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AFM Rasterkraftmikroskopie (Atomic Force Microscopy)
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1 Einleitung und Motivation

Der Klimawandel stellt in der heutigen Zeit eines der préasentesten Diskussionsthemen
dar und erregt inzwischen grofles offentliches Interesse. Die Problemstellungen und
Herausforderungen, die der voranschreitende Klimawandel aufwirft, werden vielerorts
anhand der haufiger und langfristiger auftretenden extremen Wetterlagen deutlich. Seit
langerem stehen die Veranderungen der FErdatmosphire unter Beobachtung der
entsprechenden wissenschaftlichen Einrichtungen und Institute [1-3]. Die Dringlichkeit
des Themas Klimawandel wird durch die steigende Aufmerksamkeit der Offentlichkeit
zunehmend starker in den Fokus von Politik und Wirtschaft geriickt. Der Politik fallt
die Rolle zu, potenziell zu erreichende Klimaziele zu formulieren und mit entsprechenden
Richtlinien und Gesetzesentwiirfen auf lange Sicht durchzusetzen. Um diese Klimaziele
einzuhalten und zu erfiillen, sind Innovationen und effiziente Produktionsstrategien von

Seiten der Forschung, Entwicklung und Industrie gefordert. Messbare Parameter fiir eine
klimafreundlichere Firmenausrichtung sind die CO2-Bilanz und die Ressourceneffizienz

wéahrend der Produktionsphase und Lebensdauer eines Erzeugnisses.

Ein Beispiel fiir die politische Vorgabe von Zielen, die unter anderem den Schutz des
Klimas und die Minimierung der Belastung der Umwelt durch Schadstoffausstof3
beinhaltet, ist die Festlegung der Richtlinien im Bereich der Luftfahrt und
Luftfahrttechnik im EU Flightpath 2050 der Européischen Kommission [4]. Gegeniiber
dem Jahr 2000 sollen der Ausstofl an CO, um 75 % und der Ausstofl an Stickoxiden um
90 % gesenkt werden. Vor der Corona-Pandemie nahmen die Passagierzahlen im
Luftverkehr tber die Jahre hinweg stark zu. Nach Ende der Pandemie ist davon
auszugehen, dass die Passagierzahlen wieder stark steigen werden. Da erwartet wird, dass
das weltweite Flugaufkommen jahrlich um ca. 4-5 % wéachst, miissen innovative Konzepte
umgesetzt werden, so dass formulierte Klimaziele wie eine Senkung der CO2-Bilanz des
Gesamtflugverkehrs eingehalten werden konnen. Konkrete Anséitze dazu sind der Ersatz
konventioneller, metallischer Materialien beim Bau von Flugzeugen und Flugzeugteilen
durch alternative Werkstoffe mit geringerer Dichte und vergleichbaren mechanischen
Kennwerten. Im Allgemeinen bieten faserverstarkte Verbundwerkstoffe, auch
Faserverbundwerkstoffe genannt (FVW), durch ihr enormes Leichtbaupotential in den
Sektoren der Mobilitat die Moglichkeit Ressourcen zu sparen und den CO2-Ausstofl zu
senken. Ein Faserverbundwerkstoff besteht aus einer Matrix, die den Verbund
zusammenhalt, angelegte Krafte verteilt und vor Umwelteinfliissen schiitzt, und Fasern

mit herausragenden mechanischen Eigenschaften, die unter anderem durch ihre hohe
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1 Einleitung und Motivation

Steifigkeit die Matrix verstarken und von auBen angelegte Last aufnehmen. Fahrzeuge
und Transportmittel konnen durch die Substitution von konventionellen Werkstoffen mit
FVW mit geringerem Gewicht bei gleichbleibender mechanischer Festigkeit gefertigt
werden. Die Gewichtseinsparung auflert sich in einem geringeren Kraftstoffverbrauch.
Ein weiterer vielversprechender Ansatz, um im laufenden Flugbetrieb Kraftstoff
einzusparen, bietet sich durch die Steigerung der Effizienz der Flugzeugturbinen. Der
Wirkungsgrad von Strahltriebwerken lasst sich iber Erhohung der Betriebstemperatur
der Turbine erhéhen. Die maximale FEinsatztemperatur gangiger metallischer
Superlegierungen fiir dauerhafte Belastungen liegt im Bereich um 1100°C [5]. Nur durch
zusatzliche Kiithlung kann ein Betrieb bei hoheren Temperaturen erreicht werden. Durch
einen Wechsel von den entsprechenden limitierenden, metallischen Komponenten zu
Bauteilen aus keramischen Faserverbundwerkstoffen (Ceramic Matrix Composites,
CMC) konnen dauerhafte Betriebstemperaturen eines Triebwerks iiber 1200 °C realisiert

werden.

Keramische Faserverbundwerkstoffe konnen in oxidische und nichtoxidische CMCs
untergliedert werden. Unter oxidischen CMCs versteht man Faserverbundwerkstoffe mit
einer Matrix bzw. Fasern aus sauerstoffhaltigen, keramischen Werkstoffen auf Basis von
beispielsweise Aluminiumoxid (Al203) oder Mullit [6]. Fur die Herstellung von
nichtoxidischen CMCs werden aufgrund der sehr hohen Herstellungstemperaturen
ausschlieBlich hochtemperaturfeste Carbonfasern (CF) oder Siliziumcarbidfasern in eine
Matrix aus Siliziumcarbid (SiC) bzw. damit artverwandte Matrizes eingebettet. Zu den
nichtoxidischen Faserverbundkeramiken zédhlen beispielsweise carbonfaserverstarktes
Siliziumcarbid (Kurzschreibweise: C/SiC) und siliziumcarbidfaserverstéarktes Silizium-
carbid (SiC/SiC). Im Vergleich zu oxidischen Faserverbundkeramiken kénnen CMCs mit
nichtoxidischen Matrixsystemen bei hoheren maximalen Einsatztemperaturen verwendet

werden und erreichen hohere Festigkeiten und geringere Kriechraten [6].

Allgemein verbinden keramische Faserverbundwerkstoffe eine ausgezeichnete chemische
und thermophysikalische Bestédndigkeit, eine geringe Dichte, schadenstolerantes
Versagensverhalten und eine hohe spezifische Festigkeit [7]. Die Schadenstoleranz von
CMCs tritt aufgrund verschiedener energiedissipativer Prozesse an der Faser-Matrix-
Grenzflache unter &ulerer Belastung auf. Die exzellenten Materialkennwerte sind jedoch
mit vergleichsweise langen und energieintensiven Herstellungsprozessen unter teilweise
sehr hohen Temperaturen und hohem Druck verbunden. Wegen der dadurch
entstehenden hohen Produktionskosten keramischer Faserverbundwerkstoffe beschréankt

sich deren Einsatz zur Zeit auf einen kleinen Bereich exklusiver Anwendungen, die sich



hauptsachlich in der Luft- und Raumfahrt wiederfinden [5, 6, 8, 9]. Ende des zwanzigsten
Jahrhunderts wurden alternative Prozessrouten zur Herstellung von CMC-Werkstoffen
entwickelt, mit denen ein schnellerer Aufbau der keramischen Matrix gewéhrleistet
werden kann. Zu diesen Herstellungsverfahren gehort auch das Fliissigsilizierverfahren
(Liquid Silicon Infiltration, LSI), das die Produktion einer SiC-Matrix erlaubt. Dieser
mehrstufige  Prozess  besteht aus der  Herstellung einer  Vorform  aus
carbonfaserverstarktem Kunststoff (CFK) bzw. aus SiC-faserverstarktem Kunststoff, der
Pyrolyse der Kunststoffmatrix zu carbonfaserverstiarktem bzw. SiC-faserverstarktem
Kohlenstoff und der abschlieBenden Infiltration des resultierenden C/C- bzw. SiC/C-
Werkstoffs mit flissigem Silizium [9]. Der dem Silizium zugangliche Kohlenstoff der
Matrix, aber auch der Fasern, reagiert mit Silizium zu SiC und bildet die keramische
Matrix. Es entsteht ein C/C-SiC-Werkstoff bzw. SiC/C-SiC-Werkstoff. Die Vorteile des
Flissigsilizierverfahrens sind eine zeit- und energieeffiziente Prozessfithrung. Die
Flissigsilizierung bietet somit das Potential, CMC-Werkstoffe mit SiC-Matrix
kostengiinstiger, schneller und umweltschonender zu produzieren. Auf Grund dessen
kann die Palette an Anwendungsgebieten erweitert und das enorme Leichtbaupotenzial
keramischer Faserverbundwerkstoffe auch in anderen Sektoren als der Luft- und

Raumfahrt genutzt werden.

Eine Schliisselherausforderung bei der Herstellung von CMC-Werkstoffen mithilfe des
Flissigsilizierverfahrens ist die Ausbildung einer fir die Silizierung geeigneten
mikroporosen Struktur und Mikrorissstruktur wéhrend der Pyrolyse [10, 11]. Unter der
mikroporosen Struktur versteht man die im CMC verbleibende Restporositit, die
zwangsweise in der Matrix zurtlickbleibt. Das Fliissigsilizierverfahren bietet dann die
Moglichkeit keramische Faserverbundwerkstoffe mit Siliziumcarbidmatrix zu fertigen, die
eine vergleichsweise geringe Restporositat aufweisen. Die hauptsachlich wahrend der
Pyrolyse entstehende Mikrorissstruktur legt den Grundstein fiir die mechanische
Performance des finalen CMC-Bauteils. Durch eine nachteilige Mikrorissstruktur konnen
die eingebetteten Fasern bei der Infiltration mit fliissigem Silizium geschédigt werden.
Dadurch verlieren die Fasern ihre herausragenden, mechanischen Eigenschaften und ein
Bauteil mit geringer Festigkeit und sprodem Versagensverhalten ist das Resultat. Ein
entscheidender Parameter, um die Ausbildung der mikroporésen Struktur und
Mikrorissstruktur zu beeinflussen, ist die Faser-Matrix-Anbindung in den CFK-
Vorkérpern [5, 12]. Empirisch konnte gezeigt werden, dass eine Verbesserung der Faser-
Matrix-Wechselwirkung zu einer geeigneten Ausbildung der Rissstruktur wahrend der
Pyrolyse und mnach der Infiltration mit flissigem Silizium zum finalen

carbonfaserverstarkten Kohlenstoff-Siliziumcarbid (C/C-SiC) fiihrt.



1 Einleitung und Motivation

Die vorliegende Arbeit ist im Rahmen des Projektes KeraFaM (Hochsteife und hochfeste
C/C-SiC-Faserverbundkeramiken durch gezielte —Grenzflicheneinstellung —mittels
angepasster Faserausriistungen und Matrixprecursoren) gefordert durch die Deutsche
Forschungsgemeinschaft (DFG) entstanden. Das Projekt KeraFaM beschéaftigt sich mit
der Optimierung von C/C-SiC-Faserverbundkeramiken, die im Flussigsilizierverfahren
gefertigt werden. Zu den Kernaspekten des Projekts gehoéren die Entwicklung von
stabilen, reproduzierbaren und multifunktionalen Faserausriistungen, die Fertigung von
CFK-Vorkorpern mit geeigneter Faser-Matrix-Anbindung, die Analyse der
Bindungsmechanismen zwischen Faser und Matrix in den CFK-Vorkorpern, Methoden
zur quantitativen Bestimmung der Ausbildung der Mikrorissstruktur, die Korrelation
zwischen der Faser-Matrix-Wechselwirkung und der Mikrorissstrukturausbildung in den
verschiedenen Prozessstadien des LSI-Prozesses und die Entwicklung geeigneter Modelle

und Simulationsverfahren zur Beschreibung der Mikrostrukturbildung.

Zielsetzung der Arbeit

Im Fokus dieser Arbeit steht das Herstellen einer Korrelation der Faser-Matrix-
Anbindung mit der Ausbildung einer Mikrorissstruktur wahrend der Pyrolyse zu C/C.
Mit den durchgefiihrten Analysen soll zu einem besseren Verstandnis der Rissentstehung
und -ausbreitung beigetragen und aufzeigt werden, wie iiber die Faser-Matrix-
Wechselwirkung Einfluss auf die Ausbildung der Mikrorissstruktur genommen werden
kann. Damit soll zu einer Optimierung der mechanischen Eigenschaften von C/C-SiC-

Werkstoffen, die im Flussigsilizierverfahren hergestellt werden, beigesteuert werden.

Die Faser-Matrix-Wechselwirkung wird durch gezielte Oberflichenmodifikation der
Carbonfaser variiert. Die Oberflichenmodifikationen werden dann zunéchst durch eine
detaillierte Oberflachenanalyse der eingesetzten Carbonfasern charakterisiert. Es werden
Carbonfasern im as received Zustand und nach der Oberflachenmodifikation untersucht.
Es wird sowohl die Oberflachentopographie mittels Rasterkraftmikroskopie als auch die
chemische Funktionalitit der Faseroberfliche mithilfe von Rontgenphotoelektronen-
spektroskopie untersucht. Die Oberflachenrauheit, die an der Faseroberfliche
vorhandenen chemischen Elemente und die Art und Anzahl funktioneller Gruppen
werden bestimmt. Die FErgebnisse werden genutzt, um die Effektivitit der

Oberflachenmodifikationsschritte zu bewerten.

Fir die Bestimmung der Faser-Matrix-Anbindung in den CFK-Vorkorpern werden
Proben genutzt, die aus den verschiedenen Fasertypen mit unterschiedlichen

Oberflachenmodifikationen in Kombination mit einem von zwei phenolbasierten
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Matrixharzsystemen hergestellt sind. Mittels des Einzelfaser-Push-out-Tests wird die
Grenzflachenbruchzéahigkeit zur quantitativen Bestimmung der Faser-Matrix-
Wechselwirkung ermittelt. Durch einen Vergleich mit den Ergebnissen der
Oberflachenanalyse kann auf den Zusammenhang zwischen der Faserausriistung und der
Faser-Matrix-Wechselwirkung geschlossen werden. Es soll ein Verstandnis fiir die
Auswirkungen der einzelnen Oberflachenmodifikationen der Carbonfasern auf die Starke
der Faser-Matrix-Anbindung aufgebaut werden. Auf diese Weise soll zur Klarung der
Mechanismen der Anbindung der Carbonfasern an die phenolbasierte Matrix beigetragen

werden.

Es folgt eine Betrachtung der wéhrend der Pyrolyse entstandenen Mikrorissstruktur
anhand von Rasterelektronenmikroskopieuntersuchungen der C/C-SiC-Probenvarianten.
Die Ausbildung der mikroporésen Struktur und Mikrorissstruktur wird auf zwei

GroBenskalen untersucht und miteinander in Bezug gesetzt.

Durch die Korrelation aller gewonnenen Ergebnisse soll abgeleitet werden, wie sich eine
angepasste Faserausriistung auf die Faser-Matrix-Wechselwirkung und damit
letztendlich auf die Ausbildung der Mikrorissstruktur auswirkt. So konnen die
Carbonfasern und die phenolbasierten Matrixprecursoren durch eine geeignete
Oberflachenmodifikation optimal aufeinander abgestimmt werden, um die gewiinschte
Rissstruktur wéhrend der Pyrolyse einzustellen. Mit diesen Erkenntnissen sollen
hochwertige C/C-SiC-Konstruktionsbauteile hergestellt werden konnen, die die
Faserverstarkung fiir ein schadenstolerantes Versagensverhalten maximal ausnutzen.
Weiterhin soll der Einsatz von Fasern, die hochfest oder hochmodulig sind, in C/C-SiC-
Faserverbunden ermoglicht und die herausragenden Eigenschaften dieser Carbonfasern

besser genutzt werden.






2 Grundlagen

Keramische Faserverbundwerkstoffe zeichnen sich durch herausragende chemische und
thermophysikalische Eigenschaften und die geringe Dichte monolithischer Keramiken
aus. Sie besitzen durch die Faserverstiarkung zusétzlich eine hohe spezifische Festigkeit
und schadenstolerantes Versagensverhalten. Aufgrund dieser exzellenten Material-
kennwerte werden sie hauptsédchlich als mechanisch und thermisch hochbeanspruchte
Strukturwerkstoffe und in Leichtbauanwendungen im mobilen Sektor wie der Luft- und

Raumfahrt verwendet.

Der Fokus der vorliegenden Arbeit liegt auf keramischen Faserverbundwerkstoffen mit
Carbonfasern und einer Matrix aus Siliziumcarbid. In diesem Kapitel wird allgemein das
bruchmechanische Verhalten von CMC-Werkstoffen beschrieben und Anwendungs-
gebiete aufgefithrt. Anschliefend werden die wesentlichen Grundlagen beziiglich der
Eigenschaften und Verfahren zur Herstellung von CMCs mit SiC-Matrix dargestellt. Im
Speziellen wird das fiir diese Arbeit relevante Fliissigsilizierverfahren vorgestellt und auf
die sich wahrend der Herstellung ausbildende mikroporose Rissstruktur eingegangen. Im
Anschluss werden die zentralen Eigenschaften der eingesetzten Fasern und
Matrixprecursoren aufgezeigt. Abschliefend wird die Bedeutung der Faser-Matrix-
Anbindung fiir Faserverbundwerkstoffe, im Besonderen fir solche, die im

Fliissigsilizierverfahren hergestellt werden, erlautert.

2.1 Keramische Faserverbundwerkstoffe

Monolithische, keramische Werkstoffe weisen allgemein eine Reihe herausragender
Eigenschaften auf, die sie fiir Spezialanwendungen unter hohen Temperaturen und
aggressiven Umgebungen préadestinieren. Sie sind hitze- und thermoschockbestéandig,
haben einen geringen Warmeausdehnungskoeffizienten, eine geringe Dichte und dennoch
eine hohe spezifische Festigkeit. Zudem sind sie elektrisch isolierend [7]. Ein gravierender
Nachteil monolithischer Keramiken ist das sprode Versagensverhalten unter
mechanischer Belastung. Unter sprodem Bruchverhalten versteht man das abrupte
vollstandige Versagen eines Bauteils bei Uberschreitung einer kritischen Last [13]. Dieser
Umstand ist ein Ausschlusskriterium fir Anwendungen, bei denen die Bauteile
mechanisch beansprucht werden oder strukturelle Funktionen iibernehmen. Durch das
Verstarken keramischer Werkstoffe beispielsweise mit Carbonfasern kann das

Versagensverhalten zu quasi-duktilem Bruchverhalten abgedndert werden [14-16].
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2 Grundlagen

Duktilitat beschreibt die Eigenschaft eines Werkstoffs sich unter &uflerer Belastung vor
dem Bruch bzw. Versagen irreversibel, plastisch verformen zu lassen [13]. Ein Bauteil
kann so trotz plastischer Verformung seine mechanischen und strukturellen
Anforderungen bis zum Bruch teilweise nachkommen. Die Bruchdehnung monolithischer
Keramiken lasst sich durch eine Faserverstarkung von 0,05% auf bis zu 1,0 % erhohen

[9, 14, 17]. Das enorme Leichtbaupotenzial erschliefit sich aus der geringen Dichte
keramischer FVW von ca. 2,0 - 3,0 g/cm® [8, 9, 17] im Vergleich zu den hoheren Dichten

iiblicher Superlegierungen wie zum Beispiel INCONEL alloy 718 von 8,2 g/cm® [18].

Im Gegensatz zu anderen FVW besitzen keramische Faserverbundwerkstoffe eine interne
mikroporose Struktur und eine damit verbundene offene Porositdat. Diese ist bedingt
durch die verschiedenen Herstellverfahren der Matrixsysteme und lasst sich bei optimaler
Prozessfithrung minimieren, jedoch nicht verhindern. Diese Restporositat triagt zwar zu
der geringen Dichte bei, senkt aber die Festigkeit des CMC-Werkstoffs. Aus diesem
Grund wird eine moglichst geringe Porositat bei der Herstellung der keramischen Matrix

angestrebt.

Fir einen zusatzlichen Schutz gegen aggressive Umweltbedingungen unter hohen
Temperaturen werden keramische Faserverbundwerkstoffe héufig mit einem
Schutzschichtsystem (Environmental Barrier Coating, EBC) versehen. EBCs kénnen im
Anschluss an den Herstellungsprozess auf dem CMC aufgebracht werden.
Schichtschutzsysteme sollen hauptséachlich eine Oxidation der keramischen Matrix
verhindern und den CMC vor Wasserdampfkorrosion und gegebenenfalls vor salz-
induzierter Korrosion schiitzen, da eine Oxidation bzw. Korrosion die Matrix in ihrer

Festigkeit stark beeintréchtigen kann [8, 14, 19].

Die Unterteilung der keramischen Verbundwerkstoffe erfolgt in oxidische und

nichtoxidische CMCs. Matrixsysteme oxidischer CMCs sind dabei typischerweise aus
Aluminiumoxid, Mullit oder Zirkoniumoxid (ZrOz2). Die Faserverstirkung erfolgt mit

oxidischen Keramikfasern aus beispielsweise Al2Os. Oxidkeramische Verbundwerkstoffe
sind verglichen mit nichtoxidischen CMCs oxidationsbestandig [6, 20, 21]. Zu den
nichtoxidischen CMCs zédhlen Matrixsysteme aus SiC bzw. dazu verwandten Systemen
wie das in der vorliegenden Arbeit behandelte C-SiC. Die Prozesse zur Herstellung einer
SiC-Matrix finden unter hohem Druck bei Temperaturen jenseits von 900 °C statt [7-9,
17]. Deshalb kénnen im Wesentlichen nur hochtemperaturfeste Carbonfasern bzw. SiC-
Fasern eingesetzt werden. Nichtoxidische CMCs mit SiC-Matrix weisen gegeniiber
oxidischen Keramiken geringere Kriechraten, eine hohere Festigkeit und eine hohere

maximale Einsatztemperatur auf [6]. Deshalb eignen sich nichtoxidische Matrixsysteme
8



2.1 Keramische Faserverbundwerkstoffe

besser fiir den Einsatz als hochbeanspruchte Strukturbauteile und fiir Leichtbauan-

wendungen.

2.1.1 Bruchverhalten keramischer Faserverbundwerkstoffe

Der Elastizitatsmodul (E-Modul) der Matrix von CMCs ist im Regelfall groBer als der
E-Modul der Faser, wahrend die Bruchdehnung der Faser deutlich die der Matrix
iibersteigt. Beispielsweise liegen die Elastizitdtsmoduli von Standardcarbonfasern im
Bereich von 200-280 GPa und die Bruchdehnung betragt bis zu 2% [22-24]. Die
mechanischen Kennwerte einer Siliziumcarbidmatrix erreichen nahezu die Kennwerte
monolithischen Siliziumcarbids. Das E-Modul von SiC betriagt 370-450 GPa und die
Bruchdehnung liegt bei maximal 0,05% [14]. Allgemein auflern sich diese Umstande
darin, dass ein Riss in der keramischen Matrix mit einer unidirektionalen
Faserverstarkung initiiert wird, wenn die Probe in Faserrichtung unter Zugbelastung
gesetzt wird [13, 25, 26]. Dieser Riss breitet sich unter der grofiler werdenden Last
senkrecht zur Faserorientierung (hauptsiachlich Mode-I Risswachstum) aus (siehe
Abbildung 2.1). Das schadenstolerante Versagensverhalten der CMCs wird durch eine
angepasste, vergleichsweise schwache Faser-Matrix-Wechselwirkung erzeugt. Trifft der
Riss auf die Faser-Matrix-Grenzflache, so verzweigt sich der Riss im Allgemeinen und
wéachst ebenfalls entlang der Grenzfldche (Mode-II dominiert). Die Faser wird sukzessive
von der Matrix gelost. Die Rissspitze wachst zudem weiter in die bevorzugte Richtung
senkrecht zur Faserorientierung in der Matrix. Die intakten Fasern iiberbriicken den Riss
bis zur Uberschreitung ihrer Bruchfestigkeit. Nach dem Faserbruch konnen einzelne
Fasern unter Uberwindung der Faser-Matrix-Anbindung aus der umgebenden Matrix

ausgezogen werden [25].

Diese energiedissipativen Schadensmechanismen, wie die Rissausbreitung und Riss-
ablenkung, der Einzelfaser- oder Faserbiindelauszug und auftretende Delaminationen
zwischen Faser und Matrix, dominieren das Versagensverhalten faserverstéirkter
Keramiken. Sie filhren zu einem nichtlinearen Spannungs-Dehnungs-Verhalten und zu
einem schadenstoleranten quasi-duktilen Versagensverhalten. Die energiedissipativen
Mechanismen sind der Grund fiir das tiberlegene Bruchverhalten von CMCs gegeniiber

monolithischen Keramiken, die einen Sprodbruch zeigen [5, 25].
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Abbildung 2.1: Darstellung des Risswachstums in einem unidirektional verstirkten, keramischen
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Verbundwerkstoff unter Zugbelastung und der energiedissipativen Schidigungsmechanismen nach [26]

2.1.2 Keramische Faserverbundwerkstoffe mit Siliziumcarbidmatrix

Siliziumcarbid kann innerhalb der keramischen Werkstoffe den nichtoxidischen
Keramiken zugeordnet werden. Im Gegensatz zu oxidischen Keramiken, bei denen die
Bindungen meist einen ionischen Charakter aufweisen, bilden sich in nichtoxidischen

Keramiken iiberwiegend kovalente Bindungen zwischen den beteiligten Atomen aus. In
SiC sind sowohl Si als auch C sp>-hybridisiert. Das bedeutet fiir die Struktur von SiC,
dass ein C-Atom tetraedrisch von vier kovalent gebundenen Si-Atomen umgeben ist und
umgekehrt. Aus der vergleichsweise hohen Bindungsenergie der kovalenten Bindung
zwischen Si und C leiten sich die herausragende Festigkeit bei gleichzeitig geringer Dichte
von ca. 2,0 — 3,0 g/cmg, der hohe Widerstand gegeniiber thermischer und chemischer
Beanspruchung, die hohe Warmeleitfahigkeit und die hohe Thermoschockbestindigkeit
ab [9, 14, 16, 27]. Die Dichte ist auch aufgrund der Porositat der Matrix so gering. Durch
diese hervorragenden Eigenschaften ist SiC einer der am héufigsten eingesetzten

keramischen Werkstoffe. Jedoch fithren die tiberwiegend kovalenten Bindungen zu einer
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geringen Bruchdehnung und einem sproden Versagensverhalten unter mechanischer
Beanspruchung. Im Verbund von SiC mit Fasern dominiert das quasi-duktile
Versagensverhalten die Schadensmechanismen. Die SiC-Matrix schiitzt im Verbund die
Fasern vor &ufleren Umwelteinfliissen Das ermoéglicht den Einsatz keramischer
Faserverbundwerkstoffe mit SiC-Matrix als thermisch und mechanisch beanspruchte
Strukturbauteile und in Leichtbaustrukturen [5, 16]. Aufgrund der hohen Temperatur-
bestandigkeit von CF (unter inerten Bedingungen) und SiC-Fasern werden hauptsachlich
diese fiir die Herstellung von CMCs mit SiC-Matrix verwendet. Prominente Beispiele
dafiir sind carbonfaserverstiarktes  Siliziumcarbid, siliziumcarbidfaserverstarktes
Siliziumcarbid und das in dieser Arbeit untersuchte carbonfaserverstarkte Kohlenstoff-

Siliziumcarbid.

2.1.3 Anwendungen keramischer Faserverbundwerkstoffe mit

Siliziumcarbidmatrix

Wegen dieser FEigenschaften der SiC-Matrix finden damit hergestellte CMCs
hauptsachlich Anwendung als diinnwandige Leichtbaustrukturen in der Luft- und
Raumfahrttechnik. Weiterhin werden sie fiir Spezialanwendungen unter thermisch und
mechanisch hochbeanspruchenden Bedingungen verwendet. Aufgrund der teilweise
langen Prozessdauern und hohen Energiekosten fiir die Herstellung von CMCs allgemein
sind diese im Vergleich zu anderen Werkstoffen wie Metallen und deren Legierungen
teuer. Sie kommen deshalb nur zum Einsatz, wenn die exzellenten Werkstoffeigenschaften
von CMCs voll ausgeschopft werden kénnen, sich Potential bietet Geld tiber eine langere
Lebensdauer des CMC-Bauteils einzusparen oder es keine alternativen Werkstoffe gibt,
um das Anforderungsprofil zu erfillen. Viele der heutzutage gebrauchlichen
Anwendungen sind Spezialapplikationen, die industriell bisher einen vergleichsweise
kleinen Markt bedienen. CMCs mit SiC-Matrix kommen vor allem dann zu tragen, wenn
die maximal ertragbaren Einsatztemperaturen metallischer Werkstoffe iiberschritten
werden und die strukturelle Stabilitdt oder Thermoschockbesténdigkeit monolithischer

Keramiken nicht ausreichend ist.

In der Luft- und Raumfahrt sind keramische FVW mit SiC-Matrix weit verbreitet. Sie
bieten die perfekten Vorrausetzungen fiir den Einsatz als Triebwerksdiisen oder als
Thermalschutzsysteme fiir den Wiedereintritt in die Atmosphére. Bauteile der
Triebwerksdiisen miissen beispielsweise fiir einen kurzen Zeitraum Temperaturen bis zu
2800°C standhalten [9]. Ebenso sind keramische Faserverbundwerkstoffe mit

Siliziumcarbidmatrix als strukturelle Thermalschutzsysteme einer Rakete pradestiniert,
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da sie wunter hohen Temperaturen von bis zu 1700°C und sehr groflen
Temperaturunterschieden im Bereich von nahezu -273°C bis hin zu 1700°C, die
Thermalschutzsysteme aushalten missen, bestehen. Die Frontpartien des Rumpfes und
der Fliigel, wichtige Steuerelemente und die Schindeln der Thermalschutzsysteme von
Space Transport Systemen sind aus CMCs mit SiC-Matrix gefertigt [5]. Fiir die Luftfahrt
und andere Bereiche, wie die Schifffahrt oder Kraftwerke, sind vor allem keramische
FVW mit SiC-Matrix interessant, die in Turbinen verbaut werden und die dort bisher
verwendeten Superlegierungen ersetzen konnen. Zum einen bedeutet der Umstieg von
Metalllegierung auf CMC, dass durch die geringere Dichte des CMCs Gewicht und damit
Treibstoff eingespart werden kann. Zum anderen koénnen durch den Einsatz von
keramischen Bauteilen mit SiC-Matrix in der Turbine diese bei hoheren Temperaturen
betrieben werden, was den Wirkungsgrad erh6ht und den Kraftstoffverbrauch verringert
[7]. Die maximal ertragbaren Temperaturen fiir den dauerhaften Einsatz metallischer
Superlegierungen liegen bei ca. 1100°C, wahrend CMCs mit SiC-Matrix bei
Temperaturen von 1200 °C und hoher stabil bleiben [5]. Faserverstérktes Siliziumcarbid
findet ebenfalls Anwendung als Hochleistungsbremsscheiben. Aus Kostengriinden werden
vor allem Kkurzfaserverstarkte, keramische Werkstoffe verwendet, die in einem
optimierten Herstellungsprozess mit einer Schicht Siliziumcarbid {iberzogen werden und
so einen hohen Widerstand gegeniiber Abrieb und Verschleil haben. Sie konnen
kommerziell in Bereich der Automobilindustrie und als Notfallbremsscheiben
beispielsweise in Aufziigen verwendet werden [5]. In der Verarbeitung von Metallen und
metallischen Schmelzen werden CMCs mit SiC-Matrix als Hochtemperaturofen und
Chargiergestelle zur Lagerung wahrend der Kiihlung der Metalle und Legierungen
eingesetzt [28]. Ein weiteres Anwendungsgebiet ist der Einsatz als hochsteifes Bauteil,
das sich unter groflen Temperaturschwankungen lediglich geringfiigig verformen darf.
Solche Bauteile mit geringer thermischer Ausdehnung sind wichtig fiir fehlerfreie
Datentibertragung in Teleskopstrukturen fiir Telekommunikation und Satelliten [5]. Die
hohen Temperaturunterschiede von mehreren hundert °C zwischen der sonnenzu- und
sonnenabgewandten Seite eines Satelliten beispielsweise legen den Einsatz von CMC-

Werkstoffen mit SiC-Matrix nahe.

Die Entwicklung energie- und kostengiinstiger Herstellungsverfahren fir CMC-
Werkstoffe im Allgemeinen im industriellen Maflstab ist Gegenstand aktueller Forschung.
Die ausgezeichneten Eigenschaften keramischer Faserverbundwerkstoffe sollen durch

niedrigere Produktionskosten auch in anderen Sektoren Anwendung finden.
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2.1.4 Relevante Herstellverfahren keramischer Faserverbundwerkstoffe

mit Siliziumcarbidmatrix

Ein wesentlicher Unterschied von CMCs im Vergleich zu anderen FVW ist die interne
mikroporose Struktur und die damit verbundene offene Porositdt. Die mikroporose
Struktur bildet sich je nach Verfahren bei der Herstellung von CMCs mit
Siliziumcarbidmatrix aus. Ein gewisser Grad an offener Restporositiat kann aufgrund des
Herstellungsprozesses nicht verhindert werden. Zusatzlich bildet sich in den
Zwischenstadien der Fertigung eine Mikrorissstruktur aus, die die Eigenschaften des
finalen CMC-Werkstoffs mit Siliziumcarbidmatrix mitbestimmen. Die mikropordse
Struktur, die Mikrorissstruktur in den Vorkorpern des CMCs mit SiC-Matrix und die
Restporositat  legen  entscheidend die mechanische Performance und das
Versagensverhalten der CMC-Bauteile fest und werden mafigeblich durch das
Herstellverfahren des CMCs beeinflusst. Die Kontrolle der Ausbildung der Rissstruktur
und Minimierung der offenen Porositét ist deshalb ein wichtiger Parameter bei Fertigung
von CMCs mit SiC-Matrix.

Die Fertigung von SiC léasst sich iiber eine groflere Auswahl an Prozessen realisieren.
Nicht alle Verfahren eignen sich fiir die Herstellung von CMC-Werkstoffen, da die
Prozessbedingungen die zumutbare Belastung der Fasern iibersteigen. Fir die
Herstellung von Faserverbundwerkstoffen mit SiC-Matrix haben sich deshalb im

Wesentlichen drei unterschiedliche Verfahren etabliert.

Gasphasen-Infiltrationsprozess

Beim Gasphasen-Infiltrationsprozess (Chemical Vapour Infiltration, CVI) wird eine
endkonturnah gefertigte Faservorform mit reaktiven Gasen in Kontakt gebracht. Das
Verfahren wird in einer Ofenkammer bei einer Temperatur von ca. 1000 °C durchgefiihrt.
Das Gasgemisch bestehend aus dem sogenannten Tréagergas und dem Prozessgas wird in
den Reaktionsraum mit kontrollierter Flussgeschwindigkeit eingeleitet. Als Tragergas
bieten sich sowohl Inertgase wie Argon als auch Wasserstoff, das gleichzeitig als
Katalysator fungiert, an. Bei den Prozessgasen handelt es sich allgemein um Gase mit
Silizium- und Kohlenstoffanteilen. Je nach Prozessfithrung werden als Prozessgase eine
Kombination aus Siliziumchlorid und Methan oder Methyltrichlorsilan (MTS, CH3SiCls)
verwendet [17, 29]. Auf der Faseroberfliche scheidet sich im Regelfall SiC ab und
Chlorwasserstoff wird abgespalten. Die Herausforderung dieses Verfahrens liegt darin,

die Eindringtiefe des Prozessgases in den sich bildenden CMC-Werkstoff durch den Druck
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bzw. den Druckgradienten, die Temperatur bzw. den Temperaturgradienten und das
Gasgemisch in der Ofenkammer zu regulieren. Wahrend des Prozesses wachsen die
Zugangsoffnungen zu Hohlrdumen im inneren des Faserverbundwerkstoffs durch die
Abscheidung von SiC sukzessive zu. Das fiihrt im finalen CMC-Werkstoff zu einer offenen
Porositat von typischerweise 10-15Vol% [30]. Der CVI-Prozess lauft vergleichsweise
langsam ab. Abscheidungsraten von ca. 50 pm pro Tag bis hin zu mehreren Millimetern
pro Tag bei optimaler Prozessfithrung sind moéglich. Je nach Dicke des Bauteils sind
Prozesszeiten von mehreren Tagen oder Wochen nétig [29]. Durch das langsame,
kontrollierte Abscheiden kénnen CMC-Werkstoffe mit SiC-Matrix gefertigt werden,
deren mechanische FEigenschaften den mechanischen FEigenschaften von CMC-
Werkstoffen aus anderen Herstellungsverfahren iiberlegen sind. Die langen Prozesszeiten
und die aufwendige erforderliche Abgasreinigung widersprechen einer grofitechnischen,

kommerziellen Anwendung.

Fliissigpolymer-Infiltrationsverfahren

Das Fliissigpolymer-Infiltrationsverfahren wird auch als Polymer-Infiltration and
Pyrolysis-Verfahren (PIP-Verfahren) bzw. Liquid Polymer Infiltration-Verfahren (LPI-
Verfahren) bezeichnet. Der Prozess startet mit der Vorimpragnierung einer endkonturnah
geformten Faservorform mit einem prékeramischen Matrixpolymer zur Herstellung eines
faserverstarkten Kunststoff-Vorkorpers. Die Faserarchitektur kann mit einem reinen
Matrixprecursor oder einem Schlicker mit Anteilen keramischen Pulvers infiltriert
werden. Silizium- und kohlenstoffhaltige Precursorsysteme fithren zu einer hohen SiC-
Ausbeute im finalen CMC. Typischerweise werden duromere, siliziumorganische
Polymere wie Polysilane oder Polycarbosilane verwendet um eine SiC-Matrix herzustellen
[8]. Der Infiltration schlieBt sich das Ausharten im Autoklaven unter Luftatmosphére bei
Temperaturen zwischen 200-300°C und einem Druck von 10-20bar an. Der
Matrixprecursor vernetzt zu einem duromeren Polymer und ein Probenvorkoérper aus
faserverstarktem Kunststoff entsteht. Die Umwandlung der Matrix in eine Keramik
erfolgt iiber einen nachfolgenden Pyrolyseschritt. Je nach eingesetztem Matrixpolymer
konnen neben SiC beispielsweise auch SiCO, SiCN und SiCBN als keramische Matrix im
PIP-Verfahren hergestellt werden [8]. Die Pyrolyse findet unter inerter Atmosphére oder
Vakuumbedingungen bei Temperaturen tiber 900 °C statt [8, 19]. Die Hochtemperatur-
behandlung fiihrt generell zum Schrumpf der Matrix im Probenkorper und einer hohen,
offenen Porositiat. Um die Porositat im Werkstoff zu minimieren, konnen zum einen

keramische Fiiller dem Matrixprecuror zugegeben werden, die ein Matrix- und
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Fillernetzwerk ausbilden. Zum anderen kann der Komposit in mehreren
Reinfiltrationsschritten von typischerweise 5-7 Zyklen erneut mit dem Polymer infiltriert
und pyrolysiert werden [19]. Die Porositat lasst sich auf diese Weise auf ca. 8-10 % senken
[8, 9].

Die Vorteile des PIP-Verfahrens liegen in den geringeren Prozesszeiten im Vergleich zum
CVI-Verfahren und der Flexibilitit des Prozesses. Es konnen verschiedene
Matrixprecursoren eingesetzt werden und komplexere Bauteilgeometrien realisiert
werden. Die vergleichsweise einfache Prozessfithrung und die Ahnlichkeit des PIP-
Verfahrens zu konventionellen Herstellungsmethoden fiir CFK-Bauteile machen es zu

einem kosteneffizienten Prozess [8, 31, 32].

Fliissigsilizierverfahren

Das sogenannte Fliissigsilizierverfahren bietet eine weitere Moglichkeit, CMCs mit SiC-
Matrix und ausgezeichneten Eigenschaften herzustellen. Das Verfahren wurde 1988 am
Deutschen Zentrum fir Luft- und Raumfahrt entwickelt und seitdem optimiert [9]. Der
LSI-Prozess zur Herstellung von Werkstoffen mit SiC-Matrix kann in drei wesentliche
Teilschritte untergliedert werden. Der erste Schritt ist die Fertigung und Aushértung
eines faserverstirkten Kunststoff-Vorkorpers. Im Gegensatz zum PIP-Verfahren werden
abgesehen von Wasserstoff und Sauerstoff rein kohlenstoffhaltige Polymere als
Matrixprecursoren eingesetzt. Aufgrund des hohen Kohlenstoffgehalts werden héaufig
phenolbasierte Harzsysteme verwendet, da sie wahrend der Pyrolyse eine hohe
Kohlenstoffausbeute erzielen und thermisch stabile aromatische Ringe in der Struktur
enthalten. Fir die Herstellung des sogenannten faserverstarkten Kunststoff-Griinkorpers
werden etablierte Herstellungsverfahren wie das Autoklavverfahren, Warmpressen und
das Harzinjektionsverfahren (Resin Transfer Moulding, RTM) verwendet. Je nach
angewandtem Prozess dauert die Fertigung des Vorkorpers 2 bis 30 Stunden [9]. Die
Ausharteprozesse werden typischerweise bei Driicken ab 0,1 MPa und hoher und
Temperaturen im Bereich von 180-250°C unter Luftatmosphére durchgefithrt. Im
Anschluss wird der CFK-Vorkorper bei Temperaturen oberhalb von 900 °C in inerter
Atmosphére pyrolysiert. Die Prozesszeit hingt stark von der Grofie des Bauteils ab und
variiert in der Regel zwischen unter 40 Stunden fiir kleine Bauteile und bis zu 90 Stunden
fir groBe Bauteile [9]. Die Phenolharzmatrix konvertiert zu einem pordsen Gertist aus
Kohlenstoff. Bedingt durch den Schrumpf der Matrix infolge der Massen- und
Volumenreduktion entsteht eine mikroporése Struktur und eine ausgepragte,

charakteristische Mikrorissstruktur im C/C- bzw. SiC/C-Probenkérper. Diese Mikrorisse
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dienen fliissigem Silizium im abschlieSenden Prozessschritt als Kanéle zur Infiltration der
porosen Carbonmatrix. Aufgrund der Kapillarkréfte flieBt das fliissige Silizium durch die
Rissstruktur. An den Wanden der Mikrorisse reagiert es mit der Carbonmatrix zu SiC.
Die Fliissigsilizierung erfolgt unter Vakuum oberhalb des Schmelzpunktes von Silizium
bei Temperaturen von 1420 °C. Der Druck im Ofen wird unterhalb von 3 mbar gehalten.
Die Infiltration des Siliziums verlauft sehr schnell und ist innerhalb weniger Minuten
abgeschlossen [9]. Es entsteht ein C/C-SiC- bzw. SiC/C-SiC-Werkstoff, bei dem Blocke
aus C/C bzw. SiC/C von SiC umgeben sind. Je nach vorherrschender Temperatur und
angewandter Infiltrationszeit bleiben Riickstande einer nicht reagierten Siliziumphase in
der SiC-Matrix. Der Kompromiss zwischen verbleibenden Siliziumriickstanden und einem
energie- und zeiteffizienten Infiltrationsprozess fithren typischerweise zu einem Restgehalt
an Si von 1-4 Vol.%. Die Matrix besteht damit zu grofien Teilen aus porosem Kohlenstoff

und SiC und aus prozessbedingten Riickstanden von Si [9, 33].

Das Fliissigsilizierverfahren zeigt seine Stdrken in den kurzen Prozesszeiten von wenigen
Tagen, den niedrigen Kosten durch die Verwendung giinstiger Rohstoffe, den hohen
Faservolumengehalten von ca. 50-60 Vol.% und der gleichzeitig niedrigen Porositiat von
ca. 1-4 Vol.% in den Bauteilen, was zu vergleichsweise hohen mechanischen Kennwerten,
einer hohen Thermoschockbestandigkeit und einer hohen Warmeleitfiahigkeit fiihrt.
Mithilfe des LSI-Verfahrens lassen sich sowohl diinnwandige, als auch volumindsere,

dickwandige Bauteile zeit- und energieeffizient realisieren [9].

AbschlieBend kann der Werkstoff unabhéangig vom Herstellungsprozess noch mit einem
Schutzschichtsystem versehen werden. Diese garantieren einen zusatzlichen Schutz des
CMC-Werkstoffs mit SiC-Matrix vor Umwelteinfliissen und vor allem vor Oxidation [8,

14, 19].

Die Kontrolle iiber die Mikrorissstruktur ist beim Fliissigsilizierverfahren essentiell fiir
die Fertigung hochwertiger keramischer Werkstoffe. Die Herausforderung liegt darin,
dass ein ausgedehntes, verteiltes System an Infiltrationskanéalen fir die Konvertierung
der Carbonmatrix in SiC ausgebildet werden muss. Die eingebetteten Carbonfasern oder
Siliziumcarbidfasern koénnen jedoch durch einen direkten Kontakt mit dem fliissigen
Silizium ernsten Schaden nehmen und miissen geschiitzt werden. Carbonfasern reagieren
wie die Carbonmatrix zu SiC, was die strukturellen Eigenschaften und die Festigkeit der
CF oder SiC-Fasern signifikant schwécht. Der Schrumpf der Matrix und damit die
entstehende Mikrorissstruktur werden durch die chemischen Eigenschaften des
Matrixprecursors, die Faserarchitektur der Faserpreform und die Anbindung zwischen

Faser und Phenolharz beeinflusst. Der Zusammenhang zwischen der Faser-Matrix-
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Wechselwirkung und der Rissausbildung wurde bisher lediglich qualitativ beschrieben
[10, 12]. Eine explizite Korrelation der Kennwerte der Faser-Matrix-Anbindung mit der
Ausbildung der Mikrorissstruktur wurde nicht untersucht. Der nachfolgende Teil dieser

Arbeit beschéaftigt sich mit Werkstoffvarianten mit Carbonfaserverstiarkung.

Nach aktuellem Stand der Technik konnen tiber das LSI-Verfahren C/C-SiC-Werkstoffe
mit Standard-Carbonfasern mit durchschnittlichen E-Moduli und Festigkeiten hergestellt
werden. Die Verwendung von Hochleistungsfasern mit entweder hohen E-Moduli oder
hohen  Festigkeiten = zur  Herstellung  resultierte  bisher in  keramischen
Faserverbundwerkstoffen, deren mechanische Kennwerte deutlich unter den zu

erwartenden liegen.

2.1.5 Ausbildung der Mikrorissstruktur im C/C-Vorkorper wihrend

der Pyrolyse beim Fliissigsilizierverfahren

Der Grad und die Art der Ausbildung der Rissstruktur und wie diese beeinflusst werden
kann, ist Gegenstand aktueller Forschung und Simulation [10, 11, 34-36]. Die
beobachteten Mikrorisse lassen sich in drei Kategorien aufteilen [10, 27]. Die drei
Rissarten sind in Abbildung 2.2 gezeigt. Die Carbonmatrix ist in einem hellen Grau, die
Carbonfaser ist in einem dunkleren Grau und die Risse sind in Schwarz dargestellt. Es
entstehen Mikrodelaminationen, die sich zwischen zwei Schichten des Lagenaufbaus des
CFKs befinden. Zwischen den Blocken aus intakter Carbonmatrix treten zudem
sogenannte Segmentierungsrisse auf, die aufgrund der Schrumpthinderung durch die
Faserarchitektur einen hohen Grad an Orientierung aufweisen und senkrecht zu den
Delaminationen verlaufen. Bei Delaminationen handelt es sich um interlaminare Risse
und das Ablosen zweier Lagen voneinander. Bei Segmentierungsrissen handelt es sich um
intralaminare Risse. Die Mikrodelaminationen konnen sich tiber mehrere hundert
Mikrometer erstrecken und eine Breite von iiber 10 pm aufweisen. Segmentierungsrisse
erreichen typischerweise eine vergleichbare Breite, sind aber in ihrer Langenausdehnung
durch die Dicke der Faserlage limitiert [10]. Da diese beiden Risstypen haufig ineinander
iibergehen und eine vergleichbare Rolle in Bezug auf die mechanischen Eigenschaften des
C/C-SiC-Werkstoffs und die Silizierung der Probe einnehmen, werden sie in der folgenden
Arbeit als Blockstrukturrisse zusammengefasst. Diese beiden Risstypen sind in Abbildung
2.2 a schematisch dargestellt. Die Mikrodelaminationen verlaufen horizontal an der
Grenze der 0°- und der 90°Lage des beispielhaft gezeigten Lagenaufbaus. Die

Segmentierungsrisse sind senkrecht dazu vertikal orientiert.
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Die dritte Rissart ist die Faser-Matrix-Delamination. Diese Risse entstehen an der
Grenzflache zwischen Faser und Matrix, sind verglichen mit den anderen beiden
Risstypen deutlich kleiner und lokal begrenzt und legen die Faseroberfliche innerhalb
des C/C-Werkstoffs frei [10]. Faser-Matrix-Delaminationen sind typischerweise nur
wenige Mikrometer breit und verlaufen zumeist entlang einzelner oder weniger Fasern.

Diese sind in Abbildung 2.2 b in schwarzer Farbe schematisch dargestellt.

