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1 Einleitung

Hochentwickelte keramische Materialien werden im Anlagen- und Turbinenbau da

eingesetzt, wo die Grenzen metallischer Werkstoffe hinsichtlich Temperatur und

Korrosionsbeständigkeit überschritten werden. Beispielsweise wird in Wärme-Kraft-

Maschinen eine stetige Steigerung der Betriebstemperaturen angestrebt, um durch

die Erhöhung des Carnot-Wirkungsgrades eine ökonomische Energieumwandlung zu

erreichen. Diese neuartigen Technologien bringen die eingesetzten Werkstoffe an die

Grenze ihrer Leistungsfähigkeit. Technische Keramiken weisen die dort erforderten

Eigenschaften wie geringe Dichte, hohe Festigkeit und Härte sowie thermische bezie-

hungsweise chemische Stabilität auf.

Der Einsatz von Verbundwerkstoffen erlaubt durch ungewöhnliche Eigenschafts-

kombinationen die Erschließung neuer Anwendungsfelder. Die maximale Temperatur-

grenze wird jedoch nach wie vor durch die Stabilität der verwendeten Materialien

limitiert. Aus diesem Grund werden neue Stoffsysteme gesucht, deren Eigenschafts-

spektrum das der herkömmlichen Werkstoffe erweitert.

Unter dem Sammelbegriff „technische Keramik“, auch als „Hochleistungskeramik“

bezeichnet, werden polykristalline nichtmetallisch-anorganische Materialien zusam-

mengefasst, die aus kontrolliert synthetisierten Ausgangsstoffen hergestellt werden,

um deren Eigenschaften auf technische Anwendungen hin zu optimieren [1]. Hierbei

werden die hohe Härte und Abriebfestigkeit, die hohe Festigkeit und die Hochtempe-

raturbeständigkeit unter oxidierender Atmosphäre genutzt, um Bauteile wie Schneid-

platten und Schleifscheiben, Kugellager, Tiegel, Filter, Hitzeschilde etc. herzustellen.

Mit diesen Materialien können aber auch außergewöhnliche physikalische Effekte wie

Piezoelektrizität, Sauerstoffionenleitfähigkeit oder Supraleitung erreicht werden.

Die Einteilung nach Stoffsystemen unterscheidet Oxid- und Nichtoxidkeramiken.

Typische Vertreter der ersten Gruppe sind Aluminiumoxid (Al2O3) und Zirconium-

oxid (ZrO2), Aluminiumtitanat (Al2TiO5) oder Blei-Zirkonat-Titanat (PbZrO3-PbTiO3).

Aluminiumoxid und Zirconiumoxid werden aufgrund ihrer hohen Festigkeit unter an-

derem in Hüftgelenksprothesen eingesetzt. Letzteres wird durch Yttriumdotierung in
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der tetragonalen Phase stabilisiert, die sich unter mechanischer Spannung in die volu-

minösere monokline Phase umwandelt. Die entstehenden Druckspannungen wirken

entgegen der Rißausbreitung und führen auf diesem Weg, verglichen mit anderen

Keramiken, zu einer besonders hohen Zähigkeit und Zuverlässigkeit. Aluminiumtitanat

hat eine besonders hohe Thermoschockbeständigkeit und Blei-Zirkonat-Titanat wird

als Piezomaterial eingesetzt.

Nichtoxidkeramiken, also sauerstofffreie Verbindungen, zeigen höhere kovalente

Bindungsanteile als Oxidkeramiken. Viele dieser Materialien zeichnen sich durch che-

mische Beständigkeit und hohe Schmelz-und Zersetzungspunkte aus. Beispielsweise

schmilzt HfC erst bei 3890 ◦C, die Verbindung 4TaC·HfC sogar erst bei 3930 ◦C, sie

gehört zu den höchstschmelzenden Stoffen überhaupt [2]. Wegen ihrer hohen Härte

wurde für eine Gruppe von Nichtoxidkeramiken der Name „Hartstoffe“ eingeführt. In

sauerstoffhaltiger Atmosphäre werden Nichtoxidkeramiken bei erhöhter Temperatur

oxidiert. Es bildet sich dabei jedoch häufig eine Passivschicht aus, die den Fortschritt

der Reaktion hemmt und die Anwendung unter diesen Bedingungen ermöglicht.

Die Carbide, Nitride, Boride und Silicide von Übergangsmetallen der vierten bis

sechsten Gruppe des Periodensystems zeigen metallähnliche Eigenschaften, sie wer-

den daher als metallische Hartstoffe bezeichnet [3]. Nichtmetallische Hartstoffe sind

unter anderem Diamant, Siliciumcarbid, Siliciumnitrid, B4C und kubisches Bornitrid [2].

Die hohe thermische Stabilität der kovalenten Strukturen hat den Nachteil, dass die

Verdichtung mittels Sinterprozess nur unter extremen Temperatur- und Druckbedin-

gungen möglich ist. Diese Schwierigkeit kann durch die Pyrolyse polymerer Vorstu-

fen, der „präkeramischen Polymere“, in die keramischen Materialsysteme umgangen

werden. Diese Route ermöglicht unter anderem auch die Herstellung von nichtoxidke-

ramischen Fasern. Sie können als Verstärkungsmaterial in hochtemperaturstabilen

Verbundwerkstoffen verarbeitet werden, was zu einer verbesserten Zähigkeit und

Schadenstoleranz führt.

Ein weiterer Vorteil präkeramischer Polymere ist der Zugang zu neuen multinären

Verbindungen, deren Synthese durch Festkörperreaktionen nicht möglich ist. Durch

geringe Selbstdiffusion und Zersetzung unterhalb des Schmelzpunktes wird die Re-

aktion zwischen binären Phasen verhindert. Werden die Elemente jedoch in anorgani-

schen oder metallorganischen Polymeren mit der entsprechenden Zusammensetzung

arrangiert, können über die thermische Degradation homogene keramische Materia-

lien erhalten werden.

Auf diesem Weg wurden amorphe quaternäre Netzwerke aus den Elementen Si-
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licium, Bor, Stickstoff und Kohlenstoff erhalten [4; 5]. Sie zeigen eine hohe Stabilität

gegen Kristallisation, thermische Zersetzung und Oxidation. Streng genommen fällt

diese Materialklasse nicht unter den Sammelbegriff der „Keramik“, da es sich nicht um

polykristalline Festkörper handelt. Andererseits trifft die Bezeichnung als „Glas“ auch

nicht zu, da es sich nicht um eine unterkühlte Schmelze handelt und unterhalb jeder Art

von Erweichung ein Zerfall in die binären Phasen eintritt. Da die Herstellungsroute von

polymerabgeleitetem Siliciumnitrid oder -carbonitrid sich nicht wesentlich von diesem

System unterscheidet, und ein fließender Übergang zwischen amorphen Clustern

und kristallinen Sub-Mikrometer-Verbünden auftritt, wird SiBNC in der Literatur häufig

als amorphe Keramik bezeichnet [6]. Die angloamerikanische Bezeichnung ceramics

fasst ohnehin die Definition weiter und beinhaltet alle anorganisch-nichtmetallischen

Werkstoffe [1].

Der Forschungsschwerpunkt auf dem Gebiet der amorphen SiBNC-Netzwerke lag

bisher auf der Synthese unterschiedlicher molekularer Vorstufen. Durch Variationen

ihres chemischen Aufbaus wurden vielfältige keramische Zusammensetzungen er-

halten, deren Hochtemperaturstabilität optimiert werden sollte. Da die thermische

Stabilität jedoch in verschiedenen Arbeiten unterschiedlich definiert wird, finden sich

in der Literatur teilweise widersprüchliche Angaben.

Verarbeitet werden die viskosen präkeramischen Polymere insbesondere zu Grün-

fasern, die durch anschließende Pyrolyse keramisiert werden. Auch Beschichtungen

wurden bereits hergestellt, kompakte Proben wurden aus Presslingen der Polymer-

pulvern erhalten. Die Flexibilität der Formgebung aus dem flüssigen Zustand lässt

jedoch noch eine Vielzahl von Verabeitungsverfahren zu, von denen eine Auswahl in

der vorliegenden Arbeit behandelt wird.

Die untersuchten Prozesse reichen vom Spark Plasma Sintern keramischer Pulver,

über Elektrospinnen von Fasern, hin zur Herstellung von kompakten Proben durch

Infiltration einer Porositätsvorlage. Auf vielfältigen Wegen werden so verschiedene

Probengeometrien erreicht. Elektrogesponnene Fasergewebe können potentiell für

die Hochtemperaturfiltration korrosiver Medien eingesetzt werden, und als Katalysa-

torträger oder als Faserverstärkung dienen. An den kompakten Proben werden Werk-

stoffparameter wie die Wärmeleitfähigkeit und die Härte nach Vickers bestimmt. Be-

gleitend werden die Keramisierung verschiedener Vorstufen und die Hochtemperatur-

eigenschaften der erhaltenen Keramiken nach einheitlichen Kriterien verglichen.

Weiterhin wird eine neue Gruppe vinylfunktionalisierter SiBNC-Polymere syntheti-

siert, die durch radikalische Polymerisation vernetzt werden können. Diese Polymere
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eigenen sich insbesondere für die Infiltration von Fasergeweben, da sie kontrolliert

ausgehärtet werden.

Zuletzt wird eine vereinfachte Polymersynthese präsentiert. Aus einfachen Aus-

gangsstoffen wird in einem Reaktionsschritt das präkeramische Polymer gewonnen.

Die Struktur des Polymers und die Hochtemperatureigenschaften der resultierenden

Keramik ähneln denen der Einkomponentenvorläufersysteme. Dieses Verfahren er-

möglicht die kostengünstigste Herstellung von SiBNC-Vorstufen, die bisher bekannt

ist.
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2 Material und Methoden

2.1 Chemische Synthesen

2.1.1 Arbeiten unter Schutzgasatmosphäre

Alle chemischen Synthesen, bei denen es nicht andersweitig beschrieben ist, werden

unter Schutzgas durchgeführt, um eine Kontamination mit Sauerstoff oder Feuchtig-

keit zu verhindern. Chemische Glasgeräte sind mit einem Seithahn versehen, über

den sie mit der Schutzgasanlage verbunden werden. Vor der Befüllung werden die

Aufbauten dreimal auf einen Enddruck < 10−2 mbar evakuiert, ausgeheizt und wieder

mit Argon geflutet. Danach werden die Apparaturen nur noch im Argongegenstrom

geöffnet. Die Schutzgasanlage ist mit mehreren Anschlüssen ausgestattet, die jeweils

Argon- und Vakuumzuleitungen besitzen (Abb. 2.1).

Argon

Vakuum

Kühlfalle

Vakuum-Messröhre

Schutzgasanschlüsse

Abbildung 2.1: Schematischer Aufbau der Schutzgasanlage

Das verwendete Argon (Reinheit 5.0, Fa. Air Liquide, Paris, Frankreich) wird vor-

behandelt, um letzte Verunreinigungen zu entfernen. Restfeuchtigkeit wird gebunden,

indem es der Reihe nach über Blaugel, Kaliumhydroxid-Plätzchen, Molekularsieb und
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Phosphorpentoxid auf Trägermaterial mit Indikator (Sicapent, Fa. Merck, Darmstadt)

geleitet wird. Spuren von Sauerstoff und Stickstoff reagieren mit Titanschwamm (Fa.

AlfaAeser, Karlsruhe), der in einem Quarzrohr bei 750 ◦C mit einem Röhrenofen

temperiert ist.

Vakuum wird mit Drehschieberpumpen (Trivac D4B, Fa. Leibold Vacuum, Köln)

erzeugt. Die Schutzgasanlagen werden von den Pumpen durch Kühlfallen getrennt,

die mit flüssigem Stickstoff gekühlt werden. Damit werden sowohl die Öldämpfe

der Pumpen als auch Lösungsmittel und Reagenzien aufgefangen, die in geringen

Mengen in die Vakuumlinie geraten.

Für Arbeiten, die nicht in Glasapparaturen durchführbar sind, steht eine Glove Box

(Fa. Braun, München) mit Argonatmosphäre zur Verfügung.

2.1.2 Absolutierung der Edukte und Lösungsmittel

Lösungsmittel (Fa. Roth, Karlsruhe) werden vor dem Gebrauch getrocknet. Apro-

tische chlorfreie Lösungsmittel (Pentan, Hexan, Toluol, Benzol, Ether) werden mit

elementarem Natrium (Fa. Merck, Darmstadt) im Rückfluß gekocht, bis der Indikator

Benzophenon (Fa. Merck, Darmstadt) blau umschlägt. Nun werden sie destilliert

und über Natriumdraht gelagert. Chlorhaltige und protische Lösungsmittel (Di- und

Trichlormethan, Ethanol) werden über Molsieb getrocknet und anschließend destilliert.

Die Silane und Silazane (Fa. VWR, Bruchsal; Fa. AlfaAeser, Karlsruhe; Fa. Acros,

Geel), die als Edukte für die präkeramischen Polymere eingesetzt werden, werden

vor dem Gebrauch ebenfalls destilliert. Die Gase BCl3 und Methylamin (Fa. Gerling

Holz & Co, Hamburg) werden direkt verwendet.

2.1.3 Synthese der molekularen Vorstufen

Es werden verschiedene chlorierte molekulare Vorstufen als Ausgangsstoffe für die

Borosilazanpolymere verwendet. Auf diesem Weg können die funktionellen Grup-

pen der Polymere variiert werden. Die Verbindungen TADB (Trichlorsilylaminodi-

chlorboran), VADB (Vinyldichlorsilylaminodichlorboran) und MADB (Methyldichlorsilyl-

aminodichlorboran) werden durch doppelte Silazanspaltung an Hexamethyldisilazan

(HMDS) mit Chlorsilanen und Trichlorboran dargestellt.
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Trichlorsilylaminodichlorboran (TADB)

Im ersten Schritt werden unter Eiskühlung bei 0 ◦C im Dreihalskolben mit Überdruck-

ventil 1,92 mol (309,6 g; 400 ml) Hexamethyldisilazan zu 3,49 mol (592,4 g; 400 ml)

Tetrachlorsilan langsam zugetropft. Der Ansatz wird auf Raumtemperatur erwärmt und

mehrere Stunden gerührt. Das entstandene Trimethylchlorsilan und überschüssiges

Tetrachlorsilan werden bei Raumtemperatur im Unterdruck (10 mbar) abgezogen und

in einer Kühlfalle bei -196 ◦C (flüssiger Stickstoff) aufgefangen. Der Rückstand wird

bei 10 mbar destilliert, wobei der Siedepunkt des Produkts Trichlortrimethyldisilazan

(TTDS) bei 45 ◦C liegt.

