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1 Einleitung, Problemstellung, Zielsetzung 

Einleitung: 

Weltweit wird die Nanotechnologie als eine der wichtigsten Zukunftstechnologien an-

gesehen. Die Vorsilbe Nano entstammt dem griechischen Wort „nanos“ und bedeutet 

„Zwerg“. Dementsprechend befasst sich die Nanotechnologie mit der Untersuchung, 

Herstellung und Anwendung von Strukturen unter 100 Nanometer (nm). Daher han-

delt es sich um Objekte mit einem sehr hohen Oberflächen- zu Volumenverhältnis, 

wodurch die Nanosubstanzen mit ihrer Umwelt wesentlich stärker wechselwirken und 

sogar andere physikalische oder chemische Eigenschaften aufweisen können, als 

größere Objekte desselben Stoffes. 

Entdeckt wurde dieses Verhalten in der Natur. Ein bekanntes Beispiel hierfür ist der 

Lotus-Effekt. Die Oberfläche der Lotuspflanze besteht aus dicht aneinander gereih-

ten, nanoskaligen und gewachsten Hügeln, so dass ein Wassertropfen kaum Berüh-

rungspunkte mit der Oberfläche hat und daher daran abperlt. Wie dieses Beispiel 

zeigt, haben Nanopartikel mit ihrer hohen spezifischen Oberfläche einen großen Ein-

fluss auf die Eigenschaften des Materials, mit dem sie in Kontakt treten bzw. in das 

sie eingebunden sind. Diese starken Wechselwirkungskräfte könnten auch für die 

komplexe Herstellung von keramischen SiCN-Fasern positiv genutzt werden, um so-

wohl den Herstellungsprozess, als auch die Eigenschaften der keramischen Fasern 

zu verbessern. 

 

Problemstellung: 

Der für die Herstellung von keramischen SiCN-Fasern am Lehrstuhl Keramische 

Werkstoffe der Universität Bayreuth synthetisierte Ausgangsprecursor ABSE ist ein 

Polycarbosilazan und im Grundzustand schlecht aus der Schmelze zu verspinnen. 

Zum einen führt das zu geringe mittlere Molekulargewicht dazu, dass die Fasern 

während des Spinnprozesses abreißen und zum anderen verhindern noch vorhan-

dene Inhomogenitäten in der Schmelze die Einstellung eines konstanten Faser-

durchmessers. Damit ist eine thermische und katalytische Nachbehandlung notwen-

dig, um die Schmelze zu homogenisieren und das mittlere Molekulargewicht des 

Precursors von anfänglichen 4.000 auf über 30.000 g/mol zu erhöhen und dadurch 

die rheologischen Eigenschaften der Schmelze technologisch günstig zu verändern. 
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Mit ansteigendem Molekulargewicht werden die Viskosität, die Schmelztemperatur 

und die elastischen Anteile der Schmelze erhöht. Insgesamt wird das nichtnewton-

sche Verhalten der Strukturviskosität erreicht, was einen kontinuierlichen 

Schmelzspinnprozess ermöglicht. Neben der Stabilisierung des Faserspinnens wird 

durch die verbesserten Precursoreigenschaften die Festigkeit erhöht und damit ver-

bunden die Weiterverarbeitbarkeit der gesponnenen Grünfaser verbessert. Problem 

dieser Nachbehandlung ist jedoch, dass nur geringe Precursormengen gleichmäßig 

nachvernetzt werden können, wodurch auch die Reproduzierbarkeit nicht gewährleis-

tet ist. Während die Synthese des Precursors am Lehrstuhl Keramische Werkstoffe 

bereits im Technikumsmaßstab von bis zu 4 kg stattfindet, kann die Nachbehandlung 

nur im Labormaßstab von bis zu 200 g vorgenommen werden. Nur durch die Verar-

beitung derart geringer Mengen kann garantiert werden, dass innerhalb dieser Char-

ge eine gleichmäßige Temperaturverteilung vorliegt und eine homogene Nachver-

netzung mit gleichem Molekulargewicht stattfindet. Leider variieren die Eigenschaften 

der einzelnen nachbehandelten Chargen oftmals trotz gleicher Bedingungen. Damit 

erweist sich die Hochskalierbarkeit der Nachvernetzung als Problem und verhindert 

bislang die Realisierung eines reproduzierbaren Herstellungsprozesses von kerami-

schen SiCN-Fasern in größeren Mengen, obwohl der Precursor ABSE in ausrei-

chender Menge verfügbar ist. 

 

Zielsetzung:  

Aufgabe ist es, durch Einbringen von MWCNT in den Precursor die Rheologie gezielt 

einzustellen, um eine Optimierung des Spinnprozesses und eine Verbesserung der 

Grünfasereigenschaften zu erreichen. Dieser Prozess soll auch eine größere Repro-

duzierbarkeit garantieren, da die Einstellung der rheologischen Eigenschaften der 

Spinnmassen nicht über eine thermische Nachbehandlung geschieht, die wie bereits 

erwähnt höchst sensibel auf leichte Temperaturschwankungen reagiert. Neben der 

Verbesserung der Verarbeitbarkeit soll zudem durch die Zugabe von MWCNT als 

Verstärkungskomponente das Endprodukt, d.h. die keramische SiCN-Faser in ihren 

mechanischen Eigenschaften weiter verbessert werden. 

Diese Ziele scheinen insbesondere durch den Einsatz von MWCNT erreichbar zu 

sein. Bereits durch frühere Versuche am Lehrstuhl Keramische Werkstoffe der Uni-
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versität Bayreuth konnte festgestellt werden, dass der Precursor eine hohe Affinität 

und Verträglichkeit zu Kohlenstoff aufweist. In dem keramischen Endprodukt ist 

selbst freier Kohlenstoff (bis zu 30 Gew.%) in sehr fein verteilten nanoskaligen 

Clustern enthalten. Dieser freie Kohlenstoff beeinflusst die Eigenschaften der Faser 

nicht negativ, so dass auch die weitere Zugabe von einigen Gewichtsprozenten Koh-

lenstoff in Form von CNT als zielführend eingestuft wird. Im Gegensatz zu kugelför-

migen Rußpartikeln besitzen CNT ein großes Aspektverhältnis und damit eine Vor-

zugsrichtung für mechanische Beanspruchung. Wenn es gelingt, alle CNT innerhalb 

der SiCN-Faser in Längsrichtung anzuordnen, können die CNT die keramische Faser 

zusätzlich verstärken. Je höher dabei das Aspektverhältnis ist, desto größer sind die 

zu erwartenden Verstärkungseffekte. D.h., je kleiner der Durchmesser der CNT, des-

to stärker sind die Wechselwirkungen der CNT zur Matrix. Daher ist zwar durch Ver-

wendung der kleineren Singlewall Carbon Nanotubes (SWCNT) grundsätzlich eine 

größere Beeinflussung des Precursors zu erwarten, andererseits können durch die 

verhältnismäßig geringe Haftung der einzelnen Graphitlagen in einem MWCNT die 

Grenzfläche CNT/keramische Matrix optimal eingestellt werden. Außerdem sind 

SWCNT um ein vielfaches teurer als die etwas größeren Multiwall Carbon Nanotu-

bes. Aus diesen Gründen wurden in der vorliegenden Arbeit ausschließlich MWCNT 

verwendet. 

 

Die Herstellung keramischer SiCN-Fasern ist ein sehr komplexes Verfahren. Ver-

schiedene Schritte von der Herstellung der Spinnmasse, den Schmelzspinnprozess, 

die Härtung bis hin zur kontinuierlichen Pyrolyse müssen stabil und reproduzierbar 

durchlaufen werden. 

Wie sich die Zugabe der MWCNT auf die einzelnen Prozessschritte und die Eigen-

schaften der keramischen SiCN-Fasern auswirkt, wird in dieser Arbeit intensiv unter-

sucht. 

Von besonderem Interesse sind dabei folgende Fragestellungen: 

- Wie lassen sich die MWCNT im ABSE gleichmäßig dispergieren? Die MWCNT 

wechselwirken auf Grund ihrer geringen Größe und ihres hohen Aspektverhältni-

ses sowohl durch Van-der-Waalskräfte als auch mechanisch durch starke 

Verschlaufungen miteinander. Daher muss eventuell die MWCNT-Oberfläche mit 
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Hilfe von Dispergatoren so verändert werden, dass sich bei geeigneter Verfah-

renstechnik Verschlaufungen lösen und eine erneute Agglomeration verhindert 

wird.  

- Ab welchem Gehalt an MWCNT werden die rheologischen Eigenschaften des 

Precursors in der gewünschten Art und Weise beeinflusst? Wie wirkt sich dabei 

die Zugabe von Dispergatoren aus? 

- Welchen Einfluss hat der MWCNT-Anteil auf den Spinnprozess? Für den Spinn-

vorgang müssen die MWCNT so weit dispergiert sein, dass die Spinndüsen nicht 

durch Agglomerate verstopfen können. Wichtig für die mechanischen Eigen-

schaften der keramischen SiCN-Faser ist auch die Ausrichtung der MWCNT ent-

lang der Faserachse. Daher ist zu untersuchen, ob das Strömungsprofil in der 

Spinndüse und das anschließende Verstrecken der Grünfaser ausreichen, um 

die CNT auszurichten. 

- Verändern die elektrischen Eigenschaften der MWCNT das Härtungsverhalten 

des Precursors bei der Elektronenstrahlhärtung? Denkbar ist beispielsweise, 

dass durch die elektrische Leitfähigkeit der MWCNT Elektronen absorbiert wer-

den, so dass höhere Strahlungsdosen benötigt werden. Möglich ist aber auch, 

dass sie die eingetragene Energie effektiver an den zu härtenden Precursor wei-

tergeben. 

- Wie verhalten sich die MWCNT bei der Pyrolyse? Während der Umwandlung 

vom Polymer zur Keramik findet eine starke Schrumpfung des Precursors statt. 

Die Nanotubes dagegen behalten ihre Dimensionen bei. Daher ist zu erwarten, 

dass der Precursor fest auf die MWCNT aufschrumpft. Aber auch gegenteilige 

Effekte, d.h. die Bildung von Spannungsrissen und Spalten in der Matrix sind 

vorstellbar. 

- Inwieweit verändern die MWCNT die mechanischen Eigenschaften der kerami-

schen SiCN-Fasern? Eine besondere Rolle spielt dabei die Grenzfläche zwi-

schen der keramischen SiCN-Matrix und den MWCNT. Um einen Verstärkungs-

effekt in einem keramischen Verbundwerkstoff zu erhalten, darf die Anbindung 

nicht zu stark sein. Daher könnte sich ein Aufschrumpfen der keramischen Matrix 

auf die MWCNT als problematisch erweisen, da rissenergieverzehrende Mecha-

nismen wie der so genannte Faser-Pullout nicht stattfinden können. Bei der Ver-
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wendung von MWCNT kann jedoch auch eine Art „Teleskopeffekt“ einsetzen, 

d.h. durch das Auseinandergleiten der Graphitlagen innerhalb des mehrlagigen 

CNT wird Energie aufgebraucht und die Rissausbreitung gestoppt. Löst sich hin-

gegen bei der Pyrolyse die Matrix von den MWCNT, so dass die Anbindung stark 

geschwächt wird, wirken die MWCNT eher als Fehler in der Faser und verringern 

deren Festigkeit. 

- Wie wirken sich die MWCNT auf Hochtemperaturanwendungen der Fasern in 

einer oxidierenden Atmosphäre aus? Kohlenstoff ist ab ca. 400 °C ein sehr oxi-

dationsempfindliches Material. Daher könnten die MWCNT an Luft bei hohen 

Temperaturen oxidieren, so dass sie als Fehlstellen wirken und wichtige Hoch-

temperatureigenschaften wie Oxidations- und Kriechbeständigkeit verringern. 
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2 Stand der Technik 

Wie aus der Einleitung hervorgeht, werden in dieser Arbeit zwei große Themengebie-

te behandelt: 

- die Entwicklung eines MWCNT/ABSE-Compounds 

- die Herstellung keramischer SiCN-Fasern. 

Damit werden mehrere Forschungsgebiete berührt, so dass im Folgenden ein sehr 

breiter Literaturüberblick über den Stand der Technik gegeben wird. 

Um die komplexe Herstellung von keramischen SiCN-Fasern über die Precursorroute 

zu verstehen und eine Einordnung dieser Fasergruppe in den bereits vorhanden Fa-

sermarkt zu ermöglichen, wird auf die Herstellung, Eigenschaften sowie Vor- und 

Nachteile von Precursorkeramiken im Allgemeinen eingegangen. Danach erfolgt die 

Vorstellung der gebräuchlichsten keramischen Fasern, ihrer Eigenschaften und Her-

stellungsmöglichkeiten. 

Anschließend wird auf die Morphologie, die Herstellung und die Eigenschaften von 

CNT eingegangen. Sowohl für die mechanischen Eigenschaften als auch für die Ein-

flüsse auf die menschliche Gesundheit rücken die geringen Dimensionen der CNT in 

den Vordergrund. 

Abgerundet wird die Übersicht durch die Darstellung der aktuellen Forschungsergeb-

nisse von CNT-Verbundwerkstoffen. Dabei werden die bekannten Methoden zur 

Dispergierung von CNT in eine polymere Matrix, der Einfluss der CNT auf das rheo-

logische Verhalten einer Polymerschmelze, die mechanischen Eigenschaften von 

CNT-haltigen Polymerfasern sowie Composites mit keramischer Matrix diskutiert. 

Der im Folgenden dargestellte Stand der Technik repräsentiert somit wesentliche 

Stadien des Herstellungsprozesses MWCNT-verstärkter keramischer SiCN-Fasern. 

2.1 Precursorkeramik 

Die Herstellung von Keramiken gehört zu den ältesten Methoden der Materialverar-

beitung in der Geschichte der Menschheit. Die älteste Keramik der Welt wurde im 

marokkanischen Rif-Gebirge gefunden und wird auf 7000 v. Chr. datiert. Seit Jahr-

tausenden wird damit Keramik durch die Verarbeitung von Pulvermassen, die in 

Form gebracht, getrocknet und anschließend bei hohen Temperaturen formstabili-
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siert werden, hergestellt. Die Temperaturbehandlung nennt man Sintern. Dabei ver-

binden sich die einzelnen Pulverpartikel mittels gekoppelter Verdampfung und Kon-

densation sowie Diffusionsprozessen zu einem dichten Gefüge, was mit einer 

Schrumpfung auf Grund der Verdichtung des Materials einhergeht [1]. Eine alternati-

ve Herstellungsmethode von Keramiken stellt die Pyrolyse präkeramischer Polymere, 

so genannter Precursoren, dar. Obwohl erste Synthesen von polymeren Silazanen 

bereits 1921 von Stock et al. [2] und 1948 von Brewer et al. [3] durchgeführt wurden, 

ist erst in den 70-er Jahren des letzten Jahrhunderts durch die Untersuchungen von 

Yaijama et al. [4,5] das Interesse geweckt worden, metallorganische Polymere als 

Precursoren zur Herstellung keramischer Materialien zu nutzen. Yaijama entwickelte 

ausgehend von Polycarbosilanen ein Verfahren zur Herstellung keramischer SiC(O)-

Fasern, die unter dem Namen Nicalon® erhältlich sind. Verbeek und Winter [6] ge-

lang es in dieser Zeit, Polysilazane zu verspinnen und durch anschließende Pyrolyse 

keramische SiCN-Fasern herzustellen. 

Im Vergleich zu herkömmlichen, pulvertechnologischen Verfahren bietet die Pyrolyse 

von Precursoren eine Reihe an Vorteilen. Durch sie können technische Keramiken 

mit fast beliebiger elementarer Zusammensetzung hergestellt werden, die sich zu-

dem durch eine hohe chemische Reinheit und eine homogene Verteilung der einzel-

nen eingesetzten Elemente auszeichnen. Darüber hinaus kann das Gefüge der ent-

stehenden Keramik in einem metastabilen, amorphen Zustand „eingefroren“ werden, 

was die Kriechbeständigkeit des Materials vor allem bei hohen Temperaturen im 

Vergleich zu kristallinen Systemen erhöht. Da das Ausgangsmaterial ein schmelzba-

res Polymer ist, können als formgebende Verfahren gut etablierte und einfache 

Techniken der Polymerverarbeitung, wie z.B. Schmelzspinnen oder Tauchbeschich-

tungsverfahren angewendet werden. Da die Umwandlung vom Polymer in eine Ke-

ramik bereits bei Temperaturen von 800-1000 °C möglich ist, ist für die Pyrolyse oft-

mals eine niedrigere Temperatur notwendig als für die Sinterung von Pulverkerami-

ken, was Energie und Kosten einspart. Zudem findet der Umwandlungsprozess vom 

Ausgangsprecursor zur Keramik über Zwischenstufen statt, so dass sich der Grad 

der Keramisierung und damit das Eigenschaftsprofil des Endproduktes auf die ge-

wünschte Anforderung über die jeweilige Temperaturbehandlung einstellen lässt [7]. 
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Das Hauptproblem bei der Herstellung von Precursorkeramiken stellt jedoch die 

Schrumpfung während der Pyrolyse dar. Diese Schrumpfung hat zwei Ursachen. 

Zum einen zersetzt sich das Polymer während der Pyrolyse in einem Temperaturbe-

reich von ca. 300–800 °C, indem es hauptsächlich Ammoniak, Methan und Wasser-

stoff abspaltet. Zurück bleibt die so genannte keramische Ausbeute, die je nach Pre-

cursor unterschiedlich hoch sein kann und z.B. beim ABSE etwa 70 Gew.% beträgt. 

Falls die Pyrolysegase während dieser Temperaturbehandlung nicht aus dem Werk-

stück entweichen können, beispielsweise durch eine gezielt eingebrachte Porosität, 

entstehen Spannungen im Material, die zu Rissen und Abplatzungen führen. Zum 

anderen schrumpft der Werkstoff, weil sich das amorphe Gefüge während der Pyro-

lyse umordnet und die Dichte des Materials um etwa den Faktor 2,5 zunimmt. Damit 

eignet sich die Precursorroute nicht zur Produktion großer kompakter keramischer 

Bauteile [8-11]. Anwendung findet dieses Verfahren allerdings zur Herstellung von 

Verbundwerkstoffen (CMC), bei der ein Fasergelege (z.B. aus Kohlenstofffasern) 

mehrmals mit einem flüssigen Precursor infiltriert und anschließend jeweils pyroly-

siert wird. Durch die Wiederholung des Infiltrierens und der Pyrolyse werden die ent-

standenen Poren und Risse wieder geschlossen und die Matrix des Verbundwerk-

stoffes verdichtet [12]. Des Weiteren eignen sich Precursoren zur Herstellung klein-

dimensionaler Produkte, die durch ihre geringen Ausmaße (zumindest in einer Rich-

tung) die freie Diffusion der Abspaltprodukte zulassen. Beispiele hierfür sind Be-

schichtungen [13,14] und Fasern [4,15,16]. 

2.2 Keramische Fasern 

Fasern sind biegsame, lang gestreckte, feste Körper, bei denen das Aspektverhältnis 

sehr groß und die Querschnittsfläche sehr klein ist. Die kommerziell erhältlichen ke-

ramischen Fasern besitzen meist einen Faserdurchmesser von ca. 10 μm. Durch ihre 

Geometrie bedingt unterscheiden sich Fasern von Kompaktkörpern des gleichen Ma-

terials durch eine wesentlich höhere Biegsamkeit, höhere spezifische Festigkeit und 

eine leichtere chemische Angreifbarkeit. Fasern können zu Fasermatten, Vlies, Kurz- 

oder Langfasern verarbeitet werden. In besonderem Maße verbessern Langfasern 

die mechanischen Eigenschaften eines Verbundwerkstoffs. Dafür werden die Fasern 

zu so genannten Rovings, die meist aus 500 bis 10.000 Einzelfilamenten bestehen, 
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gebündelt. Durch diese Bündelung bleiben die Fasern flexibel, sind wesentlich einfa-

cher verarbeitbar, gut handhabbar und können zu Fasergeweben weiterverarbeitet 

werden. Keramische Fasern eignen sich auf Grund ihrer Eigenschaften als Isolati-

onsmaterial im Feuerfestbereich und als Verstärkungskomponente in polymeren, me-

tallischen und keramischen Werkstoffen. Von besonderem Interesse sind hierbei die 

Ceramic Matrix Composites (CMC), bei denen Fasern in eine keramische Matrix ein-

gebracht werden. Ziel eines solchen Verbundwerkstoffes ist es, das ausgeprägte 

Sprödbruchverhalten von keramischen Werkstoffen zu überwinden, um ein plötzli-

ches Totalversagen des Bauteils zu vermeiden. Durch die Einlagerung der Fasern 

werden die mechanischen Eigenschaften des Matrixmaterials, insbesondere der 

Risswiderstand verbessert. Das Verbundmaterial zeigt nun ein pseudoplastisches 

Verhalten (Abbildung 1), was sich in einer höheren Schadenstoleranz des kerami-

schen Bauteils niederschlägt. Grund hierfür sind die rissenergieverzehrenden Me-

chanismen der Rissablenkung, Rissüberbrückung und des Faser-Pullouts [17-20]. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Abb. 1: Schematisches Spannungs-Dehnungs-

diagramm einer monolithischen und einer faser-

verstärkten Keramik. 

 Abb. 2: Nagel in risszähem, 

oxidischem, langfaserver-

stärktem CMC [21]. 

 

Insbesondere die Verstärkung mit keramischen Langfasern kann zu einer beträchtli-

chen Steigerung des Bruchwiderstandes führen (Abbildung 2). Auf Grund ihrer kera-

mischen Komponenten sind solche pseudoplastischen Verbundwerkstoffe interes-

sant für Hochtemperaturanwendungen. Im Folgenden werden die keramischen Fa-
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sern vorgestellt, welche für Verbundwerkstoffe mit keramischer Matrix von Bedeu-

tung sind. 

2.2.1 Kohlenstofffasern 

Kohlenstofffasern werden derzeit am häufigsten zur Verstärkung keramischer Ver-

bundwerkstoffe eingesetzt. Grund hierfür ist die große Vielfalt an unterschiedlichen 

Qualitäten und damit verbunden deren Eigenschaftsprofil sowie der Preis. Durch die 

verwendeten Ausgangsmaterialien (Rayon-, PAN- oder Pechfasern) und Variation 

der Prozessparameter lassen sich die Zugfestigkeit und der E-Modul einstellen. Aus-

gangsmaterial für die meisten der verwendeten Kohlenstofffasern ist Polyacrylnitril 

(PAN). Dabei werden die PAN-Fasern nach dem Nassspinnen verstreckt, um die 

Makromoleküle entlang der Faserachse auszurichten, was in der Kohlenstofffaser zu 

einer Ausrichtung der Graphitebenen führt und damit die Festigkeit und Steifigkeit 

des Endprodukts in Faserrichtung erhöht. Anschließend werden die Fasern bei Tem-

peraturen von unter 300 °C mittels Oxidation stabilisiert und damit unschmelzbar. 

Auch dieser Prozessschritt hat einen gravierenden Einfluss auf die resultierenden 

Fasereigenschaften, da während der Temperaturbehandlung die Orientierung der so 

genannten Leiterpolymere eintritt. Nach der Stabilisierung erfolgt die Karbonisierung 

der PAN-Fasern bei Temperaturen bis ca. 1450 °C. Findet noch eine Erhöhung der 

Temperatur bis hin zur Graphitisierungstemperatur von 2000–2500 °C in Inertgasat-

mosphäre statt, führt das zu einer Zunahme des E-Moduls bei gleichzeitiger Verrin-

gerung der Zugfestigkeit. Ein weiterer positiver Aspekt der Kohlenstofffaser ist ihre 

Temperaturstabilität von bis zu 2500 °C, so dass sie für Hochtemperaturanwendun-

gen prädestiniert ist. Dies gilt jedoch nur in inerten Atmosphären. In Anwesenheit von 

Sauerstoff oxidiert der Kohlenstoff bereits bei Temperaturen von 400–500 °C in kür-

zester Zeit. Ab etwa 700 °C beginnt die Faser zu brennen. Diese hohe Oxidations-

neigung stellt das Hauptproblem der Kohlenstofffaser dar. Bisher konnte dieser für 

den Einsatz limitierende Faktor nur durch das Aufbringen von Oxidationsschutz-

schichten auf das fertige Bauteil abgemildert werden. Allerdings neigen diese 

Schutzschichten vor allem bei Temperaturwechseln zu Rissen und verlieren damit 

ihre Schutzfunktion [17,22]. 
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2.2.2 Oxidische Keramikfasern 

Aus dieser Gruppe besitzen Aluminosilikatfasern wie etwa Nextel® 720 aus Al2O3 

und SiO2 die größte Verbreitung. Fasern mit hohem Al2O3-Anteil lassen sich durch 

Schlickerextrusion, Lösungs- oder Sol-Gel-Spinnen herstellen. Bei diesen Fasern 

wird die Mullitbildung von Al2O3 und SiO2 bei hohen Temperaturen an Luft ausge-

nutzt, um eine Kornvergröberung und damit verbunden das Kriechen der Fasern bei 

hohen Temperaturen zu verringern. Fasern dieses Typs weisen eine recht gute 

Kriechbeständigkeit und Festigkeit bis ca. 1000 °C auf. Ihre Zugfestigkeit bei Raum-

temperatur liegt bei 2 GPa [23,24]. 

Höhere Anfangsfestigkeiten weisen reine Al2O3-Fasern auf, wie z.B. Nextel® 610 mit 

einer Raumtemperaturzugfestigkeit von bis zu 3 GPa. Bei hohen Temperaturen setzt 

jedoch durch Kornvergröberung und Erweichen glasiger Korngrenzenphasen ein 

ausgeprägtes Kriechen ein, was zu einem starken Festigkeitsverlust führt. Für Lang-

zeitanwendungen sind sie daher nur in einem Temperaturbereich bis zu max. 900 °C 

geeignet. Zwar besitzen einkristalline Al2O3-Fasern, die aus der Schmelze gezogen 

werden, wesentlich bessere Hochtemperatureigenschaften, jedoch finden sie auf 

Grund ihres verfahrenstechnisch bedingten großen Durchmessers (125 μm) und ih-

res hohen Preises von z.B. 66.000 USD/kg für Saphikon–Fasern kaum Anwendung 

[25-27]. 

2.2.3 Nichtoxidische Keramikfasern: SiC 

Die wichtigsten Vertreter der nichtoxidischen SiC-Fasern stellen insbesondere die 

Marken Nicalon® und Hi-Nicalon® des japanischen Hersteller Nippon Carbon dar. 

Die kommerzielle Herstellung von SiC-Fasern erfolgt in der Regel durch Verspinnen 

von Poly(titano)carbosilanen bei 350 °C unter Stickstoff, einem Härtungsschritt und 

der Pyrolyse bei Temperaturen von 1000-1300 °C in Schutzgasatmosphäre. Wäh-

rend der Pyrolyse bildet sich ein nanokristallines Gefüge aus, das bei höheren Tem-

peraturen zu Kornvergröberung sowie zum Kriechen neigt und die Faserfestigkeit 

absinken lässt. Ein weiteres Problem stellt die Oxidationsstabilität der Fasern dar. 

Zwar bildet sich bei höheren Temperaturen in situ eine langsam wachsende, fest haf-

tende und dichte SiO2-Schicht, die zunächst vor weiterer Oxidation schützt, jedoch 

neigt diese ab einer bestimmten Dicke zum Abplatzen, so dass die Oxidation dann 
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wieder linear fortschreiten kann. Besonders ausgeprägt lässt sich dieses Verhalten 

bei den Nicalon® Fasern beobachten, da diese durch den Einbau von Sauerstoff 

chemisch gehärtet werden. Daher ist deren Einsatz bis 1300 °C an Luft nur kurzzeitig 

möglich. Die Hi-Nicalon®-Fasern besitzen eine höhere Oxidationsstabilität, so dass 

sie kurzzeitig bis 1700 °C Luft ausgesetzt werden können. Grund hierfür ist die Här-

tung mittels Elektronenbestrahlung, die eine weitestgehende Abwesenheit von Sau-

erstoff im Faserinneren ermöglicht. Jedoch ist der Preis von Hi-Nicalon® mit ca. 