1. Mikrodelamination Faser-Matrix-
2. Segmentierungsrisse Delamination

(a) (b)

Abbildung 2.2: Schematische Darstellung der relevanten Rissarten, die wihrend der Pyrolyse im C/C-
Vorkérper entstehen: Mikrodelaminationen und Segmentierungsrisse (a) und Faser-Matriz-Delamination

(b) nach [10]

Aufgrund des Schrumpfs der Polymermatrix wéahrend der Pyrolyse entstehen
Spannungsfelder im CFK-Griinkérper. Die sich infolge der Spannungen anstauende
Energie wird in die Entstehung und das Wachstum der Risse dissipiert. Die
Spannungsfelder konnen in weiterreichende und lokale Spannungen untergliedert werden
[11, 37]. In Abbildung 2.3 sind die relevanten Spannungen gezeigt. Ab einer Temperatur
von ca. 490 °C werden die weiterreichenden Spannungsfelder innerhalb einer Faserlage
wahrend der Pyrolyse von Zugspannungen senkrecht zur Faserrichtung dominiert (siehe
Abbildung 2.3 a). Das lokale Spannungsfeld setzt sich aus Normalspannungen senkrecht
zur Faserachse und Schubspannungen an der Faser-Matrix-Grenzflache zusammen (siehe
Abbildung 2.3 b). Daraus resultiert ein komplexes dreidimensionales Spannungsfeld [11,
37]). Zunédchst bilden sich Faser-Matrix-Delaminationen aus, um die Spannungen
abzubauen. Die Faser-Matrix-Grenzflache wird allgemein im Vergleich zu Faser und
Matrix als schwéchstes Glied im Faserverbundwerkstoff angesehen wird. Es entstehen

Spannungsspitzen, wo sich weiterreichende Spannungen und lokale Spannungen
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iiberlagern. Im weiteren Verlauf der Pyrolyse verketten sich die Faser-Matrix-
Delaminationen entlang der Spannungsspitzen zu geordneten Segmentierungsrissen.
Unmittelbar danach bilden sich in Kreuzschichtverbunden Mikrodelaminationen aus, um

den Matrixschrumpf in Dickenrichtung zu kompensieren [11, 37].

Weiterreichende Spannungen Lokale Spannungen

A

90°-Lage Normalspannungen

ZugSpannungen Schubspannungen

0f:lage

|4
—

(a) (b)

Abbildung 2.3: Schematische Darstellung der weiterreichenden (a) und lokalen Spannungen (b) wihrend
der Pyrolyse nach [11]

2.1.6 Bedeutung der Faser-Matrix-Wechselwirkung fiir die Herstellung

im Fliissigsilizierverfahren

Die Faser-Matrix-Anbindung setzt sich aus mehreren Wechselwirkungen zusammen.
Dazu gehoren das mechanische Verzahnen und formschliissige Verklammern der
Grenzoberflichen, die physikalischen Wechselwirkungen, d.h. Dipol-Dipol-Wechsel-
wirkung und die ausgebildeten chemischen Bindungen [38-43]. Die gegenseitige
Wechselwirkung findet an der gemeinsamen Grenzfliche bzw. dem gemeinsamen
Grenzbereich zwischen Faser und Matrix, der auch als Interphase bezeichnet wird, statt.
Mit Interphase ist der raumlich ausgedehnte Bereich in und um die Fasern gemeint, der
sich in seinen physikalischen und chemischen Eigenschaften von denen der Faser und der
Matrix unterscheidet [44, 45]. Die Dicke der Interphase kann von wenigen bis zu einigen
tausend Nanometern variieren [45, 46]. Da in der Literatur nicht einheitlich von einer
zweidimensionalen Grenzflache [38, 47-49] oder einer dreidimensionalen Interphase [40,
41, 44, 45, 50, 51] gesprochen wird, wird in der vorliegenden Arbeit aus Griinden der
Ubersichtlichkeit von einer Faser-Matrix-Grenzfliche gesprochen. Die Eigenschaften
dieser Grenzfldche und die Starke der Faser-Matrix-Anbindung bestimmen mafigeblich

die mechanischen Eigenschaften des Verbundwerkstoffs als Ganzes. Das Matrixmaterial
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iibernimmt neben dem Schutz der Fasern in einem Faserverbundwerksstoff unter
anderem die Aufgabe, die von auflen an den Werkstoff angelegten Krafte und
Spannungen gleichméfig auf alle Fasern zu verteilen und einen optimalen Lastiibertrag
zu gewahrleisten. Die erforderliche und gewtiinschte Auspragung und Stédrke der Faser-
Matrix-Wechselwirkung héangt dabei stark vom eingesetzten Matrixmaterial ab und muss
individuell angepasst werden. Typischerweise sind fiir CMC-Werkstoffe geringere Faser-
Matrix-Anbindungen erwiinscht, da auf diese Weise das beschriebene schadenstolerantere
und quasi-duktile Versagensverhalten erzeugt werden kann, wéhrend bei CFK-
Werkstoffen eine moglichst grofle Faser-Matrix-Wechselwirkung fiir einen guten
Lastiibertrag und gute mechanische Eigenschaften im Komposit erforderlich ist [52]. Die
Grenzflachenbruchzéhigkeit hat sich als der relevante mikromechanische Material-
kennwert fiir die quantitative Bestimmung der Stérke der Faser-Matrix-Anbindung
etabliert. Sie kann beispielsweise mittels Einzelfaser-Push-out-Test bestimmt werden [53,
54].

Fir die Fertigung von C/C-SiC-Faserverbundwerkstoffen mittels des Flissigsilizier-
verfahrens ist die Kontrolle der Ausbildung der Mikrorissstruktur im C/C-Vorkérper von
grofler Bedeutung. Die Auspragung, Orientierung und Art der Mikrorisse hingt dabei
von den chemischen Eigenschaften des Matrixprecurors, der Faserarchitektur und der
Faser-Matrix-Anbindung im  CFK-Griinkérper ab  [10]. Die Faser-Matrix-
Wechselwirkung ist der entscheidende Einflussfaktor, der die Art und Grofle der
auftretenden Risse bestimmt [5, 12, 55]. Es konnte qualitativ festgehalten werden, dass
bei starker Faser-Matrix-Anbindung Blockstrukturrisse die Rissstruktur dominieren. Die
Blockstrukturrisse fithren dazu, dass sich dichte C/C-Segmente ausbilden, die nicht von
fliissigem Silizium infiltriert werden kénnen. Das Silizium kann nur durch die Kanéle der
Blockrissstruktur eindringen, bildet bei Kontakt mit der Wand der Carbonmatrix SiC
aus und schiitzt die einzelnen Segmente aus C/C-Blocken im CMC. Nur wenige

Carbonfasern werden zu SiC konvertiert und beschéadigt [5].

Das Verstandnis der Korrelation zwischen der Faser-Matrix-Wechselwirkung und der
Mikrorissstrukturausbildung zur Optimierung der Faser-Matrix-Anbindung im CFK-
Griinkorper ist essentiell fir Herstellung von C/C-SiC-Werkstoffen im Flissigsilizier-

verfahren mit ausgezeichneten Eigenschaften.
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2.2 Carbonfasern

Da die eingesetzten Fasern zur Herstellung von C/C-SiC-Werkstoffen tiber das LSI-
Verfahren den extrem hohen Temperaturen von iiber 1420 °C bei der Infiltrierung mit
flissigem Silizium standhalten miissen, kommen nur Fasern mit einer enormen
thermischen Bestédndigkeit infrage. Das reduziert die Auswahl der zur Verfiigung
stehenden Fasern auf Siliziumcarbidfasern und Carbonfasern. In der vorliegenden Arbeit
wird auf die Herstellung und Moglichkeiten der Oberflachenbehandlungen von CF

eingegangen.

2.2.1 Eigenschaften von Carbonfasern fiir die Verstarkung von

keramischen Verbundwerkstoffen

Die ausgezeichnete thermische Stabilitdt von Kohlenstoff unter nicht oxidierender
Atmosphére bis zu Temperaturen von 3730°C ermoglicht den Einsatz von CF in
technischen Langzeitanwendungen mit Temperaturen von bis zu 2800 °C [6]. In CMCs
sind die CF durch die keramische Matrix oder zusatzlichen EBCs vor
Umgebungseinfliissen geschiitzt und die thermische Stabilitdt kann voll ausgeschopft
werden. CF besitzen zudem einen hohen Kriechwiderstand wund eine hohe
Langzeitstabilitait unter erhohten Temperaturen und passen bestens in das
Anforderungsprofil fiir die FEinsatzgebiete von keramischen Werkstoffen [6]. Die
mechanischen Eigenschaften von CF leiten sich aus der Struktur der Faser ab [56]. CF
sind aus iibereinanderliegenden, ondulierten Graphenschichten, die entlang der
Faserachse orientiert sind, aufgebaut. Die Graphenschichten liegen weitgehend parallel
zueinander und haben einen definierten Abstand, aber keine definierte Positionierung
zueinander. Diese graphitdhnliche Struktur wird als turbostratischer Kohlenstoff
bezeichnet. Die Starke der Wechselwirkung innerhalb einer Graphenebene ist sehr hoch,
bedingt durch die Starke der kovalenten C-C-Bindungen und verglichen dazu sehr gering
zwischen den Ebenen, da nur physikalische Wechselwirkungen auftreten [57]. Die
Zugfestigkeit und das E-Modul einer Carbonfaser in Faserrichtung werden durch die
Kristallinitat, die Kristallitgrofe, die Anzahl an Defekten und den Grad der Orientierung
der Graphenebenen bestimmt. Die Ausgangsrohstoffe, der Herstellungsprozess und die
Prozessparameter bestimmen die innere Struktur und die mechanischen Eigenschaften
der CF [58]. Allgemein lassen sich Carbonfasern in Standardfasern und

Hochleistungsfasern untergliedern. Zu den Hochleistungsfasern zahlen hochfeste Fasern
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(High Tenacity, HT) mit einer erhohten Zugfestigkeit und hochmodulige Fasern (High
Modulus, HM; Ultra High Modulus, UHM) mit vergleichsweise sehr hohen E-Moduli.

2.2.2 Herstellungsverfahren polyacrylnitril- und pechbasierter

Carbonfasern

Der Herstellungsprozess und die Nachbehandlung von Carbonfasern unterscheiden sich
je nach den eingesetzten Ausgangsrohstoffen. Als Rohstoffe eignen sich kohlenstoffhaltige
Molekiile, die durch chemische Reaktionen in thermischen Prozessen tiber Zwischenstufen
in graphitahnliche Strukturen umgewandelt werden konnen [22]. Weitere thermische
Prozessschritte bei hohen Temperaturen erhohen den Kohlenstoffgehalt, eliminieren
Fremdatome anderer Elemente und fithren letztendlich zu CFs mit hohem Reinheitsgrad.
Verschiedene Verfahrenstechniken haben sich abhédngig von den Ausgangstoffen fiir die

Fertigung von CF's etabliert [22, 58].

Herstellung von Carbonfasern auf Polyacrylnitrilbasis

Das Verfahren zur Herstellung von CF ausgehend von Acrylnitril kann in mehrere
Hauptschritte untergliedert werden. Zundchst wird eine Polyacrylnitril-(PAN)-
Precursorfaser in einem Losemittelspinnprozess hergestellt. Dazu wird das Monomer
Acrylnitril in einem Losemittel polymerisiert und weiterfithrend zu einer PAN-Faser
gesponnen. Es entstehen sogenannte Endlosfasern. Dem Losemittel werden bei der
Polymerisation neben  Acrylnitril weitere ~Comonomere zugesetzt, um die
Verarbeitbarkeit und die Eigenschaften der PAN-Molekiile zu beeinflussen. Bereits
wéhrend des Spinnprozesses werden die Multifilamente, auch Roving genannt, verstreckt
und die Molekiilketten ausgerichtet. Die PAN-Faserrovings werden im folgenden Schritt
thermisch bei 250-300 °C an Luft stabilisiert und so fiir die abschliefende Carbonisierung
vorbehandelt. Durch verschiedene Reaktionen wie Zyklisierung, Dehydrierung und
Oxidation bilden sich leiterférmige Molekiile [59, 60]. Die Leiterstrukturen enthalten zu
noch groBere Anteile an Sauerstoff und Stickstoff und weisen eine hohere
Temperaturstabilitat im Vergleich zur PAN-Precursorfaser auf. Bei der Carbonisierung
wird durch thermische Behandlung bei Temperaturen bis zu 1500°C unter inerter
Atmosphére der Kohlenstoffgehalt der Faserrovings weiter erhoht [6]. Die Ringbildung
setzt sich weiter fort und eine graphitahnliche Struktur entsteht Nach der Carbonisierung
erhélt man Standardfasern oder HT-Fasern. Zur Erzeugung von HM-Fasern werden die

carbonisierten Fasern nachbehandelt. Die sogenannte Graphitisierung ist ein zusatzlicher,
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thermischer Prozessschritt unter inerten Bedingungen bei Temperaturen um die 3000 °C
[6], der den graphitischen Charakter der CF weiter erhoht und eine hoch orientierte
Faserstruktur mit hoher Kristallinitit und hohen Kristallitgroflen ausbildet.
Graphitisierte Fasern zeigen iiberlegene mechanische Eigenschaften, sind jedoch durch
den zusatzlichen Prozessschritt und den sehr hohen Energieaufwand teuer. Die
Prozessroute iiber das Spinnen von PAN-Precursorfasern ist das industriell bedeutendste
Herstellungsverfahren von Carbonfasern [22, 58]. Nach der Carbonisierung bzw. der
Graphitisierung weisen die CF eine weitgehend geséttigte, inerte und unpolare Oberflache

auf.

Herstellung von Carbonfasern auf Pechbasis

Als  geeignete Pechquelle dienen Steinkohleteer und Riickstande aus der
Erdolaufbereitung. Unabhéngig von der Rohstoffquelle kann das Pech vor der
Filamentherstellung thermisch vorbehandelt werden. Das geschieht typischerweise bei
Temperaturen zwischen 350 °C und 450 °C [22]. Dabei werden die in Pech vorhandenen
zufallig verteilten und isotrop ausgerichteten polyaromatischen Kohlenwasserstoffe in
geordnete, anisotrope Strukturen tiberfithrt. Diese fliissigkristalline Struktur wird als
Mesophase bezeichnet [6, 56, 58]. Die Herstellung von Filamenten mit mesophasen-
basiertem Pech fiihrt zu CF mit deutlich hoéher orientierter und hoher geordneter
Struktur und damit zu groeren Kristalliten. Daraus folgen groflere E-Moduli. Der
thermoplastische Ausgangsrohstoff Pech kann in einem Schmelzspinnprozess zu
Precursorfasern gesponnen werden. Die anschlieBende Prozesskette lasst sich wie die
PAN-basierten Faserherstellung untergliedern. Es folgen das Verstrecken der Rovings,
die Stabilisierung, die Carbonisierung und gegebenenfalls die Graphitisierung. Die
einzelnen Schritte werden unter vergleichbaren Bedingungen und Parametern
durchgefithrt wie bei der Herstellung PAN-basierter CF. Die Oberflache der

pechbasierten CF ist nach der Fertigung ebenfalls inert und unpolar.

2.2.3 Oberflichenfunktionalisierung der Carbonfasern und Auftragung

einer Schlichte

Die geséattigte, chemisch inerte Oberflache der Carbonfasern nach der Herstellung eignet
sich im Allgemeinen nicht fiir eine gute chemische und physikalische Anbindung an eine
polymere Matrix. Zur Herstellung der CFK-Griinkérper mit hoher Faser-Matrix-
Anbindung innerhalb des LSI-Verfahrens ist eine Ankopplung zwischen CF und dem
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Phenolharz von Noten. Die Faseroberflache kann durch verschiedene Verfahren mittels
der Erzeugung funktioneller, polarer Gruppen funktionalisiert werden. Typischerweise
werden dafiir sauerstoff- und stickstoffhaltige Gruppen an der Faseroberflache erzeugt.
Zum weiteren Schutz der Fasern und zur einfacheren textilen Verarbeitbarkeit der
Carbonfasern werden diese nach der Oberflichenfunktionalisierung mit einer polymeren
Schlichte bedeckt. Uber beispielsweise Dipol-Dipol-Wechselwirkung und die Ausbildung
kovalenter Bindungen kann die Faser nach der Oberflaichenbehandlung besser an die
polymere Matrix anbinden. Zur optimalen Einstellung der Oberflacheneigenschaften der
Carbonfasern haben sich unterschiedliche Verfahren etabliert [43, 61-63], von denen im

Folgenden die im DFG-Projekt KeraFaM eingesetzten vorgestellt werden.

Elektrolytische Oxidation

Bei der elektrolytischen Oxidation bzw. anodischen Oxidation werden die Endlosfasern
in einem kontinuierlichen Prozess iber Walzen durch ein Bad, das mit einem Elektrolyten

versetzt ist, geleitet. Als Elektrolyt eignen sich unterschiedlichste wasserlosliche
Verbindungen wie beispielsweise Ammoniumhydrogencarbonat (NH4sHCO3) [35, 64] oder

wassrige Verbindungen wie mit Wasser verdiinnte Schwefelsdure (H2SO4) [65]. Da
Ammoniumhydrogencarbonat nicht giftig, leicht zu handhaben und einfach verfiigbar ist,
wird es als Standardelektrolyt fiir die elektrolytische Oxidation verwendet. Im Bad
befindet sich ein Graphitblock, der iiber eine Spannungsquelle mit den leitenden CF
elektrisch kontaktiert ist. Die Fasern fungieren als Anode und der im Bad platzierte
Graphitblock als Kathode. Durch Anlegen einer Spannung zwischen Anode und Kathode
kann die inerte Oberflache der Carbonfaser durch elektrochemische und chemische
Reaktionen mit dem aufgespaltenen Wasser, aber auch mit dem Elektrolyten oxidiert
werden [66]. Je nach Elektrolyt konnen zum Beispiel sauerstoff- und stickstoffhaltige
funktionelle Gruppen an der Oberfliche der CF aufgebracht werden. Die
Behandlungsdauer der elektrolytischen Oxidation ergibt sich aus der Léange des
Elektrolytbades und der Laufgeschwindigkeit der Fasern. Anschlieend werden die
Fasern in einem Waschbad mit demineralisiertem Wasser gesdubert und in einem Ofen
getrocknet. Auf dem Gebiet der Faseroberflichenfunktionalisierung nimmt die
elektrolytische Oxidation einen grofien Stellenwert ein. Durch die Moglichkeit, den
Elektrolyten, seine Konzentration im wassrigen Bad und weitere Parameter wie die
Behandlungsdauer, den Abstand zwischen den Carbonfasern und der Graphitkathode,
die Stromstarke und die Spannung einzeln anzupassen bietet die elektrolytische

Oxidation das Potential zur gezielten Einstellung der Oberflaichenchemie der
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Carbonfasern. Sie zdhlt zu den Standardverfahren zur Oberflachenfunktionalisierung von
Carbonfasern [39, 64, 65, 67].

Nasschemische Aktivierung in saurem Milieu

Der Begriff der nasschemischen Aktivierung in saurem Milieu umfasst in dieser Arbeit
Oberflachenmodifikationen mittels Sdurebehandlungen. Es handelt sich ebenfalls um eine
Oxidation der Faseroberfliche durch die Saure. Der Unterschied zur elektrolytischen
Oxidation ist, dass keine elektrochemische Reaktion genutzt wird. Die chemischen
Reaktionen der CF mit der verwendeten Sdure laufen unter erhéhter Temperatur bei
mehreren hundert °C ab. Ein weiterer Unterschied ist, dass die nasschemische
Aktivierung in saurem Milieu nicht mit Endlosfasern in einem fortlaufenden Prozess

durchgefiihrt werden kann. Fiir die Sdurebehandlung werden beispielsweise Salpeterséure

(HNOs) [68, 69] und Schwefelsdure (H2S04) [70] eingesetzt. Wichtige Parameter sind die
Behandlungszeit, die Temperatur und die Konzentration der Saure. An der
Faseroberflache lassen sich durch die nasschemische Aktivierung in saurem Milieu vor
allem Kohlenstoffatome verschiedener Oxidationsstufen durch das Anbinden
sauerstoffhaltiger Gruppen erzeugen [68-71]. Dadurch, dass die Sadurebehandlung nicht
mit Endlosfasern durchgefiihrt werden kann und die eingesetzten Sauren bestimmten
Sicherheitsmafinahmen unterliegen, hat diese Art der Oberflachenmodifikation industriell

gesehen nur eine untergeordnete Rolle.

Plasmaaktivierung

Die Plasmaaktivierung bietet ein Verfahren zur gezielten Aufbringung unterschiedlicher,
funktioneller Gruppen auf der Faseroberfliche [72]. Ein wichtiger Unterschied zu den
anderen beiden vorgestellten Funktionalisierungsmethoden ist, dass je nach Wahl des
Plasmagases nicht nur sauerstoffhaltige Gruppen, sondern eine beliebige
Oberflachenchemie aufgebracht werden kénnen. Plasma wird im Allgemeinen aus einem
Prozessgas erzeugt, dass durch Energiezufuhr angeregt wird. Atome oder Molekiile des
Gases werden auf diese Weise energetisch angeregt oder ionisiert, so dass im Gas die
entsprechenden Ionen und geloste Elektronen vorliegen. Zusatzlich entstehen freie
Radikale. Zur Oberflachenbehandlung von Carbonfasern eignen sich zwei Arten von
Aufbauten, deren genereller Unterschied darin liegt, dass in einem Fall
Carbonfaserbiindel in einem Batch-Prozess und im anderen Fall Endlosfasern in einem

kontinuierlichen Prozess behandelt werden [73, 74]. Fir den Fall bewegten

25



2 Grundlagen

Probenmaterials wird dieses unter einem sogenannten Plasmajet vorbeigeleitet. Das
Plasma verldsst dabei den Plasmajet und trifft auf die Probenoberflache. Bei Einsatz
einer Plasmajetanlage sind die Ergebnisse der Behandlung meist inhomogen tiber den
Carbonfaserroving. Im Fall der stationdren Einbringung der Probe in eine abgeschlossene
Kammer wird fiir eine begrenzte Materialmenge eine homogenere Oberflachen-
modifikation erzielt. Die Kammer wird evakuiert und dann mit dem Prozessgas bei
niedrigen Driicken gefiillt. Man spricht von Niederdruckplasmen. Die Ziindung des
Plasmas erfolgt in der Regel mittels hochfrequenter Radiowellen beispielsweise mit einer
Frequenz von 40kHz [74]. Die Prozesszeiten belaufen sich im Regelfall auf wenige
Sekunden. Zur Behandlung koénnen verschiedene Gase zur Erzeugung des Plasmas
eingesetzt werden. Haufig werden Sauerstoffplasma [75, 76] zur Erzeugung
sauerstoffhaltiger oder Ammoniakplasma zu Erzeugung stickstoffhaltiger Gruppen
verwendet [74]. Die Bedingungen der Plasmabehandlung kénnen durch die Wahl des

Plasmas, die Leistung und die Behandlungsdauer variiert werden.

Beschlichtung der Carbonfasern

Die polymere Schlichte dient dem Schutz der Carbonfasern und erleichtert die textile
Verarbeitbarkeit. Sie beeinflusst die Art und Auspragung der Anbindung zwischen Faser
und Matrix und nimmt in Kombination mit der Oberflachenfunktionalisierung eine
wichtige Rolle fiir CFK-Werkstoffe und Faserverbundwerkstoffe im Allgemeinen ein. Als
Schlichte werden typischerweise Emulsionen oder Dispersionen polarer Polymersysteme
verwendet. Die Beschlichtung erfolgt in einem Bad mit der polymeren Schlichte, durch
das Faserrovings iiber Walzen kontinuierlich geleitet werden. Nach dem Bad werden die
beschlichteten Fasern in einem Ofen bei meist moderaten Temperaturen getrocknet [77].
Die Herausforderung des Beschlichtungsvorgangs liegt darin, die Schlichte in einer
homogenen und diinnen Schicht auf allen Fasern des Rovings aufzubringen. Die Dicke
der Schlichte liegt in der Regel unter 100 nm [65]. Die Schlichte wechselwirkt physikalisch
und chemisch mit der aktivierten Carbonfaseroberfliche. Der polare Charakter der
Carbonfaseroberfliche nach der Oberflichenfunktionalisierung begilinstigt ein
physikalisches Anbinden der polaren Schlichten. Die funktionellen Gruppen des
Schlichtepolymers koénnen zusatzlich chemische Bindungen mit den funktionellen
Gruppen der Faseroberfliche ausbilden. Eine homogen aufgetragene Schlichte erhéht
zudem die Benetzbarkeit der Faserrovings mit dem Matrixharz bei der Fertigung von
CFK-Werkstoffen. Wird eine epoxidbasierte Schlichte in Kombination mit einem

epoxidbasierten Matrixpolymer verwendet, gilt, dass die chemische Anbindung zwischen
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2.3 Phenolharze als Matrixprecursor

Faser und Matrix im CFK aufgrund der chemischen Ahnlichkeit der Polymere hoch ist
[65]. Fur optimale Eigenschaften des Komposits werden Faser und deren
Oberflachenfunktionalisierung, Schlichte und Matrixharz aneinander angepasst [44].
Géngige Schlichtesysteme kommerziell erhéltlicher Fasern werden mit epoxidbasierten

Polymeren realisiert [42, 77].

2.3 Phenolharze als Matrixprecursor

Die Anforderungen an Harzsysteme, die sich fir die Herstellung von C/C-SiC-
Werkstoffen im LSI-Verfahren eignen, sind unter anderem eine hohe Kohlenstoff-
ausbeute bei der Pyrolyse, ein niedriger Losemittelanteil, geringer Schrumpf wahrend der
Pyrolyse und eine einfache Verarbeitung und Prozessierung. Aus 6konomischen Griinden
lassen sich die Anspriiche um niedrige Beschaffungskosten, einfache Verfiigbarkeit und
lange Lagerzeiten erweitern [28]. Diese Anforderungen werden von phenolbasierten
Polymeren am besten erfiillt. Die Skelettformel von Phenol ist in Abbildung 2.4
dargestellt.

OH OH OH OH
Hy
C
Phenol OH Resol OH

Abbildung 2.4: Skelettformel von Phenol und einem beispielhaften Resol nach [78, 79]

Bei den meisten heutzutage fir das LSI-Verfahren verwendeten Harzen handelt es sich
um Phenol-Resol-Gemische, da die Zugabe von Resolen den Anteil an Kohlenstoff erhoht.

Resole sind mehrere miteinander verbundene Phenolringe, die iiber eine Konden-
sationsreaktion Methylen- (-CHs-) und Etherbriicken (-C-O-C-) zueinander ausgebildet
haben (siehe Abbildung 2.4). Oft sind zusétzliche, reaktive Methylolgruppen (-CH2-OH)
an die Phenolringe des Resols gebunden. Phenolbasierte Harze lassen sich den duromeren

Kunststoffen zuordnen und werden in einer basischen Polykondensationsreaktion mit

Aldehyden unter Freisetzung von Wasser ausgehartet [78]. Als Harterkomponente wird

in der Regel Formaldehyd (Methanal, CH20) in basischer Umgebung verwendet. Die
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2 Grundlagen

Reaktionsgleichung von Phenol unter Zugabe von Formaldehyd lasst sich schematisch

wie in Abbildung 2.5 gezeigt darstellen.

OH
+ CH,0 —3» ©/\ OH

OH

OH OH OH OH
Hy
C
OH+ —
- H,0
+n CsH5OH OH H2
+n CHZO cd.
-Nn Hzo
B . ] n

Abbildung 2.5: Schematische Darstellung der Polykondensationsreaktion von Phenol und Formaldehyd
unter Freisetzung von Wasser nach [78]

Das Formaldehydmolekiil kann zur Bildung der Methylolgruppe am Phenolring sowohl
in ortho-, als auch in para-Position angreifen. Wahrend der Aushértung des Harzes kann

sich so ein dreidimensionales, quervernetztes Polymernetzwerk ausbilden [78].
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3 Materialien, Oberflachenmodifikation an Carbonfasern

und C/C-SiC-Herstellung

Die vorliegende Arbeit ist innerhalb des DFG-Kooperationsprojektes KeraFaM in
Zusammenarbeit mit den Deutschen Instituten fiir Textil- und Faserforschung (DITF)
in Denkendorf und dem Deutschen Zentrum fir Luft- und Raumfahrt (DLR) in Stuttgart
(Institut fir Bauweisen und Strukturtechnik) entstanden. Das DITF fithrte die
Ausriistung der verschiedenen Carbonfasern durch. Die Fasern wurden am DITF
thermisch entschlichtet, oberflachenfunktionalisiert und erneut beschlichtet. Das DLR
tibernahm die Herstellung der Faserverbundproben. Dort wurde das Fertigen der C/C-
SiC-Proben mittels des LSI-Verfahrens in allen Prozessstadien durchgefiihrt, ebenso wie
die Praparation der Schliffproben der C/C-SiC-Werkstoffvarianten fir die Analyse
mittels des Rasterelektronenmikroskops (REM). Alle in dieser Arbeit untersuchten
Proben wurden durch das DITF und das DLR hergestellt. In diesem Kapitel wird ein
Uberblick iiber die verwendeten Materialien, die Oberflichenmodifikationen und die
Herstellung der C/C-SiC-Proben gegeben.

3.1 Eingesetzte Materialien

Im Rahmen des DFG-Projektes KeraFaM wurden vier verschiedene Carbonfasertypen
unterschiedlicher Hersteller untersucht und oberflichenmodifiziert. Zur Herstellung der

CFK-Griinkorper wurden zwei phenolbasierte Polymerprecursoren ausgewahlt.

3.1.1 Carbonfasern

Die Auswahl der CF fiel auf die PAN-basierte Standardfaser HTA40 E13 6K (im
Folgenden HT'A) der Firma Teijin Carbon, die hochfeste (High Tenacity, HT), PAN-
basierte Faser T1000G (T1000) der Firma Toray Industries Inc., die pechbasierte,
ultrahochmodulige (Ultra High Modulus, UHM) Faser YS-90A (YS) der Nippon Graphite
Fiber Corp. (NGF) und die PAN-basierte Standardfaser Grafil 34-700 (Grafil) der Firma
Mitsubishi. Diese Auswahl deckt giangige Standardfasern (HTA, Grafil) und jeweils einen
Vertreter fiir die Hochleistungsfaservarianten der HT-Fasern (T1000) und UHM-Fasern
(YS) ab. Eine Auflistung der wichtigsten Eigenschaften nach Herstellerangaben der vier

verwendeten Fasertypen ist in Tabelle 3.1 gegeben. Die Informationen sind den
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3 Materialien, Oberfldchenmodifikation an Carbonfasern und C/C-SiC-Herstellung

Datenbléttern der entsprechenden Fasern der Internetseiten der Firmen entnommen [23,
24, 80, 81].

Tabelle 3.1: Darstellung wichtiger Materialkennwerte der in dieser Arbeit untersuchten Carbonfasern

HTA T1000 YS Grafil

Hersteller Teijin Carbon Toray Nippon Graphite Mitsubishi
Industries, Inc.  Corp.

Ursprung PAN PAN Pech PAN
Filamentzahl 6k 12k 3k 12k
Durchmesser (pm) 7 5 7 N/A
Zugfestigkeit (GPa) 4,1 6,4 3.5 4,8
E-modul (GPa) 240 294 880 234
Bruchdehnung (%) 1,7 2,2 0,3 N/A
Dichte (g/cm?) 1,77 1,80 2,18 1,80
Schlichte Epoxidbasiert Epoxidbasiert N/A keine

Die mechanischen Eigenschaften der Carbonfasern sind innerhalb des DFG-Projektes
KeraFaM am DITF durch Messungen an einer Einzelfaserzugmaschine (Favimat,

Textechno) tberpriift und bestatigt worden.

3.1.2 Polymerharze

Fir die Fertigung der CFK-Vorkérper wurden zwei verschiedene, phenolbasierte
Matrixprecursoren gewéhlt. Mit diesen werden wie in Abschnitt 3.2.3 beschrieben die
Carbonfasern nach der Entfernung der as received Schlichte neu beschlichtet und wie in
Abschnitt 3.3 dargestellt die CFK-Vorkorper hergestellt. Ein Kriterium zur Auswahl der
geeigneten Harzprecursoren ist neben der Verarbeitbarkeit und der chemischen
Unbedenklichkeit der Kohlenstoffgehalt des ausgeharteten Harzes. Dieser beeinflusst das

Gertist fiir die porose Carbonmatrix, die nach der Pyrolyse des CFKs vorliegt.

Polymerharz JK60

Das in dieser Arbeit als JK60 bezeichnete Polymerharz BAKELITE® PF 6220 F1 (Hexion
Specialty Chemicals GmbH) ist ein Phenol-Resol-Harz. Es liegt in fliissiger Form vor und

hat eine hellbraune Farbe. Das Losemittel ist Aceton. Bei Raumtemperatur betragt die
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3.2 Oberflachenmodifikationen der Carbonfasern

Dichte 1,14g/m?3, die Viskositat 800-1200mPas und der pH-Wert 7.8 [82]. Das
Matrixpolymer ist gewahlt worden, weil es ein gangiges Phenolharz zur Herstellung von
CMC-Bauteilen ist und das DLR in Stuttgart Erfahrung mit der Handhabung und
Verarbeitung hat.

Polymerharz MF43

Als Alternative zum Polymerprecursor JK60 wurde das in dieser Arbeit als MF43
bezeichnete Phenolharz BAKELITE® PF 0433 SW 01 (Momentive Specialty Chemicals
GmbH) ausgesucht. Es handelt sich dabei um eine braune Fliissigkeit mit einer Dichte
von 1,20 g/m?, einer Viskositdt von 2600 mPas und einem pH-Wert von 8 (alle Werte
bei Raumtemperatur). Der entscheidende Unterschied zu JKG60 ist, dass MF43 in Wasser
gelost ist [83]. Das hat fiir die Verarbeitung und Aushértung des Harzes den Vorteil, dass
lediglich Wasser der fliichtige Bestandteil ist.

3.2 Oberflachenmodifikationen der Carbonfasern

Es wurden im Projekt KeraFaM unterschiedliche Oberflachenmodifikationen an den vier
verwendeten Carbonfasertypen durchgefiihrt. Basierend auf der textilen Verarbeitbarkeit
der Fasern nach den einzelnen Behandlungsschritten, der Effizienz der Methode, der
Moglichkeit zur kontinuierlichen Behandlung und den Ergebnissen der Rasterkraft-
mikroskopie und Rontgenphotoelektronenspektroskopie wurden die vielversprechendsten
Oberflichenmodifikationen ausgewéhlt. Aus Fasern mit diesen Oberflachen-
modifikationen wurden CFK- bzw. C/C-SiC-Proben hergestellt. Die groite Variation an
Oberflachenbehandlungen wurde an der Standard-HTA-Faser durchgefiihrt. An dieser
wurden Versuche zur thermischen Entschlichtung und Parameterstudien fiir eine
Aktivierung und Funktionalisierung der Carbonfaseroberfléche durchgefiihrt. Sofern sich
die Oberflaichenmodifikationen als geeignet herausstellten, wurden die Parameter der
einzelnen Modifikationsschritte auf die anderen CF-Typen iibertragen. Als Orientierung
dienten Messungen an den kommerziellen Fasern im Ausgangszustand. Die fiir die
Herstellung von C/C-SiC im LSI-Verfahren vielversprechendsten Fasertypen und

Faseroberflachenbehandlungen werden im Folgenden beschrieben.
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3.2.1 Thermisches Entschlichten der Carbonfasern

Zunéchst wurden die Standard-HTA-Fasern in einem Aufbau zur statischen Behandlung
bei unterschiedlichen Temperaturen an Luft und unter Stickstoffatmosphére thermisch
entschlichtet. An diesen Probenvarianten wurden mittels Oberflaichenanalyse durch
Rasterkraftmikroskopie und Roéntgenphotoelektronenspektroskopie Erkenntnisse iiber
einen geeigneten Temperaturbereich und eine geeignete Prozessdauer zur Entschlichtung
gewonnen. Die Parameter wurden auf ein kontinuierliches, thermisches Entschlich-
tungsverfahren von Endlosfasern iibertragen. Dafiir wurden die Fasern durch einen Ofen
(vertikaler Rohrenofen, Gero) bei einer Temperatur von 470 °C unter Luftatmosphére
iiber Rollen gelenkt. Die FlieBgeschwindigkeit der Fasern war so eingestellt, dass sie der
thermischen Behandlung 60 Minuten ausgesetzt waren [35]. Das Entschlichten mit diesen

Parametern wird im Folgenden mit DES (desized) in den Probennamen abgekiirzt.

Fiir die Hochleistungs-HT-Faser T1000 wurde das thermische Entschlichtungsverfahren
nur insoweit angepasst, dass eine Temperatur von 450°C im Ofen vorherrscht. Die
Entschlichtung der T1000 Fasern erfolgte wieder unter Luftatmosphare in einem

kontinuierlichen Prozess.

Bei der Hochleistungs-UHM-Faser YS wurden unterschiedliche thermische
Entschlichtungsverfahren angewandt. Eine eigene Parameterstudie wurde sowohl unter
Luft- und als auch unter Stickstoffatmosphare bei verschiedenen Temperaturen in
kontinuierlichem und diskontinuierlichem Verfahren durchgefiihrt. Der Grund dafiir war
das stark briichige Verhalten der Carbonfaser nach der thermischen Entschlichtung. Die
Fasern waren nach der Behandlung so sprode, dass sie anschlieBend nicht
weiterverarbeitet und modifiziert werden konnten. Die Ergebnisse der kontinuierlich bei
einer Temperatur von 470 °C entschlichteten Fasern werden im Folgenden dargestellt.
Aufgrund der Sprodheit nach der thermischen Entschlichtung der YS-Fasern miissen
andere Konzepte entwickelt werden, um diese fiir den Einsatz in CMC-Werkstoffen zu

optimieren. Eine zusatzliche Schicht tiber der kommerziellen Schlichte ist denkbar.

Die Grafil-Faser ist im as received Zustand nicht mit einer kommerziellen Schlichte
ausgestattet. Der Behandlungsschritt einer thermischen Entschlichtung entfiel daher und

eine Oberflichenmodifikation konnte ohne weitere Vorbereitungen durchgefiihrt werden.

3.2.2 Oberflachenfunktionalisierung der Fasern

Im Wesentlichen wurden drei verschiedene Oberflachenbehandlungen angewendet. An
den Carbonfasern wurden eine elektrolytische Oxidation, eine nasschemische Aktivierung
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3.2 Oberflachenmodifikationen der Carbonfasern

in saurem Milieu und eine Plasmaaktivierung durchgefithrt und die Effekte auf die
Faseroberflache evaluiert. Auf die genauen Parameter der einzelnen Oberflachen-

modifikationen wird im Folgenden eingegangen.

Elektrolytische Oxidation

Die elektrolytische Oxidation spielt fiir die in dieser Arbeit untersuchten Proben die
grofite Rolle innerhalb der Oberflichenfunktionalisierungen. Als Elektrolytbad wurde
eine 0,6 molare wéassrige Ammoniumhydrogencarbonat-Losung gewahlt. Der Aufbau fir
die kontinuierliche elektrolytische Oxidation von Carbonendlosfasern ist in Abbildung

3.1 schematisch dargestellt.
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Elektrolytbad Waschbad Ofen
T=120°C

Abbildung 3.1: Schematische Darstellung des experimentellen Aufbaus der kontinuierlich durchgefihrien,
elektrolytischen Oxidation nach [35]

Im Bad, durch das die Faserrovings mit einer Geschwindigkeit von 0,5 mmin?! geleitet
werden, liegt eine Kathode mit einer Lange von 1,6 m. Die angelegte Spannung bzw. der
angelegte Strom werden variiert und die elektrische Stromdichte auf diese Weise
verandert. Die niedrigste Stromdichte betrug 1,3 A m™ bei einer Spannung von 9,5V und

einem Strom von 0,28 A, die mittlere Stromdichte betrug 4,4 Am™ bei einer Spannung

von 21V und einem Strom von 0,92 A und die hochste Stromdichte 7,4 Am™ bei einer
Spannung von 32V und einem Strom von 1,56 A [35]. Anschliefend wurden die Fasern
in demineralisiertem Wasser gereinigt und in einem Ofen bei 120 °C getrocknet. Fasern,
die durch die elektrolytische Oxidation oberflachenaktiviert worden sind, werden im

Folgenden mit EO im Namenkiirzel gekennzeichnet. Die darauffolgende Nummer gibt die
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dazugehorige elektrische Stromdichte an. Die niedrigste Stromdichte wird mit 1

bezeichnet, die mittlere mit 2 und die héchste mit 3.

Nasschemische Aktivierung

Im Gegensatz zur elektrolytischen Oxidation konnte die nasschemische Aktivierung in
saurem Milieu aufgrund der Sdurebehandlung bei erhohten Temperaturen nicht in einem
kontinuierlichen  Prozess mit  Endlosfasern  ausgefiihrt werden. Fir  die
Oberfléachenaktivierung wurden Biindel der Standard-HTA-Fasern in Salpetersaure mit
einer Konzentration von 65 % getaucht. Das Saurebad wurde auf eine Temperatur von
100 °C erhitzt. Die Behandlungsdauer betrug 180 min. Die so behandelten Carbonfasern
werden mit HNO3 im Namen abgekiirzt. Neben den HT' A-Fasern sind lediglich die Grafil-
Fasern auf diese Weise behandelt worden. Bei diesen betrug die Behandlungsdauer

120 min. Sie werden in dieser Arbeit mit HNO3.2 im Namen gekennzeichnet.

Plasmaaktivierung

Die Plasmaaktivierung wurde als alternative Oxidationsvariante zur elektrolytischen
Oxidation herangezogen. Fiir den direkten Vergleich der Auswirkungen wurden zwei
Typen von Plasmaoberflachenfunktionalisierungen an den Standard-HTA-Fasern
durchgefiihrt. Die Plasmaaktivierung fand in einem diskontinuierlichen Verfahren in
einem Plasmaofen (Plasma Electronic Buck Technologien) statt. Es wurde ein O2-
Niederdruckplasma bei einem Prozessdruck von 80 Pa verwendet. Der Glasfluss betrug
160 sccm. Die Hochfrequenzleistung war auf 200 W eingestellt. Als Behandlungszeiten
wurden 1min und 5min gewahlt. Das entsprechende Namenskiirzel fir die
Plasmaaktivierung ist PL1 fiir eine Minute Behandlungszeit bzw. PL5 fiir fiinf Minuten

Behandlungszeit.

Angestrebte Effekte der Oberflachenfunktionalisierung

Das Augenmerk der drei Verfahren zur Oberflachenaktivierung liegt primar auf der
Erzeugung sauerstoffhaltiger funktioneller Gruppen. An der Oberflache von Carbonfasern
handelt es sich dabei um Alkohol- bzw. Ethergruppen (C-OH bzw. C-OR),
Carbonylgruppen (C=0) und Carboxyl- bzw. Estergruppen (COOH bzw. COOR) [84,
85]. Besonders interessant fir die anschlieBende Beschlichtung mit den verdiinnten
Phenolharzen und die Einbettung in die Phenolharzmatrix sind Alkohol- und
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Carbonylgruppen. Diese konnen entsprechend den Reaktionsgleichungen fiir die
Polykondensation von Phenolharzen mit dem Phenolring reagieren und chemisch
anbinden (sieche Abbildung 2.5). Eine Alkoholgruppe kann auf diese Weise eine
Etherbriicke zu einem Phenolring ausbilden. Eine freistehende Carbonylgruppe kann wie
das Formaldehyd an das Phenol ankoppeln und letztendlich zwei Phenolringe binden [86,
87]. Die Ausbildung chemischer Bindungen zwischen Faseroberfldche und Schlichte bzw.
Matrix wird zu einer Verbesserung der Faser-Matrix-Wechselwirkung im CFK-

Griinkorper fithren.

3.2.3 Beschlichtung

Wie unter Abschnitt 3.1.2 erwédhnt wurden fiir das Projekt KeraFaM zwei verschiedene
phenolbasierte Matrixprecursorensysteme ausgewahlt. Damit die applizierte Schlichte
chemisch maximal kompatibel mit den Matrixharzen ist, wurde als Schlichte eine
verdiinnte Losung des Matrixprecursors verwendet. So soll eine bessere chemische
Anbindung zwischen Faser und Matrix im Vergleich zur epoxidbasierten Schlichte der as
received HT A-Fasern und den anderen kommerziellen Schlichten der Hochleistungsfasern
erzielt werden. Fiur die Beschlichtung mit JK60 ist eine mit Aceton verdiinnte Losung
von JK60 mit einem Massenanteil von 1% [35] und fir die Beschlichtung mit MF43 ist
eine mit Wasser verdiinnte Losung von MF43 mit einem Massenanteil von 1,5%
verwendet  worden. Der Aufbau zur kontinuierlichen  Beschlichtung  der
Carbonendlosfasern ist in Abbildung 3.2 gezeigt. Er besteht neben den Antriebsrollen
aus dem Schlichtebad, einem Ofen zur Trocknung und einem Ofen zur Aushéartung. Die
Faserrovings bewegen sich mit einer Geschwindigkeit von 6,5 m min™ iiber die Rollen und
haben eine Verweilzeit von einer Sekunde im Schlichtebad. Der Trocknungs- und
Ausharteschritt dauert jeweils 20s. Das Trocknen findet bei einer Temperatur von 60 °C
und das Aushérten bei einer erhohten Temperatur von 170 °C statt [35]. In dieser Arbeit
sind die Faserproben nach der erneuten Beschlichtung mit den Kiirzeln JK60 bzw. MF43
versehen. Wenn die Fasern neubeschlichtet wurden, wird allgemein fiir Komposite mit
oberflachenmodifizierten Fasern das Kiirzel SIZ (sized) verwendet. Das Schlichtematerial
entspricht immer dem verwendeten Matrixharz fiir die Fertigung des CFKs, was eine

genaue Spezifizierung des Polymerharzes fiir die Beschlichtung redundant macht.
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0 ol o
6 o |n \©

Schlichtebad Trocknen Ausharten
T=60°C T=170°C

Abbildung 3.2: Schematische Darstellung des experimentellen Aufbaus der kontinuierlichen Beschlichtung
nach [35]

3.2.4 Probeniibersicht der oberflachenmodifizierten Carbonfasern

In Tabelle 3.2 sind alle in dieser Arbeit aufgefiihrten und mittels Rasterkraftmikroskopie
und Rontgenphotoelektronenspektroskopie auf ihre Oberflicheneigenschaften unter-

suchten Carbonfaserproben dargestellt.

Alle Faservariationen sind zudem im Rahmen des DFG-Projektes KeraFaM von den
Partnern am DITF in Denkendorf mit einer Einzelfaserpriifmaschine (Favimat,
Textechno) zur Bestimmung der mechanischen Kennwerte der Fasern bei einer
Temperatur von 20°C getestet worden. Pro Probentyp wurden 20 einzelne Filamente
dem Roving entnommen und in Zugversuchen belastet [35]. Die Ergebnisse bestatigen,
dass die verschiedenen Schritte der Oberflachenmodifikationen und die Verarbeitung der

Carbonfasern keinen negativen Einfluss auf deren mechanische Eigenschaften haben.
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3.3 Kompositherstellung im Fliissigsilizierverfahren

Tabelle 3.2: Probeniibersicht und Nomenklatur der untersuchten Carbonfasern

Probenbezeichnung Letzte Oberflachenbehandlung

HTA As received HTA-Faser mit kommerzieller Epoxidschlichte
HTA-DES Thermische Entschlichtung unter Luft bei T = 470°C
HTA-DES-EO1 Elektrolytische Oxidation in NH/HCO; Lsg. mit J = 1,3 Am™
HTA-DES-EO2 Elektrolytische Oxidation in NH/HCO; Lsg. mit J = 4,4 Am?
HTA-DES-EO3 Elektrolytische Oxidation in NH/HCO; Lsg. mit J = 7,4 Am™
HTA-DES-HNO3 Nasschemische Aktivierung in verd. HNO; fiir 180 min bei 100 °C
HTA-DES-PL1 Plasmaaktivierung tiber O»-Niederdruckplasma fiir 1 min
HTA-DES-PL5 Plasmaaktivierung tiber O»-Niederdruckplasma fiir 5 min

HTA-DES-JK60
HTA-DES-EO1-JK60
HTA-DES-EO2-JK60
HTA-DES-EO3-JK60
HTA-DES-HNO3-JK60
T1000

T1000-DES
T1000-DES-EO1
T1000-DES-EO2
T1000-DES-EO3
T1000-DES-HNO3
T1000-DES-JK60

YS

YS-DES

Grafil

Grafil-HNO3.2
Grafil-MF43

Beschlichtung mit 1 Gew% JK60-Aceton-Losung
Beschlichtung mit 1 Gew% JK60-Aceton-Losung
Beschlichtung mit 1 Gew% JK60-Aceton-Losung
Beschlichtung mit 1 Gew% JK60-Aceton-Losung
Beschlichtung mit 1 Gew% JK60-Aceton-Losung

As received T1000-Faser mit kommerzieller Epoxidschlichte
Thermische Entschlichtung unter Luft bei T = 450°C
Elektrolytische Oxidation in NH/HCO; Lsg. mit J = 1,3 Am™
Elektrolytische Oxidation in NH/HCOj; Lsg. mit J = 4,4 Am™
Elektrolytische Oxidation in NH/HCO; Lsg. mit J = 7,4 Am™
Nasschemische Aktivierung mit HNO; fir 180 min bei 100 °C
Beschlichtung mit 1 Gew% JK60-Aceton-Losung

As received YS-Faser mit kommerzieller Schlichte
Thermische Entschlichtung unter Luft bei T = 470°C

As received Grafil-Faser ohne Schlichte

Nasschemische Aktivierung in verd. HNOjs fiir 120 min bei 100 °C
Beschlichtung mit 1,5 Gew% MF43-Wasser-Losung

3.3 Kompositherstellung im Fliissigsilizierverfahren

Die Fertigung von C/C-SiC-Kompositproben im Fliissigsilizierverfahren untergliedert

sich in drei Teilschritte.
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Herstellung der CFK-Griinkorper

Die CFK-Vorproben werden in einem Nasswickelverfahren und einer anschlieBenden
Aushartung im  Autoklaven hergestellt. Dazu werden die mit Matrixharz
vorimpragnierten CF um einen quadratischen Wickelkern aus Stahl in Form einer
quadratischen Platte gewickelt. Die Filamente konnen zueinander in 0° und 90°
orientiert werden. Es lassen sich auf diese Weise unidirektional verstarkte Proben und
Kreuzschichtverbunde realisieren. Bei den unidirektional verstarkten Proben laufen alle
Fasern in dieselbe Richtung, wahrend die Kreuzschichtverbunde mit einer abwechselnden
Orientierung zwischen 0°- und 90 °-Faserlagen gefertigt werden. Die Kreuzschicht-
verbunde bestehen aus zwolf einzeln gewickelten Lagen mit der symmetrischen
Stapelfolge (0°/90°)3/(90°/0°)s. Fiir das Aushédrten wurde der mit Harz impragnierte
Lagenaufbau mit Stahlplatten und Schraubzwingen in seiner Position fixiert. Mithilfe
von Abstandshaltern konnen eine definierte Probendicke von 2mm und iiber die
Fasermenge ein definierter Faservolumengehalt eingestellt werden. AbschlieBend wurden
die Proben im Autoklaven bei einer Temperatur von 190°C und einem Druck von
1,5 MPa fiir 90 Minuten einer thermischen Behandlung unterzogen, um das Harz
vollstandig auszuhérten [35]. An zwei Probenvarianten wurde eine zusétzliche thermische
Nachbehandlung der CFK-Griinkorper durchgefiihrt. In einem sogenannten Temper-
prozess wurden die ausgehédrteten CFK-Proben in einem Ofen unter Luftatmosphére bei

240 °C fur vier Stunden ausgelagert.