Im zweiten Schritt wird TTDS mit BCl3 umgesetzt. Es werden 1,9 mol BCl3 (223,2 g;

165,8 ml) pro eingesetztem mol TTDS (222,7 g; 190,8 ml) bei etwa -70 ◦C (Iso-

propanol/Trockeneis-Kältebad) in einen Dreihalskolben einkondensiert. Anschließend

wird das TTDS über einen Tropftrichter zugegeben, und der gesamte Aufbau durch

die Umgebungstemperatur innerhalb einiger Stunden mit Druckausgleich auf Raum-

temperatur erwärmt. Bei 10 mbar werden Trimethylchlorsilan und überschüssiges

BCl3 abgezogen und in einer Kühlfalle bei -196 ◦C (flüssiger Stickstoff) aufgefangen.

Daraufhin wird der Rückstand bei 10 mbar destilliert. Der Siedepunkt von TADB liegt

bei 39 ◦C.

Vinyldichlorsilylaminodichlorboran (VADB)

Diese Verbindung wird analog der TADB-Synthese aus HMDS, Trichlorvinylsilan und

Trichlorboran gewonnen. Es werden 5,51 mol Trichlorvinylsilan (889,0 g; 700 ml) in

einem Dreihalskolben mit Magnetrührer und Überdruckventil vorgelegt. Über einen

Tropftrichter werden 2,4 mol HMDS (387,0 g; 500 ml) bei 0 ◦C zugetropft und einige

Stunden gerührt. Trimethylchlorsilan und überschüssiges Trichlorvinylsilan werden bei

10 mbar abgezogen und in einer Kühlfalle (-196 ◦C, flüssiger Stickstoff) aufgefangen.

Der Rückstand wird fraktioniert destilliert, der Siedepunkt von dem Produkt Vinyl-

dichlortrimethyldisilazan (VTDS) beträgt 40 ◦C.

Im Anschluß wird mit dem erhaltenen VTDS die Polymervorstufe VADB durch Re-

aktion mit BCl3 dargestellt. Bei etwa -70 ◦C (Isopropanol/Trockeneis-Kältebad) werden

pro eingesetztem mol VTDS (214,2 g; 210 ml) 2,56 mol BCl3 (300,3 g; 210 ml) einkon-

densiert. Über einen Tropftrichter wird bei leichtem Argon-Fluß das VTDS zugetropft

und anschließend unter Rühren auf Raumtemperatur erwärmt. Bei 10 mbar werden

das entstandene Trimethylchlorsilan und überschüssiges BCl3 abgezogen und der
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Rückstand fraktioniert destilliert. Der Siedepunkt beträgt 48 ◦C. Da die Vinylgruppen

während der Reaktion teilweise polymerisieren und als Nebenprodukt in Form eines

weißen Niederschlags ausfallen, werden nur schlechte Ausbeuten erreicht.

Methyldichlorsilylaminodichlorboran (MADB)

Die Verbindung MADB wird am Fraunhofer Institut für Silicatforschung (Fraunhofer-

ISC, Neunerplatz 2, 97082 Würzburg) in einer Technikumsanlage hergestellt, die

sich an der Laborsynthese mit doppelter Silazanspaltung orientiert. Die Synthese-

ansätze werden mit Eduktmengen von über 100 l durchgeführt. Vor der Polymerisation

wird MADB frisch destilliert, um Verunreinigungen von Transport und Lagerung zu

entfernen.

Dichloroborylmethyltrichlorosilylamin (DMTA)

DMTA wird in semi-kontinuierlicher Synthese in der Gasphase am Institut für chemi-

sche Verfahrenstechnik der Universität Stuttgart (Böblinger Str. 78, 70199 Stuttgart)

dargestellt [7]. In der ersten Reaktion wird Methylamin mit SiCl4 umgesetzt, das

Produkt reagiert anschließend mit BCl3 zu DMTA. Die entstehenden Salze werden in

Keramikfiltern aufgefangen und in zeitlich zwischengeschalteten Reinigungsschritten

bei erhöhter Temperatur sublimiert.

2.1.4 Polymersynthese

Die molekularen Vorstufen reagieren mit Monomethylamin zu präkeramischen Poly-

borocarbosilazanen, wie in Abschnitt 3.2.3 genauer beschrieben. Entstehendes HCl

wird von überschüssigem Methylamin in Form von Methylammoniumchlorid-Nieder-

schlag gebunden. Durch Filtration wird dieses Salz entfernt. Da die Reaktion äußerst

heftig abläuft, wird mit hoher Hexanverdünnung gearbeitet. Es werden je nach Größe

des Ansatzes zwei Verfahren angewendet: Für kleinere Mengen werden Standard-

Laborgeräte verwendet. Größere Ansätze (>100 ml Silan bzw. Silazan) können in

einem speziellen Rührkessel umgesetzt werden. Die Ansatzgrößen sind in Tabelle 2.1

aufgelistet. Vinyltrichlorsilan (VTS) und Vinylmethyldichlorsilan (VMS) werden zu vinyl-

haltigen Silazanen für die Covernetzung aminolysiert (siehe Abschnitt 8.2.2).
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Tabelle 2.1: Eingesetzte Stoffmengen der Silan- und Silazan-Vorstufen (VS) und von
Methylamin (M(Methylamin) = 31,1 g/mol, ρ = 0,7 g/ml) bei der Aminolyse.

VS Dichte (VS) M(VS) n(VS) V(VS) n(CH3NH2) V(CH3NH2)
VTS 1,27 g/ml 161,5 g/mol 0,31 mol 40 ml 1,86 mol 83 ml
VMS 1,08 g/ml 141,1 g/mol 0,68 mol 89 ml 2,71 mol 120 ml
VADB 1,39 g/ml 198,9 g/mol 0,35 mol 50 ml 5,65 mol 250 ml
MADB 1,42 g/ml 210,9 g/mol 0,13 mol 20 ml 2,25 mol 100 ml
TADB 1,63 g/ml 231,2 g/mol 0,14 mol 20 ml 1,69 mol 112 ml
TADB* 1,63 g/ml 231,2 g/mol 1,73 mol 245 ml 22,5 mol 1000 ml
DMTA* n. bestimmt 245,2 g/mol 1,22 mol (300 g) 33,8 mol 1500 ml

* Reaktion im Rührkesselreaktor

Reaktion im Kolben

In einen Zweiliter-Dreihalskolben mit Magnetrührer, Tropftrichter und Schutzgasan-

schluß wird bei etwa -70 ◦C (Isopropanol-Trockeneis-Kältebad) Monomethylamin ein-

kondensiert. Anschließend wird 1 l Hexan zur Verdünnung zugegeben und statt der

Methylamingasflasche ein Druckausgleich angeschlossen. Nun wird die monomere

Vorstufe zugetropft, die ebenfalls mit 250 ml Hexan verdünnt ist. Es entsteht sofort ein

dichter Methylammoniumchlorid-Rauch. Nach der Reaktion wird der Ansatz langsam

auf Raumtemperatur erwärmt. Mit einer Umkehrfritte wird Methylammoniumchlorid

von der Polymer-Hexan-Lösung getrennt. Für eine höhere Ausbeute wird es noch zwei

Mal mit Hexan gewaschen, um anhaftendes Polymer zu lösen. Das Lösungsmittel

wird im Unterdruck abgezogen und in einer Kühlfalle (-196 ◦C, flüssiger Stickstoff)

aufgefangen. Da während des Einengens noch gelöstes Methylammoniumchlorid

ausfällt, wird das Polymer zuletzt nochmals filtriert.

Rührkesselreaktor

Es wird ein doppelwandiger Glasreaktor mit einem Volumen von 6 l und Dreihalsauf-

satz verwendet (Abb. 2.2). Das große Volumen wird mit einem KPG-Rührer umge-

wälzt. Vor dem Druckausgleich befindet sich ein Intensivkühler, um verdampfendes

Methylamin wieder zu kondensieren. Mit einem Kryostat wird die Apparatur auf -30 ◦C

gekühlt. Monomethylamin (Fa. Gerling Holz & Co, Hamburg) wird einkondensiert

und auch hier mit reichlich Hexan verdünnt (1,5 l). Die chlorierten Vorstufen werden

mit 250 ml Hexan verdünnt und über einen Tropftrichter durch leichten Überdruck

schubweise eingespritzt. Während der Reaktion wird das Gefäß über den Argon-
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Abbildung 2.2: Rührkesselreaktor für die Aminolyse

anschluss hinter dem Intensivkühler mit Schutzgas überschleiert. Innerhalb einiger

Stunden setzen sich nach der Reaktion zwei Phasen ab. Die obere Phase wird

von Hexan gebildet, in dem das entstandene Polymer gelöst ist. Die untere Phase

besteht aus einer Methylammoniumchlorid-Methylamin-Lösung. Mit einem Steigrohr

wird durch Unterdruck die obere Phase in eine Umkehrfritte überführt und das Filtrat

in einem Zweiliterkolben gesammelt. Der Rückstand wird mit Hexan gewaschen. Das

Lösungsmittel wird im Unterdruck abgezogen und das zurückbleibende Polymer durch

erneute Filtration von nachträglich ausgefallenem Methylammoniumchlorid gereinigt.

2.1.5 Keramisierung

Die Pyrolyse vom Polymer zur Keramik bis 900 ◦C (Haltezeit 3 h) wird in Quarzglas-

rohren durchgeführt. Sie werden mit Rohröfen (Fa. HTM Reetz, Berlin) beheizt. Es

folgt eine Hochtemperaturbehandlung bis 1400 ◦C (Haltezeit 3 h) im Rohrofen (HTRH,

Fa. Gero, Neuhausen; Lora, Fa. HTM Reetz, Berlin) zur weiteren Verdichtung und der

vollständigen Keramisierung. Während des Prozesses wird mit einem leichten Argon-
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Strom (Reinheit 5.0, Fa. Air Liquide, Paris, Frankreich) gespült. Als Tiegel dienen

BN-Schiffchen, die in Glasschleusen zwischen Glovebox und den Öfen transportiert

werden.

2.2 Kernresonanzspektroskopie (NMR)

NMR-Spektren von Lösungen werden mit dem Puls-Fourier-Transform-NMR-Spektro-

meter AVANCE DPX-300 SB (Fa. Bruker, Karlsruhe) bei Raumtemperatur mit einer

Frequenz von 300,13 MHz (1H), 75,46 MHz (13C), 96,29 MHz (11B) und 59,63 MHz

(29Si) aufgenommen. Als externer Standard für die Kerne 1H, 13C und 29Si wird

Tetramethylsilan verwendet, für 11B-Kerne hingegen BF3·OEt2.

Festkörper-29Si-MAS-NMR-Spektren werden mit einem Bruker AV-III 400 Spektro-

meter aufgenommen. Die Proben werden als gemörsertes Pulver in Zirkoniumoxid-

Probenköpfe gefüllt. Es wird eine 29Si Larmor-Frequenz von 79,496 MHz und eine

Magnetfeldstärke von 9,4 T verwendet. Die MAS-Frequenz wird auf 8 kHz eingestellt.

Üblicherweise werden 1000 Pulse pro Spektrum gemessen. Als Referenz dient der

NMR-Standard DSS bei 1,53 ppm.

2.3 Infrarotspektroskopie (FTIR)

Für die Infrarot-Spektroskopie werden 1-2 mg der zu untersuchenden Substanz mit

500 mg KBr (99%, f. d. IR-Spektroskopie, Aldrich, getrocknet) vermörsert und bei

0,8 GPa in einer hydraulischen Presse zu Tabletten mit 13 mm Durchmesser verpresst.

Die Probenpräparation wird in der Glovebox durchgeführt, um Feuchtigkeit zu ver-

meiden. In einem Exsikkator wird das Probenrad zum Messaufbau transportiert. IR-

Spektren werden mit dem IFS 113ν (Fa. Bruker, Karlsruhe) im Bereich von 4000 cm−1

bis 400 cm−1 mit einer Auflösung von 2 cm−1 gemessen.

2.4 Quantitative Elementanalyse

2.4.1 Heißgasextraktion

Dieses Verfahren wird zur Quantifizierung des Sauerstoff-, Stickstoff- und Kohlenstoff-

gehalts durchgeführt. Sauerstoff und Stickstoff werden simultan in dem Analysator
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TC-438 (Fa. Leco, St. Joseph, USA) bestimmt. Die fein zermahlene Probe wird in

Zinnhülsen eingewogen. Im Heliumstrom fällt sie zusammen mit 0,9 g Nickel und 0,3 g

Zinn in einen Graphittiegel, der auf 2500 K beheizt ist. Das entstehende CO wird zu

CO2 oxidiert und über Infrarotabsorption detektiert. Daraufhin werden CO2 und H2O

absorbiert und der Stickstoffgehalt in einer Wärmeleitfähigkeitszelle gemessen.

Zur Bestimmung des Kohlenstoffgehalts wird der Analysator C-200 (Fa. Leco, St.

Joseph, USA) verwendet. 10-12 mg der Probe werden in einer Zinnhülse eingewogen.

In einem Korundtiegel werden zu dieser Hülse 0,8 g Eisen und 1,0 g Kupfergranulat

zugegeben. Während das Gemisch im Sauerstoffstrom induktiv aufgeschmolzen wird,

kann über die Infrarotabsorption des entstehenden CO2 der Kohlenstoffanteil berech-

net werden.

2.4.2 Optische Emissionsspektroskopie mit induktiv

gekoppeltem Plasma (ICP-OES)

Die Elemente Silicium und Bor werden mit einem Vista Prosimultaneous ICP-OES

Spektrometer (Fa. Varian, Darmstadt) quantitativ bestimmt.

