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1 Einleitung

Keramische Werkstoffe stellen aufgrund ihrer guten Hochtemperaturstabilitédt eine
attraktive Alternative zu hochtemperaturbestandigen Legierungen dar. Der gravie-
rende Nachteil monolithischer Keramik, der Sprédbruch, kann durch die Einlagerung
von Fasern aufgehoben werden. Solche faserverstarkten keramischen Werkstoffe
zeichnen sich durch ein quasi-plastisches Verhalten aus.

In den letzten Jahren wurden auf dem Gebiet der Faserverstarkung einige bemer-
kenswerte Erfolge erzielt. Heute kommen Faserverbundmaterialien bereits in unter-
schiedlichen Gebieten zum Einsatz. Dabei ging die Entwicklung langsam von der
Einzelfertigung zur Kleinserienfertigung Uber. Drei typische Beispiele modgen die
bisherigen Entwicklungen charakterisieren.

In der Raumfahrt werden diese Werkstoffe als Hitzeschutzschilder an Raumflug-
korpern verwendet, die beim Wiedereintritt in die Erdatmosphére einer sehr starken
Belastung durch die entstehenden hohen Temperaturen durch Reibung an der
Luftatmosphére ausgesetzt sind. In diesem Bereich sind die zum Teil hohen
Materialkosten tolerierbar, da neben der Funktionssicherheit der Komponenten auch
die Sicherheit von Menschen und Ausriistung im Vordergrund steht. Nur wenige
Werkstoffe kdnnen diesen hohen thermischen Beanspruchungen standhalten.
Kohlenstoffaserverstarkte Siliziumcarbid (C/SiC) Verbundwerkstoffe eignen sich
kurzzeitig bis zu Temperaturen von 1600 °C [1].

Neuere Forschungsarbeiten zeigen die Tauglichkeit von mit Kohlenstoffasern
verstarkten C-SiC Verbundwerkstoffen flr Bremsbeldge in Hochleistungs-Brems-
systemen. Um einen Hochgeschwindigkeitszug aus einer Geschwindigkeit von
400 km/h zum Stehen zu bringen, tritt eine maximale Bremsleistung von 1,8 MW auf.
Die Kosten dieser Werkstoffe werden bestimmt von der Herstellung der CFK-
(kohlenstoffaserverstarkte Kunststoffe) Vorkorper, die etwa 2/3 der Gesamtherstel-
lungskosten ausmachen und den notwendigen Zeiten der Behandlung im ProzeR-
ofen. Eine nahezu formgenaue Fertigung, ginstige Kohlenstoffgeriiste und preis-
werte Harze kdnnen die Kosten des Griinkdrpers noch erheblich senken und somit
den Kilopreis unter 500 DM (Stand 1996) drucken [2, 3]. Damit ware auch eine

Serienfertigung von faserverstarkten keramischen Bauteilen realisierbar.



2 Einleitung

Als drittes Einsatzgebiet sind Triebwerksturbinen zu nennen. Aufgrund neuer Abgas-
vorschriften mussen die Flugzeugturbinen so ausgelegt werden, daf sie weniger
Schadstoffe ausstof3en. Dieses Ziel ist durch eine Erhéhung der zuléssigen
Temperatur in der Brennkammer zu erreichen, so daf} die Turbinen einen héheren
Wirkungsgrad erzielen. Die Erhdhung der Brennkammerwandtemperatur ist aber nur
moglich, wenn die Brennkammer z. B. mit faserverstarkter Keramik ausgekleidet
wird. Der Treibstoffverbrauch und damit die Schadstoffemissionen werden durch den
héheren Wirkungsgrad und das, aus der Verwendung der Keramik resultierende,
geringere Gewicht und den geringeren Kuhlluftbedarf reduziert. Beim Einsatz in
Flugzeugturbinen werden Schindeln aus Keramik in der Brennkammer sowohl durch
Temperaturen bis zu 1400 °C als auch mechanisch durch Erosion beansprucht. Bild
1-1 zeigt beispielhaft eine Flugzeugturbine des Typs BR 715 von BMW-Rolls-Royce.

Ringbrennkammer

Abb. 1-1: Flugzeugturbine des Typs BR 715 von BMW-Rolls-Royce

Ziel der vorliegenden Arbeit ist die schwerpunktméaRige Charakterisierung eines SiC
faserverstarkten Al,Os; Verbundwerkstoffs in Hinblick auf seine Temperaturwechsel-
besténdigkeit und den oxidativen Angriff bei Temperaturen bis zu 1400 °C. Dieser
Verbundwerkstoff hat gegeniiber einer SiC-Matrix den Vorteil, dal die oxidische
Matrix keinen Oxidationsschutz bendétigt. Durch die guten mechanischen Eigen-
schaften der SiC-Fasern besitzt der Werkstoff im Vergleich zu einem rein oxidischen
Werkstoff bessere mechanische Eigenschaften. Es werden verschiedene Modelle
zur Beschreibung der Materialanderungen wahrend der Oxidation aufgestellt. Die
mechanische Charakterisierung und die Bestimmung mechanischer Kennwerte soll
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das Verstandnis fur dieses Material vervollstandigen. Zuséatzliche roéntgeno-
graphische und rasterelektronenmikroskopische Untersuchungen geben Auskunft
Uber den mikrostrukturellen Aufbau im Anlieferungszustand und seine Verédnderung

nach einer oxidativen und/oder mechanischen Beanspruchung.



4 Grundlagen

2 Grundlagen

Faserverstarkte keramische Werkstoffe werden vorzugsweise dort eingesetzt, wo
durch hohe Temperaturen der Werkstoff thermisch und auch mechanisch bean-
sprucht wird. Fir die Auswahl des Werkstoffs ist hauptséchlich die umgebende
Atmosphére von Bedeutung. C-faserverstarkte oder SiC-faserverstéarkte Keramiken
bendtigen beim Einsatz in sauerstoffhaltiger Atmosphére ein Schutzsystem entweder
der einzelnen Fasern oder des gesamten Bauteils. Aus diesem Grund wurden ver-
schiedene Verbundwerkstoffe mit oxidischen Fasern und/oder Matrix entwickelt, die
nicht oder nur wenig mit Sauerstoff reagieren. In den nachfolgenden Kapiteln werden
verschiedene Herstellungsverfahren der Werkstoffe kurz beschrieben. Es werden
Verstarkungsmaoglichkeiten unterschiedlicher Fasern aufgezeigt, Schutzsysteme ge-
gen oxidischen Angriff der Materialien erdrtert, sowie thermische und mechanische
BeanspruchungsgrofRen aufgezeigt.

2.1 Herstellungsverfahren

Faserverstarkte Verbundwerkstoffe kdnnen nach verschiedenen Methoden herge-
stellt werden. Am haufigsten benutzte Verfahren zur Bildung der Matrix sind das
Gasphaseninfiltrations-Verfahren, das Flussigsilizier-Verfahren, das Polymerpyro-
lyse-Verfahren sowie der neuere Directed Metal Oxidation Process. Die einzelnen
Verfahren werden in den folgenden Abschnitten beschrieben. Weitere Herstellungs-
verfahren sind z. B. das Harzinjektions-Verfahren (Resin Transfer Molding RTM), das
HeiBpressen, das vor allem fiir oxidische Verbundwerkstoffe verwendet wird und das

Ultraschall-Flussig-Infiltrations-Verfahren [4].
2.1.1 Gasphaseninfiltrations-Verfahren

Das Gasphaseninfiltrations-Verfahren (Chemical Vapour Infiltration Process, CVI-
Process) wird vor allem zur Herstellung von nichtoxidischen Verbundwerkstoffen
eingesetzt. Dieses konventionelle Verfahren wurde von der Société Européenne de
Propulsion (SEP), Bordeaux, Frankreich entwickelt. Dabei wird das Fasergerist in
einen isotherm erhitzten Reaktionsraum unter isobaren Bedingungen dem Prozel3-

gas Methyltrichlorsilan ausgesetzt. Methyltrichlorsilan zersetzt sich unter den einge-
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stellten Bedingungen und bildet HCI und festes SiC, das sich auf der Faser-Preform
abscheidet.

CH3SiCl; — 3 HCI + SiC (Gl. 2.1.1-1)

Nachteil dieses Verfahrens ist die friihzeitige Bildung einer dichten SiC-Schicht an
der Oberflache des Materials, so daf? das ProzeRgas nicht mehr in das Innere der
Faserstruktur eindringen kann. Zur Vermeidung dieses Versiegelungsvorgangs muf3
eine niedrige Temperatur (= 900 °C) und ein niedriger Gasdruck (50-100 kPa)
gewahlt werden; dies wiederum fuhrt zu sehr langen Prozef3zeiten, die bis zu

mehreren Wochen andauern kénnen.

Zur Verringerung der Herstellungszeiten wurde von MAN Technologie AG in
Karlsfeld eine Modifikation dieses Verfahrens, das Gradienten-CVI-Verfahren,
entwickelt. Dabei wird die Faser-Preform so in eine Vorrichtung eingebaut, dal
Vorder- und Ruckseite der Preform raumlich gegeneinander abgetrennt sind.
Dadurch wird die Stromung des Methyltrichlorsilans in eine Richtung durch die
Faserstruktur gezwungen. Der Temperaturverlauf wird derart gewahlt, dal3 auf der
Abstrémseite eine hthere Temperatur herrscht als auf der Anstromseite, wobei diese
unterhalb der Abscheidetemperatur liegt. Dadurch bleibt die Oberflache fiir das
ProzelRRgas durchlassig, bis die Wachstumsfront der Matrix die Anstromseite erreicht.
Mit diesem modifizierten Verfahren kann die Herstellungszeit erheblich reduziert
werden (ca. 25-40 h pro 5 mm). Das Verfahren ermdglicht die Herstellung von Plat-
ten, Scheiben, Ringen, Zylindern aber auch winkligen, komplexen Geometrien [5-8].

2.1.2 Flussigsilizier-Verfahren

Vom Deutschen Zentrum fur Luft- und Raumfahrt (DLR) in Stuttgart wurde das
Flussigsilizier-Verfahren entwickelt. Das Flussigsilizier-Verfahren (Liquid Silicon
Infiltration Process, LSI-Process) wird wie das CVI-Verfahren vorwiegend zur Her-
stellung nichtoxidischer Materialien verwendet. Dieses Verfahren, das von der Kunst-
stoffindustrie abgeleitet ist, ist auch zur Herstellung komplexerer Geometrien

geeignet.

Zu Beginn wird ein C-Fasergeriist mit einem niedrigviskosen Precurser getrankt und

anschlieRend gehartet. Der Precursor wird danach bei ca. 900 °C pyrolysiert und zu
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Kohlenstoff carbonisiert. Der dabei auftretende Volumenschwund fuhrt zur Ausbil-
dung einer RiBstruktur l1&ngs der Fasern. Hervorgerufen durch die Anisotropie in der
thermischen Ausdehnung der C-Fasern in Léngsrichtung (o = 1-200°1/K) und
Querrichtung (ap =4 -600° 1/K) kommt es zur Verstarkung der RiRbildung. Im
Silizierschritt wird das Rif3netzwerk mit Hilfe von Kapillarkraften bei 1500 bis 1600 °C
mit flissigem Silizium infiltriert. Das Silizium reagiert mit dem Kohlenstoff der Matrix
unter Bildung von SiC. Der Nachteil dieses Verfahrens besteht zum Teil darin, dal
auch eine Reaktion mit den C-Fasern stattfindet. Die Umsetzung des Matrixkohlen-
stoffs ist nicht vollstandig, so daR die Siliziumcarbid Matrix noch freien Kohlenstoff
enthalt. Je nach ProzeRbedingung wahrend der Silizierung kann eine zuvor aufge-
brachte Grenzflachenschicht (Interface) auf den Fasern erhalten bleiben. Bei
schnellen Prozef3- und Reaktionsgeschwindigkeiten kann eine Degradation der
Fasern weitestgehend verhindert werden. In Abhangigkeit vom verwendeten Faser-
material (C bzw. SiC) wird der erhaltene Verbundwerkstoff mit C/C-SiC bzw. SiC/C-
SiC bezeichnet [6, 8-10].

2.1.3 Polymerpyrolyse-Verfahren

Zur Herstellung nicht oxidischer keramischer Werkstoffe wird oft das Polymer-
pyrolyse-Verfahren verwendet. Dieses Verfahren stammt ebenfalls aus der Kunst-

stoffindustrie und ist heute das weitverbreiteste Herstellungsverfahren.

Aus einem Polymer, Losungsmittel und keramischem Pulver wird ein prakeramischer
Schlicker hergestellt. Mit diesem Schlicker werden die Faserbindel infiltriert. Mit Hilfe
der Wickeltechnik werden die Faserbiindel direkt zu Strukturteilen verarbeitet bzw.
mit Prepregs zu komplexen Bauteilen laminiert. AnschlieRend werden die Bauteile
bei erhdhter Temperatur (200 °C - 300 °C) und erhdhtem Druck von 10 bis 20 bar im
Autoklaven vernetzt. Dabei ist zu beachten, da das niedrigviskose Polymer zuvor
aufschmiltzt und eine gute Verdichtung sichert. Bei der abschlieenden drucklosen
Pyrolyse in sauerstofffreier Atmosphare zwischen 1100 und 1600 °C wird das
keramische Endprodukt hergestellt [6, 8, 11].
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2.1.4 Directed Metal Oxidation Process

Der Directed Metal Oxidation Process (Dimox) wurde von der Firma Du Pont Lanxide
in Newark, Delaware, USA entwickelt. Bei diesem Verfahren werden nichtoxidische
Fasern in eine oxidische Matrix eingebaut [12]. Da dieser Werkstoff im experimen-
tellen Teil dieser Arbeit untersucht wird, wird das Dimox-Verfahren detaillierter

betrachtet.

Beim Dimox-Verfahren wird, wie im Bild 2.1.4-1 schematisch dargestellt, ein abge-
dichteter Behalter mit flussiger Aluminiumschmelze gefullt. Die Schmelze enthalt zu-
satzlich ca. 8 Masse% Silizium und ca. 3 Masse% Magnesium. Die Reaktionstem-
peratur liegt 500 bis 800 °C oberhalb der Aluminiumschmelztemperatur, d. h.
zwischen 1160 und 1460 °C. Oberhalb der Schmelze befindet sich das Fasergerist
und dariiber Sauerstoff. Die Reaktion des Al mit O, beginnt an der Oberflache der
Schmelze im Fasergerist. Die Reaktionsfront wéchst dann in Richtung Sauerstoff.
Dabei gelangt das Aluminium durch Mikrokanédle durch das bereits an den Kanal-
wanden entstandene Al,O; zum Sauerstoff. Die so gewachsene polykristalline
a-Al,Oz; Matrix enthalt noch Anteile von Aluminium, das nicht an der Reaktion

teilgenommen hat.

02
i Gegenwand
HAH D _
Q00| T CHY4 Tiegel
AN
Ogo(%@&.oo OOU Fasergerist
4‘\ Reaktionsprodukt
B Metallschmelze
C—\ Freiraum durch
) Verbrauch an Schmelze

7/

Abb. 2.1.4-1: Herstellung nach dem Dimox-Verfahren

Vorteil dieses Verfahrens ist, wie bei dem Gradienten-CVI-Verfahren die relativ hohe
ProzefRRgeschwindigkeit, die hier ca. 0,1 bis 0,3 mm/h betragt. Nach Fertigstellung des
Materials wird der Werkstoff langsam auf Raumtemperatur abgekiihlt. Vorteile dieses

Verfahrens sind sowohl in der kostengiinstigen und kurzen Herstellungszeit zu
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sehen, als auch im geringen Schrumpfungsverhalten der Matrix beim Abkuhlen; im

Ausgangszustand sind in der Matrix nur vereinzelt Risse zu erkennen.

Zur Initialisierung der Reaktion werden Zuséatze von Mg und Si oder alternativ Li, Zn
eingebracht, da sie einen hohen Dampfdruck bei hohen Temperaturen besitzen. Die
Additive gewdhrleisten eine kontinuierliche Aluminiumoxidbildung aus der Al-
Schmelze und begiinstigen den Sauerstofftransport zu der Reaktionsfront [13-14].

2 Mg + 0, - 2 MgO (Gl. 2.1.4-1)
2MgO +4 Al +3 0, - 2 MgAlL,O, (Gl. 2.1.4-2)
3 MgA|204(5) + 2 A|(|) - 3 Mg(|) +4 A|203(5) (Gl 214-3)

Das Mg reagiert mit O, zu MgO, welches wiederum mit der Al-Schmelze zu MgAIl,O,
(Spinell) reagiert. Bei einem O,-Partialdruck von ca. 910 atm kommt es an der
Schmelzoberflache nach GIl. 2.1.4-3 ab 800 °C zur Aluminumoxidbildung. Diese
Reaktionen zu a-Al,Os setzen eine Energie von AG = 1,2184210° Jmol™ bei 1180 °C
frei. Damit ist das Mg wieder frei, steigt durch die geringe Dichte wieder auf und kann
gemal Gl. 2.1.4-1 an der Oberflache mit O, zu MgO reagieren. Dies reagiert
wiederum mit der Schmelze und bildet MgAlLO, (Gl. 2.1.4-2), so dal der

Initialisierungsproze zur Aluminiumoxidbildung durch Mg erneut erfolgen kann.

Si als Zusatz wirkt als Beschleuniger fur das Al,Oz-Wachstum und verbessert den
Benetzungsgrad zwischen Magnesiumoxid und Al-Schmelze. Ohne Zusatze von
Silizium sind die Magnesium-Reaktionen nicht intensiv genug, um die Al,Os-Bildung
stetig fortzufiihren [14-18]. Der Anteil von freiem Aluminium in der Matrix ist ein
wichtiger Bestandteil fir die Zahigkeit der Matrix und damit fir die mechanischen

Eigenschaften des Verbundes [19].

2.2 Fasereigenschaften und Fasergewebeaufbau

Die Qualitaten von Faserverbundmaterialien hangen signifikant von den Fasereigen-
schaften und ihrem Verhalten bei mechanischer und thermischer Beanspruchung ab.
Aus diesem Grund werden im folgenden verschiedene Faserarten und ihre Archi-
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tektur untersucht. Wie bei der Verbundherstellung wird auch hier zwischen oxidisch

und nichtoxidisch diskutiert. Am bekanntesten sind oxidische Mullit-

oder

Aluminiumoxidfasern und nichtoxidische Kohlenstoff- und Siliziumcarbidfasern.

2.2.1 Fasern

In diesem Abschnitt wird ein Uberblick der gebrauchlichsten oxidischen und nicht-

oxidischen Fasern gegeben. Je nach Zusammensetzung lassen sich die Fasern in

drei Gruppen einteilen: oxidisch, C und SiC. In den drei Tabellen 2.2.1-2 bis 4 sind

die charakteristischen Eigenschaften dieser Faserarten zusammengefal3t.

Faserzusammensetzung |oxidisch C SiC
Faserbezeichnung / ¢ Nextel / 3M e T300/ Toroy [+ Nicalon/ Nippon
Hersteller e FP/Du Pont e T800/ Toroy Carbon
« Altex / Sumitomo | Sigrafil / Sigri|~ 1Y/anno/UBE
. Industries
Chemicals
*+ SCS/AVCO
Tab. 2.2.1-1:  Ubersicht der Fasern
Oxidische Fasern
Hersteller 3M Du Pont | Sumitomo
Chemicals
Faserbezeichnung | Nextel 312 | Nextel 440 | Nextel 720 FP Altex 2K
Zusammensetzung | 62 Al,Os 70 AlOs 85 AlbOs | >99 Al,O3 | 72 y-Al,03
[Masse%) 24 SiO, 28 SIO, 15 SiO; 28 SiO,
14 B,03 2 B,03 amorph
Durchmesser [um] 8-10 10-12 12 10-20 15-18
Filamentanzahl — — 420 210 2000
Dichte [g/cm?] 2,7 31 3,4 3,9 3,25
E-Modul [GPa] 150 190 260 340-380 180-210
Festigkeit [MPa] 1700 2000-2700 2100 1600 1800-2000
Literatur 20 20-22 21-23 22,24 21-22,
25-26
Tab. 2.2.1-2:  Oxidische Fasern und ihre Eigenschaften
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C
Hersteller Fasertyp Toray, Japan Sigri
Faserbezeichnung | High Tenacity | High Modulus T300 T800 Sigrafil C
(HT) (HM)
Durchmesser [um] 6-14 6-14 7 5 7
Filamentanzahl — — bis 6000 bis —
12000
Dichte [g/cm?] 1,7-1,8 1,8-2,1 1,76 1,81 1,76
E-Modul [GPa] bis 250 bis 800 230 294 230
Festigkeit [MPa] bis 7000 bis 3500 3530 5490 3000
Literatur 20, 24 20, 24 24 24 26
Tab. 2.2.1-3:  Kohlenstoff-Fasern und ihre Eigenschaften
SiC
Hersteller Nippon Carbon Co. Ltd, Tokoy, Japan UBE AVCO
Industries
Faserbezeichnung Nicalon Hi-Nicalon | Hi-Nicalon | Tyranno SCS
Typ S Lox M
Zusammensetzung 11,70 0,50 0,20 10,20 SiC auf
[Masse%] 31,7C 358C 309C 34C C Seele
56,6 Si 63.7 Si 68,9 Si 55 Si
2 Ti
Durchmesser [um] 14 14 12 8-10 100-140
Filamentanzahl bis 500 bis 500 bis 500 — —
Dichte [g/cm?] 2,55 2,74 31 2,4 3,05
E-Modul [GPa] 220 270 420 180-200 400
Festigkeit [MPa] 3000 2800 2600 2900 3400
Wéarmeausdeh- 31 31 3,3 4,2 ca. 3,2
nungskoeffizient
[M0°1/K]
Literatur 22,27-30 | 22,27-30 | 22,28-29 20, 26, 20, 33
31-32

Tab. 2.2.1-4:

Siliziumcarbid-Fasern und ihre Eigenschaften

Ein Nachteil der oxidischen Fasern ist die geringe Festigkeit im Vergleich zu den
nichtoxidischen Fasern; sie sind aber im Gegensatz zu nichtoxidischen C-Fasern bis

zu Temperaturen von 1200 °C auch in sauerstoffhaltiger Umgebung einsetzbar. Auch
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SiC-Fasern sind unter bestimmten Bedingungen bei hohen Temperaturen an Luft
einsetzbar. Die allgemeine Hochtemperaturbestandigkeit wird in Kap. 2.3 naher

erlautert.

Da der im Rahmen dieser Arbeit untersuchte Werkstoff mit Hi-Nicalon Fasern
verstérkt ist, wird nachfolgend die Herstellung der Nicalon und speziell der Hi-Nicalon
Faser kurz beschrieben. Ein Schema der Nicalon Faserherstellung zeigt Bild 2.2.1-1.
Dimethyldichlorosilan wird mittels Dechlorination mit Natrium und Natriumchlorid zu
Polysilan synthetisiert. Bei ca. 450 bis 500 °C wird das Polysilan zu Polycarbosilan
polymerisiert. AnschlieBend wird mittels Schmelzspinnen eine Endlosfaser herge-
stellt. Nach dem Aushartungs-Prozel3 (curing process) bei 200 °C durchlauft die
Faser eine Warmebehandlung bei 1200 °C - 1400 °C in N,-Atmosphére. Dabei wird

die Faser in eine B-SiC Struktur Gberfuhrt.

mit oder
ohne Aushértung Wirme-
Druck in Luft behandlung
CH, CH, l CHy H l
L . L L gesponnene unschmelzbare SiC-Faser
CH"_-S|'—C]»«‘,' {%1}}‘ ] Ls|l—+}n_> Faser Faser (Nicalon)
ct CH, H H
Dimethyl- Polysilan Polycarbo-
dichlorsilan silan

Abb. 2.2.1-1: Herstellungsschemata der Nicalon Faser [24]

Zur Herstellung der Hi-Nicalon Fasern wird der Curing-Prozel3 modifiziert. Dabei wird
ein Elektronenstrahlaushartungs-Prozel3 (electron beam irradiation) unter sauer-
stofffreier Atmosphare benitzt, um den Warmewiderstand zu verbessern [27, 29-30].
Dieses Verfahren erhoht allerdings den Preis der Hi-Nicalon Fasern auf ca.
6000 $/kg, wodurch eine breite Anwendung erschwert wird. Die Kosten der Nicalon
Fasern betragen ca. 650 $/kg [34]. Die Eigenschaften der Hi-Nicalon Faser wurden
bereits in Tab. 2.2.1-3 aufgelistet. Die Fasern bestehen aus nanokristallinem SiC und

amorphem Kohlenstoff mit sehr geringen O,-Anteilen.
2.2.2 Fasergewebeaufbau

Nicht nur die einzelnen Fasereigenschaften, sondern auch ihre Lage im Verbund-
werkstoff beeinflussen die mechanischen Eigenschaften, z. B. die Zugfestigkeit in
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Verstarkungsrichtung. Grundsétzlich kann man drei Gruppen bilden: 1-d, 2-d und
mehrdimensional verstéarkte Verbundwerkstoffe.

Als eindimensionale Verstarkung (1-d) oder unidirektionales Gelege (UD) werden
Verbundwerkstoffe bezeichnet, deren Fasern nur in eine Richtung orientiert sind.
Dabei spielt es keine Rolle, ob die Fasern in Blindeln nebeneinander liegen oder ob
die Filamente selbst nebeneinander liegen. Die zur Zeit gebrauchlichste Ver-
starkungsarchitektur ist eine zweidimensionale (2-d) Verstarkung . In Bild 2.2.2-1
sind einige Mdglichkeiten dieser Anordnung dargestellt. Die einfachste Mdglichkeit, in
zwei Richtungen zu verstarken, ist es, mehrere unidirektionale Gelege im Wechsel in
0° und um 90 ° dazu gedreht aufeinanderzulegen a). Die Bilder b) und c) zeigen
einen zweidimensionalen Aufbau. Beim Leinwandgewebe b) verlaufen die O °-
Faserbiindel immer abwechselnd Uber und unter dem 90° dazu liegenden
Faserbiindel. Das Satingewebe c) ist eine Abwandlung des Leinwandgewebes, bei
dem die Faserbiindel nur nach jedem x-ten mal unter dem 90 °-Faserbindel
hindurchgehen (xh, h = harness), also bei einem 4 h Satingewebe jedes vierte Mal.
Wahlweise kénnen diese 0/90 ° Gewebelagen Ubereinander gestapelt werden oder
wechselnd 0/90 ° und 45/-45 °. Die dritte Gruppe bilden die mehrdimensionalen

Verstarkungen, d. h. eine Verstarkung in drei oder mehr Richtungen. Diese findet

wegen ihrer aufwendigen und teuren Herstellung nur selten eine Anwendung.

a) b) c)

Abb. 2.2.2-1: Zweidimensionale Verstdarkungsarchitektur

Bei der Auswahl einer geeigneten Faserarchitektur muf3 sowohl die spéatere Belas-
tung und das geplante Einsatzgebiet bertucksichtigt, als auch der Faserdurchmesser
beachtet werden. So ist mit zunehmendem Faserdurchmesser von einer dichten
Gewebearchitektur (Leinwandgewebe) abzusehen, da die Fasern nur begrenzte
Krimmungsradien zulassen. Je nach Herstellungsverfahren mu3 die Faserarchi-

tektur an das Infiltrationsvermdgen des Verfahrens angepafit werden. Je groRer der
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Faserdurchmesser ist und je steifer die Fasern sind, desto gréRer wird der mit Matrix
zu infiltrierende Zwickelbereich zwischen den Faserbiindeln (Bild 2.2.2-2).

Kirk [35] beschreibt die Abhangigkeit des Winkels B zwischen dem geflochtenen
Faserbiindel beziglich der Festigkeit. Zu diesem Zweck untersuchte er einen mit
AlLO; (Nextel 312) faserverstarkten SiC-Verbundwerkstoff im 3-Punkt-Biegeversuch.
Bei einem Winkel von 20 ° ergibt sich eine Festigkeit von 35 MPa wahrend die
Festigkeit bei Winkeln zwischen 45 ° und 70 ° auf Werte von 140 MPa und 170 MPa

steigen.