Pyrolyse des carbonfaserverstiarkten Verbundwerkstoffs

Die CFK-Vorkorper werden unter Stickstoffatmosphére thermisch bei Temperaturen von
bis zu 1650 °C behandelt. Wahrend der Pyrolyse sind die CFK-Probenplatten zwischen
glatten Graphitplatten fixiert und mit einem konstanten Druck von 1kPa belastet, um
moglichen Verzug der Proben durch thermische Spannungen zu verhindern [35]. Es

entsteht ein C/C-Probenkérper mit einer charakteristischen Mikrorissstruktur.

Infiltration der C/C-Vorprobenkorper mit fliissigem Silizium

Im abschliefenden Prozessschritt wird die porose Carbonmatrix mit fliissigem Silizium
infiltriert. Die Flissigsilizierung wird unter Vakuum (p £ 2mbar) und bei Temperaturen
von maximal 1650°C durchgefithrt. Kapillarkriafte saugen das fliissige Si in die

Mikrorissstruktur der C/C-Probe. Das Si reagiert mit der umgebenden Carbonmatrix
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und teilweise den CF zu SiC. Der resultierende C/C-SiC-Werkstoff setzt sich aus
Carbonfasern, die teilweise auch zu SiC konvertiert sein konnen, und der Matrix, die sich
aus pordsem Kohlenstoff, SiC und einem Restanteil von nicht reagiertem Silizium
zusammen [35]. Abbildung 3.3 zeigt beispielhaft eine REM-Aufnahme einer C/C-SiC-
Werkstoffvariante bei 300-facher Vergroferung. Im mittleren Bereich des Bildes befindet
sich ein C/C-Biindel einer 0°-Lage mit Fasern, die senkrecht zur Bildebene orientiert
sind. Im oberen und unteren Bildbereich sind 90°-Lagen zu sehen. In diesen Lagen
verlaufen die Fasern horizontal. Die Carbonfasern und die Carbonmatrix sind in dunklem
Grau dargestellt. Die im C/C vorherrschende Rissstruktur ist nun zum Grofiteil mit SiC,
dem der helle Grauton zugeordnet ist, gefiillt. Vor allem die Wénde der C/C-Blocke sind
zu SiC reagiert. Uberschiissiges Si, das hauptséchlich breite Risse aufgefiillt hat, ist in
Weif3 dargestellt. Verbleibende nicht gefiillte Risse sind in schwarzer Farbe zu sehen
(vergleiche Markierung). Ein solcher Riss ist in der Mitte des Bildes oben an der Grenze
der beiden Lagen zu sehen. Zum Teil sind Fasern durch das Si angegriffen worden und
zu SiC konvertiert. Das lasst sich vor allem in der rechten Hélfte des C/C-Biindels

erkennen.

Abbildung 3.3: Exemplarische Darstellung eines C/C-SiC-Werkstoffs bestehend aus Carbonfasern und
Carbonmatriz (dunkles Grau), SiC (helles Grau) und iberschissigem Si (Weif3)
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4 Experimentelle Methoden

Ein Kernpunkt dieser Arbeit liegt in der detaillierten Analyse und Interpretation der
Oberflachenmodifikationen der Carbonfasern. Dazu zéhlen die phénomenologische
Charakterisierung der Faseroberflachentopographie und die Bestimmung der lokalen
Rauheit der Faseroberfliche mittels Rasterkraftmikroskopie (Atomic Force Microscopy,
AFM) und eine Analyse der Elementzusammensetzung und der Art und Ausprédgung
etwaiger funktioneller Gruppen an der Faseroberflache iiber Rontgenphotoelektronen-
spektroskopie (X-ray Photoelectron Spectroscopy, XPS). Fir eine Untersuchung der
Mikrorissausbildung werden Mikroskopieaufnahmen von Querschliffen der CFK-
Griinkérper und C/C-SiC-Proben mittels Digitalmikroskopie bzw. Rasterelektronen-
mikroskopie ~ (REM)  gemacht.  Unterstiitzend  werden  die  Dynamische
Differenzkalorimetrie ~ (Differential ~ Scanning  Calorimetry, DSC) und die
thermogravimetrische Analyse (TGA) in Kombination mit Fourier-Transform-Infrarot-
Spektroskopie (FTIR) eingesetzt, um die Vorgénge wahrend des Temperns der CFK-

Proben besser zu verstehen.

4.1 Rasterkraftmikroskopie

Eine geeignete Methode, die Oberflichentopographie zu untersuchen und die
Oberflachenrauheit zu bestimmen, ist die Rasterkraftmikroskopie. Das Messprinzip des
Rasterkraftmikroskops geht auf Binnig, Quate und Gerber zuriick, die die Technik eines
Rastertunnelmikroskops erweiterten [88]. Sie vereinten die piezoelektrischen Wandler des
Rastertunnelmikroskops zum Abscannen der Oberflaiche mit der Funktionsweise
mechanischer Profilometer, die mithilfe mechanischer Federn Kontaktkrifte detektieren
konnen. Das so entstandene Rasterkraftmikroskop wurde optimiert, so dass es tiber die
Bildgebung hinaus auch Hoheninformationen unabhangig von der elektrischen
Leitfahigkeit der untersuchten Oberfliche quantitativ messen kann [89, 90]. Allgemein
wird beim Messen mit dem AFM die attraktive Wechselwirkung zwischen der
untersuchten Oberflache und einer kleinen Spitze, die am FEnde des sogenannten
Cantilevers angebracht ist, ausgenutzt. Durch die auftretenden Krafte beim Annédhern
der Spitze an die Probe wird die Spitze in Abhangigkeit des Abstandes zur Oberflache
angezogen und der Cantilever ausgelenkt. Attraktive Van der Waals Wechselwirkung
tritt bei groBeren Abstdnden zwischen Spitze und Oberfliche auf und ziehen die Spitze

an. Pauli Krafte stoflen bei geringem Abstand die Spitze von der Oberflache ab.
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Cantilever und Spitze rastern iiber die zu untersuchende Oberflache. Die Veranderung
der Auslenkung des Cantilevers in Abhéangigkeit von der Position auf der Oberflache
kann detektiert und in ein Hohensignal iibersetzt werden. Dieser Modus wird als

Constant Height Mode bezeichnet.

Der Tapping Mode beschreibt ein Standardverfahren der Rasterkraftmikroskopie. Im
Tapping Mode wird der Cantilever in Schwingung versetzt und in x- und y- Richtung
iiber einen festgelegten Probenabschnitt gerastert. Dabei kommt die die oszillierende
Spitze bei jeder Schwingung in kurzen Kontakt mit der Probenoberflache. Die
Auslenkung des Cantilevers wird iiber die Lichtzeigermethode bestimmt. Dabei wird ein
Laserstrahl von der Riickseite des Cantilevers in einen Photodetektor reflektiert. Je naher
die Spitze der Oberfliche kommt, desto grofler ist die Wechselwirkung. Durch die
attraktive Kraft, die auf die Spitze wirkt, &ndert sich die Amplitude des oszillierenden
Cantilevers. Uber eine Piezosteuerung wird die z-Position kontinuierlich nachgeregelt,
um die Anderung der Amplitude auszugleichen. Der Cantilever hat somit einen
konstanten Abstand zur Oberflache unabhédngig von der Position in x- und y-Richtung.
Die Hoheninformation ergibt sich aus der Positionsregelung des Cantilevers und kann
iiber eine Farbskala in Echtzeit dargestellt werden. Zudem kann im Tapping Mode das
Phasenbild detektiert werden. Durch den kurzen Kontakt der Spitze mit der Probe wird
Energie des oszillierenden Systems in die Probenoberfliache dissipiert. Dies fiihrt zu einer
Phasenverschiebung. Die Phasenverschiebung kann in quantitative Hoheninformationen
iibersetzt werden und liefert das Phasenbild. Die Oberflache kann mit einer Auflosung
im Subnanometerbereich in z-Richtung abgebildet werden. Die Auflésung in x- und y-
Richtung liegt je nach verwendeter Spitze im Nanometerbereich. Ein Vorteil der
Rasterkraftmikroskopie im Vergleich zu anderen bildgebenden Analysemethoden mit
mindestens vergleichbarer lateraler Auflosung ist der geringe Praparationsaufwand und
dass sich jedes beliebige Probenmaterial mit geniigend glatter Oberflache unabhangig
davon, ob es elektrisch leitend ist, testen ldsst. Zudem werden quantitative

Hoéheninformationen gewonnen.

4.1.1 Setup des Rasterkraftmikroskops und Messparameter

Die Messung der Oberflachentopographie der Carbonfasern wurde mit einem
Rasterkraftmikroskop (Dimension ICON, Bruker) mit Standardspitzen (TESPA-V2,
Bruker) mit einem Spitzenradius von 8nm durchgefithrt. Da CF fiir gewohnlich
regelméfBlige Oberflachenstrukturen parallel zur Faserachse, sogenannte Fibrillen,

aufweisen, wurde die Scanrichtung senkrecht zur Faserachse orientiert, um diese
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Strukturen besser auflésen zu konnen. Der Standard Tapping Mode wurde verwendet.
Die Scangrofie der Aufnahmen betrug 5pm auf 5pum. Pro Bild wurden 512 einzelne
Scanlines mit jeweils 512 Messpunkten bei einer Aufnahmerate von 0,5 Hz gemacht. Fir
jeden Probentyp wurden drei verschiedene Einzelfilamente an jeweils drei verschiedenen
Stellen gemessen. Damit ergibt sich eine Statistik von neun unterschiedlichen Aufnahmen
pro untersuchtem Fasertyp. Bei dem in dieser Arbeit verwendeten Gerdt und
Messprogramm wird im Tapping Mode das Hohen- und das Phasenbild mit dem AFM

simultan aufgenommen.

4.1.2 Auswertung der Hoheninformation

Die Betrachtung der Hohenbilder liefert qualitative Informationen iiber die
Oberfliachentopographie. Strukturen in der Gréflenordnung von Nanometern und grofler
konnen erkannt werden. Die Information iiber die Hohe wird {iber eine Farbskala
dargestellt. Angefangen bei Weifl und helleren Farbtonen, die fiir Erhebungen in der
Aufnahme stehen, endet die Skala bei dunklen Brauntonen und schwarz, welche die
niedrigsten Punkte auf der Faseroberfliche reprasentieren. Fiir eine weitreichendere
Analyse wird die Oberflichenrauheit berechnet und ausgewertet. Dafiir werden die
Hohendaten der Messungen durch einen lokalen Fit nach der Methode von Jager et al.
angepasst [91, 92]. Es wird ein symmetrischer least square Fit in Kombination mit einem
Whittaker smoother angewendet [93]. Mit diesem tunable Fit konnen Strukturen
oberhalb einer einstellbaren Skala abgezogen werden. Auf diese Weise kann der
Hohenunterschied, der sich aus der Krimmung der Fasermantelflache ergibt, bereinigt
werden. Die Untergrundkorrektur wird fiir jede Scanline einzeln durchgefiihrt. Damit
konnen die verbleibenden, detektierten Hohenunterschiede der Oberflachenstrukturen der
Faseroberflache absolut miteinander verglichen werden. Die Auswertung trégt der
zufilligen und unregelmafligen Anordnung der Strukturen Rechnung, indem die Rauheit
den Untergrund lokal mit wenigen Datenpunkten berechnet. Mithilfe des tunable Fits
konnen die Werte der Oberflichenrauheit in eine Mikrorauheit und Nanorauheit
unterschieden werden [91]. In dieser Arbeit werden die AFM-Messungen herangezogen,
um die Hohenbilder qualitativ zu beschreiben und die Rauheitswerte quantitativ zu

bestimmen.
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4.2 Rontgenphotoelektronenspektroskopie

Mittels der in Abschnitt 3.2.2 beschriebenen Oberfléchenfunktionalisierung kénnen an
der Oberflache der Carbonfaser funktionelle Gruppen erzeugt werden. Diese sind fiir das
physikalische und chemische Bindungsvermogen der Carbonfaser an die Schlichte bzw.
das Matrixpolymer verantwortlich. Eine geeignete Methode zur Charakterisierung der
chemischen  Oberflachenstruktur  der  entschlichteten, funktionalisierten und

beschlichteten Carbonfasern ist die Rontgenphotoelektronenspektroskopie.

Diese Untersuchungsmethode gibt Aufschluss iiber den Anteil chemischer Elemente an
der Oberflache. Durch eine detaillierte Analyse der Struktur der XPS-Peaks konnen des
Weiteren Informationen iiber die an der Oberfliche der Carbonfasern gebundenen,
funktionellen Gruppen gewonnen werden. Der Vorteil der Messmethode XPS ist die
geringe Informationstiefe von maximal 3nm [94]. Dadurch werden lediglich Signale der
auBersten Atomlagen der CF detektiert. Damit ist die Analyse der Faseroberflache durch
Rontgenphotoelektronenspektroskopie ideal geeignet fiir die Untersuchung der
Unterschiede in der chemischen Struktur der Carbonfaseroberflachen bedingt durch das

Entschlichten, die unterschiedlichen Funktionalisierungen und das erneute Beschlichten.

4.2.1 Messmethodik der Rontgenphotoelektronenspektroskopie

Das Messprinzip der Rontgenphotoelektronenspektroskopie beruht auf dem &ufleren
photoelektrischen Effekt [95-97]. Die Photonen eines fokussierten, monochromatischen
Rontgenstrahls treffen auf das zu untersuchende Material und l6sen dort Photoelektronen
aus den Orbitalen. Die gelosten Photoelektronen durchlaufen einen Halbkugelanalysator,
werden mithilfe von Channeltrons detektiert und die kinetische Energie der Elektronen
bestimmt. Aus der kinetischen Energie der Rontgenquelle hv, der Austrittsarbeit der
Probe @prope und der kinetischen Energie der Photoelektronen E’g;, kann auf die

Bindungsenergie des Elektrons Epjngyng riickgeschlossen werden.

E,Kin = hv — @prppe — EBindung (1)

In der Praxis wird jedoch nicht die Austrittsarbeit der Probe bestimmt, um die
Bindungsenergie des Elektrons Egjngyng 71 berechnen. Wéhrend der Messung sind Probe
und Spektrometer geerdet. Das fithrt zu einer Angleichung der Ferminiveaus, woraus sich

folgende Beziehung ergibt:
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E,Kin + d)Probe = EKin + d)Spektrometer (2)

Wird diese Gleichung nach E’g;, aufgelost und in Gleichung (1) eingesetzt, lisst sich die

Austrittsarbeit der Probe durch die Austrittsarbeit des Spektrometers ersetzen.

EKin + d)Spektrometer - q)Probe = hv — (pProbe - EBindung (3)

EKin = hv — qupektrometer - EBindung

Haufig wird die detektierte kinetische Energie der ausgetretenen Elektronen direkt in die
Bindungsenergie umgerechnet. Dafiir muss die Austrittsarbeit des Spektrometers
bestimmt werden. Das wird mithilfe einer Referenzprobe, deren Bindungsenergie bekannt
ist, gemacht. Hierfiir wurde eine Messung an einer Silberprobe durchgefithrt und das
Gerét kalibriert. In einem XPS-Spektrum wird die Anzahl der detektierten Elektronen
mit einer bestimmten Bindungsenergie (bzw. einer bestimmten kinetischen Energie) iiber
der Bindungsenergie (kinetischen Energie) aufgetragen. Im Spektrum entstehen an den
Bindungsenergien der Orbitale (1s, 2s, 2p usw.) der untersuchten Elemente signifikante
Peaks. Die Bindungsenergien der Peaks sind diskret und eindeutig den Orbitalen der
gelosten Elektronen des entsprechenden Elements, beispielsweise Kohlenstoff, Sauerstoff
und Stickstoff, zuordenbar. Ein typisches XPS-Spektrum einer Carbonfaser ist in
Abbildung 4.1 dargestellt. Die Messung wurde an einer as received T1000-Faser, die mit
einer Schlichte ausgestattet ist, durchgefiithrt. Dabei ist die Intensitidt des Signals in
counts per second (cps) iiber der Bindungsenergie aufgetragen. In blauer Farbe sind die
markanten 1s-Peaks von C bei ca. 284 eV, von N bei ca. 400 eV und von O bei ca. 533 eV
hervorgehoben [46, 74, 84, 85, 98]. Auf der Oberflache einer kommerziell erhaltlichen,
beschlichteten CF lassen sich typischerweise diese drei Elemente, gelegentlich auch nur
C und O, detektieren. Abhéngig von der verwendeten Schlichte und der Sauberkeit der
Produktion kénnen auch Spuren anderer Elemente wie Silizium oder Natrium gemessen
werden. Der Untergrund des XPS-Spektrums wird durch inelastische Streuprozesse der
Photoelektronen im Festkorper erzeugt [99]. In roter Farbe sind weitere charakteristische
Merkmale im Ubersichtsspektrum einer Carbonfaser hervorgehoben. Der 4f-Peak des
Goldes bei ca. 84eV ist dem Umstand geschuldet, dass das Probenmaterial in einer
Probenhalterung mit Goldblende prapariert wird und mithilfe dieser im XPS-Gerét
fixiert wird. Der Peak entsteht durch die Detektion von Photoelektronen der

goldbedampften Blende. Die beiden markanten Kanten im Spektrum bei hoheren
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Bindungsenergien entsprechen den sogenannten Auger-Kanten von C (KLL) und O

(KLL), auf die in dieser Arbeit nicht weiter eingegangen wird.

1200 Ubersichtsspektrum einer Carbonfaser |
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1000 |- .

- C1s :
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Abbildung 4.1: Reprdsentatives Spektrum der kommerziellen, beschlichteten Carbonfaser T1000

Fir die Praparation werden die Carbonfaserrovings in kurze Stiicke von ca 1cm Léange
geschnitten und unter einer Goldblende mit rundem Loch auf der Probenhalterung
fixiert. Es finden bis zu drei unterschiedliche Probentypen pro Probenhalter Platz. Die
Probenhalterung kann in einer Vorkammer des Rontenphotoelektronenspektrometers
eingebaut werden und nach Abpumpen der Luft in das Vakuum der Rontgenkammer
eingeschleust werden. Neben dem Ubersichtsspektrum werden jeweils detaillierte
Einzelspektren in den Bereichen des Cls-Kohlenstoffpeaks, des Ols-Sauerstoffpeaks und
des N1s-Stickstoffpeaks fiir eine ausfiihrlichere Analyse der Peakform aufgenommen. Es
werden pro untersuchter Fasermodifikation jeweils zwei Messungen an individuell

prapariertem Probenmaterial durchgefithrt und ausgewertet.
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4.2.2 Aufnahme und Auswertung der Rontgenphotoelektronenspektren

In dieser Arbeit wird fir die XPS-Messungen eine monochromatische Rontgenquelle (XM
1000, Scienta Omicron) verwendet. Diese liefert Aluminium Ky-Strahlung mit einer
Energie von 1486,6 eV. Eine monochromatische Rontgenquelle reduziert den Untergrund
und schmélert die Linienbreite der Peaks. Das ermoglicht genauere Messungen [99]. Eine
Aufladung der Probe fithrt zu einer Verschiebung der Peaks zu hoheren
Bindungsenergien. Die Elektronen konnen tiber einen elektrischen Kontakt der elektrisch
leitenden Carbonfasern mit dem Spektrometer iiber die mit Gold bedampfte Blende
abfliefen [99]. Der Halbkugelanalysator mit den Elektronendetektoren, sogenannten
Channeltrons, (EA125, Scienta Omicron) wird im CAE-Modus verwendet. Fiir die
Ubersichtsspektren wird eine Passenergie von 100eV eingestellt. Das fiithrt zu hoheren
Intensitdaten aber auch zu einer geringeren Energieauflosung. Fir die detaillierten
Messungen der Peaks wird deshalb eine geringere Passenergie von 20eV verwendet, um

eine hohere Energieauflosung zu erzielen [99, 100].

Die Auswertung der chemischen Elementzusammensetzung an der Faseroberflache erfolgt
mithilfe der Software CasaXPS (Casa Software Ltd.). Der Untergrund der XPS-Messung
wird nach Shirley korrigiert und eine Standard-Peakfléchen Analyse wird durchgefiihrt
[101, 102]. Dies beinhaltet die Gewichtung der Peakfléchen unterschiedlicher Elemente
nach deren Relative Sensitivity Factors (RSF). Auf diese Weise lassen sich die
prozentualen Anteile der auf der Faseroberflache vorhandenen Elemente berechnen [100].
Der Au-Peak, der wegen der Goldblende detektiert wird, wird bei der Auswertung nicht
beriicksichtigt. Die belastbare Genauigkeit der Messung und Auswertung entspricht
ungefahr einem at%. Der Mittelwert der beiden aufgenommenen Messungen pro

Probentyp wird fiir eine groflere Genauigkeit der Ergebnisse berechnet.

Die Elementzusammensetzung ist nicht die einzige Information, die aus einer XPS-
Messung gewonnen werden kann. Ein Phanomen, das die Form der detektierten XPS-
Signale beeinflusst, ist die chemische Verschiebung (Chemical Shift, CS). Die chemische
Umgebung des betrachteten Elements beeinflusst die Bindungsenergie der Elektronen
[94, 103, 104]. Entscheidend dabei ist der Unterschied der Elektronegativitat der
umgebenden Elemente. Elektronegativitat gibt die Tendenz eines Elements an,
Bindungselektronen zu sich zu ziehen. Der Referenzpunkt ist die Bindungsenergie der
Elektronen, wenn das untersuchte Element nur kovalent an die gleiche Sorte gebunden
ist und somit die Elektronegativitat gleich ist. Im Falle der Carbonfaser handelt es sich

hierbei um die aromatischen Ringverbindungen der einzelnen Graphenschichten des

Kohlenstoffs (C-Caromatisch ). Der Cls-Bindungsenergiepeak fiir reinen Kohlenstoff liegt bei
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284,2eV. Hat ein randstandiges C-Atom andere Bindungspartner wie O und N, so
verschiebt sich die Bindungsenergie leicht. O und N sind beide elektronegativer als C.
Deshalb werden die Bindungselektronen zwischen C und O bzw. C und N vom C-Atom
weggezogen. Die verbleibenden Rumpfelektronen des C erfahren eine formal starkere
Anziehung des positiven Kerns. Damit verschiebt sich die Bindungsenergie zu héheren
Energien. Je mehr elektronegativere Elemente an das C-Atom gebunden sind, desto
grofer wird die chemische Verschiebung. Fiir alle in dieser Arbeit behandelten
Probentypen reicht es aus, sich auf die chemische Verschiebung, die durch
sauerstoffhaltige Gruppen hervorgerufen wird, zu fokussieren. Das liegt daran, dass
entweder kein N detektiert worden ist oder nur in vergleichbar marginalen Mengen, die
keinen Einfluss auf den CS nehmen. Anhand der Form des Detailspektrums des Cls-
Peaks kann auf die vorhandenen funktionellen Gruppen auf der Faseroberflache
geschlossen werden. Das Cls-Spektrum wird mithilfe von Pseudo-Voigt-Profilen
angepasst und so die prozentualen Anteile der existierenden Bindungen bestimmt [46,
74]. Abbildung 4.2 zeigt eine Detailaufnahme des Cls-Peaks der Probe HTA-DES-EO2-
JK60, in der alle relevanten Bindungen zu sehen sind. In schwarzer Farbe ist das
aufgenommene XPS-Signal und in roter Farbe die Fitkurve gezeigt. Die Fliache unter der
Fitkurve représentiert die Summe der Flidchen der einzelnen Bindungstypen. Diese sind
in den Farben Grau (C-Caromatisch), Griin (C-Caliphatisch), Blau (C-OH/C-OR), Oliv
(C=0), Magenta (COOH/COOR) und Cyan (m-n* Ubergang) dargestellt. Das
Verhaltnis dieser angefiteten Pseudo-Voigt-Flachen zur Flache des Gesamtfits gibt den
prozentualen Anteil der an der Oberflache der CF vorhandenen Bindungsarten wieder.
C-Caromatisch und C-Caliphatisch konnen als Bindungen des Kohlenstoffs untereinander
zusammengefasst werden. Sie bilden den grofiten prozentualen Anteil der detektierten
Bindungstypen. Die sauerstoffhaltigen funktionellen Gruppen sind die fiir die
Signalinterpretation interessanten Gruppen. Sie geben Auskunft iiber die
Funktionalisierung der Carbonfaseroberfliche. Zu diesen zdhlen Alkohol- und
Ethergruppen,  Carbonylgruppen und  Carboxyl- und  Estergruppen. Die
Kohlenstoffatome, an die Alkohol- und Ethergruppen bzw. Carboxyl- und Estergruppen
gebunden sind, entsprechen der gleichen Oxidationsstufe und koénnen anhand der
chemischen Verschiebung nicht unterschieden werden. Allgemein gilt, dass je mehr
Sauerstoff an das C-Atom gebunden ist, desto grofler ist der resultierende CS. Wie fiir
ein Phenolharz zu erwarten ist, ist der C-OH-/ C-OR-Peak am meisten ausgepragt. Das
liegt an den Etherbriicken und den vorhandenen Methylolgruppen, die wahrend der
Aushartung des Harzes entstehen. Der Peak mit der hochsten Bindungsenergie kann den

sogenannten Satellitenprozessen oder Shake-ups zugeordnet werden. Das sind
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Multielektronenprozesse, bei denen Elektronen durch Relaxationsprozesse anderer
Elektronen leicht tiber das Ferminiveau angeregt werden. Dies fithrt zu einer Erhéhung
der Bindungsenergie des Photoelektrons und wird im Shake-up-Peak detektiert. In
aromatischen Kohlenstoffverbindungen wird der Shake-up durch einen m- * Ubergang
verursacht. Fir die Auswertung der XPS-Messungen hat der Shake-up-Peak keine
Bedeutung, weshalb auf diesen Flédchenanteil in der weiteren Arbeit nicht weiter

eingegangen wird.

| C-Caromatisch |

250 C'Caliphatisch |
C-OH/C-OR

o0 |

200 H——— COOH/COOR T

n-n Ubergang '

150 |- Fitkurve _

Intensitat (cps)

100

50

294 292 290 288 286 284 282
Bindungsenergie (eV)
Abbildung 4.2: Beispielhafte Darstellung des Cl1s-Signals und des zugehdrigen Fits mithilfe von Pseudo-

Voigt-Profilen zur Bestimmung des Anteils der sauerstoffhaltigen, funktionellen Gruppen des Fasertyps
HTA-DES-EO2-JK60

4.3 Mikroskopische Untersuchungen

Eine separate Querschliffspraparation der CFK-Griinkorper fiir die Lichtbildmikroskopie
wird nicht benoétigt, da der Préparationsprozess fir die Durchfiihrung von Einzelfaser-

Push-out-Tests alle Anforderungen erfiillt. Dieser Préaparationsprozess ist in Kapitel 5.2
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dargestellt. Die Mikroskopieaufnahmen an den CFK-Griinkérpern werden mit einem

Digitalmikroskop (VHX-600, Keyence Corp.) aufgenommen.

Fiir die Querschliffspraparation zur Untersuchung der ausgebildeten Struktur des C/C-
SiC  im Rasterelektronenmikroskop wurden die C/C-SiC-Probenvarianten mit
Hochleistungsfasern in einem Harz (Epofix Resin, Struers) eingebettet. Die zu
betrachtende Probenquerschnittsfliche wurde in einem mehrstufigen Schleif- und
Polierprozess mit verschiedenen Abrasionsmedien von einer Schleif- und Poliermaschine

(Tegramin-25, Struers) bis zum Erreichen einer hohen Oberflachengiite préapariert.

Zur Aufnahme der Schliffbilder aller C/C-SiC-Proben wurde das Rasterelektronen-
mikroskop (Merlin Gemini2, Zeiss) bei einem Arbeitsabstand von 85mm, einer
Spannung von 15kV und einem Probenstrom von 1nA betrieben. Der NTS BSD-
Detektor wurde verwendet. Er liefert den besten Kontrast der untersuchten Elemente

und Verbindungen.

4.4 Thermoanalytische Verfahren

Fir die gezielte Untersuchung der Vorginge wéhrend des Temperns der CF-
Probenvariante HTA/JK60 wurden die thermogravimetrische Analyse und die
dynamische Differenzkalorimetrie verwendet. Innerhalb beider Messmethoden wurden die
Temperaturprofile der Messprogramme so nah wie moglich an die thermische
Auslagerung der ausgeharteten CFK-Proben fiir vier Stunden bei 240 °C angelehnt. Fiir
beide Messmethoden werden Stiicke der Probe HTA/JK60 mit Abmessungen von ca.
3mm auf 3mm auf 1 mm vorbereitet. Diese Probenstiicke werden fiir die Messungen in
kleinen Tiegeln aus Aluminium platziert. Die Masse der Probenstiicke und der Tiegel
werden vor den entsprechenden Messungen bestimmt. Die thermoanalytischen Verfahren
zielen darauf ab zu klaren, ob das Matrixpolymer zu degradieren beginnt, ob Reaktionen
oder Phaseniibergidnge im Harz stattfinden und welche Gase unter Umstédnden frei
werden. Die Interpretation aller Ergebnisse soll wichtige Erkenntnisse iiber die Vorgéange

wahrend des Tempervorgangs liefern.

Thermogravimetrische Analyse

Fir die thermogravimetrische Analyse wurde eine simultane thermische Analyse-
Apparatur (STA 449 F3 Jupiter, Netzsch) verwendet. Das Gerédt misst die Massen-

reduktion einer eingewogenen Probenmasse in Abhéangigkeit der Temperatur. Damit
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kann eine Degradation des Matrixpolymers tiberpriift werden. Das Priifprogramm wurde
so gewahlt, dass die Temperatur mit einer Rate von 5 Kmin™ auf 240 °C erhoht wird. Im
Anschluss wurde die Temperatur fiir sechs Stunden bei 240 °C gehalten. Das bildet den
Temperprozess ab und hélt die Temperatur dariiber hinaus zuséatzlich um zwei Stunden,
um etwaige Langzeiteffekte zu detektieren. In einem zweiten Messprogramm wurde mit
einer Heizrate von 10 Kmin™ auf 325°C hochgeheizt, um zu tberpriifen, ob sich bis zu
diesen Temperaturen eine Massenreduktion und eine damit einhergehende Degradation
der Polymermatrix feststellen lasst. Diese Messungen wurden unter Schutzgasatmosphére
durchgefiihrt, um die Vorgiange im Polymer identifizieren zu koénnen. Da unter
Luftatmosphére getempert wird, wurde eine letzte Messung mit einer Heizrate von
10 Kmin™ und der Maximaltemperatur von 325°C unter Luftatmosphire durchgefiihrt.
Damit kann auf den Einfluss von Sauerstoff in der Atmosphéire auf das Tempern
geschlossen werden. Zudem wurde bei dieser Messung Fourier-Transform-Infrarot-
Spektroskopie eingesetzt, um fliichtige Gase, die bei den Temperaturen entstehen konnen,

zu identifizieren.

Dynamische Differenzkalorimetrie

Mit der dynamischen Differenzkalorimetrie wird iiberpriift, ob endotherme oder
exotherme Vorgange in der Probe wie chemische Reaktionen oder Phaseniibergange zu
detektieren. Das Priifprogramm des dynamischen Differenzkalorimeters (DSC 214
Polyma, Netzsch) wurde so festgelegt, dass die CFK-Proben mit einer Heizrate von
5Kmin™ bis zu 325°C aufgeheizt werden, da sich isotherme Priifprogramme schlecht in
DSC-Messungen realisieren lassen. Danach wird die Probe bis zu Raumtemperatur
abgekiihlt und ein zweiter Heizvorgang mit derselben Heizrate und maximalen
Temperatur schliet sich an. Dieses Vorgehen iiberpriift, ob etwaige Reaktionen
abgeschlossen sind oder etwaige Phaseniibergiange wiederkehrend sind. Eine zweite
Messung mit dem Unterschied, dass die Heizrate auf 10 Kmin™ erhoht wurde, wurde
durchgefiihrt, um die Ergebnisse der ersten Messung zu bestatigen und den etwaigen
Einfluss der Heizrate zu iiberpriifen. Beide Messungen werden unter Schutzgas

durchgefiihrt. So konnen alle detektierten Vorgéinge dem Matrixharz zugeordnet werden.
In einer dritten Messung wird die CFK-Probe mit einer Heizrate von 10 Kmin™ bis zu

325°C unter Luftatmosphéare aufgeheizt, um den Einfluss des Sauerstoffs auf das

Tempern bestimmen zu koénnen.
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5 Charakterisierung der Faser-Matrix-Anbindung mit-

tels des Einzelfaser-Push-out-Experiments

Fiir ein gezieltes Design der Faser-Matrix-Anbindung in Abhangigkeit des Anforderungs-
profils, der eingesetzten Fasern und Matrixmaterialien und fiir eine Optimierung des
Faserverbundwerkstoffs ist eine Methode zur genauen Untersuchung der Grenzfldchen-
eigenschaften des Komposits essentiell. Die Charakterisierung der Faser-Matrix-
Anbindung gibt Aufschluss iiber die gegenseitige Wechselwirkung zwischen der
Oberflachenfunktionalisierung und Beschlichtung der Faser und den funktionellen
Gruppen des Matrixpolymers. Die Wechselwirkung beinhaltet mechanisches Verzahnen,
physikalische Wechselwirkungen wie Dipol-Dipol-Wechselwirkung und chemische
Bindungen zwischen der Faser, der Schlichte und der Matrix. Bisher werden dafiir meist
makromechanische Untersuchungsmethoden herangezogen, die ihre Vorteile in einem
vergleichbar geringen Zeitaufwand bei der Probenpréaparation und Durchfiihrung der
Prifungen haben und Informationen tiber einen grofien Probenbereich liefern. Jedoch
werden makromechanische Priifmethoden von der Porositat, dem Faservolumengehalt
und dem Lagenaufbau der Komposite beeinflusst. Das fiithrt im Allgemeinen zur
Uberlagerung von diversen Versagensmechanismen und macht eine direkte
Charakterisierung der reinen Faser-Matrix-Anbindung unmoéglich. Fiir eine gezielte
Evaluierung der Faser-Matrix-Wechselwirkung werden deshalb mikromechanische
Testmethoden wie der Einzelfaser-Pull-out-Test, der Mikrobond-Test, der Einzelfaser-
Fragmentierungstest und der Einzelfaser-Push-in- bzw. FEinzelfaser-Push-out-Test
herangezogen [53, 54, 105-110].

Der Einzelfaser-Push-out-Test bietet die Moglichkeit, eine einzelne Faser individuell zu
belasten und die Anbindung dieser Faser zur umgebenden Matrix in mikromechanischer
GroBlenordnung zu untersuchen. Ein grofler Vorteil des Einzelfaser-Push-out-Tests
gegeniiber anderen mikromechanischen Untersuchungsmethoden ist, dass er an realen
Faserverbundwerkstoffen durchgefiihrt werden kann und keine Modellkomposite benotigt
werden, wie fiir den Einzelfaser-Pull-out-Test [105, 106], den Mikrobond-Test [109] und
den Einzelfaser-Fragmentierungstest [110]. Der Vorschlag fir die Evaluierung der
Grenzflacheneigenschaften mittels einer Indentierungsmethode, die eine Druckbelastung
auf die Querschnittsflache einer Faser ausiibt und in einer nahezu reinen Scherbelastung
der Grenzflache zwischen Faser und Matrix resultiert, geht auf Mandel et al. [111] zurtick.
Ausgehend davon hat sich der Einzelfaser-Push-out-Test und ein energiebasierter

Auswertungsansatz fir CMC-Werkstoffe etabliert [53, 107, 112-118]. Die Vorgehensweise
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5 Charakterisierung der Faser-Matrix-Anbindung mittels des Einzelfaser-Push-out-Experiments

und Methodik zur Auswertung der Einzelfaser Push-out-Experimente auf Basis des
energiebasierten Auswertungsansatzes wurde auf CFK-Werkstoffe angepasst und
tbertragen [54, 119-122].

Somit stellt sich der Einzelfaser-Push-out-Test als eine geeignete mikromechanische
Untersuchungsmethode fiir die ausfithrliche Evaluierung der Faser-Matrix-Anbindung
und der Grenzfldcheneigenschaften der in dieser Arbeit untersuchten Proben dar. Die
Methodik der Probenpréparation, die Priiffung und die Charakterisierung der Proben

werden im Folgenden ausfithrlich behandelt.

5.1 Methodik des Einzelfaser-Push-out-Experiments

Die Vorgehensweise des Einzelfaser-Push-out-Tests sieht vor, eine einzelne Faser in
axialer Richtung mittels eines steifen, konischen Nanoindenters mit zunehmender
Druckbelastung aus der umgebenden Matrix auszuschieben (siehe Abbildung 5.1). Wird
die Faser nur eingedriickt und nicht in ihrer ganzen Lange von der Matrix getrennt, so
wird von einem Push-in-Experiment gesprochen. Die verwendeten Nanoindenter haben

je nach Durchmesser der untersuchten Fasern einen Spitzendurchmesser von 4,0 - 5,5 pm.

l Kraft

Flat-End
Indenter

Matrix

Abbildung 5.1: Schematische Darstellung des Finzelfaser- Push-out- Experiments

Zur Durchfithrung des Einzelfaser-Push-out-Experiments an CFK-Werkstoffen werden
Proben mit einer Dicke im Bereich von ca. 20 pm bis 60 pm benétigt. Die Ober- und
Unterseite der Probe miissen so beschaffen sein, dass sie planparallel zueinander sind und
eine hohe Oberflachengiite aufweisen. Entscheidend ist auch ein geringer Hohenversatz
zwischen den Fasern und der umgebenden Matrix nach der Oberflachenpraparation.
Mithilfe einer diinnen Quarzwachsschicht wird ein gediinntes Probenpléttchen auf einen
Glastrager tiber einer Kerbe, wie in Abbildung 5.2 gezeigt, aufgeklebt. Die Kerbe im
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5.1 Methodik des Einzelfaser-Push-out-Experiments

Glassubstrat sorgt dafiir, dass die Fasern am unteren Ende frei und ohne zuséatzlichen
Widerstand des Glastrigers oder des Wachses herausgeschoben werden koénnen. Die
Fasern der Probe sind so ausgerichtet, dass sie senkrecht zur Probenoberflédche orientiert

sind.

Ob ein Einzelfaser-Push-out-Test durchfithrbar ist, hdngt von der Starke der Anbindung
zwischen Faser und Matrix und damit letztendlich von der Dicke der Probe ab. Ist die
Probe vergleichsweise dick, so ist die Faser-Matrix-Grenzfldche aufgrund der langeren
Faser grofler. Dieser Umstand fiihrt dazu, dass mehr Energie aufgewandt werden muss,
um die Anbindung vollstandig zu iiberwinden. Ab einer bestimmten Probendicke ist die
Energie, die notig ist, um die Faser unter der Druckbelastung zu beschadigen, geringer
als die Energie, die aufgewendet werden muss, um die Faser von der Matrix zu lésen und
die Grenzflachenwechselwirkung zu iiberwinden. Die Fasern versagen in diesem Fall vor
der Anbindung zwischen Faser und Matrix. Durch die Praparation geeignet diinner
Probenplattchen wird dem Versagen der Fasern vorgebeugt und der Push-out der

belasteten Fasern ermoglicht.

Push-out-Probe

Glassubstrat

Abbildung 5.2: Schematische Darstellung einer planparallel prdaparierten Push-out-Probe nach der
Fizierung mit Quarzwachs auf einem eingekerbten Glassubstrat nach [116]

Schematische Beschreibung des Einzelfaser-Push-out-Experiments

Bei einer Probe mit Polymermatrix lasst sich der Verlauf des Push-out-Experiments, wie
in Abbildung 5.3 schematisch dargestellt, beschreiben. Der vergleichsweise steife
Nanoindenter setzt auf der Faseroberfliche auf (Abbildung 5.3 a). Er bt eine
kontinuierlich grofler werdende Druckbelastung in axialer Richtung auf die Faser aus.
Die Belastung ruft bei kleinen Kraften zunéchst eine elastische Verformung von Faser

und umgebender Matrix und gegebenenfalls ein elastisches Durchbiegen der unversehrten
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5 Charakterisierung der Faser-Matrix-Anbindung mittels des Einzelfaser-Push-out-Experiments

Probe hervor. Mit zunehmender Kraft konnen plastische Verformungen der Matrix
auftreten, die sich tiber die ganze Probendicke hinweg bis auf die Unterseite der Probe
auswirken konnen (Abbildung 5.3 b) [54, 120, 122]. All das wird in der energiebasierten
Auswertung beriicksichtigt. Eine plastische Verformung der Faser wird im Normalfall
durch einen geeigneten, zur Fasergrofle passenden Indenter verhindert. Der
Indenterdurchmesser ist so gewéhlt, dass die Kontaktflache zwischen Indenter und Faser
maximal ist, ohne dass die Spitze wéhrend der Messung die Matrix beriihrt. Der Druck

des Indenters auf die Faser wird dadurch minimal gehalten und Faserbriichen wird

Flat-End
Indenter

entgegengewirkt.

Flat-End
Indenter

_}_ elastische und

plastische
Matrixverformung
Probendicke Matrix Matrix
ca. 20-60pym
_ | elastische und
plastische
Matrixverformung
(a) (b)
FleitEme Flat-End
elastische. . . , - :
Deformation I ) Indenter d C \Indenter| &
der Faser ™~~~ ] ; :
Riss entlang der ) Matrix

Grenzflache

(c) (d)

Abbildung 5.3: Schematische Darstellung des FEinzelfaser-Push-out-Tests an Proben mit Polymermatriz in
unterschiedlichen Stadien der Messung: Kontaktaufnahme des Indenters zur Faser und Krafteinleitung (a),
Beginn elastischer und plastischer Matrizdeformation aufgrund zunehmender Indenterbelastung (b),
Initiierung und Ausbreitung des Risses entlang der Grenzfliche (c), Ende des Push-out-Tests nach
kompletter Ablosung und Ausdricken der Faser (d) nach [120]

Durch das Komprimieren der Faser unter der Indenterbelastung wird eine
Schubspannung an der Grenzfliche zwischen Faser und Matrix aufgebaut. Ubersteigt das

lokale Schubspannungsfeld die Festigkeit der Grenzflache, kann die Belastung nicht mehr
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5.1 Methodik des Einzelfaser-Push-out-Experiments

iiber elastische und plastische Verformung abgebaut werden und ein Riss wird an der
Grenzfliche zwischen Faser und Matrix initiiert (Abbildung 5.3 ¢). Unter der
zunehmenden Belastung des Indenters breitet sich der Riss als Mode II-
Versagensverhalten von der Oberseite der Probe zur Unterseite der Probe aus [112, 114,
123]. Bis zu diesem Zeitpunkt wird von einem Einzelfaser Push-in Test gesprochen [107,
112, 124]. Sind die untersuchten Proben hinreichend diinn, kann sich der Riss vollstandig
bis zur Unterseite der Probe ausbreiten, bevor die Faser unter der Druckbelastung
plastisch deformiert wird. Die Faser wird relativ zur Matrix an der Unterseite
ausgedriickt (Abbildung 5.3 d). Dieser Vorgang wird als Push-out bezeichnet [53, 54,
125, 126].

In der Literatur wird das Versagensverhalten wahrend der Rissausbreitung in
Simulationen modelliert [122, 127-129]. Es wird beschrieben, dass sich der Riss nicht
ringférmig von oben nach unten ausbreitet. Er wéchst bevorzugt an der Grenzfléche
zwischen der getesteten Faser und benachbarten Fasern. Dort entstehen unter der
Belastung des Indenters die grofiten Spannungen. Danach weitet sich der Riss von oben
nach unten auf der kompletten Mantelfliche aus [122]. Im Falle von starker Faser-
Matrix-Wechselwirkung und/oder Matrixpolymeren mit hoher Steifigkeit baut sich in
der Faserregion mit noch intakter Anbindung in der komprimierten Faser elastische
Energie auf. Die gespeicherte elastische Energie fiihrt, wenn sie die Festigkeit der
verbliebenen Anbindung tbersteigt, zur vollstandigen Ablosung der Faser. Ruckartig
wird die restliche intakte Anbindung iiberwunden. Das resultiert in einer spontanen
Relativbewegung der Faser aus der umgebenden Matrix heraus. Dieses Versagens-
verhalten wird als abrupter Push-out bezeichnet [120, 121]. Bei vergleichsweise schwacher
Faser-Matrix-Wechselwirkung und/oder einer Matrix mit vergleichsweise geringer
Steifigkeit wird die elastische Energie in der komprimierten Faser nicht derart aufgebaut,
dass es zur spontanen Relativbewegung kommt. Die Faser-Matrix-Anbindung wird
sukzessive iberwunden und die Faser gleitet entgegen des Reibwiderstands der Matrix
aus dieser heraus. Ein Wechsel zwischen Haft- und Gleitreibung kann nach vollstandiger
Ablésung in der aufgenommenen Kraft-Weg-Kurve gesehen werden. Hier wird in der
Literatur von einem sukzessiven Push-out gesprochen [120, 121]. In beiden Fallen ist eine
vollstdndige Ablosung der kompletten Mantelfliche der Faser von der Matrix das
Resultat. Die Faser wurde auf der Oberseite der Probe eingedriickt und auf der Unterseite

herausgeschoben.

Da die lokale Steifigkeit der Matrix vom Matrixpolymer und weiteren Faktoren wie der
Beschaffenheit der Carbonfaser, dem lokalen Faservolumengehalt, aufgrund des

Herstellungsprozesses thermisch induzierten Spannungen und der Dicke der Probe
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abhangt, konnen unter Umstédnden beide Versagensverhalten an einem Probentyp
beobachtet werden [120, 121].

In Abbildung 5.4 sind REM-Aufnahmen von im Push-out-Test belasteten HT A-Fasern,
die in eine JK60-Matrix eingebettet sind, dargestellt. Abbildung 5.4 a zeigt die
Probenoberseite, auf der die Carbonfaser eingedriickt ist. Die Faser ist so weit abgesenkt,
dass sie nicht mehr sichtbar ist. Am oberen Rand der Matrixmantelfliche kann das
Negativ der Fibrillenstruktur der Faser gesehen werden. Die Kontur des Eindrucks
spiegelt ebenfalls die Fibrillenstruktur wieder. Die graduell zur eingedriickten Faser hin
heller werdende Matrix deutet die auftretende plastische Matrixverformung an.
Abbildung 5.4 b zeigt die Probenunterseite. Die Carbonfaser ist um einige Mikrometer
aus der umgebenden Matrix ausgeschoben. Die Fibrillenstruktur auf der Mantel-
oberflache der Faser kann deutlich gesehen werden. Es konnen keine Matrixreste an der
Faser beobachtet werden. Das bedeutet, dass die Anbindung lokal begrenzt an der Faser-
Matrix-Grenzflache versagt. In einem sehr kleinen Bereich um die Faser ist die Matrix

aufgeworfen. Fiir das Matrixsystem JKG60 ist die plastische Verformung der Matrix nur

gering ausgepragt.

Abbildung 5.4: REM-Aufnahmen einer im Push-out-Test an der Probenoberseite eingedriickten (a) und
einer an der Probeunterseite ausgeschobenen (b) HTA-Faser eingebettet in JK60

5.2 Probenpriparation

Zur Durchfiithrung von Einzelfaser-Push-out-Experimenten miissen die Probenkorper
bestimmte Voraussetzungen erfiillen. Eine wesentliche Bedingung ist die Praparation
geeignet diinner Probenplédttchen. Fiir CFK-Werkstoffe liegen die Probendicken, die fiir

den Einzelfaser-Push-out-Test geeignet sind, in einem Bereich von ca. 20 bis 60 pm. Die
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minimale Probendicke ist zum einen durch den Praparationsprozess selbst limitiert.
Wenn die Probe zu diinn wird und wahrend des Praparationsprozesses dem
Abrasionsmedium und den Scherkriaften nicht mehr geniigend Widerstand
entgegenbringt, 10st sie sich, wird zerrissen oder vollstandig abgetragen. Die Handhabung
der Proben wird bei geringerer Probendicke erschwert und kann aufgrund der
strukturellen Instabilitdt der Probe zur Zerstorung der Proben fithren. Zum anderen ist
nach den Modellvorstellungen und theoretischen Betrachtungen des Einzelfaser-Push-
out-Tests zudem eine gewisse Mindestdicke Voraussetzung fiir die Auswertung der
Einzelfaser-Push-out-Messungen (vergleiche Kapitel 5.4.2). Die Rissausbreitung an der
Faser-Matrix-Grenzflache setzt sich aus stabilem wund instabilem Risswachstum
zusammen. Eine gewisse Mindestdicke der Probe verhindert, dass die Faser aufgrund des
instabilen Risswachstums direkt zum Zeitpunkt der Rissinitiierung vollstandig von der
Matrix gelost wird. Die maximal mogliche Probendicke wird durch die mechanischen
Eigenschaften der Faser und die Anbindung zwischen Faser und Matrix festgelegt.
Limitiert wird die Obergrenze der Probendicke durch den Widerstand der Faser
gegeniiber der Druckbelastung durch den Indenter. Je dicker eine Probe ist, desto grofier
ist die Faser-Matrix-Grenzflache und damit Faser-Matrix-Anbindung und desto mehr
Kraft muss iiber die Faser in das System eingebracht werden, um die Anbindung
zwischen Faser und Matrix vollstiandig zu 16sen. Ubersteigt die Druckbelastung, die dafiir
notig ist, die Festigkeit der Faser, wird kein Riss initiiert. Es setzt plastische Verformung

der belasteten Faser ein und die Faser bricht.