Dazu werden 7-8 mg der Proben im Druckaufschlusssystem DAB-1 (Fa. Berghof,

Eningen) mit 48%-iger HF aufgeschlossen. In den Edelstahlautoklav wird ein modifi-

zierter Tefloneinsatz zum Aufschluss kleiner Mengen eingesetzt [8]. Luftempfindliche

Substanzen werden zuvor in der Glovebox in einen Nickeltiegel eingewogen und

gemeinsam mit dem verschlossenen Tiegel aufgeschlossen.

2.5 Thermische Analytik

2.5.1 Simultane Thermoanalyse (STA)

In der simultanen Thermoanalyse (STA409, Fa. Netzsch, Selb) wird die Proben-

zersetzung mit thermogravimetrischer Analyse (TGA) gemessen, parallel wird das

Signal der Differenzthermoanalyse (DTA) aufgezeichnet. Das Gerät ist über eine

Skimmerkopplung mit einem Massenspektrometer (QMG 421, Fa. Balzers, Hudson,

USA) verbunden, das eine Analyse der freigesetzten Zersetzungsprodukte ermöglicht.

Die Untersuchungen werden an etwa 20 mg der Probe durchgeführt. Die Sub-

stanz wird in einen Korundtiegel eingewogen und auf den Probenträger mit Typ S

Thermoelementen (Pt/RhPt) eingesetzt. Parallel wird die Temperatur eines leeren

17



Referenztiegels gemessen, die Differenz der Temperaturen ergibt die DTA-Messwerte.

Für Messungen in Argonatmosphäre wird der Ofenraum evakuiert und mit dem

Schutzgas geflutet. Zur Messung der Oxidationsstabilität wird Sauerstoff (Reinheit 5.0,

Fa. Westfalen, Münster) verwendet. Während der Messungen wird mit einem Gasfluß

von 100 ml/min gespült. Von den Messdaten wird eine Korrekturkurve, die in einer

Leermessung aufgenommen wurde, subtrahiert. So kann die Variation des Auftriebs

durch das Spülgas während der Messung korrigiert werden.

2.5.2 Hochtemperatur-Thermogravimetrische Analyse

Die Hochtemperaturstabilität in inerter Atmosphäre wird mittels simultaner Thermo-

analyse bis 1950 ◦C gemessen. Die Thermowaage (STA409, Fa. Netzsch, Selb) ist

mit einem Höchsttemperaturofen ausgestattet, der durch Graphitheizelemente beheizt

wird, die Temperaturen von Probe und Referenz werden mit Typ W Thermoelementen

(W-Re/W-Re) ermittelt. Die Untersuchungen werden in Graphittiegeln durchgeführt.

Es wird mit Helium (Reinheit 4.6, Fa. Westfalen, Münster) gespült, vor der Messung

wird der Ofenraum dreimal evakuiert und mit Schutzgas geflutet. Durch die nachträg-

liche Korrektur mit den Werten einer Leermessung wird der Einfluß des Messaufbaus

auf das Ergebnis verringert.

Die Thermowaage wird auch für Auslagerungsversuche an den Keramiken bei

erhöhten Temperaturen verwendet, um die Temperatur, die auf die Probe einwirkt,

möglichst genau bestimmen zu können. Als Zieltemperaturen wurden 1600 ◦C und

1700 ◦C programmiert, bei einer Haltezeit von jeweils 3 h. Die gemessene Temperatur

am Graphittiegel ist in Abbildung 2.3 dargestellt. Statt 1600 ◦C wird nur ein Wert von

1565 ◦C erreicht, statt 1700 ◦C nur 1660 ◦C.

2.6 Heliumpyknometrie

Die Dichtebestimmung erfolgt im Gasverdrängungspyknometer (AccuPyc 1330GB,

Fa. Micromeritics, Norcross, USA) mit Helium (Reinheit 4.6, Westfalen, Münster). Das

Gerät wird zunächst mit einem Standardvolumen kalibriert. Anschließend wird die

Messung automatisiert mit 10 Wiederholungen durchgeführt und der Durchschnitts-

wert für Volumen und Dichte ausgegeben. Die Proben, die im Spark Plasma Sintern

präpariert wurden, werden geviertelt und als kompakte Stücke gemessen. Die Dichte

der übrigen Keramiken wird an gemörsertern Pulvern bestimmt.
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Abbildung 2.3: Gemessenes Temperaturprofil während der Auslagerungsversuche
bei programmierten Zieltemperaturen von 1600 ◦C und 1700 ◦C.

2.7 Röntgenpulverdiffraktometrie

Der amorphe Zustand beziehungsweise die kristallinen Phasen der Proben werden

mit Röntgenpulverdiffraktometrie aufgeklärt. Hierzu werden die Diffraktometer D8 (Fa.

Bruker, Karlsruhe) und STADI-P (Fa. Stoe, Darmstadt) mit linearem PSD (Position

Sensitive Detector) verwendet. Beide werden mit Kupfer-Kα-Strahlung (λ =1,54056 Å)

in Debye-Scherrer-Geometrie betrieben. Die Messzeit am D8-Diffraktometer beträgt

8 h für einen Winkelbereich von 5-90◦. Am STADI-P wird der Winkelbereich von 12◦

bis 87◦ in 2 h durchfahren.

2.8 Härtemessung

Die Härte wird durch Vickers Härteeindrücke (Micromet 1 Micro Hardness Tester, Fa.

Buehler, Düsseldorf) bestimmt. Auf die polierte Probenoberfläche der SPS-Proben

wird eine Diamantpyramide mit einer definierten Last von 1 kg gepresst. Die Belastung

wird 20 s gehalten. Es werden für jede Probe 15 bis 20 Härteeindrücke gemessen.
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Bei den amorphen SiBNC-Proben, die durch die Infiltration von Basotect-Schaum

hergestellt wurden, wird die Belastung von 50 g bis 1 kg variiert und bei jeder Last

jeweils 10 Eindrücke aufgenommen. Im Anschluss wird die Diagonale des Eindrucks

mikroskopisch ausgemessen. Die Proben, die durch Spark Plasma Sintern hergestellt

wurden, zeigen eine ungleichmäßige Oberfläche, die Auswertung mit Lichtmikro-

skopie ist schwierig. Deshalb werden die Aufnahmen im Rasterelektronenmikroskop

ausgemessen. Der Mittelwert der Diagonalen jeder Probe wird ermittelt und über

Gleichung 2.1 in die Härte umgerechnet.

HV = 2 sinψ ·
gL

〈2a〉2
= 1854, 4 ·

P

〈2a〉2
(2.1)

HV [GPa] Vickershärte

2ψ [◦] Öffnungswinkel der Pyramide (136◦)

L [kg] Last auf Indenter

g [m/s2] Erdbeschleunigung (9,80665 m/s2)

〈2a〉 [µm] Mittelwert der Eindruckdiagonalen

P [N] Kraft auf Indenter

2.9 Wärmeleitfähigkeitsmessung

Die Wärmeleitfähigkeit der kompakten keramischen Proben wird am Bayerischen

Zentrum für Angewandte Energieforschung (Am Hubland, 97074 Würzburg) gemes-

sen. Hierzu wird die spezifische Wärmekapazität mittels temperaturmodulierter DSC-

Messung (DSC Q2000, Fa. TA Instruments, Eschborn) in Aluminiumtiegeln unter

dynamischer Heliumatmosphäre bestimmt. Die Temperatur wird um 0,5 K moduliert,

die Periodenlänge beträgt 80 s. Die Messung wird im Bereich von -90 ◦C bis 500 ◦C

mit einer Heizrate von 1 K/min durchgeführt.

Mit dem Laserflash-Verfahren wird die Temperaturleitfähigkeit aufgenommen. Die

Probe befindet sich in einer kühl- und beheizbaren Kammer mit kontrollierbarer

Atmosphäre. Eine Seite der Probe wird durch einen Laserpuls (Nd-YAG-Laser, λ =

1, 064 µm) erwärmt und auf der Rückseite die zeitabhängige Temperaturerhöhung

erfasst. Im Temperaturbereich von 26 ◦C bis 530 ◦C wird zur Temperaturermittlung

ein IR-Detektor eingesetzt. Zur besseren Einkopplung des Strahls sowie zur Verbes-

serung des IR-Signals werden die beiden Seiten der Probe mit Graphit beschichtet.

Bei einer tieferen Probentemperatur zwischen -195 ◦C und 26 ◦C wird die temperatur-
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abhängige Änderung des elektrischen Widerstands eines auf die Rückseite aufge-

sputterten Goldstreifens gemessen. Das Verfahren bietet unter diesen Bedingungen

ein verbessertes Signal-Rausch-Verhältnis.

2.10 Elektronenmikroskopie

2.10.1 Rasterelektronenmikroskopie (REM)

Für die Rasterelektronenmikroskopie steht ein XL30 ESEM (Fa. Philips, Eindhoven)

zur Verfügung. Als Kathodenmaterial werden Wolframfilamente verwendet, die übliche

Beschleunigungsspannung liegt bei 25 kV. Die Aufnahme erfolgt unter Hochvakuum,

bei einem Druck < 10−5 mbar. Das Gerät ist mit einem Si(Li)-Detektor zur energie-

dispersiven Röntgenanalyse (EDX) ausgestattet (Phoenix, Fa. EDAX, Mahwah, USA).

Für die Messungen werden die Proben mit leitfähigen Haftaufklebern aus Kohlen-

stoff auf Aluminiumträger aufgeklebt. Daraufhin werden sie mit einer dünnen Schicht

Gold bedampft (scancoat six, Fa. Edwards, Kirchheim), um eine leitfähige Oberfläche

zu schaffen und somit eine statische Aufladung zu verhindern.

2.10.2 Transmissionselektronenmikroskopie (TEM)

Die Proben müssen für Transmissionselektronenmikroskopie von dem Elektronen-

strahl durchdringbar sein. Dementsprechend dürfen die gemessenen Bereiche, ab-

hängig von der Beschleunigungsspannung und der gewünschten Auflösung, Dicken

im Bereich von 50-300 nm nicht überschreiten. Diese Voraussetzung kann durch

verschiedene Methoden erreicht werden. Die Proben können gemahlen werden, und

werden als Suspension in Ethanol auf Kupfernetzchen (Lacey-Kohlefilm 400 mesh, Fa.

Plano, Wetzlar) aufgetropft. Nachdem das Ethanol verdampft ist, können die Träger

in das Mikroskop eingeschleust werden. Aus kompakten Proben werden keilförmige

Schliffe mit Tripod Technik (MultiPrep, Fa. Allied, Rancho Dominguez, USA) präpariert.

Es werden diamantbeschichtete Folien bis zu einer Korngröße von 0,5 µm verwendet

und anschließend mit kolloidalem Silica poliert. Die Rückseite der Probe wird mit

einem Winkel von 2◦ bezogen auf die Vorderseite geschliffen. Zuletzt wird die Ober-

fläche im Ionenstrahl in einem Winkel von 8◦ gereinigt (PIPS, Fa. Gatan, Pleasanton,

USA). Durchstrahlbare Bereiche an Fasern werden mit einem Focused Ion Beam

(Crossbeam 1540 ESB, Zeiss, Oberkochen) herausgeschnitten.
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Abbildung 2.4: Pressform und Graphitauskleidung für den SPS-Prozess

TEM-Untersuchungen werden am Stuttgarter Zentrum für Elektronenmikroskopie

(StEM, Heisenbergstraße 3, 70569 Stuttgart) durchgeführt. Ein 912 Omega (Fa.

Zeiss, Oberkochen) mit Energiefilter bietet die Möglichkeit zur ortsaufgelösten Ele-

mentanalyse durch EF-TEM (Energy filtered transmission electron microscopy). Mit

dem 4000FX (Fa. Jeol, Tokio, Japan) werden hochaufgelöste Aufnahmen bis in den

Subnanometerbereich erreicht.

2.11 Spark-Plasma-Sintern (SPS)

Keramische Pulver werden in der Spark-Plasma-Sinteranlage Dr. Sinter-Lab 515S

(Fa. Sumitomo Coal Mining, Tokio, Japan) am Max-Planck-Institut für Chemische

Physik fester Stoffe (Nöthnitzer Straße 40, 01187 Dresden) behandelt. Es werden

zwei Pulverchargen mit verschiedenen Pyrolyseschritten eingesetzt. Eine Charge wird

direkt nach dem ersten Pyrolyseschritt bei 900 ◦C (Haltezeit 3 h) verwendet (als

C900 bezeichnet), die zweite Charge wird vor dem Sintern komplett bis 1400 ◦C

(Haltezeit 3 h) getempert (als C1400 bezeichnet). In Wolframcarbidmahlgefäßen wird

das Granulat pulverisiert. Die Kugelmühle wird in einer Glovebox betrieben.

Pressformen und Stempel für den Sinterprozess bestehen aus Graphit (Abb. 2.4).

Die Formen (Innendurchmesser 8 mm) werden mit Graphitfolie ausgekleidet, damit die

Proben leichter entnommen werden können. Von dem Ausgangsmaterial werden 300-

350 mg in die Formen gefüllt. Diese Proben werden in die SPS-Presse eingesetzt, die

Probenkammer wird auf 10−3 mbar evakuiert und die Presskraft von 50 MPa angelegt.

Durch einen gepulsten Strom wird eine hohe Heizrate von 100 ◦C/min erreicht, die

Zieltemperatur (1400-1800 ◦C) wird für 10 min gehalten. Die Zieltemperatur wird

mit Bindestrich an die Bezeichnung angehängt. C900-1800 wurde also bei 1800 ◦C

im SPS-Prozess gesintert. Während des Versuchs wird die Temperatur mit einem
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Abbildung 2.5: Glasapparatur zur Durchführung des Elektrospinnens

Pyrometer gemessen. In der Graphitform befindet sich auf der Höhe der Probe eine

gebohrte Kavität, auf die das Pyrometer fokussiert wird. Die wahre Temperatur liegt

deutlich über der gemessenen Temperatur [9]. Da die Temperaturabweichung stark

vom verwendeten Probenmaterial abhängt, ist eine Korrektur nicht möglich. Es werden

daher die Messdaten des Pyrometers verwendet.