Abb. 2.2.2-2: Matrixbereiche zwischen den Faserbiindeln

2.3 Oxidationsverhalten von Verbundwerkstoffen

Das Oxidationsverhalten von Faserverbundwerkstoffen ist ausschlaggebend fiir den
moglichen Anwendungsbereich. Dabei muf3 neben der maximalen Temperatur auch
die Beanspruchungsatmosphéare beachtet werden. Eine vorwiegend sauerstoffhaltige
Atmosphére kann die nichtoxidischen Komponenten zum Teil gravierend schédigen.
Aus diesem Grund sind viele Untersuchungen uber das Hoch- und Hochst-
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temperaturverhalten der Materialien an Luft bis zu 1500 °C durchgefiihrt worden. Die
ermittelten Werte wurden auch mit Ergebnissen in Argon oder Stickstoff verglichen.

2.3.1 Oxidationsreaktionen

Um die Oxidationsstabilitat der Verbundmaterialien, speziell der SiC-Fasern, charak-
terisieren zu kénnen, werden im folgenden mdogliche Reaktionen von Siliziumcarbid
mit Sauerstoff bzw. Luft aufgezeigt. Dabei ist in Abhangigkeit vom Sauerstoffpartial-

druck zwischen aktiver und passiver Oxidation zu unterscheiden.

Aktive Oxidation findet bei niedrigen Sauerstoffpartialdriicken statt. Dabei ist der
kritische Sauerstoffpartialdruck fur aktive Oxidation abhéngig von der vorliegenden
Temperatur. Zum Beispiel herrscht ein kritischer Partialdruck von 10 bar bei 814 °C,
10 bar bei 977 °C, 10" bar bei 1180 °C und 102 bar bei 1451 °C [36]. Die Reaktions-
geschwindigkeit nimmt linear mit der Zeit zu. Aktiv bedeutet in diesem Fall, da das

Siliziumcarbid nach folgender Gleichung zu zwei gasférmigen Produkten reagiert:

SiC(S) + OZ(g) - SiO(g) +CO(g) (Gl. 2.3.1-1)

Die allgemeine Reaktionsgleichung fur die passive Oxidation lautet:
SiC +3O SiO +CO Gl. 2.3.1-2
1©6) 75 %2 = 5025 T4V (Gl.23.1-2)

Das heil3t, es kommt zu einer SiO,-Schichtbildung. Bei dieser Reaktion ist der CO-
Diffusionskoeffizient durch die sich bildende SiO.-Schicht der kontrollierende Para-
meter fur die Reaktionsgeschwindigkeit. Das CO wird durch die SiO,-Schicht an die
Oberflache transportiert und reagiert dort zu CO,. Die SiO,-Schicht ist bis zu 800 °C
amorph und kristallisiert zwischen 800 °C und 1000 °C zu einer dichten Cristobalit-
Schicht. Bei der passiven Oxidation erfolgt die zeitabhangige SiO,-Schichtbildung
nach einer quadratischen Funktion [36].

(bm/A)? =k (Gl. 2.3.1-3)

Am entspricht der Massenanderung, A ist die oxidierende Oberflache, t ist die

Oxidationsdauer und k ist eine temperaturabhangige Geschwindigkeitskonstante.
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2.3.2 Oxidationsverhalten der Verbundkomponenten

In der Literatur werden einige Faserverbundwerkstoffe beziiglich ihres Oxidations-
verhaltens beschrieben, so da’ sich anhand dieser Verdéffentlichungen Grundlagen

fur die spater durchgefiihrten Versuche herleiten lassen.

Das Oxidationsverhalten des Verbundwerkstoffs ist nicht nur abhangig von den
Oxidationseigenschaften von Faser und Matrix, sondern auch in erheblichen Mafl3en
von der Stabilitat und der Haftung der Grenzflache (Interface) zwischen Faser und
Matrix; diese wird sowohl von der Temperatur als auch von der Schichtdicke
beeinflult. Ohne die Beschichtung der Fasern, das bedeutet ohne Interface zwischen
Faser und Matrix, besitzen die Fasern zu der Matrix meistens einen zu schwachen
Kontakt. Unter mechanischer Beanspruchung kommt es, auf Grund der schlechten
Spannungsibertragung zwischen Faser und Matrix zum Herausziehen der Fasern
und damit zu einem Versagen des Materials bei niedrigen Kraften. Haben Faser und
Matrix aufgrund der fehlenden Grenzschicht eine zu feste Bindung so ist die Gefahr
eines Sprodbruchs gegeben, d. h. der Werkstoff verhalt sich wie eine monolithische
Keramik. Fir das System SiC-Faser/SiC-Matrix wird als Faserbeschichtung
vorwiegend pyrolytischer Kohlenstoff (Pyro C) oder Bornitrid (BN) verwendet [37]. Die
meisten Erfahrungen liegen mit dem Pyro C-System vor. Das Pyro C-System ist auch
deutlich billiger als das BN-System. Der Nachteil der Pyro C-Beschichtung ist die
geringe Oxidationsbestandigkeit des Kohlenstoffs. Bei Temperaturen > 500 °C bildet
sich CO bzw. CO, (je nach Op-Partialdruck). Weitere Nachteile einer
Kohlenstoffbeschichtung sind die Minderung der Faserfestigkeit und das

Kornwachstum von SiC wahrend des Beschichtungsprozesses [38].

Um eine Grenzflachenschadigung unter Einsatzbedingungen zu vermeiden, muf3 die
Oxidation des Interface beispielsweise durch eine schiitzende SiO,-Bildung ver-
hindert werden. Sobald der Kohlenstoff zu CO bzw. CO, oxidiert, entstehen Poren-
kandle entlang der Fasern [39-40]. Diese ringformigen Porenkandle werden in
Abhéngigkeit von der Oxidationstemperatur und der Interfaceschichtdicke geschlos-
sen. Der schematische Ablauf ist in Bild 2.3.2-1 dargestellt. Zuerst verbrennt die
C-Beschichtung und es kommt zu einem ringférmigen Spalt um die Faser. Sobald
dem SiC Sauerstoff zur Verfiigung steht reagiert die SiC-Matrix und die SiC-Faser zu

SiO,. Mit fortschreitender Oxidation der C-Beschichtung und der damit mdoglichen
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SiC-Reaktion wachst die SiO,-Schicht bis sie den Porenkanal schlie3t und somit kein

Kohlenstoff mehr verbrennen kann.

C-Beschichtung

Abb. 2.3.2-1: Zeitliche Entwicklung der oxidationsbedingten Reaktionen der C-
Beschichtung [41]

Bei einem 0,1 um dicken C-Interface schlief3t sich der Spalt wahrend der Oxidation
bei 1200 °C nach ca. 40 min [42]. Dies bedeutet, da wahrend dieser 40 min eine
Uberlagerung einer Massenabnahme durch CO-Bildung und einer Massenzunahme

durch SiO,-Bildung vorliegt, wobei die Massenabnahme durch CO-Bildung iberwiegt.

Bei niedrigeren Oxidationstemperaturen (< 1000 °C), bei denen ein Teil des Si als
SiO gasformig entweicht, ist die SiO,-Bildung so gering, dafl3 der Kohlenstoff in einen
weiten Bereich in das Material hinein oxidiert wird [43]. Evans [44] bezeichnet das
Oxidieren unter moderaten Temperaturen von 500 bis 900 °C als Pest-Phanomen.
Bei einer Oxidation wahrend 43 min bei 750 °C dringt der Sauerstoff ca. 0,7 mm in
das Interface ein. Die Bruchflache dieser Probe zeigt nur im Zentrum ein Faser pull-
out, wahrend am Probenrand die Fasern direkt in der Rif3front sprode versagt haben.
Schadigungen bringen auch sehr lange Oxidationszeiten (> 300 h), da mit zuneh-
mender Oxidationsdauer die Oxidationszone zunimmt. Durch die verstérkte SiO,-
Bildung kommt es nicht nur zu einer kontinuierlichen Massenzunahme, sondern es

entsteht zusatzlich ein RiBnetzwerk in der SiC-Matrix [39].

Unal et al. [45] berichten von einem SiC/SiC Werkstoff der Firma Du Pont Lanxide,
der 50 h bei 950, 1100, 1250 und 1400 °C an Luft oxidiert wurde. Dabei be-
obachteten sie, daf? der grof3te Massenverlust bei 950 °C auftritt und ab 1200 °C die
Faserschadigung einsetzt. Bei diesen Temperaturen sinken die mechanischen
Kennwerte, wobei der maximale Festigkeitsverlust von 70 % bei 950 °C eintritt.
Hauptsachlich wird dieser groRe Festigkeitsabfall durch die langsame SiO.-Bildung
verursacht. Bei 1200 °C ist die Restfestigkeit hoher, da bei hoheren Temperaturen

durch eine schnellere SiO.-Bildung das Verbrennen des Interface verhindert wird.



Grundlagen 17

Tortorelli et al. [46] untersuchten ebenfalls einen (Nicalon) SiC/SiC Werkstoff und
zuséatzlich einen (Nextel 312) Al,Os/SiC Verbundwerkstoff mit jeweils einem C-
Interface unterschiedlicher Dicke. Bei einer Auslagerung bei 950 °C kommt es bei
beiden Werkstoffen zuerst zu einer Massenabnahme, die auf das Verbrennen der
Kohlenstoffschicht zurtickzufuihren ist und anschlieBend zu einer Massenzunahme.
Dabei fallt auf, dal3 der SIC/SiC Verbund eine geringere Massenabnahme aufweist,
die auf den geringeren C-Anteil (nur 0,3 um Beschichtung im Vergleich zu 0,4 pm
des Al,O3/SiC) zuruckgefiihrt wird. Die Massenanderung geht auch friher in eine

Massenzunahme Uber.

Beim Glihen des SiC/SiC in inerter Atmosphére wird die SiO.-Bildung verhindert.
Dies hat katastrophale Auswirkungen auf die Faser/Matrix Grenzflache. Die
Kohlenstoff-Beschichtung reagiert mit dem in den Nicalon Fasern vorhandenen
Sauerstoff (ca. 11 Masse%) zu CO, wahrend die SiC-Fasern und SiC-Matrix zu SiO(,
reagieren, so dal3 die Porenkanéle zwischen den Fasern und der Matrix vergré3ert
werden. Zurtick bleiben Fasern, die einerseits durch das Diffundieren des Sauerstoffs
und andererseits durch die Oberflachenreaktion zu SiO geschadigt sind [37]. Eine
Betrachtung des Massenverlustes Uber der Zeit wird von Labrugere et al. [47]
durchgefiihrt. Nach einer Auslagerung im Vakuum oder in Argon ergeben sich bei der
Auftragung der Massenanderung Am/m tber +/t temperaturabhingige Geraden. Bei
einer Auslagerung in CO-Atmosphére ist der Massenverlust zusatzlich abhéngig vom
CO-Druck und damit von dem zur Verfiigung stehenden Sauerstoff. So steigt der
Massenverlust mit steigender Temperatur oder sinkendem CO-Druck. Wahrend einer
Auslagerung bei 1300 °C und einem CO-Druck von 45 kPa steigt der Massenverlust

gegeniber einem CO-Druck von 100 kPa um das Dreifache [40, 48].

Als Alternative zum C-Interface wird seit einigen Jahren BN eingesetzt. Diese Schicht
hat eine héhere Oxidationsbestandigkeit und hat bei hdheren Temperaturen die
Eigenschaft, den durch die SiC-Matrix eindringenden Sauerstoff in eine borhaltige
Silikatschicht umzuwandeln, die Risse in der SiC-Matrix in der Nahe der Faserbiindel
ausheilen kann. Nachteil des BN-Interface ist die langsame Abscheiderate, wodurch
die Wirtschatftlichkeit erheblich beeintrachtigt wird [49].

Moore et al. [50] beschreiben verschiedene Interface Beschichtungen auf Hi-Nicalon

und SCS-0 Fasern. Im Vergleich zu den traditionellen Interfacezusammensetzungen
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wurde ein pyrolytisches B(Si)N entwickelt, das auch bei héheren Temperaturen
oxidationsstabil ist. Wahrend das C-Interface ab 500 °C beginnt mit Sauerstoff zu CO
bzw. CO, zu reagieren, ist das BN-Interface bis zu 1100 °C stabil und bildet danach
ein Borosilikatglas. Bei der B(Si)N-Schicht ist dieser Prozel3 um ca. 200 °C zu
héheren Temperaturen verschoben. Meistens wird auf ein BN-Interface eine
zuséatzliche CVD SiC-Schicht aufgebracht, um einen besseren Schutz zu erzielen.

Eine gradierte Interfaceschicht entwickelten Jacques et al. [51], die auf der
Faserseite nur Kohlenstoff und auf der Matrixseite 33 Atom% Bor enthélt. Die
mechanischen Eigenschaften bei Raumtemperatur sind ahnlich denen eines mit C
beschichteten Faserverbundwerkstoffs. Die Festigkeit ist jedoch nach einer
Oxidationsbehandlung geringer, was durch das Herstellungsverfahren erklart wird.
Die Aufbringung des Gradienten erfolgt in 5 Lagen. Die ersten zwei Schichten
enthalten hauptséchlich C und die Lagen 3-5 enthalten zusétzlich B und sind durch
eine hohere Porositdt gekennzeichnet. Dies wirkt sich bei der Matrixherstellung
mittels CVI negativ aus, da nun die Schichten 3-5 ebenfalls mit Silizium infiltriert
werden. Wahrend einer anschlieBenden Oxidationsbehandlung kommt es zu einer
Spaltbildung zwischen Faser und Matrix, genauer zwischen den C-haltigen und B-
haltigen Interfacelagen.

Neben dem Interface beeinflussen die Fasereigenschaften (maximale Einsatz-
temperatur, Festigkeit und E-Modul) die oxidativen Charakteristika der Verbundwerk-

stoffe.

Nicalon Fasern haben auch nach langeren Auslagerungszeiten noch sehr gute
Hochtemperaturfestigkeiten. Nach 100 h bei 800 °C sinkt die Festigkeit von
urspriinglich 3 GPa auf ca. 2,7 GPa, bei 1000 °C auf ca. 2,5 GPa und bei 1200 °C
auf ca. 1,8 GPa [27]. Dieser Festigkeitsabfall wird durch folgende Reaktionen

verursacht:

Si3C40 - SiOg) +2C +2SiC (Gl. 2.3.2-1)
SiO +2C — CO(g) +SiC (Gl. 23.2-2)

Si3C40 - CO(g +3SiC (Gl. 2.3.2-3)
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Aufgrund dieser Zersetzungsreaktionen kann man die maximale Einsatztemperatur
dieser Fasern im Temperaturbereich zwischen 1000 und 1200 °C festlegen, wahrend
bei den Tyranno Fasern ein Tmax von 1300 °C angegeben wird [20]. Fur Hi-Nicalon
Faser sind die von der Auslagerungszeit abhéngigen Festigkeitsverluste zu héheren
Temperaturen verschoben, da diese Fasern nur noch 0,5 Masse% Sauerstoff ent-
halten. Bei einer Auslagerung von Fasern wahrend 10h bei 1500 °C mit
unterschiedlichen Sauerstoffgehalten in Argon ist die Abnahme der Festigkeit mit
wachsendem Sauerstoffgehalt zu erkennen: 2,4 GPa bei 0,4 Masse% Sauerstoff,
1,5 GPa bei ca. 1,75 Masse% O und 1 GPa bei 3 Masse% O. Nach einer Aus-
lagerung von 1 h bei 1500 °C und 1600 °C an Luft kommt es zu einem Festigkeits-
abfall von 2,8 GPa im Anlieferungszustand auf 1,1 GPa. Die maximale Einsatz-
temperatur der Hi-Nicalon Faser wird von Baldus et al. [22] mit 1200 °C in sauer-
stofffreier Atmosphéare angegeben. Dagegen berichten Yun et al. [52] von maximalen
Herstellungstemperaturen von 1300 °C und somit guten Einsatzbedingungen bis
1300 °C.

Greck et al. [31] untersuchten das Verhalten verschiedener SiC-Fasern bei Tempe-
raturen nahe der Pyrolysetemperatur. Fur die Hi-Nicalon Faser konnte keine
Massenanderung bei einer Auslagerung in Argon bei 1200 °C festgestellt werden;
nach 5 h Glihung bei 1400 °C betrug die Massenabnahme 0,6 %. Bei der Tyranno
Lox M tritt bereits bei 1200 °C ein Gewichtsverlust von 0,8 % auf; bei 1400 °C betrug
er 1,5 %. Die Massenverluste bei einer Auslagerung in atmosphérischer Luft sind
etwas geringer. Dies bedeutet, dal es fir die Hi-Nicalon Fasern erst ab hdheren
Temperaturen zu Schadigungen wéahrend der Oxidation kommt. Eine Auslagerung
von Hi-Nicalon Fasern unter Vakuum bei 1200 °C bewirkt ein Wachstum der Kdrner
von 2-4 nm auf 40-80 nm [47]. Sommer et al. [26] hatten Oxidationsuntersuchungen
mit der Tyranno Faser bei 1000 °C unter verschiedenen Atmosphéaren durchgefiihrt.
Dabei wurden bei einer Auslagerung in Argon mit 4 ppm Sauerstoff die schlechtesten
Ergebnissen erzielt, da hier durch aktive Oxidation erst SiO gebildet wird und dann
SiO,, d. h. die Fasern werden starker geschéadigt. In Luftatmosphéare kommt es sofort
zu einer schutzenden SiO,-Deckschichtreaktion an den Fasern und damit zu
geringen Oberflachenreaktionen. Eine CO,-Atmosphéare hingegen greift die Fasern

nicht an.
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C-Fasern bleiben bei einer Warmebehandlung in Vakuum bzw. inerter Atmosphéare
bis zu 2000 °C stabil. Die HM (High Modulus) Fasern werden bei Temperaturen
oberhalb von 2000 °C hergestellt, so da’ weitere Rekristallisationsvorgdnge ausge-
schlossen werden konnen. Die Herstellungstemperatur der HT (High Tenacity)
Fasern liegt etwa bei 1450 °C. Bei hoheren Anwendungstemperaturen kommt es
deshalb zur Umordnung des Kohlenstoffs. Nachteil dieser Fasern ist die begrenzte
Einsetzbarkeit in sauerstoffhaltiger Umgebung ab 450 °C [20]. Werden Kohlen-
stoffasern in CO,-Atmosphéare gegliiht, so tritt bis zu 630 °C keine Degradation der
Fasern auf [26]. Moglichkeiten zum Schutz dieser Fasern bilden Oxidationsschutz-
systeme, die die Sauerstoffdiffusion zu den Fasern verhindern helfen (s. Kap. 2.3.3).

Ohne Oxidationsschutzsysteme werden oxidische Fasern wie z. B. Al,O; Fasern bei
hohen Temperaturen eingesetzt. Allerdings sind die sauerstoffgesattigten Fasern wie
Altex und FP fur den Hochtemperatureinsatz in oxidierender Atmosphéare nicht un-
eingeschrankt verwendbar. Wahrend bei der Altex-Faser die Festigkeit erst ab
1000 °C abnimmt, beginnt der Festigkeitseinbruch der FP-Faser schon bei 800 °C.
Die Schadigungen werden bei der Altex-Faser ab 1127 °C von einer Mullitbildung
und damit von einem Kornwachstum verstérkt [25]. Die Nextel 720 Faser, die aus
feinkristallinem a-Al,O; (Korundphase) und groben Mullit besteht, vergrofZert bei
einer Auslagerung oberhalb 1200 °C die Korngroé3e der Korundphase, wahrend die
Mullitkdrner erst ab 1400 °C wachsen [21].

Steen [53] beschreibt das Verhalten eines Al,O3/SiC und eines C/SiC Werkstoffs.
Wird das Al,O3/SiC Material einer Temperaturbehandlung ausgesetzt, kommt es in
den Fasern zu Druckspannung und in der Matrix zu Zugspannung, die durch stark
unterschiedliche ~ Ausdehnungskoeffizienten (o; = 8,810° K™, oy, =4,500°K™)
verursacht werden. Dies fuhrt zu Rissen innerhalb der Al,Os-Faserbundel und nur
vereinzelt zu Rissen in der Matrix. Fiir den C/SiC Werkstoff (a;=-0,500°K™)
bedeutet dies wahrend einer Warmebehandlung Zugspannungen in der Faser und
Druckspannung in der Matrix. Damit entstehen Risse in der Matrix wahrend des

Abkiihlvorgangs.

Einzelfaserprifungen und Faserbiindelpriifungen ergaben eine deutliche Redu-

zierung der Festigkeit im Blndelversuch gegeniber der Einzelfaserpriifung; Ursache
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dafur ist die statistische Festigkeitsverteilung im Bundel, die bei der Auslegung der
Verbundwerkstoffe berticksichtigt werden muf3.

2.3.3 Oxidationsschutzsysteme

Zum Schutz der Fasern vor oxidativem Angriff werden verschiedene Systeme
angewendet. Zum einen gibt es speziell fir SiC-Fasern Beschichtungen, die ein
Vordringen des Sauerstoffs zu den Fasern verhindern sollen, andererseits wurden
auBere Schutzschichtsysteme entwickelt, die den gesamten Verbundwerkstoff vor
Oxidation schitzen sollen. Eine Faserbeschichtung oder ein innerer Oxidations-
schutz (Zusatze in der Matrix) dient der inneren Versiegelung von Mikrorissen in der
Beschichtung bzw. Matrix. Geeignete Fillstoffe oder Phasen (B4C, BN, MoSi,) sind u.

a. in einer B4,C/BN/SiC-Matrix nachgewiesen worden [49].

AuRere Schutzschichten sind meistens in mehreren Lagen aufgebaut. Bei einer
3 Schicht Variante kann z. B. die Grund- und die Deckschicht aus sehr feinkérnigem
Siliziumcarbid &hnlicher Zusammensetzung bestehen. Die Grundschicht hat dabei
die Aufgabe, den Ausdehnungskoeffizienten des Faserverbundwerkstoffs dem der
Schichten anzunahern und den Kohlenstoff im Verbund sowohl vor atmosphérischem
Sauerstoff als auch vor gebundenem Sauerstoff in Form von Oxiden in der
Zwischenschicht zu schitzen. Das gleiche gilt fur die Deckschicht, die durch ihre
Dichte die Permeation des Sauerstoffs und die Diffusion durch chemische
Reaktionen verhindern soll. Zugleich soll ein Verdampfen der einzelnen Komponen-
ten der Zwischenschicht bei hohen Temperaturen vermieden werden. Die Zwischen-
schicht enthélt meistens Boride, Karbide und Silizide. Bor bildet mit Sauerstoff ein
niedrigschmelzendes Borosilikatglas, das die Risse in den SiC-Schichten versiegelt.
Eine SiO,-Schicht, gebildet durch Reaktionen von Silizium mit Sauerstoff, besitzt
einen niedrigen Sauerstoffdiffusionskoeffizienten und dient damit als Diffusions-
barriere [49].

Webster et al. [54] beschreiben ein 2 Schichtsystem auf einem C/SiC Verbund
bestehend aus einer SiC-Schicht und darauf eine Yttriumsilikat-Schicht (Y;SiOs). Mit
wachsender Sauerstoffkonzentration kénnen folgende Reaktionen zwischen den

Beschichtungen auftreten:
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YZS|O5(S) + SIC(S) +502(g) - Y25I207(S) +CO(g) (Gl. 2.3.3-1)

YzSiO5(S) + SiC(S) +202(g) - Y23i207(s) + COz(g) (Gl. 2.3.3-2)

Wahrend der Oxidation kommt es in der 50 um dicken CVD-SiC-Schicht zu
erheblichen Zugspannungen von bis zu 1,5 GPa; die Y,SiOs-Schicht (ca. 70 um) ist
dagegen nur einer Zugspannung von 100 MPa ausgesetzt. Der Verbundwerkstoff ist
wahrend der Oxidation kleinen Druckspannungen (ca. 100 MPa) ausgesetzt. Der
geringe Zugspannungswert der Y,SiOs-Schicht wird durch den niedrigen thermischen
Ausdehnungskoeffizienten (4,810°1/K) und den niedrigen E-Modul (20 GPa)
begunstigt. Die thermischen Ausdehnungskoeffizienten der anderen Komponenten
lauten: C-Faser in Langsrichtung oy = -0,5(10°® 1/K, SiC-Matrix o = 4110 1/K und die
SiC-Schicht o = 6010 1/K. Dies bedeutet, da in der auReren Y,Si,O--Schicht keine
Risse entstehen und damit kein zusatzlicher atmospharischer Sauerstoff zu der SiC-

Schicht gelangt.

Einschicht SiC-Systeme mit Zusatzen  von BO, wurden von Nixton et al. [55]
untersucht. Die Borpartikel sind sowohl in der Matrix als auch in der Schutzschicht
enthalten, in der sie eine Verkleinerung der SiC-Kérner bewirken. Mit zunehmender
Temperatur bildet sich ein viskoses BOs-Glas, das entstehende Risse in der SiC-
Schicht schliet. Falls der Sauerstoffpartialdruck abnimmt, kann es zu einer das
Material schadigenden B,O;)-Bildung kommen. Li et al. [56] berichten von Zusétzen
von alkalischen Oxiden in der SiC-Schicht, welche die Viskositat der Schicht
herabsetzen und die Risse oder Oberflachenschaden heilen. Dabei beginnt die
Glasschicht ab ca. 860 °C zu flieBen und kann ab 900 °C Defekte ausheilen.

Eine andere Alternative zu borhaltigen Schichten sind molybdénhaltige Oxidations-
schutzschichten. Eine MoSi,-Schicht zeichnet sich durch eine hohe Temperaturbe-
standigkeit und Temperaturwechselbestandigkeit aus. Nachteil dieser Schicht ist das
sogenannte Pestverhalten, das im unteren Temperaturbereich auftritt. Berztiss [57]
untersuchte das Oxidationsverhalten in drei Temperaturbereichen: 300-550 °C, 600-
1000 °C und 1000-1400 °C.
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300 °C < T <550°C:
MoSi; + 2 O; - 2 SiO + MoOs (Gl. 2.3.3-3)

Im unteren Bereich wird das Pestverhalten durch eine Anh&dufung von Rissen, die mit
der Zeit zunehmen, verstarkt. Diese Risse werden durch die niedrige Sauerstoff-
diffusionsgeschwindigkeit hervorgerufen (d. h. CO oder SiO-Bildung). Fir Tempera-
turen < 500 °C wird durch die Bildung von MoOs; eine schiitzende Schichtbildung
verhindert. Das MoOj; ist hochfliichtig, hat einen hohen Dampfdruck und einen
Schmelzpunkt von 795 °C. Fir eine Oxidationsschutzschicht kann eine solche MoOs-
Bildung zur Zersetzung der MoSi,-Schicht fiihren, d. h. Massenverlust durch Mo-
Verflichtigung und damit verbunden eine Schadigung des Verbundes. Wéahrend der
Sauerstoff bei diesen Temperaturen intragranular diffundiert, tritt bei hoheren
Temperaturen verstarkt schnellere Korngrenzendiffusion auf. Dies fihrt zu internen

Spannungen (durch SiO»-Bildung) und damit zu Rissen.

550 °C < T <1000 °C:
5 MoSi, + O, - 2 SiO, + MoOs (Gl 233-4)

Die Rif3bildung wird mit oxidischen Reaktionsprodukten in Poren und Porenkanélen
begriindet. Ab einer Temperatur von 550-600 °C kann es zu einer schiitzenden SiO,-
Bildung an der Oberflache kommen, die mindestens eine Dicke von 4 um haben
muf3, um ein Verfliichtigen des Molybdans zu verhindern. Diese Schichtbildung wird
im unteren Temperaturbereich durch eine gegenlaufige Reaktion des MoSi, zu MoO3;
behindert [58]. Wahrend im Temperaturbereich von 600-1000 °C kein Pestverhalten
mehr festzustellen ist, sind aber Temperaturen oberhalb 1000 °C nétig, um z. B.

einen Faserverbundwerkstoff vor Sauerstoffangriff zu schitzen.