Um die Fasern axial mit dem Indenter durch Druck belasten zu kénnen, miissen die
Probenoberflichen, zu denen die Fasern senkrecht orientiert sind, weitere
Voraussetzungen nach dem Préaparationsprozess erfiillen. Sie sollen planparallel, mit
geringem Hohenversatz zwischen Fasern und Matrix, ohne eine Beschadigung der Faser-
Matrix-Grenzfliche und mit einer hohen Oberflichengiite préapariert sein. Die
Planparallelitiat senkrecht zur Faserrichtung ist essentiell fiir das Einleiten der axialen
Druckspannung. Mithilfe der Faserlange wird in einem energiebasierten Auswertungs-
ansatz die Rissfliche bestimmt. Zudem muss ein gleichméfiiger Abtrag von Faser und
Matrix muss gewahrleistet sein, so dass die bei CFK-Werkstoffen vergleichsweise weiche
Polymermatrix nicht starker beim Diinnen entfernt wird als die deutlich harteren Fasern.
Dadurch wird einem Hohenversatz zwischen Faser und Matrix vorgebeugt und legitimiert
die Annahme, dass die maximale Faserlange der Probendicke entspricht. Der
Materialabtrag muss schonend durchgefiihrt werden, um eine intakte Faser-Matrix-
Grenzfliche garantieren zu konnen. Vorbeschadigungen wiirden den Zeitpunkt der

Rissinitiierung und die in das Wachstum des stabilen Risses dissipierte Energie
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beeinflussen (vergleiche Kapitel 5.5.2). Sind die préparierten Querschnittsflachen der
Fasern frei von Kratzern oder anderen Beschadigungen, ist das das Qualitdtsmerkmal
fiir eine hohe Oberflédchengiite. Die Fasern halten so der Druckbeanspruchung durch den

Indenter besser stand und eine plastische Deformation der Faser kann verhindert werden.

Im Folgenden wird ein dreistufiger Praparationsprozess dargestellt, der alle genannten
Anforderungen erfiillt und ein fein einstellbares, kontrolliertes Diinnen der CFK-Proben

gewahrleistet.

Zuschneiden kleiner Probenstiicke

Der erste Schritt ist das Zuschneiden von Kompositproben mit den Abmessungen von
ca. 25mm Lange und 10 mm Breite. Die Hohe ergibt sich durch die Dicke der CFK-
Platten und betragt tiblicherweise 2 mm. Dieser Schritt wurde von den Projektpartnern
am DLR in Stuttgart, die die Herstellung der nassgewickelten CFK-Probenkorper im
Projekt iibernahmen, durchgefiihrt. Die Carbonfasern sind nach dem Zuschneiden so
orientiert, dass sie im Falle der unidirektional verstarkten Proben parallel und im Falle
der Kreuzschichtverbunde abwechselnd parallel und senkrecht zur Léngsseite der Probe
ausgerichtet sind (sieche Abbildung 5.5 a). Danach werden mit einer Prézisionstrenn-
maschine (Isomet-Niedertourensége, Biihler) mit Diamantsageblatt Scheiben mit einer
Dicke von etwa 700 pm senkrecht zur Langsseite abgetrennt. Eine Dicke von 700 pm ist
notwendig, um in den darauffolgenden Praparationsschritten von beiden Seiten einen

Mindestabtrag von 300 pm beim Lappvorgang erzielen zu kénnen.

1 20-60um
10mm

~ 2mm
700m

(a) (b)

Abbildung 5.5: Schematische Darstellung der Probenpriparation: Prdzisionstrennen der Kompositprobe zu
kleinen Plittchen (a) und finale Probe nach Lapp- und Polierprozess (b) nach [120]
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5.2 Probenpréaparation

Mit der Prazisionstrennmaschine kann durch die niedrige Rotationsgeschwindigkeit des
Diamantsageblatts eine genaue Schnittflacheneinstellung und ein schonendes Ségen, bei
dem die getrennten Flachen minimal beansprucht werden, erzielt werden. Die
Probenscheibchen haben nach dem Trennen ein nominelles Mafl von 10 mm auf 2 mm auf

0,7 mm.

Lappprozess

Das prézise Diinnen auf die gewiinschte Zieldicke und das abschlieBende Polieren werden
mit einer Lapp- und Poliermaschine (PM5, Logitech Ltd.) durchgefiihrt. Fir das Lappen
und Polieren wird ein Probenscheibchen auf einem runden, planparallelen Glastrager
mithilfe von Quarzwachs (0CON-200, Logitech Ltd.) fixiert. Der Glastriager wird am
Lapp- und Polierkopf angebracht und wahrend der Praparation iiber einen Unterdruck
festgehalten. Die auf dem Lapp- und Polierkopf befestigte Probe wird mit der zu
praparierenden Seite nach unten auf die Lapp- bzw. Polierscheibe gestellt und kann mit
einem beweglichen Arm in Position gehalten oder geschwenkt werden. Der Lapp- und
Polierkopf kann sich frei auf der rotierenden Scheibe drehen. Durch die unabhéngigen
Rotationen von Scheibe und Lapp- und Polierkopf entsteht wéahrend der Praparation
keine Vorzugsrichtung des Materialabtrags. Das triagt zu einem gleichméfBigen,
schonenden Abtrag bei. Fiir den Lappvorgang werden eine vorkonditionierte, plane
Lappscheibe aus Gusseisen und ein wéssriges Abrasionsmedium verwendet. Die
Parameter, die eingestellt, kontrolliert und angepasst werden konnen, sind die
Rotationsgeschwindigkeit der Lappscheibe, die Kraft, mit der die Probe auf die
Gusseisenplatte gedriickt wird, die Tropfgeschwindigkeit und die Kérnung des Abrasivs
in der Suspension und die Dauer des Lappvorgangs. Die Rotationsgeschwindigkeit wird
zu Beginn des Léppvorgangs auf 7rpm (Rotationen pro Minute) eingestellt. Wahrend
der Dauer des Materialabtrags eignet sich eine Rotationsgeschwindigkeit von 20 rpm.
Zum prazisen Lappen kurz vor Erreichen der Zieldicke wird wieder mit 7rpm gearbeitet.
Die Anpresskraft kann durch eine Feder am Lapp- und Polierkopf {iber ein
Schraubgewinde eingestellt werden. Fiir das Léppen werden 2,5N verwendet. Die
Tropfgeschwindigkeit der Suspension wird zu jeder Zeit beobachtet und so angepasst,
dass die Gusseisenplatte immer mit einem diinnen, wéssrigen Film benetzt ist. Die
Suspension setzt sich aus einem Massenteil an Abrasionsmittel und neun Massenteilen
demineralisiertem Wasser zusammen. Als Partikel stehen SiC und Borcarbid (B4C) in
Pulverform mit jeweils 3 und 9 pm Koérnung zur Verfiigung. Die vergleichsweise harten

Partikel sind aufgrund der Festigkeit der Carbonfasern von Néten. In dieser Arbeit wurde
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5 Charakterisierung der Faser-Matrix-Anbindung mittels des Einzelfaser-Push-out-Experiments

ausschlieBlich mit einer Suspension mit SiC (Silicon Carbide Powder, Logitech Ltd.) mit
3pm Koérnung gearbeitet. Der Materialabtrag lasst sich durch eine Vorrichtung am
Lappkopf verfolgen. Auf beiden fasersenkrechten Seiten der Probe soll ein Mindestabtrag
von 300pm erreicht werden. Dieser Materialabtrag ist ausreichend, um mogliche
Vorschadigungen der Fasern oder der Faser-Matrix-Anbindung durch den Trennvorgang
auszuschliefen. Auf der zweiten Seite wird bis zur Zieldicke gediinnt. Der Lappvorgang
kann zu jeder Zeit unterbrochen werden, um die Probendicke mit einem Dickenmessgerat

(p-Hite, Tesa) zu iiberpriifen.

Polierprozess

Der abschlieBende Schritt der Probenpraparation ist das Polieren der gelappten
Oberflichen mit der Lapp- und Poliermaschine (PM5, Logitech Ltd.). Fir den
Poliervorgang wird eine plane, vorkonditionierte Scheibe aus Polyurethan verwendet. Je
nach Festigkeit des Matrixmaterials und der Probendicke wird eine Anpresskraft von 5
bis 9N eingestellt. Die Poliersuspension ist ein kolloidales Kieselsol (SF1 Polishing
Suspension, Logitech Ltd.), dessen maximale Partikelgrofie 32 nm betriagt. Bei einer von
anfanglichen 7rpm auf 20 rpm erhohten Rotationsgeschwindigkeit der Polierscheibe wird
die gelappte Flachprobe bei konstanter Suspensionszufuhr fiir typischerweise vier bis fiinf
Stunden poliert. Diese Zeit ist ausreichend, um Oberflachendefekte wie kleine Kratzer
und die Oberflachenrauheit nach dem Léppvorgang gleichméaflig zu minimieren. Der
Materialabtrag wahrend des Polierprozesses belauft sich auf weniger als ein Mikrometer.
Das Polieren der riickwéartigen Seite der Probe ist aufgrund der geringen Probendicke
mit dem Risiko verbunden, die Probe unter der Belastung zu verlieren. Je nach
Probendicke wird dieser abschliefende Polierschritt nur fiir eine verringerte Zeitdauer
angewandt oder es wird komplett darauf verzichtet. Die Skizze einer zu Ende

praparierten Probe ist in Abbildung 5.5 b dargestellt.

Fixierung der Probenplattchen

Die gediinnten und polierten Kompositproben werden auf einem Glastrager, auf dem
vorher mittig eine Kerbe eingesagt wurde, fixiert. Die ca. 60 pm breite Kerbe wird mit
einer Drahtsdge (Ws-22 Wire Saw, K.D. Unipress) in das Glassubstrat eingebracht. Die
Kerbe gewahrleistet beim Einzelfaser-Push-out-Test, dass die Fasern ohne zusétzlichen
Widerstand aus der Matrix ausgeschoben werden kénnen. Die Probe wird quer zur Kerbe

mit Quarzwachs aufgeklebt (siehe Abbildung 5.2). Sie muss plan im Quarzwachs auf dem
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5.3 Experimentelles Setup des Einzelfaser-Push-out-Tests

Glassubstrat angedriickt werden. Die qualitativ hochwertiger polierte Seite ist nach oben
orientiert. Um die Proben in die Priifmaschine (vergleiche Abschnitt 5.3.1) einzubauen,
werden sie mit Flissigkleber (Alleskleber, Uhu) auf einen dafiir vorgesehenen
Metallzylinder aufgeklebt. Der Metallzylinder wird in der Probenhalterung angebracht

und fixiert.

5.3 Experimentelles Setup des Einzelfaser-Push-out-Tests

5.3.1 Universeller Nanomechanischer Tester

Zur experimentellen Durchfiihrung der Einzelfaser-Push-out-Tests wird der Universelle
Nanomechanische Tester (UNAT, Asmec GmbH) verwendet. Die Priifmaschine ist
speziell fiir Nanoindentationsversuche entworfen und besitzt aus diesem Grund eine hohe
Positioniergenauigkeit und eine hohe Geratesteifigkeit [130]. Diese Voraussetzungen sind
wichtig fir das Durchfithren des Einzelfaser-Push-out-Experiments. Die essentiellen
Elemente des UNATs sind der Probentisch, die optischen Digitalmikroskope und die
Normal- und Lateralkrafteinheit, in die die Indenterspitzen eingebaut werden. Im
Probentisch wird die Probenhalterung angebracht. Der Tisch kann in der xy-Ebene
verfahren werden. Die Positioniergenauigkeit des Probentisches betragt 4+ 1 pm in x- und
y-Richtung. Die beiden optischen Digitalmikroskope haben unterschiedliche
VergroBerungen. Sie konnen in z-Richtung zur Fokussierung der Probenoberfliache
bewegt werden. Mithilfe der optischen Digitalmikroskope werden einzelne Fasern prazise
ausgewahlt und dann von der Krafteinheit durch den Indenter belastet. Ebenso kann der
Faserdurchmesser zur Berechnung des Umfangs ausgemessen werden. Fiir den
Einzelfaser-Push-out-Test ist die Normalkrafteinheit relevant. Sie misst und regelt die
Kraft, mit der die Indenterspitze die Probe belastet. Die Normalkrafteinheit wird nur in
z-Richtung verfahren. Die Regelgenauigkeit betrdgt dabei +1nm. Die Normalkraft-
einheit ist im Stande Krafte in flachennormaler Richtung bis 2000 mN aufzubringen,
besitzt eine Messgenauigkeit von 4+ 1N und kann iber 200 pm wéahrend einer Messung
verfahren werden. Die Lateralkrafteinheit ist zum Schutz der Spitze deaktiviert. Die
Messungen konnen sowohl kraft- als auch weggesteuert durchgefiihrt werden. Durch eine
vorherige Kalibrierung der Spitze werden die Flachenfunktion der Spitze und die
kombinierte Geratesteifigkeit der Normalkrafteinheit, der Indenterspitze und des
Probenhalters bestimmt. Die Kalibration der Flachenfunktion und der Gerétesteifigkeit
ist ein Jahr giltig. Die aufgenommenen Kraft-Weg-Kurven werden in situ durch diese

Kalibration korrigiert [131]. Der Universelle Nanomechanische Tester befindet sich
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5 Charakterisierung der Faser-Matrix-Anbindung mittels des Einzelfaser-Push-out-Experiments

getrennt von anderen mechanischen Priiffmaschinen in einem klimatisierten Raum.
Zudem steht die Priifmaschine in einem Geh&use mit aktiver Schwingungsdampfung. So
konnen externe Einfliisse wie thermischer Drift, Schwingungen und Erschiitterungen
minimiert werden. Mit dem Universellen Nanomechanischen Tester lassen sich einzelne
Fasern in Nanoindentationstests prazise mit der Indenterspitze belasten und die

dazugehorige Kraft-Weg-Kurve aufnehmen.

5.3.2 Indenterspitzen

Die Indenterspitzen, die fir den Einzelfaser-Push-out-Test verwendet werden, sind
Spezialanfertigungen aus Diamant auf einem Metallsubstrat. Sie haben die Form eines
abgeflachten Kegelstumpfs mit geringem Offnungswinkel und besitzen annidhernd die
angestrebte zylindrische Geometrie. Sie werden auch als Flat-End-Indenter bezeichnet.
Die fiir Nanoindentation tiblicherweise verwendeten Berkovich- oder Vickersindenter mit
einer Spitze in Form einer dreiseitigen bzw. vierseitigen Pyramide mit einem
Offnungswinkel von 142,3° [116] bzw. 136° sind durch die Spannungskonzentration an
dem anndhernd punktférmigen Kontakt zwischen Spitze und Probe darauf ausgelegt, in
das belastete Material einzudringen. Das Verwenden einer abgeflachten Spitze fiir den

Einzelfaser-Push-out-Test soll das Eindringen in die Faseroberfliche verhindern. Durch

Universitat Augsburg

Abbildung 5.6: REM Aufnahme einer Indenterspitze in Form eines Kegelstumpfes
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5.3 Experimentelles Setup des Einzelfaser-Push-out-Tests

die vergleichsweise grofle Spitzenflache wird die Kontaktflache zwischen Spitze und Faser
maximiert und der lokale Druck minimiert [53, 116]. Ein plastischer Eindruck auf der
Faser wird so verhindert. Der Durchmesser der Indenterspitzen betrigt zwischen 4,5 und
5,bpm und wird passend zum Radius der zu testenden Fasern gewahlt. Der geringe
Offnungswinkel sorgt dafiir, dass wihrend der Messungen der Indenter auf ganzer Linge
die die Faser umgebende Matrix nicht beriihrt. Eine in dieser Arbeit verwendete Spitze
ist in Abbildung 5.6 exemplarisch dargestellt. Diese hat eine Lange von ca. 6,5 pm. Das
beschréankt die maximale Indenterauslenkung des Einzelfaser-Push-out-Tests auf ca.

6 pm. Der Spitzendurchmesser betragt 5,1 pm.

5.3.3 Belastungsschemata

Alle im Rahmen dieser Arbeit verwendeten Belastungsschemata werden weggesteuert bis

zu einer maximalen Indenterauslenkung von 6 pm durchgefiihrt.

Kontinuierliches Belastungsschema

Das kontinuierliche Belastungsschema entspricht einer konventionellen Indentierung mit
lediglich  einem  Belastungssegment, einer etwaigen Haltezeit und einem
Entlastungssegment. Das kontinuierliche Belastungsschema wird fiir eine schnelle
Charakterisierung des Versagensverhaltens der Proben angewandt. Der Einfluss der
Belastungsrate kann damit ermittelt werden. Eine zu langsame Belastungsrate gibt dem
Faser-Matrix-System viel Zeit, Spannungen im gesamten Probenkorper abzubauen und
viskoelastisch zu reagieren. Bei einer zu hohen Belastungsrate wird das System zu schnell
belastet und der Push-out tritt gerade bei geringen Probendicken sehr friih ein. Aufgrund
der Aufnahmerate des Messsystems konnen pro Zeitintervall nur eine limitierte Menge
an Messpunkten aufgenommen werden. Wenn zu schnell belastet wird, werden zu wenige
Messpunkte erhoben. Unter Beachtung der oben genannten Griinde und aufgrund der
empirischen Erfahrung wird mit einer Belastungs- und Entlastungsrate von 100 nm/s in
allen Messungen gearbeitet [54]. Die Indenterauslenkung des hier vorgestellten,
kontinuierlichen Belastungsschemas ist in Abhéngigkeit der Zeit in Abbildung 5.7 a
gezeigt. Das kontinuierliche Priifprogramm halt nach Erreichen der maximalen
Auslenkung diese fir eine Zeit von 5s konstant und entlastet daraufhin mit einer
Geschwindigkeit von 100 nm/s. Dieser Teil des Priifprogramms hat keinerlei Relevanz

fir den Einzelfaser-Push-out-Test und ist deshalb willkiirlich so gewahlt. Mit dem
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kontinuierlichen Belastungsschema kann zeitsparend iiberpriift werden, ob die Proben

eine Dicke im geforderten Bereich haben.
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Abbildung 5.7: Belastungsschema des kontinuierlichen FEinzelfaser- Push-out-Ezxperiments (a) und des
zyklischen Einzelfaser- Push-out-Ezperiments (b)

Zyklisches Belastungsschema

Das Verwenden eines zyklischen Belastungsschemas ermoglicht die Aufschliisselung und
Berechnung der dissipativen und nicht-dissipativen Energiebeitrage wie in
Abschnitt 5.5.1 gezeigt [54, 117, 122]. Das zyklische Belastungsschema stellt die
Erweiterung der an CMCs entwickelten Messprozedur fiir die Bestimmung der
Grenzflachenbruchzahigkeit dar [53]. Dabei wurden bei bestimmten Auslenkungen
Entlastungs- und Belastungszyklen in das kontinuierliche Schema integriert. Der nun
durchgehende Wechsel von Belastungs- und Entlastungszyklen fithrt zwanglos zum
zyklischen Belastungsschema [54] und ermdglicht die Bestimmung aller relevanten
Energiebeitrdge in Abhéangigkeit der Indenterauslenkung fiir CFK-Werkstoffe. Die
Belastungs- und Entlastungsrate betragt fiir den ersten Zyklus 25nm/s und bei den
néchsten drei Zyklen 50 nm/s, um mehr Messpunkte aufnehmen zu kénnen. Da der Riss
innerhalb der ersten vier Zyklen noch nicht initiiert ist, wird die spatere Auswertung von
der abweichenden Belastungsrate nicht beeinflusst. Die restlichen Zyklen haben bei allen
Messungen eine Belastungsrate von 100 nm/s. Alle Experimente werden weggesteuert bis
zu einer maximalen Auslenkung von 6 pm durchgefiihrt. Die Indenterauslenkung wird in
Schritten von 100nm pro Zyklus sukzessive bis zum Versagen der Faser-Matrix-
Wechselwirkung erhoht. Die Indenterauslenkung des zyklischen Belastungsschema in

Abhéngigkeit der Zeit ist in Abbildung 5.7 b gezeigt.
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5.3 Experimentelles Setup des Einzelfaser-Push-out-Tests

Vergleich von Messungen mit kontinuierlichem und zyklischem

Belastungsschema

Um zu gewahrleisten, dass das zyklische Belastungsschema im Vergleich zum
kontinuierlichen = Belastungsschema  keinen  zusétzlichen  Einfluss auf das
Versagensverhalten wahrend des Einzelfaser-Push-out-Tests hat, werden Messungen, die
mit kontinuierlichem Belastungsschema durchgefiihrt wurden, mit den Messungen, die
mit zyklischem Belastungsschema durchgefithrt wurden, verglichen. Ein gemeinsamer
Auftrag ist beispielhaft in Abbildung 5.8 gezeigt. In schwarzer Farbe ist die Messkurve
mit kontinuierlichem Belastungsschema und in hellgrauer Farbe die Messkurve mit
zyklischem Belastungsschema gezeigt. Zudem ist in einem dunkleren Grauton die
Hiillkurve der zyklischen Messung dargestellt. Die Messungen wurden an der Probe
HTA/JK60 an zwei unterschiedlichen Fasern aufgenommen. Alle Kurven sind bis zum
Push-out der Fasern gezeigt. Die Hiillkurve entspricht im Rahmen des Fehlers dem
Verlauf der Kraft-Weg-Kurve, wenn die Messung nicht zyklisch, sondern mit

konventionellem, kontinuierlichem Belastungsschema durchgefiihrt wurde. Die Hiillkurve
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Abbildung 5.8: Vergleich des Kurvenverlaufs einer Messung, die mil kontinuierlichem Belastungsschema
durchgefihrt wurde (Schwarz) mit einer Messung, die mit zyklischem Belastungsschema durchgefihrt wurde

(Hellgrau), und der dazugehdérigen Hillkurve (Dunkelgrau)
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wird durch Interpolation der Kraftmaxima der einzelnen Belastungssegmente berechnet.
Sie dient einem besseren Vergleich der Kurvenverlaufe. Wie man sehen kann, nehmen
die Kurve der kontinuierlichen Messung und die Hiillkurve einen identischen Verlauf im
linear elastischen Bereich. Ab einer Indenterauslenkung von 0,6 pm weichen die Kurven
voneinander ab. Der Verlauf bleibt aber sehr dhnlich. Die maximalen Kraftwerte fiir
beide Kurven betragen ungefahr 90 mN. Die Indenterauslenkung zum Zeitpunkt des
Push-outs der kontinuierlich belasteten Faser liegt bei ca. 1,5 pm und die der zyklisch
belasteten Faser bei ca. 1,7pm. Es wird nicht erwartet, dass die Kurven identische
Verlaufe nehmen. Durch duflere Einfliisse wie der ndheren Umgebung der Faser, des
Faserradius und allgemein der Inhomogenitat eines Faserverbundwerkstoffs ist auch ein
exakter Vergleich zwischen zwei mit kontinuierlichem Belastungsschema getesteten
Fasern nicht moglich und nicht sinnvoll. Es lassen sich aber die Tendenzen beobachten
und bewerten. Der Vergleich der beiden Kurvenverldufe zeigt, dass sich das Versagen der
Faser-Matrix-Anbindung unabhéngig vom angewandten Belastungsschema analog
verhalt. Der zusatzliche Wechsel zwischen Be- und Entlasten der Faser des zyklischen
Belastungsschemas beeinflusst die Messungen und die fiir die Auswertung relevanten

Vorgange nicht negativ.

5.4 Interpretation des Einzelfaser-Push-out-Experiments

Die ersten Betrachtungen einer Indentierungsmethode zur Untersuchung der Faser-
Matrix-Wechselwirkung gehen auf Mandell et al. zuriick [111]. Basierend auf seiner
Arbeit sind die Methodik und Interpretation des Push-in- und Push-out-Experiments bis
heute verbessert worden. Der energiebasierte Auswertungsansatz des Einzelfaser-Push-
out-Tests wurde zunéchst fiir keramische Faserverbundwerkstoffe etabliert [53, 107, 112
117] und darauffolgend fir die Anwendung an CFK-Materialien modifiziert und erweitert
[54, 119-122].

5.4.1 Analytische Modelle zur Darstellung des Einzelfaser-Push-out-

Experiments

Im Jahr 1984 schlug Marshall fir die Auswertung von Indentierungsmessungen einen
simplen, kraftbasierten Ansatz vor [107]. Er verwendet die Reibspannung t, die als der
Quotient der angelegten Kraft zum Zeitpunkt totaler Faserablosung von der Matrix und

der Mantelfléche der untersuchten Faser definiert ist. Zur Berechnung der Reibspannung
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T miissen lediglich der Faserradius R, die Probendicke ¢ und die Kraft zum Zeitpunkt

kompletter Faserablosung F bestimmt werden [12, 107].

F

- 4
t 2Rt (4)

Dieses Modell beriicksichtigt lediglich den Anteil der Reibkraft zwischen Faser und
Matrix und vernachléssigt jegliche physikalischen und chemischen Bindungen zwischen
Faser und Matrix, die bei der Rissausbreitung iiberwunden werden miissen [116]. Ein
vertieftes, detailliertes Verstandnis der auftretenden, mikromechanischen Prozesse
wahrend des Push-out-Tests ist notig, um eine fundierte Interpretation und die
Evaluierung charakteristischer Kennwerte der Grenzflichenwechselwirkung zu
ermoglichen.  Deshalb  wird im Rahmen dieser Arbeit ein energiebasierter
Auswertungsansatz herangezogen. Ein von Marshall und Oliver 1987 entwickeltes
analytisches Modell bildet den Grundstein fiir die Untersuchung der Rissausbreitung
zwischen Faser und Matrix in keramischen Faserverbundwerkstoffen [112]. Mithilfe dieses
Ansatzes konnen die entstandene Risslange, die Reibspannung und die Ablésungsenergie
bei Push-in-Untersuchungen bestimmt werden. Marshall und Oliver nehmen an, dass sich
die gesamte Anderung der Energie des FVW dU unter der Indenterbelastung in einzelne

Energiebeitrige aufteilen ldsst. Sie unterscheiden in die Anderung der elastischen
Deformationsenergie der Faser dUp, die Anderung der potenziellen Energie des
Priifsystems dUj, die Anderung der Reibungsenergie der abgeldsten Faser gegen die

Matrix dUr und die aufgewendete Energie dUr, die notig ist, die Rissflache entstehen zu

lassen.

Fir das analytische Modell treffen Marshall und Oliver weitere Annahmen. Sie gehen
davon aus, dass die Matrix sich komplett steif verhalt und sich nicht elastisch und
plastisch verformen lésst und dass die Poisson-Dehnung der Faser vernachléassigbar ist.
Sie setzten weiterhin eine konstante Rissausbreitung und eine ,shear-lag“-Naherung
voraus. Die ,shear-lag“-Naherung besagt, dass in der Faser nur Normalspannungen
auftreten und die Scherspannungen im Grenzbereich zwischen Fasern und Matrix
konzentriert sind. Bei einem Push-out-Versuch ist die Risspropagation der relevante

Vorgang, in den der grofite Anteil an Energie wahrend der Indentierung dissipiert wird.

Die geeignete Kenngrofle zur Charakterisierung der Stiarke der Faser-Matrix-

Wechselwirkung ist aus diesem Grund die Grenzflichenbruchzihigkeit (G). Kerans und
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Parthasarathy erweitern 1991 das analytische Modell von Marshall und Oliver und
beriicksichtigen beim Einzelfaser-Push-out-Test den Poisson-Effekt, den Einfluss
chemischer Bindungen zwischen Faser und Matrix und die Oberflachenrauheit der Faser
[123]. Kalinka et al. stellen ein erweitertes Modell nach Marshall und Oliver vor, dass auf
FVW mit Polymermatrix angewendet werden kann [132]. Im Gegensatz zu keramischen
Matrixmaterialien werden Polymermatrizen unter der Belastung des Indenters elastisch
deformiert. Die Energiebilanz wird deshalb um einen Term, der das elastische
Matrixverhalten beschreibt, erganzt. Die Nachteile dieser analytischen Modelle sind, dass
die plastische Verformung von Faser und Matrix bisher nicht betrachtet wird. Auch die
Vereinfachung des Spannungsfelds um die be- und entlastete Faser aufgrund der ,shear-

lag“-Néaherung beschreibt die Spannugsverteilung an der Rissspitze zu ungenau.

5.4.2 Anpassung des Einzelfaser-Push-out-Experiments

In seinen Arbeiten in unserer Arbeitsgruppe erstellte Miiller et al. einen neuen
energiebasierten Ansatz zur Bestimmung der Grenzflachenbruchzahigkeit [53, 116, 117].
Er stellt ein analytisches Modell vor, das sich allgemein auf Faserverbundwerkstoffe
anwenden lasst. FEr fithrte Einzelfaser-Push-out-Messungen an siliziumcarbid-
faserverstérktem Siliziumcarbid (SiC/SiC) mit einem Berkovich- und einem Flat-End-
Indenter mit einer Spitzengeometrie in Form einer abgeflachten, vierseitigen Pyramide
durch. Die Experimente wurden in verschiedenen Stadien abgebrochen und die Proben
mikroskopisch an der Ober- und Unterseite untersucht. Auf Basis der Beobachtungen
wurde eine detaillierte Interpretation des Einzelfaser-Push-out-Tests entwickelt. Durch
das Anpassen des Belastungsschemas mit zusétzlichen Be- und Entlastungszyklen lassen
sich die dissipativen und nicht-dissipativen Energiebeitrédge voneinander trennen und
quantitativ bestimmen. Die Arbeit, die vom Indenter verrichtet wird, entspricht der

Summe dieser beiden Energiebeitrége.

Wlndenter = AEdissipativ + AEnicht—dissipativ (6)

A Fdissipativ setzt sich hierbei aus dem Beitrag der zur Mode-II Rissausbreitung notigen
Energie A FERriss, der plastischen Verformungsenergie der Matrix und Faser A Epastiser und
der Reibungsenergie AFEpcipung zusammen. AFEpeipung kommt durch das Gleiten des
gelosten Teils der Faser an der entstehenden Grenzflache zustande. A Epichi-dissipativ kann

mit dem Energiebeitrag der elastischen Verformung von Faser und Matrix A FEeastisch

gleichgesetzt werden.
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5.4 Interpretation des Einzelfaser-Push-out-Experiments

AEdissipativ = AERiss + AEplastisch + AEReibung (7)

AEnicht—dissi;r)ativ = AE igstisch (8)

Nach Einsetzen in Gleichung (6) und Umstellen von Gleichung (6) nach AFEgss erhalt

man:

AERiss = Wlndenter - AEplastisch - AE'Reibung - AEelastisch (9)

Die gesuchte Kenngrofle zur Beschreibung der Faser-Matrix-Wechselwirkung, die
Grenzflichenbruchzihigkeit (G), ist iiber die Energiefreisetzungsrate G definiert. G ist
die pro Rissabschnitt freiwerdende Energie 8 U normiert auf die neu entstehende Flache
0A.

ou

G=——
24

(10)

Wird G iber den Bereich des stabilen Risswachstums gemittelt, kann die

Grenzflachenbruchzahigkeit berechnet werden.

AER;

Riss ( 1 1)
AARiss
A FEpiss ist die in die Ausbreitung eines Mode-II Risses dissiperte Energie und A Apiss die

G)=—

dabei neu entstehende Rissflache.

Geméf aktueller Literatur tritt wiahrend des Push-out-Experiments nicht ausschliellich
stabiles Risswachstum auf [53, 54, 123]|. In den haufigsten Féllen tritt neben stabilem
Risswachstum instabiles Risswachstum auf, was in Abbildung 5.9 dargestellt wird. Die
Risspropagation wird somit entweder von vollstandig stabilem Risswachstum dominiert
(a) oder entspricht einer Kombination aus stabilem und instabilem Risswachstum (b).
Der Energieanteil, der in instabiles Risswachstum dissipiert wird, kann nicht aus dem
Auswertungsansatz des Einzelfaser-Push-out-Experiments bestimmt werden. Fir die
Berechnung der Grenzflichenbruchzahigkeit (G) darf deshalb lediglich die Rissfliche

einbezogen werden, die infolge des stabilen Risswachstums entstanden ist.

AE.: .
(G) — _ AARLSS stabil (12)
Riss stabil

Unter der Annahme, dass der Faserquerschnitt tber die gesamte Lénge der Faser
konstant ist und der Riss sich ausschlieBlich entlang der Mantelfliche der Faser
ausbreitet, kann die Gleichung wie folgt umgeschrieben werden:
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Flat-End Flat-End
Indenter Indenter

Lange des stabilen

Lange des stabilen Risswachstums lstapil

Risswachstums lgiapil Matrix

Matrix

> Lange des instabilen
S
Risswachstums linstapil

(a) (b)

Abbildung 5.9: Schematische Darstellung der Rissausbreitung: ausschlieflich stabiles Risswachstum (a) und
Kombination aus stabilem und instabilem Risswachstum (b) nach [116, 117]

<G> — _ AERL’SS stabil (13)
UFlstabil

Ur steht fir den Umfang der Faser und Ispi beschreibt den Anteil der durch stabiles
Risswachstum entstandenen Risslange. Geht man von ausschliefllich stabilem
Risswachstum aus, so erhdlt man den folgenden Zusammenhang fiir die Grenzfléchen-

bruchzahigkeit:

(G) - _ AERiss stabil - _ AERiss stabil (14)
UFlstabil UFl

Da die Lange des stabilen Risswachstums in diesem Fall die gesamte Lange der belasteten
Faser umfasst, kann sie mit der Probendicke [ gleichgesetzt werden. Fiir den Regelfall
von kombiniertem stabilem und instabilem Risswachstums ergibt sich die Gleichung wie

folgt:

(G) — _AERiss stabil - _ AERiss stabil (15)
UFlstabil UF(l - linstabil)

Es wird der vereinfachte Zusammenhang, dass die Summe aus stabiler und instabiler
Rissldnge (linstavit) der Probendicke [ entspricht, vorausgesetzt. Im Falle kombinierter
stabiler und instabiler Rissausbreitung enthalt die Gleichung zur Bestimmung der
Grenzflichenbruchzihigkeit (G) zusétzlich die unbekannte instabile Risslinge linstabi.
Gleichung (15) kann so umgestellt werden, dass sie als Geradengleichung interpretiert
werden kann, bei der die auf den Umfang der getesteten Faser normierte Rissenergie iiber

der Probendicke 1 aufgetragen ist.
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5.5 Quantitative Energieauswertung

- Rlz; stabt = (G) : (l - linstabil) (16)
F

Die Grenzflichenbruchzihigkeit (G) entspricht in Gleichung (16) der Steigung der
Geraden und linstabi ist die Verschiebung der Geraden aus dem Ursprung auf der Achse
der Probendicke. Mithilfe des Einzelfaser-Push-out-Tests lasst sich die Energie
A Eriss stabil, die in die Ausbreitung eines stabilen Mode-II Riss dissipiert wird, bestimmen.
Uber die Auftragung der auf den Faserumfang normierten Rissenergie iiber der
dazugehorigen Probendicke lassen sich iiber einen linearen Fit die Grenzflachen-
bruchzihigkeit (G) und die instabile bzw. stabile Risslange linstabi und Isiapi ermitteln,
was in Abschnitt 5.6 ausfithrlich erlautert wird. Aus diesem Grund sind fiir die
Bestimmung der Grenzflichenbruchzahigkeit mithilfe des FEinzelfaser-Push-out-
Experiments mehrere Proben unterschiedlicher Dicke eines Faserverbundwerkstoffs

notig.

5.5 Quantitative Energicauswertung

Wird das zyklische Belastungsschema wie in Abschnitt 5.3.3 beschrieben fiir Push-out-
Versuche eingesetzt, konnen die Energien in die einzelnen dissipativen und nicht-
dissipativen Beitridge wéahrend des Einzelfaser-Push-out-Tests getrennt werden. Eine
Analyse basierend auf der Separation der Energiebeitrage kann auf alle
Faserverbundwerkstoffe — angewendet — werden  [54, 119].  Unterschiede im
Verformungsverhalten des Matrixmaterials sind durch den analytischen Ansatz
beriicksichtigt. Die Energieauswertung der zyklischen Messungen kann sowohl fiir sprode

keramische und vergleichsweise duktile polymere Matrixsysteme angewendet werden.

5.5.1 Bestimmung der dissipativen und nicht-dissipativen

Energiebeitrige

Das Trennen der dissipativen und nicht-dissipativen Energiebeitrage wahrend des
Einzelfaser-Push-out-Experiments wird durch das zyklische Be- und Entlasten bei
sukzessive erhohter Indenterauslenkung ermoglicht. Der in unserer Arbeitsgruppe von
Greisel et al. [54, 120, 122] weiterentwickelte Ansatz zur Bestimmung der

Grenzflachenbruchzahigkeit wird im Folgenden dargestellt. Er ist das Ergebnis des
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5 Charakterisierung der Faser-Matrix-Anbindung mittels des Einzelfaser-Push-out-Experiments

Ubertrags von Miillers analytischem Modell fiir keramische Faserverbundwerkstoffe auf

CFK-Werkstoffe mit Polymermatrix [116].

In Abbildung 5.10 ist exemplarisch eine zyklische Kraft-Weg-Kurve eines Einzelfaser-
Push-out-Tests zur Veranschaulichung dargestellt. In grau sieht man die komplette
Messung der zyklischen Indentierung. In schwarzen Vierecken ist die Hiillkurve gezeigt.
Mit den rot umrandeten Symbolen ist ein Set von aufeinanderfolgendem Belastungs-
segment  (Kreise), Entlastungssegment (Dreiecke) und Wiederbelastungssegment

(Rauten) gezeigt. Die Messung wurde an der Probe HT'A/JK60 durchgefiihrt.

100 T I T I T T T
Zyklische Indentierung
[| —=— Hullkurve
—(— Belastung
80 —— Entlastung
—— Wiederbelastung ]

Belastung (mN)
3

N
o

20

0,0 0,5 1,0 1,5

Indenterauslenkung (um)

Abbildung 5.10: Exemplarische Darstellung einer Finzelfaser-Push-out-Messung mit  zyklischem
Belastungsschema (graue Vierecke), der umgebenden Hillkurve (schwarze Vierecke) und eines Sets von
aufeinanderfolgendem Belastungssegment (rot umrandete Kreise), FEntlastungssegment (rot umrandete

Dreiecke) und Wiederbelastungssegment (rot wmrandete Rauten)

Betrachtet man die einzelnen Flachen unter bzw. zwischen den Kurvenabschnitten, die
durch die aufeinanderfolgenden Belastungs-, Entlastungs- und Wiederbelastungs-
segmente eingeschlossen werden, konnen diese den verschiedenen dissipativen und nicht-

dissipativen Energien zugeordnet werden. In Abbildung 5.11 sind die Flachen der
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5.5 Quantitative Energieauswertung

jeweiligen Energiebeitridge farbig hervorgehoben. Es kann jeweils in die Anteile an
plastischer Deformationsenergie A FEpustisen (grau, schwarz schraffiert) der Reibarbeit
AFEReivung (grin) und elastischer Verformungsenergie A FEeustisen (blau) unterschieden
werden. Durch das Aufsummieren der Einzelbeitrége der plastischen Verformungsenergie

pro Zyklus kann der Beitrag der gesamten plastischen Verformungsenergie Fpiastisch total

(grau) berechnet werden.

100 : : .
—&— Hullkurve

[ |—O— Belastung

8o W~V Entlastung
—— Wiederbelastung

m AEplastisch, zyklisch

(o))
o

Belastung (mN)
N
o

20

0,0 0,5 1,0 1,5

Indenterauslenkung (um)

Abbildung 5.11: Darstellung der relevanten dissipativen und nichi-dissipativen Energiebeitrige zur
Auswertung eines zyklischen FEinzelfaser-Push-out-Tests nach [54]

Anteil der plastischen Verformungsenergie A Epjastisch

Der Fliachenanteil, der in Abbildung 5.11 von Belastungs- und darauffolgendem
Wiederbelastungssegment eingeschlossen ist, liefert durch Integration den Anteil pro
Zyklus eingebrachter plastischer Verformungsenergie A FEjpastisch (schwarze Streifen auf
grauem Hintergrund). Dieser Beitrag setzt sich zum einen aus der plastischen
Verformung der Matrix zusammen. Diese Verformung kann an der Ober- und Unterseite
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5 Charakterisierung der Faser-Matrix-Anbindung mittels des Einzelfaser-Push-out-Experiments

der Probe nach der Belastung der Faser durch den Indenter beobachtet werden (siehe
Abbildung 5.4). Eine mogliche plastische Verformung der Faser wird vernachlassigt, da
der abgeflachte Flat-End-Indenter keinen sichtbaren Abdruck auf der belasteten
Faserfldche hinterldsst. Die Kraft-Weg-Kurven von Messungen, bei denen die Fasern

unter der Last brechen, werden nicht zur Auswertung herangezogen. Zum anderen
dominiert die gesuchte Energie A Fpiss stabi nach der Rissinitiierung den Beitrag der
plastischen Verformungsenergie A Epjastisch. Ab dem Zeitpunkt der Rissinitiierung ist das

stabile Risswachstum der relevante energiedissipative Vorgang wéahrend des Einzelfaser-

Push-out-Tests, in den die gesamte Verformungsarbeit dissipiert wird.

Anteil der gesamten plastischen Verformungsenergie Epiastisch total

Durch Aufsummieren der Einzelbeitrage der plastischen Verformungsenergie A Epastisch

pro Zyklus kann die gesamte plastische Verformungsenergie FEpustisch total, die bis zum
entsprechenden Zyklus durch die Druckbelastung in die Probe eingebracht worden ist,
berechnet werden. In Abbildung 5.11 ist die totale plastische Verformungsenergie
Eplastisch total in Form der grauen Flache, die sich unterhalb der Hiillkurve befindet und
vom aktuellen Belastungssegment begrenzt ist, dargestellt. Aus den akkumulierten

Beitriagen der plastischen Verformungsenergie A FEpjgstisch kann A Episs stabi ermittelt

werden. Die explizite Bestimmung von AFERgissstabit aus  Epastisch totat Wird —in

Abschnitt 5.5.2 genauer erlautert.

Anteil der Reibenergie A ERreibung

Der Anteil der Reibarbeit A Ercipung (siehe Abbildung 5.11, griin) kann berechnet werden,
indem die Flache zwischen dem Entlastungssegment und dem Wiederbelastungssegment
integriert wird. Den grofiten Beitrag zu diesem Energieanteil liefert die Reibung der Faser
an der Matrix im gelosten Bereich der Faser-Matrix-Grenzflache. Reibung zwischen Faser
und Matrix kann erst ab dem Zeitpunkt der Rissinitiierung gemessen werden. In dem
Bereich der Fasermantelfldche, bei dem unter der Belastung des Indenters die Faser-
Matrix-Grenzflache abgelost ist, kann nach der Rissinitiierung die Faser wéhrend des Be-
und Entlastens an der umgebenden Matrix entlang reiben. Die riickstellende Kraft der

Faser im Entlastungssegment ist die elastische Stauchung unter der Indenterbelastung.

Mit zunehmender Belastung erhoht sich der Beitrag der Reibenergie A Ereipung durch die
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5.5 Quantitative Energieauswertung

sich weiter vergroflernde abgeloste Fliache und die zunehmende Querausdehnung der
Faser. Die Poissondehnung der Faser fiihrt dazu, dass die Grenzflachen von Faser und
Matrix zusammengedriickt werden und die Reibung erhéhen. Ein weiterer Anteil an der
griinen Flache entspringt der viskoelastischen Verformungsenergie der Polymermatrix
wahrend der Zeit, in der die Faser unbelastet ist. Im Laufe einer zyklischen Push-out-
Messung nimmt die Zeitspanne, in der die Faser vom zurlickfahrenden Indenter
unbelastet ist, zu, da die verbleibende Push-in Tiefe der Faser sukzessive erhoht wird.
Der Matrix wird damit mehr Zeit zur Relaxation gegeben. Betrachtet man ein
Entlastungssegment und den folgenden Belastungskurvenabschnitt kann man feststellen,
dass die Aufnahme des Kontakts des Indenters mit der Faser bei der erneuten Belastung
bei niedrigerer Indenterauslenkung startet als der Indenter vorher den Kontakt zur Faser

verlassen hat.

Anteil der elastischen Verformungsenergie A Eelastisch

Der in der Probe gespeicherte nicht-dissipative Anteil der Energien entspricht der
elastischen Verformungsenergie A Eeustisch. Dieser Beitrag zur Gesamtenergie wird
wéahrend des Entlastens der Faser vollstandig von der Probe freigesetzt. Die elastische
Verformungsenergie A FEastisch entspricht der Flache unter der Entlastungskurve (siehe
Abbildung 5.11, blau). Durch Integration des zugehorigen Entlastungssegments lasst sie
sich berechnen. Die elastische Verformungsenergie A Eepstisch setzt sich aus der elastischen
Deformation von Faser und Matrix zusammen. Zudem kann ein Anteil aufgrund des
eventuellen Durchbiegens der gediinnten Flachprobe tiber der Kerbe des Glastragers
unter der Druckbelastung des Indenters entstehen. Dieser Anteil ist nicht bei jeder
Messung gegeben und hangt von der Steifigkeit der Probe, der Fixierung im Quarzwachs,

der Breite der Kerbe und der Position der belasteten Faser iiber der Kerbe ab.

5.5.2 Ermittlung von A ERiss stabit aus zyklischen Push-out-Messungen

Wie aus Arbeiten unserer Arbeitsgruppe bekannt ist [120, 121], koénnen fiir CFK-
Werkstoffe zwei charakteristische Versagensverhalten beobachtet werden. Bei dem
sogenannte abrupten Versagensverhalten ist das Ende der Rissausbreitung in der Kraft-
Weg-Kurve klar gekennzeichnet (sieche Abbildung 5.12 a). Wird die Faser-Matrix-
Anbindung vollstandig iiberwunden, so wird die Faser abrupt ausgeschoben, was sich in

einem signifikanten Kraftabfall auflert. Im Gegensatz dazu nimmt beim sukzessiven
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5 Charakterisierung der Faser-Matrix-Anbindung mittels des Einzelfaser-Push-out-Experiments

Versagensverhalten, das allein aufgrund der Messkurve keine Riickschliissse auf die
Indenterauslenkung des Endes der Rissausbreitung zulasst, die Kraft kontinuierlich ab

(siehe Abbildung 5.12 b). Diese Messungen werden manuell beendet. Die Auswertung der
Energie stabilen Risswachstums A FERpiss stabil ist fiir diesen Fall um die Bestimmung des

Endes des Risswachstums erweitert worden [120].

Bei den zyklischen Push-out Messungen der in dieser Arbeit untersuchten Proben treten
beide Versagensverhalten auf. Dabei stellte sich heraus, dass bei Proben, die mit der
HTA-Faser verstarkt sind, zumeist der abrupte Push-out und bei Proben, die mit der

T1000-Faser verstarkt sind, in den meisten Fallen der sukzessive Push-out auftrat.
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Abbildung 5.12: Exemplarische Darstellung einer Messung mit abruptem Push-out (a) und einer Messung
mit sukzessivem Push-out (b)

Bestimmung von AERriss stabil fiir abruptes Versagensverhalten

Fir die Auswertung der Energie A FERiss stabii, die in das stabile Risswachstum dissipiert
wird, werden die Indenterauslenkung fiir die Rissinitiierung und die vollstandige
Ablosung der Faser benotigt. Das abrupte Versagensverhalten den Vorteil, dass sich das
Ende der Risspropagation und die vollstandige Ablosung der Faser von der Matrix durch
ein eindeutiges Signal in der Kraft-Weg-Kurve herauslesen lasst. Der signifikante
Kraftabfall kann in Abbildung 5.12 a bei einer Auslenkung von ca. 1,7pm gesehen
werden. Im Folgenden wird gezeigt, wie sich der Indenterauslenkung der Rissinitiierung
mithilfe der einzelnen Energiebeitriage pro Zyklus bestimmen lasst. In Abschnitt 5.5.1
wurde gezeigt, wie durch Integration der entsprechenden Flachen die dissipativen und

nicht-dissipativen Energien fiir die einzelnen Zyklen berechnet werden konnen. Werden
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5.5 Quantitative Energieauswertung

diese iiber der dazugehorigen Indenterauslenkung aufgetragen, kann mithilfe der
Kurvenverlaufe auf den Zeitpunkt der Rissinitiierung geschlossen werden. In Abbildung
5.13 sind exemplarisch die Werte der einzelnen dissipativen und nicht-dissipativen

Energiebeitrage tiber der zugehorigen Indenterauslenkung aufgetragen.
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Abbildung 5.13: Verlauf der dissipativen und nicht-dissipativen Energiewerte einer Push-out-Messung mit
abruptem Push-out in Abhdngigkeit der Indenterauslenkung und Hervorhebung der Rissinitiierung: totale
plastische Deformationsenergie (a), plastische Deformationsenergie (b), Reibenergie (c) und elastische
Deformationsenergie (d) nach [54]

Das auschlaggebende Merkmal ist ein linearer Anstieg der totalen plastischen
Deformationsenergie Epuastisch total Nach der Rissinitiierung (siehe Abbildung 5.13 a). In

diesem Bereich wéchst der Riss stabil unter der zunehmenden Belastung des Indenters.
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Die Bestimmung der Indenterauslenkung zum Zeitpunkt der Rissinitiierung anhand der
totalen plastischen Deformationsenergie wird durch die anderen Kurvenverlaufe
unterstiitzt. Bei allen vier Energiebeitriagen unterscheidet sich der Kurvenverlauf vor und
nach der Rissinitiierung. Im Folgenden werden die weiteren Kriterien, die in dieser Arbeit

zur Bestimmung der stabilen Rissenergie A ERriss stabit verwendet worden sind, beschrieben.
Die Kurve der totalen plastischen Verformungsenergie Epiastisch total Nimmt im Bereich von
Opm bis etwa 1,0pm einen linksgekrimmten Verlauf. Die Beitrage der plastischen
Deformationsenergie pro Zyklus A Epiastiscr sind hier niedrig, weshalb die Kurve erst sehr
flach und dann zunehmend steiler ansteigt. Ab der Indenterauslenkung von ca. 1 pm geht
der gekrimmte Kurvenverlauf Epiastisch total in einen linearen Verlauf tiber. Dieser gerade
Anstieg wird als der Bereich des stabilen Risswachstums interpretiert [54, 120, 121]. Wie
bereits erwdhnt wird der Beitrag der totalen plastischen Deformationsenergie Epjastisch total
im Bereich stabilen Risswachstums mit einer Gerade angepasst. Der Schnittpunkt dieser
Geraden mit der Achse der Indenterauslenkung liefert die Indenterauslenkung zum
Zeitpunkt der Rissinitiierung. Dafiir wird die Indenterauslenkung des nachstgelegenen
Messpunktes gewéahlt. Aus Abbildung 5.13 a geht hervor, dass die gesuchte

Indenterauslenkung in diesem Fall bei ca. 0,9 nm liegt.