2.12 Elektrospinnen

Zum Elektrospinnen wird das präkeramische DMTA-Polymer eingesetzt. Zuvor wird

das Ausgangsmaterial in 30 ◦C-Schritten von 70 ◦C bis 220 ◦C getempert (Haltezeit

jeweils 180 min), es liegt somit als Feststoff vor, der aber schmelzbar und löslich

ist. Das Elektrospinnen wird in einer geschlossenen Glasapparatur durchgeführt

(Abb. 2.5). Eine Kanüle wird durch das Septum in den Aufbau geführt. Das Substrat

wird mit Aluminium-Metallfolie umhüllt, um die Fasergewebe leichter entnehmen zu

können. Zwischen Kanüle und Substrat wird eine Spannung von 15 kV angelegt,

der Abstand beträgt 25 mm. Die DMTA-Dichlormethan-Lösung wird mit einer Rate

23



von 55 µl/min dosiert. Während des Versuches wird mit Stickstoff gespült, damit das

flüchtige Lösungsmittel ausgetragen werden kann. Das Polymer wird 90 min einer

Ammoniak-Atmosphäre ausgesetzt und härtet auf diese Weise unschmelzbar aus.

Die erhaltenen Gewebe werden unter Stickstoff-Atmosphäre bis 950 ◦C im Quarz-

rohrofen pyrolysiert. Thermische Spannungen werden durch die geringe Heizrate

von 1,5 ◦C/min vermieden. Bei 350 ◦C und 950 ◦C werden Haltezeiten von 180 min

eingehalten. Es wird eine weitere thermische Behandlung bis 1400 ◦C für 180 min in

Argon-Atmosphäre angeschlossen, mit einer Heizrate von 5 ◦C/min.
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3 Literaturübersicht

3.1 Polymerkeramik

3.1.1 Konzept der polymerabgeleiteten Keramik

Als polymerabgeleitete Keramik werden nichtmetallisch-anorganische Materialen be-

zeichnet, deren Herstellung auf der Pyrolyse, also der thermischen Zersetzung in kon-

trollierter Atmosphäre, von metallorganischen und anorganischen Polymeren basiert.

Die Ausgangsverbindungen enthalten bereits die gewünschten Elemente der Ziel-

verbindung. So werden neben binären Phasen auch Verbindungen mit komplexeren

Zusammensetzungen zugänglich. Bedingt durch die Syntheseroute über molekulare

destillierbare Verbindungen werden hochreine Keramiken erhalten.

Die verwendeten Polymere sollten möglichst folgende Bedingungen erfüllen [10;

11]:

• Die Vorstufen sollten über einfache Syntheserouten aus günstigen Edukten

hergestellt werden können.

• Der Ausgangsstoff sollte flüssig oder löslich sein, um die Prozessierung zu

vereinfachen.

• Das Polymer sollte möglichst unter Standardbedingungen stabil sein.

• Die keramische Ausbeute sollte möglichst hoch liegen, um Materialverlust zu

vermeiden.

• Die Zersetzungsprodukte sollten ungiftig sein.

Diese Bedingungen werden von den üblichen Polymeren nur bedingt erfüllt. Häufig

sind Polymere empfindlich gegen Feuchtigkeit und müssen inert gelagert werden.

Einige Polymersysteme werden nur über aufwendigere Syntheserouten zugänglich.

Für das gewünschte Materialsystem muss demnach der passende Ausgangsstoff aus
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den vielfältigen Möglichkeiten gewählt werden, der möglichst vielen der genannten

Anforderungen gerecht wird.

Aus den polymeren Vorstufen können über vielfältige polymere Formgebungsver-

fahren, wie beispielsweise Foliengießen [12], Faserziehen [13] oder Pressen der

Pulver [14; 15; 16], verschiedene Grünkörper hergestellt werden. Die anschließende

Pyrolyse, in der das Polymer zur Keramik umgewandelt wird, kann bei Tempera-

turen durchgeführt werden, die im Bereich der Anwendungstemperatur liegen. In

konventionellen Sinterverfahren liegt die Herstellungstemperatur dagegen weit über

der Anwendungstemperatur. Die Verdichtung findet in der Polymerpyrolyse nicht über

Sintervorgänge, sondern über die chemische Zersetzung statt. Hat sich die stabile

Keramik einmal gebildet, verändert sie sich unter wiederholtem thermischen Einfluß

bis zur Herstellungstemperatur nicht mehr. In gesinterten Werkstoffen werden im Be-

reich der Herstellungstemperatur jedoch wieder Diffusionsprozesse ausgelöst, die die

Werkstoffeigenschaften beispielsweise durch Kornwachstum negativ beeinträchtigen

können.

Die Mikrostruktur des Materials wird durch das Polymer und die maximale Py-

rolysetemperatur bestimmt. Die Keramiken liegen je nach Zusammensetzung von

1000 ◦C bis hin zu 1800 ◦C als amorphe Zwischenstufen vor. Bei erhöhter Temperatur

entstehen stabile Phasen durch Keimbildung und Wachstum von Nanokristalliten.

Häufig wird diese Umordnung von einer Gasentwicklung wie N2 oder CO begleitet

[17]. Aus verschiedenen Vorstufen werden so durch die thermische Umlagerung ein-

zigartige Gefügestrukturen mit ungewöhnlichen Eigenschaftsprofilen erhalten. In dem

Stoffsystem SiBNC werden die bisher höchsten Kristallisationstemperaturen erreicht.

Diese Materialien werden daher gezielt auf einen Einsatz im amorphen Zustand

untersucht.

Die folgenden Abschnitte zeichnen den Weg der präkeramischen Vorstufen, begin-

nend bei konventionellen organischen Polymeren mit reinem Kohlenstoffgrundgerüst,

über die teilweise Substitution von Kohlenstoff durch Silicium in den Carbosilanen,

hin zu den kohlenstofffreien anorganischen Silazanen. Kohlenstoffhaltige Silazane

führen wiederum zu Carbonitriden, die durch weitere Elemente, beispielsweise Bor,

zu neuartigen Elementkombinationen erweitert werden können.
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3.1.2 Kohlenstoff

Ordnet man Kohlenstoff auch den Keramiken im weitesten Sinne zu (nichtmetallisch-

anorganisches Material), finden sich die Anfänge der Polymerpyrolyse bereits an

den Anfängen der Menschheitsgeschichte. Schon im Altertum wurden die natürlichen

Kohlenhydratpolymere, also Cellulose, und das Lignin des Holzes in Meilern unter

Luftabschluß erhitzt (Köhlerei). Auf diesem Weg wurde Holzkohle, eine Mischung

organischer Verbindungen mit hohem Kohlenstoffgehalt, hergestellt. Die Gewinnung

von Kohlenstoff über polymere Vorstufen, wiederum pflanzlichen Ursprungs, wurde

1879 von T. Edison genutzt, um die ersten Kohlenstofffilamente für Glühlampen

herzustellen [18]. Er pyrolysierte Baumwollfäden und Bambussplitter zu Kohlefaser-

filamenten. Sie wurden jedoch bald durch Wolfram abgelöst, da das Metall bessere

mechanische Eigenschaften aufwies. Ab 1957 wurden Matten und Seile aus Baum-

wolle und Viskose pyrolysiert, und die entstandenen Kohlenstoffprodukte als Filter

für korrosive Medien und als Isolationsmaterial verwendet. Für eine Anwendung als

Strukturmaterial waren sie aufgrund mangelnder mechanischer Eigenschaften nicht

geeignet. Durch Verdampfen von Kohlenstoff unter Argondruck bei 3900 K stellte

R. Bacon 1960 die ersten graphitischen Kohlenstoffwhisker her. Sie waren einige

Zentimeter lang, hatten Durchmesser im Submikrometerbereich und zeigten eine

außergewöhnlich hohe Zugfestigkeit von bis zu 20 GPa [19]. Diese Beobachtung

löste die Suche nach Prozessen und Vorstufen aus, um Kohlenstofffasern mit ähnlich

vorteilhaften Eigenschaften herzustellen. In den 60er Jahren wurde Polyacrylonitril

(PAN) als geeignete Vorstufe für Kohlenstofffasern entdeckt [20]. Ebenso wurde ein

spezieller Spinnprozess entwickelt, in dem aus Pechvorstufen graphitisierbare Fasern

entstehen [21]. Diese Fasern weisen besonders hohe elastische Konstanten auf, sind

jedoch wegen der hohen Graphitisierungstemperatur und den damit verbundenen

Kosten nur für Nischenanwendungen in Militär und Raumfahrt geeignet. PAN-Fasern

dagegen haben sich aufgrund der günstigen Herstellung als Verstärkungsmaterial für

verschiedene Verbundwerkstoffe, unter anderem in Sport und Fahrzeugbau, durch-

gesetzt. Die Verwendung der günstigen und leistungsfähigen Vorstufe PAN ist der

Ausgangspunkt dieser Technologie.

3.1.3 Carbide

Großtechnisch wird Siliciumcarbid meist im Acheson-Verfahren aus Silicaten und

Kohlenstoff synthetisiert [22]. Aber auch die Verwendung präkeramischer Polymere
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ist ein übliches Verfahren zu dessen Herstellung, insbesondere für die Formgebung

aus dem flüssigen Zustand. Als Vorstufe werden Organo-Chlorsilane eingesetzt, die

zunächst von C. Friedel und J. M. Crafts durch Alkylierung von Tetrachlorsilan mit

Zn(CH3)2 dargestellt wurden [23]. Die direkte Umsetzung von Silicium mit Chlormethan

in Anwesenheit von Kupfer als Katalysator, und somit der technische Zugang, gelang

E. G. Rochow [24]. Die Organo-Chlorsilane können anschließend mit Lithium oder ge-

schmolzenem Natrium im Toluol-Reflux zu Polysilanen umgesetzt werden (Abb. 3.1)

[25]. Durch die thermisch ausgelöste Kumada-Umlagerung bei 600 ◦C entstehen

Polymere mit einem alternierenden Si-C-Grundgerüst (Abb. 3.2) [26]. Dieser Schritt

ist entscheidend für die Verarbeitbarkeit des Polymers und wurde empirisch optimiert.

Das Polycarbosilan wird nach einer Temperaturbehandlung von 320 ◦C für 5 h und

anschließender Aufreinigung bei 470 ◦C mit einer Ausbeute von 50% erhalten [27].

CH3

Si ClCl

CH3

+ 2n Nan
-2n  NaCl

CH3

Si

CH3
n

Abbildung 3.1: Wurtz-analoge Kopplung von Dichlordimethylsilan zu Polysilan.

CH3

Si

CH3
n

600°C

H

Si C

CH3
nH

H

Abbildung 3.2: Kumada-Umlagerung des Polysilans zu Polycarbosilan.

Im Yajima-Prozess werden aus diesen Polymeren, deren Molgewicht um 1200 g/mol

liegt, präkeramische Fasern gesponnen. Die anschließende Auslagerung der Grün-

fasern an Luft bei 200 ◦C führt zu einer Silicatschicht, die ein wiederholtes Aufschmel-

zen der Fasern, und somit den Formverlust, verhindert. Bei der Pyrolyse in inerter

Atmosphäre bis 1500 ◦C entstehen 30 µm-dicke Fasern aus β-SiC mit Korngrößen

von 70 Å und einer Zugfestigkeit bis 6,2 GPa [13]. Um das Problem des Aushärtens

zu umgehen, werden die Polycarbosilane im Autoklaven bis zu einer Molmasse von

9500 g/mol weitervernetzt. Sie sind somit unschmelzbar, können jedoch in Chloroform

und Toluol gelöst werden [27]. Durch das Abdampfen des Lösungsmittels während des

Verspinnens entstehen Grünfasern, die ohne weitere Aushärtungsschritte pyrolysiert

werden können. Werden die Polysilane teilweise mit Phenylgruppen funktionalisiert,

erhöht sich die Löslichkeit in organischen Lösungsmitteln [28].
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Variationen der Mikrostruktur durch neue Precursor und Fertigungsverfahren führten

zu einer weiteren Verbesserung der Fasereigenschaften. Die kommerziellen Fasern

Nicalon, Hi-Nicalon und Hi-Nicalon-S unterscheiden sich durch einen zunehmenden

Kristallisationsgrad sowie zunehmende Kristallitgröße, die zu einer Erhöhung der ther-

mischen Stabilität führt [29]. Wird eine geringe Menge Aluminium(III)-Acetylacetonat

zu dem Precursor gegeben, erhöht sich die Alkali-Resistenz und die Hochtempera-

turstabilität der SiC-Fasern ebenfalls [30]. Diese Fasern werden unter dem Namen

Tyranno SA vertrieben. Polycarbosilane können neben dem Faserziehen auch zur

Infiltration von Geweben aus Kohlenstofffasern oder der Nachinfiltration porös gesin-

terter SiC- beziehungsweise Si3N4-Formkörper verwendet werden [31].

3.1.4 Nitride

In der chemischen Formeleinheit der Carbosilane als Vorstufen für Siliciumcarbid

wurde jedes zweite Kohlenstoffatom eines Polymergerüstes durch Silicium ersetzt, es

bildet sich eine alternierende Si-C-Kette. Werden die restlichen Kohlenstoffatome in

dieser Kette durch Stickstoff ersetzt, liegen anorganische Polysilazane mit einem Si-N-

Netzwerk vor. Neben der direkten Nitrierung von Silicium mit Stickstoff und der carbo-

thermischen Nitrierung von Silicaten bietet diese Vorstufe eine Möglichkeit, hochreine

Siliciumnitridausgangspulver zu erhalten. Als Edukt wird SiCl4 mit Ammoniak umge-

setzt, es entsteht in mehreren thermischen Abbauschritten Siliciumimid Si(NH)2 und

das Nebenprodukt Ammoniumchlorid. Unter Ammoniakabspaltung wird Siliciumimid

thermisch in amorphes Siliciumnitrid Si3N4 überführt, das bei 1300-1500 ◦C in der

α-Modifikation kristallisiert [32].

Ein hoher Anteil an α-Phase begünstigt während des Flüssigphasensinterns unter

Beimischung von Erdalkalimetalloxiden und Yttriumoxid die Bildung von nadelförmigen

β-Si3N4-Kristalliten aus der übersättigten Lösung. Diese in situ Whiskerverstärk-

ung führt zu einer Verbesserung der bruchmechanischen Eigenschaften. In der

direkten Nitrierung von elementarem Silicium entstehen aufgrund der hohen Prozess-

temperatur bevorzugt β-reiche Si3N4 Ausgangspulver. Im Sinterprozess dieser Pulver

entsteht durch Ostwald-Reifung ein globuläres Gefüge [32].