T>1000 °C
5 MoSi, + 7 O, - 7 SiO; + M0osSis (Gl. 2.3.3-5)

In diesem Temperaturbereich kommt es nach langeren Auslagerungszeiten an der
Oberflache zu einer Reaktion der MoSi-Schicht mit Sauerstoff zu MosSis; damit wird
der Siliziummangel durch SiO,-Bildung wieder ausgeglichen [57]. Je nach Herstel-
lungstemperatur der Schichten sind in dem MoSi,-Material Anteile von MosSi; und
MoSioes enthalten, die bis zu einer Auslagerungstemperatur von 1300°C zu finden
sind [59].
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2.3.4 Thermoschockverhalten

Beim technischen Einsatz werden Bauteile aus Verbundmaterialien hohen
Temperaturunterschieden ausgesetzt (z. B. in Gasturbinen) [60]. Diese zusétzliche
Belastung kann durch Thermoschockversuche simuliert werden. Webb et al. [61-62]
variieren die Abschrecktemperaturdifferenz vom Hochtemperaturbereich ins Wasser
zwischen 250 und 1000 °C. Bei einem SiC/SiC Verbundwerkstoff werden die ersten
Risse in der Matrix an den Probenoberflachen (Bild 2.3.4-1) bereits bei AT = 250 °C
erkennbar. Die Risse gehen von herstellungsbedingten (CVI-Verfahren) Zwickel-
poren aus. Ab einem AT von 600 °C kommen zusétzlich noch Schadigungen des
Interface hinzu. Wird AT auf 800 °C erhoht, so wachsen die Risse an der Oberflache
mit jedem Abschreckzyklus sowohl parallel zur Oberflache als auch in das Material
hinein. Ein weiterer Schadigungsmechanismus kommt in der Faserbiindelmatrix bei
einer Temperaturdifferenz von 1000 °C hinzu. Bei dieser Differenz wachsen die
Risse von der Matrix in die Faserbiindel, und die Interfaceschadigung nimmt bei

jedem Thermoschock zu.

© @

Faserbundel
Matrix

1 Risse entlang der Oberflache ausgehend von Zwickelporen
2 RiBfortschritt und RiBverzweigung an der Oberflache
3 RiBwachstum in die Faserblindel, Schadigungen des Interface

Abb: 2.3.4-1: RiBentwicklung wéhrend des Abschreckvorgangs

Eine KenngrofRe ist die Festigkeit zum Zeitpunkt des Rif3beginns in der Matrix R..
Nach Wang et al. [63] wird fiir ein Al,O4/SiC (Nextel 312, CVI-Verfahren) Verbund der
Beginn der Matrixrisse schon ab AT =400 °C festgestellt, wohingegen erst ab
AT =600 °C die Festigkeit sinkt. Bei einem SiC/SiC (Nicalon, Polymerpyrolyse-
Verfahren) Werkstoff sinkt die Festigkeit schon ab AT =500°C. Anders ist das

Verhalten eines SiC/SiC (Nicalon, CVI-Verfahren) Materials, bei dem bei einer
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Temperaturdifferenz von AT =ca. 700 °C die MatrixriBbildung und der Festigkeits-

abfalls beginnt.

2.4 Mechanisches Verhalten von Verbundwerkstoffen

Faserverstarkte Werkstoffe haben im Gegensatz zu monolithischer Keramik ein
quasi-plastisches Verhalten. Hervorgerufen wird dies durch die Fasern, die im
Vergleich zur Matrix in der Regel eine hdhere Festigkeit und einen héheren E-Modul
besitzen. Es kommt zur MikroriBbildung in der Matrix vor dem Versagen des
Materials. Matrixrisse entstehen, sobald die anliegende Spannung die Matrixfestigkeit
Ubersteigt. Die schematische Zeichnung Bild 2.4-1 zeigt Mdglichkeiten der einzelnen
Stufen des Ril¥fortschrittes in der Matrix. Am RiBursprung versagt die Faser meist
sprode, da es hier zu spontaner Ri3bildung kommt. Im weiteren Verlauf des Risses
werden die Fasern aus der Matrix herausgezogen (pull-out). Die Grof3e des pull-outs
ist abhangig von der Haftung zwischen Faser und Matrix. In der Nahe der Ri3spitze
Uberbriicken die Fasern den RiR3. Fasern, die einen pull-out zeigen oder einen Rif3
Uberbriicken, haben sich von der Matrix teilweise geldst (debonding).

@ starke Faser/Matrix Grenzflache
@ Faser pull-out

@ Faser Uiberbriickt den Rif3

@ ' = notwendige Abldseenergie

@ schwaches debonding/sliding

Abb: 2.4-1: Ri3 durch einen Faserverbundwerkstoff

Sobald ein Matrixri3 entstanden ist, weicht im Spannungs-Dehnungs-Diagramm die
Kurve vom linear elastischen Bereich ab und es folgt ein quasi-plastischer Bereich.
Bis zur maximalen Spannung kommt es zu weiteren Rissen in der Matrix und zu

RiRablenkungen an der Faser/Matrix Grenzflache. Abhéngig von dieser Faser/Matrix
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Grenzflachenfestigkeit beginnt ein Ablésen entlang der Fasern direkt nach dem
linearen Bereich oder spéatestens bei der maximalen Spannung. Die Spannung
nimmt anschlieBend mit zunehmender Anzahl von Faserbriichen ab (Bild 2.4-2).
Ubersteigt die angelegte Spannung die Faserfestigkeit so kommt es zum Versagen
der Fasern, und zwar an einem Ende der Ablésung [24, 64-66].

Die oberflachenbezogene Abldsearbeit, die benétigt wird, da die Faser nach einem
Abldsen versagt, wird mit Abléseenergie (Debondenergie) I'; bezeichnet, wahrend die
Scherspannung, ab der die Fasern gleiten, mit T; gekennzeichnet wird [67]. Auf die

Berechnung von I und 1 wird in Kap. 4 eingegangen.

40\ ¢

Re |- - - - ¥

erste Matrixrisse

maximale Spannung

©

@ @ weitere Risse + Beginn des Debondings
®)
®

Versagen durch Faserbriiche

Vo

Abb. 2.4-2: Spannungs-Dehnungs-Diagramm eines Faserverbundwerkstoffs

Schwierigkeiten gibt es durch die zumeist unterschiedlichen thermischen Ausdeh-
nungskoeffizienten von Faser (a;) und Matrix (0n), da die Fasern, strukturbedingt
meist ein kleineres a haben und daher beim Aufheizen einer Zugspannung unter-
worfen sind, die Matrix dagegen steht unter Druckspannung (z. B. fiir SiC/SiC oder
SiC/AlL,O3 Verbundwerkstoffe). Die Verstarkung ist nur dann wirkungsvoll, wenn sie
senkrecht zur Biegebelastung bzw. parallel zur Zugbelastung im Material orientiert
ist. Die Fasern kénnen dann unter bestimmten Bedingungen die Matrixrisse Uber-

briicken und somit einen Sprédbruch verhindern.
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2.4.1 Charakterisierung der Faser/Matrix Grenzflache

Die ,Debondléange” wird als Faser pull-out Lange bezeichnet und ist ein MaR fur die
Festigkeit der Faser/Matrix Grenzflache. Diese darf nicht zu fest sein, da sonst keine
Delamination auftritt und die Fasern mit der Matrix versagen, d. h. ein Sprodbruch
auftritt. Ist das Faser/Matrix Interface zu schwach, so gleiten die Fasern aus der
Matrix und es findet keine Spannungsibertragung von der Matrix auf die Fasern statt.
Das Interface ist einerseits von der Beschichtungszusammensetzung (C oder BN),
der Fasermorphologie als auch von der Interfacedicke (im Nanometer Bereich)
abhangig [66].

Zur Bestimmung der Faser/Matrix Grenzflacheneigenschaften wie Klammerspannung
und Debondenergie werden im folgenden verschiedene Verfahren vorgestellt. Die
einfachste Mdoglichkeit ist die Messung der pull-out Lange an Bruchflachen. Mit
Kenntnis der Faserfestigkeit und des Weibull Moduls kann mit statistischen
Auswerteverfahren eine Grenzflachen-Scherspannung Tt bestimmt werden. Es mul3
ferner die jeweilige Belastung bis zum Bruch beriicksichtigt werden, da, z. B. nach
Ermidungsversuchen, die Faser pull-out Lange mehrfach gréRer ist als nach
monotoner Belastung bis zum Bruch [68]. Neben der Art der mechanischen
Beanspruchung tragt auch die Umgebungstemperatur und gegebenenfalls eine
vorherige Auslagerung zu den Versuchsergebnissen bei. Je hoher die Oxidations-
temperatur, desto kleiner der pull-out Effekt, wenn die mechanische Prifung bei

Raumtemperatur erfolgt.

In den letzten Jahren wurden verschiedene Tests mittels Indenter zur Uberpriifung
der Grenzflache von Fasern und deren Eigenschaften entwickelt (Push-out, Push-in,
Pull-out, Pull-through) und verschiedene Modelle zur Bestimmung der Reibspannung
und der Klammerspannung aufgestellt. Dabei ist die Klammerspannung definiert als
die Normalspannung im Ausgangszustand [69]. Bild 2.4.1-1 zeigt die typische Kraft-
Verformungskurve eines Zugversuchs (pull-Versuch) mit einem Lastplateau.

Die Push-Versuche haben gegeniiber den Pull-Versuchen einige Nachteile. Ein
Druckversuch ist fir Fasern eher untypisch und kann auch nur fir Fasern mit
gleichen Zug- und Druckeigenschaften eingesetzt werden. Dies ist nicht bei allen
Kohlenstoffasern der Fall. SiC-Fasern entsprechen weitestgehend diesen Voraus-
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setzungen. Sie kdnnen daher mit der push-Technik geprift werden. Push Versuche
haben kein Lastplateau, so dal} eine direkte Bestimmung der Klammerspannung
nicht moglich ist. Die einfache Durchfihrung von Push-Versuchen sorgt dafir, dal
trotz schwieriger Auswertung, diese Versuche am haufigsten zur Bestimmung der

Grenzflacheneigenschaften eingesetzt werden.

A Kraft
Lastplateau

Verformung

-
|

Abb. 2.4.1-1: Kraft-Verformungskurve eines pull-Versuchs

Die ersten Indenter-Untersuchungen zur Bestimmung der Faser/Matrix Grenzflachen-
Scherfestigkeit wurden von Marshall et al. [70] durchgefuhrt. Die Proben fir die push-
in Versuche sind bis zu 5mm dick. Um die Fasern zu ,pushen®, wurde ein
pyramidenférmiger Indenter benltzt. Marshall steigert die Kraft mit einer Geschwin-
digkeit von 10 nms™ auf 0,10 N und zykliert die Kraft anschieRend 5 mal zwischen
0,002 N (Fmin) und 0,1 N (Fma). Bild 2.4.1-2a zeigt die wichtigsten Kenngréf3en
wahrend des Indenterversuchs einer unbehandelten Probe. Proben, die 10 min bei
1000 °C behandelt wurden, zeigten eine kontinuierlich wachsende fast parabolische
Steigung der Kurven (Kraft Gber Weg), wahrend die Hystereseflache sich auf ein
Minimum reduziert (Bild 2.4.1-2b). Weitere Einzelheiten zur Berechnung der
Grenzflachen-Scherfestigkeit werden in Kap. 4.2.2 gegeben.

Haase et al. [71] haben an drei verschiedenen SiC verstérkten reaktionsgebundenen
Siliziumnitriden push-in Untersuchungen durchgefiihrt. Die Fasern wurden auf den
Maximalwert belastet und wieder vollstandig entlastet. Danach wurde dieser Zyklus
wiederholt. Das Auftreten von Nullpunktsversatzen bei der Entlastung wurde auf eine
plastische Deformation der Fasern bei der Erstbelastung zurlckgefiihrt. Bei der
Nicalon Faser NL 607 tritt ab einer Kraft von 0,25 N Debonding auf. Die Hysterese-

schleifen der Hi-Nicalon Fasern mit C-Beschichtung sind sehr schmal und lassen bis
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zu einer Kraft von 1 N kein Debonding erkennen. Wird eine Nicalon Faser NL 202 mit
BN beschichtet, so reduziert sich die Abldsekraft auf unter 0,2 N. Die Grenzflachen-
Scherfestigkeit ist hdher als die realen Werte, da bei dem Push-Verfahren die
Querkontraktion der Fasern beim Hineindrucken vernachlassigt wird.

a) Kraft b) Kraft
Fmax Fmax
u
. Flache
Fablsse A
Fmin Weg Fmin Weg

Abb. 2.4.1-2: Hystereseschleifen wéhrend eines Indenterversuchs
a) Anlieferungszustand, b) nach einer Vorbehandlung bei 1000 °C

Kishi et al. [64] untersuchen SiC-Einzelfasern in einer Glasmatrix mit pull-out
Versuchen. Dabei wird die Matrix gekerbt und die Fasern herausgezogen. Wegen
dieser komplizierten Probenaufbereitung und Versuchsdurchfiihrung wird der pull-out
Versuch nur selten verwendet. Die Versuche werden mit Kraft-Zeit-Diagrammen
verfolgt. Proben, die unter Vakuum hergestellt wurden, haben zuerst einen linearen
Bereich bis es zur Entstehung von Matrixrissen an der gekerbten Stelle kommt,
wodurch ein Lastabfall resultiert. AnschlieBend wird ein etwas flacher ansteigender,
linearer Bereich gemessen. Die Compliance wird mit wachsendem Debonding
(Ablésung) am Interface niedriger. Das Debonding durch Reibung erfolgt vor einer
vollstandigen Ablésung und danach beginnt der Faser pull-out. Werden die Proben in
Argon hergestellt, kommt nach dem Lastabfall durch Matrixrisse wieder ein linearer
Bereich mit der gleichen Compliance. Der abrupte Lastabfall wird durch ein
reibungsfreies Debonding verursacht, wobei es zum vollstdndigen Debonding und

Faser pull-out kommt. Zhou et al. [72-73] beniutzen das Coulombsche Reibungs-
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gesetz zur Bestimmung der Grenzflachen-Scherspannung mittels dieses pull-out
Versuchs mit 7; = -p{gg +qa). dabei entspricht qo der Klammerspannung und ¢a

der Querkontraktionsspannung. Fiur diese Berechnungen gehen Zhou et al. von
einem konzentrischen Modell von drei Zylindern aus, bei dem der innere Zylinder die
Faser reprasentiert, der mittlere Zylinder die Matrix und beide in einem transversalen

isotropen elastischen Medium existieren.

Zur Bestimmung der Grenzflacheneigenschaften wurden von Daniel et al. [74-75]
push-in Indenterversuche im REM entwickelt. Im REM werden die ca. 5 mm dicken
Proben positioniert und die Fasern belastet. Dabei wird die Kraft mittels eines
Piezotranslators gesteuert und die Verschiebung kapazitiv aufgenommen. Mit diesem
Verfahren wird mit Hilfe der Formeln von Marshall und Olivier die Scherfestigkeit fiir
ein SiC/CAS (Nicalon, calcium aluminosilicat) Verbundwerkstoff bei Raumtemperatur
und nach einer Auslagerung von 100 h bei 1200 °C bestimmt. Die errechneten
Ergebnisse sind 1, = 25 * 3 MPa, die Bindungsenergie bei Raumtemperatur 2 = 9,6
+1,2Jm? bzw. 11,8 + 1,8 JIm™? nach einer Auslagerung bei 1200 °C. Die Werte nach
einer Auslagerung bei 700 °C weichen deutlicher ab, d. h. 2I' = 13,4 + 7,8 Jm? und
T; = 87 £ 5,3 MPa. Dies wird durch die bei dieser Temperatur langsame SiO,-Bildung
an der Oberflache erklart, so dafl3 das Interface angegriffen wird. Untersuchungen an
Proben, die 100 h bei Temperaturen unterhalb von 700 °C ausgelagert wurden,
zeigen, dal3 T1; von 25 MPa (Anlieferungszustand) auf maximal 193 MPa (600 °C)
steigt.

Push-out/push-back Versuche wurden von Rebillat et al. [77] an SiC/SiC Verbund-
werkstoffen durchgefiihrt. Die Probendicke betrug hierfiir maximal 300 pm. Nur bei
guter Faser/Matrix Grenzflachenfestigkeit ist es mdglich, nach einem push-out
Versuch, einen push-back Versuch durchzufiihren, da bei schlechter Grenzflache die
Faser keinen Halt mehr in der Matrix hat. Zur Optimierung der Grenzflache wurde die
Anzahl der Interfacelagen bestehend aus C/SiC variiert. Dabei wird der Widerstand
gegenuber Reibungsgleiten mit zunehmender Schichtanzahl hdher.

Shafry et al. [76] beschreiben ein pull-out Verfahren bei dem die dunne Probe
beidseitig poliert und zwischen 2 Platten gelegt wird (Bild 2.4.1-3). Die obere Platte
besteht aus Aluminium und die untere aus hei3gepref3tem SisN,. Werden nun die
zwei Platten zusammengedriickt, staucht sich die Matrix mehr als die Fasern, so dal3
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ein Abdruck in der Aluminumplatte zu sehen ist. Die Aluminiumplatte wird gekippt in
ein Rasterelektronenmikroskop eingebaut. Mit Hilfe des Kippwinkels wird die Hohe
des pull-outs bestimmt und daraus auf die Interfaceeigenschaften geschlossen. Im
Vergleich zu den push-in Versuchen von Marshall und Oliver kommt es flr einen
SiC/Glas Verbundwerkstoff zu geringeren ,Klammerspannungswerten®, da mit dem
Plattenverfahren die Querkontraktionskréafte mitberticksichtigt werden.

Verbundwerkstoff

Basis Platte (Si:Na) pull-out Héhe

Abb. 2.4.1-3: Pull-out Verfahren nach Shafry et al.[76]

Nach Rouby [68] nimmt die Debondspannung mit zunehmendem Faserdurchmesser
ab. Eine Ursache dafiir ist die Uberwindung der Reibung. Dabei kommt es zuerst zu
einem Spalt durch Unterschiede im thermischen Ausdehnungskoeffizienten und
anschlieend mit wachsendem Spalt zu einem Fasergleiten entlang der Matrix. Ist
an > 05, Wie z. B. bei einem SiC/SIiC Werkstoff (o; = 300° 1/K, an, = 400° 1/K), so
nimmt die Grenzflachen-Scherspannung mit wachsender Temperatur ab. Die Ab-

hangigkeit wird wie folgt beschrieben:

_HDBs
Tj = -—Hapy —af) AT - T, Gl.2.4.1-1
i ch C E( m f)[( 0) ( )
T; ist die Grenzflachen-Scherspannung bezogen auf die Reibung, p ist der Rei-
bungskoeffizient, & ist der Spalt durch Unterschiede im thermischen Ausdehnungs-
koeffizient, C ist die radiale Compliance, r entspricht dem Faserradius, a ist der
thermische Ausdehnungskoeffizient der Matrix (n) bzw. der Faser (;), T gibt die

Temperatur wieder und Ty ist die Herstellungstemperatur.
2.4.2 Mechanische Kenngrolien

Es gibt verschiedene Methoden zur Bestimmung der mechanischen Festigkeit. Die
gebrauchlichsten sind Zugversuche, 3-Punkt-Biegeversuche und 4-Punkt-Biege-
versuche [20].
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Verschiedene Scherversuche wurden von Bodet et al. [78] durchgefiihrt und beziig-
lich ihrer Eigenschaften charakterisiert. Die Scherfestigkeit kann mit einem Kurz-
Biegeversuch, Torsionstest oder losipescu Test ermittelt werden (Bild 2.4.2-1). Die
Festigkeit entlang einer Faserlage (in-plane Schereigenschaften) werden mit dem
letztgenannten losipescu Versuch bestimmt. Dieses Verfahren hat den Vorteil, dafl
zum Test Biegestabchen ohne jede weitere Bearbeitung verwendet werden kénnen.
Es wird ein Vergleich von in-plane (intralaminar) und interlaminarem Versagen der
einzelnen Versuchsarten aufgezeigt. Vorteil des Kurz-Biegeversuchs ist die einfache
Durchfihrung und Probengestalt, jedoch besteht bei diesem Versuch immer die
Gefahr, dal3 ein Anteil des Biegeversagens dem Scherversagen uberlagert ist. Im
Gegensatz dazu kann man mit dem Slant Shear Versuch nur die interlaminare
Scherfestigkeit bestimmen [79]. Vorteil des losipescu Versuchs und des Kompakt
Tests ist die gleichzeitige Auswertung des Versuchs zur Bestimmung des Scher-
moduls. Die interlaminare Scherfestigkeit ist eine der wesentlichen mechanischen
Eigenschaften von laminierten Verbundwerkstoffen, da sie das Versagen in allen
denkbaren Belastungssituationen mit beeinflufdt. Thielicke et al. [80] entwickelten
einen Versuchsstand fiir axiale Druckbelastung, bei dem die Probe unsymmetrisch
gekerbt ist. Der Versuch zeigt unabhéangig von der Probengeometrie ein Versagen
zwischen den Laminatschichten und damit einen eindeutigen Scherfestigkeitswert.
Vorteil dieses Verfahrens ist die ausschlie3liche Beanspruchung der Matrix und des
Interface und nicht der Faser. Weitere Einzelheiten zu den 3-Punkt-Biegeversuchen
und den Kurz-Biegeversuchen sind in Kap 4.2 zu finden.

Despierres et al. [81] untersuchten unter anderem einen SiC/SiC Verbundwerkstoff,
dessen SiC-Fasern mit einer Pyro C-Lage beschichtet waren, wobei die Matrix mittels
CVI-Verfahren hergestellt wurde. Wahrend des Zugversuchs kommt es bereits im
linear elastischen Bereich zu Schallemissionssignalen. Diese Schadigungen unter-
halb der Matrixfestigkeit beginnen an den spitzen Winkeln von Makroporen, die
zwischen den Faserbindeln senkrecht zur Belastungsachse liegen. Diese Risse
wachsen durch die 90° Biindel in matrixreiche Regionen und verbinden Makroporen
miteinander. Mit steigender Zugspannung erhoht sich die Anzahl der transversalen
Risse. Vor dem Versagen kommt es zu einer Rilséttigung. Elahi et al. [82]
bestimmten mit Hilfe von Schallemissionssignalen fiir SiC/SiC Verbundwerkstoffe
einen Anfangswert der Matrixribildung bei 25 % der maximalen Zugfestigkeit und

einen Sattigungswert bei 50 % der maximalen Zugfestigkeit.
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losipescu Versuch

Kompakt Test
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Slant Shear Versuch

Druck-Scherversuch mit
unsymetrisch gekerbter Probe

Druck-Scherversuch
DIN V ENV 658-4

Abb. 2.4.2-1: Verschiedene Verfahren zur Bestimmung der Scherfestigkeit

Die kritische MatrixriBspannung R., die maximale Spannung Rmax und die

Restfestigkeit R; (vgl. Bild 2.4-2) berechnen sich nach Ostertag et al. [83] und

Woltersdorf et al. zu [84]:
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V ist der Volumenanteil und E der E-Modul jeweils der Faser (;) bzw. der Matrix (m)
bzw. des Composites (¢), r entspricht dem Radius der Faser, 1 ist die Ubertragene
Scherspannung, lo gibt die pull-out Lédnge an, I gibt die Oberflachenenergie an und

(0o, M) sind die Weibullparameter.

Zugversuche von Jenkins [65] mit Variationen der Probengeometrie und des
Auswerteverfahrens ergaben die Unabhangigkeit von o, (proportionale Grenze) und
eine Abhéangigkeit der maximalen Last von der Probengeometrie. Effinger et al. [85]
untersuchten das Zugverhalten eines SiC/SiC und eines C/SiC Werkstoffs bis zu
Temperaturen von 1650 °C. Das C/SiC Material hat bis zu einer Temperatur von
815 °C eine Zugfestigkeit von 530 MPa, die mit steigender Temperatur bei 1650 °C
um 25 % abnimmt. Der SiC/SiC Verbund hingegen hat eine maximale Zugfestigkeit
von 286 MPa bei 980 °C, die bei 1480 °C auf 180 MPa abnimmt. Zugspannungs-
Dehnungs-Kurven eines C/SiC Verbundes gliedern Camus et al. [86] in drei
Bereiche. Der erste Bereich hat eine linear ansteigende Ril3anzahl in der Matrix. Es
folgt ein gekrimmter Bereich, der durch RiBwachstum und Fasergleiten charak-
terisiert wird. Im dritten Bereich sind die Kurven linear fallend, da nur noch die Fasern
die Last tragen; die Fasern werden bis zum Bruch gedehnt.

Krynicki et al. [87] beschreiben die Rientstehung im 3 Punkt-Biegeversuch eines
SiC verstéarkten Glases. Der erste linear elastische Bereich hat keine Risse und keine
Schallemissionssignale und wird durch den ersten Matrixri beendet. Mit
zunehmender Spannung kommt es zu Schallemissionssignalen, nicht aber zu
weiteren Rissen. Der dritte Bereich ist durch Risse ausgehend von der Faser/Matrix
Grenzflache gekennzeichnet, die urspriinglich unter axialem Druck stand. Die
Impulswerte der Schallemissionen nehmen bis zum Probenversagen zu. Ein SiC/SiC
(CVI-Verfahren) Werkstoff wurde von Gomina et al. [41] untersucht (3-Punkt-
Biegeversuch). Proben, die bei 700 °C getestet wurden, zeigen im Spannungs-
Dehnungs-Diagramm einen linear elastischen Bereich, gefolgt von einem pseudo-
plastischen Bereich. Wird eine Temperatur oberhalb von 800 °C gewahlt, so kommt
es direkt nach dem linear elastischen Bereich zum Versagen. Bei Temperaturen, bei
denen die Fasern nicht physikalisch oder chemisch angegriffen werden,
verschlechtert der unterschiedliche thermische Ausdehnungskoeffizient von Faser
und Matrix die mechanischen Eigenschaften durch innere Spannungen. Allgemein

gilt fur die Fasereigenspannung o; und die Matrixeigenspannung oy, [63]:
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Aa ist die Differenz der Ausdehnungkoeffizienten von Faser und Matrix, V ist der

Volumenanteil und E gibt den E-Modul an jeweils der Faser (;) bzw. der Matrix (m).

Durch unterschiedliche Ausdehnungskoeffizienten von Faser und Matrix verursachte
Spannungen kdnnen 100 MPa erreichen und damit zusatzliche Risse in der Matrix

erzeugen [39].

1988 verdffentlichten Barran-Antolin et al. [88] die ersten Ergebnisse von Lanxide
Corporation Uber einen SiC-Faser verstarkten Al,O; Werkstoff. Hierbei wurden SCS-
6 (AVCO) Monofilamente und auch Nicalon Fasern unbeschichtet und beschichtet
untersucht. Fir einen unidirektionalen Werkstoff mit beschichteten Nicalon Fasern
wurde bei Raumtemperatur im 4-Punkt-Biegeversuch eine Festigkeit von 997 MPa
und fir beschichtete SCS-6 Fasern eine Festigkeit von 785 MPa ermittelt.
Unbeschichtete Fasern (Nicalon oder SCS-6) lieBen den Verbundwerkstoff bei ca.
150 MPa sprode versagen. Weitere Untersuchungen an Du Pont Lanxide Materialien
wurden von Fareed et al. [85, 89] an einem SiC/Al,O3; und einem SiC/AIN durchge-
fuhrt. Der SiC/AIN Werkstoff wurde wie das SiC/Al,O; hergestellt mit dem Unter-
schied, daR die Aluminium Reaktion in einer N,-Atmosphére stattgefunden hat. Die
SiC-Fasern wurden in einem 12 h Satin Gewebe eingelegt, so dal3 es einen Verstar-
kungsunterschied zwischen 0 ° und 90 °-Richtung ergab. Dies ist auch in den Festig-
keitswerten des SiC/Al,O; Werkstoffs, ermittelt im 4-Punkt-Biegeversuch, zu
erkennen, bei dem die Festigkeit in der weniger verstarkten Richtung um ca. 80 MPa
geringer ist. Die Festigkeit bei Raumtemperatur betragt ca. 480 MPa, bei 1000 °C ca.
400 MPa und bei 1200 °C noch 350 MPa. Auslagerungsversuche von 24 h und 100 h
bei 1200 °C ergaben nur geringfiigige Festigkeitsverluste. Sowohl im Anlieferungs-
zustand als auch bei 1200 °C beginnt ab einer Spannung von ca. 150 MPa RiRbil-
dung in der Matrix; dieser Vorgang ist in den Spannungs-Dehnungs-Kurven zu er-

kennen. Bis es zu RiRbildung kommt, sind die Kurven linear. Die Proben haben nach
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der Maximallast noch eine Restfestigkeit. Das wird durch einen Faser pull-out an der
Bruchflache deutlich, d. h. die Faser/Matrix Grenzflache ist nicht zu stark ausgebildet.