Im Vergleich zu den Beitriagen der elastischen Deformationsenergie A Feigstisch und der

Reibenergie A Ereibung sind die Werte an plastischer Deformationsenergie A Epiastisch sehr
gering (vergleiche Abbildung 5.13 b). Im anfanglichen Stadium der Messung, das heifit
wéahrend der ersten drei Zyklen, wird nahezu keine plastische Deformation in Faser und
Matrix eingebracht. Im Bereich bis 0,9 pm steigen die Energiewerte langsam aber stetig
wachsend an. Die plastischen Deformationen bis zu diesem Zeitpunkt koénnen der
plastischen Verformung der Matrix in der Faserumgebung an der Ober- und unter
Umstanden an der Unterseite der Probe zugeordnet werden. Ab der Indenterauslenkung
von ca. 0,9 pm andert sich der Kurvenverlauf. Die Zunahme der Beitrage der plastischen
Deformationsenergie A Epiastisch ist pro Zyklus zunachst sehr gering und nimmt dann
immer starker zu. Der Verlauf der Werte gleicht ab der Indenterauslenkung von 0,9 pm
dem einer stetig wachsenden Kurve. Diese Anderung im Kurvenverlauf der plastischen
Deformationsenergie A Epastisen wird ebenfalls als der Zeitpunkt der Rissinitiierung

interpretiert.

In den ersten Zyklen wird keine Reibenergie AFEReivung in das intakte System aus Faser
und Matrix eingebracht (siehe Abbildung 5.13 ¢). Solange der Riss nicht initiiert ist, gibt

es keine partielle Ablosung der Faser und folglich kann die Faser zu Beginn der Messung
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5.5 Quantitative Energieauswertung

nicht an der Matrixwand reiben. Die detektierten, kleineren FEnergiebeitrdge haben
vermutlich ihren Ursprung im viskoelastischen Verhalten der Polymermatrix. Weitere
Ursachen konnen Beitridge des Quarzwachses, mit dem die Probe befestigt ist, des
Ausbildens der Kontaktflache zwischen Indenter und belasteter Faser oder der internen

Geratereibung der Normalkrafteinheit sein [120]. Die Werte der Reibungsenergie
A Epcibung nehmen bis zu einer Indenterauslenkung von ca. 0,9 pm allmahlich zu. Ab dieser

Indenterauslenkung stellt sich ein linearer Kurvenverlauf ein, der sich durch die pro
Zyklus vergroflerte Grenzfliche und den damit verbundenen groferen Beitrag zur
Reibenergie AFEpcivung erkléaren lasst. Die kontinuierlich steigenden Reibenergiewerte
sprechen dagegen, dass ein starker Abrieb der Matrix, der durch die partiell abgeloste
Faser verursacht werden kann, vorliegt. Die Kurve unterstiitzt die Annahme, dass die
Rissinitiierung bei der Indenterauslenkung von ca. 0,9 pm stattfindet, was dem ersten

Punkt des linearen Kurvenverlaufs entspricht.

Die ersten detektierbaren und durchgehend die grofiten Energiebeitrage pro Zyklus
konnen fir die elastische Deformationsenergie A Eeustisch beobachtet werden (vergleiche

Abbildung 5.13 d). Gleich ab Beginn der Messung wird das intakte System aus Faser

und Matrix elastisch verformt. Ab der Rissinitiierung kann der grofite Anteil der
elastischen Deformationsenergie A Feustischn durch den Indenter der elastischen
Verformung der Faser und deren Querkontraktion zugeordnet werden. Die Werte von

A Eelastisch nehmen bis zu einer Indenterauslenkung von ca. 0,6 pm erst gering zu. Im

Bereich von 0,0-0,9 pm verlauft die Kurve der elastischen Deformationsenergie A Eeistisch
schwach linksgekriimmt und hat einen Wendepunkt bei ca. 0,9pum (Markierung in
Abbildung 5.13 d). Danach ist der Kurvenverlauf rechtsgekriimmt und die Energiewerte
wachsen mit verringerter Zunahme pro Zyklus weiter bis zum Push-out-Event an. Der
Wendepunkt wird als Anzeichen fiir die Rissinitiierung interpretiert. Die nach dem
Wendepunkt beobachtete kontinuierlich fallende Steigung der Kurve kann als das
Abnehmen der Steifigkeit des Faser-Matrix-Verbundes interpretiert werden. Je weiter
der Riss fortschreitet und die Anbindung zwischen Faser und Matrix 16st, desto stéarker
ist der Verbundwerkstoff geschwécht. Die Steifigkeit der Probe nimmt mit jedem Zyklus
graduell ab.

Zusammenfassend lisst sich sagen, dass sich die Rissinitiierung in einer Anderung des
Kurvenverlaufs aller vier aufgetragenen Energien bemerkbar macht. In der in Abbildung
5.13 gezeigten Auftragung lasst sich der Zeitpunkt der Rissinitiierung in allen Energien

mit der Indenterauslenkung von 0,9 pm korrelieren (Markierungen).
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5 Charakterisierung der Faser-Matrix-Anbindung mittels des Einzelfaser-Push-out-Experiments

Der relevante Vorgang der Energiedissipation durch plastische Deformation beim
Einzelfaser-Push-out-Test wéhrend der fortschreitenden Belastung durch den Indenter
ist das stabile Risswachstum [53, 54, 117, 119, 121-123]. Es kann angenommen werden,
dass das stabile Wachstum des Risses der einzige Beitrag zur plastischen
Deformationsenergie A Epiastisch nach der Rissinitiierung bis zur vollstandigen Ablosung
der Faser von der Matrix ist. Damit lésst sich die Energie des stabilen Risswachstums

A FERiss stabit aus der Differenz der Werte der totalen plastischen Deformationsenergie

Eplastisch totat zum  Zeitpunkt der kompletten Faserablosung und zum Zeitpunkt der

Rissinitiierung berechnen. Diese Energiedifferenz wird in Abbildung 5.14 durch den

senkrechten, schwarzen Pfeil am rechten Bildrand verdeutlicht.
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Abbildung 5.14: Entwicklung der totalen plastischen Energie und Verdeutlichung des Energiebeitrags des
stabilen Risswachstums

Bestimmung von AERriss stabil fiir sukzessives Versagensverhalten

Die Analyse der Messdaten von Einzelfaser-Push-out-Messungen mit sukzessivem
Versagensverhalten beinhaltet eine zusatzliche Problemstellung. Nachdem das Kraft-
Weg-Signal der Messkurve kein eindeutig interpretierbares Ereignis am Ende der

Risspropagation zeigt, muss der Moment der vollstandigen Ablosung der Faser unter
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5.5 Quantitative Energieauswertung

Einbeziehung der dissipativen und nicht-dissipativen Energien ermittelt werden. Die
Auswertung des sukzessiven Versagensverhaltens ist eingehend innerhalb unserer
Arbeitsgruppe untersucht worden und um die Bestimmung des Endes des Risswachstums
erweitert worden [120, 121, 133]. Ein reprasentativer Auftrag der relevanten Energien

iiber der Indenterauslenkung ist in Abbildung 5.15 dargestellt.
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Abbildung 5.15: Reprasentative Darstellung der dissipativen und nicht-dissipativen FEnergiewerte einer
Push-out-Messung mit sukzessiven Push-out in Abhdngigkeit der Indenterauslenkung und Hervorhebung
des FEndes des Risswachstums: plastische Deformationsenergie (a), Reibenergie (b), totale plastische
Deformationsenergie (c) und elastische Deformationsenergie (d) nach [120]

Die Analyse und Berechnung der einzelnen Energiebeitrage erfolgt wie bereits fiir das
abrupte Versagensverhalten beschrieben. Das Vorgehen zur FEvaluation der

Rissinitiierung lasst sich analog durchfiihren.
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5 Charakterisierung der Faser-Matrix-Anbindung mittels des Einzelfaser-Push-out-Experiments

Ein wichtiges Kriterium bei der Bestimmung des Endes der Rissausbreitung ist der
lineare Zusammenhang zwischen der gesamten plastischen Deformationsenergie
Eplastisch totat - und  der  Indenterauslenkung. Der lineare Anstieg der totalen
Deformationsenergie wird in der Literatur als der Bereich stabilen Risswachstums
interpretiert [54, 120, 121, 133]. Eine aufféllige Gemeinsamkeit aller Messungen mit
sukzessivem Versagensverhalten ist, dass die Kurve der totalen plastischen Energie
Eplastisch totat ab  einer bestimmten Indenterauslenkung von ihrem linearen Verlauf
abweicht und sich mit geringerer Steigung fortsetzt (siehe blaue Markierung in Abbildung

5.15 a). In den Graphen der plastischen Deformationsenergie A Ejpiastiscn, der Reibenergie

AFEReivung und der elastischen Deformationsenergie A FEecsiisen kann ab  dieser
Indenterauslenkung meist ein flach fallender Kurvenverlauf bei deutlich kleineren
Energiewerten beobachtet werden (vergleiche Abbildung 5.15b, ¢ und d). Die
Indenterauslenkungen, ab denen der verdanderte Kurvenverlauf auftritt, stimmen in der
Regel iiberein. In diesem Fall liegt die Indenterauslenkung, ab der sich eine signifikante

Anderung im Kurvenverlauf ergibt, bei allen Energiebeitragen bei ca. 2,3 pm.

Weitere Indizien fiir die vollstédndige Ablosung der Faser lassen sich aus der Kraft-Weg-
Kurve herauslesen. In der Literatur wird davon ausgegangen, dass ab dem Zeitpunkt, an
dem die Faser vollstandig von der Matrix gelost ist, die Faser gegen den Reibwiderstand
der Matrix an der Grenzflédche ausgeschoben wird [134-137]. Dabei schiebt der Indenter
bei einer zyklisch durchgefithrten Messung die Faser sukzessive weiter. Durch
mechanisches Verhaken von Faser und Matrix kommt es dabei zu einem Haft-
Gleitreibungsverhalten. Im Signal der Kraft-Weg-Kurve &uflert sich das Haft-
Gleitreibungsverhalten mit mehreren Kraftspitzen pro Zyklus. In Abbildung 5.16 a ist
das einsetzende Haft-Gleitreibungsverhalten gegen Ende einer Push-out-Messung
dargestellt. In der Kraft-Weg-Kurve ist der Zyklus, nach dem das Haft-Gleitreibungs-
verhalten einsetzt, in roter Farbe hervorgehoben. Die folgenden Zyklen zeigen die
angesprochenen Kraftspitzen mit anschlieBendem Kraftabfall. In der Literatur wurde
mittels Push-back-Untersuchungen bestatigt, dass dieser Verlauf in der Kraft-Weg-Kurve
charakteristisch fiir eine vollstindig geloste Faser ist [120, 121, 133]. Eine Push-back-
Messung ist das erneute axiale Belasten einer bereits im Einzelfaser-Push-out-Test
gepriiften Faser [134-139]. Es wurde gezeigt, dass fir alle mittels Push-back-Test
untersuchten Fasern von Anfang an das Haft-Gleitreibungsverhalten das Erschei-
nungsbild der Kraft-Weg-Kurve dominierte [120, 133]. Das validiert die Interpretation

des einsetzenden Haft-Gleitreibungsverhalten als giiltiges Kriterium fiir die vollstandige
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5.5 Quantitative Energieauswertung

Ablosung der Faser von der Matrix wéhrend einer Push-out Messung ohne abrupten

Push-out.
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Abbildung 5.16: Darstellung zur Bestimmung des Endes der Risspropagation: Finsetzen des Haft-
Gleitreibungsverhaltens nach dem rot hervorgehobenen Zyklus (a), Summe der Energiebeitrige der
plastischen Deformationsenergie mit markiertem Bereich des stabilen Risswachstum (b) nach [120]

Werden die beiden Beobachtungen, namlich des Haft-Gleitreibungsverhaltens und des
linearen Anstiegs der Kurve der akkumulierten plastischen Deformation, miteinander
korreliert, kann das Ende der Risspropagation fiir Einzelfaser-Push-out-Messungen, die
das sukzessive Versagensverhalten zeigen, verlésslich bestimmt werden [120]. Abbildung
5.16 b zeigt den Verlauf der totalen plastischen Deformationsenergie FEjpistisch totar iber
der Indenterauslenkung. Der lineare Kurvenverlauf kann als Bereich des stabilen
Risswachstums interpretiert werden. Das Abweichen vom linearen Kurvenverlauf bei
hohen Indenterauslenkungen wird als Ende des stabilen Risswachstums und die
vollstandige Ablosung der Faser entlang der Grenzflache angesehen. Der Bereich stabilen
Risswachstums ist gekennzeichnet und die Rissinitiierung und das FEnde des
Risswachstums sind hervorgehoben. Anhand dieser beiden Kriterien werden in der
vorliegenden Arbeit das Ende der stabilen Risspropagation fiir Push-out-Messungen mit
sukzessivem Versagensverhalten und damit die Energie stabilen Risswachstums

A E]?z@b stabil ermittelt .

85



5 Charakterisierung der Faser-Matrix-Anbindung mittels des Einzelfaser-Push-out-Experiments

5.6 Bestimmung der Grenzflichenbruchzahigkeit

Nachdem die Energie A ERriss stabil, die wahrend des Einzelfaser-Push-out-Experiments in
stabiles Risswachstum dissipiert wird, bestimmt werden kann, kann nach Gleichung (16)

die Grenzflachenbruchzéhigkeit berechnet werden.

Es werden pro Kompositprobenvariante mehrere Messungen an jeweils unterschiedlichen
Probendicken durchgefithrt. Auf diese Weise kénnen die ermittelten Werte der auf den
Umfang der Faser normierten stabilen Rissenergie iiber den entsprechenden Faserldngen
bzw. Probendicken aufgetragen werden. Dafiir werden in der Literatur typischerweise der
Mittelwert und die Standardabweichung der berechneten, normierten Energien fiir
mindestens drei Proben unterschiedlicher Dicke gebildet und tiber dieser aufgetragen [53,
54, 116, 120]. Im Regelfall werden fiir die verschiedenen Probendicken jeweils mindestens
20 Einzelfaser-Push-out-Messungen durchgefiihrt, um dem inhomogenen Charakter eines
FVW fiiber eine geeignet groffle Statistik Rechnung zu tragen. Das bedeutet, dass die
Bestimmung der Grenzflichenbruchzéihigkeit (G) im Normalfall auf einer Statistik mit

mindestens 60 giiltigen Messungen beruht.

In Abbildung 5.17 a ist reprédsentativ eine solche Auftragung gezeigt. Durch die

ermittelten Kurvenpunkte wird eine Gerade gefittet, deren Steigung die gesuchte

AERiss stabil AERiss stabil

Uy U

3 a

linstabil
>

(a) (b)

Abbildung 5.17: Darstellung des linearen Zusammenhangs zwischen Probendicke der untersuchten Probe
bzw. der Faserlinge der jeweils getesteten Faser und der auf den Umfang der Faser normierten Energie
stabilen Risswachstums zur Bestimmung der Grenzflichenbruchzihigkeit und Ldnge des instabilen
Risswachstums (a) und Darstellung der Bestimmung der Fehlergeraden aus den Standardabweichungen der
Mittelwerte (b)
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5.7 Modifizierung des Geradentfits

Grenzflichenbruchzihigkeit (G) ist und deren x-Achsenabschnitt die instabile Risslinge

lz’nstabil darstellt.

Die Fehlerabschéitzung der Grenzflichenbruchzahigkeit (G) wird iiber die Einbeziehung
der Standardabweichung der Mittelwerte realisiert. Dafiir werden wie in Abbildung
5.17 b gezeigt zwei weitere Geraden innerhalb des Bereichs der Standardabweichungen
angefittet. Die Steigungen der Geraden liefern jeweils die obere bzw. die untere Grenze
der Fehlerabschétzung. Die Vorgehensweise, die Mittelwerte der auf den Faserumfang
normierten, stabilen Rissenergien fiir den Geradenfit iiber der Probendicke aufzutragen,
birgt Nachteile in ihrer Methodik, welche im Folgenden genauer behandelt werden. Durch

eine Modifikation der Geradenanpassung konnen die Nachteile umgangen werden.

5.7 Modifizierung des Geradenfits

Der Geradenfit wird dadurch modifiziert, dass die auf den Umfang der Faser normierten,
stabilen Rissenergien aller Messungen iiber der entsprechenden Probendicke aufgetragen
und zusammen linear angepasst werden [121]. Der Vorteil gegentiber der bisherigen
Vorgehensweise ist, dass ein reproduzierbarer Fehler des Fits der Geraden und damit
eine einfache Fehlerwertabschitzung der Grenzflichenbruchzéihigkeit (G) auf Grundlage
aller Messungen ermittelt werden. Es stellt eine schnellere und einfachere Variante dar
die Grenzflichenbruchzéhigkeit zu ermitteln. Zudem liefert der Fit der Geraden, die

Grenzflachenbruchzahigkeit und die Fehlerabschatzung in einem Schritt.

Ein solcher Fit, der alle Messungen individuell fiir die Auswertung der Grenzfléchen-
bruchzéhigkeit (G) beriicksichtigt, ist reprisentativ. am Probensystem HTA/JK60 aus
der as received HTA-Faser in Kombination mit dem Matrixpolymer JK60 in Abbildung
5.18 gezeigt.
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5 Charakterisierung der Faser-Matrix-Anbindung mittels des Einzelfaser-Push-out-Experiments
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Abbildung 5.18: Reprasentative Darstellung des Geradenfits unter Finbeziehung der individuellen
Messwerte der auf den Faserumfang normierten Energien stabilen Risswachstums
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6 Ergebnisse und Interpretation

In diesem Kapitel werden die Ergebnisse der durchgefiihrten Analysemethoden
dargestellt und miteinander korreliert und interpretiert. Zunachst wird die
Oberflachentopographie der untersuchten Carbonfasern qualitativ beschrieben und die
quantitativ bestimmte Oberflachenrauheit diskutiert. Es folgt die Evaluierung der
Oberflachenchemie der CF-Typen. Die Anteile der unterschiedlichen chemischen
Elemente und der funktionellen Gruppen auf der Carbonfaseroberfliche werden
dargestellt und verglichen. Auf Grundlage dieser Ergebnisse werden die Auswirkungen
der Oberflichenmodifikationen der Carbonfasern diskutiert und interpretiert.
Anschliefend wird auf die Faser-Matrix-Anbindung der CFK-Probenvarianten
eingegangen. Die Grenzflachenbruchzéihigkeit der Probenvarianten mit Standardfasern
und Hochleistungsfasern wird in Abhangigkeit der Carbonfaseroberflachenbehandlungen
und der Matrixpolymere dargestellt. Zudem wird der Einfluss der Temperung auf die
Faser-Matrix-Anbindung erortert. Es folgt eine gemeinsame Interpretation der
Erkenntnisse aus der Oberflachenanalyse der Carbonfasern und der Faser-Matrix-
Anbindung. Es wird aufgezeigt wie sich die Oberflichentopographie und die
Oberflachenfunktionalisierung der Carbonfasern auf die Grenzflachenbruchzahigkeit der
CFK-Probenvarianten auswirken. Es folgt eine mikroskopische Untersuchung der
Strukturen der CFK- und C/C-SiC-Werkstoffvarianten. An den CFK-Proben wird die
Rissstruktur, die nach dem Aushérten in der Kunststoffmatrix entstand, beschrieben. An
den C/C-SiC-Proben wird qualitativ analysiert, wie sich die Struktur bestehend aus C/C-
Blocken, Siliziumcarbid und {berschiissigem Silizium nach der Pyrolyse und
Fliissigphasensilizierung entwickelte. Die Strukturen werden miteinander verglichen und
diskutiert. AbschlieBend werden die Erkenntnisse iiber die Stérke der Faser-Matrix-
Anbindung mit der Struktur der C/C-SiC-Proben korreliert und es wird beschrieben wie
die ausgebildete C/C-SiC-Struktur tiber die Faser-Matrix-Wechselwirkung beeinflusst

werden kann.

6.1 Oberflachentopographie der Carbonfasern

Die formschliissige Verklammerung zwischen zwei Grenzflachen und das mechanische
Verzahnen sind beitragende Faktoren zur Faser-Matrix-Wechselwirkung. Dieser
mechanische Anteil der Faser-Matrix-Anbindung ist vor allem durch die

Oberflachentopographie bzw. Oberflichenrauheit der Carbonfasern dominiert. Eine
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6 Ergebnisse und Interpretation

vergroBerte und rauere Oberflache begilinstigt mechanisches Verzahnen und bietet
zugleich mehr Platz fiir funktionelle Gruppen, die physikalische und chemische
Bindungen zwischen Faser und Matrix ausbilden koénnen. Deshalb steigert eine
vergroBerte Oberfliche und eine erhohte Oberflachenrauheit die Adhasion an der

Grenzflache.

Oberflachentopographie der HTA-Faser im Ausgangszustand und nach den

unterschiedlichen Behandlungsschritten der Faseroberflache

Fir einen tubersichtlichen Vergleich sind die ermittelten Werte der Mikrorauheit und
Nanorauheit der HT A-Faservarianten in Tabelle 6.1 abschliefend an diesen Abschnitt
aufgefiihrt.

In Abbildung 6.1 sind zwei reprasentative AFM Aufnahmen der HTA-Faser im as
received Zustand gezeigt. Darauf ist der gemessene 5pm auf 5pm Ausschnitt der
Messungen dargestellt. Die Faserachse verlauft in allen folgenden Aufnahmen von oben
nach unten (weiler Pfeil). Auf beiden Hohenbildern lésst sich die fir PAN-basierte
Carbonfasern typische Fibrillenstruktur erkennen. Das Wort Fibrille bedeutet kleine
Faser. Damit sind die langlichen Strukturen von Carbonfasern bezeichnet, die in
Faserrichtung orientiert sind. Die Fibrillen bilden sich wéhrend des Nassspinnens der
Carbonfasern aus. Die Vorzugsrichtung der Fibrillen entlang der Faserachse entsteht
beim Strecken der Fasern im Laufe des Herstellungsprozesses [140-144]. Die Breite der
Fibrillen kann dabei stark variieren. Die linke Aufnahme zeigt représentativ den am
haufigsten beobachteten Oberflachenzustand der unbehandelten HTA-Faser (Abbildung
6.1 a). Die Fibrillenstruktur dominiert das FErscheinungsbild der HTA-Faser auf
mikroskopischer Ebene. Abgesehen von den Fibrillen wirkt die Carbonfaseroberflache
glatt. Das liefert einen Hinweis darauf, dass die kommerzielle Schlichte gleichméfig ohne
Schlieren oder andere Verunreinigungen aufgebracht wurde. In der rechten AFM-
Messung sind zusatzlich zu den bisher beschriebenen Oberflichenmerkmalen am linken
Bildrand kleine Partikel zu erkennen (Abbildung 6.1 b). Diese konnen vereinzelt und
selten auf der Oberfliche der unbehandelten HTA-Fasern detektiert werden. Dabei
handelt es sich mutmafilich um verklumpte Reste der Schlichte oder um von auflen
eingebrachte Verunreinigungen wie kleinste Staubpartikel. Sie haben eine Gréfle von bis
zu ungefahr 250 nm. Die Mikrorauheit der as received HT A-Fasern liegt bei 17,74+5,2nm
und die Nanorauheit liegt bei 0,5+0,1nm. Die Mikrorauheit wird von der
Durchschnittsgrofe der Fibrillen dominiert. Die niedrige Nanorauheit bestarkt die

Vermutung, dass die kommerzielle Schlichte glatt und gleichméfig aufgetragen ist.
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6.1 Oberflaichentopographie der Carbonfasern
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Abbildung 6.1: AFM-Héhenbilder der HTA-Faser im as receiwed Zustand mit der fir PAN-basierte
Carbonfasern typischen Fibrillenstruktur (a) und zusdtzlichen Oberflichenstrukturen (b)

Das thermische Entschlichten verdndert die Oberflachentopographie der HTA-Faser
nicht merklich. Die Fibrillenstruktur ist weiterhin gut erkennbar entlang der Faserachse
ausgepragt. Das wird durch den vergleichbaren Wert der Mikrorauheit von 18,0+£2,6 nm
bestétigt. Wie auch bei der HT A-Faser im as received Zustand lassen sich gelegentlich
vereinzelte Partikel und Verunreinigungen mit einer Grofle von ca. 250 nm finden. Die
Nanorauheit ist mit 0,6+0,5 nm vergleichbar zum Wert der as received HT A-Faser und
ist kleiner als fiir eine entschlichtete Faser zu erwartende Rauheit. Die deutlich grofiere
Standardabweichung spricht dafiir, dass die Faser partiell entschlichtet wurde und nach

dem thermischen Entschlichten Strukturen unterhalb der Schlichte freigelegt wurden.

Die Auswirkungen der verschiedenen Oberflichenaktivierungen der Faser werden in
diesem Absatz beschrieben. AFM-Messungen an den Carbonfasern nach der mit mittleren
Stromstarken durchgefiihrten elektrolytischen Oxidation und nach der nasschemischen
Aktivierung in saurem Milieu sind in Abbildung 6.2 exemplarisch dargestellt. Die
elektrolytische Aktivierung zeigt fir alle drei Probenvarianten keinen signifikanten
Einfluss auf die Oberflichentopographie der Fasern (Abbildung 6.2 a). Die
Fibrillenstruktur ist gut zu erkennen und gelegentlich lassen sich Partikel mit einer
ungefidhren Grofle von 250 nm auf der Oberflache finden. Die Mikrorauheit belegt die
qualitativen Erkenntnisse der AFM-Aufnahmen. Sie betriagt 20,043,7nm fir die
Faservariante, die mit der niedrigsten Stromdichte behandelt wurde, 18,34+4,8 nm fiir die
Faservariante, die mit mittlerer Stromdichte behandelt wurde, und 19,4+5,6 nm fiir die
Faservariante, die mit der hochsten Stromdichte behandelt wurde. Im Rahmen des
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6 Ergebnisse und Interpretation

Fehlers sind die Mikrorauheitswerte unabhéngig von den Behandlungsparametern
identisch und sind in guter Ubereinstimmung mit der Rauheit der as received HTA-
Faser. Die Nanorauheit hingegen steigt nach der elektrolytischen Oxidation fiir alle drei
Faservarianten deutlich an. Sie betragt 1,14+0,1 nm, 1,0+£0,2nm bzw. 1,1£0,2 nm fiir die
Fasertypen HTA-DES-EO1, HTA-DES-EO2 bzw. HTA-DES-EO3. Ein vergleichbares
Bild ergibt sich, wenn die Faseroberflaiche der plasmabehandelten HTA-Fasern
untersucht wird. Die Oberflachentopographie dhnelt der der elektrolytisch oxidierten
HTA-Fasern. Es konnen keine bedeutsamen Verdnderungen der Fasertopographie durch
Plasmabehandlung festgestellt werden. Das wird durch die Werte der Mikro- und
Nanorauheit bestétigt. Fur die Faser HTA-DES-PL1 betragen sie 19,84+54nm und
1,1+0,1 nm. Nach der langeren Plasmabehandlung zeigen sich vergleichbare Ergebnisse
an der Faser HTA-DES-PL5. Die Rauheit belauft sich auf 18,9+3,3 nm und 1,1£0,1 nm.
Es kann festgehalten werden, dass die Oberflichenstruktur der Carbonfasern in der
GroBenordnung der Fibrillen nicht beeinflusst wird. Im Bereich der Nanostrukturen
fithren sowohl die elektrolytische Oxidation als auch die Plasmabehandlung zu einer
Aufrauung der Oberflache. Diese Beobachtung wird so interpretiert, dass diese
Oberflachenmodifikationen einen sdubernden Effekt auf die Faseroberfliche haben und
noch vorhandene Riickstdnde der kommerziellen Schlichte entfernen. So werden mehr
nanoskalige Strukturmerkmale der Faser freigelegt. Es lassen sich im Rahmen der
Standardabweichung keine Unterschiede der Nanorauheit in Zusammenhang mit den
Behandlungsparametern der elektrolytischen Oxidation bzw. der Plasmabehandlung
erkennen. Die erste sichtbare Veranderung der Oberflachentopographie lasst sich bei der
in saurem Milieu nasschemisch aktivierten HTA-Faser beobachten (Abbildung 6.2 b).
Die Fibrillenstruktur der Faser nach dieser Behandlung ist stark angegriffen und nahezu
vollstandig entfernt. Dabei attackiert die Saure aufgrund der groflien Oberflache der
Fibrillen gezielt diese Erhebungen auf der Faseroberfliche und tragt sie tiber die Dauer
der Behandlung ab. Das spiegelt sich im Wert der Mikrorauheit wider. Sie betragt nur
noch 9,943, 1nm. Der im Vergleich signifikant kleinere Rauheitswert belegt, dass die
Fibrillenstruktur zum Grofiteil abgetragen wurde und die Oberfliche nun von kleineren
Reststrukturen dominiert wird. Die Vorzugsrichtung der Oberflachenstrukturen entlang
der Faserachse kann weiterhin erahnt werden. Die Oberflachentopographie wurde so
verdandert, dass die Faseroberfliche eben und glatt und nahezu ohne Fibrillen ist und
keine besonderen Oberflichenmerkmale aufweist. Die Nanorauheit betrigt 0,84+0,2 nm
und ist die kleinste gemessene Nanorauheit aller oberflichenaktivierten Faservarianten.
Die Oberflache ist in dieser GroBenordnung rauer als die as received HT A-Faser und die

entschlichtete Faservariante HTA-DES.
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6.1 Oberflichentopographie der Carbonfasern
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Abbildung 6.2: AFM-Héhenbilder der HTA-Faser nach der elektrolytischen Oxidation (a) und nach der
nasschemischen Aktivierung in saurem Miliew (b)

Oum S5um

Die Oberflachentopographie nach dem erneuten Beschlichten der Fasern mit dem
verdiinnten Matrixpolymer zeigt keine bedeutenden Veranderungen zum jeweiligen
vorausgegangenen Bearbeitungsschritt. Im Falle der nasschemischen Aktivierung ist die
Oberfliche nach dem Beschlichten glatt und eben. Es konnen keine Fibrillen auf der
Oberflache der HTA-DES-HNO3-SIZ erkannt werden. Das spiegelt sich im Wert der
Mikrorauheit von 11,9+£8,5 nm wider. Er ist der kleinste Rauheitswert aller beschlichteten
Faservarianten. Vereinzelt lassen sich Partikel auf der Oberfliche detektieren. Die
Nanorauheit betragt 0,3£0,1 nm und ist gesunken im Vergleich zum vorangegangenen
unbeschlichteten Zustand. Daraus ldsst sich auf einen gleichméfiigen Schlichtefilm
schliefen, der die kleineren Rauheiten iiberdeckt. In den Fallen aller anderen
Behandlungsvarianten lasst sich auf den Hoéhenaufnahmen die Fibrillenstruktur gut
erkennen. Teilweise lassen sich ebenfalls kleine Partikel aus verklumptem Matrixpolymer,
Verunreinigungen und Staubteilchen auf der Oberflache finden. Die Mikrorauheiten der
Faservarianten HTA-DES-JK60, HTA-DES-EO1-JK60, HTA-DES-EO2-JK60 und
HTA-DES-EO3-JK60 liegen in einem Bereich von 16,8 bis 19,6nm. Die
Standardabweichungen liegen zwischen 29 und 3,9nm [35]. Im Rahmen der
Standardabweichungen konnen die Werte der Mikrorauheit nach dem Beschlichten der
Carbonfasern als identisch angesehen werden. Die Nanorauheiten liegen zwischen 0,5 und
0,9nm. Sie liegen jeweils unterhalb der Nanorauheit der entsprechenden
vorangegangenen Faservariante. Die Schlichte tiberdeckt kleinere Strukturen und schafft

eine glattere, gleichmaBigere Oberfldche. Der Beschlichtungsvorgang bedeckt folglich die
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6 Ergebnisse und Interpretation

Carbonfasern auf der ganzen Oberfliche in einem zusammenhdngenden, diinnen
Schlichtefilm.

Tabelle 6.1: Aus Rasterkraftmikroskopiemessungen bestimmie Oberflichenrauheit auf Mikro- und
Nanogréfienordnung der unterschiedlich oberflichenbehandelten HTA-Carbonfaservarianten

Probenbezeichnung Letzte Oberflaichenbehandlung  Oberflachenrauheit (nm)

Mikrorauheit  Nanorauheit

HTA As received 17,7452 0,5+0,1
HTA-DES Thermische Entschlichtung 18,0+2,6 0,6+0,5
HTA-DES-EO1 el. Oxidation mit J = 1,3 A m™ 20,0+3,7 1,1£0,1
HTA-DES-EO2 el. Oxidation mit J = 4,4 Am™ 18,3+4,8 1,04+0,2
HTA-DES-EO3 el. Oxidation mit J = 7,4 Am™ 19,445,6 1,140,2
HTA-DES-PL1 Einminiitige Plasmabehandlung 19,8+54 1,1+0,1
HTA-DES-PL5 Finfminitige Plasmabehandlung  18,943,3 1,1+0,1
HTA-DES-HNO3 Saurebehandlung mit HNO; 9,9+3,1 0,8+0,2
HTA-DES-JK60 Neubeschlichtung mit JK60 19,6+3,3 0,9+0,3
HTA-DES-EO1-JK60 Neubeschlichtung mit JK60 17,5+3,9 0,9+0,4
HTA-DES-EO2-JK60 Neubeschlichtung mit JK60 19,4+3.,0 0,840,3
HTA-DES-EO3-JK60 Neubeschlichtung mit JK60 16,8+2,9 0,5+0,3
HTA-DES-HNO3-JK60  Neubeschlichtung mit JK60 11,948,5 0,3+0,1

Schematische Darstellung der beobachteten Veranderungen an der

Faseroberflaiche nach den unterschiedlichen Behandlungsschritten

Fir ein besseres Verstandnis der Vorgénge, die wahrend der verschiedenen
Oberflachenmodifikationsschritte ablaufen, ist die Oberflache einer Carbonfasern im as
received Zustand und nach den einzelnen Behandlungsschritten in Abbildung 6.3
schematisch dargestellt. As received Carbonfasern sind typischerweise mit einer Schlichte
vom Hersteller beschlichtet. Wie in Abbildung 6.3 a gesehen werden kann, ist die
Schlichte in einem dinnem Film auf der Faser aufgetragen, der die Oberflachenstruktur
der Faser in der Groflenordnung der Fibrillen nachbildet. Die Mikrorauheit der Faser
bleibt in der Regel von der Schlichte unbeeinflusst. Kleinere Strukturen der Carbonfasern
konnen von der Schlichte tiberdeckt werden (siehe Abbildung 6.3 b). Das spielgelt sich
in einer geringen Nanorauheit wider. Das thermische Entschlichten dient der Entfernung
der as received Schlichte von der Faseroberflache (siche Abbildung 6.3 c). Dabei werden
die Nanostrukturen der Faser freigelegt, was zu einem Anstieg in der Nanorauheit fiihrt
(siche Abbildung 6.3 d).
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6.1 Oberflichentopographie der Carbonfasern

Kommerzielle Carbonfaser

As received Schlichte

(a) (b)

Entschlichtete Carbonfaser

() (d)

Oberflachenfunktionalisierte Carbonfaser

Oberflachenfunktionalisierung

(e) (f)

Neubeschlichtete Carbonfaser

phenolbasierte Schlichte

(8) (h)

Abbildung 6.3: Schematische Darstellung der Oberflache einer as received Carbonfaser (a und b) , einer
entschlichteten Carbonfasern (c und d), einer oberflichenfunktionalisierten Carbonfaser (e und f) und

einer erneut beschlichteten Carbonfaser (g und h)

Eine Behandlung zur Oberflachenfunktionalisierung hat typischerweise keinen Einfluss
auf die Fibrillenstruktur der Faser. Das ist auch bei den durch anodische Oxidation oder
Plasma behandelten Fasern der Fall (siehe Abbildung 6.3 €). Die nasschemische
Behandlung in saurem Milieu zeigt ein abweichendes FErgebnis, da hier die
Fibrillenstruktur nahezu vollstdandig entfernt wurde. Falls das thermische Entschlichten
die Schlichte nicht vollstandig entfernt hat, so wird die Faseroberfliche wéhrend der

Oberflachenfunktionalisierung weiter davon befreit. Der sdubernde Effekt spiegelt sich in
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6 Ergebnisse und Interpretation

der Erhohung der Nanorauheit wider. Der angestrebte Effekt der Oberflichen-
funktionalisierung ist jedoch das Aufbringen reaktiver, sauerstoffhaltiger Gruppen, was
in Abbildung 6.3 f schematisch angedeutet ist. AbschlieBend werden die Fasern mit dem
verdiinnten Matrixprecursor erneut beschlichtet. Der diinne Schlichtefilm verandert die
Mikrorauheit der Faser nicht und bildet die Fibrillenstruktur nach (Abbildung 6.3 g).
Nanostrukturen der Carbonfasern, die in den vorangegangenen Modifikationsschritten
freigelegt wurden, werden nun wieder von der Schlichte iiberdeckt und fithren zu einer
Senkung der Nanorauheit (siehe Abbildung 6.3 h).

Oberflachentopographie der T1000-Faser im Ausgangszustand und nach den

unterschiedlichen Behandlungsschritten der Faseroberflache

Die ermittelte Mikro- und Nanorauheit der T1000 Faservarianten sind in Tabelle 6.2 am

Ende des Abschnitts angegeben.

Ein beispielhaft ausgewédhltes AFM-Hohenbild der Faseroberflache der T1000 Faser ist
in Abbildung 6.4 a gezeigt. Es lasst sich erkennen, dass diese Faser keine Fibrillen oder
dahnliche, auffillige Oberflichenmerkmale aufweist. Die Oberflache auf dieser Skala ist
glatt. Dieser Umstand wird von der im Vergleich zur HT A-Faser niedrigen Mikrorauheit
von 8,04+2,8 nm unterstiitzt. Die Mikrorauheit ist ahnlich zu der mit Saure behandelten
Carbonfaservariante HT A-DES-HNO3, bei der die Fibrillenstruktur entfernt wurde. Die
Nanorauheit betrdgt 0,2+0,1 nm und deutet an, dass die Carbonfaseroberflache mit einem
ebenmafligen Schlichtefilm bedeckt ist und Faserstrukturen iiberdeckt. Vereinzelt
befinden sich Partikel auf der Oberflache und kénnen in den AFM-Messungen detektiert
werden. Die Faser T1000 hat keine Fibrillenstruktur und damit eine stark

unterschiedliche Oberflachentopographie im Vergleich zur HT A-Faser.

Keine der an der T1000-Faser durchgefiihrten thermischen Entschlichtungen und
Oberflachenaktivierungen hat einen signifikanten Einfluss auf die Oberflachen-
topographie auf Mikroskala. Nach jedem Behandlungsschritt bleibt die glatte und
ebenméaflige Oberflache erhalten. Unterschiede in der Rauheit sind qualitativ nicht
festzustellen. Diese Beobachtung wird durch die Werte der Mikrorauheit bestatigt. Sie
liegen im Bereich zwischen 7,2 und 9,9nm. Diese Werte konnen im Rahmen der
Standardabweichungen von 1,3 bis 2,0 nm als identisch angesehen werden. Auf wenigen
AFM-Aufnahmen lassen sich Partikel finden. Das thermische Entschlichten und die
Oberflachenaktivierung  fiihrt bei den T1000-Faservarianten wie bei den

oberflachenaktivierten HT A-Probenvarianten zu einer grofleren Nanorauheit. Sie betragt
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6.1 Oberflichentopographie der Carbonfasern

fiir alle oberflachenaktivierten T1000-Faservarianten 0,5+0,1 nm. Das Entschlichten und
Funktionalisieren der T1000-Faser fithrt zu einer Sduberung der Carbonfaseroberflache
von Resten der kommerziellen Schlichte und legt nanoskalige Strukturen der
Faseroberflache frei. Das erneute Beschlichten der thermisch entschlichteten T1000-Faser
zeigt keine sichtbaren Veranderungen an der Oberflache (siehe Abbildung 6.4 b), was die
Mikrorauheit von 8,243,1 nm bestatigt. Aus der Mikrorauheit kann man schliefen, dass
ein diinner, gleichméfiger Schlichtefilm auf der gesamten Fasermantelflache aufgetragen
wurde. Die Nanorauheit von 0,440,1 nm der Faservariante T1000-DES-JK60 wird durch
das Aufbringen der Schlichte nicht signifikant verédndert.

| - i :
I ]
Oum -50nm  Oum
Oum S5pum

(a) (b)

50nm

-50nm
Oum 5um

Abbildung 6.4: AFM-Hohenbilder der T1000-Faser im as received Zustand (a) und der T1000-Faser nach
FEntschlichten und erneutem Beschlichten (b)

Tabelle 6.2: Aus Rasterkraftmikroskopiemessungen bestimmite Oberflichenrauheit auf Mikro- und
Nanogréfienordnung der unterschiedlich oberflichenbehandelten T1000-Carbonfaservarianten

Probenbezeichnung Letzte Oberflichenbehandlung  Oberflachenrauheit (nm)

Mikrorauheit = Nanorauheit

T1000 As received 8,0£2,8 0,2+0,1
T1000-DES Thermische Entschlichtung 8,243,1 0,4+0,1
T1000-DES-EO1 el. Oxidation mit J = 1,3 A m™ 8,1+1,8 0,5+0,1
T1000-DES-EO2 el. Oxidation mit J = 44 A m™ 8,1+1,8 0,5+0,1
T1000-DES-EO3 el. Oxidation mit J = 7,4 Am? 9,14+2.4 0,54+0,1
T1000-DES-HNO3 Séurebehandlung mit HNO; 7,2+1,3 0,5+0,1
T1000-DES-JK60 Neubeschlichtung mit JK60 9,942,0 0,4+0,1
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6 Ergebnisse und Interpretation

Oberflachentopographie der YS-Faser im Ausgangszustand und nach der

thermischen Entschlichtung

Die ermittelten Werte der Mikrorauheit und Nanorauheit der beiden YS-Faservarianten

sind in Tabelle 6.3 abschliefend an diesen Abschnitt aufgefiihrt.

Die pechbasierten YS-Fasern zeigen sichtbare Unterschiede zur Oberflachentopographie
der HTA-Fasern und T1000-Fasern. In Abbildung 6.5 a ist beispielhaft ein
reprasentatives AFM-Hohenbild der YS-Carbonfaser im Ausgangszustand dargestellt. Es
ist zu sehen, dass die YS-Faser ebenfalls eine Fibrillenstruktur auf der Faseroberfliache
aufweist. Die Fibrillen sind entlang der Faserachse orientiert und im Vergleich zu denen
der HTA-Faser schmaler, mit geringerem Durchmesser und stérker gestreut. Auffallig
ist, dass sich mehr und verhaltnisméfBiig grofere Partikel von ca. 300nm auf der
Faseroberfliche im Vergleich zur Oberflaiche der HTA-Faser finden lassen. Die
Mikrorauheit betrégt 12,0+£2,4nm und liegt zwischen der Mikrorauheit der HT'A- und
der T1000-Faser. Sie bestatigt die Beobachtung schmalerer Fibrillen im Vergleich zur
HTA-Faser. Die Nanorauheit liegt bei 0,44+0,1nm und deutet eine gleichmafige

Bedeckung der Faseroberfliche mit der as received Schlichte an.

Nach der thermischen Entschlichtung der YS-Fasern ist die Oberflache iibersaht von
groferen, ovalen oder halbkugelférmigen Partikeln und Strukturen, die auch ineinander
tibergehen konnen (Abbildung 6.5 b). Die ovalen Strukturen sind bis zu ca.l pm lang und
weisen eine Vorzugrichtung auf. Sowohl die lange Seite der ovalen Strukturen als auch
die Anordnung der Partikel zueinander sind entlang der Fibrillen und der Faserachse

orientiert. Die Vermutung liegt nahe, dass es sich bei den Partikeln und Strukturen um

S5um 50nm  SHM 50nm

Oum -50nm

Oum 5um

(a) (b)

Abbildung 6.5: AFM-Hdéhenbilder der YS-Faser im as received Zustand (a) und der YS-Faser nach dem
thermischen Entschlichten (b)
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6.1 Oberflichentopographie der Carbonfasern

Ricksténde der Schlichte handelt. Die Mikrorauheit ist nach dem thermischen
Entschlichten deutlich erhoht. Sie betrégt 16,24+3,0 nm und spiegelt die groferen Partikel
und Strukturen wider, die auf der Faseroberflache entstehen. Die Nanorauheit der
entschlichteten YS-Carbonfaser steigt auf 1,1+0,2nm. Diese Erhéhung der Rauheit ist
ebenfalls in der Entstehung der Partikel auf der Carbonfaseroberfléche begriindet. Zudem
wird die eigentliche Faseroberflache freigelegt. Das thermische Entschlichten erhoht die

Oberflachenrauheit der YS-Faser in beiden Groflenordnungen.

Tabelle 6.3: Aus Rasterkraftmikroskopiemessungen bestimmite Oberflichenrauheit auf Mikro- und
Nanogrifienordnung der YS-Faser im as received Zustand und nach der thermischen Entschlichtung

Probenbezeichnung Letzte Oberflichenbehandlung —Oberflachenrauheit (nm)

Mikrorauheit ~ Nanorauheit
YS As received 12,0+2,4 0,4+0,1
YS-DES Thermische Entschlichtung 16,2+3,0 1,1£0,2

Oberflachentopographie der Grafil-Faser im Ausgangszustand und nach

unterschiedlichen Behandlungsschritten der Faseroberflache

Die ermittelten Mikro- und Nanorauheitswerte der Grafil-Faservarianten werden in

Tabelle 6.4 gezeigt.

Die Grafil-Fasern weisen eine dhnliche Oberfléchentopographie wie die HT A-Fasern auf.
In Abbildung 6.6 a ist eine AFM-Messung der Grafil-Faser beispielhaft dargestellt. Wie

50nm  SHm 50nm

-50nm  Oum
Opm 5um Oopum 5um

Oum -50nm

(a) (b)

Abbildung 6.6: AFM-Héhenbilder der Grafil-Faser im Ausgangszustand ohne Schlichte (a) und nach der

nasschemischen Aktivierung in saurem Miliew (b)
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6 Ergebnisse und Interpretation

die HTA-Faser besitzt die Grafil-Faser eine vergleichsweise feine Fibrillenstruktur. Diese
ist entlang der Faserachse ausgerichtet. Die Mikrorauheit der Grafil-Fasern liegt mit
23,74£5,1 nm iiber der Mikrorauheit der as received HT A-Fasern. Die Nanorauheit betrégt
0,84+0,3nm und ist rauer als die anderen as received Fasern. Diese vergleichsweise hohe
Nanorauheit ldsst sich dadurch erkléaren, dass die Grafil-Faser im as received Zustand
nicht beschlichtet ist. Durch das Fehlen der Schlichte konnten die Faserrovings der

Grafil-Faser direkt oberflachenaktiviert oder beschlichtet werden.

Die nasschemische Aktivierung der Faser in saurem Milieu zeigt bei der Grafil-Faser
deutlich unterschiedliche Ergebnisse zur HT' A-Faser. Eine nasschemisch aktivierte Grafil-
Faser ist in Abbildung 6.6 b dargestellt. Es kann eindeutig erkannt werden, dass die
Fibrillenstruktur nach der Behandlung noch nahezu unangetastet und zu grofien Teilen
intakt ist. In der Mitte der Aufnahme lassen sich angegriffene und entfernte Fibrillen
erkennen. Dort bleibt eine vergleichsweise ebene Flache ohne die Erhohungen und
Vertiefungen durch die Fibrillen zuriick. FEine grofiflichige Verdnderung der
Oberflachentopographie kann nicht beobachtet werden. Das konnte an einem grofleren
graphitischen Anteil der Grafil-Faser im Vergleich zur HTA-Faser liegen. Die
Mikrorauheit ist entgegen der bisherigen Beobachtungen nach der Sdurebehandlung nicht
gesunken, sondern auf 26,54+2,9nm gestiegen. Das lasst sich durch den vereinzelten
Angriff der Fibrillen erklédren. So verbreitern sich die detektierten Strukturen an der
Faseroberflache. Die Nanorauheit der Grafil-Faser betragt 1,0+0,2nm und ist im

Vergleich zum as received Zustand leicht erhoht.