Siliciumimid kann auch als reaktives Edukt zur Darstellung von Nitridosilicaten mit

reinen Metallen umgesetzt werden [33]. So entstehen ternäre und quaternäre Phasen,

deren Bildung aus den binären Nitriden aufgrund der geringen Festkörperdiffusion

stark gehemmt ist [34; 35].
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Präkeramische Polymere zur Herstellung von Bornitrid werden durch die Vernetzung

von Borazinen zugänglich. Durch die Zugabe von Hexamethyldisilazan zu B-Trichlor-

borazin bilden sich bei -78 ◦C klare Lösungen, die bei Raumtemperatur gelieren

[36; 11]. Hexamethyldisilazan kann durch Methylamin ersetzt werden, es entsteht

eine lösliche Vorstufe, aus der Fasern gesponnen werden können. Die Pyrolyse in

Ammoniakatmosphäre bis 1000 ◦C ergibt wasserstoffhaltiges Bornitrid mit Kohlen-

stoffverunreinigungen. Eine weitere Temperaturbehandlung bis 1400 ◦C in Stickstoff-

atmosphäre führt zu reinem amorphem Bornitrid, das bei 1800 ◦C kristallisiert werden

kann [37].

3.1.5 Carbonitride

Präkeramische Polymere zur Herstellung von kohlenstoffhaltigen Nitriden des Siliciums

werden durch die Ammono- oder Aminolyse von Chlorsilanen gewonnen [38; 39; 32;

40]. Die organische Funktion liegt sowohl an den Carbochlorsilanen als auch am

Methylamin vor (Abb. 3.3).

R

Si ClCl

R

+NH3
-NH4Cl

R

Si N

R nH

+NH2R'
-NH3R'Cl

R

Si N

R nR'

Abbildung 3.3: Synthese von Polycarbosilazanen (R, R’ = Methyl, Vinyl, Phenyl, etc.).

Wird die Pyrolyse unter inerten Bedingungen, beispielsweise unter Argonatmo-

sphäre durchgeführt, entsteht SiCN-Keramik. Sie zeigt bei 1000 ◦C zunächst eine

röntgenamorphe Struktur, bei höherer Pyrolysetemperatur um 1800 ◦C unter Stick-

stoffdruck kristallisiert ein feinkörniges SiC-Si3N4-Verbundgefüge [41].

Neben den amorphen Si-C-N-Netzwerken wurden ternäre Phasen aus den Elemen-

ten beschrieben [42]. Als Vorstufe wurden Dichlororganosilane oder SiCl4 mit Cyan-

amid/Pyridin oder Bistrimethylsilylcarbodiimid umgesetzt. Das amorphe Pulver soll ab

400 ◦C unter Polykondensationsreaktionen zu SiC2N4 mit zwei interpenetrierenden

Cristobalit-Strukturen kristallisieren. Über 900 ◦C werden C2N2 und N2 abgespalten,
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und es bildet sich farbloses kristallines Si2CN4. Die NCN-Gruppen in diesen Verbin-

dungen sind kovalent an Silicium gebunden, ihre Elektronegativität ähnelt der von

Sauerstoff. Daraus resultiert der cristobalitartige Aufbau von SiC2N4, und auch Si2CN4

ähnelt strukturell dem Si2N2O, indem Sauerstoff hier die Rolle der Carbodiimidgruppe

einnimmt. Da diese Strukturen nur mit Röntgenpulverdiffraktogrammen schlechter

Qualität bestimmt wurden, und auch weitere Hinweise gegen diese Struktur sprechen

könnten, wurden diese Ergebnisse jedoch in letzter Zeit wieder angezweifelt [43].

3.2 Das SiBNC-System

3.2.1 Einführung

Die ersten amorphen Nichtoxidkeramiken im quaternären System Si-B-N-C zeigten

gerade im amorphen Zustand eine außergewöhnliche Hochtemperaturstabilität über

1800 ◦C und Oxidationsbeständigkeit bis 1500 ◦C [4; 14; 6; 44]. Sie übertreffen in

dieser Kombination die binären Hochleistungskeramiken Si3N4 und SiC bei deutlich

geringerer Dichte. Dieses amorphe Stoffsystem kann bisher nur über präkeramische

Polymere erhalten werden, da die carbidischen und nitridischen Randphasen eine

geringe Interdiffusion aufweisen. Die Herstellung aus der Schmelze ist nicht möglich,

da sich die binären Randphasen Si3N4 und SiC unterhalb der Schmelztemperatur

zersetzen.

3.2.2 Monomere Ausgangsverbindungen

Die chemische Umgebung der Elemente in diesen keramischen Materialien wird

schon durch den molekularen Aufbau der monomeren Bausteine der Polymere be-

stimmt. Die Variation in der Nahordnung und der chemischen Gesamtzusammen-

setzung führt zu unterschiedlichen Eigenschaften der Keramik, abhängig von den

eingesetzten Monomeren. Auch die Polymereigenschaften werden von den einge-

setzten Vorstufen beeinflusst. Die Anzahl der Vernetzungsstellen pro molekularer Ein-

heit bestimmt beispielsweise das Viskositäts- und Aushärteverhalten des Polymers.

Entscheidend für die Eignung als kommerziell verwendbarer Ausgangsstoff ist die

Verfügbarkeit und der Preis der Edukte sowie möglichst einfache Reaktionsschritte

der Synthese. Während einige der im Folgenden vorgestellten Verbindungen diese
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Anforderung erfüllen, wurden auch aufwendigere Vorstufen entwickelt, um die Viel-

seitigkeit dieser Verbindungsklasse zu untersuchen.

Die bisher als Vorstufen verwendeten Moleküle können aufgrund ihrer chemischen

Struktur in vier Klassen unterteilt werden. Bei Silazanderivaten sind die funktionellen

Gruppen um ein zentrales Stickstoffatom gruppiert. In den Methanderivaten wird

dieses Stickstoffatom durch Kohlenstoff ersetzt. Durch Hydroborierung von Vinyl-

gruppen werden Vorstufen mit zentralem Boratom erhalten, die in Mehrkomponenten-

systemen zu SiBNC umgesetzt werden können. Ringförmige Strukturmotive werden

über Borazine in die Keramik eingebracht, es werden hier sehr hohe keramische

Ausbeuten erhalten.

Die Silazanderivate werden über zwei mögliche Syntheserouten dargestellt, der

doppelten Silazanspaltung an Hexamethyldisilazan (HMDS), und der Dehydrohalo-

genierung zwischen chlorierten Silanen, Boran und Ammoniak beziehungsweise

Methylamin. Einige Verbindungen dieser Klasse sind in Abbildung 3.4 dargestellt.

N

Si BCl2

R4

R3

R2

R1

Bezeichnung R1 R2 R3 R4 Lit.
TADB Cl Cl Cl H [4]
MADB Cl Cl CH3 H [45]
DADB Cl CH3 CH3 H [45]
VADB Cl Cl C2H3 H [46]
DMTA Cl Cl Cl CH3 [7]
DDMA Cl Cl CH3 CH3 [47]
DBTA Cl Cl Cl SiCl3 [47]
BDTA Cl Cl Cl BCl2 [47]

Abbildung 3.4: Grundmotiv der silazanbasierten Monomere.

Eines der ersten präkeramischen Polymere zur Herstellung von SiBNC-Material

wurde aus der Verbindung Trichlorsilylamino-dichlorboran (TADB) dargestellt [4].

Für diese Verbindung wird HMDS mit SiCl4 umgesetzt, unter einfacher Abspaltung

von Trimethylchlorsilan entsteht Trichlortrimethyldisilazan. Die zweite Trimethylsilyl-

gruppe wird im Anschluß ebenfalls unter Abspaltung von Trimethylchlorsilan durch

BCl3 substituiert (Abb. 3.5). Werden statt SiCl4 die methylierten Silane Trichlor-

methylsilan oder Dichlordimethylsilan eingesetzt, bilden sich nach der Borierung die

analogen Verbindungen MADB und DADB [48; 45]. Ebenso besteht die Möglich-

keit, HMDS mit Trichlorvinylsilan zu funktionalisieren, nach der Borierung bildet sich

Vinyldichlorsilylamino-dichlorboran (VADB). Auf diese Weise entsteht ein Polymer mit

ungesättigten Kohlenstoffbindungen [46].
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Abbildung 3.5: Doppelte Silazanspaltung an HMDS.

Am Stickstoffzentrum methylierte Borosilazane können durch die doppelte Sila-

zanspaltung an Heptamethyldisilazan erreicht werden [49]. Hierbei fällt jedoch ein

nicht abtrennbares Nebenprodukt an. Eine alternative Route zur Herstellung dieser

Verbindungen bietet die Dehydrohalogenierung zwischen Silanen und Methylamin

und anschließender Dehydrohalogenierung des Produkts mit BCl3 in der Gasphase

(Abb. 3.6) [7]. Mit SiCl4 als Edukt wird Dichlorboryl-methyl-trichlorsilyl-amin (DMTA)

erhalten, aber auch SiCl3(CH3) reagiert mit Methylamin und bildet nach der Borie-

rung Dichlorboryl-dichlor(methyl)silyl-methyl-amin (DDMA). Dieses Verfahren wurde

weiterentwickelt, so dass eine kontinuierliche Herstellung von DMTA möglich ist [7].

N
HH

CH3

N
HCl3Si

CH3

SiCl4 +

N
HCl3Si

CH3

BCl3 + N
BCl2Cl3Si

CH3

-NH2(CH3)  HCl

-NH(CH3)(SiCl3)  HCl

Abbildung 3.6: Synthese von DMTA.

Das Stickstoffatom kann an Stelle der Methylgruppe auch mit einer weiteren BCl2-

oder SiCl3-Gruppe funktionalisiert werden. Im Falle der BCl2-Gruppe bildet sich Bis-

(dichlorboryl)-trichlorsilyl-amin (BDTA). Zunächst wird Tris(trimethylstannyl)amin in der

Reaktion von Ammoniak mit Dimethyl-trimethylstannyl-amin dargestellt [50]. Mit SiCl4
bildet sich aus dieser Verbindung die einfach substituierte Silylverbindung Trichlorsilyl-

bis(trimethylstannyl)amin, die mit BCl3 zu BDTA weiter reagiert (Abb. 3.7) [47].

Die Verbindung Dichlorboryl-bis(trichlorsilyl)amin (DBTA), in der die Methylgruppe

von DMTA mit einer Trichlorsilylgruppe ersetzt wird, lässt sich aus Hexachlordisilazan
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N
Sn(CH3)3(H3C)3Sn

Sn(CH3)3

N
Sn(CH3)3Cl3Si

Sn(CH3)3

SiCl4 +

2 BCl3 + N
BCl2Cl3Si

BCl2

-Sn(CH3)3Cl

N
Sn(CH3)3Cl3Si

Sn(CH3)3
-2 Sn(CH3)3Cl

Abbildung 3.7: Synthese von BDTA.

mit BCl3 unter Einsatz von Buthyllithium darstellen (Abb. 3.8) [47]. BDTA und DBTA

eignen sich aufgrund der Reaktionsführung mit Organozinn-Verbindungen und Buthyl-

lithium nicht zur technischen Herstellung, wurden aber eingesetzt, um den Einfluss

des Si/B-Verhältnisses auf die Eigenschaften der Keramik zu untersuchen [47].

N
SiCl3Li

SiCl3

N
SiCl3Cl2B

SiCl3

BCl3 +
-LiCl

Abbildung 3.8: Synthese von DBTA.

Einige bereits untersuchte Methylderivate sind in Abbildung 3.9 dargestellt. Je nach

Funktionalisierung muss eine darauf abgestimmte Syntheseroute entwickelt werden.

BCl2Si

R4H

R1

R2

R3

Bezeichnung R1 R2 R3 R4 Lit.
TSDM Cl Cl Cl H [51]
DSDM Cl Cl CH3 H [51]
TSDE Cl Cl Cl CH3 [52]
DSDE Cl Cl CH3 CH3 [53]

Abbildung 3.9: Grundmotiv der methanbasierten Monomere.

Die Verbindung Trichlorsilyl-dichlorborylmethan (TSDM) zeigt die Grundstruktur

dieser Verbindungen. Das Grignard-Reagenz aus Chlormethyl-trichlorsilan und Ma-

gnesium wird zur Darstellung von TSDM mit BCl3 umgesetzt (Abb. 3.10) [54; 51]. Wird

an Chlormethyl-trichlorsilan eine Chlorfunktion des Siliciums durch eine Methylgruppe

substituiert, entsteht, strukturell analog zu der Verwandtschaft von TADB und MADB,

die Vorstufe Dichlormethylsilyl-dichlorborylmethan (DSDM) [54; 51].

Eine zugänglichere Syntheseroute bieten Methylderivate, an denen der zentrale

Kohlenstoff mit einer zusätzlichen Methylgruppe funktionalisiert wird [55; 53; 52].

34



C H

H

BCl3 +
-MgCl2

SiCl3

ClMg C H

H

SiCl3

Cl2B

Abbildung 3.10: Synthese von TSDM.

Das eingesetzte Silan trägt eine Vinylgruppe (Vinyltrichlorsilan oder Vinylmethyldi-

chlorsilan) und wird durch BHCl2 hydroboriert (Abb. 3.11). BHCl2 entsteht in situ

durch die Reaktion von BCl3 mit Triethylsilan. Diese Reaktion führt in einem Schritt

zu den Zielverbindungen Trichlorsilyl-dichlorborylethan (TSDE), beziehungsweise Di-

chlormethylsilyl-dichlorborylethan (DSDE).

Cl3Si

BHCl2 +

C

C

SiCl3

C

CH3

HCl2B

HH

H

Abbildung 3.11: Synthese von TSDE.

Eine diesem Verfahren ähnliche Route wurde verwendet, um Bor als Zentral-

atom der chlorierten Vorstufe zu erhalten [44; 56]. Es wird Vinyltrichlorsilan oder

Vinylmethyldichlorsilan mit BH3·S(CH3)2 umgesetzt, durch Hydroborierung an der

Vinylgruppe entsteht das dreifach am Bor funktionalisierte Tris(trichlorsilylethyl)boran,

beziehungsweise Tris(dichlormethylethyl)boran (Abb. 3.12). Auf dieselbe Weise wird

auch Trimethyltrivinyl-cyclotrisilazan von BH3·S(CH3)2 oder BH3·N(CH3)3 hydroboriert

[57; 58]. Die Monomere werden über Borbrücken miteinander verbunden. Es bildet

sich in dieser Reaktion ein präkeramisches Polyborosilazan, da die cyklischen Mono-

mere drei Vernetzungsstellen in Form von Vinylgruppen tragen.