Llorca et al. [90] untersucht unter anderem einen SiC/SiC und einen SiC/Al,O3
Verbundwerkstoff im 3-Punkt-Biegeversuch mit einem Auflagerabstand von 50 mm.
Die Proben wurden mit einer 2 mm tiefen Kerbe mit einem Kerbradius von 150 pm
versehen. Die Fasern des SiC/Al,O3; Werkstoffs sind mit einer BN-Schicht und einer
SiC-Schicht versehen. Tests bei Raumtemperatur des SiC/SIiC mit einer C-
Beschichtung zeigen einen geringen Faser pull-out, wahrend bei 1200 °C die
Bruchoberflache flach ist. Dies ist bei C-Beschichtungen haufig der Fall, da sich die
C-Beschichtung ab 500 °C verflichtigen kann. Es entsteht ein Spalt zwischen SiC-
Faser und SiC-Matrix, in dem sich eine SiO,-Glasphase bildet. Diese Glasschicht
fuhrt zu einer festen Faser/Matrix Bindung. Mit besseren Interface Schichten wie z. B.
BN kann dieser Mechanismus zu héheren Temperaturen hin verschoben werden. Die
SiC-Beschichtung des SiC/Al,O; schitzt die BN-Beschichtung vor frihzeitiger
Borglasbildung. Bruchflachen dieses Verbundes zeigen einen Faser pull-out
zwischen SiC-Faser und SiC-Beschichtung. Celemin et al. [91] beschreiben die RiR3-
bildung und Risse des SiC/Al,O3, wobei einige Risse schon im Anlieferungszustand
vorhanden sind. Wahrend des Abkiihlens nach dem Herstellungsprozel3 kommt es
durch die unterschiedlichen Ausdehnungskoeffizienten von Faser (30107° 1/K), CVI-
SiC Beschichtung (6M0°1/K) und Matrix (810° 1/K) zu thermisch bedingten
Spannungsrissen. Diese Risse werden von der SiC-Beschichtung abgelenkt, so dal3
diese intakt bleibt und die Fasern vor Sauerstoffangriff geschiutzt werden.
Bruchflachen von Proben, die bei 1200 °C im 3-Punkt-Biegeversuch gebrochen sind,
weisen einen geringeren Faser pull-out auf als Proben, die bei Raumtemperatur
getestet wurden. Die gekerbten Proben zeigen bei 1200 °C leichte Reaktionen in
Kerbnahe zwischen den Fasern und der Matrix, d. h. es kommt zu einer festen
Bindung und damit zu einem spréden Versagen dieser Fasern. Bei weiteren Unter-
suchungen an diesem Material im Vergleich zu einem SiC/SiC Verbundwerkstoff mit
C beschichteten Nicalon Fasern konnte die Uberlegenheit des SiC/Al,Os; Werkstoffs
gezeigt werden. Dabei sank die Festigkeit des SIiC/SiC Werkstoffs (3-Punkt-
Biegeversuch) von 450 MPa auf 200 MPa nach einstindiger Auslagerung bei
1200 °C. Bei langeren Auslagerungszeiten bis zu 100 h blieb die Festigkeit nahezu
konstant. Der SiC/Al,O3; Werkstoff mit &hnlichen Anlieferungsfestigkeiten hatte nach
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einstiindiger Auslagerung noch eine Festigkeit zwischen 300 und 350 MPa. Auch bei
diesem SiC/Al,O; Werkstoff bleibt die Festigkeit nach 100 h Oxidation nahezu
konstant. Die zusatzliche SiC-Beschichtung auf der BN-Schicht der SiC-Fasern
wurde gewdhlt, da das SiC einen guten Oxidationswiderstand und gute thermische
Stabilitat hat, um die BN-Schicht vor dem Sauerstoff in der porésen Al,Oz-Matrix zu
schitzen [92]. Auswertungen der Grenzflacheneigenschaften anhand von Hystere-
seschleifen haben gezeigt, dalR der Gleitwiderstand eines SiC/Al,O; Werkstoffes
ahnlich dem SiC/CAS (Calcium Aluminium Silicat) Material ist und das Bindungs-
verhalten eher einem SiC/SiC Verbundwerkstoff entspricht [93].

2.4.3 Ermidungsversuche

Das Verhalten der Fasern wahrend der Ermidungsversuche kann unter bestimmten
Bedingungen mit dem bei den Temperaturwechselversuchen verglichen werden. Bei
beiden Versuchsarten kommt es durch Unterschiede in Elastizitdt und Ausdeh-
nungskoeffizienten in Faser und Matrix zu Reibungseffekten entlang der Faser/Matrix
Grenzflache und damit zur Schwachung der Grenzflache. Im folgenden werden
einige Details von Ermudungsversuchen dargestellt. Bei zyklischen Bean-
spruchungen wird die Faser/Matrix Grenzflache besonders stark durch die Hin- und
Herbewegung der Fasern, jeweils unter Zug- bzw. Druckbelastung, beansprucht.
Dies wird durch einen Festigkeitsabfall nach Ermidungsversuchen auch bei

niedrigen Belastungsniveaus deutlich.

Ein 1-d und ein 2-d SiC verstarkter SiC Verbundwerkstoff wurde von Rouby et al. [94]
auf Ermidung untersucht. Das Versagensverhalten wurde in drei Gruppen eingeteilt:
Sofortbriiche, Ermiidungsbriiche und Durchlaufer, d. h. Proben die nach 10° Zyklen
nicht versagt haben. Wahrend des Zyklierens werden von den Hystereseschleifen die
E-Moduli zu Beginn und am Ende der Be- und Entlastung aufgenommen, wobei die
zwei Werte beim oberen Umkehrpunkt (Eep, Eae) flir die Ermidung signifikant sind
(Bild 2.4.3-1).

Schadigungen entstehen wahrend des Zyklierens auf zwei Arten. Wéhrend der
Ermidungsversuche kommt es im ersten Zyklus zu Matrixrissen und einigen
Faserbriichen. In den nachfolgenden Zyklen ist die Anzahl von neuen Matrixrissen

gering. Die zweite Art wird durch die mechanische Reibung zwischen Faser und
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Matrix wahrend des Zyklierens verursacht. Wird das Material gezogen, so verformen
sich die Fasern weniger als die Matrix. Auch bei der Entlastung bilden sich die
Fasern langsamer zuriick als die Matrix, so dal es zu grofRen Reibungseffekten
kommt. Die Einfliisse der unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten
reduzieren dadurch die Grenzflachenreibung t. Dies bedeutet, dal3 das Interface
geschadigt wird und die mechanischen Eigenschaften durch einen steigenden Anteil
an Faserbriichen schlechter werden. Reynold et al. [95] erkennen eine Propor-
tionalitait in den Anderungen der Spannungs-Dehnungs-Diagramme und den
Anderungen der Grenzflachenreibspannung. Sobald es zu einer Sattigung an Matrix-
rissen kommt, werden die Hystereseschleifen enger und die Grenzflachenreib-
spannung sinkt. Im ungesattigten Zustand kommt es zu einer VergréRerung der
Hystereseschleifen; dies erklart die breiten Hystereseschleifen zu Beginn des

Zyklierens.

Spannung

A

Omax|~ -~~~ -~~~ "~~~ "~~~ -~ - 7" "

Eab=E-Modul am Anfang der Belastung
Een=E-Modul am Ende der Belastung
Eae=E-Modul am Anfang der Entlastung
Eee=E-Modul am Ende der Entlastung

\j

Abb. 2.4.3-1: Verschiedene E-Moduli wéhrend Ermiidungsversuche
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3  Untersuchter Werkstoff: SiC/Al,O3

3.1 Materialbeschreibung

Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurde ein SiC/Al,O; Faserverbundwerkstoff
(Firma Du Pont Lanxide, Newark, Delaware, USA) untersucht. Der Werkstoff stellt

eine Kombination dar aus nichtoxidischen Fasern und einer oxidischen Matrix.

Als SiC Fasern wurden Hi-Nicalon Fasern der Firma Nippon Carbon Industry
verwendet. Die Eigenschaften dieser Fasern sind in Kap. 2.2.1 beschrieben. Die
Fasern, die einen mittleren Durchmesser von 14 um aufweisen, sind zweifach
beschichtet. Die untere Schicht ist eine ca. 0,3 um dicke Pyro C-Schicht auf der die
zweite Schicht aus dem gleichen Material wie die Faser, B-SiC, aufgebracht ist. Diese
zweite Schicht ist zwischen 3 und 4 pm dick, so dal3 die gesamte Faser im Mittel
einen Durchmesser von ca. 20 um hat. Die Pyro C-Schicht wurde auf die einzelnen
Fasern mit dem CVD-Verfahren aufgebracht, wahrend die SiC-Schicht in das
Faserbiindel mittels des CVI-Verfahrens aufgetragen wurde.

Die Matrix des Faserverbundwerkstoffs besteht aus Aluminiumoxid, Al,Os;. Der
Verbundwerkstoff wurde nach dem Dimox-Verfahren hergestellt, das von der Firma
Du Pont Lanxide entwickelt und patentiert wurde (vgl. Kap. 2.1.4). Herstellungs-
bedingt enthélt die Matrix noch Zusétze von Mg, Si, Fe und Ca. Diese Zusétze sollen
wahrend des Herstellungsprozesses den Sauerstofftransport erleichtern und den

Schmelzpunkt von Aluminium senken.

Die einzelnen Lagen des Geleges bestehen aus einem 8 h (harness) Satingewebe.
Die Faserbiindel sind jeweils 0°/90° zu den Seitenflachen angeordnet. Acht solcher
gewobenen Lagen Ubereinander gelegt, bilden das Gelege des zu untersuchenden
Verbundkorpers. Bild 3.1-1 zeigt den schematischen Aufbau und die Abmessungen

des Materials.

Fir die nachfolgende mechanische und mikrostrukturelle Charakterisierung des
Materials und seines Verhaltens wahrend und nach oxidativer Behandlung standen

Proben mit den Abmessungen 50 mm (4 mm 2,7 mm zur Verfligung.
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C- Schicht
L— SiC- Schicht
Al:0s- Matrix

Abb. 3.1-1: Schematischer Aufbau des SiC/Al,O3 Faserverbundwerkstoffs

Bild 3.1-2 zeigt eine Ubersichtsaufnahme des Materials, das im Rasterelektronen-
mikroskop (REM) aufgenommen wurde. Deutlich sind die 0 °-Faserbundel (im Bild
horizontal) und die 90 °-Faserbiindel (geschnittene Fasern) in ihrer Al,Oz-Matrix zu
erkennen. Im Detailbild 3.1-3 ist eine thermisch geéatzte Probe (1 h bei 1350 °C in
Stickstoffatmosphére) zu sehen. Es sind die zwei Beschichtungslagen C und SiC um
die SiC-Fasern und die Al,Os-Matrix, in den Zwischenrdumen der Faserbiindel, gut

Zu erkennen.

In Bild 3.1-4 sind die Korner der Al,Oz-Matrix an einer geétzten Probe dargestellt. Die
Streuung der Durchmesser der Al,Os-Kdrner ist vergleichsweise grof3, so dal3 nur ein
ungefahrer Durchmesser von ca. 10-20 um angegeben werden kann. Im rechten
oberen Viertel der REM-Abbildung (2) ist noch metallisches Al als helle Phase zu
sehen, in der linken Hélfte (1) ist deutlich die Porositat der Matrix zu erkennen. Bild
3.1-5 zeigt eine VergrofRerung der Matrix einer ebenfalls geéatzten Probe, an der die
plattenférmige Mikrostruktur des Al,Oz zu erkennen ist.
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Abb. 3.1-2: Ubersichtsaufnahme des SiC/Al,O; Faserverbundwerkstoffs

Abb. 3.1-3: Detailaufnahme einer geétzten SiC/Al,Os Probe
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Abb. 3.1-4: Faserbindel mit Matrix einer geétzten SiC/Al,Os Probe

1: pordse Matrix; 2: Matrix mit nicht reagiertem Aluminium

Abb. 3.1-5: Plattenférmige Al,Os-Matrix einer geétzten SiC/Al;Os Probe

Durch das Dimox-Verfahren bleibt im Material eine Restporositat zuriick. Mit Hilfe
des Wassereindringverfahrens nach DIN V ENV 1389 wird eine offene Porositéat

zwischen 6 und 7 % ermittelt, je nachdem wie die Biegeprobe getrennt wurde. Dies
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entspricht den Werten zwischen 6 und 10 % in der Literatur [89, 96]. Durch die 8 h
Satin Anordnung und die Inhomogenitat der Matrix kommt es zu unterschiedlichen
Faser- und Matrixanteilen in den einzelnen Proben. Der Faservolumenanteil liegt
zwischen 40 und 50 %.

Die Rohdichte dgon berechnet sich wie folgt:

my
1) =——1[® Gl. 3.1-1
Ron = 1y OLutt ( )
Dabei ist 8., = 0,998 g/cm® die Dichte der Luft, m; das Trockengewicht (Masse der
getrockneten Probe), m, das Feuchtgewicht (scheinbare Masse der impréagnierten

Probe) und m; das NaflRgewicht (Masse der impragnierten Probe an Luft).

3.2 Inhomogenitaten im Material

Im Geflige des Materials sind einige Inhomogenitaten zu erkennen. Diese entstehen
in allen Bereichen der Herstellung. Da das Geflige ein 8 h Satingewebe ist und die
Proben nur eine Querschnittsflache von 2,7 mm 4 mm haben, sind die einzelnen
Proben durch ihr Gelege leicht unterschiedlich. Fir das 8 h Gewebe bedeutet dies,
dal etwa alle 6 mm wieder die gleiche Struktur auftritt, hierdurch sind die Seiten-
flachen der Proben meistens unterschiedlich. Durch die Gewebestruktur kommt es

auch zu relativ grof3en langlichen Poren, die einige Millimeter lang sein kdnnen.

Die Faserdurchmesser sind nicht gleich. Im Bild 3.2-1 ist z. B. eine Faser mit einem
Durchmesser von ca. 65 um zu sehen (Pfeil), d. h ungefahr 5-mal so grof3 wie der
mittlere Faserdurchmesser, der von der Fa. Nippon Carbon mit 14 um angegeben

wird.

Eine weitere Inhomogenitat wird durch die Zusatze (Magnesiumoxid, Eisenoxid und
Calziumoxid) bewirkt, die fir den Herstellungsprozel notwendig sind. Diese Zuséatze
sind vorwiegend innerhalb der Faserblindel konzentriert. Der restliche Anteil an
freiem Aluminium, das wahrend der Herstellung nicht reagiert hat, ist ebenfalls als
helle Phase im Faserbiindel zu erkennen (Bild 3.2-2). Durch ihren geringen Anteil
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und die relativ homogene Verteilung im Material ist das Rest-Aluminium nur schwer

zu detektieren und zu quantifizieren.

Abb. 3.2-2: Anteile von nicht reagiertem Aluminium in dem Faserbtindel
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In manchen Bereichen kdnnen Beschichtungsfehler detektiert werden. Bild 3.2-3
zeigt eine ungleiche SiC-Beschichtungsdicke mit einer GréRe von bis zu 200 um

anstelle der normalen 4 pm.

Abb. 3.2-3: Beschichtungsfehler der SiC-Faser
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4. Experimentelle Durchflihrung

Die Experimente sind in zwei Gruppen zu gliedern. Zuerst werden die Proben in
verschiedenen Anlagen oxidiert, anschliefend werden verschiedene mechanische
Kennwerte in Abhangigkeit von der Vorbehandlung bestimmt.

4.1 Oxidationsanlagen

4.1.1 Zyklische Oxidationsanlage

Zur Simulation von thermomechanischen Beanspruchungen, wie sie z. B. in Flug-
zeugturbinen auftreten, wurde eine Anlage zur zyklischen Oxidation konzipiert und
aufgebaut. Ziel war es, mit dieser Anlage sowohl die Simulation von zyklischer als
auch von statischer Oxidation durchzufuhren. Gefordert wurde ein automatischer
Betrieb zur Durchfihrung der zyklischen Versuche Uber mehrere 100 h gleichzeitig
mit mehreren Proben. Im zyklischen Betrieb soll vor allem das Thermoschockver-
halten des Werkstoffs untersucht werden.

Bild 4.1.1-1 zeigt den schematischen Aufbau der gesamten Anlage [97]. Das
Grundgerust der Versuchsanlage bildet ein aus Aluminiumprofilen gebauter Rahmen.
Ein weiterer Hauptbestandteil dieser Anlage ist ein feststehender Einzonenofen der
Firma Gero Typ HTRV. Ausgestattet mit Kanthal-Super-Heizelementen fur vertikalen
Betrieb erreicht er eine maximale Temperatur von 1600 °C. Das einseitig
geschlossene Arbeitsrohr ist fest mit dem Flansch des Ofens verbunden. An den

Ofen ist das Kuihlsystem und die Verfahreinrichtung fir die Proben angebaut.

Die Verfahreinrichtung muf3 einen Hub von bis zu 1000 mm Ho&henunterschied
fahren und ein Gewicht von bis zu 2000 g bewegen. Das Probengestell, bestehend
aus 3 offenen Rohren, ist hdngend an dem oberen wassergekihlten Flansch der
Verfahreinrichtung befestigt. Durch die offenen Rohre wird im Betrieb Luft zugefiuhrt.
Die Luftzufuhr ist stufenlos zwischen 0-50 I/min regelbar. Zusatzlich haben die Rohre
am unteren Ende je einen Schlitz, um die untere Probenplatte zu fixieren. Mit Hilfe
von Distanzhiilsen aus Al,O; von wahlbarer Lange, werden mehrere gelochte Platten
eingelegt, die zur Fixierung der Proben dienen. Da das Gestange im Betrieb den
gleichen Belastungen ausgesetzt wird wie die zu prufenden Proben, wurde fur die
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Rohre drucklos gesintertes SiC und fur die Halteplatten rekristallisiertes SiC gewahlt.
Es kdnnen mit dieser Konstruktion gleichzeitig 15 Proben im heien Bereich des

Ofens behandelt werden.

Luft Hubeinricwng
B —— =
oberer Fla;.sr::lfs Chargier-
(wassergekuhlt) gestell
(o))
o
£ Khlung mit
= a
= PreRIuft Proben
Q
5 >
untere
Flansch Mrobenplaﬂe
- Arbeitsrohr
Ofen

Abb. 4.1.1-1: Schema der zyklischen Oxidationsanlage

Die Kuhleinrichtung fur die Proben ist oberhalb des Ofens angeordnet. Ein schwenk-
barer geteilter Kreisring, an dessen Segmente je 4 geschlitzte Rohre verteilt sind,
dient als Blaseinrichtung. Bild 4.1.1-2 zeigt den schematischen Aufbau der
Kuhleinrichtung mit dem Probengestéange. Zentral ist ein Thermoelement ange-
ordnet. Das Thermoelement gibt die tatséchliche Temperatur im Probenbereich
wieder. Durch die Verwirbelung der Pref3luft an den Schlitzen werden die Proben
gleichmaRig abgeschreckt. Die Blaseinrichtung wird, wie auch die Verfahreinrichtung,
pneumatisch betétigt. Um Konvektionswarmeverluste des Ofens wahrend des
Abkihlens zu minimieren, wird die untere Probenhalterplatte nicht (ber die
Oberkante des Arbeitsrohres herausgefahren. Das Bild 4.1.1-3 zeigt die reale
Ausfiihrung des Kiihlsystems und der Linearfliihrung im Gestell.
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Thermoelement Rohre

Blasrohrtrager
(schwenkbar)

AlOs-
Distanz- —

. Halterplatten
hulsen alterplatte

Blasrohr
(geschlitzt)

Fixierungsstabe in den geschlitzten Rohren

Abb. 4.1.1-2: Kihleinrichtung und Probengestédnge der zyklischen Oxidations-

anlage

Abb. 4.1.1-3: Foto der zyklischen Oxidationsanlage
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Die Steuerung der Anlage wird mittels einer speicherprogrammierbaren Steuerung
SPS durchgefuihrt. Mit Hilfe dieses Programms konnten Langzeitversuche auto-
matisch gefahren werden, d. h. sicherheitstechnische Details wurden kontrolliert,
Haltezeiten im Ofen und Abkuhlzeiten mit PreRluft konnten eingestellt werden. Im
Grundment wurden einmalig die Haltezeit im Ofen und die Abkuhlzeit eingegeben,
wahrend spater nur noch die gewiinschte Zyklenanzahl anzugeben ist. Stérungen
werden durch Kontrolleuchten angezeigt. Gleichzeitig ist das Programm so aufge-
baut, daR bei jeder gréReren Stérung (Ausfall von Druckluft oder Kiihlung, Uber-
schreitung der vorgegebenen Ein-/Ausfahrtzeiten), die langer als 100 s andauert, die
Proben automatisch aus dem Ofen herausfahren.

Dieser Automatikbetrieb mit SPS Steuerung eignet sich besonders fir die zyklischen
Tests, wahrend statische Versuche im Handbetrieb gefahren werden. Im Handbetrieb
wird die programmierte Steuerung umgangen und damit der Ablauf mit allen
Funktionen direkt angesteuert. Da fiir den statischen Betrieb die Proben nur einmalig
hinein- und herausfahren, ohne zwischenzeitlich abgekiihlt zu werden, ist fir diesen
Versuchstyp der Handbetrieb am sinnvollsten. Beim statischen Versuchsbetrieb,
kuhlen die Proben durch Konvektion in Umgebungsluft ab.

Unter dem Begriff zyklischer Versuchsbetrieb werden sich wiederholende Zyklen von
je einer Stunde verstanden. Diese Zeitspanne simuliert den Betrieb von Turbinen fur
Kurzstreckenfliige. Jeder Zyklus besteht aus einer Oxidationszeit von 55 min im Ofen
und einer anschlieBenden gezielten Abkuhlzeit von 5 min. Dies bedeutet, daR die
Proben mit dem Gestange nach 55 min automatisch aus dem Ofen herausfahren, die
Kuhleinrichtung in Position klappt und die Proben 5 min mit Pref3luft abgekinhlt
werden. Danach fahrt das Gestange mit den Proben wieder automatisch in den Ofen.

Um die Reaktionen an den Proben zu charakterisieren, werden die Proben — ob
statisch oder zyklisch oxidiert — in bestimmten Intervallen (z. B. 20 h) gewogen und
die relative Massenanderung in % berechnet. Insgesamt ist die Temperaturwechsel-
belastung bei zyklischen Versuchen sowohl durch die 20-mal héufigere Abkuhlung
als auch durch die schnellere Abkuhlung starker.

Der Unterschied der 2 Prufmethoden (statisch - zyklisch) liegt in der Abkuhlge-
schwindigkeit. Bild 4.1.1-4 zeigt die unterschiedlichen Abkuhlgeschwindigkeiten von
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1200 auf 200 °C. Wéhrend bei konvektiver Abkiihlung (statischer Betrieb) nach ca.
11 Minuten 200 °C erreicht werden, dauert es bei Abkihlung mit PreRluft (zyklischer
Betrieb) ungefahr 3 Minuten. Diese Abkuhlgeschwindigkeit wird im Zentrum der
Probenhalterung gemessen; die Probenoberfliche, die sich direkt an der
Blaseinrichtung befindet kiihlt bedeutend schneller ab.

1200

1000 -

800 1
Konvektion
600 +

400 +

Temperatur [°C]

reluft
200 +

Zeit [min]

Abb. 4.1.1-4: Vergleich der Abkiihlgeschwindigkeiten im Zentrum der

Probenhalterung
4.1.2 Thermogravimetrische Analyse

Ziel der thermogravimetrischen Analyse (TGA) ist die kontinuierliche Bestimmung der
Massenanderung wahrend des Aufheizvorgangs und in den ersten Stunden bei
erhohter Temperatur. In diesen Stunden laufen die stérksten und entscheidenden
Reaktionen ab. Die TGA ist vorwiegend fiir den Kurzzeitbetrieb bis zu 10 h ausgelegt,

da sonst die Drift der Anlage bei langeren Zeiten zu Problemen fiihrt.

Die Untersuchungen wurden mit einer TGA Modell TG 409 E der Firma Netzsch
Geratebau durchgefiihrt. Die Proben wurden in Al,Oz-Behéltern in die Thermowaage
eingebaut. Nachteilig war bei dieser Anlage die relativ schlechte Aufldsung der

Waage und die ungenaue MeRdatenerfassung mittels Schreiber.

Weitere Untersuchungen wurden am Fraunhofer Institut fir keramische

Technologien und Sinterwerkstoffe IKTS in Dresden durchgefiihrt. Es wurde das
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Ausgasverhalten des SiC/Al,O; Verbundwerkstoffs zwischen Raumtemperatur und
1200 °C mittels Thermogravimetrie-Emissionsgasthermoanalyse in einem Analyse-
gerat STA 429 KS 403/3 der Firma Netzsch Geratebau und mit einem angeschlos-
senem Massenspektrometer des Typs QMG 421 der Firma Balzer sowohl unter
stromender Luft als auch unter strémendem Helium-Sauerstoffgemisch untersucht.
Damit konnten mogliche Abdampfprodukte nachgewiesen und mdgliche Oxidations-

reaktionen identifiziert werden.

4.2. Mechanische Prifung

4.2.1 Biegeprufung

Grundlagen fur die mechanische Prufung bei Raumtemperatur ist die DIN V ENV 658
.Mechanische Eigenschaften von keramischen Verbundwerkstoffen bei Raum-
temperatur“. In Teil 3 (Bestimmung der Biegefestigkeit) und Teil 5 (Bestimmung der
Scherfestigkeit im 3-Punkt-Biegeversuch mit kurzem Auflagerabstand) sind die
Randbedingungen erfal3t. In DIN V ENV 12789 sind die entsprechenden Randbe-
dingungen im Hochtemperaturbereich angegeben. Den prinzipiellen Anlagenaufbau
fur die Biege- und Scherversuche zeigt Bild 4.2.1-1. Die Dehnung wurde mit Hilfe
eines induktiven Wegaufnehmers, der an der Unterseite mittig zwischen den
Auflagern anliegt, ermittelt.