7.000 USD/kg bzw. 12.000 USD/kg für die Variante Typ S (= stöchiometrisches Ver-

hältnis Si zu C) für die meisten industriellen Anwendungen zu hoch. Daher wird sie 

derzeit vor allem in der Forschung und zu Versuchszwecken verwendet. Gleiches gilt 

auch für die SiC-Fasern „Tyranno“ (Ube Industries) und „Sylramic“ (Dow Corning) 

[17,18,28-31]. 

2.2.4 Nichtoxidische Keramikfasern: SiCN 

Eine sowohl temperatur- als auch oxidationsbeständige Keramikfaser ist zurzeit nicht 

kommerziell erhältlich (Abbildung 3). Vor allem in Deutschland finden aber For-

schungsaktivitäten statt, nichtoxidische keramische Fasern aus den Stoffsystemen 

SiCN beziehungsweise SiBCN [32,33] herzustellen. Diese Fasern besitzen ein  

amorphes Gefüge, das bei SiCN-Fasern bis zu 1400 °C und bei SiBCN-Fasern sogar 

bis 1800 °C unter inerter Atmosphäre stabil bleibt. Somit werden Kornwachstums-

prozesse und damit Festigkeitsverluste sowie Kriechen vermieden. Im Fall der 

SiBCN-Fasern weisen einige Untersuchungen jedoch darauf hin, dass diese nur über 

eine unzureichende Oxidationsbeständigkeit verfügen [34,35]. SiCN-Fasern dagegen 

sind aufgrund ihres hohen Stickstoff- und des geringen Sauerstoffgehalt vergleichs-

weise oxidationsstabil. Auch bilden sie wie die SiC-Fasern eine vor weiterer Oxidati-

on schützende SiO2-Schicht [36]. Des Weiteren lassen sich SiCN-Precursoren mitt-

lerweile kostengünstig und im Tonnen-Maßstab herstellen, so dass auch die ent-

sprechenden keramischen SiCN-Fasern kommerziell interessant werden könnten. 
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Abb. 3: Schematisches Eigenschaftsprofil von derzeit kommerziell erhältlichen kera-

mischen Fasern bezüglich Oxidations- und Temperaturbeständigkeit. 

 

Am Lehrstuhl Keramische Werkstoffe der Universität Bayreuth wird bereits seit meh-

reren Jahren auf dem Gebiet der SiCN-Precursoren gearbeitet [37-40]. Speziell für 

die Herstellung keramischer Fasern wurde ein geeignetes präkeramisches Polymer 

(ABSE) entwickelt, das im Maßstab von bis zu 4 Kilogramm synthetisiert wird [41-44]. 

Auch ein lückenloser Herstellungsprozess von der Polymersynthese bis hin zur ke-

ramischen SiCN-Endlosfaser ist verwirklicht worden [45-49]. 
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In Tabelle 1 werden elementare Eigenschaften der unterschiedlichen keramischen 

Fasergruppen qualitativ bewertet. Tabelle 2 fasst die wichtigsten kommerziell erhältli-

chen keramischen Fasern und ausgewählte Eigenschaften zusammen [50]. 

 

Tabelle 1: Qualitative Bewertung der wichtigsten Eigenschaften unterschiedlicher 

Fasertypen. 

 Gefügestabilität Kriechwiderstand Oxidationsstabilität 

C-Fasern ++ ++ - - 

Oxidische Fasern - - ++ 

SiC-Fasern - o o 

SiBCN ++ + ? 

SiCN-Fasern ++ + o 

 

++ sehr gut 

+ gut 

o ausreichend 

- schlecht 

- - sehr schlecht 

? ungeklärt / widersprüchliche Ergebnisse 
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Tabelle 2: Kommerziell erhältliche Fasern und deren Eigenschaften [50]. 
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2.3 Herstellungsmethoden keramischer Fasern 

Wie im vorangegangenen Kapitel angedeutet, gibt es verschiedene Verfahren, um 

keramische Fasern herzustellen. Auf diese soll nun im Folgenden genauer einge-

gangen werden. Grundsätzlich kann man drei Verfahrensgruppen bei der Herstellung 

von Fasern unterscheiden: Verfahren, bei denen mittels Kristallzucht die Faser auf-

gebaut wird, Nassspinnverfahren und Trockenspinnverfahren. 

2.3.1 Kristallzuchtverfahren 

Dieses Verfahren wird zur Herstellung von einkristallinen oxidischen Fasern wie zum 

Beispiel Saphikon verwendet. Dabei werden geschmolzene Oxide in den Systemen 


-Al2O3, Y3Al5O12 und ZrO2 eingesetzt. Mittels zweier Verfahren, die nur in halb-

technischem Maßstab möglich sind, werden Einkristalle aus der Schmelze gezogen. 

Bei dem einen handelt es sich um das Edge Defined Film Fed Growth Verfahren, das 

auf Stepanov zurückgeht und bei dem anderen um das Laser Heated Float Zone 

Verfahren, das ein Bridgman-Verfahren darstellt [51]. Die dabei entstehenden Fasern 

können aus prozesstechnischen Gründen in ihrem Durchmesser nicht feiner als 

70 μm und nur als Monofilamente hergestellt werden. Außerdem betragen die Zieh-

geschwindigkeiten nur wenige cm/h. All diese Nachteile begründen den extrem ho-

hen Preis dieser Fasern (siehe Tabelle 2). 

Außer aus der Schmelze können auch durch Gasphasenabscheidungen Kristalle 

gezüchtet und zu einer keramischen Faser aufgebaut werden. Der CVD-Prozess 

(Chemical Vapor Deposition) zum Beispiel ist das älteste kommerzielle Herstellungs-

verfahren für nichtoxidische keramische Fasern. An einem geheizten Wolfram-, Mo-

lybdän- oder Kohlenstoffdraht, auch Seele genannt, wird SiC abgeschieden, so dass 

hochfeste, aber relativ dicke Fasern mit einem Durchmesser von mehr als 75 μm 

entstehen [52]. Diese Fasern liegen als Einzelfilamente vor, die sich nur in gewissem 

Maße biegen lassen und daher auch nicht für die Weiterverarbeitung zu Gewebe ge-

eignet sind. Auf Grund ihrer hohen Festigkeit werden sie jedoch als Verstärkungs-

komponente für MMC und IMC (Intermetallic Matrix Composites) eingesetzt [50]. 

Eine andere Herstellungsvariante über die Gasphase stellt die chemische Umwand-

lung von C-Fasern in SiC-Fasern dar. Dabei reagiert gasförmiges Si (oder SiO) mit 

der C-Faser zu SiC (und gegebenenfalls gasförmigem CO) [50]. 
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2.3.2 Nassspinnverfahren 

Hierbei werden zwei Varianten unterschieden. Beim klassischen Nassspinnverfahren 

wird ein härtbarer organischer Träger benutzt. Wenn das flüssige Spinnmedium aus 

der Düse in ein Fällungsmedium gesponnen wird, setzt der Fällungsprozess ein, so 

dass eine feste Grünfaser entsteht. Als Beispiel kann die Herstellung von SiO2- und 

PZT-Fasern (Bleizirkonattitanat) genannt werden. Eine stark basische Xanthogenat-

Suspension wird in ein saures Fällbad versponnen, so dass die Suspension aus 

Wasserglas bzw. fein gemahlenem PZT-Pulver koaguliert [53]. 

Viel größere Bedeutung für die Herstellung von keramischen Fasern besitzt jedoch 

die zweite Variante, das Lösungsmittelspinnen. Auf diese Weise werden zum großen 

Teil PAN-Fasern, die in weiteren Schritten zu C-Fasern verarbeitet werden, herge-

stellt. Im Gegensatz zum klassischen Nassspinnverfahren wird hierbei keine Sus-

pension mit organischem Träger benutzt, sondern eine Lösung von PAN in DMF 

(Dimethylformamid). Die Düsenabzugsgeschwindigkeit beträgt etwa 10-12 m/min 

[54]. 

Die durch das Nassspinnen hergestellten polymeren Grünfasern müssen anschlie-

ßend durch eine Temperaturbehandlung in eine keramische Faser umgewandelt 

werden. 

2.3.3 Trockenspinnverfahren 

a) Verspinnen von Solen und Suspensionen 

Hierzu zählen Schmelzspinnverfahren und das Verspinnen von Suspensionen und 

von Solen, wobei die jeweilige Flüssigkeit durch eine Düse gedrückt und von dort als 

Grünfaser abgezogen wird. Im Gegensatz zum Nassspinnen stabilisiert sich die Form 

der Grünfaser in einem trockenen (gasförmigen) Medium mittels Abkühlung oder 

Verdampfung des Suspensionsmittels. Diese Verfahren sind bei der Herstellung ke-

ramischer Fasern von großer wirtschaftlicher Bedeutung, da sehr hohe Spinnge-

schwindigkeiten verwirklich werden können. Bei Fasern aus anorganischen Vorstu-

fen betragen die Spinngeschwindigkeiten bis zu 800 m/min, bei organischen Spinn-

massen sogar bis zu 6.000 m/min [1]. 

Das Verspinnen von Suspensionen eignet sich zur Herstellung polykristalliner oxidi-

scher und nichtoxidischer Fasern [55]. Dabei werden die Suspensionen mit einem 
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fadenbildenden Polymer (z.B. Cellulose) versetzt, auf die benötigte Spinnviskosität 

eingestellt und durch Düsen gepresst. Die so entstandenen Grünfasern werden ab-

gezogen, getrocknet und in einem kontinuierlichen Prozess gesintert. Anstelle von 

Suspensionen können so auch Sole zu oxidischen Fasern versponnen werden. Da-

bei werden Sole mit und ohne stützendes Polymer eingesetzt, die aus Metallalkoho-

laten und/oder Salzen in bevorzugt wässrigen Systemen hergestellt werden. Beim 

Verdampfen des Lösemittels (Wasser) entsteht ein Gel, das thermisch in eine dichte 

Keramik überführt werden kann. Durch das Sol-Gelverfahren können auch stöchio-

metrisch komplizierte Fasern gefertigt werden. Besondere Bedeutung hat dieses Ver-

fahren gewonnen, da die Firma 3M ihre Nextel®-Fasern auf diese Weise produziert 

[1]. 

b) Verspinnen von Schmelzen 

Das Schmelzspinnen von Fasern lässt sich ebenfalls in zwei technisch unterschiedli-

che Verfahren aufgliedern. Beim klassischen Schmelzspinnen werden die Oxide, aus 

denen die keramische Faser bestehen soll, aufgeschmolzen und versponnen. Die so 

entstehenden Fasern sind amorph, da die Abkühlungsraten sehr hoch sind und 

gleichzeitig das erstarrende Volumen der Fasern sehr gering ist. Die Mikrostruktur 

der Fasern ist jedoch nicht stabil, so dass das amorphe Gefüge bei einer erneuten 

Temperaturauslagerung beginnt zu rekristallisieren, was zu einem Festigkeitsverlust 

der Faser führt. Für reines Al2O3 z.B. liegt die Rekristallisationstemperatur bei ca. 

800 °C. Ein weiteres Problem stellt die schlagartige Viskositätsänderung der 

Schmelze dar, die durch die großen Temperaturunterschiede im Spinnkopf 

(Schmelztemperatur der Oxide) und in der Abkühlungszone nach der Spinndüse 

(� RT) begründet liegt. Dies erschwert die Einstellung eines kontrollierten Faser-

durchmessers. Glas-, Basalt- und oxidische Keramikfasern, die vergleichsweise ge-

ringe Festigkeiten besitzen, werden durch klassisches Schmelzspinnen hergestellt 

[56]. 

Auch das Schmelzspinnen präkeramischer Polymere ist von großer Bedeutung vor 

allem für die Herstellung nichtoxidischer Fasern. Die kommerziell erhältlichen SiC-

Fasern wie Nicalon®, Tyranno® und Sylramic® werden auf diese Weise produziert. 

Dabei wird eine polymere Vorstufe auf wenige hundert Grad Celsius aufgeschmolzen 

und versponnen. Zum Teil muss dieser Prozessschritt unter Inertgasatmosphäre mit 
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einem entsprechend hohem technischen Aufwand durchgeführt werden. In einem 

nächsten Prozessschritt wird die noch schmelzbare Faser durch chemische oder 

physikalische Verfahren gehärtet und damit unschmelzbar gemacht, so dass sie im 

letzten Schritt zur keramischen Faser pyrolysiert werden kann [57]. Auch die in dieser 

Arbeit genauer untersuchten SiCN-Fasern wurden über die Precursorroute herge-

stellt. Dabei ist ein Spinnen in Luft gut möglich, da das verwendete ABSE nur träge, 

d.h. innerhalb von mehreren Tagen, mit Luftsauerstoff und –feuchtigkeit reagiert. Die 

Härtung der noch schmelzbaren Grünfasern findet mittels Elektronenbestrahlung 

statt. In kurzer Zeit (< 2 s) wird der gesamte Faserquerschnitt ohne Einbau von Sau-

erstoff zu einem unschmelzbaren Duroplasten gehärtet. Der geringe Sauerstoffanteil 

resultiert in einer vergleichsweise guten Hochtemperatur- und Oxidationsstabilität der 

keramischen SiCN-Faser [16]. Insgesamt bietet die Herstellung keramischer Fasern 

über das Schmelzspinnen von präkeramischen Polymeren verschiedene Vorteile. So 

kann auf diese Weise eine große Bandbreite neuartiger keramischer Fasern herge-

stellt werden. Die Faserherstellung über die Polymerschmelze findet bei relativ nied-

rigen Temperaturen statt, ist sehr schnell, einfach zu verwirklichen und damit auch 

ökonomisch. Die verwendeten Precursoren besitzen eine hohe chemische Reinheit 

und homologe Verteilung der enthaltenen Elemente. Sowohl Reinheit als auch ho-

mogener Aufbau der erhaltenen Keramik reduzieren die Anzahl bruchauslösender 

Fehler in der keramischen Faser. Ein weiterer Vorteil der Precursortechnologie liegt 

in den im Vergleich zum Sintern niedrigeren Temperaturen, was wiederum einen ge-

ringeren Energieverbrauch zur Folge hat [7,58]. 

2.4 Carbon Nanotubes: Morphologie, Herstellung, Eigenschaften 

2.4.1 Morphologie 

Seit einigen Jahren besteht ein sehr großes Interesse an Nanotubes und –fibers we-

gen ihrer exzellenten mechanischen und elektrischen Eigenschaften. Damit verbes-

sern sie auch als Komponente in einem Verbundwerkstoff das Grundmaterial vor al-

lem bezüglich dessen elektrischer Leitfähigkeit, Zugfestigkeit und Risszähigkeit. Die-

se Steigerung liegt in der Struktur der Nanotubes bzw. Nanofibers begründet [59,60]. 
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Abbildung 4 zeigt die Mikrostruktur unterschiedlicher Nanotubes und Fasern aus 

Kohlenstoff sowie deren Durchmesserdimensionen [61]. 

 

 
Abb. 4: Mikrostruktur unterschiedlicher Fasern und Tubes (Röhrchen) aus Kohlen-

stoff und deren Dimensionen [61]. 

 

Carbon Nanofibers (Kohlenstoffnanofasern) sind Fasern, deren Durchmesser im Be-

reich von 100 nm liegen (vgl. Abb. 4). Sie bestehen aus Graphit, dessen Ebenen 

senkrecht oder nahezu senkrecht zur Faserrichtung stehen. Wird also auf die Nano-

fibers Zug ausgeübt, wirkt dieser auf die schwachen Van-der-Waalskräfte zwischen 

den einzelnen Graphitschichten. Diese sind ca. 60-fach geringer als die kovalenten 

C-C Bindungen innerhalb einer Graphithebende [62]. Damit besitzen die Nanofibers 

eine relativ geringe Zugfestigkeit. 

Carbon Nanotubes (CNT) dagegen sind Röhrchen und somit im Inneren hohl. Ihr 

Durchmesser liegt im Nanometerbereich und ihre Länge kann einige Mikrometer 

betragen [63]. Damit besitzen sie ein sehr großes Aspektverhältnis und eine große 

spezifische Oberfläche von mehreren hundert m²/g [64]. Ihre Dichte liegt bei etwa 

1,3 g/cm³ [65]. Die Wandung der Tubes kann aus einer einzelnen zu einem Rohr ge-

rollten Graphitlage (Singlewalls) oder aus mehreren Lagen (Multiwalls) bestehen 

[60]. Damit sind die zugfesten Graphitlagen immer entlang der Längsachse der Faser 

angeordnet. Der Winkel, in dem die Graphitlage gerollt sein kann, ist jedoch unter-

SWCNT MWCNT 
Carbon 

Nanofibers Kohlenstofffasern 
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schiedlich und beeinflusst auch die spezifischen Eigenschaften der CNT. Besonders 

deutlich wird die unterschiedliche Wicklung bei den SWCNT, auf die daher im Fol-

genden genauer eingegangen wird, auch wenn für die vorliegende Arbeit MWCNT 

verwendet wurden. Es existieren drei verschiedene Klassen an SWCNT (Abbil-

dung 5), die sich sowohl in der Größe (Abbildung 6) als auch in den elektrischen Ei-

genschaften unterscheiden. 

 
Abb. 5: Abhängigkeit der CNT- Geometrie vom chiralen Winkel � und dem Vektor C 

[66]. 

 

Die Wicklung der Graphitebene kann durch den chiralen Vektor C = (na1,ma2) be-

schrieben werden. Bei der jeweils kleinsten Variante der unterschiedlichen SWCNT 

schließt sich das Rohr am Ausgangspunkt (0,0) mit der Vektorspitze, die in Abbil-

dung 5 die Koordinaten (9,0), (8,4) oder (5,5) besitzt. Die Rohrachse steht senkrecht 

dazu. Der dünnste SWCNT ist demzufolge der (5,5) Armchair-Nanotube. Die elektri-

schen Eigenschaften der SWCNT können durch die Gleichung 1 ermittelt werden 

[67,68]. 

     (1) 

Ist q eine ganze Zahl, so ist der SWCNT elektrisch leitend, andernfalls halbleitend. 
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Abb. 7: Das C60-
Buckminsterfulleren.

Abb. 6: Die verschiedenen Klassen von 

SWCNT [69]. Die Tubes können offene 

Enden besitzen oder durch ein halbes 

Fulleren geschlossen sein. 

(a) Die kleinstmögliche Nanotube-

modifikation: (5,5), das so genannte 

Armchair Nanotube, abgeschlossen 

mit je einem halben C60-Fulleren. 

(b) Das kleinstmögliche ZigZag Nano-

tube (9,0). 

(c) Ein chirales Nanotube (10,5). 

 

Tubes mit ideal hexagonaler Struktur haben eine einheitliche Dicke und sind linear. 

Reale Nanotubes besitzen jedoch auch immer Gitterfehler [71], wie etwa fünfgliedri-

ge Kohlenstoffringe in der Graphitebene oder Verunreinigungen mit Heteroatomen, 

die von dem verwendeten Katalysator herrühren. Durch solche Unregelmäßigkeiten 

sind die Nanotubes oft gekrümmt oder weisen einen variierenden Durchmesser auf. 

Dies gilt sowohl für SWCNT als auch für MWCNT. Die Defektanzahl hängt dabei zum 

einen von der Größe der Tubes ab, denn je größer das Röhrchen, desto größer ist 

die Wahrscheinlichkeit, dass ein Fehler eingebaut wurde. Daher besitzen auch 

MWCNT normalerweise mehr Fehler in ihrer Struktur als SWCNT. Zum anderen aber 

beeinflusst die Herstellungsmethode die Defektdichte der entstehenden CNT. 

2.4.2 Herstellung 

Das C60-Buckminsterfulleren ist ein Käfigmolekül, das aus 

60 C-Atomen besteht. Diese bilden fünf- und sechsgliedrige 

Ringe, die wie bei einem Fußball angeordnet sind (vgl. 

Abbildung 7). Nach der Entdeckung des C60 Fullerens durch 

Curl, Kroto und Smalley 1985 [72] fand eine Vielzahl an 

Forschungsaktivitäten statt, vergleichbare nanoskalige Koh-

lenstoffstrukturen herzustellen. 1991 wurden schließlich 

MWCNT von Iijima im Elektronenmikroskop entdeckt [73]. 
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Diese entstanden durch eine Lichtbogenentladung zwischen Kohlenstoffelektroden. 

Zwei Jahre später wurden auch SWCNT durch einen Lichtbogen hergestellt, wobei 

zusätzlich Katalysatoren eingesetzt wurden [74,75]. Heutzutage werden die CNT 

hauptsächlich durch CVD-Prozesse [76,77] oder durch Methoden, die auf der Laser-

ablation [78] beruhen, hergestellt. In Abhängigkeit von ihrer Herstellungsmethode 

können MWCNT in verschiedenen Qualitäten betreffend Reinheit, Defektdichte und 

Größenverteilung sowie in unterschiedlichen Dimensionen hergestellt werden [59]. 

So erhält man gut graphitisierte, relativ defektarme MWCNT mit Hilfe eines Lichtbo-

gens [79]. Im Gegensatz dazu besitzen die MWCNT, die über einen CVD-Prozess 

hergestellt wurden, eine hohe Fehlerdichte. Ihre Struktur weicht daher stark von den 

ideal aufgerollten Graphitlagen ab. Dennoch ist diese Herstellungsmethode für den 

Einsatz von MWCNT von großer Bedeutung, da durch das CVD-Verfahren MWCNT 

in größeren Mengen vergleichsweise kostengünstig herstellbar sind [71]. 

2.4.3 Mechanische Eigenschaften 

Durch die erwähnten Fehler in der Struktur der CNT werden deren physikalische Ei-

genschaften, wie elektrische Leitfähigkeit, Wärmeleitfähigkeit und vor allem auch de-

ren mechanische Eigenschaften, d.h. Festigkeit und Steifigkeit negativ beeinflusst. 

Bei idealen, defektfreien SWCNT kann man davon ausgehen, dass sowohl Steifig-

keit, als auch Festigkeit etwa den Eigenschaften einer einzelnen Graphitlage ent-

sprechen. Nach Kelly [80] kann dabei ein E-Modul von 1,06 TPa angenommen wer-

den. Für die Zugfestigkeit von Graphit innerhalb einer Ebene variieren jedoch die 

Angaben in der Literatur. So hat Perpelkin [81] nach einer theoretischen Berechung, 

bei der die Eigenschaften der C-C-Bindungen in einer Graphitlage zu Grunde gelegt 

wurden, einen Wert von ca. 130 GPa ermittelt. Baccon [82] hingegen konnte an 

Graphitwhiskern nur eine Zugfestigkeit von 20 GPa messen. Auch für die mechani-

schen Kennwerte von CNT werden in der Literatur stark variierende Angaben ge-

macht. Zum Beispiel liegen die genannten E-Moduli zwischen 12 und 4150 GPa und 

die Zugfestigkeiten zwischen 4 und 63 GPa (vergleiche Tabelle 3). Gründe für die 

stark voneinander abweichenden Werte sind zum einen die jeweilig verwendeten 

Ausgangsmaterialien (d.h. SW- oder MWCNT, Defektdichte), und zum anderen sind 

die Methoden zur Feststellung der mechanischen Kennwerte sehr unterschiedlich 
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und kompliziert. Sie reichen von theoretischen Berechnungen über Computersimula-

tionen [83,84], indirekte Messmethoden (z.B. Antwort auf aufgebrachte Schwingun-

gen) [85-87] bis hin zum klassischen Zugversuch [65,88,89]. Dabei erschweren die 

geringen Dimensionen vor allem bei den SWCNT die Präparation einzelner Tubes 

und die Durchführung der Messungen. Zum Teil werden daher nicht einzelne Tubes 

untersucht, sondern die Festigkeit und der E-Modul eines ganzen Bündels bestimmt. 

Dennoch ermöglichen die Messungen sehr interessante Aussagen. Beispielsweise 

konnte die zuvor in der Theorie erläuterte Abhängigkeit der mechanischen Eigen-

schaften der CNT von der Herstellungsmethode bestätigt werden. MWCNT, die über 

einen CVD-Prozess hergestellt wurden, besitzen im Vergleich zu den alternativen 

Herstellungsmethoden wesentlich mehr Gitterdefekte, was zu einer deutlichen Ver-

ringerung von E-Modul und Zugfestigkeit führt. Dagegen besitzen im Lichtbogen her-

gestellte MWCNT sowohl eine ähnliche Zugfestigkeit als auch Steifigkeit wie 

SWCNT. Dies ist mit der geringen Bindung der einzelnen Graphitlagen untereinander 

im MWCNT zu erklären, d.h. im Grunde nimmt nur die äußerste Lage - wie auch bei 

SWCNT - die Zugspannung auf. Gitterfehler in den darunter liegenden Graphitlagen 

spielen solange keine Rolle, bis die äußerste Lage versagt. In diesem Falle gleitet 

die äußerste Lage an der nächsten Graphitebene entlang. Durch diesen Teleskopef-

fekt kommt es beim Bruch der äußersten Graphitebene nicht zum totalen und plötzli-

chen Versagen des gesamten MWCNT. Stattdessen konnte eine Bruchdehnung von 

mehr als 12 % gemessen werden [89]. 

Trotz der vielen unterschiedlichen Angaben aus der Literatur lässt sich insgesamt 

feststellen, dass CNT herausragende mechanische Eigenschaften aufweisen, die in 

Tabelle 3 vergleichend aufgelistet sind. 

 



2  Stand der Technik 35 

 

Tabelle 3: Mechanische Kennwerte verschiedener CNT. 

E-Modul [GPa] 

Typ 
Her-

stellung Be-

rechnet 

Indirekt Ge-

messen 

Direkt Ge-

messen 

Zugfestig-

keit [GPa] 

Biegefes-

tigkeit 

[GPa] 

SWCNT 
keine 

Angabe 

1000 [83] 

1500 [84] 
- 

�1000 [88] 

320-1470 [89] 
10-52 [89] - 

MWCNT 
Licht-

bogen 
1000 [83] 

410-4150 [85] 

700-1300 [86] 

1280 [65]   

810 [88]    

270-950 [89] 

11-63 [89] 14 [65] 

MWCNT CVD - - 
12-50 [88]   

450 [90] 
4 [90] - 

2.5 Gesundheitsrisiken beim Einsatz von CNT 

Neben den außerordentlich guten mechanischen Eigenschaften zeichnen sich CNT 

durch eine geringe Dichte sowie eine hervorragende thermische und chemische Sta-

bilität aus. Damit sind sie für eine Vielzahl von Anwendungen z.B. auf dem Gebiet 

der Biomedizin interessant. Als denkbar erachtet werden Biosensoren, Systeme zur 

genauen Arzneimittelgabe und Biomaterialien. Um für diese Zwecke jedoch CNT 

einsetzen zu können, muss die Bioverträglichkeit, -kompatibilität und -aktivität der 

CNT geklärt sein [91]. Dies gilt ebenso für den angemessenen Umgang mit CNT bei 

der Herstellung und Verarbeitung. Leider ist das Gefahrenpotenzial von CNT auf den 

menschlichen Organismus noch kaum erforscht. 

Bewiesen ist dagegen die ausgezeichnete Biokompatibilität von verschiedenen, 

nichtnanoskaligen kohlenstoffbasierten Biomaterialien. Pyrolytischer Kohlenstoff wird 

bereits seit mehreren Jahrzehnten für biomedizinische Implantate und Beschichtun-

gen z.B. bei künstlichen Herzklappen verwendet [92]. Vor allem für diesen konkreten 

Einsatz konnte die ausgezeichnete Blutverträglichkeit nachgewiesen werden [93]. 