Bei der Grafil-Faser zeigen die AFM-Messungen nach der Beschlichtung keine
signifikanten = Unterschiede auf der Mikroskala zu dem vorangegangenen
Behandlungsschritt. Die vorherrschenden Strukturen der Fibrillen bleiben erhalten und
vereinzelte, runde Oberflachenstrukturen mit einer Grofle von ca. 250nm koénnen
detektiert werden. Die Mikrorauheit der Grafil-MF43 betragt 20,9+5,5 und ist im
Rahmen des Fehlers identisch mit der Grafil-Carbonfaser im as received Zustand. Die
Oberflachentopographie auf Mikroskala der Grafil-Faser wird durch den
Beschlichtungsvorgang nicht signifikant verandert. Wie zu erwarten, sinkt die
Nanorauheit nach dem Beschlichten auf 0,5£0,3 und belegt, dass ein diinner
Schlichtefilm die Nanostrukturen der Faseroberflache iiberdeckt und die Oberflache
gléttet.
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6.2 Oberflachenfunktionalisierung der Carbonfasern

Tabelle 6.4: Aus Rasterkraftmikroskopiemessungen bestimmite Oberflichenrauheit auf Mikro- und
Nanogrifienordnung der unterschiedlich oberflichenbehandelten Grafil-Carbonfaservarianten

Probenbezeichnung Letzte Oberflichenbehandlung  Oberflachenrauheit (nm)

Mikrorauheit  Nanorauheit

Gralfil As received 12,0+2.4 0,84+0,3
Grafil-HNO3 Saurebehandlung mit HNOs 26,5+2.9 1,0+0,2
Grafil-MF43 Neubeschlichtung mit MF43 20,9+5,5 0,5+0,3

Zusammenfassung der Ergebnisse der Rasterkraftmikroskopie

Die Ergebnisse der Rauheitsuntersuchungen spiegeln gut die qualitativ gewonnenen
Ergebnisse der Beschreibung der AFM-Hoéhenbilder wider. Die Rauheitsbestimmung
belegt quantitativ, dass die hier betrachteten Schritte der Oberflichenmodifikationen
keine Verdnderung der Rauheit auf der Mikroskala zur Folge haben. Die einzige
Ausnahme bildet die nasschemische Aktivierung in saurem Milieu. Die Sdurebehandlung
verandert die vorherrschende Fibrillenstruktur und greift die Fibrillen gezielt an und
tragt diese ab. Die Entfernung der Fibrillenstruktur lasst sich bei der HTA-Faser
beobachten und teilweise auch an der Grafil-Faser, obwohl hier lediglich einzelne Fibrillen
entfernt werden und nicht die Fibrillenstruktur im Ganzen angegriffen wird. Uber die
Nanorauheit lasst sich sagen, dass das Entschlichten in den meisten Fallen die Oberflache
durch das Freilegen von Faserstrukturen beim das Entfernen der Schlichte aufraut. Die
Oberflachenfunktionalisierungen fithren zu einer Erhohung der Nanorauheit. Vermutlich
haben die Oberflachenaktivierungen einen zusatzlichen sédubernden Effekt. Das
abschlieBende Beschlichten fiihrt durch das Uberdecken der nanoskaligen Strukturen mit
einem diinnen, polymeren Schlichtefilm im Normalfall zu einer Verringerung der
Nanorauheit. Das belegt, dass die Schlichte gleichméfig und dinn auf der

Faseroberflache aufgebracht wurde.

6.2 Oberflachenfunktionalisierung der Carbonfasern

Die Adhésion zwischen Faser und Matrix an der Grenzfliche wird im Regelfall von der
Chemie der Faseroberflache, der Schlichte und des Matrixpolymers dominiert. Die
funktionellen Gruppen bestimmen die Art und Stirke der Wechselwirkung. Die
Bandbreite der Wechselwirkungen, die durch die Oberflachenchemie beeinflusst werden,
reicht von vergleichsweise schwachen physikalischen Wechselwirkungen wie Dipol-Dipol-

Wechselwirkung bis hin zu starken chemischen Wechselwirkungen wie kovalenten
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6 Ergebnisse und Interpretation

Bindungen. Die Oberfléchenfunktionalisierung der Carbonfasern dient zur Einstellung
der Stérke der Wechselwirkung an der Faser-Matrix-Grenzflache. Je besser die
Oberflachenchemie der Fasern an die Beschlichtung bzw. die Matrix angepasst ist, desto
starker wird die daraus resultierende Faser-Matrix-Anbindung. Die Oberflachen-
funktionalisierung in Kombination mit einer geeigneten Schlichte ist der Schliissel zu

einer optimal angepassten Faser-Matrix-Wechselwirkung im Faserverbundwerkstoff.

Die Auswirkungen der verschiedenen Oberflaichenmodifikationen auf die Element-
konzentration von C, O und N an der Faseroberfliche und die Konzentrationen an
funktionellen, sauerstoffhaltigen Gruppen stehen im Fokus. Aus Griinden der Ubersicht
wird in dieser Arbeit nicht auf andere, in geringen Mengen detektierte Elemente wie Si
oder Na eingegangen. Deren Konzentration liegt meist unterhalb eines at%. Ebenso wird
nicht in aromatische und aliphatische Kohlenstoffbindungen unterschieden. Die Anteile

beider Bindungen werden in einer kombinierten C-C-Bindungssumme angegeben.

Chemische Analyse der Oberfliche der HT A-Faser im Ausgangszustand und

nach den unterschiedlichen Behandlungsschritten der Faseroberfliache

Ein Uberblick iiber die untersuchten HTA-Faservarianten und die dazugehorigen
wesentlichen auf der Oberfliche detektierten chemischen Elemente wird in Tabelle 6.5

gegeben.

Wird die HTA-Faser im as received Zustand betrachtet, so lasst sich erkennen, dass die
Schlichte keinerlei Stickstoffanteile aufweist. Der Sauerstoffgehalt betragt ca. 16 at% und
liegt damit im typischen Bereich fiir epoxidbasierte Schlichten. Den grofiten Anteil

nimmt, wie fiir eine CF zu erwarten, C mit ca. 82at% ein [65].

Eine deutliche Veranderung zeigt die Elementzusammensetzung der Faseroberflache der
entschlichteten Faser HTA-DES. Der Sauerstoffgehalt sinkt durch das Entfernen der
Schlichte auf verbleibende 10at% zu Gunsten des Kohlenstoffgehalts, der auf 90 at%

ansteigt.

Nach der Aktivierung der entschlichteten Faser lassen sich erhohte Sauerstoffanteile bei
allen Varianten der Oberflachenfunktionalisierung feststellen. Darauf zielte die
Aktivierung der Oberfliche hauptséachlich ab. Der Sauerstoffgehalt steigt auf Werte in
einem Bereich von ca. 13-19 at% an. Dabei erzielt die Plasmaaktivierung den niedrigsten
Sauerstoffgehalt von ungefahr 13at% und zeigt auch keine Verdnderung durch eine
lingere Behandlungsdauer (siche HTA-DES-PL1 und HTA-DES-PL5). Das deutet
darauf hin, dass auf der Faseroberflache bereits nach der kiirzeren Behandlungszeit von
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6.2 Oberflachenfunktionalisierung der Carbonfasern

einer Minute der durch die Plasmaaktivierung maximal mogliche O-Gehalt erzeugt wird.
Bei der elektrolytischen Oxidation bewegen sich die Sauerstoffanteile zwischen 14 und
15at%. Durch die Ahnlichkeit der detektierten Sauerstoffgehalte im Rahmen der
Messgenauigkeit wird ebenfalls davon ausgegangen, dass der Sauerstoffgehalt auf der
Faseroberflache fiir alle drei angewandten Parametersétze der elektrolytischen Oxidation,
das heifit HTA-DES-EO1-3, gesattigt ist. Der hochste Sauerstoffgehalt mit 19 at% wird
fir die nasschemische Aktivierung gemessen. Bei allen aktivierten Fasern kann zuséatzlich
zu O auch N in Mengen von tiber 1at% bis hin zu ca. 4at% auf der Faseroberflache
detektiert werden. Dieser Anteil an Stickstoff kann Riickstanden des FElektrolyten
zugeordnet werden oder von der Faser selbst stammen. Im Vergleich zum Sauerstoff ist
dieser Anteil jedoch gering. Der Kohlenstoffgehalt aller aktivierten Fasern ist

entsprechend des Anstiegs der Sauerstoff- und Stickstoffanteile auf 78-86 at% gesunken.

Tabelle 6.5: Ubersicht tiber den prozentualen Anteil der detektierten Flemente aller HTA-Faservarianten

Probenbezeichnung Anteil C (at%) Anteil O (at%) Anteil N (at%)
HTA 81,6 15,9 0
HTA-DES 90,0 9,8 0,2
HTA-DES-EO1 83,4 14,7 16
HTA-DES-EO2 82,1 13,5 4.9
HTA-DES-EO3 82.0 145 3.5
HTA-DES-HNO3 783 18,8 2.2
HTA-DES-PL1 84,6 131 2.3
HTA-DES-PL5 86,0 12,6 14
HTA-DES-JK60 84,1 15,7 0
HTA-DES-EO1-JK60 81,4 16,4 12
HTA-DES-EO2-JK60 81,5 18,1 0,5
HTA-DES-E03-JK60 83,0 16,1 0,9
HTA-DES-HNO3-JK60 83,6 16,4 0,1

Werden die erneut beschlichteten Fasern untersucht, zeichnet sich unabhangig von der
vorausgegangenen Oberflachenmodifikation ein sehr homogenes Bild ab. Das deutet auf
einen gleichméfigen und grofflachigen Auftrag der neuen Schlichte auf den Rovings aller
HTA-Faservarianten hin. Diese Beobachtung deckt sich mit den Erkenntnissen aus der
Analyse der Nanorauheit der AFM-Messungen. Der Kohlenstoffgehalt liegt in Bereichen
von 81-84at%. Der Sauerstoffanteil betragt 16-18at%. Es werden vernachlassigbare

Mengen an N von ca. 1at% oder weniger detektiert. Da die Schlichte aus verdiinntem
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Matrixpolymer JK60 keinen Stickstoff enthélt, belegt der niedrige Stickstoffanteil

ebenfalls das Abdecken der Faseroberflache durch einen diinnen Schlichtefilm.

Die Auspragung der unterschiedlichen funktionellen Gruppen an der Faseroberflache

kann Tabelle 6.6 entnommen werden.

Tabelle 6.6: Ubersicht iiber die detektierten, funktionellen Gruppen der Probenvarianten der HTA-Faser

Probenbezeichnung C-C (%) C-OR (%) C=0 (%) COOR (%)
HTA 69,8 30,0 0 0
HTA-DES 81,1 108 2.8 3.8
HTA-DES-EO1 76,7 14,0 4.1 42
HTA-DES-EO2 755 11,9 5.8 5.3
HTA-DES-EO3 741 12,6 5,1 6,9
HTA-DES-HNO3 75.6 11,0 43 8,3
HTA-DES-PL1 76,3 11,7 43 3.8
HTA-DES-PL5 76.2 11,6 4.4 3.7
HTA-DES-JK60 793 18,0 0 0,9
HTA-DES-EO1-JK60 76,4 16,9 2.5 2.0
HTA-DES-EO2-JK60 75,2 20,9 1,0 1,4
HTA-DES-EO3-JK60 755 20,9 0 1,2
HTA-DES-HNO3-JK60 73.2 23,9 0,3 12

Auf allen Faservarianten lassen sich zum Grofiteil C-C-Bindungen feststellen. Die Werte
der unterschiedlichen Proben bewegen sich zwischen 70-80 %, wobei die as received HT A-
Faser den niedrigsten und die entschlichtete Faser HTA-DES den grofiten Anteil
aufweisen. Die kommerzielle Schlichte der as received HT A-Faser zeigt neben den C-C-
Bindungen nur Alkohol- und Ethergruppen an der Faseroberflache. Diese sind hier mit
30% am starksten ausgepragt im Vergleich mit den oberflichenmodifizierten HTA-
Fasern. Das entspricht den Erwartungen fiir Schlichten auf Epoxidbasis [145, 146]. Der
hohe Anteil an C-OR-Gruppen ist charakteristisch fiir die Epoxidringe.

Bei der thermisch entschlichteten Faser HTA-DES zeigen sich C-OR-Gruppen mit ca.
11 %, C=0 mit ca. 3% und COOR mit ca. 4%. Dies belegt eine klare Veranderung der
Oberflichenchemie zum as received Zustand und belegt zumindest das teilweise
Entfernen der Schlichte [147]. Durch die anschlieBenden Varianten der
Oberflachenaktivierung der Fasern wird erwartet, dass die Anteile der sauerstoffhaltigen

Gruppen ansteigen.
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6.2 Oberflachenfunktionalisierung der Carbonfasern

Vergleicht man die elektrolytisch oxidierten Fasern untereinander sind die Prozentwerte
der funktionellen Gruppen im Rahmen der Messgenauigkeit sehr &hnlich. Dennoch lassen
sich Trends zu Unterschieden des Grads der Oxidation aus den prozentualen Anteilen
herauslesen. Die Faserprobe HTA-DES-EO1 mit dem niedrigsten Oxidationsgrad weist
mit ca. 14 % den grofiten Anteil an C-OR-Gruppen und die niedrigsten Anteile an C=0-
und COOR-Gruppen auf. Die Faservariante HTA-DES-EO2 mit mittlerem
Oxidationsgrad zeigt die starkste Auspragung an Carbonylgruppen mit ca. 6 %. Ein
niedrigerer Anteil an Alkohol- oder Ethergruppen und héherer Anteil an Carboxyl- und
Estergruppen im Vergleich zur HTA-DES-EO1 kann festgestellt werden. Bei der Probe
HTA-DES-EO3, bei der die groBte Stromdichte zur Oxidation verwendet worden ist,
kann der groBite Anteil an COOR-Gruppen von ungefahr 7% gemessen werden. Es wurde
bereits erwédhnt, dass der gesamte Sauerstoffanteil nicht von der Starke der
Prozessparameter beeinflusst wird. Diese Beobachtungen lassen sich durch ein
Aufoxidieren der bereits vorhandenen sauerstoffhaltigen Gruppen erklaren. Je grofler die
angewandte Stromdichte ist, desto eher werden auf der Faseroberflache C-OR-Gruppen
zunéchst zu C=0-Gruppen und abschliefend zu COOR-Gruppen aufoxidiert [148-150].
Die Faser HTA-DES-HNO3, die nasschemisch in saurem Milieu aktiviert worden ist,
zeigt unter allen aktivierten HT A-Faservarianten den grofften COOR-Anteil. Er betragt
iiber 8%. Die Anteile der C-OR- und C=O-Gruppen sind im Vergleich mit den
elektrolytisch oxidierten Fasern als niedrig einzustufen. Bei den plasmabehandelten
Fasern HTA-DES-PL1 und —PL5 konnen im Rahmen der Genauigkeit der Messmethode
keine Abweichung untereinander in der Auspragung der funktionellen Gruppen detektiert
werden. Verglichen mit den anderen Aktivierungsmethoden sind die Anteile der

sauerstoffhaltigen Gruppen gering ausgepragt.

Wie auch schon zuvor bei der Elementanalyse zeigen sich lediglich kleine Unterschiede
bei allen mit JK60 beschlichteten Faservarianten. Der Anteil der C-OR-Gruppen liegt
im Bereich von 17-24 %. Die Anteile der C=0O-Gruppen und der COOR-Gruppen liegen
bei knapp 1% oder darunter. Die Ausnahme bildet die Probe HTA-DES-EO1-JK60. Dort
wurden 3% bzw. 2% an C=0- bzw. COOR-Gruppen gemessen.

Der vergleichsweise hohe Gehalt an C-OR-Gruppen liegt in der phenolbasierten Struktur
des verdiinnten Matrixharzes JK60 begriindet. Der Anteil der C-OR-Gruppen setzt sich
aus den Etherbriicken zwischen den Phenolringen und den reaktiven Methylolgruppen,

die eine weitere Vernetzung erméglichen, zusammen.
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Chemische Analyse der T1000-Faser im Ausgangszustand und nach den

unterschiedlichen Behandlungsschritten der Faseroberflache

Die untersuchten Probenvarianten der T1000-Faser und die an der Faseroberflache

detektierten prozentualen Anteile der Elemente sind in Tabelle 6.7 aufgelistet.

Tabelle 6.7: Auflistung der prozentualen Anteile der an der Faseroberfliche detektierten FElemente der
T1000-Probenvarianten

Probenbezeichnung  Anteil C (at%) Anteil O (at%) Anteil N (at%)
T1000 78,2 18,6 9.4
T1000-DES 92,6 6,1 1,3
T1000-DES-EO1 85,2 10,9 3,6
T1000-DES-EO2 83,1 13,0 3,5
T1000-DES-EO3 79,9 16,1 3,6
T1000-DES-HNO3 81,3 16,5 2.1
T1000-DES-JK60 85,2 14,5 0

Die Standardschlichte der T1000-Faser weist einen vergleichsweise hohen Anteil an O
von ca. 19at% und einen Anteil von 2at% an N auf. Der detektierte Anteil an N ist fiir
eine epoxidbasierte Schlichte ungewohnlich. Der Kohlenstoffgehalt von 78at% ist der
niedrigste im Vergleich aller T1000-Faserproben.

Nach der Entschlichtung der T1000-Faser steigt der Anteil an C auf ca. 93at% an. Der
Sauerstoffgehalt sinkt auf 6 at%. Der Gehalt an N fallt auf ungefahr 1at%.

Werden die Faservarianten betrachtet, die elektrolytisch oxidiert sind, zeigt sich, dass
der Sauerstoffgehalt mit steigendem Oxidationsgrad ansteigt. Das konnte fiur die
entsprechenden Faservarianten HTA-DES-EO1-3 der HTA-Faser nicht beobachtet
werden. Wahrend der Sauerstoffgehalt mit ansteigenden Oxidationsparametern von
11at% bei T1000-DES-EO1 uber 13 at% bei T1000-DES-EO2 bis zu 16 % T1000-DES—
EO3 ansteigt, bleibt der Anteil an N bei allen drei elektrolytisch oxidierten Varianten
unverandert bei ca. 4at%. Der Kohlenstoffgehalt nimmt dementsprechend von T1000-
DES-EO1 bis zu -EO3 sukzessive ab. Die Probe HTA-DES-EO3 weist neben der as
received  T1000-Faser den  geringsten Kohlenstoffgehalt auf. Unter den
oberflachenaktivierten Faservarianten erzielt die nasschemische Aktivierung in saurem
Milieu mit etwa 17 % den hochsten Anteil an O. Der Gehalt an C und N liegt bei 81 at%
respektive 2at%.
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6.2 Oberflachenfunktionalisierung der Carbonfasern

Nach dem Beschlichten mit JK60 sind der Kohlenstoff- und Sauerstoffgehalt der Probe
T1000-DES-JK60 mit 85 at% bzw. 15 at% vergleichbar mit allen mit JK60 beschlichteten

Faservarianten der HT A-Faser.

In Tabelle 6.8 ist die Analyse der sauerstoffhaltigen funktionellen Gruppen der
Probenvarianten der T1000-Faser gezeigt.

Tabelle 6.8: Darstellung der detektierten, funktionellen Gruppen der Probenvarianten der T1000-Faser

Probenbezeichnung C-C (%) C-OR (%) C=0 (%) COOR (%)
T1000 58,7 35,5 1,2 40
T1000-DES 85,4 8,6 1.9 2.4
T1000-DES-EO1 81,1 0,7 3.5 43
T1000-DES-EO?2 794 0.8 48 A7
T1000-DES-EO3 75,5 11,3 5,7 6,1
T1000-DES-HNO3 75,6 12,3 45 6,2
T1000-DES-JK60 76,8 20,9 0 0,6

Die Schlichte der as received T1000-Faser hat im Vergleich aller T1000-Faservarianten
mit ca. 59% den niedrigsten Anteil an C-C-Bindungen. Im Gegenzug dazu wird der
hochste Wert an C-OR-Gruppen mit etwa 36 % festgestellt. Das ist ein erwartetes
Ergebnis fiir die epoxidbasierte Schlichte der as received T1000-Fasern. Die Anteile der

C=0- und COOR-Gruppen betragen 1% bzw. 4 %.

Ahnlich wie bei der Probe HTA-DES steigt bei der entschlichteten T1000-Probenvariante
T1000-DES der prozentuale Anteil an C-C-Bindungen auf 85% an. Die Anteile der
sauerstoffhaltigen Gruppen sind in Summe die niedrigsten aller T1000-Faservarianten
und liegen bei 9% fur die C-OR-Gruppen, bei ca. 2% fiur die C=0-Gruppen und bei
knapp 2% fir die COOR-Gruppen.

Bei den elektrolytisch oxidierten Faservarianten der Faser T1000 zeigt sich fir die
sauerstoffhaltigen Gruppen der gleiche Trend wie beim prozentualen Anteil des
Sauerstoffs selbst. Mit steigender elektrischer Stromdichte wahrend der Oxidation steigen
die Anteile der C-OR~, C=0- und COOR-Gruppen an. Fir die Probe T1000-DES-EO1
betragen sie 10 %, 4 % und 4 % respektive, wachsen bei der Probe T1000-DES-EO2 auf
10%, 5% und 5% an und erreichen bei der Probe T1000-DES-EO3 11 %, 6 % und 6 %.
Das deutet daraufhin, dass der Sauerstoffgehalt der T1000-Faser durch diese Behandlung

noch nicht gesattigt ist und die untersuchten, sauerstoffhaltigen Gruppen sich weiter
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ausbilden, unter Umstédnden auch noch bei starkeren elektrischen Stromdichten. Die
nasschemisch aktivierte Faser T1000-DES-HNO3 zeigt eine vergleichbare Ausprégung
der sauerstoffhaltigen Gruppen wie die Probe T1000-DES-EO3. Der Anteil an C-OR-
Gruppen ist geringfiigig groBer, wihrend der Anteil an C=0O-Gruppen geringfiigig kleiner

ist.

Bei der Variante T1000-DES-JK60 werden analoge Werte bei der Analyse der reaktiven
Gruppen gemessen wie bei den mit JK60 beschlichteten Proben der HTA Faser. Dieses

Ergebnis ist so zu erwarten.

Chemische Analyse der YS-Faser im Ausgangszustand und nach der

thermischen Entschlichtung

Die Ergebnisse der Elementanalyse der beiden Probentypen YS und YS-DES sind in
Tabelle 6.9 aufgefiihrt.

Tabelle 6.9: Mittels XPS detektierte Elemente an der Faseroberfliche der YS-Probenvarianten

Probenbezeichnung  Anteil C (at%) Anteil O (at%) Anteil N (at%)
YS 85,6 11,7
YS-DES 93,2 6,6 0

Es lasst sich erkennen, dass der prozentuale Anteil an O der as received YS-Faser mit
knapp 12at% deutlich unter denen der anderen as received Fasern liegt.
Dementsprechend ist der Kohlenstoffgehalt mit ca. 86 at% vergleichsweise hoch fiir die
vom Hersteller aufgebrachte Schlichte. Da hier keine Informationen iiber Schlichte

vorliegen, ist eine Einordnung der Messdaten nicht moglich.

Durch das Entschlichten steigt der Anteil an C auf der Faseroberfliche auf 93 at%,
wahrend der Sauerstoffgehalt auf ca. 7 at% fallt. Wie bereits erwahnt, sind die YS-Fasern
nach der thermischen Entschlichtung so briichig, dass keine weiteren Oberfléchen-

modifikationsschritte mit dieser Faser durchgefiihrt werden konnten.

Die Ergebnisse der Analyse der Auspragung der sauerstoffhaltigen, funktionellen

Gruppen der YS-Faservarianten sind in der folgenden Tabelle 6.10 gezeigt.

Wie auch bei den beschlichteten, kommerziellen HT A-Fasern werden auf der Oberfliache

der YS-Fasern lediglich C-OR-Gruppen mit knapp 18 % detektiert. Den restlichen Anteil
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nehmen mit fast 82% die C-C-Bindungen ein. Der geringe Anteil an COOR-Gruppen
kann vernachlassigt werden. Deshalb kann vermutet werden, dass die Schlichte der as

received YS-Fasern ebenfalls epoxidbasiert ist.

Tabelle 6.10: Listung der prozentualen Anteile der funktionellen sauerstoffhaltigen Gruppen der YS-

Probenvarianten

Probenbezeichnung C-C (%) C-OR (%) C=0 (%) COOR (%)
YS 81,6 17,8 0 0,3
YS-DES 88,4 7,5 1,7 1,0

Das Entschlichten fithrt zu einer deutlichen Senkung der Anteile der C-OR-Gruppen auf
ca. 8%. Bereits vorhandene an der Faseroberfliche vorhandene C=0O- und COOR-

Gruppen in marginalen Mengen mit Anteilen von 2% bzw. 1% werden freigelegt.

Chemische Analyse der Grafil-Faser im Ausgangszustand und nach den

unterschiedlichen Behandlungsschritten der Faseroberflache

Ein Uberblick iiber die untersuchten Probenvarianten der Grafil-Faser und die
wesentlichen auf der Faseroberflache detektierten chemischen Elemente wird in Tabelle

6.11 gegeben.

Die Grafil-Faser ist im as received Zustand unbeschlichtet und hat einen Anteil von C
von 82at%. Der Sauerstoffgehalt betragt knapp 12at%. N kann mit einem Gehalt von
ca. 6 at% detektiert werden. Diese Werte sind sehr untypisch fiir eine Carbonfaser nach
der Carbonisierung. Der hohe Anteil an Sauerstoff und Stickstoff legt die Vermutung
nahe, dass die Grafil-Faser bereits eine Oberflachenfunktionalisierung nach der
Carbonisierung der Faser erfahren hat oder bei geringen Temperaturen carbonisiert

wurde.

Nach der nasschemischen Aktivierung in saurem Milieu steigt der Anteil an C und O auf
ungefahr 85 at% und 13 at%. Der Stickstoffgehalt fallt zu Gunsten des Kohlenstoff- und
Sauerstoffgehalts auf knapp 2 at%.
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Tabelle 6.11: Ubersicht iiber den prozentualen Anteil der detektierten Elemente aller Grafil-Faservarianten

Probenbezeichnung  Anteil C (at%) Anteil O (at%) Anteil N (at%)
Grafil 81,9 11,9 5.8
Grafil-HNO3.2 84,6 13,2 2.2
Grafil-MF43 80,1 16,7 0

Beschlichtet mit MF43 lassen sich 80at% an C und ca. 17at% an O auf der
Faseroberflache messen. Im Vergleich zu JK60 ist der Gehalt an Kohlenstoff niedriger
und es konnte kein N festgestellt werden. Das deckt sich gut mit den Erwartungen an

das phenolbasierte Matrixpolymer MF43.

Die Ausprégung der unterschiedlichen funktionellen Gruppen an der Faseroberfldche der

Grafil-Faser kann Tabelle 6.12 entnommen werden.

Im as received Zustand weist die Grafil-Faser 13 % an Alkohol- oder Ethergruppen, knapp
3% Carbonylgruppen und 5% Carboxyl- oder Estergruppen auf. Es liegt nahe, dass die
Faser eine Oberflachenaktivierung vom Hersteller erfahren hat. Der Anteil an C-C-

Bindungen liegt bei ca. 78 %.

Tabelle 6.12: Darstellung der detektierten, funktionellen Gruppen der Probenvarianten der Grafil-Faser

Probenbezeichnung C-C (%) C-OR (%) C=0 (%) COOR (%)
Grafil 77,5 13,0 2.8 5,2
Grafi-HNO3.2 64,3 92,2 3,7 7.6
Grafil-MF43 791 17,3 1,0 0,9

Durch die nasschemische Aktivierung kann der Anteil aller sauerstoffhaltigen Gruppen
erhoht werden. C-OR- und COOR-Gruppen steigen signifikant auf 22 % bzw. 8 %. C=0-
Gruppen nehmen geringfiigig auf 4 % zu. Der Anteil an C-C-Bindungen sinkt auf Kosten

dieses Anstiegs der funktionellen, sauerstoffhaltigen Gruppen.

Nach der Beschlichtung mit MF43 kann ein C-C-Bindungsanteil von ca. 79 % gemessen
werden. Der Anteil an C-OR-Gruppen sinkt auf 17%. C=0- und COOR-Gruppen
konnen nur marginal mit jeweils 1% detektiert werden. Der hohe Anteil an C-OR-
Gruppen setzt sich aus den Etherbriicken zwischen den Phenolringen und den reaktiven
Methylolgruppen zusammen. Die FErgebnisse werden so fiir ein phenolbasiertes

Matrixpolymer erwartet.
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6.3 Auswirkung der unterschiedlichen Oberflichenmodifikationen

auf die Carbonfasern

Durch die Korrelation der Ergebnisse der topographischen Untersuchung mittels
Rasterkraftmikroskopie und der chemischen Analyse mittels Rontgenelektronen-
spektroskopie konnen tiefergehende Erkenntnisse iiber die Machbarkeit, Qualitdt und
Auswirkungen der Faserfunktionalisierung und Beschlichtung der einzelnen
Fasermodifikationsschritte gewonnen werden. Anhand dieser Untersuchungen und der
Ergebnisinterpretation lassen sich gezielt vielversprechende Faservarianten bestimmen,
die fiir die Herstellung von Faserverbundwerkstoffproben in eine Matrix eingebettet
werden. So kann das Zusammenspiel zwischen den einzelnen Oberflichenmodifikationen

und den mechanischen Eigenschaften des CFKs oder CMCs untersucht werden.

Die Oberflachenmodifikationen der Standardfaser HTA wurden als erste realisiert und
die meisten Varianten fiir die Entschlichtung und die Oberflachenmodifikationen wurden
untersucht. Die gewonnenen Erkenntnisse tber die Machbarkeit, Qualitdt der
Oberflachenbehandlungen und die resultierenden Verdnderungen der Faseroberflache
sind darauffolgend genutzt worden, um die Modifikationen nach Moglichkeit auf die
Hochleistungsfasern T1000 und YS zu iibertragen. Die Grafil-Faser dient als zusatzliche

Referenz zur Uberpriifung der Erkenntnisse.

Nachdem die thermische Entschlichtung keine wesentlichen Veranderungen in der
Oberflachentopographie der HTA-Faser zur Folge hat, lasst sich eine erfolgreiche
Entfernung der Schlichte lediglich anhand der XPS-Ergebnisse beurteilen. Der deutlich
erhohte prozentuale Anteil an C auf Kosten des Sauerstoffgehalts und die signifikant
veranderte Oberflachenchemie sprechen fiir einen grofiflachigen Schlichteabtrag. Die
Qualitdt der verschiedenen Aktivierungen lasst sich vorrangig anhand der XPS-
Ergebnisse vergleichen. Bei der elektrolytischen Oxidation konnte festgestellt werden,
dass der prozentuale Anteil an O von der Stromdichte der Behandlung im betrachteten
Wertebereich unabhéngig ist und bereits bei der niedrigsten angewandten Stromdichte
sattigt. Mit steigender Stromstarke werden sukzessive mehr sauerstoffhaltige Gruppen
mit hoherer Oxidationsstufe erzeugt. Die sauerstoffhaltigen, funktionellen Gruppen
werden hin zu Carboxyl- oder Estergruppen aufoxidiert. Die Mikrorauheit bleibt
vergleichbar zu derjenigen der as received Faser und der entschlichteten Faser. Die
Nanorauheit nach der elektrolytischen Oxidation ist hoher als die der entschlichteten
Faservariante. Daraus kann geschlossen werden, dass die vom Hersteller aufgebrachte
Schlichte spatestens nach der elektrolytischen Oxidation vollstandig entfernt wurde. Vor
allem Alkohol- und Carbonylgruppen sind fiir die anschlieBende Beschlichtung mit den
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phenolbasierten Matrixprecursoren sehr interessant, da erwartet wird, dass diese
Gruppen chemisch an die Schlichte anbinden koénnen. Diese Fasertypen mit
elektrolytischer Oxidation sind vielversprechende Faservarianten fiir Verbesserung der
Faser-Matrix-Anbindung in den CFK-Probenvarianten. Im Vergleich dazu werden
weniger aussichtsreiche Ergebnisse mit der Plasmabehandlung erzielt. Der prozentuale
Anteil an O und die Ausprédgung der funktionellen Gruppen liegen deutlich unter den
entsprechenden Ergebnissen der elektrolytischen Oxidation. Auch eine Verlangerung der
Behandlungszeit der Plasmaaktivierung erwirkt keine Steigerungen. Aufgrund der
erzielten Messwerte und der Tatsache, dass die Plasmabehandlung nicht kontinuierlich
an Endlosfasern durchgefithrt werden kann, wurde auf eine Plasmabehandlung der
Hochleistungsfasern  verzichtet. Es wurden keine CFK-Probenvarianten mit
plasmabehandelten Fasern im Einzelfaser-Push-out-Test untersucht. Interessante
Ergebnisse zeichnen sich bei der nasschemisch in saurem Milieu aktivierten Faservariante
ab. Anhand der AFM-Messungen konnte gezeigt werden, dass die Behandlung mit HNO3
die Fibrillenstruktur angreift und entfernt. Damit kann die Oberflachentopographie
mafgeblich gedndert werden. Die im Vergleich mit den anderen Faservarianten niedrige
Mikrorauheit bestatigt die qualitativen Beobachtungen aus den Hohenaufnahmen. Die
Ergebnisse der XPS-Messungen zeigen, dass diese Faservariante den hochsten
Sauerstoffanteil aller aktivierten Fasern und vergleichsweise ausgeprigte funktionelle
Gruppen hat. Diese Faservariante ist fiir die Untersuchung der Faser-Matrix-
Wechselwirkung deshalb interessant, weil sie es ermoglicht den Einfluss der
Oberflachentopographie auf die Faser-Matrix-Anbindung zu untersuchen. Es wird
erwartet, dass diese Faseroberflichenmodifikation im CFK eine geringere Anbindung zur
Folge als die von der Oberflachenchemie vergleichbaren elektrolytisch oxidierten
Faservarianten. Das Beschlichten liefert bei allen Faservarianten laut AFM-Messungen
geschlossene, diinne Filme, die die Mikrostrukturen erhalten und lediglich auf Ebene der
Nanostrukturen zu einer Senkung der Rauheit fithren. Die XPS-Analyse zeigt auf, dass
unabhangig von der Aktivierung der Faservarianten die Chemie der beschlichteten
Oberflache gleich ist. Die Anteile an C und O und die funktionellen Gruppen sind, wenn
die gleiche Schlichte verwendet wird, sehr dhnlich. Dieses Resultat ist zu erwarten, wenn
in allen Fallen ein geschlossener, diinner Schlichtefilm auf der Faseroberfliache
aufgetragen werden konnte. Die Dicke des Schlichtefilms ist groBler als die
Informationstiefe der XPS-Messungen. Deshalb kann davon ausgegangen werden, dass
die Beschlichtung der HTA-Fasern mit JK60 kontinuierlich durchgefiihrt werden kann
und die Fasern vollstandig mit dem verdiinnten Matrixpolymer benetzt und beschlichtet

werden. Als vielversprechendste Oberflachenmodifikation, um die Faser-Matrix-
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Anbindung zu verbessern, wird die elektrolytische Oxidation angesehen. Die Oberflachen
der elektrolytisch oxidierten Faservarianten zeigen vor dem Beschlichten eine hohe
Mikro- und Nanorauheit in Kombination mit einer einem hohen Sauerstoffgehalt und
ausgepriagten sauerstoffhaltigen funktionellen Gruppen. Durch die Anderung der

Stromstérke konnen zudem die funktionellen Gruppen beeinflusst und eingestellt werden.

Aufgrund der fehlenden Fibrillenstruktur und des deutlich kleineren Faserdurchmessers
von 5pum unterscheidet sich die T1000-Faser bereits eindeutig von den anderen
untersuchten Fasertypen. Die AFM-Aufnahmen zeigen eine glatte, ebenmafige
Faseroberflache, die keinerlei regelméfige Strukturen auf Mikroebene aufweist. Die
Mikrorauheit ist deutlich kleiner im Vergleich zu der Mikrorauheit der as received HTA-
Faser. Durch die glatte Oberfliche, die sich durch die einzelnen Oberflachen-
modifikationen nicht sichtbar &ndert, werden die Machbarkeit und Qualitdt der
Fasermodifikationen nur anhand der bestimmten Nanorauheit und der chemischen
Analyse der XPS-Messungen beurteilt. Eine thermische Entschlichtung der T1000-Faser
lasst sich wie bei der HT'A-Faser problemlos kontinuierlich durchfithren und fithrt zu
einem deutlich hoheren Gehalt an C auf der Faseroberflache auf Kosten des Anteils von
O. Die Nanorauheit nimmt durch das Entschlichten zu. Die elektrolytische Oxidation
mit unterschiedlich grofien Stromdichten konnte erfolgreich von der HT A-Faser auf die
T1000-Faser iibertragen werden. Es zeigt sich, dass die Oberfliche der T1000-Faser
anders als die HT'A-Faser bis zur groiten Stromdichte noch nicht oder gerade erst mit
Sauerstoff geséttigt ist. Der Anteil an O auf der Faseroberfliche sowie der Anteil jeder
einzelnen sauerstoffhaltigen, funktionellen Gruppe nimmt mit steigenden Parametern der
elektrolytischen Oxidation sukzessive zu. Durch die Wahl geeigneter Prozessparameter
der elektrolytischen Behandlung der T1000-Faser kann der Sauerstoffgehalt und die
Auspragung der reaktiven Gruppen feinjustiert werden. Die elektrolytische Oxidation
fithrt zu einer Erhohung der Nanorauheit. Die nasschemische Aktivierung in saurem
Milieu hat aufgrund des Fehlens einer Fibrillenstruktur keinen signifikanten Abtrag von
Oberflachenstrukturen zur Folge. Die Aktivierung generiert alle Arten sauerstoffhaltiger
Gruppen und erzielt den grofiten Anteil an Carboxyl- oder Estergruppen. Die
Nanorauheit nimmt durch die Oberflichenfunktionalisierung im Vergleich zum
entschlichteten Zustand geringfiigig zu. Die chemische Analyse der mit JK60
beschlichteten T1000-Faser ergibt dhnliche Ergebnisse verglichen mit den entsprechend
beschlichteten Fasern der HTA-Probenvarianten. Das deutet an, dass wéahrend der
Neubeschlichtung die Fasern gut benetzt werden und sich ein diinner, flichendeckender
Schlichtefilm an der Faseroberfliche bildet. Die deutlichen Anderungen der

Elementzusammensetzung und Auspragung der funktionellen Gruppen nach dem
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jeweiligen Modifikationsschritt bestatigt eine erfolgreiche Umsetzung der gewiinschten
Oberflichenmodifikationen an der T1000-Faser. Eine Ubertragbarkeit der Oberflichen-
modifikationen der HTA- auf die T1000-Faser ist gegeben. Wie bei den Faservarianten
der HTA-Fasern wird die Oberflachenmodifikation mittels elektrolytischer Oxidation als
sehr vielversprechend angesehen, um die Faser-Matrix-Anbindung im CFK zu steigern.
Bei der Bestimmung der Faser-Matrix-Anbindung der CFK-Varianten mit T1000-Fasern
mittels Einzelfaser-Push-out-Test werden &dhnliche Trends zu den vergleichbaren CFK-

Varianten mit HT A-Fasern erwartet.

Das kann fiir die UHM-Faser YS nicht bestéatigt werden. Die Fasern lassen sich thermisch
entschlichten und anhand der Rauheitsbestimmung und der XPS-Analyse kann
festgehalten werden, dass die kommerzielle Schlichte grofiflachig entfernt werden kann.
Es bilden sich jedoch viele kleinere Partikel, bei denen es sich vermutlich um
Schlichtereste oder andere kohlenstoffreiche Riickstdnde handelt. Die thermische
Behandlung fiithrt aber auch dazu, dass die Fasern briichig und sprode werden. Aufgrund
dieser unerwiinschten Nebeneffekte der Entschlichtung weisen die YS-Fasern nicht die
notige strukturelle Stabilitat auf, um weiter verarbeitet zu werden. Dementsprechend
wird diese Faser innerhalb dieser Arbeit nicht weiter betrachtet, da sie durch die bisher
vorgestellten Prozessrouten nicht oberflichenaktiviert und erneut beschlichtet werden
kann. Ein Losungsansatz fiir dieses Problem konnte ein Mehrschlichtenansatz sein, bei
dem eine Neubeschlichtung tiber der kommerziellen Schlichte der as received Fasern
durchgefiihrt wird. Das wurde aber im Rahmen des Projektes KeraFaM bisher nicht

umgesetzt.

Die im as received Zustand unbeschlichtete Grafil-Faser bietet die optimalen Voraus-
setzungen, um die abrasive Wirkung der nasschemischen Aktivierung mit HNOg3 an einer
Referenzfaser neben der HTA-Faser zu iiberpriffen und sie mit dem alternativ
ausgewahlten Matrixpolymer MF43 zu beschlichten. Die XPS-Messungen zeigen eine
Steigerung des Sauerstoffgehalts und der Anteile der sauerstoffhaltigen Gruppen nach
der Aktivierung. Die AFM-Messungen zeigen keine Anzeichen eines Abtrags der
Fibrillenstruktur. Die Sdurebehandlung hat keinen vergleichbar signifikanten Einfluss auf
die Oberflachentopographie der Grafil-Faser wie bei der HT A-Faser. Vereinzelt konnen
entfernte oder angegriffene Fibrillen beobachtet werden. Die Fibrillenstruktur in ihrer
Gesamtheit bleibt jedoch nach der nasschemischen Aktivierung in saurem Milieu
erhalten. Das kann daran liegen, dass diese Faser aufgrund eines hoheren graphitischen
Anteils chemisch inerter ist als die HTA-Faser. Eine weitere Vermutung ist, dass die

Kristallinitat der Grafil-Faser grofler ist als die der HTA-Faser. Die Rauheit der
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Oberflache nimmt durch die Sdurebehandlung auf Mikro- und Nanoebene zu. Den XPS-
und AFM-Ergebnissen an der Probenvariante Grafil-MF43 kann entnommen werden,
dass sich das verdiinnte Matrixpolymer MF43 ebenfalls als Schlichte eignet und in einem
kontinuierlichen Prozess auf Endlosfasern aufgebracht werden kann. In verdiinntem
Zustand benetzt es die Faser bei der Neubeschlichtung und ein diinner, ebenméfiger
Schlichtefilm entsteht. Damit stellt sich das wasserbasierte Polymerharz MF43 als
geeignete Alternative zum in Aceton gelosten Polymerharz JK60 dar. Es werden keine
CFK-Varianten mit der Grafil-Faser mittels Einzelfaser-Push-out-Test untersucht, da

kein zusatzlicher Informationsgewinn im Vergleich zur HT A-Faser erwartet wird.

6.4 Faser-Matrix-Anbindung der CFK-Probenvarianten

Die Faser-Matrix-Anbindung bestimmt das Versagensverhalten und die strukturelle
Festigkeit faserverstiarkter Verbundwerkstoffe entscheidend mit und steht deshalb
unentwegt im Fokus von Forschung und Entwicklung. Eine gezielte Uberpriifung der
Veranderung der Adhéasion zwischen Fasern und Matrix durch geeignete Methoden ist
dabei essentiell. Der FEinzelfaser-Push-out-Test ist die etablierte mikromechanische
Analysemethode zur Charakterisierung der Faser-Matrix-Wechselwirkung. Mittels des
Einzelfaser-Push-out-Tests konnen die Auswirkungen der unterschiedlichen Oberflichen-
modifikationen der Carbonfasern und der Auswahl der beiden Matrixpolymere auf die
Faser-Matrix-Anbindung aufgezeigt werden. Im Folgenden wird dargestellt, wie sich die
Grenzflachenbruchzahigkeit in Abhangigkeit der Faserbehandlung verdndert und welche
Oberflachenmodifikationen sich als vielversprechend erweisen, um die Faser-Matrix-

Anbindung zu verbessern.

Die gediinnten Flachproben wurden im dreistufigen Préparationsprozess mit Lapp- und
Poliervorgang fiir den FEinzelfaser-Push-out-Test vorbereitet. Pro Probentyp wurden
dabei im Regelfall drei unterschiedliche Probendicken préapariert. Es wurden
mikroskopische Aufnahmen der polierten Proben zur Untersuchung der Struktur der
CFK-Vorkérper gemacht. Zur Bestimmung der Grenzflichenbruchzihigkeit (G) wurden
alle ermittelten Werte der auf den Faserumfang normierten stabilen Rissenergie iiber der
zugehorigen Probendicke aufgetragen und linear angepasst. Die untersuchten Proben und
deren ermittelte Grenzflachenbruchzéahigkeiten werden im Folgenden aufgefiihrt und

interpretiert.
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6.4.1 Mittels Einzelfaser-Push-out-Test untersuchte Proben

In Tabelle 6.13 sind die im Einzelfaser-Push-out-Experiment getesteten CFK-Proben und
die zugehorigen Probendicken aufgelistet. Fir zwei Probentypen wurden die CFK-
Platten nach dem Aushéarten zusétzlich bei erhohter Temperatur getempert. Der Einfluss
des Tempervorgangs auf die Faser-Matrix-Anbindung der CFK-Griinkorper soll damit

quantitativ untersucht werden.

Es wurden drei Probenkorper pro Probentyp hergestellt. Ausnahmen sind die Proben
HTA/MF43, T1000/JK60, T1000/MF43, T1000-DES-EO2-S1Z/MF43, YS/MF43. Bei
der Probe T1000/JK60 stellte sich die Probenpraparation aufgrund der hohen Porositat
des CFK-Griinkorpers als sehr schwierig heraus. Die Proben weisen meist nicht die
strukturelle Festigkeit auf, um zuverlédssig bis zur gewiinschten Zieldicke prépariert zu
werden. Im Falle der restlichen Proben ist wegen des hohen Zeitaufwandes der
Praparation, Durchfithrung und Auswertung der Messungen auf eine dritte Probendicke
verzichtet worden. Eine Bestimmung der Grenzflichenbruchzihigkeit (G) und ein
Vergleich zu den anderen Probentypen mit drei Probendicken kann dennoch

vorgenominen werden.

Tabelle 6.13: Auflistung der im Einzelfaser- Push-out-Test untersuchten Probentypen und der untersuchten

Probendicken
Probenbezeichnung Probe 1 (um) Probe 2 (pm)  Probe 3 (pm)
HTA/JK60 92 4415 31,541,1 37.841,8
HTA/JK60 getempert 23,8+1,0 31,0+£0,8 41,0+1 4
HTA-DES-SIZ/JK60 30,641,9 411412 58,6+1,6
HTA-DES-EO1-SIZ/JK60 19,8+1 4 30,216 40,541,7
HTA-DES-E02-SIZ/JK60 94,430 33,941,5 40,441,2
HTA-DES-EO2-SIZ/JK60 getempert 25,5+1,1 32,2427 36,04+1,0
HTA-DES-E03-SIZ/JK60 921,442,0 35.241,1 41,6415
HTA-DES-HNO3-SIZ/JK60 93,742.2 30,1-1,0 30,342,2
HTA/MF43 20,1412 46,0+1,7 -
T1000/JK60 99,4415 39,742,0 -
T1000/MF43 98,61, 36,0+1,2 -
T1000-DES-EO2-SIZ/MF43 16,142.4 29.742.6 -
YS/MF43 924,942 4 38,641,2 -
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6.4.2 Vergleich der Ergebnisse der Fitverfahren

Im Laufe dieser Arbeit wurde das Fitverfahren zur Bestimmung der Grenzflichen-
bruchzahigkeit (G) modifiziert. Im direkten Vergleich der beiden Fitvorgehensweisen
konnte gezeigt werden, dass die Werte der Grenzflachenbruchzahigkeit identisch sind. Es
konnen keine Unterschiede festgestellt werden abhéngig davon, ob die Mittelwerte oder
alle individuellen Werte der auf den Faserumfang normierten Rissenergie fiir den
Geradenfit verwendet werden. Seine Vorteile zeigt das Fitverfahren unter Einbezug aller
individuellen Energiewerte in der Fehlerabschiatzung. Diese erfolgt zeitsparend und ohne
weiteren Aufwand innerhalb des Geradenfits. Auf das Festlegen von Fehlergeraden kann
verzichtet werden. Zudem ist die Fehlerabschatzung reproduzierbar und unterliegt nicht
den geringen Schwankungen, die das Erstellen der Fehlergeraden iiber die Fehlerbalken

der Mittelwerte mit sich bringt. Die Ergebnisse beider Verfahren sind vergleichbar.

6.4.3 Einfluss des Temperns auf die Faser-Matrix-Anbindung

Fiir Materialklassen wie Metalle [151-157] oder Glas [158-160] ist das Tempern oder ein
thermisches Nachbehandeln im Allgemeinen gut erforscht, dokumentiert und wichtiger
Bestandteil der Fertigungsprozesse. Im Falle von Polymeren und Kunststoffen wird
aufgrund deren thermischer Degradation bei hohen Temperaturen im Regelfall auf eine
thermische Nachbehandlung verzichtet. Ausnahme bilden dabei sogenannte
Thermoplasten. Diese konnen unter erh6hten Temperaturen neu verarbeitet und geformt
werden. In der Literatur ist beschrieben wie prozessinduzierte Spannungen bei
Thermoplasten [161-163] durch geeignetes Tempern abgebaut werden kénnen [54]. Auf
diese Weise lassen sich die mechanischen Eigenschaften des thermoplastischen Komposits
positiv beeinflussen. Ahnliche Einfliisse sind fiir FVW mit phenolharzbasierter Matrix

nach Wissen des Autors wenig untersucht, verstanden und interpretiert [164, 165].