Die Proben wurden im Anlieferungszustand und nach der jeweiligen Oxidations-
behandlung im 3-Punkt-Biegeversuch getestet. Dabei wurden sowohl Versuche mit
einem Auflagerabstand von 40 mm zur Bestimmung der Biegefestigkeit als auch mit
einem Auflagerabstand von 15 mm zur Bestimmung der interlaminaren Scher-
festigkeit (ILS) durchgefuhrt. Der relativ kurze Auflagerabstand von 40 mm fir die
Biegeprifung wurde anhand der zur Verfligung stehenden Probenlange von 50 mm
gewahlt. Dies entspricht zwar nicht der DIN, aber es konnte auch so gezeigt werden,

daR die Proben durch reine Biegung versagten (vgl. Kap. 5.2.1).
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Lastrahmen
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Abb. 4.2.1-1: Universalpriifstand fiir Biege- und Scherversuche

Das Kréftegleichgewicht Uber die Dicke unterha
Biegeprifung und Scherpriifung ist in Bild 4.2.1-2
Auflager herrschen bei Beanspruchung Druckspann

Ib des oberen Auflagers fir
dargestellt. Unter dem oberen

ungen und auf der gegeniber-

liegenden Seite Zugspannungen. Wahrend die Biegespannung o linear zur Zugseite

zunimmt, verlauft die Scherspannung t parabelférmig

mit maximaler Spannung in der

Mitte der Probe. Die Gleichungen lauten in Abh&ngigkeit von y [98]:

My, _3[F0
oy)=—=-=
Wy b
F 3 g 0
7(y) = 2 [yHA = 3F u—4%@25
|by 4 5

. . FO .
mit:  Biegemoment My, = 7 Widerstandsmoment

) —_ b th®
Flachentragheitsmoment I, = ETH

(Gl. 4.2.1-1)

(Gl. 4.2.1-2)

Wy =b und
y
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Abb. 4.2.1-2: Kréftegleichgewicht fiir Biege- und Scherversuch

Bei einem Auflagerabstand von 40 mm fiir die Biegepriifung ist der Uberlagernde
Scheranteil vernachlassigbar. Bei einem Auflagerabstand von 15 mm fir die

Scherprifung ist noch ein Biegeanteil vorhanden (vgl. Kap. 5.2).

Die Berechnungen der Biegefestigkeit o (= Zugspannung an der Randfaser), der

interlaminaren Scherfestigkeit T und der Dehnung € erfolgen nach folgenden
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Zusammenhangen mit |=h/2. Die Dehnung wird dabei mit Hilfe der mit dem
Wegaufnehmer ermittelten Durchbiegung f,, berechnet:

= %[Sz (Gl. 4.2.1-3)

2
T= 43’[me (Gl. 4.2.1-4)
£= 6 (Gl. 4.2.1-5)

|2

F entspricht der Kraft, b ist die Breite, h die Hohe der Probe, | ist der Auflagerabstand
und f, gibt die Durchbiegung an.

Fur die korrekte Bestimmung der Festigkeit ist es notwendig, die Proben senkrecht
zu den Auflagerrollen auszurichten. Da die Proben parallel zur Richtung der
Verstarkungsfasern getrennt wurden, bedeutet dies eine Orientierung der Fasern
senkrecht zur Belastungsrichtung. Da Verschiebungen der Faserbiindelorientierung
in den Faserlagen auftreten, ergeben sich z. B. beim 8 h Satin Gelege Abweichungen

bis zu 10 ° zueinander.

Die Geschwindigkeit der Lastaufbringung wurde nach DIN ENV 658 so gewahlt, daf
ein deutlicher Rif3 durch die Probe nach einer Minute zu sehen war, bzw. ein deut-
licher Lastabfall zu erkennen war. Dies entspricht einer Geschwindigkeit von
0,04 mm/s. Ein Teil der Versuche wurde beendet bevor die Proben ganz durch-
gebrochen waren, um den Riverlauf und eventuelle Delaminationsvorgange unter-

suchen zu kénnen.

Die Biegeversuche bei Raumtemperatur wurden auf einer Universalpriifmaschine
UTS 10T und im Hochtemperaturbereich auf einer Instron Typ 1362 durchgefuhrt. An
letzterer konnte ein klappbarer Ofen um die Auflager angebracht werden. Mit einer
Aufheizgeschwindigkeit von 10 °C/min und einer anschlielenden Haltezeit von 1 h
wurde die gleichméaRige Temperatur der Proben im Probenraum vor dem Versuch
gewabhrleistet. Nach dem Versuch kihlten die Proben im Ofen bis auf Raum-
temperatur innerhalb von 3 h durch Konvektion ab.
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4.2.2 Push-in Versuche

Ein wichtiger Kennwert firr die faserverstarkten Werkstoffe ist die Festigkeit an der
Grenzflache zwischen Faser und Matrix. Zur Bestimmung dieser Festigkeit wurden
push-in Versuche mit einem Mikroindenter durchgefiihrt. Am Institut fir keramische
Werkstoffe und Bauteile, Universitdt Bremen, wurde ein Mikroindenter weiterent-
wickelt, an dem in einfacher Weise die charakteristischen Kennwerte (Grenzflachen-
energie I, Grenzflachenreibspannung 1) der Faser/Matrix Grenzflache ermittelt

werden kénnen.

Die Versuchsanlage (Bild 4.2.2-1) hat einen stationar angeordneten Mikroindenter
und ein stationéres Lichtmikroskop. Der Indenter arbeitet mit einer Vickersspitze, die
einen Durchmesser von 6 um hat. Mit Hilfe einer Linearfihrung werden die Proben
vom Lichtmikroskop zum Indenter und umgekehrt verschoben. Die Probenhalterung
wird magnetisch in den Arbeitspositionen fixiert. Die Probe wird im Lichtmikroskop
fokussiert, so dal} eine bestimmte Faser einer Indenterprufung unterzogen werden
kann. Eine mogliche Drift der Anlage (z. B. durch Erwarmung) kann durch
Verschieben der Linearfihrung in der x- und y-Richtung korrigiert werden [99].

Indenter Mikroskop
L e

&

[=/4

J

)i

(=4

Q

[

1)

Probe Positioniertisch
Abb. 4.2.2-1: Schema der Mikroindenteranlage [99]
Der eigentliche Versuch wird durch ein spezielles Programm gesteuert. Mit einer

einzustellenden Kraft, die fiir den untersuchten SiC/Al,O3; Werkstoff zwischen 0,1 N

und 0,3 N lag, wird eine Hystereseschleife gefahren und die Daten direkt gespeichert.
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Dies bedeutet, daR die einzelne Faser 2-mal belastet und wieder entlastet wird. Die
Flache der Hysterese, die Steigung und gegebenenfalls der Abknickpunkt der
Anfangssteigung geben Auskunft Giber die Ablésekraft der Fasern von der Matrix, die
Reibkraft und auch die Festigkeit der Fasern nach einer Oxidationsbehandlung (vgl.
Bild 2.4.1-2).

Zur Dokumentation der ,gepushten* Fasern ist das Lichtmikroskop mit einer CCD-
Kamera und einem PC verbunden. Damit kann die Lage der einzelnen gepushten
Faser im Bindel dokumentiert werden. Nur mit diesen Hilfsmitteln ist es moglich die
Faserkurven spater einer Faser im Biindel zuzuordnen und damit eine eventuelle
Abhéngigkeit der Messungen von der Faserlage im Bindel (Rand oder Mitte) zu

analysieren.

Aus den Versuchen lassen sich die Grenzflachenreibspannung 1 und die
Grenzflachenbindung, speziell die Grenzflachenenergie [, bestimmen. Beim
klassischen Auswerteverfahren wird eine konstante Reibspannung T vorausgesetzt.

Aufwendiger ist die Herleitung von 1 aus dem Coulombschen Gesetz [69]:
T=0,0u (Gl. 4.2.2-1)

K entspricht dem Reibungskoeffizient und o, der Normalspannung, die sich aus der
Klammerspannung oc und der Querkontraktionsspannung oo, die durch das Hinein-
dricken der Faser verursacht wird, zusammensetzt. Im folgenden wird die Quer-
kontraktionsspannung vernachnassigt, d. h. zu Null gesetzt, da eine Auswertung der
Tests sonst zu aufwendig geworden ware.

Wird die Grenzflachenbindung zunéchst vernachlassigt und t als konstant ange-
nommen, kann folgende Beziehung zwischen Netto-Faserverschiebung u und
angelegter Last F in Abhangigkeit vom Faserradius r, dem E-Modul der Faser und

der Grenzflachenreibspannung t; angegeben werden [70, 100]:

F2

4am? 00 o, E

Zur Ermittlung der Netto-Faserverschiebung wird die zu untersuchende Faser im
Vergleich zu einer fest eingebundenen Faser betrachtet. Die Abweichung der
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Belastungskurve von der elastischen Geraden ist die gesuchte GréRe u (vgl. Bild
2.4.1-2).

Geht man davon aus, daf} die gleiche Energiefreisetzungsrate der Grenzflachen-
energie wahrend der Grenzflachenabldsung entspricht, so ergibt sich ein Korrektur-
term in Abhangigkeit von der Grenzflachenenergie I'; zur Bestimmung der Faserver-

schiebung.

F2 2[T;
U=-"—"-5-3 -
am? 3o E; T

(Gl. 4.2.2-3)

Tragt man die Werte von u tiber F? (Bild 4.2.2-2) auf, stellt sich eine Gerade mit der
Anfangssteigung m und dem y-Achsenabschnitt b ein [100]. Dabei ist die Steigung m
umgekehrt proportional der Grenzflachenreibspannung 1, und aus dem y-Achsen-

abschnitt b kann die Ablésekraft ermittelt werden.

Netto-Verschiebung u
A

~1/Ti

2
Fablsse

Abb. 4.2.2-2: Bestimmung der Grenzflachenenergie

= A—uz = % (Gl. 4.2.2-4)
AF2 4P 8 O
b=-2T (Gl. 4.2.2-5)
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Wahrend des Versuchs wird mit dem Wegaufnehmer auch die elastische
Verformung der Probe und des Versuchsaufbaus sowie das plastische Eindringen
des Indenters in die Faser erfa3t. Mit Hilfe einer gleichartigen Probe mit fester
Grenzflachenbindung kdnnen diese Einflisse korrigiert werden wund der
2[T; . . . .
Korrekturterm =L experimentell bestimmt werden. Allerdings ist es sehr selten,
Tj
einen gleichartigen Verbundwerkstoff mit diesen Eigenschaften zu finden. Schon ein
anderer Faserdurchmesser wirde das Ergebnis verfélschen, da diese Faser eine
andere elastische Verformung aufweist. Mit Hilfe einer Faser, die sich nicht von der

Matrix abgeldst hatte, konnte jedoch diese Korrektur durchgefiihrt werden.

Wegen der Schwierigkeiten dieser Auswerteverfahren wird nicht nur eine
Belastungskurve, sondern auch eine Hystereseschleife aufgenommen. Dies
bedeutet, dal? die Faser be-, entlastet und noch ein zweites mal be- und entlastet
wird. Die Hystereseflache ist umgekehrt proportional zu der Grenzflachen-
reibspannung, aber unabhéngig von der Grenzflachenenergie I, sofern die
maximale Last (Fmax) mindestens die doppelte Abloselast (Fanisse) betragt [101]:

3
Fmax

= max (Gl. 4.2.2-6)
24 (1% 13 [, 4

A ist die Hystereseflache, Fnax gibt die maximale Last an, r entspricht dem
Faserradius und E; ist der Faser-E-Modul.

Nicht beriicksichtigt wird auch bei diesem Auswerteverfahren die Querkontraktion.
Diese wird um so grofRer, je weiter die Faser in das Material hineingedriickt wird.
Durch die Vernachlassigung der Querkontraktion kommt es zwangslaufig zu einer

Uberschatzung der Grenzflachenreibspannung Ti.

4.3. Mikrostrukturelle Untersuchungen

Fir mikrostrukturelle Untersuchungen wurden vorwiegend drei Verfahren eingesetzt:
die Rasterelektronenmikroskopie, die rontgenographische Analyse und die energie-

dispersive Rontgenstrahlanalyse.
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4.3.1 Rasterelektronenmikroskopische Untersuchungen (REM)

Zur Charakterisierung des Ausgangsmaterials und der oxidierten Zustande von
Matrix, Faserblindel und Einzelfasern wurden rasterelektronenmikroskopische Unter-
suchungen mit einem REM vom Typ Leo S440 der Firma Leica durchgefiihrt. Es
wurden sowohl die Gefiige der Proben im Anlieferungszustand als auch nach einer
mechanischen Priifung, sei es Biege- oder Scherversuch sowie vor und nach einer
Oxidationsbehandlung, charakterisiert. Ferner wurden Riverlaufe und Bruchflachen,

speziell der Faserbilindel, vor als auch nach einer Oxidationsbehandlung analysiert.

Bevor die Proben im REM untersucht werden konnten, wurden sie mit einer AuPd-
Schicht besputtert. Zur Betrachtung der Proben wurde bei hohen VergréRerungen
(bis 50000) zur Untersuchung einzelner Fasern der Sekundarmodus gewahlt. Der
Ruckstreumodus, der den Phasenkontrast erhoht, vermindert die Auflésung
(<10000), so daR hiermit bevorzugt ganze Faserbiindel oder andere Gefligeteile
untersucht wurden. Zur Bestimmung der KorngroRe der Al,Os-Matrix wurden die

Proben zusétzlich eine Stunde thermisch bei 1350 °C in Stickstoffatmosphéare geéatzt.
4.3.2 Energiedispersive Rotgenstrahlanalyse (EDX)

Energiedispersive RoOntgenstrahlanalysen gaben weitere Auskinfte Uber die
Zusammensetzung des Materials. Das verwendete EDX-System der Firma Rontec ist
mit dem bereits erwdhnten REM gekoppelt.

Das EDX-System erlaubt 3 Mdglichkeiten zur Materialanalyse: Punktanalyse,
Linienanalyse (Linescans) und Kartierung (Mapping). Fir die nachfolgenden Unter-
suchungen wurde die Punktanalyse vor allem zur Charakterisierung der Zusétze und
zur Uberprifung der Faser- und Matrixzusammensetzung benutzt. Reaktionen
wahrend der Oxidationsbehandlung im Faserbiindelrand, wurden mit Linescans
detektiert. Das Mapping brachte keine weiteren Informationen.

Fur die Materialanalyse sind Angaben sowohl in Atomprozent als auch in
Massenprozent Ublich. Fir den zu untersuchenden SiC/Al,O; Faserverbundwerkstoff
waren folgende chemische Zusammensetzungen fir die spatere Auswertung von

Bedeutung:
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SIC, A|203, S|02 und Mullit=3 A|203 02 S|02
Die Atomgewichte der Elemente sind:

Si = 28,066 C=12,011
Al = 26,962 0 =15,999

Daraus ergeben sich folgende Atomprozente bzw. Massenprozente:

Zusammensetzung Atomprozent Massenprozent

SiC Si=50 % Si = 68,66 %
C=50% C=31,34%

Al,O3 Al=40% Al =52,91 %

O =60% 0 =47,01%

SiO, Si=333% Si=46,73 %

0 =66,6% 0=5327%

3 AlLO; 12 SiO, Al =28,57 % Al = 37,98 %
Si=9,52 % Si=13,18 %

0=619% 0=48,84%

Tab. 4.3.2-1:  Mdgliche Zusammensetzungen des Werkstoffs
4.3.3 Rontgenographische Untersuchung (XRD)

Rontgenographische Untersuchungen lieferten Informationen Uber den Phasenbe-
stand und die kristallinen Modifikationen der einzelnen Phasen vor und nach einer
Oxidationsbehandlung. Die Analysen wurden mit einem Diffraktometer D500 der
Firma Siemens durchgefiihrt. Die einfallende Rdntgenstrahlung wird an den Gitter-
ebenen der kristallinen Phasen reflektiert, sofern die Bragg’sche Bedingung erfllt ist.

20 N0 =2 (Gl. 4.3.2-1)

d ist der Abstand der Gitterebenen, © entspricht dem Bragg’schen Winkel und A gibt

die Wellenlange an.

Die Messungen erfolgten mit CuKg-Strahlung in einem Winkelbereich von
15° < 2[® < 80 ° mit der Schrittweite von 0,1 ° und einer Mel3zeit von 2 s pro Mel3-
punkt.
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Mit Hilfe der Rontgendiffraktometrie werden die Intensitatspeaks gemessen und den
entsprechenden Karteien (Powder Diffraction File PDF) des Joint Committee on
Powder Diffraction Standards (JCPDS) zugeordnet.

Durch die Inhomogenitat des Materials ist bereits im Ausgangsmaterial der SiC-
Faseranteil und der Al,Os-Matrixanteil von Probe zu Probe unterschiedlich. Dies
erschwert die Beurteilung der Quantitdt neuer Phasen nach einer Oxidations-
behandlung erheblich (vgl. Kap. 5.1.4). Eine Textur wurde an den Proben nicht
festgestellt.
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5. Ergebnisse

Es werden Testergebnisse Uber das Oxidationsverhalten und der mechanischen
Eigenschaften dargestellt.

5.1 Oxidationsverhalten

Die in den folgenden Abschnitten dargestellten Ergebnisse sollen Aufschluf3 Giber das
Oxidationsverhalten des SiC/Al,O; Verbundwerkstoffs geben. Ziel der Unter-
suchungen war die Charakterisierung der Oxidationsvorgange durch Bestimmung
der Massenanderung bei verschiedenen Temperaturen und die Nachuntersuchung

der oxidierten Proben.
5.1.1 Thermogravimetrische Analyse

Mit einer Thermowaage wurde der Anfangsbereich der Oxidation charakterisiert, d. h.
die Massenéanderung wéahrend der ersten Oxidationsstunden untersucht. Wie bereits
in Kap. 4.1.2 erwahnt, werden die Proben fir diese Versuche in den kalten Ofen
eingebracht und dann mit einer Rampe von 10 °C/min auf die entsprechende
Endtemperatur aufgeheizt. Diese Endtemperatur wird bis zu 20 h gehalten.
AnschlieRend werden die Proben wieder mit der gleichen Rampe von 10 °C/min auf
Raumtemperautur abgekuhilt.

Als typische Oxidationstemperaturen wurden 1200 °C und 1300 °C gewahlt. Bild
5.1.1-1 zeigt die Massenanderung wahrend des Aufheizvorgangs von 120 min bzw.
130 min und einer Haltezeit von 8 h. Zuerst zeigen die Kurven eine Massenabnahme
mit &hnlichen relativen maximalen Massenverlusten der Versuche fur 1200 °C und
1300 °C von ca. 1,3-1,4 %. Zum Zeitpunkt des maximalen Massenverlusts haben die
Proben eine Temperatur von ca. 600 °C. Mit weiterer Temperaturerhéhung kommt es
zu einer massiven Massenzunahme, bis die Proben eine Temperatur von 1200 °C
bzw. 1300 °C erreicht haben. Danach zeigen die Kurven einen parabolischen
Verlauf, dessen Zuwachs abhéngig von der Oxidationstemperatur ist, d. h. die Kurve
der bei héherer Temperatur (1300 °C) oxidierten Probe, tendiert zu einem héheren

relativen Massenzuwachs.
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Abb. 5.1.1-1: Massenénderungskurven ermittelt in der Thermowaage

Langere Oxidationszeiten von bis zu 20 h wurden dazu benutzt, die Vergleichbarkeit
der Untersuchungen in der Thermowaage mit den Untersuchungen in der zyklischen
Oxidationsanlage aufzuzeigen. Die relativen Massenzunahmen nach 20 h in der
Thermowaage waren in der Tat vergleichbar mit der Streuung von Versuchen der
zyklischen Oxidation nach 20 h mit einer leichten Tendenz zu héheren Werten (Bild
5.1.1-2). Bei diesen Werten mul3 beachtet werden, dal} die Versuche in der
Thermowaage nur mit Kurzbiegeproben und die Versuche in der zyklischen
Oxidationsanlage sowohl mit Kurzbiegeproben als auch mit Biegeproben
durchgefihrt wurden. Durch die hohere spezifische Oberflache bezogen auf das
Probengewicht, kommt es bei Kurzbiegeproben zu einer groReren relativen
Massenzunahme als bei Biegeproben. Zusatzlich kommt es bei Proben in der
zyklischen Oxidationsanlage durch die schnellere Aufheizung der Proben friher zu
einer Versiegelung der Probenoberflache und damit zu einer Verzégerung des

weiteren Massenzuwachses.
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Abb. 5.1.1-2: Vergleich der Massenénderungskurven ermittelt in der Thermo-
waage und in der Anlage fiir zyklische Oxidation

Ziel der weiteren am IKTS durchgefiihrten Untersuchungen war eine Kombination der
thermogravimetrischen Analyse mit einer emissionsgasthermischen Analyse, um die
chemischen Reaktionen wahrend des Aufheizvorgangs der Probe zu erfassen. Die
Untersuchungen wurden am Beispiel einer Zieltemperatur von 1200 °C durchgefihrt.
Die Proben wurden mit 10 °C/min aufgeheizt und ohne Haltezeit mit der gleichen
Rampe abgekiihlt. Dabei wurden die Versuche sowohl an Luft als auch in einem

Helium/Sauerstoffgemisch durchgefthrt.

Die Thermogravimetrie zeigt Kurven, aus denen der grofte Massenverlust von
1,41 % bei einer Temperatur von 650 °C zu erkennen ist. Dies korreliert sehr gut mit
den eigenen Ergebnissen. Bei weiterer Temperaturerh6hung auf 1200 °C stellt sich
eine Massenzunahme ein. Insgesamt ergibt sich bei Erreichen der Endtemperatur in
der Summe ein Massenverlust von 0,6 %. Wahrend der anschlieRenden Abkiihlung
findet eine weitere Massenzunahme statt, so daf3 die Probe bei Raumtemperatur nur
noch einen Massenverlust von insgesamt 0,4 % gegenuber der Anfangsmasse
aufweist. Die Kurven der Differential Thermogravimetrie (DTG-Kurven) zeigen ein
Minimum bei ca. 340 °C und ein Maximum bei ca. 1080 °C, siehe Bild 5.1.1-3.
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Abb. 5.1.1-3: Massenédnderung und Massenénderungsrate bei 1200 °C

Mit der Gasemissionsanalyse werden die Intensitatspeaks flr verschiedene Massen-
zahlen ermittelt. Dies kann als die Reaktionsfahigkeit der Verbindungen im
Gaszustand angesehen werden. Das Intensitdtsmaximum im Temperaturbereich von
330 °C bis 370 °C korreliert mit verschiedenen Kohlenwasserstoffverbindungen
(m): CzHs'=m4l, CsH¢ =m42, CsH; =m43,

CsHio"' = m70 und C;H;" =m91. Im gleichen Temperaturbereich (330-370 °C), aber

unterschiedlicher Massenzahl
wesentlich breiter ausgepragt, liegt der Peak von H,"=m2, OH*=m17 und
H,O" =m18. In Bild 5.1.1-4 ist der Peak der Massenzahl m43 (CsH;) und in Bild
5.1.1-5 und -6 der breitere Peak von m17 (OH") und m2 (H,") dargestellt. Es sind
jeweils drei Kurven zu sehen: 1 gemessen an Luft, 2 und 3 gemessen in einem

Helium-Sauerstoffgemisch.
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Abb. 5.1.1-4: Temperaturverlauf der Intensitdt der Massenspektrometrie der

Massenzahl 43
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Abb. 5.1.1-5: Temperaturverlauf der Intensitdt der Massenspektrometrie der

Massenzahl 17
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Abb. 5.1.1-6: Temperaturverlauf der Intensitdt der Massenspektrometrie der

Massenzahl 2

Bei den Massenzahlen m12, m14, m28 und m44, entsprechend C*, CO™, CO" und
CO;’, treten mehrere Peaks auf. Die Auswertung dieser Kurven ist aufwendig, da die
Maxima durch ein Rauschen der Kurven leicht verzerrt sein kdnnen. Der erste breite
Peak liegt zwischen 340 °C und 380 °C, also nur wenig hoher als fur Kohlenwasser-
stoffverbindungen. Weitere Peaks sind bei ca. 540 °C, ca. 840 °C und bei Uber
1000 °C zu erkennen. Bild 5.1.1-7 zeigt die Kurven der Massenzahl m12, wobei die
beiden unteren Kurven in einem Helium/Sauerstoffgemisch gemessen wurden. Zu
bemerken ist ferner, da? CO™ (m = 14) und CO" (m = 28) nur im Helium/Sauerstoff-

gemisch zu finden waren.



Ergebnisse 67

«[_5*1011__ Massenzahi mi2 :_1'5*10'”
] L <
] L <
1071 M Lo B
] 1 z
j il 2
i o £
507107 Fs0%107 2
D SN 47 S ¥
0 250 500 750 1000 1250

Temperatur in °C

Abb. 5.1.1-7: Temperaturverlauf der Intensitdt der Massenspektrometrie der

Massenzahl 12
5.1.2 Oxidationsuntersuchungen

Im folgenden sollen die Ergebnisse der Versuche, die in der Anlage fir zyklische
Oxidation durchgefuhrt wurden, verglichen werden. Die Versuchstemperaturen lagen
zwischen 1000 °C und 1400 °C, die Oxidationszeiten zwischen 100 h und 1500 h.
Die Beschreibung des zyklischen Versuchsbetriebs, der Abkihlgeschwindigkeit und
der Anzahl der Abkiihlvorgange erfolgte in Kap 4.1.1.

Zunachst sollen die statischen Experimente erwéhnt werden, bei denen die
Abkiihlung durch Konvektion erfolgt (vgl. Kap. 4.1.1). In Bild 5.1.2-1 ist die relative
Massenanderung Uber der Zeit aufgetragen. Die Kurven geben die Mittelwerte aus 4
(1400 °C) bis 10 (1200 °C) Messungen wieder. Proben, die bei 1000 °C oxidiert
wurden, weisen einen Massenverlust auf, der beim ersten Wiegen bereits sein
Maximum von -0,5% erreicht hat. AnschlieBend kommt es zu einer geringen
Massenzunahme, wobei jedoch das Ausgangsgewicht nach 200 h nicht wieder
erreicht wird. Bei einer Oxidationstemperatur von 1200 °C wird nach anfanglichem
Massenverlust schon nach 40-60 h die Ausgangsmasse wieder Uberschritten. Nach
200 h betragt der Massenzuwachs insgesamt 0,2 %. Die Auslagerung bei 1300 °C
zeigt bereits nach kurzen Oxidationszeiten einen deutlichen Anstieg der Masse,
wobei nach 200 h ein relativer Massenzuwachs von 1,8 % erreicht wird. Versuche bei
einer Oxidationstemperatur von 1400 °C wurden nach 100 h abgebrochen, da die
Reaktionsprodukte an der Probenoberflache mit der Probenhalterung reagierten.
Dadurch war der Massenzuwachs nicht mehr eindeutig bestimmbar. Es wurde eine

relative Massenzunahme von ca. 2,7 % nach 100 h ermittelt.
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Abb. 5.1.2-1: Relative Massenénderung der statischen Oxidationsversuche

Bild 5.1.2-2 zeigt die relative Massenanderung bei zyklischen Oxidationsversuchen.
Die Ergebnisse der statischen Versuche sind zum Vergleich diinn eingetragen. Es ist
zu erkennen, dal} sich bei zyklischen Oxidationsversuchen etwas grof3ere Massen-
anderungen ergeben, als bei statischen Versuchen. Der gréRere Massenzuwachs bei
zyklischer Oxidation ist bei 1200 °C sehr deutlich abzulesen, wahrend die Kurven der
bei 1000 °C oxidierten Proben etwas geringere Unterschiede zeigen. Bei diesen
geringen Temperaturen spielt vermutlich die Abkiihlgeschwindigkeit nur eine unter-
geordnete Rolle. Ab einer Oxidationstemperatur von 1400°C erscheint die Abkiihlge-
schwindigkeit nicht entscheidend zu sein, da die Kurven von zyklischer und statischer

Oxidation fast gleich verlaufen.