Eine neuerliche Entwicklung auf dem Gebiet der kohlenstoffbasierten Biomaterialien 

stellen Diamond-Like-Coatings (DLC) dar. Dieser metastabile amorphe Kohlenstoff 

zeichnet sich durch hohe Härte, niedrigen Reibungskoeffizienten, chemische Inert-

heit, Korrosions- und Verschleißbeständigkeit sowie gute Biokompatibilität aus. Diese 
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Eigenschaften machen DLC für biomedizinische Anwendungen hochinteressant [94-

96]. Da Kohlenstoff an sich diese gute Biokompatibilität aufweist, hofft man auch oh-

ne gesundheitliche Risiken effektiv die herausragenden Eigenschaften von CNT nut-

zen zu können.  

Die Toxizität von Partikeln hängt jedoch nicht nur von dem Material ab, aus dem sie 

bestehen, sondern auch von deren Größe und Form. Als Beispiele für den Einfluss 

der Partikelform auf die Gefährlichkeit von Stoffen können Asbest [97] und Fein-

staub, der durch moderne Dieselmotoren entsteht, genannt werden. Folgende Fakto-

ren bestimmen das Potenzial der Gesundheitsgefährdung durch Partikel [98-100]: 

- Oberflächen zu Volumen-Verhältnis: 

Eine große spezifische Oberfläche bedeutet, dass die Partikel zum einen eine 

wesentlich größere Kontaktfläche zum umgebenden Medium besitzen und zum 

anderen, dass sie eine höhere Kapazität für die Absorption und den Transport 

von giftigen Stoffen aufweisen. D.h. je kleiner die Partikel, desto höher ist ihre 

spezifische Oberfläche und desto höher ist das Potenzial Zellen, schädigen zu 

können [101]. 

- Kontaktdauer: 

Je länger ein Partikel mit der Zellmembran in Kontakt steht, desto höher ist die 

Wahrscheinlichkeit einer Zellschädigung. Dieser Aspekt schließt nicht nur die 

Beständigkeit der Teilchen, d.h. ihre Unlöslichkeit im Körper, sondern auch deren 

Beweglichkeit mit ein. Als Maß für die Beweglichkeit von Partikeln kann der ae-

rodynamische Durchmesser herangezogen werden. Er ist definiert als der virtuel-

le sphärische Durchmesser eines beliebig geformten Teilchens, das die gleiche 

Beweglichkeit in der menschlichen Lunge aufweist [102]. Damit sind Fasern wie 

Asbest beispielsweise auf Grund ihrer Länge in den engen Lungenkapillaren we-

sentlich unbeweglicher, als kugelförmige Partikel. 

- Reaktivität: 

Je reaktiver oder giftiger Chemikalien sind, welche die Partikel enthalten bzw. 

aus denen die Partikel bestehen, desto größer sind die zu erwartenden zellularen 

Schädigungen. 

Die Gefährlichkeit von Partikeln auf Grund ihrer geringen Ausmaße äußert sich bei-

spielsweise bei Bergleuten, die jahrelang feinen Gesteinsstaub einatmen, in einer 
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Silikose (Staublunge) [103]. Somit muss im Gegensatz zu nichtnanoskaligen kohlen-

stoffbasierten Materialien im Falle der CNT von einer gewissen Gesundheitsgefähr-

dung ausgegangen werden. Leider gibt es zu der Toxizität von CNT bisher nur weni-

ge Untersuchungen, die sich zum Teil in ihren Ergebnissen widersprechen. Unter-

sucht wurden die Lungentoxizität, mögliche Hautirritationen und die Zellgiftigkeit von 

CNT. 

Huczko und Lange [104] konnten keinerlei Hinweise für Hautirritationen oder allergi-

sche Reaktionen durch den Kontakt mit CNT feststellen. Möglicherweise können 

CNT durch die Haut in den Organismus eindringen [91]. 

Die wenigen bisher durchgeführten Untersuchungen zur Zellgiftigkeit von CNT deu-

ten an, dass die Giftigkeit der CNT hauptsächlich von den metallischen Katalysatoren 

(z.B. Ni, Co und Fe) herrühren, die als Verunreinigung in den CNT zu finden sind. 

Von Katalysatorrückständen gereinigte CNT weisen in hohen Konzentrationen so-

wohl in vivo als auch in vitro eine geringe Toxizität auf. Bei chemisch funktionalisier-

ten CNT hingegen, die zur Arzneimittelgabe genutzt werden sollen, konnte bisher 

keine toxische Wirkung auf biologische Zellen festgestellt werden [105-110]. 

Auch die Lungentoxizität von CNT wurde erst in wenigen Studien untersucht 

[104,105,111-113]. Dabei wurden die unterschiedlichsten Qualitäten an CNT meist 

mittels Instillation (Lösen der CNT in einer Flüssigkeit und Einträufeln dieser Lösung 

in die Atemwege) in vivo an Mäusen, Ratten und Schweinen getestet. Bei diesen Un-

tersuchungen wurden in den meisten Fällen sowohl Entzündungen als auch Fibrome 

in den Lungen der Versuchstiere gefunden. Doch eine genaue Einstufung der Ge-

fährlichkeit von CNT ist nach diesen wenigen Ergebnissen noch nicht möglich. Zum 

einen unterscheiden sich die verwendeten CNT zu stark von einander, d.h. in einigen 

Studien wurden SWCNT [106,111,112] verwendet, in anderen MWCNT [104,105], 

die entweder noch größere Mengen des verwendeten Katalysators enthielten, oder 

auch gereinigt [105,106] vorlagen. Daher können die festgestellten Schäden an der 

Lunge auch eine Folge der Katalysatoren sein. Auch die Dispergierung der CNT in 

der Lösung war unterschiedlich gut. So erstickten beispielsweise in einer Studie Rat-

ten an den noch zu großen Agglomeraten, welche die Atemwege einfach verschlos-

sen [112]. Ein weiteres Problem stellt die Versuchsmethodik an sich dar. Die Instilla-

tion spiegelt keine realistische Exposition wider. Zum einen werden die Agglomerate, 
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in denen die CNT gewöhnlich vorliegen, für die benötigten Lösungen künstlich zer-

kleinert, und zum anderen wird der natürliche Filtermechanismus der Nase, der bei 

der Inhalation zum Tragen kommt, umgangen [102]. Damit weisen die bisherigen 

Studien zwar auf eine gewisse Toxizität von CNT hin, das genaue Gesundheitsrisiko 

beim Umgang mit CNT ist bisher jedoch noch nicht eindeutig geklärt. Daher sollte 

beim Arbeiten mit CNT Vorsicht geboten sein und gewisse Sicherheitsmaßnahmen 

eingehalten werden [91] wie z.B. das Tragen von Einweggummihandschuhen, und 

die Weiterverarbeitung der CNT sollte entweder in einer Glovebox oder im Abzug 

geschehen. 

2.6 Anwendung von Nanotubes in Verbundwerkstoffen 

Neben den denkbaren medizinischen Anwendungen ist der Einsatz von CNT zur 

Verstärkung unterschiedlicher Materialien teilweise schon realisiert worden. Dabei 

sollen die CNT in eine Matrix fein verteilt eingebracht werden und die mechanischen 

oder auch elektrischen Eigenschaften des Grundmaterials verbessern. Das Haupt-

problem bei der Herstellung dieser Verbundmaterialien stellt die gleichmäßige 

Dispergierung der CNT in der Matrix dar. 

Infolge ihres großen Aspektverhältnisses und ihrer hohen Flexibilität neigen die CNT 

dazu, sich mechanisch zu verschlaufen. Des Weiteren wirken auf die CNT durch ihre 

geringe Größe bedingt Van-der-Waalskräfte, so dass sie gewöhnlich als Agglomera-

te vorliegen [59,60]. Diese Agglomerate verhindern jedoch eine homogene Verteilung 

der CNT in der Matrix, was sich letztlich negativ auf die Eigenschaften des Verbun-

des auswirkt. Daher wurden in der Literatur verschiedene Methoden der Dispergie-

rung von CNT vorgestellt. Prinzipiell existieren zwei Herangehensweisen, um die Ag-

glomerate aufzulösen. 

Zum einen werden die Nanotubes in ein hochviskoses Medium eingebracht und dort 

durch stark wirkende Scherungen voneinander getrennt. Dies geschieht z.B. bei der 

Dispergierung von CNT in einer Schmelze mittels Doppelschneckenextruder [114]. 

Vorteile dieser Dispergiermethode liegen in der Einfachheit, Schnelligkeit und in der 

leichten Übertragbarkeit auf industriell etablierte Verfahren [115,116]. Zu beachten ist 

aber, dass die CNT die Eigenschaften der Schmelze beeinflussen. Beispielsweise 

wird deren Viskosität erhöht, so dass höhere Prozesstemperaturen erforderlich sind, 
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die jedoch bereits zur Degradation des Polymers führen können [114]. Ebenfalls 

problematisch ist ein Anhaften der CNT an der Maschinenwand [117]. Außerdem 

werden die CNT durch die entstehenden Scherkräfte oftmals auseinander gerissen. 

So weisen beispielsweise bei Andrews et al. [118] die in Polymeren gut dispergierten 

CNT nur noch ein Viertel ihrer Ausgangslänge auf. 

Zum anderen werden die CNT in ein sehr niedrigviskoses Medium eingebracht, in 

dem sie sich frei bewegen können. Dies bedeutet auch, dass die Lösung nicht zu 

hohe Konzentrationen an CNT aufweisen sollte. Durch einen Energieeintrag werden 

die CNT so angeregt, dass sich das Agglomerat lockert und schließlich ganz mecha-

nisch auflöst. Um Reagglomerationen zu vermeiden, können Dispergatoren zugefügt 

oder die Oberfläche der CNT funktionalisiert werden. Der Energieeintrag findet häufig 

mittels Ultraschall statt. Die Beschallung kann kontinuierlich in einem Ultraschallbad 

stattfinden oder intervallweise durch eine Sonde. In beiden Fällen wird die Bildung 

und Implosion von Blasen zur mechanischen Zerrüttung der Agglomerate ausgenutzt 

[119]. Mittels Ultraschall können jedoch nur in sehr polaren organischen Lösemittel 

wie N,N-Dimethylformamid (DMF) temporär stabile Dispersionen mit einzeln vorlie-

genden CNT hergestellt werden [120-122]. Wegen der einfachen Handhabung ist 

diese Form der Dispergierung sehr verbreitet, obwohl nur in wenigen Fällen eine op-

timale Vereinzelung erzielt wird. Meistens liegen jedoch nach der Beschallung wei-

terhin Agglomerate vor. Daher werden häufig zur Verbesserung der Dispergierung 

synthetische organische Dispergatoren verwendet. Diese preisgünstigen, kommer-

ziellen Produkte sind einfach in die Verarbeitungskette der CNT integrierbar und 

verbessern die Dispergierung der CNT auch in unpolaren Lösungen [123]. 

Eine andere Methode, die Löslichkeit von CNT zu verbessern, ist die bereits erwähn-

te chemische Funktionalisierung der CNT-Oberfläche [125]. Typisch dafür ist die ko-

valente Anbindung von Molekülen wie Peptide [124], Säuren, Aminen oder Polyme-

ren [126,127]. 

Gut verteilte CNT sind als Beimischungen in Polymerfasern zur Einstellung neuer 

oder zur Verbesserung bestimmter Eigenschaften sehr interessant [59]. Zum einen 

können durch sie gezielt die mechanischen und elektrischen Eigenschaften einge-

stellt werden. Zum anderen wird durch die Zugabe von Nanotubes die Viskosität ei-

ner Polymerschmelze erhöht [128-130]. Dabei steigen vor allem die elastischen 
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Kenngrößen der Schmelze an, was sich durch die wesentlich stärkere Zunahme des 

Speichermoduls (G´) im Vergleich zum Verlustmodul (G´´) ausdrückt. Besonders 

deutlich wird dieser Effekt bei niedrigen Frequenzen (< 100 1/s), so dass die 

Schmelze bereits in diesem Bereich ein nichtnewtonsches Verhalten aufweist. Diese 

Eigenschaft ist sehr wichtig für das Spinnen von Fasern und wird durch das verwen-

dete Polymer sowie von den beigefügten Nanopartikeln und den Mischungsverhält-

nissen beeinflusst. Während Lozano et al. [129] eine leichte Zunahme der Viskosität 

von Polypropylen erst bei einer Beigabe von 10 Gew.% Nanofibers und einen deutli-

chen Anstieg bei 30 Gew.% Nanofibers feststellen konnten, stieg bei dem System 

Polycarbonat / CNT die Viskosität bei wesentlich geringeren Mengen der Nanoparti-

keln an. So stellten Pötschke et al. [130] eine deutliche Zunahme der Viskosität bei 

bereits 2 Gew.% MWCNT fest, die bei 5 Gew.% MWCNT im Compound nochmals 

um den Faktor 100 erhöht werden konnte. Höhere Zugaben ließen die Viskosität da-

gegen prozentual kaum weiter ansteigen. 

Auch verfahrenstechnisch ist das Verspinnen von CNT-verstärkten Polymerfasern 

sowohl durch Methoden, die auf dem Lösungspinnen als auch auf dem traditionellen 

Schmelzspinnen basieren, verwirklicht und bereits in mehreren Studien genauer un-

tersucht worden [59,118,131-133]. In allen Arbeiten wurde eine deutliche Steigerung 

der Zugfestigkeit, der Steifigkeit und der Bruchdehnung festgestellt. Der Effekt der 

Verstärkung hängt jedoch von der Art der CNT (SWCNT/MWCNT), deren Vorbe-

handlung, Ausrichtung in der Faser und dem verwendeten Polymer ab. So konnten 

Haggenmueller et al. [131] durch die Zugabe von 6 Gew.% SWCNT in PMMA–

Fasern eine Erhöhung des E-Moduls von 3,1 auf 6 GPa erreichen. Dabei stieg der E-

Modul mit dem Maße der Nachverstreckung der Fasern deutlich an. Auch Kearns 

und Shambaugh [132] erhielten bereits durch die Zugabe von 1 Gew.% SWCNT in 

PP und einer Nachverstreckung Fasern, die sowohl eine Erhöhung des E-Moduls 

von 6,3 auf 9,8 GPa und der Zugfestigkeit von 709 auf 1.027 MPa, als auch der 

Bruchdehnung von 19 auf 27 % aufwiesen. In einer Folgestudie zeigten die gleichen 

Autoren, dass der Verstärkungseffekt entscheidend von der verwendeten Matrix ab-

hängt, da diese die Eigenschaften der Grenzfläche beeinflusst [133]. Auch der Ein-

fluss von MWCNT auf Polymerfasern wurde in verschiedenen Studien untersucht. Im 

Vergleich zu SWCNT-verstärkten Fasern fiel die Verstärkung durch MWCNT trotz 
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Zugabe größerer Gewichtsanteile geringer aus. So fanden beispielsweise Andrews 

et al. [115] einen Anstieg des E-Moduls bei PS-Fasern mit 5 Gew.% MWCNT von 1,2 

auf 3 GPa. Sandler et al. [59] konnten ebenfalls eine positive Beeinflussung von 

MWCNT auf die mechanischen Eigenschaften von Polyamid-12-Fasern feststellen. 

Jedoch waren die Verbesserungen bezüglich Festigkeit, Steifigkeit und Zähigkeit ab-

hängig von den verwendeten MWCNT, d.h. von der Art der Herstellung, eventuellen 

Verunreinigungen und ob sie als Knäuel oder bereits ausgerichtet vorlagen. 

Neben dem Einbau von CNT in eine Polymermatrix bzw. in Polymerfasern wurden in 

den letzten zehn Jahren auch die Auswirkungen des Einbringens von CNT in eine 

kristalline keramische Matrix untersucht [134-142]. 

Zum einen sollten durch die Verwendung von Nanotubes in Keramiken die mechani-

schen Eigenschaften des spröden Grundwerkstoffes verbessert werden, vor allem in 

Bezug auf die Bruchfestigkeit und Bruchzähigkeit [134-140]. Zum anderen könnte 

durch den Einbau des Kohlenstoffs in die nicht leitende Matrix eine elektrische Leit-

fähigkeit der Keramik erreicht werden [134,136,141,142]. 

Während eine Variation der elektrischen Leitfähigkeit durch die Zugabe von Nanotu-

bes gut realisierbar ist, wurden bei der Verbesserung der mechanischen Eigenschaf-

ten unterschiedliche Ergebnisse veröffentlicht. So stellten Peigney et al. [136-139] in 

ihren Untersuchungen nur einen geringen positiven Effekt durch das Einbringen von 

Nanotubes in Al2O3 fest. Bruchfestigkeit und -zähigkeit dieser Verbundwerkstoffe wa-

ren geringer als die eines Fe-Al2O3-Composites, der als Vergleichsmaterial herange-

zogen wurde. Im Gegensatz dazu stellten Ma et al. [135] durch die Zugabe von Na-

notubes in eine SiC-Keramik eine 10%ige Zunahme der Zugfestigkeit und Bruchdeh-

nung fest. Siegel et al. [140] berichten über einen Anstieg der Risszähigkeit von 

Al2O3 um 24%. Zhan et al. [134] erreichten durch die Zugabe von Nanotubes in Al2O3 

annähernd eine Verdreifachung der Risszähigkeit im Vergleich zu reinem Al2O3. 

Diese stark voneinander abweichenden Ergebnisse werden durch die unterschiedli-

chen verwendeten Materialien (SWCNT und MWCNT variierender Qualität) und vor 

allem durch die jeweiligen Herstellungsmethoden des Composites begründet [134]. 

Während die meisten Arbeitsgruppen die CNT-Keramik-Composites durch Heißpres-

sen bei Temperaturen von mindestens 1300 °C hergestellt haben, verwendeten Zhan 

et al. das Spark-Plasma-Sintering, wobei der Sinterprozess bei niedrigeren Tempera-
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turen (1150 °C) und in kürzerer Zeit durchgeführt werden konnte. Da festgestellt 

wurde, dass durch hohe Temperaturen in Sauerstoffatmosphäre sowohl Qualität als 

auch Quantität der Nanotubes abnehmen, werden demzufolge beim Plasmasintern 

weniger Nanotubes zerstört, wodurch ihre verstärkende Wirkung erhalten bleibt. Die-

se basiert, wie auch bei anderen Verstärkungskomponenten, auf energieabsorbie-

renden Mechanismen wie Rissablenkung und Faser-Pullout, die durch REM-

Aufnahmen ebenfalls nachgewiesen wurden [135,136,138,139]. Problematisch bleibt 

jedoch die Verteilung der CNT in der keramischen Matrix, da sich die CNT nur zwi-

schen die Granalien des verwendeten Pulvers legen können und so auch in der ge-

sinterten Keramik nur in diesen Bereichen vorzufinden sind. Die Verbesserung der 

mechanischen Eigenschaften erfordert jedoch einen hohen und gleichmäßigen 

Dispergierungsgrad der CNT in der Matrix. 

Eine gleichmäßigere Verteilung der CNT in der Keramik kann durch die Precursor-

route verwirklicht werden. Hier lassen sich Dispergiermethoden, die aus der Poly-

merverarbeitung bekannt sind, anwenden. Außerdem kann bei einem Precursor-

system durch chemische Modifikation des Polymers die Grenzfläche zwischen CNT 

und Matrix genau aufeinander abgestimmt werden [143]. Das Einbringen von 

MWCNT in einen SiCN-Precursor und die Auswirkungen auf die mechanischen Ei-

genschaften wurden in zwei Studien untersucht [143,144]. Während An et al. [143] 

durch die Zugabe von 6,4 Vol.% MWCNT sowohl einen Anstieg des E-Moduls des 

untersuchten keramischen Bulkmaterials von 74 auf 118 GPa als auch der Härte von 

9,4 auf 14,3 GPa feststellten, konnten Katsuda et al. [144] keine Verbesserung der 

Kennwerte nachweisen. Unabhängig von der Art der verwendeten MWCNT blieben 

der E-Modul und die Querkontraktionszahl des keramischen SiCN-Vergleichs-

materials auch nach der Zugabe von 1 und 2 Gew.% CNT konstant. Einzig ein An-

stieg der Zähigkeit bei der Zugabe von 2 Gew.% qualitativ hochwertiger MWCNT ließ 

sich nachweisen. Auf Grund der geringen Anzahl an Untersuchungen zu diesem 

Thema und der sich dabei zum Teil widersprechenden Ergebnisse besteht weiterhin 

Forschungsbedarf.  

Untersuchungen zur Eigenschaftsverbesserung durch den Einbau von CNT in kera-

mische Fasern, die über die Precursorroute hergestellt wurden, existieren bisher 

noch nicht und sind Thema der vorliegenden Arbeit. 
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3 Experimentelle Durchführung 

3.1 Herstellung keramischer SiCN-Fasern 

Sowohl die Edukte als auch das präkeramische Polymer ABSE besitzen eine gewis-

se Empfindlichkeit gegenüber dem in der Umgebungsluft enthaltenen Sauerstoff und 

der Feuchtigkeit, so dass alle Arbeitsschritte bei der Polymersynthese, -aufbereitung 

und -charakterisierung unter Inertgasbedingungen durchgeführt wurden. Gleiches gilt 

für die Härtung mittels Elektronenbestrahlung und die Pyrolyse der Fasern. Um dies 

zu gewährleisten, fanden die Arbeitsschritte entweder in der Glovebox statt, oder die 

konventionelle Schlencktechnik wurde eingesetzt. Als Ausnahme ist der Spinnpro-

zess zu nennen, bei dem die Fasern an Luft abgezogen und auf eine Rolle gewickelt 

wurden. Auf Grund der kurzen Zeit an Luft (wenige Minuten) und der Reaktionsträg-

heit des ABSE steigt der Sauerstoffgehalt der Fasern während dieses Prozessschrit-

tes jedoch nur vernachlässigbar an [16]. 

3.1.1 Polymersynthese 

Für die Herstellung von SiCN-Keramiken eignen sich insbesondere organisch substi-

tuierte Silazane bzw. Carbosilazane. 

Am Lehrstuhl Keramische Werkstoffe der Universität Bayreuth wurde das Polycarbo-

silazan ABSE als Feststoff (Abbildung 8) im kg-Maßstab in der abgebildeten Synthe-

seanlage (Abbildung 9) durch Hydrosilylierung von MeHSiCl2 und MeViSiCl2 und an-

schließender Ammonolyse hergestellt. Diese Synthese wurde in abgewandelter Form 

unter anderem auch von Motz [145] durchgeführt. In eine 0,5-molare Lösung eines 

Bis(dichlormethylsilyl)ethans in Toluol wurde unter Rühren die Menge Ammoniak 

eingeleitet, die zur vollständigen Substitution der Chloratome durch N-H-Funktionen 

und zur Bildung der entsprechenden Menge Ammoniumchlorid nötig ist. Die exo-

therme Reaktion führte in Abhängigkeit von der Einleitgeschwindigkeit des Ammoni-

aks und der Konzentration der Chlorsilane zu einer Erwärmung des Reaktionsgemi-

sches von anfänglich ca. 20 °C auf etwa 45 °C. Nach Abkühlung auf Raumtempera-

tur wurde das Nebenprodukt Ammoniumchlorid mittels Umlaufextraktion abgetrennt 

und der Filterrückstand mit getrocknetem Toluol gewaschen. Das Lösemittel wurde 
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nun bei 60 °C und ca. 5·10-² mbar abdestilliert. Es verblieb das als ABSE bezeichne-

te präkeramische Polymer, welches sich einfach und preiswert mit gleich bleibender 

Qualität synthetisieren lässt. 

 

Abb.  8: Kolben mit Rührfisch und 

ABSE-Precursor, der bei RT als 

Feststoff vorliegt. 

Abb. 9: Syntheseanlage des Lehrstuhls Kera-

mische Werkstoffe der Universität Bayreuth. 

 

Aus Abbildung 10 ist ersichtlich, dass ein ABSE-Makromolekül weitestgehend linear 

aufgebaut ist, wobei innerhalb dieser Struktur auch fünfgliedrige Ringe enthalten 

sind. Ansonsten sind keine funktionellen Gruppen in der Polymerstruktur eingebaut. 

Das mittlere Molekulargewicht des Rohproduktes beträgt ca. 4.000 g/mol. 
 

 

 

 

 

 

Abb. 10: Reaktionsschema und Struktur des ABSE-Polysilazans [16]. 
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3.1.2 Vorbehandlung der MWCNT 

Die verwendeten MWCNT wurden von der Firma Future Carbon (Bayreuth) mittels 

eines CVD-Prozesses hergestellt. Dabei handelte es sich um eine Charge der „Quali-

tät II“, d.h. die MWCNT waren nicht von ihrem Katalysator gereinigt worden, und in-

nerhalb der gelieferten Menge variierte die Größe der MWCNT recht stark. Die Län-

gen reichten von 5 bis 50 μm und die Durchmesser schwankten von 20 bis 50 nm. 

Um zumindest die Länge der MWCNT zu vereinheitlichen und ein Entwirren der Ag-

glomerate zu erleichtern, mussten die MWCNT in einer Planetenkugelmühle zerklei-

nert werden. Hierfür wurden die MWCNT zunächst in Lösemittel (THF oder Toluol) 

dispergiert, gegebenenfalls der Dispergator zugegeben (Mischungsverhältnis 

MWCNT:Dispergator betrug bis zu 1:1 in Gewichtsanteilen) und die Mischung in 

Si3N4 Mahltöpfe gefüllt. Mittels Si3N4 Mahlkugeln (Durchmesser: 7 mm) wurden die 

Agglomerate zerstört und die MWCNT auf bis zu 10 μm Länge zerkleinert. Die Dauer 

der Mahlung betrug 24 h, die Umdrehungsgeschwindigkeit ca. 150 U/min. Bei eini-

gen Chargen erfolgte die Entfernung von Restagglomeraten aus der Lösung durch 

Sedimentation. Hierfür wurde die Mischung in einen Tropftrichter gefüllt, aus dem die 

Agglomerate nach dem Sedimentieren abgelassen werden konnten. Die verbliebene 

Suspension enthielt nur noch sehr fein dispergierte MWCNT. Leider ließ sich nach 

dieser Aufarbeitung der Gewichtsanteil an Nanotubes in der fertigen Mischung nicht 

mehr bestimmen, da ein nicht wiegbarer Anteil als Sediment abgelassen wurde. 

3.1.3 Herstellung der Spinnmasse 

Das aus der oben beschriebenen Synthese erhaltene Grundpolymer eignete sich auf 

Grund seines zu niedrigen Molekulargewichts von 4.000 g/mol sowie oligomerer Ne-

benprodukte nicht zur Weiterverarbeitung im Schmelzspinnprozess. Daher mussten 

aus dem ABSE und den vorbehandelten MWCNT geeignete Spinnmassen herge-

stellt werden. 

 

Bei Spinnmassen ohne MWCNT wurde das Molekulargewicht des ABSE sowohl 

thermisch als auch durch Zugabe eines Katalysators weiter erhöht. Dabei wurden ca. 

100 g ABSE und 0,1 g Vanadium(III)chlorid unter Rühren in Toluol gelöst. Anschlie-

ßend wurde das Lösemittel aus der Mischung mittels Destillation bei Temperaturen 
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von ca. 80 °C und vermindertem Druck abgezogen. Das zurückbleibende 

ABSE/Katalysatorgemisch wurde bei 190-210 °C unter vermindertem Druck 18 h 

thermisch nachbehandelt, wobei sowohl die oligomeren Nebenprodukte entfernt als 

auch das Molekulargewicht durch Vernetzungsreaktionen auf etwa 30.000 g/mol er-

höht werden konnte. 