Aus verschiedenen bruchmechanischen Versuchen des DLR an nassgewickelten CFKs
konnte empirisch festgestellt werden, dass ein Tempern nach dem Aushérten der Proben
im Autoklaven einen positiven Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften des CFK-
Probenkorpers hat. In dieser Arbeit wird der Einfluss des Temperns bei maximal 240 °C
auf die Grenzflichenbruchzihigkeit (G) phenolharzbasierter Faserverbundwerkstoffe
untersucht. Dafiir wurden vier Probenkoper hergestellt und im Einzelfaser-Push-out-
Test gepriift. Bei den Proben handelt es sich um CFKs aus den kommerziellen Fasern
HTA eingebettet in JK60 in ungetempertem Zustand (HTA/JK60) und in getempertem
Zustand (HTA/JK60 get.). Die beiden anderen Probenvarianten sind CFKs, die mit

117



6 Ergebnisse und Interpretation

mittlerem Parametersatz elektrolytisch oxidierten, neu beschlichteten und in JKG60
eingebetteten Carbonfasern hergestellt wurden. Die ermittelten Werte der Grenzfldchen-
bruchzihigkeit (G) sind in Abbildung 6.7 in Form eines Balkendiagramms samt
Fehlerbalken dargestellt. Vergleicht man die Proben HTA/JK60 und HTA/JKG60 get.,

die mit den as received HTA-Fasern hergestellt wurden, so kann ein Zuwachs der
Grenzflaichenbruchzéihigkeit (G) von urspriinglich 49411 Jm? im ungetempertem

Zustand auf 8449 Jm™ allein durch den Temperschritt festgestellt werden. Das Tempern
der Proben nach dem Aushéarten fithrt hier zu einer signifikanten Steigerung der
Grenzflichenbruchzahigkeit. Die Zunahme befindet sich in gleicher Groflenordnung wie
der Anstieg der Grenzflachenbruchzéhigkeit, der durch eine Oberflachenmodifikation der
HTA-Faser mittels elektrolytischer Oxidation und anschlieSender Neubeschlichtung mit
dem verdiinnten Matrixpolymer erreicht wird. Die Grenzflachenbruchzéihigkeit dieser
Probe HTA-DES-EO2-SI1Z/JK60 betragt 80+12 Jm™2. Durch die beiden Modifikationen
des CFKs wird die Grenzflichenbruchzihigkeit (G) jeweils um ca. 65% erhoht. Wie der
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Abbildung 6.7: Vergleich der Grenzflichenbruchzahigkeiten zwei verschiedener Probenvariationen jeweils
ohne und mit Temperbehandlung nach der Aushdriung
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letzte Probentyp HTA-DES-EO2-SIZ/JK60 get. zeigt, lasst sich durch eine Kombination
beider Behandlungen die Grenzflichenbruchzéhigkeit nochmals auf 98416 Jm™ steigern.
Durch die Kombination aus geeigneter Fasermodifikation und Tempern lasst sich die
Grenzflachenbruchzahigkeit im Vergleich zur unbehandelten Probe HTA/JK60

verdoppeln.

In der vorliegenden Arbeit konnte damit gezeigt werden, dass der Tempervorgang einen
wesentlichen Einfluss auf die Grenzflachenbruchzahigkeit hat. Durch das Tempern nach
dem Aushéarten kann diese deutlich gesteigert werden. Die Ursachen fiir eine solche
signifikante Steigerung der Grenzflachenbruchzahigkeit koénnen durch verschiedene
Anséatze erklart werden. Zunédchst muss jedoch eine Degradation des Matrixpolymers
wahrend der Pyrolyse ausgeschlossen werden. FEine beginnende Degradation der
Polymermatrix kann die Verbesserungen der Faser-Matrix-Wechselwirkung durch das
Tempern deutlich abmildern [164]. Um eine verfrithte Degradation des Matrixpolymers
auszuschliefen, wurden zwei TGA-Messungen unter Schutzgasatmosphare und eine
TGA-Messung unter Luft an der Probenvariante HTA/JK60 durchgefithrt. Bei beiden
Messungen unter Schutzgasatmosphare konnten Massenabnahmen von lediglich 0,7 wt%
und bei der Messung unter Luft von knapp 1,1wt% detektiert werden. Da eine der
Messungen die Probe bis 325°C auftheizte und keine signifikante Massenanderung
festgestellt wurde, kann eine thermische Zersetzung der Matrix unter Schutzgas
ausgeschlossen werden. Im Vergleich dazu zeigt die Messung unter Luftatmosphére eine
leichte Erhohung der Massenreduktion. Der Unterschied in der Massenreduktion deutet
eine schwache beginnende Degradation der Matrix an. Mittels FTIR kénnen ab ca. 200 °C
bis zum Ende der Messung viel Wasser und ein geringer Anteil CO, detektiert werden.
Beide Anteile nehmen mit erhohter Temperatur weiter zu. Der Anteil an Wasser kann
der Polykondensationsreaktion der phenolbasierten Matrix zugeordnet werden. Der
Kohlenstoffdioxidanteil unterstiitzt, dass der Sauerstoff die Matrix degradiert und dabei
CO; freigesetzt wird. Es wird vermutet, dass der positive Effekt des Temperns darin
begriindet ist, dass die Reaktion des Matrixharzes vor dem Tempern noch nicht
vollstandig abgeschlossen sein konnte [165]. Anhand der DSC-Messungen konnte das
iiberpriift werden. In beiden Messungen an Schutzgasatmosphéire konnte beim ersten
Heizvorgang ein beginnender exothermer Peak ab ca. 223°C beobachtet werden. Das
deutet auf ein weiteres Ausharten des Matrixharzes bzw. ein weiteres Reagieren der
aktiven Gruppen auf der Faserschlichte mit dem Matrixpolymer wéhrend des Temperns
hin. Es ist denkbar, dass die unterschiedlichen, reaktiven Gruppen auf der
Faseroberflache abhangig von der Temperatur reagieren. Die erhohte Temperatur

wéahrend der Temperung kann eine weiterfithrende Reaktion der aktiven Gruppen auf
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der Schlichte der Faser mit denen des Matrixpolymers und ein weiteres Ausharten des
Matrixpolymers ermoglichen. Der exotherme Peak wird beim zweiten Aufheizen nach
dem Abkiihlen der Proben nicht wieder detektiert, was die Vermutung einer
weiterfithrenden Reaktion zwischen Faser und Matrix und ein weiteres Aushérten des
Matrixpolymers untermauert. Unter Luftatmosphare wird ein exothermer Peak ab ca.
217°C detektiert, der wahrend der Messung langsam aber stetig zunimmt. Da der
Massenanteil an freiwerdendem Wasser deutlich grofler ist als der des freiwerdenden CO»
kann gefolgert werden, dass der beobachtete exotherme Anstieg hauptsidchlich in der
Weiterreaktion des Matrixpolymers begriindet ist. Die Ergebnisse erklaren die Zunahme
der Grenzflachenbruchzahigkeit nach dem Tempern. Da die Degradation der Matrix mit
der Temperatur weiter zunimmt und die TGA-Messungen bis 325°C gefithrt wurden,
kann fiir den Tempervorgang gefolgert werden, dass bis zu den Temperaturen von 240 °C
wahrend des Temperns nur ein sehr geringer Anteil der Polymermatrix degradiert. Dieser
nachteilige Effekt wird durch die Weiterreaktion des Matrixpolymers iiberkompensiert.
Das Matrixpolymer hértet wahrend des Temperns weiter aus und infolgedessen steigt die
Grenzflachenbruchzéhigkeit. Eine weitere Interpretation der erhéhten Grenzflachen-
bruchzahigkeit durch die Temperbehandlung der CFK-Proben ist, dass thermische
Spannungen im Faserverbundwerkstoff abgebaut werden. Die thermischen Spannungen
entstehen in carbonfaserverstarkten Kunststoffen durch den Unterschied der
Wiérmeausdehnungskoeffizienten der verwendeten CF und Matrixpolymere. Kiihlt der
Faserverbundwerkstoff nach dem Aushérten im Autoklaven ab, ziehen sich die Fasern
und die umgebende Matrix unterschiedlich stark zusammen, was zu Spannungen im
Werkstoff fiihrt [128, 166]. Bei der erhohten Temperatur wiahrend des Temperns kénnten
sich die Polymerketten des phenolbasierten Harzes in den Bereichen schwacher
Vernetzung umlagern, so dass die Spannungen im Vergleich zu vor dem Tempern
reduziert sind. Reduzierte thermische Spannungen erhohen letztendlich die Faser-Matrix-
Anbindung [54]. Wie in Abschnitt 6.6.1 im Folgenden noch beschrieben wird, lassen sich
Vorstufen der Blockstrukturrisse bereits im CFK sehen. Es ist denkbar, dass die internen
Spannungen des CFKs dadurch abgebaut werden konnen, dass sich die
Spannungskonzentrationen wéhrend der Temperbehandlung verdndert. Es wird
vermutet, dass das Spannungsfeld innerhalb der Matrixbereiche abgebaut wird, indem
die aus den Spannungsfeldern resultierende Energie in die bestehenden Blockstrukturrisse
dissipiert wird und dort zu einer Ausweitung der Rissstruktur fithrt. So konnten lokale
Spannungsfelder um die Fasern herum abgebaut und die Grenzflichenbruchzéhigkeit

erhoht werden.
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6.4 Faser-Matrix-Anbindung der CFK-Probenvarianten

6.4.4 Einfluss der Oberflaichenbehandlungen der Carbonfasern sowie

der Matrixpolymere auf die Faser-Matrix-Anbindung

Ein grofler Anteil dieser Arbeit beschéaftigt sich mit den direkten Auswirkungen der
Oberflachenmodifikationen der Carbonfasern auf die Faser-Matrix-Anbindung im CFK-
Vorkorper. Zusatzlich wurde der Einfluss der phenolbasierten Matrixharze JK60 und

MF43 auf die Grenzflachenbruchzahigkeit untersucht.

Einfluss der Oberflaichenbehandlung der HT A-Faser

Fiir ein detailliertes Verstandnis der Auswirkungen der Oberflichenmodifikationen der
HTA-Fasern auf die Grenzflachenbruchzahigkeit der CFK-Proben mit JK60 Harz wurden
die Proben HTA/JK60, HTA-DES-SIZ/JK60, HTA-DES-EO1-S1Z/JK60 HTA-DES-
EO2-S1Z/JK60, HTA-DES-EO3-S1Z/JK60 und HTA-DES-HNO3-SIZ/JK60 getestet.
Als Matrixpolymer ist stets JK60 gewahlt worden, um allein den Einfluss der
Oberflachenmodifikationen zu untersuchen. Mithilfe dieser Probenzusammenstellung
wird der Einfluss der elektrolytischen Oxidation bei verschiedenen Prozessparametern,
der nasschemischen Aktivierung in saurem Milieu und des verdiinnten Matrixharzes als
Schlichte auf die Grenzflachenbruchzéahigkeit ermittelt. In Abbildung 6.8 sind die
Grenzflachenbruchzahigkeiten und deren Fehlerabschétzung fiir die verschiedenen mit

HTA-Fasern verstiarkten CFK-Probenvarianten als Balkendiagramm dargestellt.

Die niedrigste Grenzflichenbruchzahigkeit (G) hat das Materialsystem aus as received
HTA-Fasern mit 49+11Jm™> Diese Grenzflichenbruchzihigkeit ist relativ niedrig
verglichen mit anderen an unserem Lehrstuhl untersuchten CFK-Proben [54, 120, 121].
Die Grenzflachenbruchzahigkeit der Probe HTA-DES-SIZ/JK60 tibersteigt diese bereits
geringfiigig und belduft sich auf 55410 Jm™. Im Rahmen des Fehlers kénnen die beiden
Grenzflachenbruchzahigkeiten als identisch angesehen werden. Es zeichnet sich dennoch
der Trend einer Verbesserung der Faser-Matrix-Anbindung allein durch das Verwenden

des verdinnten Matrixpolymers als Schlichte ab. Der Grund dafiir ist die bessere
chemische Kompatibilitdt von Schlichte und Matrix der Probe HTA-DES-SIZ/JK60.

Eine deutliche Steigerung der Grenzflachenbruchzahigkeit wird durch eine
Oberflachenbehandlung  mit  elektrolytischer  Oxidation und  anschlieSender
Neubeschlichtung erreicht. Dabei zeigt sich, dass die Fasern, die mit den niedrigen und

den hohen Stromstarken oxidiert wurden (HTA-DES-EO1-SIZ/JK60 und HTA-DES-
EO03-SIZ/JK60, eine identische Grenzflichenbruchzihigkeit von 61410 Jm™ aufweisen.
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Abbildung 6.8: Graphische Darstellung der Grenzflichenbruchzihigkeit der CFK-Vorkérper mit
unterschiedlich oberflichenmodifizierten Faservarianten der Standardfaser HTA nach [35]

Die Grenzflachenbruchzahigkeit kann durch diese elektrolytischen Oxidationen und
Neubeschlichtung um ca. 24% gesteigert werden. Bei der Probenvariante HTA-DES-
EO2-S1Z/JK60 mit Fasern, die mit mittlerer Stromstérke elektrolytisch oxidiert und neu
beschlichtet wurden, konnte die hochste Grenzflichenbruchzéhigkeit dieser Reihe von
80+12 Jm™ gemessen werden. Die erzielte Steigerung im Vergleich zur Referenzprobe
HTA/JKG60 betragt dabei 63%. Diese Grenzflachenbruchzahigkeit wird von allen in dieser
Arbeit getesteten Proben nur von den beiden getemperten Probenvarianten tibertroffen.
Am schlechtesten schneidet die Probenvariante HTA-DES-HNO3-SIZ/JK60 ab. Die
Grenzflichenbruchzéhigkeit betrigt lediglich 45+14 Jm™ und kann im Rahmen des
Fehlers im Vergleich zur Probe HTA/JK60, die mit as received Fasern verstarkt wurde,
als identisch gesehen werden. Dieser interessante Umstand wird in Abschnitt 6.5 genauer
betrachtet. Der Trend, dass die Grenzfldchenbruchzéhigkeit durch eine nasschemische
Aktivierung der Carbonfasern in saurem Milieu verschlechtert wird, ist der Grund dafiir,
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6.4 Faser-Matrix-Anbindung der CFK-Probenvarianten

dass diese Faseraktivierung keine Beriicksichtigung bei der Fertigung von CFK-
Vorkoérpern mit Hochleistungsfasern innerhalb des Projektes KeraFaM fand. Unter dem
Aspekt, dass die Faser-Matrix-Wechselwirkung verbessert werden soll, ist der Ansatz

einer nasschemischen Aktivierung in saurem Milieu nicht zielfithrend.

In dieser Arbeit konnte die direkte Auswirkung der Faseroberflichenmodifikationen der
Standardfasern HTA auf die Grenzflachenbruchzahigkeit ermittelt werden. Es zeigt sich,
dass eine Neubeschlichtung der Faser mit dem verdiinnten Matrixpolymer bereits die
Faser-Matrix-Anbindung verbessert. Eine Kombination dieser Mafinahme mit geeigneter
Faseraktivierung fithrt zu noch gréfleren Werten der Grenzflachenbruchzahigkeit. Die
elektrolytische Oxidation stellte sich dabei als probates Mittel fiir eine Verbesserung der
Anbindung heraus. Die nasschemische Aktivierung in saurem Milieu wurde als wenig
vielversprechend eingeordnet und nicht weiter beriicksichtigt. Zur Analyse wie sich die
Faser-Matrix-Anbindung auf Ausbildung der Struktur der C/C-SiC-Probenvarianten
auswirkt, werden im Rahmen dieser Arbeit CMC Probenvarianten mit den Fasertypen
HTA, HTA-DES-SIZ, HTA-DES-EO1-S1Z, HTA-DES-EO2-S1Z, HTA-DES-EO3-SIZ
und HTA-DES-HNO3-SIZ mikroskopisch untersucht.

Einfluss des Matrixharzes auf die Grenzflaichenbruchzahigkeit und
Bestimmung der Grenzflaichenbruchzahigkeit fiir Probenvarianten mit

Hochleistungsfasern

Mit Hilfe von Einzelfaser-Push-out-Messungen an CFK-Proben mit denselben Fasern und
unterschiedlichen Matrixharzen wird der Einfluss des Matrixharzes auf die Faser-Matrix-
Wechselwirkung bestimmt. Dafiir wird die Grenzflachenbruchzahigkeit der Proben
HTA/JK60 und HTA/MF43, die mit as received HTA-Fasern verstarkt sind, und der
Probenvarianten T1000/JK60 und T1000/MF43, die mit as received T1000-Fasern
verstarkt sind, ermittelt und verglichen. Des Weiteren wurden eine CFK-Variante mit
elektrolytisch oxidierten und neubeschlichteten T1000-Fasern und MF43-Matrix und eine
mit as received YS-Fasern, die in MF43 eingebettet sind, im Einzelfaser-Push-out-
Versuch getestet. Proben, die aus as received Hochleistungsfasern mit JK60 hergestellt
waren, zeigten in bruchmechanischen Tests am DLR keine guten Ergebnisse und sind
deshalb nicht fiir eine Analyse mittels Einzelfaser-Push-out-Test herangezogen worden.
Abbildung 6.9 zeigt die graphische Darstellung der Grenzflichenbruchzahigkeit der in
diesem Abschnitt untersuchten Proben mit Ausnahme der Probenvariante YS/MF43.
Diese konnte durch ein abweichendes Versagensverhalten im Einzelfaser-Push-out-Test

nicht konventionell ausgewertet werden. Vergleicht man den Einfluss der beiden
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6 Ergebnisse und Interpretation

Harzsysteme auf die Faser-Matrix-Wechselwirkung, kann fir die Proben HTA /JK60 mit
einer Crenzflichenbruchzihigkeit von 49+11Jm™? und HTA/MF43 mit einer

Grenzflichenbruchzahigkeit von 46+10Jm™ kein signifikanter Unterschied festgestellt
werden. Die beiden Grenzflachenbruchzéihigkeiten sind sehr &hnlich und koénnen im
Rahmen des Fehlers als identisch angesehen werden. Der Einfluss der untersuchten
Matrixpolymere auf die Faser-Matrix-Anbindung der Standardfaser HTA ist damit
marginal. Ein anderes Bild ergibt sich fiir den Vergleich der Faser-Matrix-
Wechselwirkung dieser beiden Matrixharze mit den as received T1000-Fasern. Fiir die
Probe T1000/JK60 zeigte sich die kleinste Grenzflachenbruchzahigkeit aller in dieser
Arbeit untersuchten CFK-Proben mit 17+4 Jm™. Allein der Wechsel des Matrixpolymers
von JK60 zu MF43 fiihrt zu einer deutlichen Steigerung der Grenzflichenbruchzéhigkeit
von 140% auf 41421 Jm™ und zu einer Ubereinstimmung mit der Probe HTA/JK60. Die

Grenzflachenbruchzéahigkeit kann durch eine zuséatzliche Oberflichenbehandlung der
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Abbildung 6.9: Graphische Darstellung der Grenzflichenbruchzihigkeit von CFK-Probenvarianten mit der
Standardfaser HTA und der Hochleistungsfaser T1000 mit unterschiedlichen Matrizharzen
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6.4 Faser-Matrix-Anbindung der CFK-Probenvarianten

Faser weiter erhoht werden. Die Probenvariation T1000-DES-EO2-SIZ/MF43 mit
elektrolytisch oxidierter und neubeschlichteter T1000-Faser in Kombination mit MF43
erzielt eine Grenzflichenbruchzihigkeit 73+7 Jm™. Diese kann somit signifikant durch
eine geeignete Faseroberflichenbehandlung der T1000-Faser um 78% im Vergleich zur
Probe T1000/MF43 gesteigert werden. Dieses Ergebnis zeigt gute Ubereinstimmung mit
der CFK-Probenvariante mit HT'A und gleicher Oberflachenmodifikation mit JK60. Die
T1000-Faser kann folglich mit dem Matrixharz MF43 die gleiche Performance erzielen
wie die HTA-Fasern mit dem Matrixharz JK60. Das entspricht der hdochsten
Grenzflachenbruchzahigkeit aller Probenvariationen mit T1000-Fasern. Bei der Probe
YS/MF43 ergibt sich ein deutliches Abweichen im Versagensverhalten wahrend des
Einzelfaser-Push-out-Tests. Die Fasern lassen sich von Anfang an unter vergleichsweise
sehr geringen Kraften ohne merklichen Widerstand aus der Matrix herausschieben. Das
markante Signal des abrupten Push-outs kann nicht beobachtet werden. Es wird
vermutet, dass die Faser einen internen Push-out vollzieht. Dabei konnte der Faserkern
gegen die auBlersten Graphenschichten der Faser abgleiten und so das beobachtete
Versagensverhalten bedingen. Die Faser-Matrix-Anbindung wiirde jedoch bei dieser Art
des Versagens intakt bleiben. Eine Auswertung der Grenzfliachenbruchzéhigkeit ist somit
durch die mikromechanische Testmethode des Einzelfaser-Push-out-Tests, wie sie in
dieser Arbeit beschrieben wird, nicht moglich. Die Hypothese eines faserinternen Push-
out wird zurzeit durch weitere Untersuchungen mittels Rasterelektronenmikroskopie

iiberpriift.

In dieser Arbeit kann gezeigt werden, dass das gewahlte Harzsystem, je nachdem mit
welcher Faser es verwendet wird, einen Einfluss auf die Faser-Matrix-Wechselwirkung
hat. Fir die Standardfaser HTA konnte im Rahmen des Fehlers kein Unterschied der
Grenzflachenbruchzahigkeit in Abhéngigkeit vom eingesetzten Matrixharz festgestellt
werden. Bei der Hochleistungsfaser T1000 zeigt sich, dass die Verwendung des
Matrixharzes MF43 zu einer deutlichen Verbesserung der Faser-Matrix-Anbindung fithrt
und einen signifikanten Einfluss hat. Des Weiteren konnte gezeigt werden, dass sich die
Verbesserung der Grenzfldchenbruchzahigkeit durch die elektrolytische Oxidation und
die Neubeschlichtung mit verdiinntem Matrixpolymer von der HT A- auf die T1000-Faser
iibertragen léasst. Die Oberflachenmodifikation der Standardfaser erzielt ebenfalls bei der
HT-Faser T1000 die erhoffte Steigerung des mechanischen Materialkennwerts. Die
T1000-Faser erreicht mit dem Matrixharz MF43 eine vergleichbare Performance wie die
vergleichbaren CFK-Probenvarianten mit HTA-Fasern und JK60-Matrix. Die UHM-
Faser YS Ildsst sich bisher nicht weiter prozessieren und an der Faseroberflache

modifizieren. Ebenso fithrt das ungewohnliche Versagensverhalten dieser Fasern im
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6 Ergebnisse und Interpretation

Komposit dazu, dass der etablierte Ansatz zur Bestimmung der Grenzflachenbruch-

zahigkeit nicht angewandt werden kann.

6.5 Korrelation der Oberflichenanalyse und der Faser-Matrix-

Anbindung

Fir ein besseres Verstandnis, wie sich die Oberflichenmodifikationen auf die Faser-
Matrix-Anbindung auswirken, werden die bisherigen Ergebnisse miteinander korreliert.
Die Erkenntnisse aus der topographischen und chemischen Analyse der Faseroberfliache
der verschiedenen Faservarianten, die fiir die Herstellung der CFK-Proben eingesetzt
wurden, und die Erkenntnisse aus der mikromechanischen Charakterisierung der
Grenzflachenbruchzahigkeit der CFK-Probenvarianten, die mittels Einzelfaser-Push-out-
Test ermittelt wurden, werden dafiir miteinander verkniipft. Eine Interpretation der
gemessenen Eigenschaften und Kennwerte wird anhand der ausfiihrlichen Untersuchung

der HT A-Probenvarianten gegeben.

Korrelation der Analysen an HTA-Faservarianten und HTA-CFK-Proben

Da sich die Oberflachentopographie nicht signifikant &ndert, werden hauptséachlich die
chemischen Auswirkungen der Oberflichenmodifikationen der Carbonfasern auf die
Faser-Matrix-Wechselwirkung betrachtet. Die einzige Ausnahme bildet die nasschemisch
aktivierte Faser, bei der die Fibrillenstruktur entfernt wurde. Eine Feststellung ist, dass
das Aufbringen des verdinnten Matrixpolymers als Schlichte zu einer Steigerung der
Grenzflachenbruchzahigkeit fithrt. Die Grenzflachenbruchzahigkeit der Probenvariante
HTA-DES-SIZ/JK60 konnte gegeniiber der Probe HTA/JK60 um knapp 12% von
49+11 Jm™ auf 55410 Jm™ gesteigert werden. Der Grund dafiir ist die bessere chemische

Kompatibilitat zwischen Faserschlichte und Matrixpolymer.

Eine vorangegangene elektrolytische Aktivierung der Faseroberflache erhoht die
Grenzflachenbruchzahigkeit zusatzlich. Die Probenvarianten HTA-DES-EO1-SIZ/JK60

und HTA-DES-EO3-SI1Z/JK60 zeigen eine Grenzflachenbruchzahigkeit von 61+11 Jm™
bzw. 61£10Jm? Im Falle der CFK-Variante HTA-DES-EO2-SIZ/JK60 wurde mit

80+12 Jm™ die grofte Grenzflichenbruchzihigkeit der elektrolytisch oxidierten Fasern
gemessen. Die Erhohung der Grenzflachenbruchzahigkeit durch die elektrolytisch

oxidierten Faservarianten im Vergleich zur Probenvariante mit der as received Faser
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liegt im Bereich von 24-63 %. Diese Steigerung kann allgemein mit der Erhohung des
Sauerstoffgehalts und der damit verbundenen Erzeugung funktioneller Gruppen auf der
Faseroberflache erkliart werden. Die per XPS gemessenen Sauerstoffanteile der
Faserproben HTA-DES-EO1, HTA-DES-EO2 und HTA-DES-EO3 betragen respektive
14,7 at%, 13,5at% und 14,5at%. Die Ergebnisse sind im Rahmen der Messgenauigkeit
gleich. Der kumulierte Anteil der einzelnen, sauerstoffhaltigen Gruppen liegt im Bereich
von ca. 23% und ist ebenfalls vergleichbar ausgepragt. Das legt die Vermutung nahe,
dass die Faserproben unabhéngig von der Starke der angewandten Parameter der
elektrolytischen Oxidation mit Sauerstoff gesattigt sind. Der logische Schluss daraus ist,
dass die Unterschiede der Grenzflachenbruchzahigkeit in der Art und Menge der

sauerstoffhaltigen, funktionellen Gruppen begriindet sind.

Der auffalligste Unterschied der drei Faservarianten zeigt sich darin, dass der maximal
gemessene Wert einer funktionellen Gruppe jeweils einer anderen Faservariante
zugeordnet werden kann. Die Faser HTA-DES-EO1 hat mit den 14 % den grofiten Anteil
an Alkohol- und Ethergruppen. Der groite Anteil an Carbonylgruppen mit ca. 6 % lasst
sich auf der Faser HTA-DES-SIZ-EO2 finden. Die Faser HTA-DES-SIZ-EO3 zeigt den
hochsten Anteil an Carboxyl- bzw. Estergruppen mit knapp 7 %. Diese Ergebnisse legen
nahe, dass die Ausbildung von C=O-Gruppen sich, wie bereits vermutet, besonders
positiv auf die Faser-Matrix-Wechselwirkung auswirkt. Diese Beobachtung lasst sich
damit erklaren, dass Aldehyde als Harterkomponente von phenolbasierten Harzen
eingesetzt werden. Eine freistehende Carbonylgruppe kann die Funktion des Aldehyds
iibernehmen und so bis zu zwei Phenolringe an die Faseroberfliche binden. Ebenfalls
kann ein Phenolring durch eine Alkoholgruppe angebunden werden. Ein weiterer Aspekt,
warum die Probenvariante HTA-DES-EO2-SIZ/JK60 die hochste Grenzflachenbruch-
zahigkeit zeigt, konnte sein, dass sich durch die elektrolytische Oxidation mit der
mittleren Stromdichte im Verhéltnis mehr C-OH- als C-OR-Gruppen bilden. Die
Alkoholgruppen kénnen durch eine chemische Reaktion mit der aufgebrachten Schlichte
Etherverbindungen ausbilden, was letztendlich zu einer besseren Faser-Matrix-
Wechselwirkung fithrt. CO-R-Gruppen koénnen nicht durch chemische Bindungen an die
Schlichte ankoppeln. Dieser Aspekt ist lediglich eine Vermutung, da C-OH- und C-OR-
Gruppen bzw. COOH- und COOR-Gruppen sich nicht anhand der chemischen
Verschiebung im XPS-Signal voneinander unterscheiden lassen. Obwohl die genauen
Zusammenhénge zwischen der Starke der Stromdichte wahrend der elektrolytischen
Oxidation und der Stérke der Grenzflachenbruchzdhigkeit noch nicht im Detail

verstanden sind, kann innerhalb dieser Arbeit empirisch gezeigt werden, dass sich die
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Grenzflachenbruchzéhigkeit {iber die FEinstellung geeigneter Parameter bei der

elektrolytischen Oxidation feinjustieren lésst.

Zu den Ergebnissen der elektrolytischen Oxidation bildet die nasschemisch in saurem
Milieu aktivierte Faser eine interessante Alternative. Sie unterscheidet sich von den
elektrolytisch oxidierten Fasern drastisch in der Oberflachentopographie. Wie den AFM-
Aufnahmen entnommen werden kann, wurde durch die Sdurebehandlung mit HNOs die
Fibrillenstruktur angegriffen und grofflachig entfernt. Die Faser hat damit im Vergleich
zu den anderen HTA-Faservarianten eine deutlich kleinere und auf MikrogroBenordnung
glattere Oberflache. Der Sauerstoffgehalt und die Auspragung der funktionellen,
sauerstoffhaltigen Gruppen ist vergleichbar mit den elektrolytisch oxidierten
Faservarianten. Die Grenzflachenbruchzahigkeit der CFK-Probe HTA-DES-HNO3-
SIZ/JK60 betragt 45+14 Jm™?. Das ist die niedrigste Grenzflichenbruchzihigkeit aller
CFK-Probenvarianten mit HTA-Fasern und unterbietet damit die Probenvariante
HTA/JK60 mit as received HT A-Fasern. Das zeigt, dass die mechanische Komponente,
das mechanische Verzahnen und die formschliissige Verklammerung zwischen Faser und
Matrix, der Faser-Matrix-Anbindung einen deutlichen Einfluss hat. Diese Beobachtung
wird durch den Umstand relativiert, dass die Saure ebenfalls die strukturelle Festigkeit
der Faseroberflaiche angegriffen haben kann, was zu einer schwachen Faser-Matrix-
Anbindung fiihrt. Der Einfluss des mechanischen Verzahnens und der formschliissigen
Verklammerung der Grenzoberflichen kann dennoch festgehalten werden. Es kann
bestdtigt werden, dass sich eine groflere Faseroberfliche mit regelméaBigen
Oberflachenstrukturen wie Fibrillen positiv auf die Faser-Matrix-Wechselwirkung

auswirkt.

Die CFK-Probenvariante HT'A/MF43 bestehend aus der as received HTA-Faser und dem
Matrixpolymer MF43 erzielt mit 46+10Jm™ eine vergleichbare Grenzflichenbruch-

zéhigkeit wie die Probe HTA/JK60. Ein Einfluss des gewahlten Matrixpolymers auf die
CFK-Griinkorper konnte fiir HT A-Probenvarianten nicht festgestellt werden.

Korrelation der Analysen an Hochleistungsfasern- und deren CFK-

Probenvarianten

Wie durch die AFM- und XPS-Messungen bestétigt werden konnte, konnen die
vielversprechendsten Oberflichenmodifikationen, die bei der HTA-Faser angewandt
wurden, auf die T1000-Faser tibertragen werden. Aus den modifizierten Carbonfasern ist

eine Auswahl getroffen worden, die fiir die Herstellung der CFK-Griinkoérper in
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Kombination mit beiden Matrixpolymeren genutzt wurden. Die Probenvariante
T1000/JK60 zeigt mit 17+4 J m™ die geringste Grenzflichenbruchzéhigkeit aller in dieser
Arbeit untersuchten CFK-Proben. Der Grund dafiir konnte die augenscheinlich glatte
Oberflache der T1000-Faser ohne erkennbare Fibrillenstruktur sein. Der Wechsel des
Matrixpolymers von JK60 auf MF43 bewirkt eine Steigerung der Grenzfldchen-

bruchzihigkeit auf 414+21Jm™ Diese Beobachtung wird so interpretiert, dass die

Herstellerschlichte der as received T1000-Faser chemisch kompatibler zum Phenolharz
MF43 ist. Durch eine Aktivierung der Faser mittels elektrolytischer Oxidation und einer
Neubeschlichtung kann die Grenzflichenbruchzihigkeit weiter auf 73+7Jm™ erhoht
werden. Das entspricht einer Steigerung von 73 %. Wie bereits bei der HT A-Faser zeigt
eine geeignete Oberflachenaktivierung eine signifikante Verbesserung der Faser-Matrix-
Anbindung bei CFK-Proben mit T1000-Carbonfasern. Da die chemische Analyse mittels
XPS aufzeigt, dass die elektrolytische Oxidation nicht zu einer Séattigung des
Sauerstoffgehalts der T1000-Faser fithrt, besteht Potenzial die Faser-Matrix-
Wechselwirkung iiber eine geeignete elektrolytische Oxidation optimal fiir die Herstellung

von CMCs tuber das LSI-Verfahren einzustellen.

Die Aussagekraft der Proben mit YS-Carbonfasern hélt sich an dieser Stelle in Grenzen.
Die Fasern konnten nicht wie die anderen drei Fasertypen oberflachenmodifiziert werden.
Damit beschréanken sich die Untersuchungen auf die Probenvariante YS/MF43. Die
Grenzflachenbruchzahigkeit der CFK-Variante konnte nicht klassisch im Einzelfaser-
Push-out-Test bestimmt werden, da dieser Verbundwerkstoff ein neuartiges
Versagensverhalten zeigt. Das Versagensverhalten, das durch den Indenter ohne
merklichen Kraftaufwand herbeigefithrt werden kann, legt die Vermutung nahe, dass
nicht die Faser-Matrix-Grenzflache durch die Belastung zerstort wird. Da die YS-
Carbonfaser pechbasiert ist und dementsprechend viele orientierte graphitische
Strukturen hat, ist denkbar, dass die aufleren Graphenschichten der YS-Faser

gegeneinander abgleiten.

Zusammenfassend konnte gezeigt werden, dass der FEinsatz des verdiinnten
Matrixpolymers als Schlichte zu einer Verbesserung der Adhésion zwischen Faser und
Matrix fiihrt. Der Grund dafiir ist die bessere chemische Kompatibilitat zwischen
Schlichte und Matrix. Der Einfluss des mechanischen Verzahnens und der
formschliissigen Verklammerung auf die Faser-Matrix-Wechselwirkung konnte gezeigt
werden. Eine glattere Faseroberfliche wirkt sich negativ auf die Faser-Matrix-Anbindung
aus. Geordnete Strukturen auf der Carbonfaseroberfliche wie die Fibrillenstruktur

erhohen die Rauheit auf Mikroskala und bieten zudem mehr Platz fir funktionelle
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Gruppen. Die elektrolytische Oxidation hat sich als geeignete Oberflachenmodifikations-
methode herausgestellt. Auf der Carbonfaseroberfliche kann ein hoher Anteil an
Sauerstoff erzeugt werden. Durch das Verandern der Stromstédrke lassen sich die
sauerstoffhaltigen Gruppen beeinflussen. Wie bereits vermutet, wirkt sich eine
Oberflachenfunktionalisierung mit hohem Anteil an Alkohol- und Carbonylgruppen
positiv auf die Faser-Matrix-Anbindung aus. Diese Gruppen sind in der Lage chemische

Bindungen zu Phenol auszubilden.

Es wird erwartet, dass sich die Verdnderung der Faser-Matrix-Wechselwirkung in
Abhéngigkeit von der Faseroberflichenmodifikation in der Struktur der C/C-SiC-
Probenvarianten widerspiegelt. Je grofler die Faser-Matrix-Anbindung im CFK-
Vorkorper ist, desto geordneter sollten sich Blockstrukturrisse ausbilden und desto

weniger Faser-Matrix-Delaminationen sollten auftreten.

6.6 Mikroskopische Struktur der Faserverbundproben

Die Beeinflussung der Rissstruktur der C/C-Probenkorper, die sich hauptsachlich
wéahrend der Pyrolyse ausbildet, ist eine Schliisselherausforderung bei der Herstellung
qualitativ  hochwertiger =~ C/C-SiC-Werkstoffe im  Flissigsilizierverfahren.  Eine
Untersuchung der Mikrorissstruktur in den CFK- und C/C-SiC-Werkstoffvarianten
dokumentiert die Veranderungen. Auf eine Betrachtung der C/C-Probenvarianten wird
wegen des erheblichen Praparationsaufwands aufgrund der hohen Porositat der C-Matrix
verzichtet. Anhand der mikroskopischen Analyse der C/C-SiC-Proben kann auf die Art
und Auspragung der Mikrorisse in den C/C-Vorstufen geschlossen werden. Zudem
werden Informationen dartiber gewonnen, ob und in welchem Grad die Blockstrukturrisse
und die Faser-Matrix-Delaminationen mit fliisssigem Silizium infiltriert wurden. Es kann
beurteilt werden, ob eine Konvertierung der Carbonfasern zu Silizium verhindert werden

konnte.

Zur qualitativen Beschreibung der Strukturen wurden Querschliffe der CFK-Griinkorper
und C/C-SiC-Probenvarianten mikroskopisch untersucht. Die Analyse der Schliffe wurde
mit einem Digitalmikroskop im Falle der CFK-Proben bzw. mit einem
Rasterelektronenmikroskop im Falle der CMC-Proben untersucht. Die Ausbildung und
Auspragung der Mikrorissstruktur in diesen Stadien der Fertigung wird qualitativ

beschrieben und soll spéater mit der Faser-Matrix-Anbindung korreliert werden.
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6.6.1 Mikrorissstruktur der CFK-Griinkorper

Das Ausbilden einer Rissstruktur wahrend der Pyrolyse des CFK-Vorkorpers ist
essenziell fir die Weiterverarbeitung des entstehenden C/C-Vorkorpers. Die vorhandenen
Risse dienen bei der Infiltrierung mit Silizium als Kanéle, durch die das fliissige Silizium
die porose C-Matrix durchflieBt und mit dem vorhandenen C zu SiC reagiert [10, 27, 30].
In der Literatur wird beschrieben, dass sich die Rissstruktur hauptsachlich wahrend der
Carbonisierung des CFKs bedingt durch den Schrumpf der Matrix ausbildet. Gelegentlich
entstehen auch Risse aufgrund der Unterschiede der thermischen Ausdehnungs-
koeffizienten der Phenolmatrix und der Carbonfasern [11]. An den CFK-Vorképern, die
im Rahmen dieser Arbeit mittels Einzelfaser-Push-out-Test untersucht wurden, wird
beobachtet, dass sich eine Vorstufe der Rissstruktur bereits im CFK nach dem Aushéarten
im Autoklaven gebildet hat. Es konnen Unterschiede in der Ausbildung des Rissmusters
zwischen den unidirektional verstarkten Proben und den Kreuzschichtverbundproben
festgestellt werden. In Abbildung 6.10 sind reprasentative, mikroskopische Aufnahmen
der Rissstrukturen der unidirektional verstarkten CFK-Proben der Probe HTA/JK60
dargestellt. Die hellen, runden Strukturen sind die Querschnitte der polierten CF. Die
Orientierung der Fasern ist senkrecht zur Bildebene. Die Fasern reflektieren das Licht
stark und erscheinen deshalb hell. In einem leicht dunkleren Farbton kann das

Matrixharz JK60 erkannt werden.

L & Fad
l.:!( .

(a) (b)

Abbildung 6.10: Mikroskopische Aufnahmen der Rissstrukturen an Schliffvildern der unidirektionalen
CFK-Probe HTA/JK60 (a und b) bei 500-facher Vergriflerung mit Kennzeichnung der Grenze zwischen

zwei Faserlagen (rote Linien)

Die Risse der beiden unidirektionalen verstarkten Proben HTA/JK60 und T1000/JK60

(hier nicht gezeigt) sind meist ldnglich geformt. Sie sind auf den Mikroskopieaufnahmen

131



6 Ergebnisse und Interpretation

in schwarzem bzw. dunklem Farbton zu erkennen. Uber einen groSeren Bereich hinweg
sind die Risse bevorzugt zwischen den Faserlagen angesiedelt und verlaufen an den
Grenzen der Lagen entlang. Die Grenzen zwischen den Lagen sind fiir einen besseren
Uberblick durch die roten Linien angedeutet. Zudem konnen grofere, rundlichere Risse
in den CFK-Griinkérpern gesehen werden. Es handelt sich dabei um schlecht mit
Matrixharz infiltrierte Bereiche. Es kann von keiner regelméfiigen Anordnung oder
Struktur der Risse in den unidirektional verstarkten Proben gesprochen werden. Eine
ahnliche Art von Rissstruktur, bei der die Risse groflen Poren gleichen, wurde in der
Literatur in unidirektional verstiarkten Proben beobachtetet [167]. Unidirektional
verstarkte CFK-Proben eignen sich nicht zur Herstellung von CMCs im
Flissigsilizierverfahren und wurden nicht pyrolysiert und mit flissigem Silizium

infiltriert.

Abbildung 6.11 zeigt repréisentative Mikroskopieaufnahmen der Schliffbilder der CFK-
Proben, die als Kreuzschichtverbund gefertigt wurden, mit Rissstrukturen an den
Probensystemen HTA-DES-EO2-SIZ/JK60 (a, b und ¢) und HTA-DES-SIZ/JK60 (d, e
und f). Die Schliffbilder zeigen im mittleren Bereich die 0° Lagen, in denen die Fasern
senkrecht zur Bildebene verlaufen. Die hellen, runden Strukturen in diesem Bereich
zeigen die Querschnitte der polierten Fasern. Ober- und unterhalb der 0°-Lagen schlieen
sich die 90°-Lagen an. In diesen Lagen sind die Fasern von links nach rechts orientiert
und sind als elliptische, lange Formen zu erkennen. Das Matrixmaterial JK60 lasst sich
in allen Aufnahmen an dem etwas dunkleren Grauton erkennen. Gerade an den Grenzen
der Lagen konnen groflere Matrixbereiche gesehen werden (vergleiche Abbildung 6.11 b
und ¢). Die Risse sind in Schwarz zu erkennen. Die durchscheinenden und teilweise
reflektierenden Partien, die vor allem in den Rissen und um die Risse der Proben gesehen
werden, konnen den verbliebenen Resten des Quarzwachses zugeschrieben werden. Die
Push-out-Proben werden nach der Praparation aus dem Quarzwachs gelost und in
Isopropanol gesaubert. Durch die geringe strukturelle Stabilitat der Flachproben muss
dabei auf mechanisches Wischen iiber die Probenoberflache verzichtet werden, was zu
diesen Riickstdnden fiihrt. Gerade in den Rissen lasst sich das Quarzwachs nur schwer
entfernen. Im Falle der Kreuzschichtverbundproben kann beobachtet werden, dass die
Risse sich bei allen untersuchten Proben auf bestimmte Art und Weise ausbilden. In den
meisten Fallen verlaufen die Risse in den 0°-Lagen senkrecht von einer zur niachsten 90°-
Lage (vergleiche Abbildung 6.11 a-f). Die Risse breiten sich in die Tiefe parallel zu den
sich in dieser Lage befindlichen Fasern aus. Neben den senkrechten Rissen koénnen
ebenfalls Delaminationen entlang der Grenzfliche zwischen einer 0°- und einer 90°-Lage
beobachtet werden (siehe Abbildung 6.11 d oben links und f Mitte).
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6.6 Mikroskopische Struktur der Faserverbundproben

Abbildung 6.11: Reprdsentative, mikroskopische Aufnahmen der Rissstrukturen an Schliffbildern der
Kreuzschichtverbund- CFK-Proben HTA-DES-EO02-S1Z/JK60 (a, b und c¢) und HTA-DES-SIZ/JK60 (d, e
und f) bei 500-facher Vergrifierung
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Im Vergleich zu den grofitenteils ungeordneten Rissen der unidirektional verstérkten
Proben sind die Risse der Kreuzschichtverbunde geordnet und weniger breit und
aufgeweitet. Es lasst sich beobachten, dass die Risse sich in unterschiedlichen Stadien
befinden. Teilweise sind sie nur sehr fein und schmal (sieche Abbildung 6.11 a). Manche
Risse sind bereits verbreitert und klaffen deutlich auf (vergleiche Abbildung 6.11 d
rechts). In diesem Fall kann von den typischen Blockstrukturrissen gesprochen werden.
Die Risse sind zum Teil nicht vollstandig von oben nach unten in der 0° Lage ausgebildet
(siehe Abbildung 6.11 a und e). Teilweise wachsen die Risse auch von beiden Seiten von
den 90°-Lagen in Richtung der Mitte der 0°-Lage zusammen, bevor sie sich zu einem Riss
vereinigen (vergleiche Abbildung 6.11 b und ¢ rechts). Die Rissstrukturen verteilen sich
zumeist weitldufig tiber die ganze Probe hinweg. An einigen Stellen lassen sich die
Blockstrukturen, wie man sie im C/C-Probenkorper iiblicherweise nach der Pyrolyse
findet und wie sie nach der Fliissigphasensilizierung die dichten C/C-SiC Blocke bilden,
bereits im CFK erahnen (siehe Abbildung 6.11 ¢ und f). Vergleicht man groBfliachig die
vorhandenen Rissstrukturen der unidirektional verstarkten Griinkoérper und der
Kreuzschichtverbunde im CFK-Zustand mit den Rissstrukturen von carbonisierten C/C-
Proben aus der Literatur, erkennt man, dass die Strukturen im CFK nicht vollstandig
ausgebildet sind [10, 11]. Wahrend der Pyrolyse verbreitern sich die Risse noch und
wachsen im Normalfall die komplette Strecke zwischen den begrenzenden Lagen. Sie
bilden sich engmaschiger aus, was vergleichbar zu den beiden Rissen in Abbildung 6.11 ¢

ist.

Im Rahmen dieser Arbeit konnte damit gezeigt werden, dass sich die ausgepragte und
pragnante Rissstruktur, die nach der Carbonisierung im C/C-Werkstoff vorgefunden wird
und die fiir die Flissigphasensilizierung spater essenziell ist, bereits im Ansatz im CFK-
Griinkorper gebildet wird. An allen untersuchten CFK-Vorkorpern, die in dieser Arbeit
mittels Einzelfaser-Push-out-Experiment getestet worden sind, konnte eine Vorstufe der
Rissstruktur erkannt werden. Diese entstehen durch Spannungen, die beim Abkiihlen des
CFKs nach dem Aushéarten aufgrund der unterschiedlichen thermischen Ausdehnungs-
koeffizienten der CF und des Matrixpolymers auftreten. Wenn die lokalen
Spannungsfelder die Festigkeit der Matrix iibersteigen, werden Risse im CFK
ausgebildet. Es wird erwartet, dass die Blockstrukturrisse noch nicht vollstandig
ausgepragt sind. Wahrend der Pyrolyse schrumpft die Matrix, die Risse weiten sich auf
und deutlich mehr Risse werden gebildet. Nach der Untersuchung der Struktur aller
CFK-Grinkorper kann noch kein Zusammenhang zwischen der beobachteten

Rissstruktur und der Faser-Matrix-Anbindung gesehen werden.
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6.6.2 Mikrorissstruktur der C/C-SiC-Probenvarianten

Die Kreuzschichtverbundproben (siche Tabelle 6.14) wurden innerhalb des Projekts
KeraFaM pyrolysiert und siliziert und zur Untersuchung zur Verfiigung gestellt. Die
entstandene Struktur der C/C-SiC- Probenvarianten wurden an Probenquerschliffen
mittels Rasterelektronenmikroskopie untersucht. Die beobachtete Struktur resultiert aus
der Rissstruktur des C/C-Werkstoffs, die sich wihrend der Pyrolyse ausbildet. Die
Schliffbilder dokumentieren qualitativ den Einfluss der Oberflachenbehandlung der
Fasern und der Faser-Matrix-Anbindung auf die Ausbildung der Mikrorissstruktur. Die
Rissstruktur bestimmt unter anderem den Grad der Konvertierung der Carbonfasern zu
SiC. Je mehr Faser-Matrix-Delaminationen wahrend der Pyrolyse auftreten, desto mehr
CF konnen von flisssigem Si angegriffen werden. Ein groflerer Konvertierungsgrad der

Fasern wirkt sich negativ auf die allgemeine Performance des C/C-SiC-Werkstoffs aus.

Zum Vergleich der Strukturen auf iibergeordneter Groflenordnung wurden REM-
Aufnahmen bei einer 50-fachen Vergroflerung aufgenommen und werden im Folgenden
miteinander verglichen. Fiir einen zusitzlichen Informationsgewinn werden zudem
kleinere Ausschnitte der C/C-SiC-Proben bei einer 300-fachen Vergroferung betrachtet.
Tabelle 6.14 gibt Auskunft tber alle untersuchten C/C-SiC-Proben. Da die
Probenvarianten HTA/JK60 und T1000/JK60 unidirektional verstérkt sind, wurden

diese nicht pyrolisiert und siliziert.