Sowohl fir die statischen als auch fir die zyklischen Oxidationskurven liegt ein
parabolischer Verlauf vor. In den ersten 20-40 h findet die groRte Massenanderung
statt. Nach spéatestens 50 h minden die Kurven in einen flacheren Verlauf ein.
Deutlicher ist diese Tendenz anhand des Bildes 5.1.2-3 zu sehen, in dem das
Quadrat der relativen Massenanderung fur zyklisch oxidierte Proben bei 1200 °C und
1300 °C Uber der Zeit aufgetragen ist. Es kdnnen naherungsweise zwei Geraden
durch die Punkte der bei 1300 °C oxidierten Proben gelegt werden, welche die unter-
schiedlichen Reaktionsgeschwindigkeiten charakterisieren. Ursache der Anderung

der Oxidationsgeschwindigkeit ist wahrscheinlich in unterschiedlichen Mechanismen
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infolge der Oxidationszeit zu sehen (vgl. Kap. 6.4). Bei einer Oxidationstemperatur
von 1200 °C kann eine Gerade durch die Punkte gelegt werden.
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Abb. 5.1.2-2: Relative Massenédnderung der zyklischen Oxidationsversuche im
Vergleich zu statischen Versuche
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Abb. 5.1.2-3: Quadrat der relativen Massendnderung flir zyklische Oxidations-

versuche bei unterschiedlichen Temperaturen

Die Ergebnisse fiir langere Oxidationszeiten bis zu 1000 h statisch und 500 h

zyklisch bei einer Temperatur von 1200 °C sind in Bild 5.1.2-4 zusammengestellt. Flr
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die statischen und zyklischen Oxidationsergebnisse zeigt sich ein parabolischer
Verlauf. Die Punkte der statischen Oxidation erreichen nach 1000 h einen &hnlichen
Wert wie nach 100 h zyklischer Oxidation. Diese langsamere Massenzunahme wird
in Kap. 5.2 und 5.3 weiter untersucht. Die einzelnen etwas hoher liegenden Punkte
bei statischer Oxidation zeigen die zum Teil erhebliche Streuung des Material-

verhaltens.
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Abb. 5.1.2-4: Parabolischer Verlauf der Massenédnderung bei 1200 °C fiir

statisch und zyklisch oxidierte Proben
5.1.3 Optische Charakterisierung der oxidierten Proben im REM

Fir die Charakterisierung wurde eine optische Prifung und Bewertung von
Bruchflachen und geschliffenen Proben im REM durchgefuhrt. Kurze Oxidations-
zeiten bei 1200 °C und 1300 °C bewirken keine wesentlichen Gefiigeanderungen.
Die Mikrostrukturen von Proben, die in der Thermowaage bis zu 40 h oxidiert wurden,
sind dem Ausgangszustand sehr &hnlich, da keine Reaktionen abliefen, die das
Material signifikant schadigten. Nur unmittelbar unter der Probenoberflache sind
Reaktionen zu bemerken. Hier sind Faserblndel zu erkennen, bei denen die
Kohlenstoff-Beschichtung oxidiert ist. Je weiter die Schnittfliche in das Innere des
Materials gelegt wurde, desto besser ist die C-Beschichtung der Faser erhalten. Bild

5.1.3-1 zeigt zwei einzelne Fasern mit den zwei Beschichtungen, bei denen die
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innere C-Beschichtung zum Teil oxidiert ist. Dartber hinaus sind keine Reaktionen
an Faser, Faserbeschichtung oder an der Matrix zu erkennen.

Abb. 5.1.3-1: Oxidation der C-Beschichtung bei 1000 °C

Proben, die bei 1200 °C zyklisch oxidiert wurden, zeigten schon nach 40 h Oxidation
erste Gefugeveranderungen. Die Matrixbereiche weisen bereits erste Risse auf. Eine
Ribildung konnte auch nach statischer Oxidation bei 1000 °C festgestellt werden,
allerdings erst nach einer langeren Oxidationsdauer von Uber 100 h. Wenn (ber
langere Zeiten bei 1200°C oder hoher oxidiert wird, treten verschiedene
Mechanismen auf. Es kommt zu einer verstarkten Anhaufung von Rissen sowohl in
der Matrix als auch in der SiC-Beschichtung. Wurden die Proben zyklisch bei
1200 °C oxidiert, so erhoht sich die Anzahl an Rissen in Matrix und SiC-Beschichtung
im Vergleich zu den statisch oxidierten Proben. Diese Unterschiede sind bei einer
Oxidationstemperatur von 1300 °C und 1400 °C nicht mehr festzustellen. Bild 5.1.3-2
zeigt eine Anhaufung von Rissen innerhalb der Matrix an einer zyklisch oxidierten
Probe bei 1200 °C nach 200 h.
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Abb. 5.1.3-2: Matrixrisse nach 200 stindiger zyklischer Oxidation bei 1200 °C

Bei Oxidationszeiten Uber 200 h, bei T > 1200 °C, ist eine SiO.-Bildung um die
Faserbiindel zu erkennen. Je langer die Oxidationszeit gewahlt wird, desto
ausgepragter ist diese Schichtbildung. Dabei wird die SiC-Beschichtung von zwei
Seiten angegriffen. Zum einen findet eine Reaktion von innen statt, d. h. es kommt zu
einer Reaktion im Zwischenraum der SiC-Faser und der SiC-Beschichtung. Die C-
Beschichtung ist bei Fasern, die sich in der Néahe des Bundelrandes befinden, nicht
mehr zu erkennen. An dieser Stelle befindet sich eine neue Phase, die vermutlich
aus SiO. besteht und in REM-Bildern einen helleren Kontrast aufweist. Im Zentrum
des Faserbiindels ist weiterhin eine C- und eine SiC-Beschichtung der Fasern zu
erkennen. Die zweite Reaktion findet in verstarktem Malle an dem der Al,Oz-Matrix
zugewandten auBeren Rand der SiC-Beschichtung der Fasern statt. Bild 5.1.3-3 zeigt
eine Probe, die bei 1200 °C 1000 h statisch oxidiert wurde. An den Fasern in der
N&ahe des Biindelrandes sind sowohl die Schaden durch Reaktionen der SiC-
Beschichtung am Biindelrand als auch ein Netzwerk von Rissen in der SiC-
Beschichtung zu erkennen. Die Reaktionen am Biindelrand sind auch in Bild 5.1.3-4
an einer geétzten Probe zu erkennen. Die Probe wurde ebenfalls bei 1200 °C
statisch oxidiert, aber Uber eine Periode von 1500 h. Der schwarze (1) und der
feinkristalline (2) Bereich zwischen der SiC-Beschichtung und der Al,Os-Matrix sind
ein Ergebnis der Oxidation.



Ergebnisse 73

Risse_in der SiO,-Bildung
Beschichtung

Abb. 5.1.3-3: Reaktionen am Biindelrand nach 1000 stindiger statischer
Oxidation bei 1200 °C

Abb. 5.1.3-4: Reaktionen am Biindelrand nach 1500 stindiger statischer
Oxidation bei 1200 °C (geétzte Probe)

Es kommt zu weiteren Reaktionen bei Oxidationstemperaturen hoher als 1300 °C
und Oxidationszeiten langer als 100 h. Die Schicht, die sich um das Faserbundel
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gebildet hat, reagiert mit der Al,Os-Matrix. Diese zuséatzliche diinne Schicht ist in Bild
5.1.3-5 zu sehen. Auch in diesem REM-Bild sind die Matrixrisse gut zu erkennen.

Abb. 5.1.3-5: Verstarkte Reaktionen am Biindelrand nach Oxidation bei
1300 °C

Abb. 5.1.3-6: Reaktionen an der Probenoberfliche nach statischer Oxidation
bei 1400 °C
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Eine weitere Reaktion fand an der Oberflache der Proben statt (Bild 5.1.3-6). Diese
Oberflachenreaktion war vor allem bei 1400 °C so stark, daf die Proben mit der
Probenhalterplatte wahrend der Oxidationsbehandlung reagierten (vgl. Kap. 5.1.2).
Es kam zu einer blasenférmigen Deckschicht, die die gesamte Probe bedeckt. Diese
Schicht wurde mit EDX Analyse und XRD als SiO, bestimmt.

5.1.4 Rontgenographische Charakterisierung

Die Messungen an allen Proben erfolgte in zwei Ebenen. Es wurde jeweils zuerst die
Probenoberflache und nachfolgend die Probenmitte untersucht. Die Intensitaten der
bei 1000 °C, 1200 °C, 1300 °C und 1400 °C jeweils statisch oder zyklisch oxidierten

Proben wurden mit dem Anlieferungszustand verglichen.

Die SiC- und Al,Os-Intensitaten scheinen unabhangig von der Oxidation zu sein. lhre
leichten Intensitétsunterschiede sind eher auf den unterschiedlichen Anteil von Faser
und Matrix in der jeweiligen Roéntgenebene zuriickzufihren, als auf eine ausla-
gerungsbedingte Reaktion. Die Al,Os-Matrix wurde als a-Al,O3; (Corundum) bestimmt

und das SiC als B-SiC.

An der Probenoberflache ist bei einem Winkel von 2 © = 21,93 ° ein mit der
Oxidationstemperatur wachsender SiO,-Peak (a-Cristobalit) zu erkennen. Hiermit
konnte die in Kap. 5.1.3 vermutete Oberflachenreaktion bestatigt werden. In der

Probenmitte ist kein SiO, zu detektieren.

Bei zyklischer Oxidation oberhalb von 1200 °C oder einer statischer Oxidation

oberhalb von 1300 °C wachsen die Peaks von Mullit (3 Al,O3 [2 SiO,).

Bild 5.1.4-1 zeigt die Intensitatskurven der Probenoberflache nach 200 h Oxidation
(100 h bei 1400 °C) zwischen 2 © = 20 bis 30 ° fur zyklisch beanspruchte Proben bis
1400 °C im Vergleich zum Anlieferungszustand. Zur besseren Darstellung wurden
die Kuven mit versetzter y-Achse dargestellt, d. h. die y-Achse gibt keine absoluten
Intensitdten mehr an. Deutlich sind der 100 % Peak von Mullit bei 2 © = 26,27 ° und
der 95 % Peak von Mullit bei 2 © = 25,96 ° zu erkennen. Diese Phase konnte sowohl
an der Probenoberflache als auch in der Probenmitte festgestellt werden. Ein leicht

abnehmender Peak ist bei 2 © = 21,93 ° (SiO;) zu sehen. Bei der 1400 °C Probe ist
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nur ein kleiner SiO,-Peak zu erkennen, da moglicherweise ein grol3er Anteil der bei
1400 °C entstandenen Oberflachenblasen durch das Handhaben der Probe
abgeplatzt ist. Bei 2 © = 25,58 ° ist der 75 % Peak des a-Al;O; zu finden, dessen

Intensitat unabhéngig von der Oxidationstemperatur ist.

Mullit
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Abb. 5.1.4-1: Wachstum der Mullitintensitdt in Abhédngigkeit von der Oxida-
tionstemperatur nach 200 h (100 h bei 1400 °C)

Energiedispersive Rontgenstrahlanalyse zur quantitativen Analyse der Massen
einzelner Elemente wurden an den gleichen Proben durchgefiihrt. Als Referenzprobe
wurde wieder zuerst der Anlieferungszustand charakterisiert. In Bild 5.1.4-2 sind die
Massenprozente von Si, C, Al und O Uber einer Distanz von 32 pum aufgetragen. Bild
5.1.4-3 zeigt das dazugehdérende REM-Bild mit einer gepunkteten Linie. Die Punkte
sind die Detektierorte wahrend des Linescans beginnend bei Punkt A in der SiC-
Beschichtung und endend in Punkt B in der Al,Os-Matrix. Zu erkennen sind die SiC-
Faser, C-Beschichtung, SiC-Beschichtung und die Al,Oz-Matrix. Die Si-Konzentration
nimmt beim Ubergang von der SiC-Beschichtung zur SiC-Faser etwas ab, wahrend
die C-Konzentration etwas zunimmt (s. Pfeile). Eine vollstdndige Abnahme der Si-
Konzentration ist nicht mdoglich, da der MelRpunkt der EDX-Analyse einen
Durchmesser von O = 3 um hat, und die C-Beschichtung nur eine Dicke von 0,3 um.
Somit werden immer Si-Anteile detektiert werden. Die Schwankungen der C-
Konzentration in Bereich der Al,Os-Matrix kann auf die Porositat zurlickgefuhrt

werden, die zum Teil mit Einbettmasse infiltriert wurde.
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Abb. 5.1.4-3: REM-Bild des obigen Linescan

Punktanalysen bei lang oxidierten Proben bei 1200 °C brachten den Nachweis von
SiO; rund um die Faserbundel. Dies bestatigt die Vermutung am Anfang dieses
Abschnitts, dal3, obwohl kein SiO, rontgenographisch im Zentrum des Faserverbund-
werkstoffs detektiert wurde, sich doch SiO, gebildet hat. Bild 5.1.4-4 zeigt ein
Intensitatsdiagramm eines Punktes im Bereich zwischen SiC-Beschichtung und



78 Ergebnisse

Al,Oz-Matrix, wo SiO; vorhanden sein miRte. In diesem Bereich konnten O, Si, C, Al,
Au und Pd, erkannt werden. Gold und Paladium wurden zum Besputtern der Proben
verwendet und gehdren somit nicht zu den Materialpeaks. Das detektierte C und das
Al waren nur in sehr geringen Mengen vorhanden und konnten zum Teil dem SiC der
Beschichtung und dem Al,O3; der Matrix und zu einem Teil einem “Grundrauschen”
des Kohlenstoffs zugeordnet werden. An den Oberflachen von Proben, die bei
1300 °C und hoher oxidiert wurden, wurde auch SiO, nachgewiesen.

14000
Si
12000 +
10000 +

8000 +

6000 +

Intensitat

4000 +

2000 {\ cC O Al Au Pd

Abb. 5.1.4-4: Punktanalyse im Zwischenraum von SiC-Beschichtung und
Al,Os-Matrix einer 1000 h oxidierten Probe bei 1200 °C

C (0] Al Si Au Pd
Masse% 10,3 36,4 2,0 42,5 6,4 24
Atom% 17,9 47,6 1,6 31,7 0,7 0,5

Tab. 5.1.4-1: Zusammensetzung im Zwischenraum von SiC-Beschichtung und
Al,Os-Matrix einer 1000 h oxidierten Probe bei 1200 °C

Der rontgenographisch detektierte Mullit in Proben, die bei hohen Temperaturen
oxidiert wurden, konnte, wie auch die C-Beschichtung im Anlieferungszustand, am
Besten im Linescan nachgewiesen werden. Dies bedeutet im Ubergangsbereich
zwischen der SiO,-Schicht und der Al,Os-Matrix konnte bei Proben, die 200 h bei
1300 °C oder 100 h bei 1400 °C oxidiert wurden, Mullit nachgewiesen werden. Die
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Bilder 5.1.4-5 und 5.1.4-6 zeigen einen typischen Linescan und das dazugehérige

REM-Bild. Die Bildung von SiO, um die Fasern (anstelle der C-Beschichtung) und
um das Faserblndel ist im Diagramm genauso zu erkennen wie die gebildete
Mullitschicht.

SIOz Mullit A|203

60 + Ss
B=SiC-Beschichtung
F=SiC-Faser

S=Si0,-Schicht

(0]

Masseprozent [%]
3

Ao 10 20 30 40 50 60 70 B
Weg [um]

Abb. 5.1.4-5: Linescan einer 200 h bei 1300 °C oxidierten Probe

Abb. 5.1.4-6: REM-Bild der dazugehérenden Probe
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Eine Punktanalyse im Mullitbereich (Bild 5.1.4-7) konnte in guter N&herung die Mullit-
massenprozente aufzeigen (vgl. Kap. 4.3.2). Anteile von C sowie das verwendete
Besputterungsmaterial Au und Pd kdnnen vernachlassigt werden.

14000

12000 + Al
10000 +
8000 +

6000 +

Intensitat

Si
4000 + co

2000 f\ J\ AU Pd
0 Il Il

Abb. 5.1.4-7: Spektrum einer Punktanalyse im Zwischenraum von SiC-
Beschichtung und Al,Oz-Matrix einer 100 h bei 1400 °C oxidierten Probe

C (0] Al Si Au Pd
Masse% 59 42,53 32,8 12,6 4,5 1,7
Atom% 10,2 54,8 25,0 9,2 0,5 0,3

Tab. 5.1.4-2: Zusammensetzung im Zwischenraum von SiC-Beschichtung und
AlOs-Matrix einer 100 h bei 1400 °C oxidierten Probe

5.2 Mechanische Eigenschaften

In den nachfolgenden Abschnitten werden die mechanischen Eigenschaften
betrachtet. Besondere Bedeutung hat die Abhangigkeit der Festigkeit von der
Oxidationstemperatur und Oxidationszeit. Im gleichem Zusammenhang werden auch

Anderungen der Bruchdehnung und des Elastizitats-Moduls betrachtet.
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Im Anlieferungszustand der Proben wurde der E-Modul sowohl nach der Resonanz-
methode als auch nach dem Hook’schen Gesetz bestimmt. Fir die Resonanz-
methode wird der Auflagerabstand so gewahlt, daR beidseitig der Auflager eine
Probenlange L = 0,224 (I = Auflagerabstand) herausragt. Zur Uberprifung wurde
nach der mechanischen Priifung aus dem linear-elastischen Bereich der E-Modul
mittels des Hook’schen Gesetzes (E = o/e) bestimmt. Mit der Resonanzmethode
ergab sich ein E-Modul von ca. 80 GPa und aus dem linear-elastischen Bereich der

Spannungs-Dehnungs-Kurven wurde ein E-Modul von 90 + 10 GPa ermittelt.
5.2.1 Biegefestigkeit bei Raumtemperatur

Das Versagensverhalten des untersuchten Materials unter Biegebelastung ist typisch
fur eine faserverstarkte Keramik. Der Kurvenverlauf der Spannungs-Dehnungs-
Diagramme (o-e-Diagramm) zeigt einen linear-elastischen Anfangsbereich mit einem
anschliefenden pseudo-plastischen Bereich bis zum Versagen der ersten Fasern.
Das Material behalt auch nach Einsetzen der Ribildung einen erheblichen Anteil
seiner Festigkeit bei. In Kap. 5.3 sind verschiedene Arten der mechanischen

Schéadigung durch das Material erlautert.

In Bild 5.2.1-1 sind die bei Raumtemperatur gemessenen Spannungs-Dehnungs-
Kurven von Proben dargestellt, die bei verschiedenen Temperaturen 200 h statisch
oxidiert wurden. Eine Ausnahme bildet die unterste Kurve, die zu einer Probe gehort,
die nur 100 h bei 1400 °C statisch oxidiert wurde. Die Kurven werden verglichen mit
der Kurve einer Probe im Anlieferungszustand, die eine Biegefestigkeit von ca.
600 MPa hatte. Deutlich ist nach der Oxidationsbehandlung ein Abfall der maximalen
Biegefestigkeit mit steigender Temperatur zu erkennen. Obwohl die Probe bei
1400 °C nur 100 h oxidiert wurde, liegt der Kurvenverlauf unterhalb der Probe, die
200 h bei 1300 °C oxidiert wurde. Das Diagramm zeigt, dal3 der Anfangs-E-Modul
nahezu unabhéngig von der oxidativen Vorbehandlung ist. Eine Besonderheit zeigen
die Kurven der Probe im Anlieferungszustand und der Probe nach einer 200-
stindigen Oxidation bei 1000 °C. Nach Erreichen der maximalen Biegespannung
erfolgt ein spontaner Spannungsabfall um ca. 30 %. Der Spannungsverlauf der bei
1200 °C ausgelagerten Probe zeigt diesen schnellen Spannungsabfall nach
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Erreichen des Maximalwertes nicht mehr. Ein langsamer Spannungsabfall wird vor
allem bei Oxidationstemperaturen von 1300 °C und 1400 °C deutlich.

|  statisch 200 h
*100 h

1000 °C

Biegespannung [MPa]

1300 °C

= N w Py (42
o o o o o
o o o o o
I I I I I
}

1400 °C *

o

0,0 0,2 0,4 0,6 0,8 1,0
Dehnung [%]

Abb. 5.2.1-1: Einflu8 der statisch oxidativen Vorbehandlung der Proben auf
das Spannungs-Dehnungs-Verhalten

700

600 + zyklisch 200 h
*100 h

1000 °C

1200 °C
1300 °C

Biegespannung [MPa]
= N w Iy (o)
o o o o o
o o o o o

1400 °C* ‘
0,0 0.2 04 0,6 0.8 1,0
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Abb. 5.2.1-2: Einflu3 der zyklisch oxidativen Vorbehandlung der Proben auf

das Spannungs-Dehnungs-Verhalten

Ahnliche Kurvenverlaufe werden auch fiir zyklisch oxidierte Proben gemessen (Bild
5.2.1-2). Wie auch die statisch oxidierten Proben, wurden die zyklisch behandelten
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Proben 200 h oxidiert; Ausnahme 1400 °C = 100 h. Auch fur die zyklisch oxidierten
Proben gilt, da mit steigender Oxidationstemperatur die Festigkeit abnimmt und der
Anfangs-E-Modul unabhéngig von der Oxidationstemperatur ist. Wie auch bei den
statischen Oxidationsuntersuchungen gemessen, verlieren auch die Proben nach
einer Oxidation bei 1000 °C nach Erreichen der maximalen Spannung ca. 30 % der
Festigkeit. Die Kurven der bei 1200 °C, 1300 °C und 1400 °C oxidierten Proben

zeigen wiederum einen flacher auslaufenden Verlauf.

In der nachfolgenden Tabelle 5.2.1-1 sind die maximalen Biegefestigkeiten aus bis
zu drei Versuchen fur statisch und zyklisch oxidierte Proben nach 200 h (100 h fir
1400 °C) aufgelistet.

Probenzustand Biegefestigkeit [MPa] Dehnung [%]

Anlieferungszustand 600 0,9
Statisch oxidiert 1000 °C 490 0,7
Statisch oxidiert 1200 °C 316 04
Statisch oxidiert 1300 °C 182 0,2
Statisch oxidiert 1400 °C 151 0,07
Zyklisch oxidiert 1000 °C 500 0,8
Zyklisch oxidiert 1200 °C 288 0,3
Zyklisch oxidiert 1300 °C 178 0,2
Zyklisch oxidiert 1400 °C 168 0,2

Tab. 5.2.1-1: Maximale Festigkeiten und Dehnung zum Zeitpunkt der maximalen

Spannung der verschiedenen Proben nach 200 h Oxidation (* 100 h Oxidation)

Fir einen Vergleich der Auswirkung von statischer und zyklischer Oxidation sind in
Bild 5.2.1-3 noch einmal die Spannungs-Dehnungs-Verlaufe, der 200 h oxidierten
Proben bei 1200 °C und 1300 °C dargestellt. Die Kurven der bei 1200 °C oxidierten
Proben zeigen bei der zyklischen Behandlung im Mittel etwas tiefer liegendere Ver-
laufe als bei statisch oxidierten Proben. Dies ist mit der gré3eren relativen Massen-
zunahme bei zyklisch oxidierten Proben bei 1200 °C in Kap. 5.1.2 zu korrelieren.
Werden Proben, die bei 1300 °C oxidiert wurden, miteinander verglichen, so zeigt
sich bei der Oxidation ein &hnlicher Kurvenverlauf fir statisch und zyklisch oxidierte
Proben. Dies spiegelt sich auch in den Festigkeitswerten wieder. Proben, die bei
1000 °C und 1400 °C oxidiert wurden, zeigen ebenfalls keine zyklischen Effekte. Bei
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1400 °C oxidierte Proben zeigen prozentual die gréRte Streuung der Festigkeit (64-
168 MPa).

350

— statisch
— zyklisch

300 +

250 +

200 +

150 +

100 +

Biegespannung [MPa]

1200 °C

1300 °C
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0,0 0,2 0,4 0,6 0,8 1,0
Dehnung [%]

Abb. 5.2.1-3: Vergleich der Spannungs-Dehnungs-Verldufe von 200 h zyklisch
und statisch oxidierten Proben bei 1200 °C und 1300 °C

Die Festigkeit der Proben wird nicht nur von der Oxidationstemperatur beeinfluf3t,
sondern auch von der Oxidationszeit. Bild 5.2.1-4 zeigt Kurven der Proben, die bei
1200 °C unterschiedlich lange zyklisch oxidiert wurden. Mit wachsender Oxidations-
zeit nimmt die Festigkeit ab. Die Festigkeit nach 500 h Oxidation bei 1200 °C ist

jedoch groRRer als nach 100 h bei einer Oxidationstemperatur von 1300 °C.

Einen Uberblick tiber die Abhéngigkeit der Festigkeit von der Oxidationszeit zeigt Bild
5.2.1-5. Die Punkte stellen die gemessenen Festigkeitswerte nach entsprechender
Oxidationszeit dar. Bei dieser Darstellung wurden die Werte der statischen und
zyklischen Oxidation fir 1000 °C, 1300 °C und 1400 °C zusammengefaf3t. Dabei sind
die Ausgangswerte auf der y-Achse bei 0h die Biegefestigkeitswerte im
Anlieferungszustand. Fir jede Oxidationstemperatur 1aBt sich eine Trendlinie fur
langere Oxidationszeiten feststellen. Fiir statisch und zyklisch behandelte Proben, die

bei 1200 °C oxidiert wurden, gibt es kleine Unterschiede in der Trendlinie.
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Abb. 5.2.1-4: Vergleich der Spannungs-Dehnungs-Verldufe von zyklisch
oxidierten Proben nach unterschiedlichen Behandlungszeiten bei 1200 °C
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Abb. 5.2.1-5: Festigkeitsabfall der unterschiedlich lang oxidierten Proben in

Abhéngigkeit von der Oxidationstemperatur
5.2.2 Scherfestigkeit

Fir die Charakterisierung der mechanischen Eigenschaften ist nicht nur die Biege-
festigkeit, sondern auch die Scherfestigkeit von Bedeutung. In den folgenden

Abschnitten wird die Abhangigkeit der Scherfestigkeit wiederum von der Oxidations-
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temperatur und der Oxidationszeit untersucht. Die Prifungen werden bei Raumtem-
peratur und auch im Hochtemperaturbereich durchgefiihrt. Die Scherfestigkeit wird
mit einem Kurzbiegeversuch bestimmt. Hierbei hat die Probe eine Lange von 25 mm
und der Auflagerabstand betragt 15 mm. Durch den kurzen Abstand der Angriffs-
punkte wird eine Scherung erzielt (vgl. Kap. 4.2.1). Zur einfacheren Darstellung sind
auch die Scherspannungen Uber der Randfaserdehnung aufgetragen. Mit Hilfe eines
Wegaufnehmers wurde die Durchbiegung ermittelt und damit die Dehnung
berechnet. Ergebnisse der Scherfestigkeit nach unterschiedlichen Oxidationsbe-
handlungen werden mit denen der Biegefestigkeitsdnderungen verglichen, ebenso

die Kurzbiegeversuche mit Ergebnissen von push-in Experimenten korreliert.
Kurzbiegeversuch bei Raumtemperatur

Es soll hier zunachst das Scherverhalten des SiC/Al,O; Verbundwerkstoffs bei
Raumtemperatur charakterisiert werden. Die Versuchsbedingungen waren mit denen

des Biegeversuchs vergleichbar.

Bild 5.2.2-1 zeigt Scherspannungs-Dehnungs-Kurven von Proben im Anlieferungs-
zustand und nach 100 h statischer Oxidation bei verschiedenen Temperaturen. Es
gibt eine deutliche Tendenz zu niedrigeren Scherfestigkeiten mit steigenden
Oxidationstemperaturen. Die Bruchdehnung unter Scherbeanspruchung ist fast
doppelt so grof3 wie die Bruchdehnung unter Biegebeanspruchung. Im Scherversuch
zeigen die Proben einen langsamen Abfall nach Erreichen der maximalen Scher-
spannung. Dies trifft auch, im Gegensatz zum Spannungsabfall bei Biegeversuchen,
auf die Kurve der Proben im Anlieferungszustand zu. Selbst bei héherer Bruch-

dehnung besitzen die Proben noch ca. 2/3 ihrer maximalen Scherspannung.