 

Bei den MWCNT-enthaltenden Spinnmassen war eine Erhöhung des ABSE-

Molekulargewichts nicht notwendig, da die rheologischen Eigenschaften der Schmel-

ze nicht über das Molekulargewicht des Precursors eingestellt werden sollten, son-

dern über die Zugabe an MWCNT. Jedoch fand auch in diesem Fall die Entfernung 

der niedermolekularen Nebenprodukte statt. Diese erfolgte innerhalb von 26 h bei 

etwa 185 °C und vermindertem Druck. 

In den so aufbereiteten ABSE-Precursor konnten nun die vorbehandelten MWCNT 

dispergiert werden. Dafür wurde das ABSE im selben Lösemittel gelöst, wie es auch 

für die Herstellung der MWCNT-Mischung verwendet wurde. In diese Lösung wie-

derum wurde unter Rühren das ebenfalls flüssige Gemisch aus MWCNT und Löse-

mittel beigefügt. Das entstandene Gemisch wurde erst im Ultraschallbad für etwa 1 h 

dispergiert und anschließend bei erhöhter Temperatur und vermindertem Druck vom 

Lösemittel befreit. Die im Rahmen dieser Arbeit hergestellten MWCNT/ABSE-

Mischungen enthielten 0,5, 1, 2 bzw. 5 Gew. % MWCNT. 

3.1.4 Schmelzspinnprozess 

Die hergestellten Spinnmassen lagen als Feststoff vor und wurden daher für das Fa-

serspinnen zu einem groben Pulver zerkleinert. Für den Schmelzspinnprozess wur-

den etwa 8 g Spinnmasse in den 12 ml fassenden Spinnkopf (Abbildung 11) gefüllt. 

Dieser durch eine Heizmanschette temperierbare Spinnkopf wurde anschließend 

mehrmals langsam evakuiert (ca. 1·10-2 Pa) und wieder mit Stickstoff gespült, um 

den Sauerstoff weitestgehend aus dem Spinnkopf zu entfernen und eine Reaktion 

mit der ABSE-Schmelze zu verhindern. Anschließend wurde die eingefüllte Spinn-

masse unter vermindertem Druck (ca. 1·10-2 Pa) bei Temperaturen von 90 bis zu 

140 °C (abhängig von der jeweils verwendeten Spinnmasse) erschmolzen, sowie von 

Gaseinschlüssen befreit. Nachdem die Spinnmasse homogenisiert und temperiert 
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war, wurde anstelle des Unterdrucks ein Überdruck mittels Stickstoff erzeugt, durch 

den nach dem Öffnen der sieben Spinndüsen die erschmolzene Spinnmasse her-

ausdrückt wird. Dabei wurden gleichmäßige Fasern geformt, die auf eine Spule ge-

wickelt wurden. Durch die Wahl des Druckes und der Abzugsgeschwindigkeit konnte 

der Faserdurchmesser und der Verstreckungsgrad der Grünfasern eingestellt wer-

den. Bei den durchgeführten Spinnversuchen variierte der Druck zwischen 2 bis 

4·105 Pa und die Abzugsgeschwindigkeit zwischen 100 und 200 mm/s (meist 

125 mm/s). Abbildung 12 zeigt einen realen Spinnversuch mit einer mit MWCNT-

versetzten Spinnmasse.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Abb. 11: Schema des verwendeten Spinnkopfes. Abb. 12: Realer Spinnversuch. 

3.1.5 Elektronenstrahlhärten 

Der Precursor ABSE lässt sich sehr gut mittels Elektronenbestrahlung härten [16,49]. 

Dabei werden die ABSE Proben (Fasern oder Tabletten) durch einen Elektronen-

strahl geführt, so dass die energiereichen Elektronen in den Precursor eindringen. 

Diese treten durch unelastische Stöße mit den Hüllenelektronen der Atome des be-

strahlten Materials in Wechselwirkung. Die beschleunigten Elektronen, deren Energie 

und Eindringtiefe durch die vorgegebene Beschleunigungsspannung beeinflusst wird, 

schlagen längs ihrer Bahn durch das Material Sekundärelektronen heraus. Die meis-
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ten der so freigesetzten Sekundärelektronen übertragen wiederum ihre Energie auf 

das bestrahlte Material, wobei Radikale, Ionen und angeregte Moleküle entstehen. 

Idealerweise bilden sich durch Rekombination der Radikale neue chemische Bindun-

gen aus, die zu einer Vernetzung des Polymers führen, so dass ein unschmelzbares 

Duromer entsteht. Das bestrahlte Material ist damit gehärtet [34,146,147]. 

Für die Elektronenbestrahlung wurden die Rollen mit den aufgewickelten Grünfasern 

durch ein Verpackungssystem aus Polyethylen vor Berührungen und Stößen ge-

schützt, damit die spröden Grünfasern nicht beschädigt oder zerbrochen werden und 

somit ein komplettes Abwickeln der Fasern gewährleistet werden kann. Außerdem 

wurde das gesamte Verpackungssystem nochmals in Folien, in denen Stickstoffat-

mosphäre herrschte, luftdicht verschweißt, um eine Reaktion der Grünfasern mit 

Sauerstoff zu vermeiden. Die Härtung selbst fand bei der Firma BGS GmbH in Kel-

heim statt. Verwendet wurde ein Elektronenbeschleuniger Typ Rhodotron TT-300 

des Herstellers IBA. Mit einer Strahlenenergie von 10 MeV und Strahlungsdosen von 

300 bis 1.000 kGy, die sich durch die Aufsummierung von Teildosen in Höhe von ca. 

33 kGy ergaben, wurden die ABSE-Proben bestrahlt. 

3.1.6 Pyrolyse 

Als Pyrolyse wird die thermische Zersetzung chemischer Verbindungen bezeichnet. 

Im Falle von Precursoren erhält man eine Keramik. In der vorliegenden Arbeit wur-

den diskontinuierliche Pyrolysen des ABSE-Bulk-Material, sowie kontinuierliche Fa-

serpyrolysen durchgeführt. 

Bei den diskontinuierlichen Pyrolysen wurden ABSE-Proben unter Schutzgasatmo-

sphäre (N2) in einem Rohrofen RO 10/100 mit digitalem Regler [148] der Fa. Heraeus 

mit einer Aufheizrate von 5 K/min auf 1000 °C erwärmt, 1 h bei dieser Temperatur 

gehalten und anschließend wieder mit 5 K/min auf Raumtemperatur abgekühlt.  

Die kontinuierliche Pyrolyse wurde für die Herstellung keramischer SiCN-Fasern 

verwendet (Abbildung 13). Dabei wurde ein Rohrofen F-A 100-500/13 der Fa. Gero 

mit Reglergerät der Fa. Nabertherm verwendet [149]. Zunächst wurden die gehärte-

ten Grünfasern durch den kalten Ofen gezogen und mit Hilfe eine Spanneinrichtung 

zwischen Aufwickel- und Abwickeleinheit fixiert. Während nun die Grünfasern lang-

sam durch den Ofen gezogen werden, heizt dieser gleichzeitig mit 5 K/min auf 
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1100 °C. Die langsame Aufwicklung gewährleistet, dass die Fasern trotz ihrer Wär-

meausdehnung immer unter Zug stehen, die Fasern gestreckt bleiben und damit ge-

radlinig pyrolysiert werden. Beim Erreichen der Pyrolysetemperatur von 1100 °C 

wurde die Abzugsgeschwindigkeit auf 0,5 cm/min eingestellt, so dass die Fasern ca. 

40 min der Höchsttemperatur ausgesetzt waren. Außerdem erfahren sie bei dieser 

geringen Durchzugsgeschwindigkeit Aufheiz- und Abkühlraten von ca. 10 K/min. 

Während der gesamten Pyrolyse wurde der Ofen mit Stickstoff gespült, so dass kein 

Sauerstoff in die Fasern eingebaut wurde. Einzig auf der Abwickeleinheit vor dem 

Ofen waren die Grünfasern der Umgebungsluft ausgesetzt. 

 
Abb.13: Schema des verwendeten Pyrolyseofen zur kontinuierlichen Herstellung ke-

ramischer SiCN-Fasern. 

3.2 Charakterisierung der SiCN-Fasern und ihrer Zwischenpro-
dukte 

3.2.1 Molekulargewichtsbestimmung 

Die Polymereigenschaften sind eine Funktion der Struktur und der Größe der Mak-

romoleküle. Vor allem die Viskosität, der Schmelzpunkt und das Faserziehvermögen 

werden vom mittleren Molekulargewicht und dessen Verteilung beeinflusst. Daher 

wurden die thermisch und katalytisch nachvernetzten ABSE-Chargen auf ihr Moleku-

largewicht hin untersucht. Die Molekulargewichtsbestimmung wurde mit Hilfe der 

Gelpermeationschromatographie (GPC) durchgeführt. Durch die GPC–Messungen 

Abwickelrolle         
(gehärtete Grünfaser) Aufwickeleinheit mit Motor 

(keramische SiCN-Faser) 

UmlenkrolleUmlenkrolle 

Spann-
einrichtung

Arbeitsrohr 

Ofen 

Fasern 
Pyrolysezone 1100 °C
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lassen sich sowohl das Zahlenmittel Mn, das Gewichtsmittel MW als auch die Moleku-

largewichtsverteilung eines Polymers bestimmen. Die Messungen wurden am Lehr-

stuhl Makromolekulare Chemie II der Universität Bayreuth durchgeführt. Als Lösemit-

tel diente dabei THF und als Standard Polystyrol. 

3.2.2 Elementaranalyse 

Da sich Sauerstoff nachteilig auf die Hochtemperatureigenschaften der keramischen 

SiCN-Fasern auswirkt, wurden sowohl von den Keramikfasern als auch von den Zwi-

schenprodukten Proben entnommen und der prozentuale Sauerstoffanteil durch das 

Mikroanalytische Labor Pascher in Remagen-Bandorf bestimmt. Für den Versand 

wurden die Proben unter Schutzgas (N2) luftdicht in Folien verschweißt. 

3.2.3 Rheologie der Spinnmassen 

Ein wichtiges Verarbeitungskriterium für den Spinnprozess ist die Viskosität der Po-

lymerschmelze. Daher wurde die komplexe Scherviskosität der verschiedenen 

Spinnmassen in einem Rotationsrheometer MCR 500 (Fa. Anton Paar) am Lehrstuhl 

Technische Mechanik und Strömungsmechanik der Universität Bayreuth ermittelt. 

Für die verwendeten Spinnmassen erwies sich ein koaxiales Platte-Platte-

Messsystem, bei dem der Abstand der Platten 0,5 mm betrug, als besonders geeig-

net. Zwar sind in einem koaxialen Kegel-Platte-System mit kleinem Kegelwinkel so-

wohl die Schergeschwindigkeit als auch die Scherspannung im gesamten Spalt kon-

stant, jedoch neigt die Strömung in diesem System bei höheren Schergeschwindig-

keiten zur Instabilität, so dass die Strömung während der Messung abreißen kann. 

Außerdem lässt sich bei einem Platte-Platte-System die Spaltbreite individuell ein-

stellen, damit auch Restagglomerate in den Spinnmassen die rheologischen Mes-

sungen nicht behindern. Die Messungen wurden oszillatorisch durchgeführt, d.h. auf 

die Schmelze wird eine harmonische Scherdeformation mit einer bestimmten Ampli-

tude �0 und Kreisfrequenz � aufgebracht. Die Reaktion des untersuchten Materials 

auf diese Anregung ist im linearen Fall (davon ist bei den vorliegenden Spinnmassen 

auszugehen) eine harmonische Scherspannung, die mit der gleichen Kreisfrequenz 

� oszilliert, aber um den Phasenwinkel � verschoben ist und die Amplitude �0 besitzt 

(Abbildung 14). 
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Abb. 14: Scherdeformations- und Scherspannungssignal in einer oszillatorischen 

Messung. 

 

Mit Hilfe dieser oszillierenden Messung können im Vergleich zu einem reinen Rotati-

onsexperiment Aussagen zu den elastischen (= Speichermodul G’) und viskosen An-

teilen (= Verlustmodul G’’) der Schmelze gewonnen werden, wobei vor allem die  

elastischen Anteile für einen stabilen Spinnprozess eine große Rolle spielen. Des 

Weiteren reagieren G’ und G’’ sehr sensibel auf Füllstoffe, was für die untersuchten 

Spinnmassen ebenfalls von großem Interesse ist. Zur Errechnung dieser Größen 

werden die harmonischen Schwingungen durch folgende komplexe Werte bzw. 

Funktionen dargestellt. 

harmonische Scherdeformation (Gleichung 2): 

�* = �0 ei�t    (2) 

harmonische Scherspannung (Gleichung 3): 

�* = �0 ei(�t+�)    (3) 

Daraus ergibt sich der komplexe Schermodul (Gleichung 4): 

  
(4)

Die Komponenten von G* erhält man durch Anwendung der Eulerschen Formel 

(Gleichung 5) 

ei� = cos �+i sin �   (5) 

Füge hier noch ein Bild zweier Sinusfunktionen mit unter-
schiedlichen Amplituden und Phasenverschiebung ein. 
Muss aber noch mal schauen, wie ich das am besten hinbe-
komme… 

Anregung = Scherdeformation 

Antwort = Scherspannung 

�0 � 

�0 
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zu Speichermodul (Gleichung 6) 

  
(6)

 

und Verlustmodul (Gleichung 7) 

  
(7)

 

Ebenfalls hilfreich zur Einschätzung der elastischen und viskosen Anteile einer 

Schmelze ist der aus den Gleichungen (6) und (7) abgeleitete Verlustfaktor tan � 

(Gleichung 8) 

  
(8)

 

Analog zum komplexen Schermodul lässt sich eine komplexe Viskosität �*(�) defi-

nieren (Gleichung 9) 

  
(9)

 

Der Betrag der komplexen Viskosität kann beschrieben werden als (Gleichung 10) 

  
(10)

 

Die komplexe Viskosität gibt an, wie flüssig bzw. zäh die untersuchte Schmelze ist. 

Sämtliche Messungen erfolgten in Stickstoffatmosphäre. Als Voruntersuchung wur-

den Amplitudensweeps durchgeführt. Dabei wurde bei einer konstanten Kreisfre-

quenz die Scherdeformationsamplitude von kleinen zu großen Werten hin variiert. 

Die Scherdeformationsamplitude, bei der der Speichermodul eine Abhängigkeit von 

der Amplitude zeigt, markiert das Ende des linear-viskoelastischen Verhaltens. Für 
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die anschließende Messung der komplexen Viskosität in Abhängigkeit von der Kreis-

frequenz wurde daher eine Amplitude innerhalb des linear-viskoelastischen Bereichs 

gewählt. Der nun folgende Frequenzsweep, d.h. die Variation der Kreisfrequenz bei 

konstanter Amplitude, erfolgte bei Temperaturen von 90-160 °C. Dabei wurden der 

Betrag der komplexen Viskosität |�*|, der Speichermodul G’, der Verlustmodul G“ und 

tan � zur Charakterisierung der Schmelze herangezogen. Durch den Verlauf und die 

Lage dieser Werte als Funktion der Frequenz kann das rheologische Verhalten der 

Schmelze gut beschrieben werden [150]. 

3.2.4 Gelanteilbestimmung 

Bei der Härtung der Grünfasern muss sichergestellt sein, dass die Faser ausreichend 

vernetzt wurde, um ein Wiederaufschmelzen während der Pyrolyse zu verhindern. 

Als Maß für den Vernetzungsgrad dient der Gelanteil. 

Die Ermittlung des Gelanteils erfolgte gemäß DIN 16892. Dafür wurden tablettenför-

mige Proben verschiedener ABSE Chargen mit unterschiedlichem Molekulargewicht 

(3.700, 14.000 und 27.000 g/mol) erschmolzen. Um einen Einbau von Sauerstoff im 

Polycarbosilazan zu verhindern, was zu einer chemischen Vernetzung führen würde, 

wurden die Proben während der einzelnen Prozessschritte entweder in der Glovebox 

gehandhabt oder unter Inertgas in für Sauerstoff undurchlässige Folien verpackt. Die 

Bestrahlung mit unterschiedlichen Dosen (300, 400, 600, 800 und 1000 kGy) der so 

vorbereiteten Proben fand in einem Elektronenbeschleuniger (Fa. BGS in Kelheim) 

mit einer Beschleunigungsspannung von 10 MeV statt. Die bestrahlten Proben wur-

den in kleine Stücke gebrochen. Ein Teil dieser Bruchstücke diente für Schmelztests 

(vgl. diskontinuierliche Pyrolyse). Der Rest wurde zu einem groben Pulver gemahlen, 

abgewogen und in Toluol gelöst. Die unlöslichen Bestandteile dieser Lösung wurden 

durch Filtration separiert, mit Toluol gespült, getrocknet und ein zweites Mal gewo-

gen. Die Gelanteilbestimmung geschah nach Gleichung 11 [151]. 

  
(11)

G  = Gelanteil [%] 

1m = Gewicht [g] des Pulver vor der Lösung in Toluol 

2m = Gewicht [g] der getrockneten und unlöslichen Anteile nach der Filtration  
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3.2.5 Thermogravimetrie 

Für die Herstellung keramischer Fasern ist die keramische Ausbeute des verwende-

ten Precursors bzw. der Spinnmasse von besonderem Interesse. Mittels Thermogra-

vimetrie kann der Masseverlust in Abhängigkeit von der Temperatur untersucht wer-

den. Dazu wurden Thermowaagen der Firmen Linseis (Modell: Thermowaage L 81) 

und Netzsch (Modell: STA409) verwendet. Die jeweiligen Spinnmassen wurden mit 

einer Aufheizgeschwindigkeit von 3 K/min auf 1600 °C erwärmt und ohne Haltezeit 

wieder abgekühlt. Die Messungen fanden unter Stickstoffatmosphäre statt. 

3.2.6 Lichtmikroskopie 

Die Größe und Verteilung von Agglomeraten aus MWCNT in den Spinnmassen lie-

ßen sich sehr gut durch lichtmikroskopische Aufnahmen feststellen. Hierzu kam ein 

Lichtmikroskop Zeiss Axiovert zum Einsatz. Es wurden Proben der Spinnmassen 

entnommen und zu einem kleinen Block erschmolzen. Dieser Block wurde kalt ein-

gebettet, und mit einem Schleifgerät Rotopol-V der Firma Struers geschliffen und 

poliert (Schleifkörnungen: 320 / 800 / 1.200 / 2.400 / 4.000 / OP-S). 

3.2.7 Rasterelektronenmikroskopie 

Die Rasterelektronenmikroskopie wurde zur optischen Charakterisierung der ver-

wendeten MWCNT, Spinnmassen und der daraus hergestellten Fasern angewandt. 

Von besonderem Interesse waren dabei folgende Aspekte: 

- Morphologie der unbehandelten MWCNT 

- Größe, Morphologie und Defektfreiheit der MWCNT nach dem Mahlen in der 

Planetenkugelmühle 

- Verteilung und Ausrichtung der Nanotubes in den Grün- und den keramischen 

Fasern 

- Charakterisierung der Anbindung der MWCNT an die SiCN-Matrix, Detektion von 

Rissen und Spalten im Bereich der Grenzfläche 

- Hinweise auf rissenergieverzehrende Mechanismen, vor allem Pullout-Effekte an 

den Bruchflächen 

- Charakterisierung der aufgewachsenen Oxidschicht sowie deren Anbindung und 

der Grenzfläche 
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Bei dem Gerät handelte es sich um ein REM der Marke Zeiss Modell 1540 EsB. Es 

wurden Auftreffenergien von 1-2 keV eingestellt, und die einzelnen Aufnahmen wur-

den durch Kombination von SE-Modus und Inlense-SE-Modus mit individuell ange-

passten Mischungsverhältnissen erstellt. Da sowohl der ABSE-Precursor als auch 

die SiCN-Keramik über eine sehr geringe elektrische Leitfähigkeit verfügen, wurden 

die Proben vor dem Mikroskopieren mit Gold bedampft. 

3.2.8 Einzelfaserzugversuch bei Raumtemperatur 

Die Zugfestigkeit ist eine wichtige mechanische Eigenschaft von Fasern. Dieser 

Kennwert wurde am Fachgebiet Keramische Werkstoffe und Bauteile der Universität 

Bremen mit Hilfe von Zugversuchen in speziell entwickelten Prüfapparaturen be-

stimmt. Für die Zugversuche bei Raumtemperatur wurde je eine Faser (Testlänge 

20 mm) in einen Papprahmen eingeklebt und in die Zugprüfmaschine eingespannt. 

Die zur Zugrichtung parallelen Seiten des Rahmens wurden durchtrennt. Während 

des Versuches mit einer Dehngeschwindigkeit von 4 mm/min wurde die Dehnung der 

Faser über der aufgebrachten Kraft bis zum Bruch aufgenommen. Für die Ermittlung 

der Zugfestigkeit blieben Fasern, die an der Einspannung („Rahmenbruch“) gerissen 

waren, unberücksichtigt. Die Bruchflächen der regulär gerissenen Fasern wurden im 

REM untersucht und deren Querschnittsflächen A ermittelt. So konnten nun aus den 

ermittelten Werten für die Kraft F und die Fläche A die Zugfestigkeit nach der Glei-

chung 12 berechnet werden [152]. 

     (12) 

3.2.9 BSR-Test 

Um Aussagen über die Kriechneigung der keramischen SiCN-Fasern im Vergleich zu 

kommerziell erhältlichen Keramikfasern (Nicalon®, Hi-Nicalon®, Nextel® 610 und 

720) treffen zu können, wurden Bend-Stress-Relaxation-Tests (BSR-Tests) nach 

Morscher und Di Carlo durchgeführt [153,154]. Dieser Test stellt ein einfaches und 

schnelles Screening der Kriecheigenschaften speziell von Fasern dar. In klassischen 

Kriechversuchen wird bei konstanter Temperatur auf einen Probekörper eine Last 

aufgebracht und die Dehnung der Probe über einen langen Zeitraum beobachtet. Ist 
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mit der Zeit eine weitere Dehnung der Probe über die elastische Dehnung hinaus 

festzustellen, spricht man von Kriechen. Bei Relaxationsversuchen hingegen wird 

dem Probekörper eine bestimmte Dehnung auferlegt und die Änderung der Span-

nung über einen gewissen Zeitraum ermittelt. Nimmt diese Spannung im Laufe der 

Zeit ab, spricht man von Relaxation. Da ein zum Kriechen neigender Körper auch 

leicht Spannungen abbaut, kann die Relaxation als Maß für die Kriechneigung he-

rangezogen werden. 

Beim BSR-Test werden Einzelfasern derart verknotet, dass sich der Radius R0 ein-

stellt. Um bei allen zu vergleichenden Fasertypen den gleichen Spannungszustand 

(Biegespannung �b) einzustellen, gehen in den gewählten Ausgangsradius R0 so-

wohl der Faserradius rf als auch der E-Modul der Fasern Ef ein (Gleichung 13). 

  
(13)

Es wurden Biegespannungen im Bereich von 250-280 N/mm2 gewählt. Je nach Fa-

sertyp betrugen die Schleifenradien damit 8-20 mm. 

Nach der Formung der einzelnen Fasern zu Schleifen wurden diese mit einer Auf-

heizrate von 5 K/min auf 1000, 1100, 1200 und 1400 °C erwärmt und 1 h bei der je-

weiligen Temperatur ausgelagert. Die Auslagerung fand sowohl in Luft in einem 

Kammerofen als auch in Stickstoffatmosphäre in einem Rohrofen statt. Nach der 

Temperaturbehandlung wurden die geschlossenen Faserschleifen fotografiert, an-

schließend am Knoten aufgeschnitten und nach der Öffnung ein zweites Mal mit ei-

ner Digitalkamera aufgenommen. Mittels eines Bildbearbeitungsprogramms konnte 

aus den Fotos sowohl der Anfangsradius R0 als auch der Radius der entspannten 

Faser Ra ermittelt werden (vgl. Abbildung 15). 

 

 

 

 
 

 

Abb. 15: Ausgangsradius R0 und Radius Ra der entspannten Faser nach der Wär-

mebehandlung und der Knotenöffnung. 

R0 Ra Temperaturbehandlung

Ra 
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Aus diesen Werten wurde nach Gleichung 14 der BSR-Parameter mBSR berechnet. 

Dabei stellt mBSR, das zwischen 0 und 1 liegen kann, ein Maß für die Kriechneigung 

der Faser dar. Je kleiner mBSR ist, desto größer ist die Kriechneigung. 

     (14) 

Wobei:  mBSR = 1: nur elastische Deformation, kein Kriechen 

mBSR = 0: Abbau der Spannungen, Kriechen 

3.2.10 Oxidationstests 

Die Versuche zum Oxidationsverhalten der hergestellten SiCN-Fasern fanden in ei-

nem Kammerofen statt. Dabei wurden die Fasern über SiCO Stäbchen gelegt, so 

dass sie nahezu auf der gesamten Länge von allen Seiten gut mit der Sauerstoffat-

mosphäre reagieren konnten (Abbildung 16). Neben den keramischen SiCN-Fasern 

mit und ohne MWCNT-Verstärkung wurden zum Vergleich auch Nicalon®- und Hi-

Nicalon®-Fasern auf ihre Oxidationsbeständigkeit hin untersucht. Die Proben wurden 

mit einer Aufheizrate von 10 K/min auf Temperaturen von 1100, 1200, 1300, 1400 

und 1500 °C aufgeheizt und für 12 h an Luft ausgelagert. 

 
Abb. 16: Versuchsaufbau der Oxidationstests im Kammerofen. 

Fasern 

Al2O3-Becher 

SiCO-Stäbchen 
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4 Ergebnisse und Diskussion 

4.1 Herstellung der MWCNT-verstärkten keramischen SiCN-
Fasern 

4.1.1 Dispergierung der MWCNT in der Spinnmasse 

Um die Rheologie der Precursorschmelze gezielt zu beeinflussen und eine Verstär-

kung der SiCN-Fasern zu erreichen, ist eine homogene Verteilung vereinzelt vorlie-

gender MWCNT erforderlich. Daher lag ein Schwerpunkt der Untersuchungen auf 

der Herstellung geeigneter und mit MWCNT versehener Spinnmassen. 

Die Eigenschaften des MWCNT-Verbundwerkstoffes hängen u. a. von der Qualität 

der MWCNT ab [59]. Deshalb wurden die vorbehandelten, d.h. in der Planetenku-

gelmühle gemahlenen MWCNT im REM zunächst auf mögliche Schädigungen hin 

untersucht (Abb. 17). 

 
Abb. 17: REM-Aufnahme der MWCNT nach der 24-stündigen Mahlung in einer Pla-

netenkugelmühle. 

 

100 nm 
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Die MWCNT sind auf Grund ihrer Länge und Krümmungen stark ineinander ver-

schlungen (Abb. 17). Zudem wirken infolge der geringen Partikelgröße starke Van-

der-Waalskräfte zwischen den einzelnen MWCNT. Beide Aspekte erschweren eine 

völlige Dispergierung der MWCNT. Deren Durchmesser variiert in dem vom Herstel-

ler angegeben Bereich von ca. 20-50 nm, die genaue Länge der einzelnen Tubes 

hingegen ist auf Grund der Agglomeratbildung nicht feststellbar. Ermittelt wurde, 

dass mit der Planetenkugelmühle und den gewählten Bedingungen die MWCNT auf 

eine durchschnittliche Länge von 10 μm zerkleinert werden. Auch nach 24-stündigem 

Mahlen sind keine Schädigungen an den MWCNT feststellbar, was sich beispiels-

weise in Dellen oder Rissen hätte bemerkbar machen müssen. Vor allem die Enden 

der Tubes sind – wie auch bei den ungemahlenen MWCNT – geschlossen. Dies 

weist darauf hin, dass sich die MWCNT nach der Aufmahlung und Trennung ihre En-

den wieder schließen. Auf diese Weise bleiben keine Valenzen offen und der energe-

tisch günstigste Zustand im Graphitgitter wird wieder eingenommen. Für die mögliche 

Aufbringung von Zuglasten bedeutet dies darüber hinaus, dass die Spannungen 

komplett von der äußersten Graphitlage aufgenommen werden. 