Tabelle 6.14: Ubersicht iiber die mittels Rasterelektronenmikroskop —untersuchten C/C-SiC-
Probenvarianten

Probenbezeichnung Faser Matrixsystem des CFK-Griinkorpers
HTA-DES-SIZ/JK60 HTA JK60
HTA-DES-EO1-SIZ/JK60 HTA JK60
HTA-DES-EO2-SIZ/JK60 HTA JK60
HTA-DES-EO3-SIZ/JK60 HTA JK60
HTA-DES-HNO3-SI1Z/JK60 HTA JK60
HTA/MF43 HTA MF43
T1000/MF43 T1000 MF43
T1000-DES-EO2-S1Z/MF43 T1000 MF43
YS/MF43 YS MF43
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Rasterelektronenmikroskopie an Probenvarianten mit HT A-Fasern

In Abbildung 6.12 und Abbildung 6.13 sind Schliffbilder der C/C-SiC-Probenvariante
HTA-DES-SIZ/JK60 gezeigt. Abbildung 6.12 zeigt eine Ubersicht der Struktur. Die
Carbonfasern und die Carbonmatrix sind in dunklem Grau, das Siliziumcarbid in hellem
Grau, das Silizium in Weifl und nach der Infiltration eventuell verbliebene Risse in
Schwarz dargestellt. Im Folgenden werden die nun mit SiC oder Si aufgefiillten
Blockstrukturrisse aus Griinden der Einfachheit teilweise als Risse bezeichnet und es wird
weiterhin von einer Mikrorissstruktur gesprochen. Der abwechselnde Lagenaufbau
zwischen 0°- und 90°-Lagen ist gut zu erkennen. In den 0°-Lagen laufen die Fasern auf
den Betrachter zu und in den 90°-Lagen sind sie von links nach rechts orientiert. Die
Blockstruktur wird in den 90°-Lagen sehr wahrscheinlich vergleichbar ausgepragt sein.
Jedoch lasst sich das den Aufnahmen nicht entnehmen. Ein ehemaliger Riss durch die
90°-Lage lasst sich im rechten oberen Bildbereich sehen. Innerhalb der 0°-Lagen lasst sich
erkennen, dass die Blockstruktur zu grofien Teilen in der Probe HTA-DES-SIZ/JK60
ausgebildet ist. Wenn die infiltrierten Risse vergleichsweise breit sind, kann im Kern des
Siliziumcarbids das iiberschiissige Silizium gesehen werden. In der gesamten Probe lasst
sich viel Silizium und vergleichsweise wenig SiC erkennen. Die innerhalb der C/C-Blocke
fein verteilten SiC-Einschliisse belegen, dass in der C/C-Vorstruktur einige Faser-Matrix-

Delaminationen vorlagen, die durch Silizium infiltriert werden konnten. Dadurch wurden
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Abbildung 6.12: Darstellung der ibergeordneten Struktur der C/C-SiC-Probenvariante HTA-DES-
S17Z/JK60
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iiber die gesamte Probe verteilt die Carbonfasern angegriffen und ebenfalls zu
Siliziumcarbid umgewandelt, was die mechanische Festigkeit der angegriffenen Fasern
deutlich schwécht und zu einer Versprodung der Grenzfliche und damit des gesamten

Komposits fiihrt.

In Abbildung 6.13 kann in einem vergroferten Ausschnitt zudem beobachtet werden,
dass teilweise kleinere Faser-Matrix-Delaminationen wie in der linken oberen Ecke des
C/C-Blocks nicht infiltriert worden sind. In den vergleichsweise breiten Bereichen aus
SiC lassen sich runde Strukturen beobachten, die aufgrund der umgewandelten Fasern
im SiC entstehen. Sehr wahrscheinlich enthalten alle ausgedehnten SiC-Bereiche
konvertierte Carbonfasern. Die Blockstruktur ist bei der Probe HTA-DES-SIZ/JK60
grofflachig ausgebildet. Es befindet sich Si in der Probe und es kénnen iiber die gesamte

Probe verteilt Silizierungen der Fasern in den C/C-Blocken beobachtet werden.

Abbildung 6.13: Darstellung der mikroskopischen Struktur der C/C-SiC-Probenvariante HTA-DES-
SIZ/JK60

Ein Schliffbild der Probenvariante HTA-DES-EO1-SIZ/JK60 ist in Abbildung 6.14
gezeigt. Die angestrebte Blockstruktur ist in groffen Teilen der Probe ausgebildet. In den
breiten Blockstrukturrissen kann iiberschiissiges Si beobachtet werden. In dieser Probe
ist der Anteil an SiC viel starker ausgepragt und es sind nur geringe Mengen an Si
vorhanden. Es lassen sich ebenfalls iiberall verteilte, punktuelle Bereiche von SiC

innerhalb der C/C-Blécke sehen. Rechts unten in der Aufnahme sind diese besonders

137



6 Ergebnisse und Interpretation

stark ausgepragt. Es kann in diesem Bereich davon ausgegangen werden, dass nahezu
jede Carbonfaser wahrend der Fliissigsilizierung angegriffen wurde. Zudem lassen sich
einige groBere Risse erkennen, die nicht mit SiC gefiillt sind. Diese waren dem fliissigen
Si wiahrend der Infiltration nicht zuganglich. Abgesehen von den Rissen und den hohen

Anteilen an SiC und geringen Anteilen an Si, ist die Struktur vergleichbar mit der der
HTA-DES-SIZ/JK60.

Abbildung 6.14: Darstellung der tibergeordneten Struktur der C/C-SiC-Probenvariante HTA-DES-EO1-
SI17/JK60

Ein deutlich anderes Bild zeigt die Probenvariante HTA-DES-EO2-SIZ/JK60, die in
Abbildung 6.15 gezeigt ist. Die Blockstruktur kann gut erkannt werden und nur
vereinzelt ist {iberschiissiges Si zu sehen. Zudem sind fir den Grofteil der Probe die
Bereiche, in denen Siliziumcarbid zu sehen ist, auf die Blockstrukturrisse beschrankt. Das
bedeutet, dass Faser-Matrix-Delaminationen und damit die Silizierung von Fasern fiir
einen sehr grofien Teil der Probenvariante HTA-DES-EO2-SIZ/JK60 verhindert werden
konnte. Im Vergleich zu den Probenvarianten HTA-DES-SIZ/JK60 und HTA-DES-EO1-
S1Z/JK60 sind die Blockstrukturrisse schmaler und es konnte deutlich weniger fliissiges
Silizium in die C/C-Blocke eindringen. Die C/C-Blocke sind kompakt ausgebildet und
die Fasern innerhalb der Blocke haben die Fliissigsilizierung zumeist unversehrt

iiberstanden. Es ist vergleichsweise viel C, wenig SiC und noch weniger Si zu sehen. Der
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Konvertierungsgrad der Fasern ist sehr niedrig. Dies entspricht nahezu der favorisierten,
idealen Blockstruktur fiir C/C-SiC-Werkstoffe.
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Abbildung 6.15: Darstellung der ibergeordneten Struktur der C/C-SiC-Probenvariante HTA-DES-EO2-
S17/JK60

Abbildung 6.16: Darstellung der ibergeordneten Struktur der C/C-SiC-Probenvariante HTA-DES-EOS3-
SIZ/JK60
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Abbildung 6.16 zeigt eine REM-Aufnahme der Probenvariante HTA-DES-EO3-
SIZ/JK60. Es sind breite Blockstrukturrisse, die mit SiC und Si gefiillt und tber die
gesamte Probe verteilt sind, zu sehen. Wie bei den Probenvarianten HTA-DES-SIZ/JK60
und HTA-DES-EO1-SIZ/JK60 sind groSere Bereiche der Probe in den C/C-Blécken
punktuell siliziert. Der Gehalt an {iberschiissigem Si ist in dieser Probe sehr hoch. Ein
hoher Anteil an Carbonfasern kam mit Silizium in Kontakt und konvertierte zumindest
teilweise zu Siliziumcarbid. Die Fasern konnten nicht ausreichend geschiitzt werden.
Ahnlich wie bei der Probe HTA-DES-EO1-SIZ/JK60 zeigen sich hier ebenfalls grofere

Blockstrukturrisse, die nicht infiltriert wurden.

In Abbildung 6.17 ist ein Schliffbild der Probenvariante HTA-DES-HNO3-SIZ/JK60
gezeigt. Die makroskopische Struktur lasst sich gut mit denen der Varianten HTA-DES-
EO1-SI1Z/JK60 und HTA-DES-EO3-SIZ/JK60 vergleichen. Die Blockstrukturrisse sind
sehr breit und zu einem sehr groflen Anteil mit Silizium gefiillt. An den Randbereichen
zu den C/C-Blocken kann Siliziumcarbid beobachtet werden. Die C/C-Blocke sind
durchzogen von vereinzelten SiC-Bereichen, die durch das Eindringen von Silizium in
Faser-Matrix-Delaminationen entstanden, und der Konvertierungsgrad der Fasern
innerhalb der Blocke ist hoch. Es sind ebenfalls groflere Risse und Faser-Matrix-

Delaminationen zu sehen, die wahrend der Infiltration mit Silizium nicht gefiillt wurden.

Abbildung 6.17: Darstellung der ibergeordneten Struktur der C/C-SiC-Probenvariante HTA-DES-HNO3-
SIZ/JK60
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Eine deutlich unterschiedliche Struktur kann bei der Probe HTA/MF43 beobachtet
werden. Diese ist in Abbildung 6.18 gezeigt. Im Gegensatz zu allen anderen
Probenvarianten kann hier nicht die typische Blockstruktur beobachtet werden. Die
Risse sind zuféllig in der Probe verteilt. Sie sind teilweise rund und groBflachig
ausgebildet und haben Dimensionen von 100 pm und mehr im Durchmesser. Das spricht
dafiir, dass diese Struktur hier aus einer schlechten Impréagnierung der Carbonfasern mit
Phenolharz bei der Fertigung des CFK-Vorkorpers resultiert. Es konnten so grofle Poren
bereits im CFK vorhanden gewesen sein. Am Rand dieser sehr groien Risse bzw. Poren
befindet sich nun SiC. Sehr grofle Mengen an iiberschiissigem Silizium sind innerhalb der
runden Porenstrukturen eingeschlossen. Die langlicheren Risse bildeten sich vermutlich
wahrend der Pyrolyse grofl und breit und nicht so orientiert aus wie in den anderen
Probenvarianten. Alle Beobachtungen deuten auf eine schlechte Qualitat der CFK-Probe
HTA/MF43 aufgrund einer unvollstindigen Impragnierung mit Phenolharz bei der
Herstellung hin. Grole Mengen an Silizium konnten in die Risse bzw. Poren eindringen.
Daraus resultieren die groflen Mengen an ftiberschiissigem Silizium und ein hoher
Faserkonvertierungsgrad und die ungiinstige Struktur fir die HTA/MF43-Probe. Diese
ungeordnete Struktur ist nicht fir C/C-SiC-Werkstoffe favorisiert.
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Abbildung 6.18: Darstellung der ibergeordneten Struktur der C/C-SiC-Probenvariante HTA/MF43
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REM-Aufnahmen an C/C-SiC-Probenvarianten mit Hochleistungsfasern

Abbildung 6.19 zeigt eine REM-Aufnahme der Probenvariante T1000/MF43. Bei dieser
Probe ist auffallig, dass sowohl die Blockstruktur ausgebildet ist, als auch Bereiche
vorhanden sind, die vergleichbar mit der Probe HTA/MF43 sind und in denen grofere,
flichige Bereiche mit tiberschiissigem Silizium beobachtet werden koénnen. Im linken
oberen Bildbereich konnen Beschédigungen gesehen werden, die vermutlich nicht von der
Silizierung der Probe stammen, sondern beim Anschnitt der Schliffflache entstanden sind.
In der Mitte verlauft waagerecht ein breiter, mit viel iiberschiissigem Silizium gefiillter
Riss zwischen zwei Lagen des Kreuzschichtverbundes. Es kann beobachtet werden, dass
innerhalb der gut ausgebildeten C/C-Blocke sehr viele Faser-Matrix-Delaminationen

vorhanden sind. Diese wurden jedoch nicht mit Silizium gefillt.

Bl i i '
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Abbildung 6.19: Darstellung der ibergeordneten Struktur der C/C-SiC-Probenvariante T1000/MF43

In Abbildung 6.20 ist eine REM-Aufnahme der Probenvariante T1000-DES-EO2-
SIZ/MF43 gezeigt. Die Blockstruktur ist deutlich ausgepragt. Die vergleichsweise
schmalen und definierten Blockstrukturrisse sind mit SiC gefiillt. Aufféllig ist, dass
breitere Risse nicht komplett gefiillt sind und kein tiberschiissiges Silizium detektiert
werden kann. Das ist ein eindeutiges Zeichen dafiir, dass zu wenig Silizium wéhrend der
Silizierung bereitgestellt wurde oder die Infiltrationskanale frithzeitig geschlossen wurden,

was eher unwahrscheinlich ist, da dies bei den anderen Proben ebenfalls nicht passierte.
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6.6 Mikroskopische Struktur der Faserverbundproben

Teilweise sind die verbliebenen Hohlraume der Blockstrukturrisse mit dem Einbettharz
zur Praparation der Schliffproben gefiillt. Die C/C-Blocke weisen wie die der Probe
T1000/MF43 Faser-Matrix-Delaminationen auf. Die Anzahl dieser ist geringer.
Vereinzelt konnte Silizium in die Blocke eindringen und hat Fasern zu SiC konvertiert.
Es konnten mehr Fasern siliziert sein, wenn geniigend Silizium zur Verfiigung gestanden
wéare. Es wird dennoch vermutet, dass keine ausgepréigte Silizierung der Fasern
aufgetreten wére, da die grofien Risse einen viel besseren Zugang bieten und bei der C/C-

SiC-Probe T1000/MF43 einige Faser-Matrix-Delaminationen nicht gefiillt sind.

Abbildung 6.20: Darstellung der ibergeordneten Struktur der C/C-SiC-Probenvariante T1000-DES-EO2-
SIZ/MF453

Die Struktur der Probe YS/MF43 ist in Abbildung 6.21 gezeigt. Sie ist vergleichbar zur
Struktur der Probe T1000-DES-EO2-SIZ/MF43. Die Blockstruktur ist gut sichtbar
ausgebildet. Innerhalb der C/C-Blocke konnen wenige Faser-Matrix-Delaminationen
erkannt werden, die zum grofiten Teil nicht infiltriert sind. In den breiteren Block-

strukturrissen befindet sich tiberschiissiges Silizium.
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6 Ergebnisse und Interpretation

Abbildung 6.21: Darstellung der ibergeordneten Struktur der C/C-SiC-Probenvariante YS/MF43

Qualitative Einordnung der Rissstrukturen

In Tabelle 6.15 ist eine Einordnung der C/C-SiC-Strukturen anhand qualitativer
Kriterien dargestellt. Die Blockstruktur wird beurteilt und es wird qualitativ eingeordnet
wie viele Faser-Matrix-Delaminationen nach der Silizierung noch vorhanden sind. Ebenso
wird darauf eingegangen wie viele Einzelfasersilizierungen beobachtet werden koénnen.
Das spiegelt den Anteil angegriffener Faser innerhalb der C/C-Blocke wider. Zudem wird
der Anteil an iiberschiissigem Silizium eingeordnet. Eine gut ausgebildete Blockstruktur
mit schmalen Rissen, wenige Faser-Matrix-Delaminationen und Einzel-fasersilizierungen

und ein niedriger Anteil an tberschiissigem Silizium sprechen fiir eine hochwertige
Struktur im C/C-SiC-Werkstoff.
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6.6 Mikroskopische Struktur der Faserverbundproben

Tabelle 6.15: Einordnung der C/C-SiC-Strukturen anhand qualitativer Kriterien

Proben- Blockstruktur — Faser-Matrix- Einzelfaser- Si-Anteil

bezeichnung Delaminationen  silizierungen

HTA-DES- Ausgebildet Einige Viele Hoch

S1Z/JK60 Breite Risse

HTA-DES-EO1- Ausgebildet Einige Viele Gering

S1Z/JK60 Breite Risse

HTA-DES-EO2- Ausgebildet Wenige Wenige Gering

S17/JK60 Schmale Risse

HTA-DES-EO3- Ausgebildet Wenige Sehr viele Hoch

S17/JK60 Breite Risse

HTA-DES- Ausgebildet Einige Viele Hoch

HNO3-SIZ/JK60  Breite Risse

HTA/MF43 Nicht Wenige Sehr viele Sehr hoch
ausgebildet

T1000/MF43 Ausgebildet Viele Wenige Hoch
Breite Risse

T1000-DES- Ausgebildet Wenige Wenige Keine

EO2-SIZ/MF43  Schmale Risse Angabe*

YS/MF43 Ausgebildet Wenige Wenige Gering

Schmale Risse

*Kein Silizium enthalten, da vermutlich zu wenig Silizium wéhrend der Fliissigsilizierung zugefiihrt wurde

Es kann festgehalten werden, dass sich die beobachteten Strukturen grob in drei
Qualitatsstufen einteilen lassen. Bei der Struktur mit dem niedrigsten Grad an Ordnung
bilden sich die Risse ungerichtet und groBflachig aus. Die typische Blockstruktur kann
nicht beobachtet werden. Diese Art der Auspragung der Mikrorissstruktur konnte bei
der Probe HTA/MF43 gesehen werden. Es wird vermutet, dass diese Struktur durch eine
schlechte Impréagnierung der Carbonfasern mit Matrixharz bei der Herstellung des CFK-
Griinkorpers bedingt ist. In Abbildung 6.22 ist die Probenvariante HTA/MF43 bei 300-
facher VergroBerung gezeigt. Der Anteil an tiberschiissigem Silizium ist sehr grofl im
Vergleich zu den anderen Probenvarianten, ebenso wie der Anteil an SiC. Der
Konvertierungsgrad der Carbonfasern in den C/C-Bereichen ist am hochsten. Es wird
davon ausgegangen, dass sich diese Struktur in einem drastischen Verlust an

mechanischer Festigkeit eines C/C-SiC-Bauteils auswirkt.
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6 Ergebnisse und Interpretation

Abbildung 6.22: Darstellung der mikroskopischen Struktur der C/C-SiC-Probenvariante HTA/MF43

Eine C/C-SiC-Struktur mit deutlich ausgebildeter Blockstruktur spricht fiir eine bessere
Qualitat. Das kann an den Proben HTA-DES-SIZ/JK60, HTA-DES-EO1-SI1Z/JK60,
HTA-DES-EO3-SIZ/JK60 und HTA-DES-HNO3-SIZ/JK60 gesehen werden. Reprasen-
tative Strukturaufnahmen mit 300-facher Vergroflerung sind in Abbildung 6.13 und
Abbildung 6.23 a gezeigt. Die Blockstrukturrisse sind mit SiC gefiillt. Es konnen Reste
von tiiberschiissigem Silizium detektiert werden. Jedoch sind an vielen Stellen Faser-
Matrix-Delaminationen aufgetreten, so dass teilweise die Carbonfasern in den C/C-
Blocken mit Si in Kontakt gekommen sind. Der Faserkonvertierungsgrad innerhalb der

C/C-Blocke variiert, ist aber teilweise hoch.

Die qualitativ hochwertigste Struktur aller untersuchten Probenvarianten kann bei den
Proben HTA-DES-EO2-SI1Z/JK60, T1000/MF43, T1000-DES-EO2-SIZ/MF43 und
YS/MF43 gesehen werden. Die Strukturen der Proben HTA-DES-EO2-SI17Z/JKG60,
HTA/MF43 und T1000-DES-EO2-SIZ/MF43 sind mit 300-facher Vergroflerung in
Abbildung 6.23 b, Abbildung 6.23 ¢ bzw. Abbildung 6.23 d dargestellt. Wie zuvor ist die
Blockstruktur deutlich ausgebildet. In den Rissen ist vergleichsweise wenig
tiberschiissiges Silizium zu finden. Im Falle der Probe T1000-DES-EO2-SIZ/MF43 wird
davon ausgegangen, dass die Risse komplett gefiillt sind und sich iiberschiissiges Silizium

finden liefle, wenn wéhrend der Infiltration gentigend Silizium zur Verfiigung gestellt
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6.6 Mikroskopische Struktur der Faserverbundproben

worden ware. Es wird vermutet, dass mehr Einzelfasersilizierungen beobachtet werden,
wenn wahrend der Silizierung geniigend Silizium zur Verfiigung gestellt worden wére.
Ein friithzeitiges Schliefen der Infiltrationskandle dieser Probe wird als eher
unwahrscheinlich erachtet. Faser-Matrix-Delaminationen und infolgedessen Silizierungen
innerhalb der Blocke aller vier Probenvarianten konnten nicht komplett verhindert
werden. Es sind jedoch deutlich weniger punktuelle SiC-Bereiche oder Faser-Matrix-
Delaminationen zu sehen. Eine Ausnahme bildet die Probe T1000/MF43. Bei dieser sind
innerhalb der C/C-Blocke vergleichsweise viele Faser-Matrix-Delaminationen zu sehen,
die jedoch nicht mit flissigem Silizium infiltriert werden konnten. Bei allen vier
Probenvarianten wurde der Kern der C/C-Blocke nicht infiltriert, obwohl teilweise
kleinere Risse und vereinzelte Faser-Matrix-Delaminationen vorhanden sind.
Einzelfasersilizierungen konnten grofiflachig verhindert werden. Diese Struktur wird

idealerweise fir C/C-SiC-Werkstoffe angestrebt.

Abbildung 6.23 zeigt eine Zusammenstellung der Strukturen der Probenvarianten HTA-
DES-EO3-S1Z/JK60 (a), HTA-DES-EO2-SIZ/JK60 (b), T1000/MF43 (c¢) und T1000-
DES-EO2-SIZ/MF43 (d) bei 300-facher Vergrofierung. Werden jeweils die beiden REM-
Aufnahmen mit gleichem Carbonfasertyp und Matrixpolymer verglichen, kann gesehen
werden, dass die Qualitat der Struktur innerhalb der C/C-Blocke von HTA-DES-EO3-
S1Z/JK60 zu HTA-DES-EO2-SIZ/JK60 bzw. von T1000/MF43 zu T1000-DES-EO2-
SIZ/MF43 zunimmt. Im Falle der Proben mit HT A-Carbonfasern und JK60-Matrix zeigt
sich das an der Anzahl an Silizierungen innerhalb der Blocke. Diese sind fiir die Probe
HTA-DES-EO2-SIZ/JK60 signifikant reduziert. Im Falle der Proben mit T1000-
Carbonfasern und MF43-Matrix ist die Anzahl an Faser-Matrix-Delaminationen
innerhalb der C/C-Blocke deutlich geringer fir die Probe T1000-DES-EO2-SI1Z/MF43.
Der qualitative Unterschied in der Struktur zwischen den vergleichbaren C/C-SiC-
Proben hat seinen Ursprung vermutlich jeweils in der unterschiedlichen Faserausriistung
und damit in der Stérke der Faser-Matrix-Wechselwirkung. Auf den Zusammenhang
zwischen der Faser-Matrix-Anbindung und der Ausbildung der mikroporosen Struktur

und Mikrorisstruktur wird im Folgenden weiter eingegangen.

Weiterhin kann festgehalten werden, dass im Allgemeinen die Anzahl an Silizierungen
innerhalb der C/C-Blocke viel geringer in allen Probensystemen mit dem Matrixpolymer
MF43 ist. Eine Ausnahme hierbei bildet die Probe HTA/MF43, die eine qualitativ
minderwertige C/C-SiC-Struktur hat. Als Grund dafiir, dass das Matrixpolymer MF43
im Vergleich zum Matrixpolymer JK60 trotz ebenso vorhandener Faser-Matrix-
Delaminationen nicht innerhalb der nicht komplett dichten C/C-Blocke mit fliissigem

Silizium infiltriert wurde, wird der erhohte Phenolgehalt des Matrixharzes MF43
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6 Ergebnisse und Interpretation

angesehen. Der Unterschied im Losemittel zwischen Wasser bei MF43 und Aceton bei
JK60 konnte auch Einfluss nehmen. Als wahrscheinlicher wird der héhere Phenolgehalt

angesehen.

Abbildung 6.23: Darstellung der mikroskopischen Struktur der C/C-SiC-Probenvarianten HTA-DES-EOS3-
S17/JK60 (a), HTA-DES-EO2-SIZ/JK60 (b), T1000/MF43 (¢) und T1000-DES-EO2-S1Z/MF43 (d)

6.7 Korrelation der Faser-Matrix-Anbindung im CFK und der
Struktur der C/C-SiC-Proben

Neben der Faserarchitektur und den chemischen Eigenschaften des Matrixprecursors ist
die Faser-Matrix-Anbindung im CFK-Griinkorper ein entscheidender Einflussfaktor auf
die Mikrorissstrukturausbildung wahrend der Pyrolyse. Die Korrelation der
Grenzflachenbruchzahigkeit der CFK-Proben, deren Unterschiede aus den verschiedenen

Oberflachenmodifikationen der Fasern resultieren, mit den Mikrorissstrukturen der
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entsprechenden C/C-SiC-Werkstoffvarianten, die im Flissigsilizierverfahren pyrolysiert

und mit Si infiltriert wurden, ist ein wesentlicher Kernaspekt dieser Arbeit.

Korrelation der Faser-Matrix-Anbindung und der C/C-SiC-Struktur an
HTA-Probenvarianten

Die Grenzflachenbruchzéihigkeit der CFK-Probenvariante HTA-DES-SIZ/JK60 betragt
55410Jm™.  An der C/C-SiC-Werkstoffvariante dieser Probe kann die typische
Blockstruktur gesehen werden. Der Faserkonvertierungsgrad im C/C-Block ist dennoch
hoch. Es dringt viel iiberschiissiges Silizium ein. Das deutet an, dass die Faser-Matrix-
Anbindung noch vergleichsweise schwach ist und Faser-Matrix-Delaminationen wéhrend
der Pyrolyse entstehen. Die CFK-Probenvarianten HTA-DES-EO1-SIZ/JK60 und HTA-
DES-EO3-SIZ/JK60 zeigen eine im Vergleich dazu leicht erhohte Grenzflichen-
bruchzihigkeit von 61£10Jm™. Die REM-Aufnahmen an den CMC-Varianten dieser
Proben zeigen eine vergleichbare Struktur zu der Probe HTA-DES-SIZ/JK60. Die C/C-
Blocke sind gut ausgebildet. Trotz der erhohten Anbindung zwischen Faser und Matrix,
lasst sich noch eine deutliche Zahl Faser-Matrix-Delaminationen feststellen, die sich an
den Silizierungen und verbliebenen Faser-Matrix-Delaminationen innerhalb der C/C-
Blocke erkennen lassen. Die Grenzflichenbruchzahigkeiten der CFK-Probenvarianten
HTA-DES-SI1Z/JK60, HTA-DES-EO1-S1Z/JK60 und HTA-DES-EO3-SIZ/JK60 liegen
sehr nah aneinander. Die beobachtete Struktur der entsprechenden C/C-SiC-
Probenvarianten spiegelt das wider. Die Probe HTA-DES-EO3-SIZ/JK60 weist zudem
eine aufféllig hohe Anzahl an Silizierungen innerhalb der C/C-Blocke auf. Die Steigerung
der Grenzflachenbruchzihigkeit 55 Jm™ auf 61 Jm™ war in diesen Féllen nicht signifikant
genug, um die entstandene Mikrorissstruktur entscheidend zu beeinflussen. Im Falle der
CFK-Variante HTA-DES-EO2-SIZ/JK60 wurde mit 80+12 Jm?  die groBte
Grenzflachenbruchzahigkeit der elektrolytisch oxidierten Fasern gemessen. Das korreliert
mit den Erkenntnissen aus der Analyse der Schliffbilder der CMC-Variante dieser Probe.
Unter allen CFK-Proben mit HTA-Carbonfasern hat diese eine ausgepragte
Blockstruktur mit schmalen Rissen. Besonders auffallig ist, dass nahezu keine
Silizierungen innerhalb der dichten C/C- Blocke und zudem lediglich ein sehr geringer
Anteil an verbliebenen Faser-Matrix-Delaminationen, die dem fliissigen Silizium nicht
zuganglich waren, beobachtet werden kénnen. Die hohe Faser-Matrix-Anbindung fiihrt
zu dieser deutlichen Optimierung in der Struktur des Keramikkomposits HT A-DES-EO2-
S17/JK60. Die Grenzflachenbruchzahigkeit der CFK-Probe HTA-DES-HNO3-SIZ/JK60
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betrigt hingegen nur 45414 Jm™®. Dem Schliffbild kann entnommen werden, dass die
Blockstruktur mit breiten, zum Grofiteil mit Silizium gefiillten Rissen ausgebildet ist. Die
vielen Faser-Matrix-Delaminationen innerhalb der C/C-Blocke wurden infiltriert. Das
fihrt zu einer vergleichsweise hohen Silizierung und die Fasern werden zu SiC
konvertiert. Die Grenzflichenbruchzahigkeit und die beobachtete Rissstruktur

korrelieren gut miteinander und mit den Ergebnissen der anderen HT A-Faservarianten.

Die CFK-Probenvariante HT A /MF43 bestehend aus der as received HT A-Faser und dem
Matrixpolymer MF43 erzielt mit 46+10Jm™ eine vergleichbare Grenzflichenbruch-
zéhigkeit wie die Probe HTA/JK60. Lediglich die Struktur nach der Silizierung passt
nicht zu den restlichen Erkenntnissen aus den Schliffbildern. Die Struktur zeigt keine
geordneten Blockstrukturrisse und besitzt viele grofiflichige Bereiche in denen sich
Silizium angesammelt hat. Die Struktur hat sich damit komplett anders ausgebildet als
bei allen anderen CMC-Proben. Sie steht vor allem in Kontrast zu den Beobachtungen
an anderen C/C-SiC-Probenvarianten mit einer Matrix ausgehend von MF43. Das wird
so interpretiert, dass die CFK-Probe grole Poren aufgrund einer unvollstandigen
Impragnierung der Fasern mit Matrixharz bei der CFK-Herstellung aufweist. Diese grof3
angelegten Poren verhindern vermutlich das Ausbilden der signifikanten Blockstruktur
wéhrend der Pyrolyse und fithren zu der qualitativ minderwertigen Struktur im C/C-
SiC-Probenkorper. Aus diesem Grund wird die Probe HTA/MF43 bei der Bewertung der
Struktur aller C/C-SiC-Probenvarianten basierend auf dem Matrixpolymer MF43 aufler
Acht gelassen.

Korrelation der Faser-Matrix-Anbindung und der C/C-SiC-Struktur an

Probenvarianten mit Hochleistungsfasern

Die C/C-SiC-Proben mit Hochleistungsfasern basieren alle auf dem Matrixprecursor
MF43. Einen interessanten Vergleich bieten die beiden Proben T1000/MF43 und T1000-
DES-EO2-SIZ/MF43. Durch die Oberflichenfunktionalisierung und Neubeschlichtung
der T1000-Fasern konnte die Grenzfldchenbruchzahigkeit der CFK-Probe T1000/MF43
von 41+21Jm? auf 73+7Jm? der CFK-Probe T1000-DES-EO2-SIZ/MF43 erhht
werden. Das entspricht einer Steigerung von 73 %. Der Vergleich der beiden C/C-SiC-
Strukturen ist ein wenig problematisch, da die C/C-SiC-Probe T1000-DES-EO2-
SIZ/MF43 aufgrund von zu wenig bereitgestelltem fliissigem Silizium wéahrend der
Infiltrierung nicht vollstandig gefiillt wurde. Dennoch lassen sich die Blockstruktur und

die Anzahl von Faser-Matrix-Delaminationen der beiden Proben direkt vergleichen. Die
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Blockstruktur der beiden C/C-SiC-Varianten ist gut ausgebildet. Bei der Probe
T1000/MF43 zeigen sich breite Delaminationen zwischen den Faserlagen. An den Faser-
Matrix-Delaminationen der CMC-Probenvarianten T1000/MF43 und T1000-DES-EO2-
SIZ/MF43  zeigt sich deutlich der FEinfluss einer optimierten Faser-Matrix-
Wechselwirkung. Bei der C/C-SiC-Probe T1000-DES-EO2-SIZ/MF43 kann im Vergleich
zu der C/C-SiC-Probe T1000/MF43 beobachtet werden, dass die Faser-Matrix-
Delaminationen in den C/C-Blocken minimiert werden. Das deckt sich mit dem
beobachteten Zusammenhang zwischen Grenzflichenbruchzéhigkeit und Mikroriss-
struktur bei den HTA-Probenvarianten. Die Ergebnisse sind vielversprechend fiir die
Applikation von modifizierten Hochleistungsfasern in C/C-SiC-Werkstoffen. Hoch-
leistungsfasern kénnen bisher nicht in technisch relevantem MaBstab eingesetzt werden
[168]. Da die chemische Analyse mittels XPS aufzeigt, dass die elektrolytische Oxidation
innerhalb der betrachteten Stromdichten nicht zu einer Séttigung des Sauerstoffgehalts
der T1000-Faser fithrt, besteht Potenzial die Faser-Matrix-Anbindung iiber geeignete,
gesteigerte Prozessparameter optimal fiir die Herstellung von CMCs iiber das LSI-

Verfahren einzustellen.

Die Aussagekraft tiber die Proben mit YS-Carbonfasern hélt sich an dieser Stelle in
Grenzen. Die Fasern konnten nicht wie die anderen drei Fasertypen
oberflaichenmodifiziert werden. Damit beschranken sich die Untersuchungen auf die
Probenvariante YS/MF43. Die Grenzfldchenbruchzéhigkeit der CFK-Variante konnte
nicht klassisch im  Einzelfaser-Push-out-Test bestimmt werden, da dieser
Verbundwerkstoff ein bislang nicht beschriebenes Versagensverhalten zeigt. Das
Versagensverhalten, das durch den Indenter ohne merklichen Kraftaufwand herbeigefiihrt
werden kann, legt die Vermutung nahe, dass nicht die Faser-Matrix-Grenzflache durch
die Belastung zerstort wird. Da die YS-Carbonfaser pechbasiert ist und dementsprechend
viele orientierte graphitische Strukturen hat, ist denkbar, dass die &aufleren
Graphenschichten der YS-Faser gegeneinander abgleiten. Die CMC-Variante YS/MF43
zeigt bereits eine vielversprechende Mikrorissstruktur mit ausgepragten, schmalen
Blockstrukturrissen und wenigen Faser-Matrix-Delaminationen innerhalb der C/C-
Blocke. Die C/C-Blocke sind dicht und wurden nicht mit Silizium infiltriert. Diese
Komposite konnten sich als vielversprechend erweisen, da die erforderliche Struktur
aufweisen und durch den faserinternen Pull-out schadenstolerantes, quasiduktiles

Versagensverhalten zeigen konnen.
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Erklirung des Mechanismus der Ausbildung der Mikrorissstruktur in
Abhingigkeit der Faser-Matrix-Anbindung

An den C/C-SiC-Proben HTA-DES-EO2-SIZ/JK60 und T1000-DES-EO2-SIZ/MF43,
deren CFK-Vorkorper mit Ausnahme der getemperten Varianten die jeweils hochste
Grenzflachenbruchzahigkeit pro Fasertyp aufweisen, kann gut beobachtet werden, wie
sich eine Verbesserung der Faser-Matrix-Anbindung auf die Struktur auswirkt. Die
Blockstruktur bildet sich mit schmalen Rissen in der gesamten Probe aus. Besonders
auffallig ist, dass dichte C/C-Blocke mit nur vereinzelten Einzelfasersilizierungen und
wenigen Faser-Matrix-Delaminationen ausgebildet werden. Die meisten Faser-Matrix-
Delaminationen in den dichten C/C-Blocken sind dem fliissigen Silizium wéahrend der
Infiltration nicht zugédnglich. Um diese Beobachtungen zu erklaren, muss die Entstehung
der Risse genauer betrachtet werden. Eine Vorstufe der Rissstruktur kann in den CFK-
Grinkorpern  beobachtet werden. Ein Einfluss der Starke der Faser-Matrix-
Wechselwirkung auf die Risse in den CFK-Proben konnte innerhalb dieser Arbeit nicht
festgestellt werden. Hauptséchlich bilden sich die Risse wahrend der Pyrolyse weiter aus,
um Spannungsfelder abzubauen. Die Spannungen entstehen aufgrund des Schrumpfs der
Phenolharzmatrix wahrend die Fasern ihre Lange nahezu nicht &ndern und die Form und
Struktur der Probe halten [35]. Die sich anstauende Energie wird dabei in die Rissbildung
und das Risswachstum des energetisch gilinstigsten Versagensverhalten der Probe

dissipiert.

Die Ergebnisse dieser Arbeit zeigen, dass die Ausbildung der Mikrorissstruktur iiber die
Starke der Faser-Matrix-Anbindung im CFK-Griinkorper eingestellt werden kann (siehe
Abbildung 6.24 a). Bei einer schwachen Faser-Matrix-Wechselwirkung delaminiert die
Faser vergleichsweise leicht von der Matrix. Infolgedessen wird mehr Energie in Faser-
Matrix-Delamination dissipiert und es bilden sich mehr Faser-Matrix-Delaminationen
wahrend der Pyrolyse im C/C-Werkstoff aus (siehe Abbildung 6.24 b). Wird dieser
anschlieBend mit flissigem Silizium infiltriert, dringt Si nahe der Fasern ein und
konvertiert neben der amorphen Carbonmatrix auch die Carbonfasern zu SiC (vergleiche
Abbildung 6.23 a). Das beeinflusst signifikant die mechanische Belastbarkeit des C/C-
SiC-Probenkorpers. Die angegriffenen, silizierten Fasern verlieren ihre urspriingliche
Festigkeit und konnen wie die SiC-Matrix sprode versagen. Das fiihrt dazu, dass der
Werkstoff einen schlechten Widerstand gegentiber mechanischer Beanspruchung aufweist
und das essentielle quasi-duktile Versagensverhalten, das mit der Faserverstarkung in

CMCs erreicht werden soll, verliert. Ein CMC von minderer Qualitat ist das Resultat.
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6.7 Korrelation der Faser-Matrix-Anbindung im CFK und der Struktur der C/C-SiC-Proben

Schwache Starke
Faser-Matrix-Anbindung Faser-Matrix-Anbindung

(b) (c)

Abbildung 6.24: Schematische Darstellung eines CFK-Grimkérpers vor der Pyrolyse (a) und der
resultierenden C/C-Strukturen aufgrund einer schwachen (b) bzw. starken (c¢) Faser-Matriz-Anbindung

nach der Pyrolyse

Setzt man eine starke Bindung zwischen Faser und Matrix voraus, so dass die Festigkeit
der Faser-Matrix-Anbindung die Festigkeit der Phenolharzmatrix iibersteigt, werden
hauptsachlich Blockstrukturrisse gebildet, um die internen Spannungsfelder abzubauen.
Faser-Matrix-Delaminationen werden kaum beobachtet. Das fihrt im C/C-Vorkorper zu
einem ausgedehnten Netz an typischerweise senkrecht zueinanderstehenden Rissen. Die
Risse begrenzen Segmente aus intaktem C/C. Es bildet sich hauptsachlich die charak-
teristische Blockstruktur aus (sieche Abbildung 6.24 ¢). Wéhrend der Fliissigsilizierung
dringt das Si hauptsachlich in die Blockstrukturrisse und wandelt nahezu ausschliellich
die angrenzende amorphe Carbonmatrix in SiC um. Das SiC umschliefit im fertigen C/C-
SiC-Werkstoff die C/C-Blocke und schiitzt sie vor Umwelteinfliissen (vergleiche
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6 Ergebnisse und Interpretation

Abbildung 6.23 b). In dieser Arbeit konnte gezeigt werden, dass sich durch eine geeignete
Auswahl und Modifikation von Fasern und Matrixharz die Ausbildung der mikropordsen

Struktur und Mikrorissstruktur iiber die Faser-Matrix-Anbindung beeinflussen lésst.
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7 Zusammenfassung und Ausblick

Die vorliegende Arbeit beschéftigt sich mit dem Einfluss der Oberflachenmodifikationen
von Carbonfasern und der daraus resultierenden Starke der Faser-Matrix-Anbindung im
CFK-Vorkorper auf die Ausbildung der Mikrorissstruktur wahrend des Fertigungs-
prozesses und die finale Struktur der C/C-SiC-Werkstoffe.

Innerhalb dieser Arbeit konnte gezeigt werden, dass die Faser-Matrix-Anbindung
direkten Einfluss auf die Ausbildung der Mikrorissstruktur hat. Eine Erhéhung der Faser-
Matrix-Wechselwirkung fiihrt zu weniger Faser-Matrix-Delaminationen im C/C-
Vorkorper. Aufgrund der hohen Faser-Matrix-Anbindung bilden sich hauptsachlich
Blockstrukturrisse aus. Innerhalb der dichten C/C-Blocke entstehen nur wenige Faser-
Matrix-Delaminationen. Infolgedessen kann nur wenig bis kein Silizium in die C/C-
Blocke wéahrend der Infiltration eindringen und die Fasern werden besser vor einer
Konvertierung zu SiC wahrend der Fliissigsilizierung geschiitzt. Diese Verdnderung in
der Struktur konnte an den C/C-SiC-Probenvarianten HTA-DES-EO2-SIZ/JK60 und
T1000-DES-EO2-SIZ/MF43 und somit an Probentypen mit Standard- und mit
Hochleistungsfasern beobachtet werden. Die beiden Probenvarianten zeigen im CFK-
Vorkérper die hichsten Grenzflichenbruchzéihigkeiten mit 80 Jm™ bzw. 73Jm™ in der
Gegentiberstellung mit vergleichbaren Probenvarianten. Es konnte erstmals gezeigt
werden, dass die Faser-Matrix-Anbindung durch geeignete Oberflichenmodifikation der
Carbonfasern auf die gewiinschten Anforderungen angepasst werden koénnen. Die
entstehende Rissstruktur des finalen CMC-Bauteils kann somit iiber die Starke der Faser-
Matrix-Wechselwirkung eingestellt werden. Zudem wurde beobachtet, dass sich die
charakteristischen Blockstrukturrisse nicht erst im Pyrolyseschritt ausbilden, sondern
schon Vorstufen der Rissstruktur im CFK-Vorkorper nach dem Aushéarten entstehen

konnen.

Im Rahmen der Arbeit konnte weiter gezeigt werden, dass die Auswirkung der
vielversprechendsten Oberflachenmodifikationen der HT A-Faser und deren Einfluss auf
die Faser-Matrix-Wechselwirkung in den CFK-Griinkorpern auf die Hochleistungsfaser
T1000 und deren CFK-Probenvarianten iibertragen werden kénnen. Die Qualitdt und
Quantitidt der Ergebnisse an T1000-Fasern sind mit den Probenvarianten mit den

Standardfasern HTA vergleichbar.

Zur gezielten Einstellung der Faser-Matrix-Anbindung hat sich die elektrolytische
Oxidation als geeignete Methode zur Oberfléchenfunktionalisierung herauskristallisiert.
Mit dieser Methode lasst sich ein hoher Sauerstoffgehalt auf der Carbonfaseroberflache
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7 Zusammenfassung und Ausblick

generieren. Es konnte gezeigt werden, dass vor Allem Alkohol- und Carbonylgruppen zu
einer signifikanten Steigerung der Grenzflachenbruchzahigkeit in den CFK-Griinkoérpern
fithren, da diese beiden Gruppen mit dem phenolbasierten Matrixharz kovalente
Bindungen ausbilden koénnen. Wird zudem das verdiinnte Matrixharz als Schlichte auf
der Faser aufgebracht, kann die Faser-Matrix-Anbindung noch einmal verbessert werden.
Mithilfe der elektrolytischen Oxidation in Kombination mit einer Neubeschlichtung mit
verdiinntem Matrixharz konnte die Grenzflachenbruchzahigkeit an CFK-Griinkérpern
mit HTA-Fasern um bis zu 63 % und an CFK-Griinkérpern mit T1000-Fasern um bis zu
78 % im Vergleich zu Probenvarianten mit den entsprechenden as received Fasern
gesteigert werden. Der grofle Vorteil der elektrolytischen Oxidation gegeniiber anderen
Methoden zur Oberflachenfunktionalisierung liegt darin, dass tiber die Wahl der
verschiedenen Behandlungsparameter wie beispielsweise der Stromdichte gezielt die Art
und Auspragung der sauerstoffhaltigen, funktionellen Gruppen auf der Faseroberflache
eingestellt werden kann. Es konnte gezeigt werden, dass bei der Verwendung von
vergleichsweise kleinen Stromdichten mehr Alkohol- und Ethergruppen entstehen und
bei der Verwendung von hohen Stromdichten mehr Carboxyl- und Estergruppen gebildet
werden. Auf diese Weise kann die Faser-Matrix-Anbindung im CFK-Vorkorper und die
Struktur im C/C-SiC-Probenkoérper feinjustiert werden.

Mittels des Einzelfaser-Push-out-Tests konnte ein positiver Einfluss des Temperns der
CFK-Proben nach der Aushartung auf die Faser-Matrix-Anbindung belegt werden. Die
Steigerung der Grenzflachenbruchzahigkeit allein durch die thermische Nachbehandlung
auf 8449 Jm™ betragt ca. 70% und ist mit der groBten durch Oberflichenmodifikation
erzielten Erhohung vergleichbar. Werden beide Mafinahmen kombiniert, kann die Faser-

Matrix-Wechselwirkung weiter verbessert werden. Die Grenzflachenbruchzahigkeit der
Probe HTA-DES-EO2-SIZ/JK60 get. hat den héchsten in dieser Arbeit gemessenen Wert
und betriagt 98416 Jm™. Mittels der der TGA-, DSC- und FTIR-Untersuchungen kénnen
erstmals die Vorgange, die wahrend der Temperbehandlung im CFK-Griinkoérper
stattfinden, erklart werden. Die Ergebnisse legen nahe, dass eine weiterfithrende Reaktion
zwischen Faser und Matrix und ein weiteres Ausharten des Matrixpolymers stattfinden
und zu der beobachteten Verbesserung der Faser-Matrix-Anbindung fiihrt. Der positive
Effekt der weiteren Reaktion des Matrixharzes kompensiert zudem die negativen Effekte
einer beginnenden Degradation des Matrixpolymers an Luftatmosphédre unter den
erhohten Temperaturen von 240°C. Ein weiterer Grund fir die Zunahme der
Grenzflichenbruchzahigkeit ist vermutlich der interne Spannungsabbau wéahrend der

thermischen Behandlung.
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In dieser Arbeit wird eine Anpassung der Fitprozedur zur Bestimmung der Grenz-
flichenbruchzéahigkeit mittels Einzelfaser-Push-out-Test vorgestellt, die zeitsparend und
reproduzierbar die Fehlerabschéatzung in den linearen Fit integriert. Das Aufstellen von
Fehlergeraden, die mithilfe der Schwerpunkte und der Fehlerbalken der gemittelten auf

den Umfang normierten Rissenergien bestimmt werden, entfallt.

Basierend auf den Ergebnissen dieser Arbeit konnen in Zukunft C/C-SiC-Werkstoffe mit
einer optimierten Mikrorissstruktur im Fliissigsilizierverfahren hergestellt werden. Eine
feinere Einstellung der Grenzflachenbruchzahigkeit kann iiber die elektrolytische
Oxidation vorgenommen werden. Der Einfluss der Veranderung in der Struktur der C/C-
SiC-Proben auf die mechanische Performance kann anhand von makromechanischen
Priifmethoden untersucht und korreliert werden. Fiir CMCs wird im Allgemeinen eine
schwache Faser-Matrix-Wechselwirkung bevorzugt, um die energiedissipativen
Mechanismen im Schadigungsfall zu gewéhrleisten und schadenstolerantes Versagens-
verhalten zu ermoglichen. Dementsprechend muss die Faser-Matrix-Anbindung derart
angepasst werden, dass sie so stark wie notig ist, um dichte C/C-Blocke wéhrend der
Pyrolyse zu erzeugen, und so schwach wie moglich damit der finale C/C-SiC-Werkstoff
quasi-duktil versagen kann. Diese Arbeit zeigt auf, wie die Grenzflichenbruchzéihigkeit
gezielt fiir die Herstellung von C/C-SiC-Werkstoffen im Flissigsilizierverfahren
eingestellt werden kann. Diese Arbeit zeigt weiter auf, dass anhand von geschicktem
Werkstoffdesign mittels elektrolytischer Oxidation wund Neubeschlichtung der
Carbonfasern und eventueller Temperung im CFK-Grinkorper C/C-SiC-Bauteile so
gefertigt werden konnen, dass sie den Anforderungen in thermisch und mechanisch

hochbeanspruchten Applikationen standhalten.

Nach heutigem Stand der Technik koénnen die tiberlegenen Eigenschaften von Hoch-
leistungsfasern in C/C-SiC-Werkstoffen, die im Fliissigsilizierverfahren hergestellt
wurden, nicht voll ausgeschopft werden. Die hier erzielten Ergebnisse an CFK- und C/C-
SiC-Probenvarianten mit T1000-Fasern zeigen auf, dass sich ebenfalls eine Verbesserung
der Struktur durch die Optimierung der Faser-Matrix-Anbindung einstellen lasst. Ein
Silizierung der Fasern wahrend der Fliissigphaseninfiltrierung kann verhindert werden.
Diese Ergebnisse sind vielversprechend fiir den zukiinftigen Einsatz in C/C-SiC-
Werkstoffen.

Auf Grundlage dieser Arbeit ergeben sich weiterfithrende Ansatze zur Optimierung der
Herstellung von CMCs im Fliissigsilizierverfahren, die sich mit der Variation des
Phenolgehalts des Matrixpolymers befassen. Es konnte ein Zusammenhang zwischen dem

Phenolgehalt des Matrixpolymers und der Mikrorissstruktur bestehen, da das Matrixharz
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7 Zusammenfassung und Ausblick

MF43 mit hoherem Phenolanteil eine von Natur aus dichtere C/C-Blockstruktur bildet,
die zum groflen Teil innerhalb der Blocke nicht mit fliissigem Silizium infiltriert wird.
Um eine Oberflichenmodifikation der YS-Fasern zu ermdoglichen, bietet sich ein
Zweischlichteansatz an, bei dem die as received Schlichte der YS-Faser mit einer weiteren

Schlichte tiberzogen wird.
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