Cl3Si

BH3S(CH3)2 +

C

C

SiCl3

C

CH3

HB

HH

H 3

-S(CH3)2
3

Abbildung 3.12: Hydroborierung von Trichlorvinylsilan.

Neben der Hydroborierung von Vinylgruppen kann BH3·S(CH3)2 durch Dehydro-

kopplung mit Cyclosilazanen umgesetzt werden. Es werden silazanfunktionalisierte

Borazine gebildet, die als polymere Vorstufen für Si3N4/BN-Komposite untersucht
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wurden, jedoch nach der Pyrolyse unter Argonatmosphäre eine schwarze SiBNC-

Keramik mit bis zu 90% Ausbeute bilden [59]. Funktionalisierte Borazinringe werden

ebenso über die Umsetzung von den oben beschriebenen Monomeren mit Hexame-

thyldisilazan (HMDS) erhalten. Es reagiert die BCl2-Gruppe unter Ringschluß mit dem

Stickstoff des HMDS durch Abspaltung von Trimethylchlorsilan. Diese Borazine tragen

den funktionellen Rest des Monomers am Bor (Abb. 3.13).

B
N

B
N

B

N
R1

R2

R1

R2 R2

R1

Bezeichnung R1 R2 Lit.
a) TSMB H -CH2-SiCl3 [60]
b) DSMB H -CH2-SiCl2(CH3) [60]
c) TSEB H -CH(CH3)-SiCl3 [61]
d) DSEB H -CH(CH3)-SiCl2(CH3) [62]
e) TSAB H -NH-SiCl3 [63]
f) DSAB H -NH-SiCl2(CH3) [63]

Abbildung 3.13: Grundmotiv der borazinbasierten Monomere aus HMDS und
a) TSDM- b) DSDM- c) TSDE- d) DSDE- e) TADB- und f) MADB-
Monomeren.

Des Weiteren wurden Borazine dargestellt, an denen die Stickstoffatome im Ring

mit SiCl3-Gruppen funktionalisiert sind. Dieser ternäre Stickstoff ist fest in das ent-

stehende Polymer eingebunden [64]. Auch Silaborazine, in denen ein Boratom durch

chloriertes Silicium substituiert ist, konnten schon als Einkomponentenvorläufer für

SiBNC-Keramiken charakterisiert werden [65; 66].

Borazine mit ungesättigten Vinylgruppen wurden durch die Hydrosilylierung von

Triethinylborazin mit HSiCl3/Pt synthetisiert, es wird Tris(trichlorsilylvinyl)borazin er-

halten [67; 68]. Durch die Hydrierung der Silylgruppen mit LiAlH4 wird eine Vorstufe

erhalten, die sich mit 94% keramischer Ausbeute zu SiBNC pyrolysieren lässt, da die

weitere Polymerisation nur über Hydrosilylierungsreaktionen stattfindet.

3.2.3 Polymerisation und Pyrolyse

Die im vorherigen Abschnitt vorgestellten chlorhaltigen monomeren Vorstufen werden

über Stickstoffbrücken zu präkeramischen Polymeren vernetzt. Üblicherweise werden

zwei Verfahren eingesetzt: Die Reaktion mit Methylamin oder Ammoniak führt zur

Amino-/Ammonolyse bei gleichzeitiger Bildung der entsprechenden Ammoniumchlo-

ridsalze (Abb. 3.14) [4]. Diese Salzbildung kann dann vermieden werden, wenn die

Polymerisation durch die Abspaltung der Abgangsgruppe Trimethylchlorsilan erreicht
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wird. Aber auch weitere Verfahren wie Transaminierung oder Polyaddition, insbeson-

dere Hydrosilylierung und Hydroborierung, wurden untersucht.

Am Beispiel der Vernetzungen durch Ammoniak oder Methylamin kann bereits

der Einfluß der eingesetzten Vernetzungsreagenzien aufgezeigt werden. Die höhere

Reaktivität und die stärkere Quervernetzung von Ammoniak führt im Zuge der Am-

monolyse und Polykondensation der molekularen Vorläufer in der Regel zu un-

schmelzbaren, festen Polymeren, während mit Methylamin vernetzte Polymere meist

Flüssigkeiten von ölartiger Viskosität bilden. So kann das entstandene Salz leicht

von der Polymerlösung abfiltriert werden. Auch die Zusammensetzung der späteren

Keramik wird von dem Vernetzungsreagenz beeinflusst. Für das silazanbasierte

kohlenstofffreie Monomer TADB ist Methylamin die einzige Kohlenstoffquelle. Wird

diese Verbindung mit Ammoniak vernetzt, führen die resultierenden Polymere zu

kohlenstofffreien SiBN-Keramiken [4].

N

H

Si

Cl

Cl

ClB

Cl

Cl

+ NH2CH3

-NH3CH3Cl N

H

SiB

N

H3C

N

H3C

N

H3C

N

CH3

N

CH3

Abbildung 3.14: Aminolyse von TADB.

Als salzfreie Alternative zu Ammoniak kann Hexamethyldisilazan (HMDS) einge-

setzt werden. Die Abspaltung von Trimethylchlorsilan führt, analog der Ammonolyse,

zu N-H-Brücken, während das Nebenprodukt leicht im Unterdruck entfernt werden

kann [69; 70]. Den gleichen Reaktionsechanismus zeigt Bis(trimethylsilyl)carbodiimid

(Abb. 3.15), das aus Cyanamid und Trimethylchlorsilan gewonnen werden kann

[71; 72; 73]. Mit dieser Verbindung wurden vinylfunktionalisierte Chlorsilane über

Carbodiimidbrücken vernetzt, Bor wurde anschließend durch Hydroborierung der

Vinylgruppen mit dem Boranaddukt BH3·S(CH3)2 eingebracht [74].

Die chlorhaltigen Monomere reagieren mit Dimethylamin unter Bildung von Di-

methylammoniumchlorid, die Chlorfunktionen werden durch Dimethylamin ersetzt.

Inerte Methylreste der Dimethylaminfunktion verhindern eine weitere Vernetzung.

Diese Verbindungen wurden durch Transaminierung mit Cyanamid, Guanidin-hydro-

chlorid, Cyanguanidin, Formamidin-hydrochlorid und Melamin vernetzt [75].

37



Si
+

C

C

R

Si

C

N

H

H

H

- 2 Si(CH3)3ClCl

R

Cl

N C N Si(CH3)3(H3C)3Si C N

n

C

H

H

H

Abbildung 3.15: Salzfreie Polymerisation mit Bis(trimethylsilyl)carbodiimid unter Ab-
spaltung von Chlortrimethylsilan; R = Cl, CH3.

Die Konsistenz der Polymere variiert je nach eingesetzten Monomeren und Ver-

netzungsreagenzien von ölartig-flüssiger Viskosität bis zum unschmelzbaren Feststoff.

Die flüssigen Verbindungen werden durch eine thermische Behandlung weiter ver-

netzt, bei der durch Polykondensationsreaktionen endständige Gruppen der Vernet-

zungsreagenzien (z. B. Methylamin) abgespalten werden. Auf diese Weise steigt die

Viskosität an, bis festes, aber schmelzbares und lösliches Granulat entsteht. Bei

weiterer Temperaturbehandlung bis 350 ◦C härtet das Polymer unter fortgesetzter

Methylaminabspaltung zu einem unschmelzbaren Duromer [76]. Die Viskosität dieser

Polymere lässt sich auf den gewünschten Bereich einstellen, so dass verschiede-

ne Prozesse wie Faserspinnen oder Infiltration von Fasergeweben möglich sind

[5; 77; 78].

Eine weitere Temperaturerhöhung auf 580 ◦C bis 620 ◦C degradiert das organische

Gerüst unter Entstehung von Methan, HCN, Methylnitril und ähnlichen Verbindungen.

Hier findet die Keramisierung statt, während der größte Massenverlust beobach-

tet wird. Das vormals weiße Polymer färbt sich bräunlich und schließlich schwarz.

Kohlenstoff, der als Methylgruppen vorlag, wird bei dieser Temperatur über Stick-

stoff gebunden ins Netzwerk eingebaut, NMR-spektroskopisch wurden ungesättigte

Kohlenstoffbindungen detektiert [79]. Dies kann wohl als Ursache für die Färbung

aufgefasst werden. IR-Spektroskopie zeigt die Existenz von Si-H-Bindungen, die

in diesem Pyrolyseschritt entstehen. Die Si-H-Banden bleiben bis 1000 ◦C in der

Keramik bestehen, die Hochtemperaturbehandlung bis 1400 ◦C führt schließlich zur

Austragung von restlichem Wasserstoff und Stickstoff, und zur Bildung des stabilen

amorphen Netzwerks [76].
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3.2.4 Aufbau und Eigenschaften amorpher SiBNC-Netzwerke

Durch die Pyrolyse der Polymere entsteht ein schwarzes röntgenamorphes Material.

Dessen Aufbau kann nicht mit Röntgendiffraktometrie bestimmt werden, daher wurden

mit unterschiedlichen Sonden die Strukturmotive aufgeklärt. Mit Elektronenbeugung

im Transmissionsmikroskop wurde die Pair distribution function ermittelt [80]. Diese

zeigen die Si-N-Abstände, deren Verteilung durch den amorphen Zustand so verbrei-

tert wird, dass den B-N-Abständen entsprechendes Maximum nur noch als Schulter

an dieser Kurve erkennbar ist. Auf energiegefilterten Aufnahmen wird die Element-

verteilung dargestellt. Die beteiligten Elemente sind unterhalb der Auflösungsgrenze

homogen verteilt, es werden keine Cluster oder Kristallite sichtbar.

Festkörper-NMR-Untersuchungen geben einen Aufschluß über die Nahordnung

innerhalb dieses Materials. Es wurden graphitische Kohlenstoffcluster ermittelt, deren

Größe wohl unterhalb der TEM-Auflösungsgrenze von 1 nm liegt. Diese Cluster

werden bevorzugt von B-N-Domänen umgeben, die neben Si-N-Domänen vorliegen

[81]. Silicium und Bor liegen in ausschließlich tetragonaler beziehungsweise trigonal-

planarer Stickstoffumgebung vor [6]. Die Verzerrungen werden bevorzugt von den

Si-N-Baueinheiten kompensiert, die Stickstofftetraeder um Silicium sind daher stark

verformt. Die trigonale Stickstoffumgebung von Bor weicht dagegen nur unwesentlich

von der idealen Form des Bornitrid ab [82]. Es wurden MAS-NMR-Untersuchungen

an SiBNC durchgeführt, bei denen der molekulare Precursor TADB mit 13C- und
15N-isotopenmarkiertem Methylamin vernetzt wurde [83]. In diesen Untersuchungen

zeigte sich, dass die Kohlenstoffcluster an Stickstoff gebunden vorliegen, obwohl diese

Bindung oberhalb 600 ◦C instabil sein sollte. Diese Stabilität wurde mit der näheren

Umgebung von SiN4- und BN3-Einheiten erklärt.

Die Clusterbildung stimmt mit den Ergebnissen aus theoretischen Berechnungen zu

Si3B3N7 überein [84]. Es kann wohl eine partielle Separierung der Kationen angenom-

men werden, obwohl diese Konfiguration thermodynamisch betrachtet eine höhere

Energie aufweist als homogene Modelle.

Auch die Wahl des präkeramischen Polymers beeinflusst den Aufbau der Keramik.

Es findet zwar während der Pyrolyse eine massive Umordnung im Material statt, wie

die Bildung von Si-H-Bindungen, die bei höheren Temperaturen wieder abgebaut

werden oder den Austausch der Si-C- zur Si-N-Umgebung (Abschnitt 3.2.3). Die

Zusammensetzung der Keramik, vor allem das Verhältnis Silicium zu Bor, wird aber

bereits von der eingesetzten Vorstufe bestimmt [47]. Bestimmte Struktureinheiten,

beispielsweise Borazinringe, bleiben zum Teil während der Pyrolyse erhalten und
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wurden mit Infrarot-Spektroskopie in der Keramik nachgewiesen [54; 60].

Dieses System amorpher Keramiken zeigt einige vorteilhafte Eigenschaften gegen-

über den binären Verbindungen. Zunächst weist es durch den amorphen Zustand

mit einigem freien Volumen eine geringe Dichte auf. Sie wird für das Material aus

dem Einkomponentenvorläufer TADB mit 1,8 g/cm3 angegeben [85], und liegt somit

weit unter der Dichte von 3,2 g/cm3 für SiC [86] und Si3N4 [32]. Trotzdem zeigen

beispielsweise Fasern aus diesem Material eine vergleichbare Festigkeit (2-4 GPa)

wie SiC-Fasern und übertreffen diese sogar im Hochtemperaturkriechverhalten [85].

Als ein Nachteil für Hochtemperaturanwendungen wirkt zunächst der thermodyna-

misch instabile amorphe Aufbau. Auslagerungsversuche bei höheren Temperaturen

zeigten jedoch eine beachtliche Stabilität gegen Kristallisation. Für die Keramiken

verschiedener polymerer Vorstufen wurden Kristallisationstemperaturen von 1700-

1900 ◦C gemessen [45; 14]. Komplementär zur Röntgendiffraktometrie wird die

Hochtemperaturstabilität gegen Zersetzung meist mit thermogravimetrischer Analyse

bestimmt. Der auftretende Masseverlust wird durch die Entstehung von N2 aus den

SiN4-Einheiten hervorgerufen, ähnlich der Zersetzung von Si3N4. Die Temperatur, bei

der diese Zersetzung beginnt, liegt jedoch deutlich höher als bei der binären Keramik

[44]. Des Weiteren wird der gebildete Stickstoff in dem Material teilweise als BN-Phase

gebunden [87].