Die MWCNT wurden somit durch den Mahlvorgang zwar in ihrer Länge gekürzt, aber 

nicht beschädigt. Diese Mahlung vereinfacht jedoch die Dispergierung erheblich. Die 

in Abbildungen 19 a) und b) dargestellten ABSE-Proben enthielten jeweils 5 Gew.% 

MWCNT und wurden in Lösung für mehrere Stunden im Ultraschallbad dispergiert. 

Obwohl beide Proben für das Auge homogen schwarz eingefärbt waren, zeigen die 

lichtmikroskopischen Aufnahmen deutliche Unterschiede in der Größe und Verteilung 

der Restagglomerate, die in den Aufnahmen als helle Gebiete in der dunkel erschei-

nenden ABSE-Matrix hervortreten. Während bei den ungemahlenen MWCNT die 

Größe der Agglomerate stark variiert und mehr als 100 μm betragen kann, sind die 

gemahlen MWCNT gleichmäßiger verteilt. Ihre durchschnittliche Agglomeratgröße 

beträgt weniger als 5 μm. Daher wurden für weitere Untersuchungen die MWCNT in 

der Planetenkugelmühle vorbehandelt. 
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Abb. 18: Vergleich der Agglomeratgröße nach der Dispergierung im Ultraschallbad 

von unbehandelten (a) und gemahlenen (b) MWCNT in ABSE. 

 

Im Folgenden fanden Dispergierversuche nach unterschiedlichen aus der Literatur 

bekannten Verfahren statt. In verschiedenen Versuchsreihen wurden dabei die 

MWCNT durch Kneten oder Mischen im Minidoppelschneckenextruder in die Precur-

sorschmelze eingerührt. Auch das Beimischen der MWCNT in eine niedrigviskose 

Lösung durch Rühren mittels Hochgeschwindigkeitsrührer (Ultraturax) oder Ultra-

schall (kontinuierlich / intervallweise) wurde untersucht. Die Abbildungen 19 a) und b) 

zeigen beispielhaft die unterschiedlichen Dispergierergebnisse. 

 
Abb. 19: Vergleich der Agglomeratgröße nach der Dispergierung in der Polymer-

schmelze (a) durch Kneten und (b) in einer niedrigviskosen Lösung im Ultraschall-

bad. 

 

a) b) 

a) b) 

100 μm

50 μm

100 μm

50 μm
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Die Methoden, bei denen die MWCNT direkt in die hochviskose Polymerschmelze 

eingebracht werden, zeigen die im Vergleich schlechtesten Ergebnisse. Hier sind die 

Agglomerate noch sehr groß (>100 μm), und vereinzelte MWCNT sind nicht zu beo-

bachten. Durch die starke Scherung während des Knetens scheinen sich die 

MWCNT-Agglomerate zwar zu verstrecken, aber die Verschlaufungen ziehen sich 

umso fester zusammen. Erst durch ein Auseinanderbrechen einzelner MWCNT kann 

eine Deagglomerierung erzielt werden. In Übereinstimmung hiermit stellten auch 

Andrews et al. [118] fest, dass die Verbesserung der Dispergierung mit einer Ab-

nahme der CNT-Länge einhergeht. 

Bessere Ergebnisse werden durch einen hohen Energieeintrag in eine niedrigviskose 

Mischung aus MWCNT, Precursor und Lösemittel erreicht. Nach Abziehen des Lö-

semittels sind in der Precursormatrix MWCNT-Agglomerate in der Größenordnung 

von 2-5 μm zu beobachten. Als besonders geeignet erwies sich dabei die Behand-

lung im Ultraschallbad, wobei zwischen dem in der Literatur empfohlenen polaren 

Lösemittel DMF [120-122] und Toluol keine Unterschiede festgestellt werden konn-

ten. Auf Grund der einfacheren Handhabung und der besseren Löslichkeit von ABSE 

in Toluol wurde daher für die weiteren Dispergiermischungen Toluol verwendet. 

Als beste Dispergiermethode erwies sich somit eine Kombination aus 24-stündigem 

Mahlen der MWCNT mit Toluol in der Planetenkugelmühle und einer anschließenden 

1-stündigen Beschallung des ABSE-Toluol-MWCNT-Gemisches im Ultraschallbad. 

Diese Methode führte zu einer gleichmäßigen Verteilung der MWCNT, wobei diese 

entweder vereinzelt oder in kleinen Agglomeraten von wenigen μm vorliegen. In bei-

den Fällen werden die MWCNT gut von der ABSE-Matrix umhüllt (Abbildung 20). 

Diese gute Benetzung der MWCNT mit ABSE hängt zum einen mit der Dispergier-

methode über die sehr niedrigviskose Lösung, zum anderen mit der hohen Affinität 

des Precursors zu Kohlenstoff zusammen. Des Weiteren können auch Pullout-

Effekte (Abbildung 21) festgestellt werden, d.h. MWCNT ragen scheinbar unbeschä-

digt an der Bruchfläche aus der Precursormatrix heraus. 
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Eine weitere Reduzierung der Anzahl an Restagglomeraten konnte durch die Sedi-

mentation und anschließende Abscheidung der Agglomerate aus der MWCNT-

Toluol-Mischung erzielt werden. Vorteil dieses zusätzlichen Schrittes war eine homo-

genere Verteilung der MWCNT, da größere Agglomerate entfernt wurden. Nachteilig 

war jedoch, dass durch das Entfernen der vorhandenen Agglomerate ein nichtbe-

stimmbarer Anteil an MWCNT „verloren ging“, so dass eine gezielte Einstellung des 

MWCNT-Gehalts in den Composites nicht möglich war. Eine genaue Vorgabe des 

Gehaltes an MWCNT ist allerdings für die Ermittlung der Eigenschaften in Abhängig-

keit des verwendeten MWCNT-Gehalts unabdingbar. Des Weiteren reagglomerierten 

bereits vereinzelt vorliegende MWCNT auf Grund von Van-der-Waals-Kräften wäh-

rend der Sedimentation, so dass zwar einige Agglomerate abgeschieden wurden, 

sich jedoch auch neue wieder bilden konnten. Damit blieb das Zeitfenster für eine 

sinnvolle Trennung durch Sedimentation sehr klein. Die Sedimentation wurde daher 

jeweils vor Ablauf einer Stunde abgebrochen. 

In Übereinstimmung mit Lin et al. [123] konnten die Dispergierergebnisse durch die 

Zugabe eines Dispergators verbessert werden. Als geeignet erwies sich „Disperbyk® 

2070“ der Firma Byk, der zu gleichen Teilen mit den MWCNT bereits bei der Mahlung 

Abb. 20: REM-Aufnahme vereinzelter und noch agglome-

rierter MWCNT, die in beiden Fällen gut in die Precursor-

matrix eingebettet sind. 

Abb. 21: Pullout von 

MWCNT an einer Mat-

rixbruchfläche. 

2 μm 100 nm

Restagglomerat

Bereich mit vereinzelt 
vorliegenden MWCNT 

Vereinzeltes 
MWCNT 
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in der Planetenkugelmühle beigefügt wurde. Er erleichterte die homogene Verteilung 

der MWCNT im ABSE-Precursor erheblich. Während ohne Dispergator noch 2 bis 

5 μm große Agglomerate zu finden sind (Abbildung 22 a)), liegen die MWCNT durch 

die Zugabe des Dispergator vereinzelt und homogen verteilt vor (Abbildung 22 b)). 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Abb. 22: a) Restagglomerate in der Größe von 2-5 μm ohne Verwendung eines 

Dispergators und b) homogen verteilte und vereinzelte MWCNT durch Verwendung 

eines Dispergators. 
 

Die Wirkung des Dispergators, der laut Hersteller 

besonders zur Dispergierung von Ruß geeignet ist, 

beruht darauf, dass sich dessen Moleküle an die 

Oberfläche der MWCNT hängen und Abstoßungs-

kräfte erzeugen, die größer sind als die anziehen-

den Van-der-Waalskräfte [155,156]. Während 

Dispergatoren gewöhnlich nur in geringen Mengen 

von weniger als 1 Gew.% des zu dispergierenden 

Pulvers eingesetzt werden, empfiehlt der Hersteller 

bei diesem Dispergator zur gleichmäßigen Einbrin-

gung von Ruß jedoch eine Beimengung von 50-

80 Gew.% [157]. Auf Grund der hohen spezifischen 

Oberfläche der MWCNT mit über 200 m2/g [64] 

wurde sogar eine Zugabe von 100 Gew.% (im Ver-

hältnis zu den MWCNT) benötigt, um die gewünsch-

ten Dispergierergebnisse zu erhalten. Besonders 

 
 

Abb. 23: Suspensionen aus 

MWCNT und Toluol 

a) ohne Dispergator 

b) mit Dispergator 

c) mit Dispergator, verdünnt. 

Agglomerat 

a) 

vereinzeltes 
MWCNT 

b)

a) b) c) 

1 μm 1 μm
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deutlich wird der Einfluss des Dispergators durch Abbildung 23. In allen drei Gefäßen 

befinden sich mittels Ultraschall aufbereitete Suspensionen aus gemahlenen 

MWCNT und Toluol. Diese Suspensionen wurden anschließend ruhig gelagert. In 

Zylinder a) bilden sich nach einiger Zeit gut sichtbare MWCNT-Agglomerate. Da die 

MWCNT auf Grund der Van-der-Waals-Kräfte reagglomerieren, flocken sie aus dem 

klaren Toluol aus und sinken zu Boden. In Zylinder b) wurde der MWCNT-Toluol-

Mischung noch Dispergator zugefügt. Hier ist die Suspension homogen schwarz. Die 

Abstoßungskräfte zwischen den einzelnen MWCNT sind damit größer als die Van-

der-Waalskräfte. Deutlicher wird dieses Verhalten durch die Mischung in Gefäß c). 

Hier wurde die Suspension des Zylinders b) durch Zugabe von Toluol verdünnt. Auch 

in der verdünnten Suspension, die nun nicht mehr schwarz, sondern hellbraun er-

scheint, sind keine Agglomerate sichtbar. 

4.1.2 Einfluss der MWCNT auf die Viskosität der Polymerschmelze 

Nachdem die gleichmäßige Einbringung der MWCNT in die Precursor-Matrix erreicht 

werden konnte, wurde der grundsätzliche Einfluss der MWCNT auf die Viskosität der 

ABSE-Schmelze untersucht. In einem ersten Schritt sollte dabei die optimale Menge 

an Nanotubes ermittelt werden, die benötigt wird, um eine für den Schmelzspinnpro-

zess geeignete Viskosität einzustellen. Da Pötschke et al. [130] im System Polycar-

bonat/CNT durch Zugaben von bereits 2-5 Gew.% CNT einen deutlichen Anstieg der 

Viskosität des Polymers feststellten, wurde nun die Wirkung von 0,5, 1, 2 und 5 

Gew.% MWCNT in ABSE ohne Verwendung eines Dispergators untersucht. Abbil-

dung 24 zeigt die Abhängigkeit der komplexen Viskosität von einem MWCNT-Gehalt 

bis zu 2 Gew.% und von der Temperatur bei einer Frequenz der Scherung von 10 s-1, 

gemessen im linear-viskoelastischen Bereich. 
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Abb. 24: Verlauf der komplexen Viskosität bei einer Kreisfrequenz von 10 s-1 in Ab-

hängigkeit vom MWCNT-Gehalt und der Temperatur. 

 

Die komplexe Viskosität der Precursorschmelze hängt zum einen von der eingestell-

ten Temperatur ab, d.h. je höher die Temperatur, desto niedriger ist die komplexe 

Viskosität. Dieses Verhalten beruht auf einer mit der Temperatur zunehmenden Be-

weglichkeit der Makromoleküle innerhalb der polymeren Matrix. Zum anderen nimmt 

die komplexe Viskosität bereits durch die Zugabe von 0,5 Gew.% MWCNT deutlich 

zu. Während die komplexe Viskosität bei 140 °C etwa logarithmisch mit dem Ge-

wichtsanteil der MWCNT im Compound ansteigt, erreicht die komplexe Viskosität bei 

einer Temperatur von 110 °C eine Sättigung bei 1 Gew.% MWCNT. In diesem Fall 

hat sich die komplexe Viskosität der Schmelze von etwa 40 Pas auf 1.300 Pas um 

mehr als den Faktor 30 erhöht. Mit der Zugabe höherer Gehalte an MWCNT ändert 

sich die komplexe Viskosität kaum noch, was für eine optimale Zugabe von 1 Gew.% 

MWCNT im ABSE spricht. Außerdem wird durch dieses Verhalten deutlich, dass der 

Einfluss der MWCNT auf die Schmelze mit zunehmender Viskosität ansteigt, da hier 

höhere Scherkräfte zwischen Matrix und Partikel wirken. 

Die Proben mit 5 Gew.% MWCNT konnten im Platte-Platte-Rheometer nicht vermes-

sen werden, da sich das Compound selbst bei wesentlich höheren Temperaturen 

nicht mehr aufschmelzen ließ. Auch dies bestätigt den großen Einfluss bereits gerin-

ger Mengen an MWCNT auf die Rheologie des ABSE-Precursors. Diese im Vergleich 
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zur Literatur [129,130] wesentlich stärkeren Effekte können durch die hohe Affinität 

des Polycarbosilazans ABSE zu Kohlenstoff und damit verbundenen starken Wech-

selwirkungen erklärt werden. 

In Abbildung 25 ist die Abhängigkeit der komplexen Viskosität vom Gehalt an 

MWCNT und von der Kreisfrequenz bei einer Temperatur von 120 °C dargestellt. Bei 

dieser Temperatur entspricht die komplexe Viskosität eines Compounds mit 1 Gew.% 

MWCNT etwa der einer katalytisch nachvernetzten Spinnmasse bei 130 °C. Diese 

komplexe Viskosität im Bereich von 300-400 Pas hat sich in Vorversuchen als güns-

tig für den Spinnprozess an der verwendeten Laborspinnanlage erwiesen. 

 
Abb. 25: Verlauf der komplexen Viskosität bei 120°C in Abhängigkeit vom MWCNT-

Gehalt und der Kreisfrequenz. Die komplexe Viskosität von katalytisch nachvernetz-

tem ABSE ist als Referenzmarke aufgenommen. 

 

Aus Abbildung 25 geht ebenso hervor, dass sich mit der Zugabe der MWCNT zum 

Precursor die Schmelze von einer newtonschen zu einer nichtnewtonschen Flüssig-

keit verändert. Während beim Precursor im Ausgangszustand die komplexe Viskosi-

tät unabhängig von der Kreisfrequenz ist (Abbildung 26), nimmt bei den 

ABSE/MWCNT-Mischungen die komplexe Viskosität mit zunehmender Kreisfrequenz 

ab. Dies ist ein Hinweis für ein nichtnewtonsches, pseudoplastisches Fließverhalten, 

welches für den Spinnprozess gewünscht wird. Die Veränderung des Fließverhaltens 

nach Zugabe von MWCNT wird besonders durch Abbildung 26 deutlich. Zur Ermitt-

lung der Abhängigkeit der komplexen Viskosität in Abhängigkeit der Kreisfrequenz 

MWCNT versetztes ABSE bei 120 °C 

Katalytisch 
nachvernetztes 

ABSE bei 
130 °C ·1/s 

  ·1/s 
    ·1/s
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wurde eine konstante Temperatur von 110 °C gewählt und Spinnmassen mit 

1 Gew.% MWCNT und/oder 1 Gew.% Dispergator verwendet. 

 
Abb. 26: Verlauf der komplexen Viskosität bei 110°C über der Kreisfrequenz, Unter-

suchung des Einflusses nach Zugabe von 1 Gew.% MWCNT und 1 Gew.% Disper-

gator in den Precursor. 

 

Durch die Zugabe von MWCNT erhöht sich zum einen die komplexe Viskosität der 

ABSE-Schmelze und zum anderen bildet sich ein nichtnewtonsches Fließverhalten 

aus. Während die komplexe Viskosität des Ausgangsprecursors über der gesamten 

Kreisfrequenz konstant bleibt, nimmt die komplexe Viskosität des MWCNT/ABSE-

Compounds mit zunehmender Kreisfrequenz ab. Diese Abnahme ist bei einer zu-

sätzlichen Beimengung von 1 Gew.% Dispergator zum MWCNT/ABSE-Gemisch 

nicht mehr festzustellen. Zwar wird auch hier die komplexe Viskosität im Vergleich 

zum unbehandelten ABSE erhöht, jedoch bleibt die komplexe Viskosität über den 

gesamten gemessenen Bereich der Kreisfrequenz konstant. Dieses Verhalten kann 

als Folge von zwei sich entgegen gerichteten Prozessen verstanden werden. Auf der 

einen Seite reduziert der Dispergator die Wechselwirkung zwischen MWCNT und 

Matrix, was theoretisch zu einer Viskositätserniedrigung des Compounds führt. Auf 

der anderen Seite aber erhöht der Dispergator die Viskosität der reinen ABSE-Matrix 

vermutlich auf Grund von chemischen Reaktionen. Damit erfährt das 

ABSE/MWCNT/Dispergator-Gemisch zwar insgesamt eine Viskositätssteigerung, 

110 °C 

ABSE+MWCNT 

ABSE 

ABSE+Dispergator 

ABSE+MWCNT+Dispergator 
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jedoch ohne dabei ein nichtnewtonsches Fließverhalten auszubilden. Die Beibehal-

tung des viskosen Fließverhaltens bei Dispergatorzugabe wird durch Abbildung 27 

bestätigt. Der Verlustfaktor tan � bezeichnet das Verhältnis zwischen Verlust- und 

Speichermodul, also zwischen den viskosen und elastischen Anteilen einer Schmel-

ze [150]. Je höher dabei der Verlustfaktor liegt, desto ähnlicher verhält sich die 

Schmelze einer viskosen Flüssigkeit. 

 
Abb. 27: Verlauf des Verlustfaktors tan � bei 110°C über der Kreisfrequenz, Untersu-

chung des Einflusses der Zugabe von 1 Gew.% MWCNT und/oder 1 Gew.% Disper-

gator in den ABSE-Ausgangsprecursor. 

 

Den niedrigsten Verlustfaktor und damit den am stärksten ausgeprägten elastischen 

Anteil in der Schmelze besitzt das MWCNT/ABSE-Compound. Die Abweichung vom 

viskosen Fließverhalten nimmt zu geringen Kreisfrequenzen hin zu. Die Proben mit 

Dispergator weisen dagegen einen höheren Verlustfaktor und damit ein eher viskos 

dominiertes Fließverhalten auf. 

Abbildung 28 zeigt, dass durch die Zugabe von MWCNT zum ABSE-

Ausgangsprecursor die elastischen Anteile der Schmelze, d.h. der Speichermodul, 

zunehmen, was für den Schmelzspinnprozess von Vorteil ist. 

110 °C 

ABSE+MWCNT 

ABSE 

ABSE+Dispergator 

ABSE+MWCNT+Dispergator 

Katalytisch nachvernetztes ABSE 
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Abb. 28: Verlauf des Speichermoduls bei 110°C über der Kreisfrequenz, Untersu-

chung des Einflusses durch Zugabe von 1 Gew.% MWCNT und/oder 1 Gew.% 

Dispergator in den Ausgangsprecursor. 

 

Durch die Verwendung des Dispergators kann zwar die Viskosität auf den gewünsch-

ten Bereich von etwa 300 Pas erhöht werden (Abb. 26), jedoch stellt sich dabei kein 

nichtnewtonsches Fließverhalten ein. Damit führt die Zugabe des Dispergators auf 

der einen Seite zu einer optimalen Verteilung MWCNT in der Matrix, unterbindet aber 

auf der anderen Seite die gewünschten Wechselwirkungen zwischen Precursor und 

Nanotube. Insgesamt kann durch Zugabe von bereits 1 Gew.% MWCNT die Rheolo-

gie der Spinnmassen gezielt beeinflusst und eine für den Schmelzspinnprozess ge-

eignete Schmelzviskosität mit dem benötigten elastischem Verhalten eingestellt wer-

den. 

4.1.3 Spinnverhalten der mit MWCNT versetzten Spinnmasse 

Die mit und ohne Dispergator hergestellten MWCNT/ABSE-Spinnmassen wurden in 

der Spinnanlage im Labormaßstab auf ihre Spinnfähigkeit hin untersucht. Ohne 

Dispergator wurden Spinnmassen mit 0,5, 1, 2 und 5 Gew.% MWCNT im ABSE ver-

sponnen. Dabei wurde die Spinntemperatur so eingestellt, dass die benötigte 

Schmelzviskosität vorhanden war. So erwies sich für die mit 0,5 Gew.% MWCNT 

hergestellte Spinnmasse eine Spinntemperatur von ca. 110 °C und für die Spinn-

masse mit 1 Gew.% ca. 120 °C als am besten geeignet, was die Ergebnisse der Vis-

110 °C 
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kositätsmessungen sehr gut bestätigt. Bei den Spinnmassen mit 2 Gew.% MWCNT 

musste die Temperatur für den Spinnvorgang um weitere 5 °K erhöht werden. Die 

Massen, die mit 5 Gew.% MWCNT versetzt waren, ließen sich selbst bei deutlich 

höheren Temperaturen nicht verspinnen. Diese Spinnmassen waren nicht mehr 

schmelzbar, sondern behielten sogar bei Temperaturen > 160  °C einen gummiarti-

gen Zustand bei. Dies wurde auch schon bei der Messung der Scherviskosität fest-

gestellt. Die Spinnmassen mit 0,5, 1 bzw. 2 Gew.% MWCNT ließen sich dagegen gut 

verspinnen und waren durchgängig tiefschwarz. Tabelle 4 fast die geeigneten Spinn-

parameter für die unterschiedlichen Spinnmassen zusammen. 

 

Tab. 4: Geeignete Spinnparameter für die mit MWCNT versetzen Spinnmassen ohne 

Dispergatorzugabe bei einer Abzugsgeschwindigkeit von 125 mm/s. 

Anteil MWCNT 

[Gew.%] 

Spinntemperatur 

[°C] 

Druck 

[bar] 

Bemerkungen 

0,5 110-115 2 
Ungleichmäßiger 

Faserdurchmesser 

1 120 3 
Ungleichmäßiger 

Faserdurchmesser 

2 125 3 
Ungleichmäßiger 

Faserdurchmesser 

5 - - Nicht mehr aufschmelzbar 

 

Bereits beim Spinnen kann festgestellt werden, dass die Fasern in ihrem Durchmes-

ser variieren. Streicht man mit den Fingern über die Fasern, spürt man die ungleich-

mäßige Form der Fasern und deren raue Oberfläche. REM-Aufnahmen zeigen diese 

Unregelmäßigkeiten sehr deutlich. In Abbildung 29 ist der Faserverlauf einer Grünfa-

ser mit 2 Gew.% MWCNT zu sehen. Gut erkennbar sind noch Restagglomerate, die 

für die Unebenheiten in der Faseroberfläche verantwortlich sind. Auch der variieren-

de Faserdurchmesser spricht für Inhomogenitäten in der Spinnmasse, die auf eine 

ungleichmäßige Dispergierung der MWCNT zurückzuführen sind. 
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Abb. 29: REM-Aufnahme einer Grünfaser mit 2 Gew.% MWCNT. 

 

Die noch vorhandenen Agglomerate sind besonders deutlich als dunkle Gebiete in 

einer lichtmikroskopischen Aufnahme (Abbildung 30) zu erkennen. Die dargestellte 

Faser wurde mittels einer Pinzette von Hand aus der Schmelze gezogen. Durch die 

starken mechanischen Verschlaufungen innerhalb eines Agglomerates können die 

MWCNT trotz Verstreckung nicht in axialer Faserrichtung ausgerichtet werden. 

 
Abb. 30: Lichtmikroskopische Aufnahme einer von Hand aus der Schmelze gezoge-

nen Grünfaser mit 1 Gew.% MWCNT (in Zusammenarbeit mit Dr. Erik Frank, ITCF 

Denkendorf). 

 

Restagglomerate

50 μm

100 μm 
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Die REM-Aufnahmen 31a) und b) zeigen Faserquerbruchflächen. In Abbildung 31a) 
sind sowohl einzeln dispergierte MWCNT, als auch Agglomerate im Bereich von we-

nigen μm zu finden. Abbildung 31b) zeigt die Bruchfläche in stärkerer Vergrößerung. 

Hier sind die einzelnen, teilweise infolge Pullouts aus der Bruchfläche herausragen-

den MWCNT und deren Anbindung an die Matrix gut zu erkennen. Die MWCNT sind 

selbst innerhalb der Agglomerate völlig von der Precursormatrix umgeben. Mechani-

sche Risse oder Spalte lassen sich nicht erkennen. Dies weist auf eine gute Mat-

rix/MWCNT-Anbindung hin, die in polymeren Verbundwerkstoffen für eine Erhöhung 

der Zugfestigkeit verantwortlich ist. 

 

 

 

 

 

 

 

 

Abb. 31: REM-Aufnahmen der Bruchfläche einer Grünfaser mit 2 Gew.% MWCNT 

a) Restagglomerate in der Größenordnung von wenigen μm 

b) Faser-Pullout der MWCNT aus der ABSE-Matrix. 

 

Bestätigt wird die Wirksamkeit der festigkeitssteigernden Mechanismen im Com-

pound durch einen Anstieg der Zugfestigkeit bei ungehärteten Grünfasern in Abhän-

gigkeit vom MWCNT-Gehalt der Fasern (siehe Tab. 5). 

 

a) b) 

500 nm 200 nm
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Tab. 5: Zugfestigkeiten ungehärteter Grünfasern in Abhängigkeit vom MWCNT-Anteil 

in der Spinnmasse. 

Spinnmasse 
Molekular-

gewicht [g/mol]
Zugfestig-
keit [MPa] 

Standardabwei-
chung [MPa] 

katalytisch nachkondensiertes 
ABSE 

24810[16] 10-15[16] - 

ABSE + 0,5 Gew.% MWCNT 3700 22,1 11,5 

ABSE + 1 Gew.% MWCNT 3500 29,6 5,5 

 

Diese Festigkeitszunahme, die auch in anderen Systemen polymerer Fasern in der 

Literatur nachgewiesen wurde [59,118,131-133], ist auf den Verstärkungseffekt der 

MWCNT zurückzuführen. Wie bereits erwähnt ist die Stärke der Festigkeitszunahme 

stark abhängig von den verwendeten Materialien und damit verbunden von der Affini-

tät der Matrix zu den MWCNT. Wie auch schon die rheologischen Messungen ge-

zeigt haben, sind die Wechselwirkungen zwischen dem ABSE und den MWCNT sehr 

stark, so dass bereits geringe Zugaben an MWCNT die mechanischen Eigenschaften 

der polymeren Grünfasern positiv beeinflussen. Verglichen mit den in der Literatur 

untersuchten Materialmischungen gehört das ABSE/MWCNT-Compound zu einem 

der Systeme, bei dem die Verstärkung durch MWCNT besonders deutlich ausge-

prägt ist [59,118,131-133]. Zu beachten ist, dass dieser Effekt trotz vorhandener 

Restagglomerate in der Faser, die eine konsequente Ausrichtung der MWCNT in  

axialer Faserrichtung verhindern, derart ausgeprägt ist. Durch die verbesserte Grün-

faserfestigkeit werden die Handhabung der polymeren Faser und die Weiterverarbei-

tung zur Keramikfaser wesentlich erleichtert. 