Ein &hnliches Verhalten weisen 100 h zyklisch oxidierte Proben auf (Bild 5.2.2-2). Die
Scherfestigkeiten der bei 1200 °C zyklisch oxidierten Proben sind ahnlich denen der
statisch oxidierten Proben. Die Werte nach einer zyklischen Oxidation bei 1300 °C
und 1400 °C sind etwas geringer. Die Scherspannungen nehmen wie im Fall der

statischen Oxidation nach Erreichen der Maximalspannung wieder langsam ab.
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Abb. 5.2.2-1: Scherspannungs-Dehnungs-Diagramm von statisch oxidierten

Proben im Vergleich zum Anlieferungszustand
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Abb. 5.2.2-2: Scherspannungs-Dehnungs-Diagramm von zyklisch oxidierten

Proben im Vergleich zum Anlieferungszustand

In Tabelle 5.2.2-1 sind die maximalen Scherfestigkeitswerte von bis zu drei
Versuchen im Anlieferungszustand und nach statischer und zyklischer Oxidation uber
eine Dauer von 100 h gegenubergestellt.
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Probenzustand Scherfestigkeit [MPa] Dehnung [%]

Anlieferungszustand 35,7 11
Statisch oxidiert 1200 °C 31,7 0,3
Statisch oxidiert 1300 °C 24,6 0,7
Statisch oxidiert 1400 °C 20,2 1,0
Zyklisch oxidiert 1200 °C 29,0 0,4
Zyklisch oxidiert 1300 °C 19,3 0,9
Zyklisch oxidiert 1400 °C 13,6 1,2

Tab. 5.2.2-1: Maximale Scherfestigkeit und Dehnung zum Zeitpunkt der maximalen
Spannung der verschiedenen oxidierten Proben

Neben der Abhangigkeit der Scherfestigkeit von der Oxidationstemperatur wurde
auch die Abhangigkeit von der Oxidationszeit tberprift. Das Diagramm 5.2.2-3 zeigt
Kurven von Proben, die bei 1200 °C unterschiedlich lange statisch oxidiert wurden.
Statische Oxidationstests wurden bis zu einer Dauer von 1500 h durchgefiihrt. Nach
dieser Zeit betragt die Abnahme der Scherfestigkeit im Vergleich zum Anlieferungs-
zustand ca. 50 %. Als Referenz ist noch einmal der Scherspannungsverlauf einer
Probe im Anlieferungszustand eingetragen (RT). Die etwas darunter verlaufende
Kurve reprasentiert eine Probe, die 40 h in einer Thermowaage oxidiert wurde. Auch

hier ist ein Abfall der Scherfestigkeit in Abhéngigkeit der Oxidationszeit zu erkennen.
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Abb. 5.2.2-3: Vergleich der Scherspannungs-Dehnungs-Verldufe von statisch
unterschiedlich lang oxidierten Proben bei 1200 °C
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In Bild 5.2.2-4 ist die Abhé&ngigkeit der Scherfestigkeit von der Oxidationszeit bei
1200 °C, 1300 °C und 1400 °C dargestellt. In diesem Diagramm sind die Festigkeits-
werte von statisch und zyklisch oxidierten Proben und die Werte der in der Thermo-
waage oxidierten Proben jeweils fir eine Temperatur zusammengefal3t. Auf der y-
Achse bei Oh sind die Festigkeitswerte im Anlieferungszustand eingetragen.
Charakteristisch ist der starke Abfall der Scherfestigkeit innerhalb der ersten 100 h
Oxidationszeit. Bei 1200 °C wird mit fortschreitender Oxidationszeit (iiber 600 h) der

weitere Festigkeitsabfall geringer.
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Abb. 5.2.2-4: Scherfestigkeitsabfall der unterschiedlich lang oxidierten Proben
in Abhéngigkeit von der Oxidationstemperatur

Kurzbiegeversuch bei hohen Temperaturen

Neben den Versuchen bei Raumtemperatur wurden fir einige typische Proben noch
Versuche zur Scherfestigkeitsbestimmung bei 1200 °C und 1300 °C durchgefihrt.
Die Proben wurden dabei mit einer Rampe von 10 °C/min auf die gleiche Temperatur
erhitzt, mit der sie zuvor oxidiert wurden. Nach einer Haltezeit von 60 min wurde mit
der gleichen Belastungsgeschwindigkeit wie im Falle der Scherversuche bei Raum-
temperatur die Scherfestigkeit bestimmt. Bild 5.2.2-5 zeigt den Vergleich einer Probe,
im Anlieferungszustand und einer Probe, die nach 100-stiindiger zyklischer
Oxidation, bei 1200 °C getestet wurde. Zusatzlich sind die Kurven des jeweiligen
Scherversuchs bei Raumtemperatur dargestellt. Nach einer Oxidation von 100 h sind
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wenige Unterschiede in den Festigkeitswerten zwischen den Ergebnissen der Scher-
versuche bei Raum- und Hochtemperatur zu erkennen. Die voroxidierte Probe, die
bei 1200 °C getestet wurde, hat eine fast doppelt so grof3e Dehnung bei maximaler
Scherspannung wie die bei Raumtemperatur getestete. Diese erhéhten Dehnungen
kommen von den um ca. 20 % niedrigeren Schub-Moduli der Proben, die bei 1200 °C
getestet wurden. Die Probe im Anlieferungszustand zeigt beim 1200 °C
Scherversuch im Vergleich zum Test bei Raumtemperatur nur noch ca. 70 % ihrer
Scherfestigkeit. Ahnliche Festigkeitseinbriiche wurden auch bei einer Schertest-
temperatur von 1300 °C gefunden.

40
— getestet bei Raumtemperatur
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Abb. 5.2.2-5: Vergleich der Scherspannung bei Raumtemperatur und 1200 °C
von Proben im Anlieferungszustand und nach einer oxidativen Vorbehandlung
von 100 h bei 1200 °C

5.3 Charakterisierung des mechanischen Versagens mit Hilfe
des REM

Es gibt zwei Mdglichkeiten die mechanischen Schadigungen von Proben im REM zu
betrachten: die Charakterisierung der Bruchflaiche und des RiR3verlaufes. Um die
Bruchflache zu untersuchen, missen die Biegestdbchen komplett gebrochen

werden. Fir die Analyse des RiRRverlaufs an einem Anschliffs werden die Proben



Ergebnisse 91

eingebettet und poliert. Der Vorteil gegeniber der Bruchflachenanalyse ist die
Maoglichkeit, Detailbilder mit sehr hoher VergréRerung darzustellen. Durch den zum
Teil sehr groBen Faser pull-out und den damit verbundenen groRen Hohenunter-
schieden der Bruchflachen sind Bruchbilder nur als Ubersichtsaufnahmen geeignet.

5.3.1 Gefugecharakterisierung der getesteten Biegeproben

Bild 5.3.1-1 zeigt die Bruchflache einer Biegeprobe im Anlieferungszustand. Die
Bruchflache hat durch komplett herausgezogene Laminatlagen von der Zug- zur
Druckseite einen Héhenunterschied von bis zu 3 mm, wéhrend die Fasern zusétzlich
einen pull-out von bis zu einem Millimeter aufweisen. Diese groen Héhenunter-
schiede bewirken, dal3 die Fasern zum Teil unscharf auf den REM-Bildern zu
erkennen sind. Der Faser pull-out ist gleichmafig im Faserbiindel, einschlieBlich
Randbereich, verteilt. Es sind Fasern zu erkennen, die aus dem Faserbindel
herausgezogen wurden und es erscheinen ,Locher” dort, wo die entsprechende

Faser auf der anderen Bruchflache heraussteht.

Abb. 5.3.1-1: Bruchfldche einer Probe im Anlieferungszustand

Bei einer 200 h bei 1200 °C oxidierten Probe ist die gleichmaRige Verteilung des
Faser pull-outs Uber den gesamten Bundelbereich nicht mehr so eindeutig, Bild

5.3.1-2. Es existiert eine gewisse Anhaufung von langerem Faser pull-out im Zentrum
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des Faserbiindels, die zum Bindelrand hin abnimmt. Die maximale Lange des Faser
pull-outs hat sich im Vergleich zum Anlieferungszustand signifikant verringert, so daf3
eine scharfe Abbildung eines Bundels moglich ist. Ungewodhnlich fur einen
faserverstarkten Werkstoff ist das Aussehen des Faser pull-outs. Normalerweise wird
erwartet, daR die Fasern einschlie3lich ihrer Beschichtung aus der Matrix
herausgezogen werden. Bei diesem Verbundwerkstoff werden die Fasern aus der
SiC-Beschichtung herausgezogen, wahrend die Matrix anscheinend unveréndert
bleibt. Auf die Grenzflache zwischen Faser und SiC-Beschichtung wird spéter noch
naher eingegangen.

Abb. 5.3.1-2: Bruchfldache einer 200 h oxidierten Probe bei 1200 °C

Die Verringerung des pull-outs mit zunehmender Oxidationstemperatur wird in Bild
5.3.1-3 anhand einer 100 h zyklisch oxidierten Probe bei 1400 °C verdeutlicht. Es gibt
am Faserbundelrand keinen Faser pull-out mehr, nur in der Faserbundelmitte ist

vereinzelt ein geringer pull-out zu erkennen.
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Abb. 5.3.1-3: Bruchfidche einer 100 h oxidierten Probe bei 1400 °C

Einzelne herausgezogene Fasern oder gar Faserbindel sind an einem
Gefugeanschliff gut sichtbar (Bild 5.3.1-4a und 4b). Der Rif3 verlauft bei Biegever-

suchen von der Zugseite (im REM-Bild oben) durch die Probe. Nachdem an den
Bruchflachen eine Reduktion des pull-outs mit zunehmender Oxidationstemperatur
gezeigt wurde, wird anhand von Gefligebildern auf mogliche Einflisse der
Oxidationsdauer eingegangen. Bild 5.3.1-4a zeigt eine Probe, die bei 1200 °C
zyklisch 200 h oxidiert wurde. Die obersten 2 Faserbiindel (1, 2) zeigen einzelne
Fasern, die aus den Bundeln herausgezogen wurden. Das dritte Faserbundel hat in
dieser Bildebene keinen pull-out. Am vierten Biindel (4) sind kaum gerissene Fasern
zu erkennen, d. h. dieses Faserbiindel tberbruckt den Rif3. Dieser Rif3 verzweigt sich
anschlief3end in der Matrix. Ein vergleichbares Verhalten wird in dem Bild 5.3.1-4b
dargestellt. Diese Probe wurde unter den gleichen Bedingungen oxidiert, allerdings
Uber eine Dauer von 500 h. Die Folge ist &hnlich der einer Temperaturerhthung. Das
bedeutet, die Gréi3e des Faser pull-outs nimmt, wie im obersten Blindel (1) zu sehen,
ab. Eine Rifverzweigung beginnt bereits nach dem zweiten Biindel (2), wobei ein Rif3
entlang des Bundels verlauft.
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Abb. 5.3.1-4: Gefiigebild oxidierter Proben bei 1200 °C
a) 200 h oxidiert, b) 500 h oxidiert

5.3.2 Gefligecharakterisierung der getesteten Scherproben

Die bei Scherversuchen entstandenen Bruchflachen zeigen ein anderes Erschei-
nungsbild als Bruchflachen nach Biegeversuchen. Das deutlichste Anzeichen eines

interlaminaren Scherbruchs ist, dal der Ursprung der Schadigung in der Mitte der
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Probe liegt und die Bruchflache nicht wie Ublich senkrecht zu den Seitenflachen
steht. Dies kann sowohl an den Bruchflachen selbst gesehen werden, als auch am
RiRverlauf durch die Probe beobachtet werden.

Bild 5.3.2-1 zeigt die Bruchflache einer im Anlieferungszustand gebrochenen
Scherprobe. Der H6henunterschied von der Probenoberkante zur Unterkante ver-
hindert eine scharfe Abbildung der gesamten Bruchflache. Dieser Héhenunterschied
ist bei allen Scherproben grof3er als bei Bruchflachen von Biegeproben. Der grof3e
Faser pull-out ist wie bei Biegeproben gleichmafig tber das jeweilige Faserbiindel

verteilt.

In Bild 5.3.2-2 ist eine bei 1200 °C 150 h oxidierte Probe gezeigt, die im Vergleich zur
vorher beschriebenen Probe, nur in der Mitte eines Faserbiindels einen geringen
Faser pull-out aufweist. Dieser pull-out wird mit zunehmender Nahe zum Bindelrand
kleiner, bis er schlie8lich ganz verschwindet. Ebenso wie bei den Biegeversuchen ist
der pull-out auch beim Scherversuch entlang von Faser und SiC-Beschichtung zu

erkennen.

Abb. 5.3.2-1: Bruchfldche einer nicht oxidierten Probe nach einem Kurzbiege-

versuch
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Abb. 5.3.2-2: Bruchfliache einer 150 h oxidierten Probe bei 1200 °C nach

einem Kurzbiegeversuch

Die Entstehung des groRen Hohenunterschieds ist anhand des RiBverlaufs durch die
Proben zu erkennen (Bild 5.3.2-3). Der Ri3 verlauft oft schrdg durch die Probe
hindurch. Er wird dabei an den 0 °-Faserlagen umgelenkt, bzw. er wird von dem
Faserbiindel iberbriickt. Ublicherweise lauft der RiR entlang der Faserbiindel weiter.
Diese RiRuberbrickung ist im oxidierten Zustand weniger ausgepragt als im
Anlieferungszustand. Wenn eine reine Scherbeanspruchung fur das Versagen
verantwortlich ware, mif3te der Rif3 im Zentrum der Probe parallel zu den Faserlagen
beginnen. Gefligebilder von Proben, die im Anlieferungszustand getestet wurden,
zeigen einen derartigen Verlauf. Dies bedeutet, die grofite Schadigung des Materials
ist in der Mitte der Probe. Insgesamt erstrecken sich die Risse bis zu 6 mm langs
durch die Probe.

Nach einer oxidativen Behandlung &ndert sich dieses Verhalten. Bild 5.3.2-4 zeigt
den RiBverlauf durch eine Probe, die 200 h bei 1300 °C statisch oxidiert wurde. Es ist
zwar immer noch ein Rif3 entlang des mittleren Bindels zu erkennen (1), aber der
Ri3 beginnt an der Zugseite (im Bild oben) der Probe. Die Analyse der Ril3verlaufe
zeigt, dal® die Risse stets von der Zugkante der Proben ausgehen. Damit wird die in



Ergebnisse 97

Kap. 4.2.1 angegebene Vermutung einer Uberlagerung von Scher- und

Biegeversagen im Kurzbiegeversuch bestétigt.

Abb. 5.3.2-3: Gefiigebild einer nicht oxidierten Scherprobe

Abb. 5.3.2-4: Gefiigebild einer 200 h oxidierten Scherprobe bei 1300 °C

Die Untersuchungen im REM zeigten keinerlei Unterschiede in den Versagens-
mechanismen zwischen statisch und zyklisch oxidierten Proben. Nur die Oxidations-
temperatur und -zeit beeinflulten das Aussehen der Bruchflachen (kleinerer Faser

pull-out) und des Ri3verlaufs (weniger RilRverzweigungen).
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5.3.3 Indenterversuche

Mit Hilfe von Indenterversuchen sollten die Grenzflacheneigenschaften zwischen
SiC-Faser und SiC-Faserbeschichtung, die bei diesem Verbundwerkstoff wie eine
Matrix wirkt, bestimmt werden. Die Fasern werden beim push-in Versuch in die
Beschichtung hineingedriickt. Wahrend des Versuchs wird eine Hysterese (2-maliges

Be- und Entlasten) gefahren und anschlieRend analysiert.

Zur optimalen Auswertung der Versuche muR3ten die Fasern nach folgenden Kriterien

ausgewahlt werden:
» Die Fasern sollen ungeféahr den gleichen Durchmesser haben.
» Die Fasern sollen méglichst komplett mit einer SiC-Beschichtung versehen sein.

» Madglichst keine Fasern verwenden, die in der Nahe von Al,Oz-Einschliissen im

Faserbiindel liegen, da sie wegen der Al,Os-Nahe ein anderes Verhalten zeigen.

Nur wenn diese Punkte beachtet werden, besteht die Mdglichkeit, verschiedene
Fasern und Faserbiindel miteinander zu vergleichen. Es wurde eine Probe im
Anlieferungszustand und je eine Probe fiir jede Oxidationstemperatur getestet. Zur
Untersuchung des push-in Verhaltens wurden immer drei Faserbiindel mit je 20
Faser-Eindricken fir jeden Oxidationszustand mit dem Anlieferungszustand in
Relation gesetzt. Bei einem Vergleich der 3 getesteten Biindel je Probe konnte
festgestellt werden, dal3 ein getestetes Faserbiindel an der Probenoberflache die

gleichen Charakteristika zeigt wie ein Faserbiindel im Zentrum der Probe.

Die Bilder 5.3.3-1 und 5.3.3-2 zeigen zwei Gefiigebilder einer Probe im Anlieferungs-

zustand und nach einer 200-stiindigen zyklischen Oxidation bei 1200 °C mit einigen
Vickersindentereindriicken. Um das Faserbindel der oxidierte Probe ist die SiO.-
Schicht zu erkennen. Die Bilder geben einen Uberblick liber die Verteilung der

ausgewahlten Fasern.
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Abb. 5.3.3-2: Indentereindriicke (Pfeile) in einer 200 h oxidierten Probe bei
1200 °C

In Bild 5.3.3-3 ist die Grenzflachen-Scherfestigkeit Uber die Versagenswahrschein-
lichkeit fur die verschiedenen Oxidationszusténde im Vergleich zum Anlieferungs-
zustand aufgetragen. Die einzelnen Werte der Grenzflachen-Scherfestigkeit der 3
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Faserbiindel pro Probe wurden nach Gl. 4.2.2-6 berechnet und der GréRe nach
geordnet. Die Grenzflachen-Scherfestigkeiten der oxidierten Proben erzielen etwa
gleiche Werte, wie die Probe im Anlieferungszustand. Das Weibull-Diagramm zeigt
fur die Probe im Anlieferungszustand eine typische lineare Verteilung, wahrend mit
zunehmender Oxidationstemperatur zwei Bereiche zu erkennen sind. Auf die
Auswertung der Grenzflachenenergie I'i nach GI. 4.2.2-3 wird nicht eingegangen, da
diese Werte bedingt durch die groRBe Streuung der Werte der Grenzflachen-

Scherfestigkeit eine zu grof3e Streuung aufweisen.

¥+ - RT

937 - Statisch 1000 °C
80 - - + Statisch 1300 °C
&1+ zyklisch 1200 °C
» Zyklisch 1400 °C

In In [1/(1-P)]

10 100
Grenzflachen-Scherspannung [MPa]
Abb. 5.3.3-3: Grenzfldchen-Scherfestigkeit (iber Versagenswahrscheinlichkeit

in Abhéngigkeit der Probenzustdnde (200 h oxidiert bei 1000 °C, 1200 °C,
1300 °C und 100 h oxidiert bei 1400 °C)

Im Anlieferungszustand konnten keine GesetzméRigkeiten zwischen den Versuchen
am Faserbundelrand im Vergleich zur Bindelmitte festgestellt werden. Bild 5.3.3-4
zeigt Hystereseschleifen fur vier Fasern einer Probe im Anlieferungszustand. Die
Hystereseflache ist umgekehrt proportional zur Grenzflachen-Scherfestigkeit. Kurven
2-4 knicken zu gréBeren Wegen ab (weg von der y-Achse). Dies ist ein Anzeichen
dafir, da sich die Faser von der Beschichtung ablost. Bei Kurven, bei denen die
Steigung stetig zunimmt (positive Krimmung), haben sich die Fasern nicht abgeldst.
Kurven, der nicht abgeldsten Fasern zeigen im Gegensatz zur Theorie keine
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Anfangsgerade sondern eine positive Krimmung, da in der Praxis die Quer-
kontraktion und verschiedene Maschineneinflisse hinzu kommen. Das Diagramm
zeigt, dafd Fasern in der Mitte des Biindels sowohl eine hohe Scherfestigkeit (geringe
Verformung, Kurve 1) als auch eine niedrige Scherfestigkeit (gro3e Verformung,
Kurve 3) haben kdnnen. Dies ist auch bei Fasern am Rand des Bindels (Kurve 2 und
4) zu erkennen. Bei diesem Bindel gibt es auch Kurven, die wahrend des ersten
Belastens einen kleinen Kraftabfall aufzeigen. Dies bedeutet, dal3 die Fasern im
Anlieferungszustand zum Teil eine feste und zum Teil eine schwéachere Faser/Matrix

Grenzfestigkeit besitzen.

0,3

Ablosun
0.2+ 9

0,15 +

Kraft [N]

01+

0,05 +

0 | ; | | | | |
0 02 04 06 08 1 12 14 16
Weg [um]

Abb. 5.3.3-4: Hystereseschleifen einer Probe im Anlieferungszustand

(1, 3 = Fasern in der Mitte des Biindels; 2, 4 = Fasern am Rand des Blindels)

Ein anderes Verhalten zeigen die Hysteresekurven der bei 1300 °C oxidierten
Proben (siehe Bild 5.3.3-5). Je hoher die Oxidationstemperatur war, desto eher
konnte eine stéarker werdende Haftung der Grenzflache Faser/SiC-Beschichtung von
der Bundelmitte zum Bundelrand festgestellt werden. Die Kurve 1 im Diagramm ist
charakteristisch fur eine am Bindelrand liegende Faser. Die Kurve 2 zeigt einen
typischen Verlauf einer Faser in der 2. oder 3. Reihe des Biindels, und die Kurve 3
beschreibt eine Faser im Zentrum des Bindels. Wéhrend der Versuche wirkte sich
bereits nachteiig aus, dal3 viele Fasern schon durch die aufgebrachte Last Risse
bekamen. Diese Versuche waren fur die spatere Auswertung ungultig. Mit
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zunehmender Oxidationstemperatur oder -zeit muflte die aufzubringende Kraft
kleiner gewahlt werden. Damit verbunden war, da3 durch die niedrigen Kréafte nur
noch wenige Fasern von der Faserbeschichtung abgelést wurden.

0,25

0,2 +

0,15 +

Abldsung

Kraft [N]

0,1 -

0,05 ~

0 02 04 06 0.8 1 1,2
Weg [um]

Abb. 5.3.3-5: Hystereseschleifen einer oxidierten Probe bei 1300 °C (1 = Faser

am Blindelrand; 2 = Faser in der 2. Reihe; 3 = Faser in der Biindelmitte)

Vergleicht man die Hystereseschleifen von Proben die bei unterschiedlichen
Temperaturen oxidiert wurden, kann man feststellen, daf3 die Kurven von Fasern in
Randnahe alle einen &hnlichen oder gleichen Verlauf haben. Auch die Kurven fir
Fasern in der Mitte des Biindels sind miteinander vergleichbar. Nur die Hysterese-
schleifen von Proben im Ubergangsbereich werden bei héheren Temperaturen
breiter.

Die Flachen dieser Hystereseschleifen wurden anschlieRend ausgewertet und die
Grenzflachenscherfestigkeit T; dieses SiC/Al,O3; Verbundwerkstoffs nach Gl. 4.2.2-6
bestimmt. Die relativ groBe Streuung dieser Werte, die typisch fur Faserkeramik ist,
l1aRt nur eine grobe Abschatzung zu. In der Bundelmitte von oxidierten Proben gilt
10 MPa < 1; < 50 MPa. Im Ubergangsbereich, d. h. bei Fasern, die mit einer riRbehaf-
teten SiC-Beschichtung versehen sind, gilt 50 MPa < 1; < 100 MPa. Fasern, die am
Biindelrand liegen, haben ein 1; > 100 MPa. Vereinzelt wurden Werte bis zu 250 MPa
berechnet. Im Anlieferungszustand sind diese Wertebereiche im gesamten Bundel
zu finden (vgl. Bild 5.3.3-3).
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6. Diskussion

In den nachfolgenden Abschnitten werden die Mechanismen, die wahrend der
Oxidation ablaufen, diskutiert. Fur verschiedene Temperaturbereiche und Oxida-
tionszeiten werden Modelle vorgestellt, welche die Reaktionen im Material charak-
terisieren. In Abschnitt 6.1 und 6.2 erfolgt die Untersuchung bzgl. des Aufheizvor-
gangs. Die Mechanismen im Temperaturbereich von RT <T <600 °C werden im
Abschnitt 6.1 behandelt, die im Temperaturbereich von 600 °C < T < Endtemperatur
(1000-1400 °C) in Abschnitt 6.2. Auf Unterschiede zwischen statischer und zyklischer
Oxidation wird im Abschnitt 6.3 eingegangen. Der Abschnitt 6.4 behandelt lange
Oxidationszeiten bei mittleren Temperaturen (1200 °C) oder kurze Oxidationszeiten
(100 h) bei hohen Temperaturen (1400 °C). Die verschiedenen Reaktionsablaufe bei
den unterschiedlichen Oxidationsverfahren werden dabei im Hinblick auf die
mechanischen Einflisse diskutiert.

6.1. Auswirkungen von niedrigen Oxidationstemperaturen

Waéhrend des Aufheizvorgangs bis zu Temperaturen von 600 °C kommt es zu
Massenverlusten. Diese Massenverluste sind, wie die Emissionsgasanalysen zeigen,
auf Reaktionsprodukte von CH-Verbindungen und CO-Verbindungen zuriickzufiihren

(vgl. Bilder 5.1.1-4,-5,-6). Der Kohlenstoff stammt dabei vorwiegend aus der ca.

0,3 um dicken Faserbeschichtung. Diese Kohlenstoffbeschichtung ist am Rand der
Proben ohne Schutz vor dem atmosphéarischen Sauerstoff. Schon bei niedrigen
Temperaturen reagiert der frei vorliegende Kohlenstoff mit dem atmosphéarischen
Sauerstoff zu CO,. Da in der Luft Sauerstoff unbegrenzt vorhanden ist, bildet sich
zuerst CO, und dann, wenn nicht mehr genugend Sauerstoff nachgeliefert werden
kann, bildet sich CO. Je mehr Kohlenstoff verbrennt, desto langer ist der Weg fir den
Sauerstoff, um zu der tiefer liegenden Kohlenstoff-Beschichtung zu gelangen. Da das
entstandene Kohlendioxid aus dem zurtickbleibenden ringfdrmigen schmalen Spalt
hinausdiffundieren muB3, werden die Reaktionen langsamer. Das Fehlen der
C-Beschichtung konnte anhand von REM-Bildern dokumentiert werden (vgl. Bild
5.1.3-1). Fur die GrolRe des Massenverlustes ist die spezifische Oberflache der
Proben verantwortlich. Nach der Oxidation weisen Kurzbiegeproben einen héheren
prozentualen Massenverlust auf als Biegeproben. Dies bedeutet, dalR bei einer



104 Diskussion

Kurzbiegeprobe vergleichsweise mehr Faserblindel an der Oberflache liegen als bei
einer Biegeprobe.

Das Verbrennen des C-Interface wird bei héheren Temperaturen beendet (vgl. Kap.
6.2). Wurden die niedrigen Temperaturen (< 600 °C) wahrend eines langeren
Zeitraumes vorherrschen, so wirde die komplette C-Beschichtung verbrennen und
es kdme zu einem durchgehenden Spalt um die Fasern. Dies bedeutet eine
Auflésung der Grenzflache zwischen Faser und SiC-Faserbeschichtung. Ohne diese
Grenzflache ist aber keine Spannungslbertragung zwischen Faser und Matrix
moglich und die Fasern wirden bei jeder Belastung aus dem Verbundkdrper
herausgezogen werden. Aus diesem Grund muf3 der untere Temperaturbereich

schnell durchlaufen werden.