3.2.5 Verarbeitungsmöglichkeiten

Für SiBNC-Vorstufen können, wie für andere präkeramische Systeme, Formgebungs-

verfahren aus der Polymertechnologie eingesetzt werden. Es ist lediglich auf inerte

Verarbeitungsbedingungen zu achten, um Hydrolyse und somit die Sauerstoffkonta-

mination zu vermeiden. Da die erhaltenen Formen im Anschluss unter Masseverlust

pyrolysiert werden sollen, sind gewisse dimensionale Limitierungen vorhanden. Die

flüchtigen Verbindungen müssen ungehindert aus dem Material austreten können, um

inneren Gasdruck zu vermeiden. Bei der bereits angesprochenen Faserherstellung

können die Gase wegen dem geringen Faserdurchmesser leicht ausgetragen werden.

Das Verfahren des Faserspinnens aus Polymerschmelzen wird in Abschnitt 5 genauer

beschrieben.

Auch in dünnen Schichten wird die Pyrolyse durch eine begrenzte Ausdehnung

in einer Dimension, in diesem Fall der Schichtdicke, ermöglicht. Beschichtungen mit

dieser Materialklasse könnten als Korrosions- und Wärmeschutzschicht oder auch als
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Hochtemperaturmembrane Einsatz finden. Über eine Tauchbeschichtung wurde auf

ein poröses Substrat aus Aluminiumoxid ein Film aus Polymer-Toluol-Lösung aufge-

tragen, und anschließend pyrolysiert [58]. Die Vorstufe wurde aus Trivinyltrimethyl-

cyclotrisilazan mit Boran dargestellt. Nach der Pyrolyse hat sich ein durchgängiges

Membran mit einer Dicke von etwa 2,5 µm gebildet, das Poren zwischen 0,6 nm

und 6 nm aufweist. Das Gesamtvolumen der Poren liegt drei Größenordnungen unter

amorphen Siliziumoxid-Membranen. In Kombination mit der guten Oxidationsbestän-

digkeit spricht das wiederum für eine Eignung als Korrionsschutzschicht. Mit TADB-

abgeleiteter Keramik beschichteter Kohlenstoff widersteht der Verbrennung selbst in

einer Knallgasflamme [6].

Präkeramische Monomere zersetzen sich an heißen Substraten bei 900 ◦C bis

1000 ◦C oder unter dem Einfluß eines Plasmas bereits bei 250 ◦C und können durch

CVD, beziehungsweise plasma-unterstützter CVD, auf verschiedenen Substraten als

Dünnschicht abgeschieden werden [88].

Bei limitierten Dimensionen lassen sich auch komplexere Formen herstellen. Mit

Mikrolithographie wurden kleine Wabenstrukturen und Zahnräder hergestellt, deren

Abmessungen in der Größenordnung von 50 µm liegen [89]. Sie wurden erhalten,

indem zwischen eine Polydimethylsiloxan-Gussform und ein Siliciumsubstrat das prä-

keramische Polymer gegossen wurde. Nachdem dieses ausgehärtet wurde, konnte

die Form aufgelöst werden, und der mikrostrukturierte Grünkörper wurde auf dem

Substrat pyrolysiert.

Kompakte Proben wurden über das Verpressen von polymeren Ausgangspulvern

erhalten, wie es in Abschnitt 7.1 zusammengefasst ist. Der Gasaustrag wird in diesem

Verfahren durch die Restporosität gewährleistet.
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4 Spark-Plasma-Sintern (SPS) von

SiBNC-Pulver

4.1 Einführung und Zielstellung

Das Konzept, Sintervorgänge unter Anlegen eines gepulsten Gleichstoms durchzu-

führen, wurde in den 1960er Jahren entwickelt [90; 91]. Für diesen Prozess wird

eine Graphitpressform mit dem Ausgangsmaterial befüllt. Dieser Aufbau wird durch

das Anlegen eines gepulsten elektrischen Stromes beheizt. Auf diesem Weg werden

sehr hohe Heizraten erzielt (mehrere 100 ◦C/min). Außerdem werden die Proben

innerhalb sehr kurzer Haltezeiten (einige Minuten) bei niedrigeren Temperaturen als

im konventionellen Heißpressen verdichtet. Somit wird Kornvergröberung vermieden,

eine feinere Mikrostruktur erreicht und selbst Refraktärmaterial gut verdichtet. Der

Energieeintrag findet über Joul’sche Wärme statt. Zusätzlich wurde über die Ent-

stehung eines Plasmas in den Pulverzwischenräumen berichtet [92; 93; 94]. Ein

elektrischer Diffusionseffekt soll die Verdichtung der Pulver ebenfalls beschleunigen.

Nach einer SPS-Behandlung für 5 min bei 1800 ◦C konnten aus SiC unter Zusatz der

Sinterhilfmittel Al2O3 und Y2O3 kompakte Proben erhalten werden. Durch Heißpressen

wurde eine vergleichbare Dichte bei 2000 ◦C erreicht. Die Temperaturdifferenz von

200 ◦C wird auf ein Überheizen des Probenkerns zurückgeführt. Mit Röntgepulverauf-

nahmen wurde die Bildung von Yttrium-Aluminium-Granat aus den Sinterhilfsmitteln

verfolgt. Im SPS-Verfahren tritt diese Phase 200 ◦C unter der Temperatur des Heiß-

pressens auf. Bei vergleichbarer Verdichtung zeigen die SPS-Proben eine höhere

Bruchfestigkeit, und auch die Bruchzähigkeit liegt etwa 10% über den Werten der

heißgepressten Proben [95; 96].

Si3N4 wurde mit Al2O3 und Y2O3 als Sinterhilfmittel gesintert. Die erhaltenen Proben

übertreffen ebenfalls die heißgepressten Vergleichsproben sowohl in Biegefestigkeit

als auch in der Bruchzähigkeit. Dieser Effekt wurde einer feineren Mikrostruktur zu-

geschrieben. Die Temperaturdifferenz von 200 ◦C wurde auch hier beobachtet [97].

42



Wird MgO und AlPO4 als Sinterhilfsmittel eingesetzt, kann durch Sintern bei 1500 ◦C

eine Dichte von 98% erreicht werden [98].

Die vergleichsweise milden Reaktionsbedingungen im SPS werden auch gezielt

eingesetzt, um mesoporöse Materialien zu kompaktieren. Nach dem Sinterprozess ist

die Mesoporosität weitgehend erhalten [99]. In Festkörperreaktionen wurden TiC/TiB2-

Komposite, NbAl3 sowie binäre und ternäre Skutterudite aus den Elementen darge-

stellt [100; 101].

In den folgenden Untersuchungen soll jedoch nicht die Synthese, sondern die in

situ-Zersetzung von SiBNC-Pulver genutzt werden, um feinkörnige SiC/BN-Komposite

zu erhalten. Bornitrid als Korngrenzenphase erhöht die Thermoschockbeständig-

keit sowohl in oxidischen als auch in nichtoxidischen Keramiken [102; 103; 104].

Werden Pulvermischungen aus Siliciumnitrid und Bornitrid heißgepresst, bilden sich

anisotrope Agglomerate senkrecht zur Pressrichtung aus weichem BN, die als Riss-

keime wirken und zu einer Abnahme der Festigkeit führen. Deshalb wurde für das

System Si3N4/BN eine chemische Route entwickelt. Si3N4-Pulver wird mit Harn-

stoff und Borsäure gemischt, durch Reduktion im Wasserstoffgasstrom bei erhöhter

Temperatur entsteht direkt turbostratisches BN. Die erhaltenen Presslinge weisen

ein nanoskopisches Gefüge auf. Auf diesem Weg wird die Biegebruchfestigkeit der

Proben entscheidend gegenüber dem mikroskopischen Si3N4/BN-Verbund erhöht,

ihre Thermoschockbeständigkeit liegt deutlich über den Werten von reinen Si3N4-

Probenkörpern [105]. Während der mechanischen Bearbeitung dieser Proben tritt

intergranuläres Risswachstum entlang der nanoskopisch verteilten BN-Körner auf,

das zu guter Oberflächengüte führt [106]. Mit dem SPS-Verfahren können Pulver-

mischungen und Mischungen basierend auf der vorgestellten chemischen Route zu

Si3N4/BN-Presslingen verdichtet werden [107].

Auch in SiC/BN-Verbünden, die aus den Pulvern heißgepresst wurden, bildet sich

eine Vorzugsorientierung der BN-Phase senkrecht zur Pressrichtung. Diese Mikro-

struktur führt zu einer Anisotropie in der Temperaturleitfähigkeit [108]. Es wurde eine

Reaktionsroute entwickelt, um dieses System in situ darzustellen. Hierzu werden

Si3N4, B4C und C als Ausgangsstoffe eingesetzt, und bei 2000 ◦C für 60 min heißge-

presst [109]. Durch die Zugabe von SiC kann dessen Anteil weiter erhöht werden. So

entsteht eine isotrope und feinkörnige Mikrostruktur mit Korngrößen von 1-3 µm. Es

wurde postuliert, dass ein BN-Gehalt über 35% zu einer Perkolation der BN-Phase

führt, die an den SiC-Korngrenzen vorliegt. Somit soll das Kornwachstum von SiC

verhindert werden.
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Polymerabgeleitete amorphe SiBNC-Keramiken liegen bereits in einer geeigneten

Zusammensetzung mit homogener Elementverteilung vor. Werden sie bei Tempera-

turen über 1800 ◦C in Stickstoffatmosphäre mehrere Stunden heißgepresst, kristal-

lisieren sie in Si3N4 , SiC und BN [110]. In diesem Kapitel wird die Entwicklung der

kristallinen Mikrostruktur und deren Eigenschaften aus amorphen SiBNC-Pulvern im

SPS-Prozess untersucht.

4.2 Gefügeanalyse der SPS-Proben

Alle Proben, die im Spark-Plasma-Sinterverfahren verdichtet wurden (Abschnitt 2.11),

konnten als kompakte Presslinge aus der Graphitform entnommen werden. Von den

polierten Querschnitten der Proben wurden REM-Aufnahmen angefertigt. In Abbil-

dung 4.1 ist deutlich zu erkennen, wie die Porosität der C900-Proben bei steigender

SPS-Temperatur abnimmt. Bei der niedrigsten Sintertemperatur von 1400 ◦C ist der

Zusammenhalt der Körner noch so gering, dass während des Polierens größere

Agglomerate herausgerissen werden (Abb. 4.1(a)). Es entsteht eine raue Ober-

fläche, auf der die Körnigkeit des Ausgangspulvers weiterhin vorhanden ist. Nach

der Behandlung bei 1600 ◦C zeigen die Proben bereits ausreichende Stabilität für

die mechanische Bearbeitung (Abb. 4.1(c)). Durch das Polieren wird eine ebene

Fläche geschaffen, die jedoch noch einen sehr hohen Anteil an Porosität besitzt. Bei

einer höheren Sintertemperatur von 1800 ◦C werden die Proben wesentlich besser

verdichtet (Abb. 4.1(e)).Das Gefüge hat sich verändert, die Körner des Ausgangs-

pulvers sind nicht mehr zu erkennen.

Der Querschnitt der C1400-1400-Probe zeigt eine vergleichbare Struktur, wie die

Probe C900-1400 (Abb. 4.1(b)). Anstatt den Schliff zu polieren, werden bei der

Bearbeitung Körner herausgerissen und es bildet sich eine raue Oberfläche. Im Ge-

gensatz zum C900-Ausgangspulver zeigt die C1400-1600-Probe keine verbesserte

Verdichtung (Abb. 4.1(d)). Hier ist die Morphologie der ursprünglichen Körner erhalten.

Erst nach einer Behandlung bei 1800 ◦C zeigt sich ein ausreichender Zusammenhalt

zwischen den Körnern, der ein Abschleifen ermöglicht (Abb. 4.1(f)).

Der Vergleich der zwei Ausgangspulver zeigt eine erhöhte Sinteraktivität von C900

gegenüber C1400. Dieser Effekt kann auf die unvollständige Keramisierung von C900

zurückgeführt werden. Der letzte Schritt der Pyrolyse findet hier erst während des

SPS-Prozesses statt. Somit besitzt dieses Pulver eine aktivere Oberfläche, welche

die Verdichtung erleichtert.
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(a) C900-1400. (b) C1400-1400.

(c) C900-1600. (d) C1400-1600.

(e) C900-1800. (f) C1400-1800.

Abbildung 4.1: REM-Aufnahmen der Schliffe von SPS-Proben aus den Keramiken, py-
rolysiert bis 900 ◦C (C900) und 1400 ◦C (C1400), die SPS-Temperatur
wird an die Probenkennung angehängt (1400 ◦C, 1600 ◦C beziehungs-
weise 1800 ◦C).
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Die Entstehung kristalliner Phasen in Abhängigkeit von der Sintertemperatur wurde

mit Pulverdiffraktometrie verfolgt. Von den untersuchten Proben behält nur C1400-

1400 die vollkommen amorphe Struktur bei (Abb. 4.2 und 4.3). In den Röntgenpulver-

aufnahmen der übrigen Presslinge finden sich die Reflexe von β-SiC bei 2θ-Werten

von 35,6◦, 41,3◦, 60,0◦, 71,8◦ und 75,5◦. Die zusätzlichen Reflexe bei 33,7◦ und

38,0◦ resultieren aus Stapelfehlordnungsvarianten von SiC. Wird die Sintertemperatur

erhöht, bildet sich sowohl bei C900 als auch bei C1400 ein größerer Anteil an SiC-

Kristalliten. Dies drückt sich in stärkeren Intensitäten im Vergleich zum amorphen

Untergrund aus. Bei 2θ = 26◦ entwickelt sich bei steigender Sintertemperatur der

Reflex von Bornitrid. Die Peakverbreiterung ist ein Hinweis auf turbostratische Fehl-

ordnung [111].

Literaturwerte und eigene Untersuchungen1 belegen, dass amorphes SiBNC aus

TADB-Polymer je nach Versuchsbedingungen, wie Atmosphäre und Haltezeiten, erst

bei 1660-1900 ◦C kristallisiert [14]. Die niedrige Selbstdiffusion dieser Keramiken

verhindert bis zu dieser Temperatur sowohl die Kristallisation als auch die Sinterpro-

zesse. Sobald in dem Material Diffusion auftritt, die für den Sintervorgang notwendig

ist, wird die amorphe Nahordung zerstört. Die Neubildung von Korngrenzenphasen

führt unweigerlich zu einer Kristallitbildung. Gleichzeitig ist die Kristallisation innerhalb

der amorphen Körner nicht zu verhindern, wenn die Versuchsparameter oberhalb der

Zersetzung des Materials gewählt werden.