Auch Dispergator enthaltende Spinnmassen wurden versponnen. Dabei wurden zwei 

Spinnmassen verwendet, aus denen mittels Sedimentation Restagglomerate entfernt 

wurden. Die Spinnmassen enthielten nach diesem Schritt <0,5 bzw. <1 Gew.% 

MWCNT. Für die Spinnversuche erwies sich eine Spinntemperatur von 90 °C, ein 

Gasdruck von 2 bar und eine Abzugsgeschwindigkeit von 125 mm/min als gut geeig-

net. Die im Vergleich zu den Spinnmassen ohne Dispergator niedrigere Spinntempe-

ratur bestätigt nochmals den Einfluss des Dispergators auf die Rheologie der Spinn-
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masse. Durch den Dispergator sind die Wechselwirkungen zwischen den MWCNT 

und dem ABSE so weit herabgesetzt, dass die Schmelze das newtonsche Fließver-

halten beibehält und eine niedrigere Viskosität aufweist als die Spinnmassen ohne 

Dispergatorzugabe. Dennoch ist ein Verspinnen dieser Spinnmassen möglich, und 

der Spinnprozess erscheint sogar stabiler im Vergleich zu den Versuchen ohne 

Dispergator, da keine Agglomerate in den Fasern enthalten sind, die Inhomogenitä-

ten hervorrufen könnten. Das Fehlen der Agglomerate äußert sich auch in der Faser-

struktur. Abbildung 32 zeigt, dass die Oberfläche der Faser glatt ist und der Durch-

messer konstant bleibt. Auch haptisch können keine Unebenheiten an den Fasern 

festgestellt werden. Die Fasern sind ebenfalls durchgängig tiefschwarz. 

 
Abb. 32: REM-Aufnahme einer Grünfaser mit weniger als 1 Gew.% MWCNT und 

1 Gew.% Dispergator. 

 

In der lichtmikroskopischen Aufnahme (Abbildung 33) einer handgezogenen Faser 

gleicher Zusammensetzung sind ebenfalls keine Agglomerate zu erkennen. Die ver-

einzelt vorliegenden MWCNT konnten sich nun durch das Verstrecken beim Faser-

ziehen in axialer Richtung anordnen. Stellen, an denen die Ausrichtung der MWCNT 

zu erkennen ist, wurden in der Abbildung 33 durch weiße Pfeile hervorgehoben. 

 50 μm 
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Abb. 33: Lichtmikroskopische Aufnahme einer von Hand aus der Schmelze gezoge-

nen Grünfaser mit weniger als 1 Gew.% MWCNT und 1 Gew.% Dispergator (in Zu-

sammenarbeit mit Dr. Erik Frank, ITCF Denkendorf). 

 

Auch in der Querbruchfläche lassen sich keine Agglomerate nachweisen. Abbildung 

34a) zeigt vereinzelte und gleichmäßig verteilte MWCNT. In der Vergrößerung 34b) 

ist außerdem zu erkennen, dass die MWCNT axial in Faserrichtung aus der Bruch-

fläche herausragen und somit parallel zur Belastung ausgerichtet sind. Die MWCNT 

wurden trotz Dispergators gut von der ABSE-Matrix benetzt. Auch hier können Pul-

louts der MWCNT festgestellt werden. Beides spricht damit ebenfalls bei Verwen-

dung des Dispergators für eine gute Benetzung der MWCNT mit der ABSE-Matrix. 

 
Abb. 34: REM-Aufnahmen der Querbruchfläche einer Grünfaser mit <1 Gew.% 

MWCNT und 1 Gew.% Dispergator 

a) Vereinzelte und homogen verteilte MWCNT 

b) Ausrichtung der MWCNT in axialer Faserrichtung und Faser-Pullout der 

MWCNT. 

a) b) 

1 μm 500 nm

100 μm 
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4.1.4 Einfluss der MWCNT auf die Härtung mittels Elektronenstrahl 

Um eine Weiterverarbeitung der polymeren Grünfasern mittels Pyrolyse zu einer ke-

ramischen SiCN-Faser zu ermöglichen, müssen die Fasern gehärtet und damit un-

schmelzbar gemacht werden. Daher wurde der Einfluss der MWCNT auf das Vernet-

zungsverhalten des Precursors während der Elektronenstrahlhärtung untersucht. Die 

Effektivität der Elektronenbestrahlung zu verifizieren ist nicht trivial. Durch die wäh-

rend der Bestrahlung neu entstehenden Bindungen, die im Idealfall die Makromole-

küle des Precursors zu einem unschmelzbaren dreidimensionalen Netzwerk verbin-

den, wird das amorphe Gefüge des Polycarbosilazans nicht wesentlich verändert. 

Daher können auch keine optischen oder elektronenoptischen Methoden herangezo-

gen werden, um den Vernetzungsgrad des Precursors festzustellen. Die durch die 

Elektronenbestrahlung neu gebildeten chemischen Bindungen sind im Verhältnis zu 

der Anzahl bereits vorhandener Bindungen im Precursor sehr gering. Ein spektro-

skopischer Nachweis der Vernetzung mittels NMR- oder FTIR-Spektroskopie ist da-

her nicht möglich. Zwar ändert sich durch die Verknüpfung einzelner Makromoleküle 

das Molekulargewicht des Polycarbosilazans, aber gleichzeitig wird das Polymer un-

löslich, so dass GPC-Messungen nicht sinnvoll sind. Daher kann der Grad der Ver-

netzung nur über den Gelanteil, der für hochvernetzte PE-Rohre in der DIN 16892 

[151] definiert wurde, bestimmt werden. Ob der Vernetzungsgrad für die Weiterver-

arbeitung zur Keramik ausreicht, kann durch Pyrolyseversuche, die ein Aufschmel-

zen der Proben bei zu geringer Härtung zur Folge hätten, bestätigt werden. Für die 

Schmelztests und die Gelanteilbestimmung wurden Proben in Tablettenform gegos-

sen und mittels Elektronenbestrahlung gehärtet. Da die mittlere Eindringtiefe eines 

Elektronenstrahls bei diesem Material laut Aussage der Firma BGS unter den vorlie-

genden Bedingungen etwa 3 cm beträgt, wird die Tablette von etwa 10 mm Dicke 

ähnlich gehärtet, wie es auch bei einzelnen Fasern der Fall wäre. Außerdem werden 

für anschließende Pyrolyseversuche die Fasern immer direkt auf der Rolle gehärtet, 

was ein für die Faser belastendes Ab- und wieder Aufwickeln überflüssig macht. 

Auch in diesem Fall muss der Elektronenstrahl durch mehrere Lagen ABSE-Fasern 

und durch die Rolle inklusive Verpackungssystem dringen. Damit eignen sich die tab-

lettenförmigen Proben sehr gut zur Simulation der realen Faserhärtung. Die bestrahl-

ten ABSE-Proben enthielten 5 Gew.% MWCNT. Dies ist zwar mehr, als für die Ein-
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stellung der gewünschten Viskosität als Optimum ermittelt wurde, aber auf diese 

Weise lässt sich der mögliche Einfluss der MWCNT auf das Ergebnis des Elektro-

nenstrahlhärtens deutlicher feststellen. Als Vergleichsproben wurden Tabletten der-

selben ABSE-Charge ohne Beimengung von MWCNT verwendet. Das Molekularge-

wicht des Precursors betrug bei allen Proben 3.700 g/mol. Der Vergleich des Gelan-

teils von Proben mit und ohne MWCNT in Abhängigkeit der Elektronenstrahldosis ist 

in Abbildung 35 dargestellt. 

 
Abb. 35: Vergleich des Gelanteils (Gleichung 11) bei ABSE-Proben mit einem Mole-

kulargewicht von 3.700 g/mol mit und ohne Zugabe von 5 Gew.% MWCNT in Ab-

hängigkeit von der Elektronenstrahldosis. 

 

Mit zunehmender Bestrahlungsdosis steigt bei den Vergleichsproben ohne MWCNT 

der Gelanteil fast linear von etwa 2 auf 18,5 % an. Bei den Proben mit 5 Gew.% 

MWCNT scheint der Gelanteil von Beginn an höher zu sein, was jedoch nur auf die 

Zugabe der 5 Gew.% MWCNT zurückzuführen ist, da die MWCNT bei der Feststel-

lung der unlöslichen Anteile ebenfalls das feine Filterpapier nicht passieren und als 

Filterrückstand mit gewogen werden. Um einen direkten Vergleich der Proben mit 

und ohne Zugabe von MWCNT zu ermöglichen, wurde in Abbildung 35 eine um die 

5 Gew.% MWCNT bereinigte Kurve eingefügt. Aus dieser ist ersichtlich, dass der 

Gelanteil der MWCNT-haltigen Probe mit zunehmender Bestrahlungsdosis etwas 

stärker ansteigt als der der MWCNT-freien Probe. Während der Gelanteil bei einer 

Bestrahlungsdosis von 400 kGy ebenfalls bei ca. 2 % liegt, wird nach einer Bestrah-
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lung von 1.000 kGy ein Gelanteil von durchschnittlich 27 % gemessen. Diese Ergeb-

nisse deuten darauf hin, dass die MWCNT die Effektivität der Elektronenbestrahlung 

leicht verbessern können. Der für die effektive Härtung zugrunde liegende Mecha-

nismus bei Verwendung von MWCNT muss in weiterführenden Untersuchungen 

noch geklärt werden. 

In einem nächsten Schritt wurde die Dosis an Elektronenstrahlung ermittelt, die zu 

einer vollständigen Härtung der Proben nötig ist. Da die MWCNT, wie oben disku-

tiert, den Härtungseffekt der ABSE-Matrix leicht steigern, konnte reines ABSE mit 

einem Molekulargewicht von 3.700 g/mol als Probenmaterial verwendet werden. 

Reicht die Dosis für diese Proben aus, ist dies mit Sicherheit auch für die MWCNT-

haltige Proben der Fall. Für die Ermittlung der minimal nötigen Strahlungsdosis wur-

de nach der Bestrahlung der Gelanteil bestimmt und diese Ergebnisse mit Schmelz-

tests verglichen (siehe Abbildung 36). 

 
Abb. 36: Abhängigkeit des Gelanteils bei ABSE-Proben mit einem Molekulargewicht 

von 3.700 g/mol und Vergleich mit Pyrolyseergebnissen der mit 400, 600, 800 und 

1.000 kGy bestrahlten Proben. 

 

Die Zunahme des Gelanteils mit der Bestrahlungsdosis (Abbildung 36) lässt sich 

durch die Bildung freier Radikale und deren Rekombination erklären. Die Rekombi-

nation der Radikale führt unter anderem auch zu intermolekularen Vernetzungsreak-

tionen unter Neubildung von kovalenten Bindungen zwischen den einzelnen Makro-

molekülen des Precursors, so dass sich das Polycarbosilazan in einen unlöslichen 
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Duroplasten unter Beibehaltung seiner äußeren Form umwandelt [158,159]. Je höher 

dabei die Bestrahlungsdosis gewählt wird, desto höher ist auch der entstandene 

Vernetzungsgrad. Der stete Anstieg des Gelanteils spricht dafür, dass das Polycar-

bosilazan infolge der Bestrahlung hauptsächlich vernetzt und weniger einer Degrada-

tion unterliegt. Beide Mechanismen können während der Bestrahlung gleichzeitig 

auftreten, wobei jeweils einer dieser Effekte bei unterschiedlichen Polymeren über-

wiegt. Während z.B. PE durch Elektronenbestrahlung vernetzt und seine mechani-

schen, thermischen und chemischen Eigenschaften verbessert, zersetzt sich unter 

anderem PVC völlig [159]. Im Falle der ABSE-Grünfasern wird durch die Elektronen-

bestrahlung eine Verbesserung der mechanischen Eigenschaften wie die Erhöhung 

der Zugfestigkeit und Reduzierung der Sprödigkeit erreicht, was die Weiterverarbei-

tung der Fasern erleichtert. Außerdem ermöglicht erst die durch die Vernetzung er-

reichte Unschmelzbarkeit die Pyrolyse der Grünfasern zu keramischen SiCN-Fasern. 

Da die Unschmelzbarkeit die wichtigste Voraussetzung für die Umwandlung der ge-

härteten ABSE-Fasern zu keramischen SiCN-Fasern darstellt, wurden die Schmelz-

versuche (Pyrolyseproben in Abbildung 36) an den bestrahlten ABSE-Proben vorge-

nommen und mit den Ergebnissen der Gelanteilbestimmung verglichen. Die Proben, 

die nur mit geringen Dosen bestrahlt wurden und damit auch einen niedrigeren Ge-

lanteil aufweisen, sind während der Pyrolyse bis 1000 °C geschmolzen. Lediglich die 

Probe, die mit 1.000 kGy bestrahlt wurde und einen Gelanteil von 18,5 % besitzt, war 

komplett unschmelzbar. Dieses Ergebnis steht offensichtlich im Widerspruch zu Ver-

suchen von Hacker [16], der für eine komplette Härtung seiner Fasern, die aus 

ABSE-Chargen mit einem Molekulargewicht von 25.000-30.000 g/mol hergestellt 

worden waren, nur eine Bestrahlungsdosis von 200 kGy benötigte. Dieser Wider-

spruch ließ die Vermutung zu, dass der Härtungseffekt auch stark vom Molekularge-

wicht des zu härtenden Precursors abhängt. Daher wurde der Zusammenhang des 

Gelanteils nach einer Bestrahlung mit 300 kGy vom Molekulargewicht der verwende-

ten ABSE-Charge untersucht (Abbildung 37). 
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Abb. 37: Abhängigkeit des Gelanteils bei ABSE-Proben mit unterschiedlichem Mole-

kulargewicht, nach einer Bestrahlung mit 300 kGy und Vergleich mit Bildern von je-

weils entsprechenden ABSE- Pyrolyseproben.  

 
Mit ansteigendem Molekulargewicht nimmt der Gelanteil der bestrahlten Probe zu. 

Dabei ist ein starker Anstieg von 2 % bei ABSE mit einem Molekulargewicht von 

3.700 g/mol auf 19 % bei einem Molekulargewicht von 14.000 g/mol festzustellen. 

Bei darüber hinaus höherem ABSE-Molekulargewicht dagegen ist die Zunahme des 

Gelanteils geringer ausgeprägt. So wurde bei 27.000 g/mol ein Gelanteil von durch-

schnittlich 22 % festgestellt. Die Pyrolyseversuche zeigten, dass eine Bestrahlungs-

dosis von 300 kGy bei ABSE-Chargen mit einem Molekulargewicht von 3.700 g/mol 

nicht ausreicht, um die Probe vollständig zu härten. D.h. die Anzahl der durch die 

Bestrahlung neu gebildeten, kovalenten Bindungen reicht bei dieser geringen Mole-

küllänge nicht aus, um ein stabiles dreidimensionales Netzwerk zu bilden. Damit 

schmilzt die Probe während der Pyrolyse auf. Im Fall von höheren Molekulargewich-

ten des Precursors reicht dagegen die gleiche Anzahl an neu gebildeten Vernet-

zungspunkten aus, um unlösliche Cluster zu bilden, was sich an dem starken Anstieg 

des Gelanteils zeigt und zu einem unschmelzbaren, dreidimensionalen Netzwerk 

führt. Bei noch höheren Molekulargewichten stellt sich eine Sättigung des Gelanteils 

bei etwa 22 % ein. Im Vergleich zu den ABSE-Chargen mit niedrigerem Molekular-

gewicht ist hier die Wahrscheinlichkeit größer, dass sich neue Bindungen innerhalb 

des bereits unlöslichen Netzwerkes bilden, als dass noch lösliche Bestandteile neu 

an dieses Netzwerk geknüpft werden. Die Schmelztests (Fotos in Abbildung 37) zei-
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gen, dass bestrahlte ABSE-Proben mit einem Gelanteil über 18,5 % während der 

Pyrolyse nicht aufschmelzen. Damit stimmen die hier gewonnenen Ergebnisse gut 

mit denen von Hacker [16] überein. 

Der Dispergator ließ keinen Einfluss auf die Härtbarkeit der Grünfasern erkennen. 

Die mit MWCNT und Dispergator versehenen Fasern konnten bei gleicher Strah-

lungsdosis wie Faserchargen ohne Zusatz von Dispergator vollständig elektronen-

strahlgehärtet werden, so dass sie bei der Pyrolyse nicht mehr aufschmolzen. 

Damit musste für die Wahl der Elektronstrahldosis weniger die Zugabe an MWCNT 

und ggf. Dispergator berücksichtigt werden, als vielmehr das mittlere Molekularge-

wicht der verwendeten Spinnmassen. Während bei katalytisch nachkondensierten 

Spinnmassen, die ein Molekulargewicht von mehr als 25.000 g/mol besitzen, eine 

Elektronenstrahldosis von 200 kGy [16] für eine vollständige Härtung ausreichend ist, 

benötigten die mit MWCNT versetzten Spinnmassen auf Grund ihres niedrigen Mole-

kulargewichts von etwa 4.000 g/mol eine deutlich höhere Bestrahlungsdosis im Be-

reich von 600-800 kGy. Aber auch diese Dosis ist im Vergleich zu den in der Literatur 

angegebenen Dosen von 7,5 – 20 MGy, mit denen Hi-Nicalon® und andere SiC-

Fasern bestrahlt werden, sehr gering [22,57,160]. Da die Kosten für die Elektronen-

bestrahlung stark mit der zur vollständigen Härtung benötigten Strahlungsdosis an-

steigen, könnten bei einer kommerziellen Herstellung von keramischen SiCN-Fasern 

die Kosten der Härtung auf deutlich niedrigerem Niveau als bei den heute erhältli-

chen Fasern gehalten werden. Dies gilt ebenso für MWCNT-verstärkte SiCN-Fasern. 

4.1.5 Pyrolyseverhalten der mit MWCNT modifizierten Fasern 

Um Aussagen zum Pyrolyseverhalten der verwendeten Spinnmassen treffen zu kön-

nen, ist es notwendig, das Verhalten der einzelnen Komponenten während der Tem-

peraturbehandlung in Stickstoffatmosphäre genauer zu untersuchen. Da die verwen-

deten Spinnmassen abhängig von der Zugabe von MWCNT und Dispergator zu 98-

99 Gew.% aus Precursor bestehen, spielt die Umwandlung des polymeren ABSE in 

eine SiCN-Keramik die größte Rolle. In Abbildung 38 sind TG-Kurven (Aufheizrate: 

5 K/min, Atmosphäre: N2) und die während der Pyrolyse bis 1100 °C entstehende 

Abspaltprodukte zweier unbestrahlter ABSE-Chargen mit unterschiedlich großem 

Molekulargewicht zu sehen. Bei beiden ABSE-Chargen werden in drei sich überlap-
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penden Stufen zuerst Oligomere (200-350 °C), dann Ammoniak (NH3, 250-600 °C) 

auf Grund der thermischen Vernetzung des Precursors und schließlich Methan (CH4, 

450-800 °C) frei. Während der letzen Stufe findet zudem die Keramisierung, d.h. die 

Umwandlung vom duroplastischen Polymer zu einer anorganischen Keramik statt. 

Die Mengen an Ammoniak und Methan, die abgespalten werden, sind bei beiden 

Chargen etwa gleich groß. Jedoch dampft bei der ABSE-Probe mit dem geringeren 

mittleren Molekulargewicht eine größere Menge an Oligomeren während der Tempe-

raturbehandlung ab. So beträgt die keramische Ausbeute des ABSE mit einem Mole-

kulargewicht Mw von 3.600 g/mol 71 %., was etwa 2 % geringer ist als bei der hö-

hermolekularen (15.000g/mol) ABSE-Charge. Auch Hacker [16] stellte für unter-

schiedliche Spinnmassen nach einer Pyrolyse bis 1000 °C variierende keramische 

Ausbeuten von 68-78 % fest. Damit hängt die keramische Ausbeute entscheidend 

von der Vorbehandlung des ABSE ab, d.h. wurde die Spinnmasse im Vorfeld ther-

misch und auch katalytisch nachkondensiert, erhöht sich die keramische Ausbeute 

des Precursors. In diesen Fällen wurden oligomere Bestandteile entweder an das 

polymere Netzwerk geknüpft oder aus der Schmelze entfernt. 
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Abb. 38: Vergleich des Masseverlustes und der Zersetzungsprodukte zweier unbe-

strahlter ABSE-Chargen mit unterschiedlichen mittleren Molekulargewichten während 

der Pyrolyse. 

 

Außer durch Nachkondensation können Oligomere auch über die Elektronenbestrah-

lung an das polymere Netzwerk gebunden werden, so dass sie während der Pyroly-

se nicht mehr abdampfen können. Damit erhöht sich die keramische Ausbeute eines 

ABSE-Precursors, der ein mittleres Molekulargewicht von 3.700 g/mol besitzt, ent-

sprechend der zuvor aufgebrachten Bestrahlungsdosis (Abbildung 39). 

Oligomere 
NH3 

CH4 

Atmosphäre: N2 
Aufheizrate: 5 K/min 
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Abb.39: Vergleich des Masseverlustes und der Zersetzungsprodukte einer ABSE-

Charge mit einem mittleren Molekulargewicht von 3.700 g/mol nach Bestrahlung mit 

unterschiedlichen Elektronenstrahldosen während der Pyrolyse. 

 

Besonders deutlich wird der Anstieg der keramischen Ausbeute durch Erhöhung der 

Bestrahlungsdosis bei ABSE-Chargen von geringem mittleren Molekulargewicht, da 

diese einen hohen oligomeren Anteil besitzen, der über die Bestrahlung zu Makro-

molekülen verbunden wird und damit nicht mehr abdampfen kann. Eine deutliche 

Zunahme der keramischen Ausbeute im Vergleich zur unbestrahlten Probe ist bereits 

bei einer Strahlungsdosis von 400 kGy zu verzeichnen. Danach steigt die kerami-

sche Ausbeute auch bei einer Bestrahlung mit 1.000 kGy weniger stark an. Wie bei 

den Ergebnissen der Gelanteilbestimmung kann auch hier der Einfluss der Elektro-

nenbestrahlung auf das polymere Netzwerk als Grund angeführt werden. Bei der Py-

rolyse können nur Oligomere mit relativ niedrigem Molekulargewicht abdampfen. Be-

reits durch die Bestrahlung mit geringen Elektronenstrahldosen werden viele dieser 

Oligomere durch die Bildung neuer kovalenter Bindungen in ihrem Molekulargewicht 

so weit erhöht, dass ein Abdampfen nicht mehr möglich ist. Bei weiterer Erhöhung 

der Bestrahlungsdosis steigt damit die statistische Wahrscheinlichkeit an, neue Bin-

Atmosphäre: N2 
Aufheizrate: 5 K/min 
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dungen zwischen den bereits verknüpften und nicht mehr abdampfbaren Molekülen 

zu bilden, was zu kaum höheren keramischen Ausbeuten führt. Dieses Sättigungs-

verhalten wurde ebenfalls bei den Ergebnissen der Gelanteilbestimmung festgestellt, 

wobei das Sättigungsniveau aber erst bei deutlich höheren Strahlungsdosen erreicht 

wurde. Grund hierfür sind die jeweils erforderlichen Molekulargewichte. Während be-

reits ein geringes mittleres Molekulargewicht ausreicht, um ein Verdampfen des Mo-

leküls zu verhindern, müssen wesentlich mehr Vernetzungspunkte und ein höheres 

Molekulargewicht erzeugt werden, um auch ein Aufschmelzen bzw. Lösen des Poly-

mers zu unterbinden.  

 

Um das Pyrolyseverhalten der mit MWCNT versetzten Spinnmassen genau zu ver-

stehen, wurden ebenfalls TG-Messungen mit den MWCNT und dem verwendeten 

Dispergators durchgeführt (Abbildung 40). 

 

Abb. 40: Masseverluste von MWCNT und Dispergator während der Pyrolyse in N2-

Atmosphäre. 

 

Der organische Dispergator zersetzt sich thermisch in Stickstoffatmosphäre bis zu 

Temperaturen von ca. 400 °C nahezu ohne Rückstand. Nach der Pyrolyse bleibt le-

diglich ein Rest von 7 % der Ausgangsmasse als Kohlenstoff erhalten. Damit kann 

ein möglicher Einfluss des Dispergators auf die chemischen und mechanischen Ei-

Atmosphäre: N2 
Aufheizrate: 5 K/min

MWCNT 

Dispergator 
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genschaften der keramischen SiCN-Faser vernachlässigt werden. Bei dem MWCNT 

dagegen ist kein Masseverlust festzustellen. Das Pyrolyseverhalten der einzelnen 

Komponenten muss daher bei der Interpretation der TG-Messungen an den Spinn-

massen berücksichtigt werden (Abbildung 41). 

 

Abb. 41: Masseverluste von unbestrahlten Spinnmassen bestehend aus thermisch 

nachbehandeltem ABSE, 1 Gew.% MWCNT und 1 Gew.% Dispergator während der 

Pyrolyse. 

 

Wie erwartet ist die keramische Ausbeute der Spinnmasse ohne Dispergator größer 

als die der mit Dispergator versetzten Masse. Der prozentuale Unterschied des Mas-

severlustes beider Spinnmassen liegt für die dargestellten Messungen jedoch über 

1 Gew.%, was darauf schließen lässt, dass ebenfalls der oligomere Anteil der 

Spinnmassen leicht variiert. Sowohl der eingebrachte Dispergator, als auch die vor-

handenen Oligomere zersetzen sich bzw. verdampfen bei Temperaturen bis zu 

400 °C, so dass der Effekt des Dispergators nicht klar erkennbar ist. Ab ca. 400 °C 

findet keine weitere Zersetzung des Dispergators statt, und beide Kurven verlaufen 

parallel, d.h. die eigentliche Umwandlung vom Duromer in eine Keramik wird durch 

die Zugabe des Dispergators nicht beeinflusst. 

Neben dem Masseverlust findet, wie in Abbildung 42 am Beispiel des SiCN-

Precursors HVNG dargestellt, während der Pyrolyse eine Zunahme der Materialdich-

te statt [7]. Diese Ergebnisse sind gut auf den ABSE-Precursor übertragbar. 

Atmosphäre: N2 
Aufheizrate: 5 K/min
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Abb. 42: Änderung der Reindichte des SiCN-Precursors HVNG (Aufheizrate: 5 K/min, 

Haltezeit: 5 h, Atmosphäre: N2) in Abhängigkeit von der Auslagerungstemperatur [7]. 

Die Bereiche des Übergangs vom Polymer zur amorphen Keramik und im weiteren 

Verlauf bis zu den thermodynamisch stabilen Phasen Si3N4 und SiC sind schema-

tisch eingezeichnet. 

 

Der Masseverlust bei gleichzeitiger Dichtezunahme des ABSE-Precursors führt dazu, 

dass eine Volumenschrumpfung des Materials erfolgt. Dies zeigt sich auch in der 

Längenschrumpfung während der Pyrolyse von ABSE-Grünfasern zu keramischen 

SiCN-Fasern (Abbildung 43). Die geringe Längenzunahme bei 300 °C ist auf die 

Wärmeausdehnung der noch polymeren Faser zurückzuführen. 
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Abb.43: Längenschwindung von SiCN-Fasern während der Pyrolyse. 

 

Neben der Faserlänge nimmt auch der Faserdurchmesser ab. Die MWCNT dagegen 

behalten während der Temperaturbehandlung ihre Dimensionen bei, so dass die 

Precursormatrix auf die MWCNT aufschrumpft und eine starke Bindung zwischen 

Nanotube und Precursor entsteht. Auf den entsprechenden REM-Aufnahmen 44 a)-

d) ist sowohl bei Faserchargen mit und ohne Dispergator die gute Anbindung der 

MWCNT an die keramische SiCN-Matrix zu erkennen, da die Nanotubes vollständig 

von der Matrix umgeben und weder Risse noch Poren erkennbar sind. Trotz dieser 

starken MWCNT/SiCN-Anbindung, konnten in dem keramischen Verbund Pullout-

Effekte festgestellt werden. 