6.2 Auswirkungen des Aufheizvorgangs bis zu 1400 °C und

kurzen Haltezeiten auf das Material

Ab ca. 600 °C kommt es zu einer Anderung des Oxidationsverhaltens, d. h. es kommt
zu einem relativen Massenzuwachs. Nicht nur der langere Weg fir den Sauerstoff
verlangsamt die Reaktionen mit der C-Schicht, sondern eine zusétzliche SiO.-
Bildung an der Oberflache der Proben behindert den Diffusionsweg. Die Behinderung
der C-Verbrennung wird ab einer Temperatur von 600 °C durch die Reaktion der SiC-
Fasern und der SiC-Beschichtung mit dem atmosphéarischen Sauerstoff
hervorgerufen. Die sich bildende SiO,-Schicht wéachst, ausgehend von den SiC-
Fasern und den SiC-Beschichtungen, zusammen. Dies bedeutet, daf der ,Spalt”
langsam zuwéchst. Der dabei freiwerdende Kohlenstoff reagiert mit Sauerstoff zu
CO,. Dies korreliert mit den wachsenden Intensitédtspeaks der Massenzahl 12 ab
einer Temperatur von 750 °C (vgl. Bild 5.1.1-7). Sobald sich die SiO,-Schicht tber
dem Spalt geschlossen hat, reagiert der noch im Spalt vorhandene Sauerstoff mit
dem restlichen im Spalt vorhandenen Kohlenstoff zu CO. Die gravierende
Massenzunahme durch SiO,-Bildung in den Anfangsstunden der Oxidation ist
deutlich an der Steigung der Kurven aus den Versuchen mit der Thermowaage in der
zweiten Oxidationsstunde zu erkennen (vgl. Bild 5.1.1-1). Sobald der Spalt ge-
schlossen ist, wird die Massenzuwachsrate geringer. An der Oberflache der Probe
befindet sich nur noch SiO, oder portses Al,O3, so daf3 keine schnellen Reaktionen
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mehr stattfinden kénnen. Die Versuche mit Kurzbiegeproben in der Thermowaage
zeigten einen etwas hdheren Massenzuwachs zu Beginn der Oxidation im Vergleich
zu den statischen Oxidationsversuchen. Die Tendenz war eher mit zyklischen
Oxidationsversuchen vergleichbar (vgl. Bild 5.1.1-2). Im Vergleich zu Biegeproben
haben Kurzbiegeproben eine gréRRere relative Oberflache und es reagiert mehr SiC
zu SiO, und CO,. Kurzbiegeproben erfahren somit einen etwas héheren Massen-
zuwachs, als bei den Biegeproben beobachtet wurde. Wurden Proben so prapariert,
dalR man kurz unterhalb der Oberflache das Geflige betrachten konnte, kamen die
Lécher um die Fasern zum Vorschein. Die SiO,-Schicht an der Oberflache der
Proben konnte rontgenographisch nachgewiesen werden. Bild 2.3.2-1 zeigte den
schematischen Ablauf der Reaktionen eines mit SiC-Fasern verstarkten SiC-
Verbundwerkstoffes mit einem C-Interface, d. h. das Verbrennen des Kohlenstoffs
bei niedrigen Temperaturen und die anschlieende SiO,-Schichtbildung. Das
Schema ist leicht auf den SiC/Al,O3; Verbundwerkstoff zu Ubertragen, da die SiC-
Beschichtung der Fasern die Aufgaben der Matrix Ubernimmt. Dies bedeutet, dafl3
dieser Werkstoff schematisch als SiC-verstarkter SiC Verbundwerkstoff angesehen

werden kann.

Uberlagert wird die SiO,-Bildung durch eine zusétzliche Reaktion in der Matrix ab ca.
600 °C. Der Aluminium-Anteil in der Matrix, der wahrend der Herstellung nicht
reagierte, etwa 6-8 %, reagiert ebenfalls mit dem in das Material diffundierenden
Sauerstoff zu Al,O3. Trotz poréser Matrix lauft diese Reaktion langsam ab, da der
Weg fur die Sauerstoffdiffusion sehr lang ist.

Auf die mechanischen Eigenschaften hatten sowohl der Aufheizvorgang bis zur
Endtemperatur als auch die kurzen Oxidationszeiten bis zu 20 h kaum Auswirkungen.
Deutlich ist schon bei mechanischen Tests zu erkennen, daf3 die ,Matrix“, aus der die
Fasern gezogen werden, nicht die Al,Os-Matrix, sondern die SiC-Beschichtung ist.
Die SiC-Schichtdicke von 3-4 um ist im Vergleich zu einer im Mittel 14 um dicken
Faser ausreichend, um als Matrix zu wirken. Dies bedeutet, daf3 die Al,Os-Matrix nur
eine geringe Bedeutung fur das Debond-Verhalten hat. Der Einfluf3 der Al,Os-Matrix
wird erst bei langeren Oxidationszeiten deutlich (vgl. Kap. 6.4).

Ein Schema der Versagensmechanismen einer Faser im Bindel wahrend eines

Biegeversuchs bei Raumtemperatur ist in Bild 6.2-1 dargestellt. Dieser Ablauf ist so-
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wohl fiir Proben zutreffend, die im Anlieferungszustand getestet wurden, als auch fur
Proben, die bei Temperaturen (T <1200 °C) fur kurze Zeiten oxidiert wurden. Der
Ri3, beginnend an der Zugseite der Proben, lauft durch die Al,Os-Matrix und die SiC-
Beschichtung. An der Grenzflache zwischen Faser und SiC-Beschichtung kommt es
zu einem Debonding entlang des C-Interface. Der Ri3 setzt sich hinter der Faser
durch die SiC-Beschichtung fort und weiter durch die Al,Os-Matrix. Wird die Span-
nung fur die Faser zu groB3, rei3t die Faser an einem Ende des Debondings. Diese
pull-out Lénge ist fur die einzelnen Fasern innerhalb des Bindels gleichméRig

verteilt.

® ®

Ausgangszustand Rif3 durch Al.Os:-Matrix

©) @

RiR durch SiC-Beschichtung Debonding entlang C-Interface

® ®

Rif3 wird tberbriickt RiR3 durch Al2Os-Matrix

®

Faser reif3t Faser wird herausgezogen

Al:O: --—

SiC-Beschichtung <~ —» C-Beschichtung

—» SiC-Faser

Abb. 6.2-1: Versagensverhalten einer Faser wéhrend eines Biegeversuchs
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Kurzbiegescherversuche zeigten nur fur Proben im Anlieferungszustand einen
héheren Scheranteil, wéahrend mit zunehmender Oxidationsdauer und/oder
Oxidationstemperatur der Biegeanteil Uberwog. Wenn als Hauptkomponente die
Biegung vorherrschte, konnten die Versagensmechanismen denen der Biege-
versuche gleichgesetzt werden. Diese Uberlagerung bedeutet aber, daR die in Kap.
5.3 angegebenen Werte als zu niedrig gelten missen.

® @

Ausgangszustand RiR durch Al:Os-Matrix
C verprennt

® @

C-Interface verbrennt + Spalt entlang SiC-Faser
Debonding

® ©

RiR wird Gberbriickt RiR durch Al:Os-Matrix

®

Faser reil3t, groRerer pull-out Faser wird herausgezogen

AlO;: -
SiC-Beschichtung -=—

C-Interface verbrannt ~*~ — C-Beschichtung

—» SiC-Faser

Abb. 6.2-2: Versagensverhalten einer Faser wéhrend eines Biegeversuchs im
Hochtemperaturbereich
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Deutliche Unterschiede zeigen Festigkeitsmessungen bei héheren Temperaturen.
Der erhebliche Festigkeitsabfall im Vergleich zu Tests bei Raumtemperatur kann auf
mechanische Einflisse zurtickgefiihrt werden, die bereits beim Aufbringen der Last
entstehen. Bild 6.2-2 zeigt den schematischen Ablauf einer Ribildung nach
Aufbringen einer Last. Der Rif3 lauft durch die Matrix und die SiC-Beschichtung bis
zum C-Interface. Der Sauerstoffangriff auf das C-Interface wahrend des
RiRfortschritts bewirkt eine deutliche Schwachung der Grenzflache von
Faser/Faserbeschichtung. Der Kohlenstoff verbrennt und die Fasern werden leichter
aus der Faserbeschichtung herausgezogen, da die Haftung zwischen Faser und
Matrix deutlich geringer ist. Dieser Verbrennungsvorgang findet vorwiegend an den
Fasern am Bundelrand statt, da hier der Ri3 kurzzeitig durch Umlenkung verzégert
wird und somit genug Zeit zum Verbrennen des Interface vorhanden ist. Dies
bedeutet, dal das Material schon bei niedrigeren aufgebrachten Kréaften versagt,
aber durch das Verbrennen des Interface ist das Versagen zu einer hdheren
Bruchdehnung verschoben. Durch das Verbrennen des C-Interface kommt es bei
diesen Proben zu einem gréf3eren pull-out als fur Proben, die bei Raumtemperatur
getestet wurden. Diese grofReren pull-out Langen liefert einen Beitrag zu hdheren
Bruchdehnungen.

6.3 Vergleich von Proben nach statischer und zyklischer

Oxidation

Ein grundlegender Unterschied zwischen den Versuchen in der Thermowaage und
den Versuchen in der zyklischen Oxidationsanlage sind die schnellen Abkuhlvor-
gange bei zyklischer Oxidation. Die Al,Os-Matrix mit einem thermischen Ausdeh-
nungskoeffizienten von 810 1/K steht wahrend des Abkiihlvorgangs unter Zugbe-
lastung. Die Fasern dagegen, mit einem thermischen Ausdehnungskoeffizienten von
3M0° 1/K und die SiC-Beschichtung mit 6[10° 1/K, stehen unter Druckbelastung.
Diese Eigenspannungen filhren beim Abkihlen von hohen Temperaturen zur
RiBbildung im Material. Bei langen Oxidationszeiten (>1000h) und konstanter
Temperatur (langsames Abktihlen alle 20 h zum Wiegen der Proben) oder kiirzeren
Zeiten (> 50 h) bei zyklischer Oxidation entstehen in der zugbelasteten Al,Os-Matrix
zunehmend Risse. Durch diese Risse diffundiert mehr Sauerstoff in die Proben und
greift die nichtoxidische Faserbeschichtung an. Dabei kommt es am Faser-
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blndelrand zu Reaktionen der SiC-Beschichtung zu SiO bzw. SiO,, je nachdem
wieviel Sauerstoff diffundieren konnte. Je héher die Temperatur ist, desto niedriger
ist der Partialdruck fiir den Ubergang von SiO- zur SiO,-Bildung am Faser-
biindelrand.

Bei einer Oxidation von 1000 °C ist an der Probe nach statischer oder zyklischer
Oxidation kein Unterschied zu erkennen. Bei dieser Temperatur bewirkt der
Abkuhlvorgang keine zusétzlichen Reaktionen, da vermutlich die Unterschiede in den
thermischen Ausdehnungskoeffizienten von Faser und Matrix (Aa = 200° 1/K) und
die Temperaturdifferenz beim Abkuhlen offensichtlich zu gering sind (vgl. Gl. 2.4.2-
5).

Die Folgen der unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten von Faser
und Matrix sind besonders bei einer Oxidationstemperatur von 1200 °C zu erkennen.
Es laufen mehrere Mechanismen zeitgleich ab (Bild 6.3-1). Bei einer Oxidations-
temperatur von 1200 °C gibt es innerhalb der Matrix eine Anhaufung von Rissen
durch die der Sauerstoff zum Faserbiindel transportiert werden kann. Dieser
Sauerstoff kann mit der SiC-Beschichtung reagieren. Der Volumenzuwachs durch
eine Reaktion der SiC-Beschichtung am Bindelrand zu SiO, bewirkt zusétzliche
Spannungen und Risse in der restlichen SiC-Beschichtung. Durch diese Risse, die
vorwiegend um Fasern in der Nahe des Faserbiindelrandes entstehen, wird wieder
die C-Beschichtung fir Sauerstoff zugénglich. Durch die Risse in der die Faser
umhillenden SiC-Beschichtung kommt es einerseits zum Verbrennen des
C-Interface, andererseits wird die SiC-Beschichtung jetzt auch von innen angegriffen.
Sobald ein Spalt zwischen SiC-Faser und SiC-Beschichung entsteht, kommt es
zusatzlich zu einer Reaktion innerhalb des Spaltes zu SiO,. Dies bedeutet, da3 ein
Ubergro3es Angebot an CO bzw. CO; (von SiC-Beschichtung und C-Interface) aus
dem Faserbilndel durch die Matrix diffundieren muB3. Aus diesem Grund ist die SiO,-
Bildung im Innern der Probe erheblich langsamer als die am Faserbiindelrand. Die
Folge ist eine Abnahme der Wachstumsgeschwindigkeit von SiO, mit zunehmender
Oxidationszeit. Das zwischen Faser und Faserbeschichtung gebildete SiO, bewirkt
wiederum eine starke Bindung zwischen diesen beiden Komponenten. Dies wird

durch erhéhte 1-Werte (> 100 MPa) fir Fasern am Bindelrand gezeigt. Hohere
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T-Werte wiederum haben als Folge schlechtere mechanische Eigenschaften des

Materials.

Risse ¢

SiO: Reaktion

] - J  JEN

Abb. 6.3-1: RiBverhalten einer Faser wéhrend einer Oxidationsbehandlung

Im Gegensatz zum Verhalten der Proben, die bei 1200 °C oxidiert wurden, zeigen bei
1300 °C statisch und zyklisch oxidierte Proben ein ahnliches Massenanderungs-
verhalten. Man muRl davon ausgehen, dall sich bei dieser Temperatur schon
wahrend der ersten Stunden an mehreren Stellen eine SiO,-Schicht ausbildet. Am
auffalligsten ist eine wachsende SiO.-Schicht an der Oberflache der Proben. Im
Gefiige ist die SiO,-Bildung deutlich um die Faserbiindel zu erkennen. Zwischen
Faser und Faserbeschichtung ist die SiO.-Reaktion zunéchst nur stellenweise zu
finden. Diese SiO,-Schicht anstelle der C-Beschichtung wird mit zunehmender

Oxidationsdauer auffalliger.

Eine Faserdegradation, die ab einer Temperatur von 1200-1300 °C beginnt, wirkt
sich nachteilig aus. Die Faserdegradation hat zusatzlich zu den oben beschriebenen
Mechanismen der Oxidation Auswirkungen auf die mechanischen Eigenschaften.
Diese Degradation kann anhand der Spannungs-Dehnungs-Kurven gezeigt werden,

da ab einer Temperatur von 1200 °C die Kurven langsam abfallen. Zu einer
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merklichen Faserdegradation kommt es ab 1300 °C. Bei dieser Temperatur zeigen
sich nicht nur Reaktionen an der SiC-Beschichtung (sowohl von auf3en als auch von
innen), sondern auch am Rand der SiC-Fasern reagiert das SiC zu SiO, und
verursacht eine Schédigung der Faser. Der Spalt zwischen SiC-Faser und SiC-
Beschichtung wird stetig groRer, und gleichzeitig wird die Grenzflache zwischen
Faser und SiC-Beschichtung durch das gebildete SiO, fester.

Die Risse in der Matrix und die damit verbundenen Reaktionen am Faserbiindelrand,
sowie auch die Faserdegradation wirken sich auf die Versagensmechanismen des
Verbundwerkstoffs aus. Mechanische Versuche bei Raumtemperatur an oxidierten
Proben zeigten mit zunehmender Oxidationstemperatur einen nur geringen Faser
pull-out, der zum Faserbundelrand hin abnimmt. Die héhere Grenzflachenfestigkeit
der Fasern am Bundelrand bewirkt nicht nur einen geringeren Faser pull-out, sondern
die geschadigten Fasern konnen die Last nicht mehr voll tragen. Damit wird der
Anteil der tragenden Fasern mit hodherer Temperatur und/oder langerer
Oxidationszeit geringer. Bild 6.3-2 zeigt den schematischen RiBverlauf einer Faser
am Rand des Bindels. Der Ri3, beginnend in der Al,Os-Matrix, verlauft geradlinig
durch die SiC-Beschichtung und die SiC-Faser. Die diinne SiO,-Schicht dazwischen
sorgt fUr eine feste Grenzflache von Faser/Faserbeschichtung, so dal es nur zu
einem geringem Debonding kommt. Mit zunehmender SiO,-Schicht, bzw. mit
zunehmender Oxidationstemperatur, verringert sich das Debonding bis auf nahezu
Null. Fasern, die direkt in RiRfront reien, kdnnen nur geringfligig hdhere
Spannungen tragen als die Al,Os-Matrix. Verbunde mit geringer Grenzflachen-
festigkeit wie im Falle des Hochtemperaturversuchs, bei dem das C-Interface
verbrennt, kénnen im Vergleich zu Verbunden mit héherer Grenzflachenfestigkeit nur
kleinere Spannungen Ubertragen (vgl. Bild 5.2.2-5). Fasern, die weiter im Innern des
Bindels liegen und noch eine C-Beschichtung haben, verhalten sich beim Ri3fort-
schritt wie in Bild 6.2-1 dargestellt. Daraus folgt eine nur geringe Anzahl von Fasern
im Bundel, die eine optimale Spannungsubertragung gewabhrleisten. Bild 6.3-3 zeigt
schematisch die Bruchflache eines Faserbiindels, das vor dem mechanischen
Versuch oxidiert wurde und im Vergleich dazu eine Faserbiindelbruchflache einer
Probe im Anlieferungszustand. Nach der Oxidation ist ein Gradient zu gré3erem pull-

out zur Probenmitte hin vorhanden.
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Ausgangszustand Ri3 durch Al2Os-Matrix

© ®

RiR durch SiC-Beschichtung geringes Debonding

® ®

RiR durch Faser RiR durch Al2Os-Matrix

@

kein pull-out

AlO: -

ic-Beschich
SiC-Beschichtung = = SiO.-Schicht

—» SiC-Faser

Abb. 6.3-2: Versagensverhalten einer Faser wéhrend eines Biegeversuchs
nach einer Oxidationsbehandlung

Anhand der Indenterversuche konnte die Grenzflachenfestigkeit von Faser/Faser-
beschichtung genauer erfaBt werden. Es konnte ein deutlicher Unterschied fest-
gestellt werden zwischen Fasern, die entweder eine intakte C-Beschichtung, eine
beschéadigte C-Beschichtung mit SiO.-Teilen oder ein komplettes SiO.-Interface
hatten. Je mehr SiO; sich um die SiC-Faser gebildet hat, desto gréRer wurde T1; und

damit die Grenzflachenfestigkeit zwischen Faser und Matrix.
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Abb. 6.3-3: Schematische Bruchfldche im Anlieferungszustand und nach einer

Oxidationsbehandlung

Tests im Hochtemperaturbereich nach einer statischen oder zyklischen Oxidation
haben auf die Festigkeit wenig Einflul3. Im Gegensatz zu Proben im Anlieferungs-
zustand konnen zuvor oxidierte Proben dem Sauerstoffangriff wahrend des
RiBbeginns und des RiR3fortschritts zum groRten Teil widerstehen, da kein Kohlen-
stoff mehr an der Oberflache vorhanden ist. Wahrend der Oxidation hat sich an den
auBeren Fasern im Biindel eine SiO,-Schicht anstelle der C-Schicht gebildet, und
damit wurde die Grenzflache von Faser/Faserbeschichtung fester. Gelangt nun der
Rif3 an eine solche Faser, so wird eine hthere Spannung benétigt, um die Faser von
der Faserbeschichtung zu l6sen. Dies bedeutet, da3 die Matrix etwas hohere
Spannungen an die Faser Ubertragen kann. Die hdheren Bruchdehnungswerte
werden durch die innen liegenden Fasern verursacht. Gelangt der Rif3 und damit der
Sauerstoff zu den Fasern im Innern des Bindels, so findet der Sauerstoff wieder

Fasern mit einem C-Interface vor. Der Kohlenstoff verbrennt und bewirkt wieder eine
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Abldsung der Fasern von der Faserbeschichtung. Diese Fasern werden leichter aus
dem Faserbindel herausgezogen. Mit weiterem Ri3fortschritt gelangt der Rif3 wieder
zu Fasern in der Mitte des Bulindels, die fester an die Beschichtung gebunden sind

und wieder mehr Spannungen von der Matrix standhalten kénnen.

6.4 Auswertungen von langen Oxidationszeiten oder hohen

Temperaturen

Nachfolgend wird die Langzeitstabilitit und die maximale Einsatztemperatur des
SiC/AlL,O; Verbundwerkstoffs diskutiert. Dazu wurden zum einen Versuche mit
langeren Oxidationszeiten bis zu 1500 h und zum anderen Versuche mit héheren
Oxidationstemperaturen von 1400 °C gefahren.

Wird eine hohere Oxidationstemperatur gewahlt, kommt es bei entsprechender
Haltezeit zu einer weiteren Reaktion am Faserbilindelrand. Das entstandene SiO,
reagiert mit der Matrix zu Mullit. Diese Phase konnte réntgenographisch und mit
energiedispersive Rontgenstrahlanalyse nachgewiesen werden. Mullit ist bei statisch
oxidierten Proben ab 1300 °C zu finden, wahrend bei zyklischer Oxidation der Mullit
bereits bei etwas niedrigerer Temperatur auftritt, da durch die h&aufigere Abkuhlung
mehr Risse in der Matrix vorhanden sind und damit mehr Sauerstoff in das Material
transportiert wird. Mit der EDX-Analyse konnte festgestellt werden, dal} diese
Reaktion rund um das Bundel stattgefunden hat (vgl. Bild 5.1.5-6). Der sich bildende
Mullit bewirkt einen Volumenzuwachs (Gl. 6.4-3), wodurch es zu erneuten
Spannungen und damit zu RiBbildung kommt. Die folgenden Gleichungen geben die
Reaktionen wéahrend der Oxidation im Material an:

C+0; - CO; Massenverlust (Gl. 6.4-1)
SiIC+20; - CO; + SiO; Massenzuwachs (Gl. 6.4-2)
2 SiO; + 3 Al,O3 - 3 AlLO3 [2 SiO, (Gl. 6.4-3)

Bild 6.4-1 zeigt ein Modell der Mechanismen sowohl fiir lange Oxidationszeiten als
auch fir sehr hohe Temperaturen (> 1300 °C). Mit zunehmender Oxidationsdauer
entstehen durch das gesamte Faserbiindel Risse, so dal? das komplette C-Interface

verbrennt und sich an seiner Stelle eine SiO,-Schicht ausbildet. Mit fortschreitender
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Faserdegradation wird diese Schicht dicker. Mit zunehmendem Ersatz von C durch
SiO; wird die Massenzunahme geringer bis sie fast zum Stillstand kommt. Am
Faserbiindelrand erfolgt eine Reaktion der SiO.-Schicht mit der Al,Os-Matrix zu
Mullit. Eine Mullit-Reaktion wurde bereits von Watne et al. [102] fur einen SiC-
partikelverstarkten Al,Os; Verbundwerkstoff und von Dequing et al. [103] fiir einen
SiC-whiskerverstarkten Al,O3; Verbundwerkstoff nachgewiesen.

SiO: Reaktion

7

)

Mullit Reaktion

)

Abb. 6.4-1: Ri3verhalten einer Faser wé&hrend einer langen Oxidations-
behandlung oder einer Oxidationstemperatur tiber 1300 °C

Zusatzlich ist die SiO,-Schicht, die sich an der Probenoberflache bildet, bei 1400 °C

besonders stark ausgepragt, so dal? es hier zu einer SiO,-Blasenbildung kommt.

Fir die mechanischen Eigenschaften ist die Mullit-Bildung nicht von Bedeutung, da
diese Reaktion auflerhalb des Biindels stattfindet. Trotzdem kommt es zu einer
verstarkten Reduzierung der Festigkeitswerte bei 1400 °C. Diese Temperatur liegt
mehr als 100 °C (ber der Herstelltemperatur der SiC-Fasern. Eine verstarkte
Degradation der Faser ist verstandlich, wie auch durch die Indenterversuche gezeigt
werden konnte. Bei Proben, die bei 1400 °C oxidiert wurden, muf3te nur noch eine

maximale Kraft von 0,15 bis 0,2 N aufgebracht werden, um die Fasern in die SiC-
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Beschichtung hineinzudriicken. Wurde eine &hnlich hohe Kraft (0,25-0,3 N) wie fur
Proben im Anlieferungszustand benutzt, so kam es zur Ri3bildung innerhalb der
Faser.

Lange Oxidationsdauern (> 1000 h) andern die Festigkeit kaum noch. Nach dieser
Zeit ist die komplette C-Beschichtung durch eine SiO,-Schicht zwischen Faser und
Faserbeschichtung ersetzt. Damit kommt es zu einer festeren Grenzflache von
Faser/Faserbeschichtung durch das gesamte Faserbiindel. Dies wurde anhand des
fehlenden pull-outs nachgewiesen.
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7  Zusammenfassung

Ziel dieser Arbeit war die Charakterisierung des Langzeitverhaltens eines SiC/Al,O3
Faserverbundwerkstoffs. Zur Untersuchung des Oxidationsverhaltens wurde eine
zyklische Oxidationsanlage entwickelt, in der die Proben oxidiert werden und
abkihlen kénnen. Zusétzlich ist auch ein statischer Oxidationsbetrieb moglich bei
dem die Proben bei konstanter Temperatur oxidiert werden. Im Anschlu an die
Oxidationsbehandlung wurden die Proben je nach ihrer Lange einem Biegeversuch
oder einem Kurzbiegeversuch unterzogen. Abschlieende mirkrostrukturelle Unter-
suchungen mit REM, EDX und XRD gaben Aufschluf3 tUber mdgliche Folgen der
Oxidationsbehandlung auf den Faserverbund.

Wahrend der Oxidationsbehandlung fanden in dem Verbundwerkstoff mehrere
Mechanismen statt. Auffallig war innerhalb der ersten Oxidationsstunden ein
Massenverlust, der auf ein Verbrennen des Kohlenstoff-Interface zuriickgefuhrt
wurde. Diese Oxidation wurde von einer SiO,-Bildung an der Oberflache der Proben
gestoppt. Die SiO,-Schicht entstand durch eine Reaktion der SiC-Beschichtung und
der SiC-Fasern mit Sauerstoff und konnte mit EDX und XRD nachgewiesen werden.
Wahrend der n&chsten Oxidationsstunden konnte eine parabolische Massen-
zunahme nachgewiesen werden, die hauptsachlich durch eine SiO,-Bildung um die
Faserbiindel im Material erklart werden kann. Dieses SiO, entsteht durch eine
Reaktion der SiC-Beschichtung mit Sauerstoff, der durch die Porositat der Matrix und
durch Risse in der Matrix zur Verfugung steht. Die Risse entstehen durch die
unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten von Al,Os-Matrix, SiC-
Beschichtung und SiC-Faser. Mit zunehmender Oxidationszeit kommt es zu Rissen
in der SiC-Beschichtung und somit zu einem Sauerstoffangriff auf das C-Interface im
Zentrum der Faserbiindel. Dieses oxidiert und erméglich eine Reaktion der SiC-
Faserbeschichtung und der SiC-Fasern zu SiO,. Diese SiO,-Reaktion findet bei den
zyklisch oxidierten Proben stérker statt als bei den statisch oxidierten Proben, da
durch die schnellere Abklhlung der zyklisch oxidierten Proben mehr Risse in der
Matrix entstehen.

Die Reaktionen am Bindelrand haben groRRen EinfluB auf die mechanischen
KenngrofRen. Die Biegefestigkeit und die Scherfestigkeit nehmen mit zunehmender
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Oxidationstemperatur oder -zeit ab. Ursachen dafur sind in der geanderten
Grenzflachenfestigkeit zu finden. Mit zunehmender SiO.-Bildung und damit
schwindendem C-Interface kommt es zu einer festeren Bindung zwischen Faser und
SiC-Faserbeschichtung. Diese festere Bindung fiihrt zu einem Sprodbruch der
Fasern in Bundelrandndhe. Die Fasern im Zentrum des Bindels mit intaktem

Interface zeigen das fir Faserverbundwerkstoffe typische pull-out Verhalten.

Bei einer Oxidationstemperatur von 1400 °C kam es zusatzlich zu einer Reaktion der
schon entstandenen SiO,-Schicht um die Faserbundel mit der Al,Os-Matrix unter
Bildung von Mullit. Die Mullit-Bildung hat auf das pull-out Verhalten des Verbund-
werkstoffs nur indirekte Folgen. Sie ist mit einem Volumenzuwachs verbunden,
bewirkt zusatzliche Risse in der SiC-Beschichtung und damit wieder die Moglichkeit
von erneutem Sauerstoffangriff auf das C-Interface. Die hohe Oxidationstemperatur,
die etwa 100 °C oberhalb der Herstellungstemperatur der Fasern liegt, bewirkt eine
Faserdegradation, die zu dem erheblichen Einbruch der Festigkeitswerte fihrt.
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