Atmosphäre: N2 
Aufheizrate: 5 K/min 
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Abb. 44: Morphologie MWCNT verstärkter keramischer SiCN-Fasern. 

a) und b) ohne Dispergator: Auch nach der Pyrolyse bleiben die MWCNT-

Restagglomerate der Spinnmassen erhalten. 

c) und d) mit Dispergator: Völlig homogene Verteilung unbeschädigter MWCNT in der 

Bruchfläche einer keramischen SiCN-Faser bei Verwendung von Dispergator in der 

Ausgangsspinnmasse. 

In allen Fällen a)-d) können Pullouts bzw. Teleskopeffekte der MWCNT beobachtet 

werden. 

 

Die vorhandenen Pullouts lassen sich sehr gut mit dem von Yu et al. [89] an MWCNT 

beobachteten Teleskopeffekt erklären. Durch die geschlossenen Enden der Tubes 

(je ein halbes Fulleren) greifen Zugkräfte ausschließlich an der äußersten Graphitla-

ge an. Ist nun die Anbindung der keramischen Matrix an diese äußerste Graphitlage 

des MWCNT so stark, dass die Bruchenergie nicht innerhalb des Interface 

(=Grenzfläche zwischen MWCNT und Matrix) umgelenkt wird und stattdessen die 

a) 

10 μm 

b)

200 nm

d)

500 nm

c) 

15 μm 

Pullout/Teleskopeffekt 
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äußerste Graphitlage bricht, wird der Riss durch die schwachen Van-der-Waalskräfte 

zwischen den einzelnen Graphitlagen weitergeleitet (vgl. Abbildung 45). Dies führt 

zum einen zum Debonding und letztlich zum Pullout einzelner Graphitlagen aus dem 

MWCNT und zum anderen wird auch durch das Abgleiten der einzelnen Graphitla-

gen Energie verbraucht. Damit kann durch die Verwendung von MWCNT im Gegen-

satz zu SWCNT ohne zusätzliches Aufbringen einer Interphase die Rissenergie ef-

fektiv umgelenkt und aufgezehrt werden. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Abb. 45: Schema des Teleskopeffektes im keramischen SiCN/MWCNT-Verbund. 

4.1.6 Resümee zur Herstellbarkeit MWCNT-verstärkter SiCN-Fasern 

Die Herstellung keramischer SiCN-Fasern über die fünf Stufen Precursorsynthese, 

Aufbereitung der Spinnmasse, Schmelzspinnen, Elektronenstrahlhärten und Pyrolyse 

ist ein sehr komplexer Vorgang, der sensibel auf Modifikationen im Verfahren und auf 

die verwendeten Materialien reagiert. Daher war es von großem Interesse, ob 
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MWCNT-verstärkte keramische SiCN-Fasern verfahrenstechnisch herstellbar sind 

und wie sich die Zugabe der MWCNT auf den Prozess insgesamt auswirkt. 

Für die Herstellung geeigneter Spinnmassen müssen die MWCNT gleichmäßig in die 

ABSE-Matrix eingebracht werden. Prinzipiell führen Dispergiermethoden, die mit Lö-

sungen und niedrigen Viskositäten arbeiten, zu einer besseren Verteilung der 

MWCNT in der Matrix, als Methoden, die in einer hochviskosen Precursorschmelze 

durch Scherkräfte die MWCNT dispergieren. Als besonders geeignet, um eine 

gleichmäßige Verteilung der MWCNT im ABSE zu erreichen, erwies sich eine Kom-

bination von drei Schritten. Im ersten Schritt werden die MWCNT mit Toluol in einer 

Planetenkugelmühle auf eine mittlere Länge von etwa 10 μm gekürzt und große Ag-

glomerate zerschlagen. Im zweiten Schritt werden die so vorbehandelten MWCNT in 

einer ABSE-Toluol-Lösung im Ultraschallbad weiter dispergiert. Schließlich wird unter 

ständigem Rühren das Toluol mittels Destillation aus der Mischung entzogen, so 

dass ein festes ABSE-MWCNT-Compound zurückbleibt. In den so hergestellten 

Spinnmassen sind Restagglomerate von 2-5 μm Durchmesser vorzufinden, die je-

doch gleichmäßig in der ABSE-Matrix verteilt sind. Durch die Zugabe von Dispergator 

können diese Restagglomerate völlig aufgelöst werden. 

Die Morphologie der Grünfasern hängt stark vom Grad der Dispergierung ab. Sind in 

der Spinnmasse noch Agglomerate vorhanden, so sind diese auch nach dem Spinn-

prozess in den Grünfasern zu finden und führen dort zu Unregelmäßigkeiten im Fa-

serdurchmesser und der Faseroberfläche. Bei Spinnmassen ohne Restagglomerate 

besitzen die Grünfasern eine glatte Oberfläche und einen konstanten Durchmesser. 

Innerhalb der Faser sind die MWCNT axial zur Faserrichtung ausgerichtet. 

Während der Dispergator einen positiven Einfluss auf die Homogenität der Dispergie-

rung und damit auf die Morphologie der Grünfasern ausübt, werden durch ihn jedoch 

die Wechselwirkungskräfte zwischen Matrix und MWCNT herabgesetzt. Dies äußert 

sich im rheologischen Verhalten der Schmelzen unterschiedlicher Spinnmassen. So 

werden bereits durch die Zugabe von 1 Gew.% MWCNT, wie erhofft, sowohl die Vis-

kosität als auch die elastischen Anteile der Schmelze im Vergleich zum Ausgangs-

ABSE deutlich erhöht. Dieser Effekt ist bei Zugabe des Dispergators jedoch weniger 

stark ausgeprägt. Des Weiteren bleibt das newtonsche Fließverhalten des Aus-

gangsprecursors bestehen. Bei den Spinnmassen mit reinen MWCNT bildet sich da-
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gegen ein nichtnewtonsches Fließverhalten aus, durch das die Stabilität des 

Schmelzspinnprozesses erhöht wird. 

Damit sind Spinnmassen sowohl mit als auch ohne Zugabe von Dispergator über 

den Schmelzspinnprozess verspinnbar, jedoch müssen für die Spinnmassen mit 

Dispergator deutlich niedrigere Prozesstemperaturen gewählt werden. 

Eine weitere Modifikation in den Prozessparametern muss bei der Einstellung der 

Elektronenstrahldosis vorgenommen werden. Zwar üben weder die MWCNT noch 

der Dispergator einen negativen Einfluss auf die Härtungsergebnisse aus, aber das 

wesentlich geringere mittlere Molekulargewicht der hier verwendeten ABSE-Matrix im 

Vergleich zu katalytisch nachkondensiertem ABSE muss bei der Wahl der Elektro-

nenstrahldosis berücksichtigt werden. Für vergleichbare Härtungsergebnisse werden 

infolge des geringen Molekulargewichts etwa drei- bis vierfach höhere Dosen (das 

entspricht 600-800 kGy) benötigt. 

Die Pyrolyse unter Stickstoffatmosphäre kann wie gewohnt durchgeführt werden. 

Während dieser Temperaturbehandlung wandelt sich die gehärtete ABSE-Matrix in 

eine SiCN-Keramik um und schrumpft auf die MWCNT auf, so dass eine starke An-

bindung der MWCNT an die SiCN-Keramik ausgebildet wird. In REM-Aufnahmen 

konnten keine Risse, die als mechanische Schwachstellen wirken würden, nachge-

wiesen werden. Es ließen sich sogar Pullout-Effekte auf Grund des Teleskopeffekts 

der MWCNT in den Bruchflächen beobachten, so dass Rissenergie zwischen den 

einzelnen Graphitlagen aufgezehrt werden sollte. 

Die verwendeten MWCNT selbst überstehen ohne optisch feststellbare Schädigun-

gen jeden Prozessschritt von der Aufmahlung bis hin zur Pyrolyse, was die Voraus-

setzung für eine mechanische Verstärkungswirkung in der keramischen SiCN-Faser 

darstellt. 

4.2 Eigenschaften der MWCNT-verstärkten keramischen SiCN-
Fasern 

Durch den Einsatz von MWCNT kann wie erhofft der ABSE-Ausgangsprecursor in 

seinen rheologischen Eigenschaften so verändert werden, dass sich ein stabiler 

Schmelzspinnprozess einstellt, bei dem Grünfasern entstehen, die zu keramischen 

SiCN-Fasern weiterverarbeitet werden können. Aber nicht nur auf die Eigenschaften 
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der Polymerschmelze können die MWCNT gezielt Einfluss nehmen, sondern auch 

auf die mechanischen und chemischen Eigenschaften des Endprodukts, der kerami-

schen SiCN-Faser. Dies wird in den folgenden Kapiteln genauer beschrieben. 

4.2.1 Zugfestigkeit 

Durch die Zugabe der MWCNT in den ABSE-Precursor entstehen quasi carbonfaser-

verstärkte keramische SiCN-Fasern. Die MWCNT können daher auf der einen Seite 

als verstärkendes Element wirken. Auf der anderen Seite jedoch verursachen die 

Restagglomerate in den Fasern, die ohne Dispergator hergestellt werden, eine sehr 

unregelmäßige Faserform. Die Schwankungen im Faserdurchmesser verhindern da-

bei eine gleichmäßige Verteilung der Spannungen, und die vorhandenen Unebenhei-

ten in der Oberfläche können als Bruch auslösende Fehler wirken. Außerdem sind in 

diesen Agglomeraten die MWCNT nicht in axialer Faserrichtung angeordnet, so dass 

die MWCNT die aufgebrachten Zugspannungen nicht optimal aufnehmen können. In 

REM-Aufnahmen wurden zwar Pullouts der MWCNT festgestellt, doch muss nun ge-

klärt werden, ob die so eingebrachten MWCNT insgesamt geeignet sind die Zugfes-

tigkeit der SiCN-Matrix zu erhöhen. 

Weiterhin ist zu erwähnen, dass für die hier durchgeführten ersten Versuchen aus 

Kostengründen MWCNT verwendet wurden, die aus einem CVD-Prozess hervorge-

gangen sind. Diese MWCNT weisen eine im Vergleich mit MWCNT, die über Laser-

ablation oder im Lichtbogen hergestellt werden, relativ hohe Fehlerdichte und Verun-

reinigungen auf. Daher stellt sich die Frage, ob bereits die geringe Qualität der hier 

verwendeten MWCNT einen positiven Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften 

der keramischen SiCN-Faser hat. 
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Abb. 46: Zugfestigkeit keramischer SiCN-Fasern mit und ohne MWCNT (hergestellt 

ohne Zugabe von Dispergator in der Spinnmasse). 

 

Trotz der geringen MWCNT-Qualität und der noch vorhandenen Restagglomerate in 

den keramischen SiCN-Fasern weisen jedoch die ersten Festigkeitsuntersuchungen 

an jeweils ca. 20 Fasern (Abbildung 46) darauf hin, dass die Beimengung der 

MWCNT einen festigkeitssteigernden Einfluss auf die keramischen SiCN-Fasern 

ausübt. Die Zugfestigkeit bei der untersuchten Fasercharge mit 0,5 Gew.% MWCNT 

liegt mit einem mittleren Wert von nahezu 1,4 GPa im Vergleich zu der Charge ohne 

MWCNT-Verstärkung (ca. 0,9 GPa) um ca. 50 % höher. Damit wirken die MWCNT in 

der keramischen Faser eher als Verstärkungskomponente und weniger als Bruch 

auslösender Fehler. 

4.2.2 Kriechverhalten 

Die Zugfestigkeit beschreibt eine Eigenschaft der Faser bei einer kurzfristigen Belas-

tung. Für den Einsatz der keramischen SiCN-Fasern ist jedoch auch das Kriechver-

halten, d.h. die Änderung der mechanischen Eigenschaften bei einer bestimmten 

Temperatur und dauerhafter Belastung von großem Interesse. Daher wurde die 

Kriechneigung anhand der Bestimmung des BSR-Faktors mBSR nach Morscher und 

Di Carlo [153] charakterisiert. Nach Perchenek et al. [32] sollte dabei der BSR-
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Parameter bei der gewünschten Einsatztemperatur den Wert mBSR = 0,4 nicht unter-

schreiten. Um eine Einordnung der gewonnenen Ergebnisse vornehmen zu können, 

wurden zum Vergleich BSR-Tests an den wichtigsten kommerziell erhältlichen kera-

mischen Fasern durchgeführt. In der ersten Versuchsanordnung (Abbildung 47) fan-

den die Auslagerungen der verknoteten Fasern in Stickstoffatmosphäre statt, um die 

Kriechneigung ohne den Einfluss von Sauerstoff auf die Morphologie der Fasern zu 

untersuchen. 

 
Abb. 47: BSR-Parameter mBSR (aus Gleichung 14) als Maß für die Kriechneigung von 

kommerziell erhältlichen keramischen Fasern im Vergleich zu SiCN-Fasern (mit und 

ohne Zugabe von MWCNT). 

 

Mit zunehmender Auslagerungstemperatur sinkt der BSR-Parameter mBSR aller ge-

prüften Fasertypen deutlich ab, d.h. die Kriechneigung nimmt zu. Während bei 

1000 °C Nextel® 610 als einzige Faser einen ausgeprägten Spannungsabbau er-

kennen lässt, setzt bei den anderen Fasertypen erst während einer Auslagerung bei 

1200 °C deutliches Kriechen ein. 

Die höchste Kriechresistenz weisen die nichtoxidischen SiC-Fasern auf. Selbst bei 

1200 °C ist der BSR-Parameter mBSR für die Hi-Nicalon® Faser nur auf 0,7 und für 
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die Nicalon® Faser auf 0,5 abgesunken. Die mit Hi-Nicalon® verglichene höhere 

Kriechneigung der Nicalon® Faser liegt in ihrer Mikrostruktur begründet. Auf Grund 

ihres relativ hohen Sauerstoffgehalts von bis zu 20 Gew.% [161] besteht das Gefüge 

aus einer amorphen SiOC-Phase, nanokristallinem 	-SiC und freiem Kohlenstoff 

[162]. Dabei verbindet die SiOC-Phase als Korngrenzenphase die SiC-Kristalle 

(< 2 nm) und die Cluster aus freiem Kohlenstoff (< 1 nm) miteinander [163]. Bei 

Temperaturen ab 1100 °C zersetzt sich zum einen die amorphe SiOC-Phase in CO 

und eine SiO2-Phase, und zum anderen beginnt ein Wachstum der nanokristallinen 

SiC-Körner [164]. Beides führt zu einem Spannungsabbau, so dass die Faser kriecht. 

Die Hi-Nicalon® Faser dagegen besitzt weniger als 1 Gew.% Sauerstoff. Ihr Gefüge 

besteht hauptsächlich aus nanokristallinem SiC und freiem Kohlenstoff. Damit bildet 

sich zwischen den Korngrenzen kaum die zum Kriechen neigende SiO2-Glasphase 

aus. Der Spannungsabbau erfolgt nur durch das Kornwachstum des nanokristallinen 

Ausgangsgefüges, was im Vergleich zur Nicalon® Faser in einem verbesserten 

Kriechverhalten resultiert [165]. Da sowohl Nicalon® als auch Hi-Nicalon® bei Tem-

peraturen von bis zu 1300 °C pyrolysiert werden, ist bei den untersuchten Tempera-

turen die Pyrolyse bereits abgeschlossen. 

Die höchste Kriechneigung besitzt die oxidische Faser Nextel® 610. Ihr feines poly-

kristallines Gefüge aus reinem Al2O3 ist bei niedrigen Temperaturen zwar für eine 

hohe Festigkeit verantwortlich, jedoch beginnen die Körner bei höheren Temperatu-

ren zu rekristallisieren. Durch das einsetzende Kornwachstum werden aufgebrachte 

Spannungen abgebaut [50]. Beim Nextel® Typ 720 sind die Körner des Ausgangsge-

füges etwa um den Faktor 5 größer als bei der Nextel® 610 und von einer sekundä-

ren Mullit-Phase (55 Vol%) umgeben. Damit sind zwar die Festigkeit und der 

E-Modul bei RT etwas geringer, aber bei höheren Temperaturen behindert die Mullit-

Phase das Kornwachstum der Al2O3-Körner. Es finden weniger Umlagerungsreaktio-

nen im Gefüge statt, die die aufgebrachten Spannungen abbauen, wie es bei der 

Nextel® Faser 610 der Fall ist. Die unterschiedlichen Gefügestrukturen in Abhängig-

keit von der Auslagerungstemperatur zeigen die Abbildungen 48 a)-d). 
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Abb. 48: a) Feinkristallines Ausgangsgefüge der Nextel® 610 Faser 

b) Kristallines Ausgangsgefüge der Nextel® 720 Faser 

c) deutliches Kornwachstum der Nextel® 610 Faser nach 1 h bei 1400 °C 

d) geringes Kornwachstum der Nextel® 720 Faser nach 1 h bei 1400 °C. 

 

Die SiCN-Fasern mit und ohne MWCNT zeigen nach der einstündigen Auslagerung 

in Stickstoffatmosphäre bei 1000 °C ähnlich hohe m-Werte (ca. 0,8) wie Nextel® 720, 

Nicalon® und Hi-Nicalon®. Damit ist ihr Kriechverhalten deutlich besser als das der 

Nextel® 610 Faser. Ab einer Auslagerungstemperatur von 1100 °C liegen die m-

Werte beider SiCN-Fasertypen deutlich unter denen der Nicalon®, Hi-Nicalon® und 

Nextel® 720. Grund hierfür ist die Pyrolysetemperatur der SiCN-Fasern von 1100 °C. 

Bei höheren Auslagerungstemperaturen beginnt sich das metastabile amorphe Ge-

füge der SiCN-Keramik umzuordnen, so dass Spannungen abgebaut werden und die 

Faser zu kriechen beginnt. Mit einer Erhöhung der Pyrolysetemperatur lässt sich die 

Kriechbeständigkeit der Faser steigern, und laut Hacker [16] können bei 1300 °C op-

timale Fasereigenschaften erzielt werden. Die Zugabe von MWCNT hat auf die 

Kriechbeständigkeit der SiCN-Fasern keinen signifikanten Einfluss. Die mit MWCNT 
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versetzten SiCN-Fasern zeigen lediglich eine geringfügig höhere Kriechresistenz 

(Abbildung 47). Dennoch ist es bemerkenswert, dass die SiCN-Fasern trotz Ferti-

gung von Hand im Labormaßstab und damit auch verbunden mit hohen Sauerstoff-

anteilen im Gefüge und trotz geringerer Pyrolysetemperatur zumindest bei Tempera-

turen unterhalb von 1100 °C eine annähernd gleiche Kriechbeständigkeit aufweisen 

wie die kommerziellen Nicalon® und Hi-Nicalon® Fasern. Bei Optimierung des 

Herstellungs- und Pyrolyseprozesses ist eine höhere Kriechresistenz auch der 

MWCNT-haltigen SiCN-Fasern zu erwarten. 

 
Abb. 49: Vergleich der gemessenen BSR-Werte mit Literaturwerten. 

 

Aus den genannten Gründen liegen die in dieser Arbeit ermittelten BSR-Werte für 

SiCN-Fasern weit unter denen, die Hacker [16] festgestellt hat. Die BSR-Werte der 

anderen nichtoxidischen Fasern hingegen werden durch Literaturangaben bestätigt 

[154,166]. Sowohl die BSR- Werte für Nicalon als auch für Hi-Nicalon Fasern, die 

unter ähnlichen Versuchsbedingungen (1 h Haltezeit bei Tmax, Inertgasatmosphäre) 

gemessen wurden, liegen in der gleichen Größenordnung wie bei den selbst durch-

geführten Messungen (Abbildung 49). 

Für den Einsatz der Fasern spielt jedoch vor allem das Verhalten bei hohen Tempe-

raturen in oxidierender Atmosphäre eine entscheidende Rolle. Daher wurden die 
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Auslagerungen in einer zweiten Versuchsanordnung in Luft wiederholt (Abbil-

dung 50). 

 
Abb. 50: BSR-Parameter mBSR (aus Gleichung 14) als Maß für die Kriechneigung von 

kommerziell erhältlichen keramischen Fasern im Vergleich zu SiCN-Fasern (mit und 

ohne Zugabe von MWCNT). 

 

Nach der Auslagerung an Luft zeigen alle Fasertypen niedrigere m-Werte und damit 

eine schlechtere Kriechresistenz. Dies war auch gegen alle Erwartungen bei den 

oxidischen Nextel® Fasern der Fall. Jedoch liegen hier die Gründe für die schlechte-

ren m-Werte nicht in der Auslagerungsatmosphäre, sondern im etwas variierenden 

Versuchsaufbau. Während der Auslagerung in Stickstoffatmosphäre wurden die Fa-

serschleifen auf Graphitfolie gelagert. Mit dieser Unterlage nahmen die Fasern kei-

nerlei chemische oder mechanische Verbindung auf und konnten problemlos wieder 

von der Folie entfernt werden. Für die Auslagerung in Luft hingegen wurden als Un-

terlage Platten aus Al2O3 gewählt. Während der Auslagerung sinterten nun die Nex-

tel® Fasern zum Teil an die Unterlage an, was beim Ablösen der Fasern zu Beschä-

digungen führte. Damit sind die Ergebnisse der oxidischen Fasern nicht repräsenta-
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tiv. Daher wurden stattdessen die Ergebnisse der Auslagerung in N2 zum Vergleich 

herangezogen. 

 
Abb. 51: Vergleich der gemessenen BSR-Werte für Nextel 610 unter N2-Atmosphäre 

mit Literaturwerten nach Auslagerung in Luft. 

 

Die Zulässigkeit dieser Annahme zeigt Abbildung 51. Hier liegen die gemessenen 

BSR-Parameter für Nextel 610 unter N2-Atmosphäre sehr nahe an den Literaturwer-

ten, die in Luftatmosphäre ermittelt wurden [167]. 
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Grund für die niedrigeren m-Werte bei der Auslagerung der nichtoxidischen Fasern in 

Luft ist die Diffusion von Sauerstoff in die Faser unter Bildung einer Oxidschicht (Ab-

bildungen 52 a)-d)). 

 

Abb. 52: Aufwachsen der Oxidschicht am Beispiel der Nicalon-Faser nach einer ein-

stündigen Auslagerung an Luft bei a) 1100 °C, b) 1200 °C, c) 1300 °C und 

c) 1400 °C. 

 

Bereits bei 1100 °C reagiert der Sauerstoff aus der Umgebung mit den SiC und 

SiCN-Fasern, so dass sich an der Oberfläche eine dichte, festhaftende SiO2-Schicht 

bildet, unter der sich eine SiCNO-Zwischenschicht mit unterschiedlicher Konzentrati-
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on an Sauerstoff befindet. Die chemischen Reaktionen hierzu werden im folgenden 

Kapitel 4.2.3 (Oxidationsverhalten) genauer beschrieben. Durch das Eindringen des 

Sauerstoffes in das Faserinnere ändert sich auch das amorphe Gefüge der Faser, 

was mit einem Anstieg der Kriechneigung verbunden ist. Außerdem kann die Oxid-

schicht, die sich auf der Oberfläche der gekrümmten Faser bildet, nach Faseröffnung 

wie ein Korsett wirken. D.h. die Oxidschicht verhindert ein Aufspringen der Faser 

entsprechend der vorhandenen inneren Spannung, so dass bei den oxidierten Fa-

sern kleinere m-Werte gemessen werden als bei den nicht oxidierten Fasern. Auch 

nach Auslagerung an Luft weist die Hi-Nicalon® Faser den im Vergleich höchsten m-

Wert auf (ca. 0,55 bei 1200 °C). Grund hierfür ist wiederum der geringe Sauerstoffan-

teil der Faser (<1 Gew.%). Sowohl die Nicalon® Fasern als auch die SiCN-Fasern 

besitzen deutlich höhere Sauerstoffgehalte von 10 bis 21 Gew.%. Durch den enthal-

tenen Sauerstoff wird das Oxidschichtwachstum beschleunigt und die entstehende 

dickere Schicht nimmt stärkeren Einfluss auf die m-Werte der Fasern. Nach einer 

einstündigen Auslagerung bei 1400 °C behalten infolge extensiven Kriechens alle 

Fasertypen nach Öffnung ihre Schlaufenform bei, d.h. keine der Fasertypen kann bei 

dieser Temperatur langfristig an Luft eingesetzt werden. Die Diffusion von Sauerstoff 

in die nichtoxidischen Fasern beeinflusst somit deren Kriechbeständigkeit. Im folgen-

den Kapitel wird daher auf das Oxidationsverhalten der Fasern detailliert eingegan-

gen. 

4.2.3 Oxidationsverhalten 

Beim Oxidationsverhalten der keramischen SiCN-Fasern interessieren zum einen die 

Oxidationsmechanismen und zum anderen der Vergleich der Oxidationsbeständig-

keit mit den kommerziell wichtigen Vertretern Nicalon® und Hi-Nicalon®. Zudem 

stellte sich die Frage, inwieweit die Zugabe an MWCNT das Oxidationsverhalten der 

keramischen SiCN-Fasern beeinflusst.  

Das Gefüge der SiCN-Fasern besteht aus freiem Kohlenstoff, der in Nanoclustern 

vorliegt und in die amorphe SiCN(O)-Struktur eingebettet ist. Damit liegt ein komple-

xes System vor, in dem die einzelnen Komponenten freier Kohlenstoff, SiC und Si3N4 

nach unterschiedlichen Oxidationsmechanismen mit dem Luftsauerstoff reagieren. 
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Zu Beginn der Auslagerung in Sauerstoff bei erhöhter Temperatur lassen sich drei 

Reaktionen aufstellen (Gleichungen 15-17). 

1. Der Sauerstoff reagiert mit dem freien Kohlenstoff nach Gleichung 15: 

C(s) + 
2
1  O2(g)  CO(g)    (15) 

Das entstandene gasförmige CO dampft ab und ist damit für eine Massenabnahme 

verantwortlich. 

 

2. Die SiC-Bindungen reagieren zu SiO2 und CO nach Gleichung 16: 

SiC(s) + 
2
3  O2(g)  SiO2(s) + CO(g)    (16) 

3. Si3N4 bildet ebenfalls SiO2 mit N2 als Nebenprodukt nach Gleichung 17: 

Si3N4(s) + 3 O2(g)  3 SiO2(s) + 2 N2(g)   (17) 

Einige Autoren [168-176] gehen jedoch nicht von einer direkten Umwandlungsreakti-

on des Si3N4 aus, sondern von einem zweistufigen Prozess (Gleichungen 18 und 19) 

bei dem eine Duplexschicht aus SiO2 und einer Si2N2O Teilschicht entsteht, die we-

der kristallin noch stöchiometrisch sein muss. 

Si3N4(s) + 
4
3  O2(g)  

2
3  Si2N2O(s) + 

2
1  N2(g)  (18) 

 

Si2N2O(s) + 
2
3  O2(g)  2 SiO2(s) + N2(g)   (19) 

Bei Si3N4-Keramiken konnte diese Si2N2O-Schicht, die als zusätzliche Diffusionsbar-

riere wirkt, nachgewiesen werden. Jedoch fehlen Beweise für das Auftreten einer 

entsprechenden SiNCO-Teilschicht bei SiCN-Keramiken, was jedoch an einer zu 

groben Auflösung der bisher verwendeten Messmethoden liegen kann [165,168,170-

173]. Stattdessen wurde eine SiNCO-Zwischenschicht, die eine graduelle Zusam-

mensetzung zwischen der Oxidschicht und dem Faserinneren besitzt nachgewiesen 

(Abbildung 53). Durch die Reaktion des Siliziums mit dem Sauerstoff bildet sich in 

jedem Fall eine SiO2-Schicht, die sich bei Temperaturen >1400 °C in kristallines 	-

Cristobalit umwandelt. Diese Oxidschichtbildung geht mit einer Massezunahme ein-

her. Die benötigte Aktivierungsenergie zur Öffnung einer Si-N-Bindung (Ea = 330–

490 kJ/mol) liegt im Vergleich zu Si-C-Bindungen (Ea = 90–140 kJ/mol) höher 
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[168,169]. Daher wirkt sich ein hoher Stickstoffanteil in der Faser positiv auf die Oxi-

dationsbeständigkeit der SiCN-Fasern aus. Insgesamt besitzen damit die SiCN-

Fasern eine höhere Oxidationsbeständigkeit als die SiC-Fasern [180].  

Ist in der SiCN-Keramik bereits Sauerstoff vorhanden, verringern diese Si-O-

Bindungen vor allem die Anzahl der Si-N-Bindungen, so dass auch die Oxidations-

beständigkeit der Faser sinkt. Durch oben genannte Reaktionen (Gleichungen 15-19) 
oxidiert die Faseroberfläche schnell. Sobald die entstehende SiO2-Schicht die ge-

samte Faseroberfläche umgibt, verlangsamt sich die Oxidation, da das Fortschreiten 

der Oxidationsfront in das Faserinnere nun von der Diffusion des Sauerstoffs durch 

die SiO2-Schicht abhängig ist. Die SiO2-Schichtdicke zeigt nun die für passivierende 

Schichten typische parabolische Abhängigkeit von der Zeit. Weder Kohlenstoff noch 

Stickstoff können in dieser Schicht detektiert werden [177-179]. Abbildung 53 zeigt 

den schematischen Aufbau der Oxidschicht einer SiCN(O)-Faser und die qualitative 

Konzentration der einzelnen Elemente in der Schicht. 

 
Abb. 53: Schematische Beschreibung der Oxidation von keramischen SiCN(O)-

Fasern:  

- Richtung des Transfers der Reaktionsprodukte 

- Konzentrationsverlauf der einzelnen Elemente innerhalb der Oxidschicht und 

dem graduellen Übergang zum Faserinneren [180]. 

 

Ab einer bestimmten SiO2-Schichtdicke bilden sich Poren in der ansonsten dichten 

Oxidschicht. Diese Poren entstehen laut Chollon [165] an der Grenzfläche von 

Si C N O       
Zwischenschicht

Si C N O 
Faser 

O2 

N2 

CO 

SiO2 

Konzentration N 

Konzentration 
freies C 

Konzentration C 
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Schicht und Faser durch einen wachsenden Gasdruck der Abspaltprodukte (haupt-

sächlich verursacht durch CO). Dieser Druck steigt so weit an, dass es nicht nur zur 

Porenbildung, sondern auch zu Rissen in der Oxidschicht und zum Ablösen vom Fa-

serkern kommen kann. Da diese Porenbildung erst ab einer bestimmten Oxid-

schichtdicke (ca. 1 μm) einsetzt, wurde sie mittels REM-Aufnahmen von Hacker [16] 

bestätigt, während in den dünneren SiO2-Schichten, die am ICF Denkendorf unter-

sucht wurden, keine Poren vorhanden waren [16]. Des Weiteren können Risse durch 

die unterschiedliche Dichte von SiCN und SiO2 entstehen, da die Umwandlung des 

amorphen Fasergefüges in SiO2 mit einer Volumenzunahme verbunden ist. Kann die 

Schicht die dadurch entstehenden Spannungen nicht mehr ausgleichen, kommt es 

zum Ablösen von Schicht und Faserkern. Dadurch wirkt die SiO2-Schicht nicht mehr 

passivierend und die Oxidationsrate wächst wieder stark an. Begünstigt wird dies 

durch eine Erhöhung der Auslagerungstemperatur. Ebenfalls kommt es ab einer be-

stimmten Oxidschichtdicke während der Abkühlung von Auslagerungs- auf Raum-

temperatur zu Abplatzungen der Schicht vom Faserkern. Dies resultiert zum einen 

aus den unterschiedlichen Wärmeausdehnungskoeffizienten von SiO2 und amor-

phem SiCN und zum anderen aus der thermodynamischen Umwandlung von 	- in 
-

Cristobalit, die mit einer Dichteänderung einhergeht. 

Neben den Oxidationsmechanismen ist auch der Vergleich der Oxidationsstabilität 

der MWCNT-verstärkten SiCN-Fasern mit den Nicalon® und Hi-Nicalon® Fasern 

sehr wichtig. Charakterisiert werden kann das Oxidationsverhalten durch die parabo-

lische Oxidationskonstante Kp (Gleichung 20). 

d² = Kp t    (20) 

Je größer der Wert von Kp, desto schneller schreitet die Oxidation voran 

(Abbildung 54). 
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Abb. 54: Vergleich der parabolischen Oxidationskonstanten für die MWCNT-

verstärkten SiCN-Fasern mit denen anderer polymerabgeleiteter Keramikfasern [16]. 

 

Offensichtlich ist, dass für alle aufgeführten Fasern die Oxidationsgeschwindigkeit 

mit steigender Auslagerungstemperatur zunimmt. Dies ist auf die Temperaturabhän-

gigkeit der wachstumsbestimmenden Diffusionsprozesse der Schicht nach einer 

Arrhenius-Funktion zurückzuführen. Ebenfalls hängt die Oxidationsneigung von den 

Elementen ab, aus denen die Keramik besteht, da beispielsweise SiC-Bindungen 

eine geringere Bindungsenergie als SiN-Bindungen besitzen. Daher zeigt die aufge-

führte SiCN-Faser mit 1,3 Gew.% Sauerstoff die geringsten Kp-Werte, vor allem bei 

Temperaturen bis 1200 °C. Für die am Lehrstuhl Keramische Werkstoffe (CME) der 

Universität Bayreuth hergestellten SiCN-Fasern bedeutet dies, dass die Oxidations-

beständigkeit durch eine Reduzierung des Sauerstoffgehalts, der noch zum Teil bis 

zu 21 Gew.% beträgt, deutlich verbessert werden kann. Aber selbst mit solch hohen 

Sauerstoffgehalten liegen die Kp-Werte in der gleichen Größenordnung wie für die 

anderen vorgestellten keramischen Fasern (bei 1400 °C ca. 10 nm²/s). Dies gilt auch 

für die MWCNT-verstärkten SiCN-Fasern. Damit verringern die MWCNT die Oxidati-

onsbeständigkeit der keramischen Fasern nicht. Diese Schlussfolgerung kann auch 
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durch REM-Aufnahmen 55 a)-e) von oxidierten MWCNT-verstärkten keramischen 

SiCN-Fasern bestätigt werden. Abgebildet sind die Querbruchflächen. 

 

Abb. 55: Aufwachsen der Oxidschicht bei MWCNT- verstärkten keramischen SiCN-

Fasern nach einer 12-stündigen Auslagerung an Luft bei verschiedenen Temperatu-

ren. 

 

Abbildung 55a) zeigt eine MWCNT-verstärkte SiCN-Faser, die nach einer 12-

stündigen Auslagerung an Luft bei einer Temperatur von 1100 °C eine dünne, dichte 

a) 1100 °C b) 1200 °C 

c) 1300 °C d) 1400 °C 

e) 1500 °C 

MWCNT

Pore 

500 nm 

500 nm 

1 μm 

200 nm
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und festhaftende Oxidschicht aufweist. Bis zu einer Auslagerungstemperatur von 

1300 °C bleibt die SiO2-Schicht auch während der Abkühlung auf RT fest mit dem 

Faserkern verbunden. Erst ab einer Temperatur von 1400 °C (Abbildung 55d)) sind 

die Spannungen, die beim Abkühlen auf RT durch die unterschiedlichen thermischen 

Ausdehnungskoeffizienten von Oxidschicht und Faserkern entstehen, so groß, dass 

es zu Rissen und Abplatzungen der SiO2-Schicht kommt. Dass diese Abplatzungen 

erst durch die Abkühlung entstehen und nicht schon während der Auslagerung auf-

traten, ist daran zu erkennen, dass der freiliegende Faserkern keine Spuren von Oxi-

dation, d.h. keine neue SiO2-Schicht aufweist. Ab einer Auslagerungstemperatur 

>1400 ° beginnt zudem die SiO2-Schicht zu kristallisieren (= Cristobalit). Diese 

Kristallinität ist gut an den Bruchlinien in der Abbildung 55e) zu erkennen. Die Poren, 

die sich bei etwa 1 μm Schichtdicke in der SiO2-Schicht bilden, sind ebenfalls deut-

lich zu sehen. Die MWCNT im Faserinneren oxidieren nicht. 

Besonders interessant ist das Verhalten der MWCNT, wenn sie die wachsende SiO2-

Schicht erreicht (Abbildung 56). 

 
Abb. 56: REM-Aufnahme von MWCNT in der Zone zwischen Oxidschicht und Faser-

kern (12-stündige Auslagerung in Luft bei 1500 °C). 

 

Die MWCNT sind in der amorphen SiCN-Matrix, die auch Sauerstoff von bis zu 

21 Gew.% enthält, sehr gut vor Oxidation geschützt. Selbst das MWCNT, welches 

gerade von der Oxidschicht erreicht wird, scheint unversehrt. Auch in Abbildung 57 

MWCNT von 
Oxidschicht 
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Kristalline SiO2-Schicht Amorphe 
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zeichnen sich an der Faseroberfläche weiterhin MWCNT-Agglomerate in der Oxid-

schicht ab. An den Stellen, an denen sich die Oxidschicht vom Faserkern gelöst hat, 

ragen unversehrte MWCNT heraus. 

 
Abb. 57: REM-Aufnahme von MWCNT in der Zone zwischen Oxidschicht und Faser-

kern (12-stündige Auslagerung in Luft bei 1500 °C). 

 

Eine aktive Oxidation von MWCNT, die zu Löchern oder Poren in der SiCN-Matrix 

oder SiO2-Schicht führen würde, wurde nicht beobachtet. Begründet werden kann die 

Oxidationsstabilität der MWCNT durch ihren geordneten atomaren Aufbau im Gra-

phitgitter. In einer Graphitebene, die die Oberfläche des MWCNT bildet, beträgt die 

Bindungsenergie der C-C-Bindungen 610 kJ/mol [182]. Damit sind bevorzugt die 

schwächeren SiC- und SiN-Bindungen vom oxidierenden Angriff betroffen und die 

MWCNT vor Oxidation geschützt. 

Einen weiteren Aspekt im Oxidationsverhalten der MWCNT stellt die Temperaturbe-

handlung während der Pyrolyse dar. In Abbildung 58 sind daher die TG-Kurven von 

unbehandeltem Ruß und MWCNT sowie entsprechender Vergleichsproben, die zu-

2 μm 

MWCNT 

Agglomerat 
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vor in Stickstoffatmosphäre thermisch ausgelagert wurden, dargestellt, um Rück-

schlüsse auf die jeweilige Oxidationsanfälligkeit ziehen zu können. 

 
Abb. 58: Vergleich des Masseverlustes von Ruß und MWCNT während der Pyrolyse 

in Luft, mit zuvor in Stickstoffatmosphäre bei 1200 °C für 1 h thermisch ausgelager-

ten Vergleichsproben. 

 

Dabei ist festzustellen, dass sowohl Ruß als auch MWCNT, die zuvor in inerter At-

mosphäre eine einstündige Temperaturauslagerung bei 1200 °C erfahren haben, erst 

bei deutlich höheren Temperaturen an Luft zur Oxidation neigen. Als Erklärung kön-

nen strukturelle Veränderungen vor allem bei den MWCNT während der Tempera-

turbehandlung dienen. Bei hohen Temperaturen erfolgt eine Umlagerung der Koh-

lenstoffatome in den energetisch günstigsten Zustand d.h. in die ideale aufgerollte 

Graphitgitterstruktur. Damit werden Fehler im Aufbau der MWCNT ausgeheilt, so 

dass sich die Eigenschaften der MWCNT verbessern [183]. 

4.2.4 Resümee der Eigenschaften MWCNT-verstärkter keramischer SiCN-
Fasern 

Bei der Pyrolyse hinterlässt der Dispergator fast keine Rückstände, so dass er die 

chemischen und mechanischen Eigenschaften der keramischen SiCN-Faser nicht 

beeinflusst. Einzig die Anwesenheit der MWCNT, deren Menge, Verteilung und Aus-

richtung wirken sich auf die Fasereigenschaften aus. Insgesamt wirken die MWCNT 

Thermogravimetrie: 
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nicht als Schwachstelle in der keramischen Matrix, sondern als Verstärkungskompo-

nente. Bereits bei nicht-homogener Verteilung von < 1 Gew.% MWCNT in Form von 

Agglomeraten und dem damit verbundenen ungleichmäßigen Faserquerschnitt wird 

die Zugfestigkeit um etwa 50% erhöht. Als Grund ist der Teleskopeffekt der MWCNT 

zu nennen, d.h. die Rissenergieaufzehrung durch das Aneinandergleiten der einzel-

nen Graphitlagen innerhalb des MWCNT. Das Aufbringen einer Schlichte zur Einstel-

lung der Grenzfläche MWCNT/SiCN-Matrix ist daher nicht notwendig. Für die Her-

stellung der MWCNT-verstärkten keramischen SiCN-Fasern können die preisgünsti-

gen, über den CVD-Prozess hergestellten MWCNT verwendet werden. Diese besit-

zen zwar eine grundsätzlich höhere Fehlerdichte, so dass sie im Vergleich zu 

MWCNT, die über Laserablation oder im Lichtbogen hergestellt wurden, niedrigere 

Festigkeitswerte aufweisen. Jedoch werden bei der Temperaturbehandlung während 

der Faserpyrolyse durch strukturelle Umordnungen diese Fehler ausgeheilt. Die 

MWCNT gewinnen an Qualität. Es ließ sich somit kein negativer Einfluss der 

MWCNT auf die Oxidationsbeständigkeit der keramischen SiCN-Faser feststellen. 

Die MWCNT sind sowohl in der SiCN-Matrix, als auch in der wachsenden SiO2- 

Schicht vor der eigenen Oxidation geschützt. 

Für die Kriechbeständigkeit spielt die Zugabe von MWCNT keine entscheidende Rol-

le. Allerdings kann durch eine Optimierung der keramischen SiCN-Matrix, was durch 

eine Reduzierung des Sauerstoffanteils und durch eine Erhöhung der Pyrolysetem-

peratur auf 1300 °C erreicht werden kann, sowohl die Oxidations- als auch die 

Kriechbeständigkeit und die Zugfestigkeit weiter verbessert werden. 
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5 Zusammenfassung und Ausblick 

Seit etwa 10 Jahren wird am Lehrstuhl Keramische Werkstoffe der Universität Bay-

reuth an der Herstellung von keramischen SiCN-Fasern über die Precursorroute ge-

forscht. Für diesen Zweck wurde eigens das Polycarbosilazan ABSE entwickelt, das 

im Technikumsmaßstab von 4 kg synthetisiert wird und sich nach einem thermischen 

und katalytischen Kondensationsschritt zum Verspinnen aus der Schmelze eignet. 

Die so erhaltenen thermoplastischen Grünfasern lassen sich nach einer Härtung mit-

tels Elektronenbestrahlung durch eine Pyrolyse unter Schutzgas in keramische 

SiCN-Fasern überführen. Obgleich auf diese Weise bereits Fasern im Labormaßstab 

herstellbar sind, wird nach Alternativmethoden gesucht, dieses sehr sensibel auf die 

verwendeten Materialien und Verfahrensparameter reagierende Verfahren zu 

verbessern, um eine Produktion im technischen bzw. industriellen Maßstab zu er-

möglichen. 

Das wichtigste Ziel dieser Arbeit war es, durch die Einbringung von MWCNT in den 

ABSE-Precursor dessen Rheologie für den Spinnprozess zu optimieren. Auf diese 

Weise soll eine kostengünstige und reproduzierbare Spinnmassenaufbereitung in 

großen Mengen gewährleistet werden, was durch die bisherigen Methoden der kata-

lytischen und thermischen Nachkondensation nicht zu verwirklichen war. Daher lag 

der Schwerpunkt der Arbeit auf der Verfahrensseite und der Klärung der Fragen, ob 

es technisch möglich ist, MWCNT homogen in den Precursor einzubringen, und wie 

sich die Anwesenheit der MWCNT auf die weiteren Verarbeitungsschritte Spinnen, 

Härten und Pyrolyse auswirkt. 

Im Laufe der Untersuchungen konnte geklärt werden, dass auf Grund der hohen Af-

finität des Polycarbosilazans zu Kohlenstoff und der hohen spezifischen Oberfläche 

der MWCNT bereits die Zugabe von 1 Gew.% MWCNT ausreicht, um die Rheologie 

der Spinnmasse wie gewünscht einzustellen, d.h. eine Erhöhung der Viskosität und 

der elastischen Anteile mit nichtnewtonschem Verhalten der Schmelze zu erzielen. 

Es zeigte sich ebenfalls, dass durch rein mechanische Dispergiermethoden keine 

Vereinzelung der MWCNT, die in Agglomeraten vorliegen, möglich ist. Diese kann 

erst durch Zugabe von Dispergatoren erreicht werden, wobei diese chemischen Zu-

sätze die Oberfläche der MWCNT verändern und deren Einfluss auf die Rheologie 

der Spinnmassen reduzieren. Dennoch können nach entsprechender Einstellung der 
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Spinnparameter Spinnmassen mit und ohne Dispergator versponnen werden, wobei 

der Grad der Dispergierung über die Gleichmäßigkeit der Grünfasern entscheidet. Je 

homogener die MWCNT im ABSE Precursor verteilt sind, desto gleichmäßiger ist die 

Form der Grünfasern. Auf die Härtung der Grünfasern durch Elektronenbestrahlung 

nehmen die MWCNT keinen negativen Einfluss. Da das verwendete ABSE jedoch 

ein um den Faktor fünf geringeres mittleres Molekulargewicht besitzt als katalytisch 

nachkondensierte Chargen, wird zur vollständigen Härtung der Fasern die dreifache 

Strahlungsdosis benötigt. Trotz des unterschiedlichen Schrumpfungsverhaltens von 

Matrix und MWCNT während der Pyrolyse können die gehärteten Grünfasern in ke-

ramische SiCN-Fasern überführt werden. Die Polycarbosilazanmatrix schrumpft auf 

die MWCNT auf, so dass weder Risse noch Fehler in der Grenzfläche zwischen 

MWCNT und SiCN-Keramikmatrix entstehen. Während der Pyrolyse können zudem 

die über den preisgünstigen CVD-Prozess hergestellten und qualitativ minderwerti-

gen MWCNT ihre Fehler in der Graphitgitterstruktur ausheilen. Durch die Optimie-

rung der Verfahrensparameter konnten schließlich MWCNT-verstärkte keramische 

SiCN-Endlosfasern hergestellt werden. 

Aufbauend auf der Realisierung solch einer Faser erfolgte im Weiteren die Bestim-

mung der Eigenschaften dieser nanofaserverstärkten keramischen Faser. In dieser 

Arbeit wurden die drei für den Einsatz wichtigen Eigenschaften Zugfestigkeit, Kriech-

verhalten und Oxidationsbeständigkeit untersucht und mit den wichtigsten Vertretern 

kommerziell erhältlicher keramischer Fasern verglichen, um eine Einschätzung des 

Potentials der entwickelten SiCN/MWCNT-Faser vornehmen zu können. Die ersten 

Ergebnisse sprechen dafür, dass bereits eine Zugabe von 1 Gew.% MWCNT die 

Zugfestigkeit um rund 50 % verbessert und gleichzeitig keinen negativen Einfluss auf 

die Kriech- und Oxidationsbeständigkeit der keramischen SiCN-Faser ausübt. Im 

Vergleich mit den kommerziell erhältlichen SiC-Fasern ist die Zugfestigkeit der entwi-

ckelten MWCNT-verstärkten SiCN-Faser zwar geringer, Kriech- und Oxidationsbe-

ständigkeit liegen jedoch auf gleichem Niveau. Das Potential der hier hergestellten 

keramischen SiCN-Fasern ist allerdings keineswegs ausgereizt. Während die indus-

triell gefertigten keramischen Fasern in einem zeitlich stabilen Verfahren mit geringe-

ren Durchmessern von ca. 10 μm produziert werden, handelt es sich bei den im 

Rahmen der vorliegenden Arbeit entwickelten SiCN-Fasern um Chargen im Labor-
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maßstab mit Durchmessern von ca. 50 μm. Die Ursache hierfür ist, dass sich Fasern 

mit diesen vergleichsweise großen Durchmessern in Bündeln von sieben Monofila-

menten vergleichsweise gut handhaben lassen. Des Weiteren sind diese Fasern 

zwischen den einzelnen Prozessschritten starken Belastungen durch das manuelle 

Eingreifen (z.B. Einspannen in den Pyrolyseofen) unterworfen. Der Sauerstoffgehalt 

in den entwickelten keramischen SiCN-Fasern liegt zum Teil bei 21 Gew.%. Eine 

Reduzierung auf einen möglichst niedrigen Wert ist in weiteren Arbeiten anzustre-

ben. Ebenso sollte die Pyrolysetemperatur, die anlagenbedingt derzeit 1100 °C be-

trägt, auf 1300 °C erhöht werden. Diese Temperatur hat sich in vorangegangenen 

Arbeiten als optimale Herstellungstemperatur bezüglich der erhaltenen Fasereigen-

schaften herausgestellt. Bei einer zukünftigen Herstellung der keramischen SiCN-

Fasern mit größerem Chargenvolumen, geringeren Durchmessern, niedrigeren Antei-

len an Sauerstoff und bei Verwendung höherer Pyrolysetemperaturen ist eine deutli-

che Verbesserung der Fasereigenschaften zu erwarten. Damit sollte auch in Zukunft 

neben der Optimierung der Spinnmassen ein Augenmerk auf die Verfahrenstechnik 

gelegt werden. Nur wenn die Verarbeitungseigenschaften des Ausgangsmaterials mit 

einer darauf abgestimmten kontinuierlichen Herstellung verbunden werden, entste-

hen keramische SiCN-Fasern, die gute Oxidations- und Kriechbeständigkeit, hohe 

Zugfestigkeit und geringe Kosten miteinander vereinen. Mit diesen Eigenschaften 

ließe sich eine bestehende Lücke im Eigenschaftsprofil keramischer Fasern schlie-

ßen und neue Anwendungsgebiete für CMCs wären möglich. 

MWCNT besitzen auf Grund ihrer außergewöhnlichen Eigenschaften ein großes Po-

tential, in einer Vielzahl von Anwendungen eingesetzt zu werden, z.B. als Verstär-

kungskomponente in Verbundmaterialien oder als Funktionselement in der Elektro-

nik. Daher finden weltweit auf diesem Gebiet verstärkt Forschungsaktivitäten statt. 

Für den realen Einsatz von MWCNT in Produkten des alltäglichen Bedarfs jedoch 

werden zum einen der Preis und zum anderen die Ergebnisse weiterer Studien über 

mögliche Gesundheitsrisiken der CNT entscheiden. 



6  Summary and outlook 115 

 

6 Summary and outlook 

For about 10 years the production of ceramic SiCN fibers by the precursor route is 

investigated at the Chair for Ceramic Materials Engineering of the University of 

Bayreuth in Germany. For this purpose the precursor ABSE, a polycarbosilacane, 

was developed and is produced in charges of 4 kg. After thermal and catalytic con-

densation, ABSE is suitable for melt-spinning. So-generated thermoplastic green fi-

bers can be transferred into ceramic SiCN fibers when cured by a high energy elec-

tron beam in advance. However, due to the sensibility of the given process flow for 

changes in materials or parameters there is research for alternative methods going 

on with the focus on the production of larger industrial charge sizes. 

The major target of the present experimental study was the introduction of MWCNT 

in the ABSE precursor to refine the rheological properties for an improvement of the 

melt-spinning process. Herewith an important step ahead is to be taken towards cost-

effective and reproducible preparation of the spinning mass compared to the conven-

tional method of thermal and catalytic after-condensation. The focus was set on the 

achievement of a homogeneous distribution of MWCNT in the precursor as well as 

the investigation of the influence of MWCNT on the behaviour during spinning, curing 

and pyrolysis. 

Along with the strong affinity of carbon to the used precursor and the large specific 

surface area of the MWCNT, the addition of 1 wt.% MWCNT turned out to be suffi-

cient for the desired change of the rheological behaviour in the direction of increased 

viscosity and higher elastic fraction of the melt with non-Newton behaviour. Simple 

mechanical dispergation of the MWCNT agglomerates by stirring was found impossi-

ble. For this means a chemical dispergator had to be applied, which, as an undesired 

side-effect, also changes the surface properties of the MWCNT and thus somewhat 

weakens the impact of the MWCNT on the rheological behaviour of the precursor 

melt. After all, precursor masses with and without dispergator were processed result-

ing in different degrees of MWCNT’ dispergation as well as homogeneity and shape 

of the generated green fibers. The result of fiber curing is not influenced negatively 

by the presence of MWCNT. The mean molecular weight of the used ABSE was only 

one fifth of after-condensed charges; therefore the investigated material required 

three times the beam dose for complete curing. 
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Despite the different shrinking behaviours of matrix and MWCNT during pyrolysis the 

cured green fibers can be continuously transferred into ceramic SiCN fibers. The 

polycarbosilazane matrix shrinks onto the MWCNT without any cracks or other de-

fects at the phase boundary. As a benefit, cheap CVD-generated MWCNT can be 

used since existing defects in the graphite lattice are cured during pyrolysis. The 

process parameters were optimized and a laboratory scale but continuous production 

flow of MWCNT-reinforced ceramic SiCN fibers was established. Such fibers were 

thereafter subjected to tests of tensile strength, creep behaviour and oxidation resis-

tance. Their potential was evaluated by a comparison to commercially available ce-

ramic fibers. First results imply an increase of the tensile strength by about 50% with 

the addition of 1 wt.% MWCNT to the SiCN fiber, however without any worsening of 

creep or oxidation resistance. Compared to commercial SiC-fibers, the tensile 

strength of the developed SiCN fiber is lower but creep and oxidation resistance are 

on the same level. Here it has to be noted, that the results may be impacted by some 

simplifications to ease handling and production in a laboratory, leaving room for im-

provement of the potential of the SiCN fibers once they are produced in industrial 

environment. E.g., current industrial fibers are generated in a timely stable process 

with a diameter of about 10 μm, whereas the fibers developed in the present study 

show diameters of about 50 μm since this size can be easily handled in bundles of 

seven mono-filaments. Furthermore manual handling between process steps and 

during set-up may impact the mechanical properties of the later fiber. The oxygen 

content, for current fibers being up to 21 wt.%, has to be decreased to lowest values 

in future studies. As well, due to limited availability of equipment, the pyrolysis tem-

perature had to be set to 1100°C for the current fiber, but previous studies revealed 

temperatures of about 1300°C to be the optimum in terms of fiber properties. Hence, 

with the continuous industrial production of the MWCNT-reinforced SiCN fibers at 

higher charge masses, lower fiber diameters, lower oxygen content and adapted 

temperature for pyrolysis a remarkable improvement of the fiber properties at rea-

sonable costs is to be expected. With the resulting SiCN fibers of high tensile 

strength as well as high creep and oxidation resistance at comparably low production 

costs an existing niche for application of ceramic fibers can be filled. 
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Owing to their outstanding properties MWCNT have tremendous potential for various 

applications, e.g. as reinforcement in material compounds or functional elements in 

electronic parts. Together with future findings in scientific research in this field the 

costs but also the thinkable risks for human health will judge, whether MWCNT will 

make their way in products of our daily life. 
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