Die kristallinen Phasen sind somit ein Hinweis darauf, dass Diffusion ermöglicht

wurde und somit der Sinterprozess eingesetzt hat. Wie bereits an den Schliffen

beobachtet, zeigt sich auch hier eine höhere Sinteraktivität der C900-Probe. C900-

1400 zeigt bereits erste Reflexe von SiC, während die C1400-1400 Probe auch nach

dem SPS-Prozess amorph ist. Die Abweichung zwischen der Temperatur innerhalb

der Graphitform und dem Signal des Pyrometers führt dazu, dass dieses Material

entgegen der bisherigen Erfahrungen bereits bei einer gemessenen Temperatur

zwischen 1400 ◦C und 1500 ◦C kristallisiert. Diese Abweichung kann, abhängig vom

verwendeten Probenmaterial, einige hundert Grad Celsius betragen [9].

1Die Stabilität und Zusammensetzung dieser Keramik ist in Abschnitt 5.2 dargestellt.

46



10 20 30 40 50 60 70 80 90


�

���

��
��
�


�
�
��
��
�
��
��

�
	
�

�
�
�
�

�� ������ ���

�	��� ��

����� ��

����� ��

����� ��

����� ��

�

�

�

�
�

�

�

�

Abbildung 4.2: Röntgenpulverdiffraktogramme von C900 nach dem SPS-Prozess bei
Temperaturen von 1400 ◦C bis 1800 ◦C.
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Abbildung 4.3: Röntgenpulverdiffraktogramme von C1400 nach dem SPS-Prozess
bei Temperaturen von 1400 ◦C bis 1800 ◦C.
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Die Kristallisation thermodynamisch stabiler Phasen führt auch zu einer Verände-

rung der chemischen Zusammensetzung. In der Keramik sind Bor und Silicium nur an

Stickstoff gebunden. Kohlenstoff liegt in isolierten Clustern vor, die ebenfalls von Stick-

stoff umgeben werden [83]. Somit enthält SiBNC aus TADB-Polymer einen Stickstoff-

überschuß, der während der Zersetzung abgebaut wird. Die Zusammensetzung des

Ausgangspulvers wurde in quantitativer Elementanalyse zu SiBN2,5C1,2O0,1 bestimmt.

Sauerstoff ist hier eine zu vernachlässigende Verunreinigung. Die Umlagerungs-

prozesse, die während des SPS-Prozesses stattfinden, führen zu der Bildung von

SiB1,1N1,2CO0,1, gemessen an der Probe C1400-1700. Somit beträgt das Verhältnis

der röntgenographisch beobachteten Phasen SiC:BN etwa 1:1. In Gleichung 4.1 ist

die auftretende Zersetzung dargestellt.

SiBN2,5C → SiC +BN + 0, 75N2 (4.1)

An der Probe C1400-1800 wird die Mikrostruktur der beteiligten Phasen unter-

sucht. Die durchschnittliche Korngröße liegt unter 500 nm (Abb. 4.4). In den REM-

Aufnahmen (Abb. 4.1(a) und 4.1(b)) liegt die Korngröße bei etwa 10 µm. Diese

Korngröße resultiert aus dem Mahlvorgang der amorphen Ausgangspulver. Während

des Sintervorgangs zersetzt sich das Material in feinkörnige kristalline Phasen.

Mit energiegefilterten TEM-Aufnahmen (Electron spectroscopic imaging, ESI) wird

die Elementverteilung bestimmt [112; 113]. Aus dem EEL-Spektrum werden mit einem

Filter für jedes Element drei Energiefenster (Slit width ist die Breite des Fensters)

ausgewählt. Zwei der Fenster (Pre-edge 1 und 2) liegen von der Energieabsorpti-

onskante (Edge) des gewählten Elements. Aus den resultierenden Aufnahmen wird

der Untergrund der Energieabsorption extrapoliert. Das dritte Fenster liegt direkt hinter

der Absorptionskante. Nachdem der Untergrund abgezogen wurde, zeigt die gefilterte

Abbildung die Elementverteilung. Die Helligkeit auf dieser Abbildung korreliert mit

der Konzentration des untersuchten Elements. Hellere Bildausschnitte beinhalten

eine höhere Konzentration. Es ist jedoch zu beachten, dass auch die Dicke der

Tabelle 4.1: Parameter für die Auswahl der Energiefenster (Werte in eV).
Edge Slit width Pre-edge 1 Pre-edge 2 Post-edge

Si 99 20 68 78 120
B 188 20 156 173 203
N 401 30 353 383 416
C 284 40 222 262 306
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Abbildung 4.4: Hellfeldaufnahme der Probe C1400-1800 im TEM.

Probe die Intensität beeinträchtigt, so dass dickere Bereiche dunkler erscheinen. Die

verwendeten Parameter sind in Tabelle 4.1 dargestellt. Die Werte für Pre-edge und

Post-edge geben jeweils die Mitte des Energiefensters an.

Mit dieser Methode wurde die Verteilung von Bor, Stickstoff, Silicium und Kohlenstoff

bestimmt (Abb. 4.5(b) bis 4.5(e)). Die Hellfeldaufnahme zeigt wieder die Korngrößen

von einigen 100 nm (Abb. 4.5(a)). Somit lassen sich die Phasen zuordnen. Die Körner

bestehen aus SiC, die Matrix wird von einer BN-Phase gebildet. Diese Mikrostruktur

ähnelt anderen kristallisierten polymerabgeleiteten Keramiken innerhalb des SiBNC-

Systems [110]. Dort wurden die Proben durch dreistündiges Tempern bei 1800 ◦C bis

1900 ◦C erhalten. Im Unterschied zu diesen Proben wurde hier kein Si3N4 gefunden,

da im SPS-Prozess nicht mit Stickstoffüberdruck gearbeitet wurde.
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(a) Hellfeldaufnahme.

(b) Bor. (c) Stickstoff.

(d) Silicium. (e) Kohlenstoff.

Abbildung 4.5: Mikrostruktur und Bestimmung der Elementverteilung mit energiegefil-
terten TEM-Aufnahmen an der Probe C1400-1800.
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4.3 Eigenschaften der SPS-Proben

Die Zunahme der Kristallinität mit steigender SPS-Temperatur führt zu einem Anstieg

der Dichte (Abb. 4.6). Dabei zeigen die Kurven für die Ausgangspulver C900 und

C1400 einen ähnlichen Verlauf. TADB-abgeleitete SiBNC-Keramik besitzt eine Dichte

von 1,87 g/cm3. Bereits bei einer Sintertemperatur von 1400 ◦C liegt die Dichte bei

1,95 g/cm3. Für eine Temperatur von 1600 ◦C nimmt sie auf 2,35 g/cm3 für C900-1600,

beziehungsweise 2,44 g/cm3 für C1400-1600, zu. Bis 1800 ◦C steigt die Dichte weiter

auf 2,50 g/cm3 (C900-1800) und 2.55 g/cm3(C1400-1800). Diese Werte ergeben sich

aus der durchschnittlichen Dichte der beteiligten Phasen SiC (3,2 g/cm3) [86] und

turbostratischem BN (2,2 g/cm3) [114] sowie aus der geschlossenen Porosität der

Proben.
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Abbildung 4.6: Dichte der SPS-Proben mit steigender Sintertemperatur.

Mit Vickers-Eindrücken wird die Härte der Proben bestimmt. Dies liefert Aufschluss

über den Zusammenhalt zwischen den einzelnen Pulverkörnern. Die Härte nimmt in

Abhängigkeit mit der SPS-Temperatur zu und erreicht bei 1800 ◦C Werte von 3,3 GPa

für C900 und 3,0 GPa für C1400. Somit liegen diese Probe in einer vergleichbaren

Größenordnung wie das ähnliche Si3N4/BN-System [106]. Der Verformungsmecha-

nismus basiert auf einem Nachgeben der weichen BN-Matrix sowie einem Kollabieren

der Restporosität.
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Abbildung 4.7: Vickershärte der SPS-Proben in Abhängigkeit von der
Sintertemperatur.
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Abbildung 4.8: TGA von C1400-1800 bis 1300 ◦C in Sauerstoffatmosphäre (Heizrate
10 ◦C/min).
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Anhand der Probe C1400-1800 wurde die Oxidationsstabilität in thermogravime-

trischer Analyse bis 1300 ◦C im Sauerstoffstrom untersucht. Bis 800 ◦C zeigt die

Probe einen Masseverlust von 1,7%. Dieser Masseverlust entsteht durch die Oxidation

anhaftender Graphitfolie, mit der die Pressform für den SPS-Prozess ausgekleidet

wird. Bei der anschließenden Massenzunahme wird SiC zu SiO2 oxidiert. Es bildet

sich eine passivierende Schicht, die eine weitere Oxidation verhindert.

4.4 Schlussfolgerung

Im SPS-Prozess können kompakte Proben aus SiBNC-Pulver erhalten werden. Es

ist jedoch zu beachten, dass die usprünglich amorphe Struktur des Materials verlo-

ren geht und sich ein feinkörniges Verbundgefüge bildet. Diese Beobachtung belegt

wiederum die Notwendigkeit einer Formgebung im polymeren Zustand, wie sie im

weiteren Verlauf der Arbeit eingesetzt wird. Hat sich das amorphe Netzwerk bereits

gebildet, kann es nur unter Zersetzung zu kompakten Proben verdichtet werden. Auch

nach der Zersetzung zeigt sich ein interessantes Gefüge und Eigenschaftsprofil. Die

vieldiskutierten Vorteile von homogenem SiBNC sind jedoch nicht mehr vorhanden.

Andererseits lassen die Untersuchungen der Gefügestruktur einige Rückschlüsse

auf die Zersetzung dieser Materialklasse zu, die in diesem Kapitel beschrieben

wurden. Vergleichbare Reflexe in den Röntgenpulverdiffraktogrammen der thermisch

zersetzten Keramiken in den folgenden Kapiteln weisen auf eine ähnliche SiC/BN-

Mikrostruktur hin.
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5 SiBNC-Fasern aus den Vorstufen

MADB, TADB und DMTA

5.1 Einführung und Zielstellung

Das fortgeschrittenste potentielle Anwendungsgebiet der SiBNC-Keramik ist die Her-

stellung keramischer Fasern als Verstärkungsmaterial in Verbundwerkstoffen. Die

präkeramischen Polymere eignen sich aufgrund der einstellbaren Viskosität zum

Verspinnen von Grünfasern. Für diesen Prozess kann entweder eine Polymerlösung

oder das viskose Polymer allein verwendet werden, was die Oberflächengüte der

Fasern verbessert. Die Polymerschmelzen werden bei 130 ◦C bis 150 ◦C versponnen.

Um Faserdurchmesser über 15 µm zu erhalten, muss die Viskosität der eingesetzten

Flüssigkeit bei der Scherbeanspruchung von 400-1000 Pas im geeigneten Bereich

von 80-260 Pas liegen. Noch dünnere Fasern werden mit kleineren Düsen und Scher-

beanspruchungen bis 3200 Pas erreicht [5]. Auf diesem Weg können Multifilamente

bis 300 Fasern gesponnen werden. Vor der Pyrolyse müssen die Fasern chemisch

gehärtet werden, damit sie nicht wieder erweichen und verkleben. Hierzu werden sie

mit Trichlorsilan oder Ammoniak behandelt. Anschließend werden sie kontinuierlich

durch den Pyrolyseofen gezogen, dessen maximale Temperatur bei 1600 ◦C liegt.

Die untersuchten Faserproben wurden mit diesem Verfahren am Fraunhofer Institut

für Silicatforschung (Fraunhofer-ISC, Neunerplatz 2, 97082 Würzburg) hergestellt.

Es sollten die Fasereigenschaften von drei verschiedenen Ausgangspolymeren ver-

glichen werden, die aus den Monomeren TADB, MADB und DMTA mit Methylamin

synthetisiert wurden (Abb. 5.1).

Die resultierenden keramischen Fasern werden hier vereinfacht als TADB-, MADB-

und DMTA-Fasern bezeichnet. Die TADB-Fasern stammen aus der Gemeinschafts-

produktion vom Fraunhofer-ISC und der Bayer AG (ZF-MFA, 51368 Leverkusen) [6].

Die Vorstufe MADB und dessen polymeres Aminolyseprodukt wurde in der Techni-

kumsanlage des Fraunhofer-ISC produziert. DMTA wurde vom Institut für chemische
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(a) MADB (b) TADB (c) DMTA
Me = Methylgruppe

Abbildung 5.1: Einkomponentenvorläufer der Polymere für das Verspinnen der
Fasern.

Verfahrenstechnik (ICVT) der Universität Stuttgart (Böblinger Str. 78, 70199 Stuttgart)

bereitgestellt und im Rührkesselreaktor (siehe Abschnitt 2.1.4) aminolysiert. Polymere

aus TADB und MADB wurden als Multifilamente in einem Technikumsspinnschacht

versponnen, während die Fasern aus dem DMTA-Polymer mit einer Laborspinnanlage

in der Glovebox gezogen wurden. Die Fasern wurden nach Kriechversuchen im BSR-

Test (Bend stress relaxation test) [115] am Fraunhofer-ISC für die hier vorgestellten

Mikrostrukturanalysen zur Verfügung gestellt. Das Ziel dieser Untersuchungen war,

in Abhängigkeit von verschiedenen Ausgangspolymeren den amorphen Zustand zu

überprüfen sowie mögliche Clusterbildung oder Porosität aufzudecken.

5.2 Vergleich der Polymere und Keramiken

Die verwendeten Polymere wurden bis 250 ◦C getempert, um die Viskosität bei der

Spinntemperatur auf den geeigneten Bereich einzustellen. In der anschließenden

Pyrolyse zersetzen sie sich unter Masseverlust in die Keramik. Die thermogravimetri-

sche Analyse (TGA) der Polymere zeigt das Zersetzungsverhalten und die keramische

Ausbeute während der Temperaturbehandlung (Abb. 5.2).

Die drei untersuchten Polymere zersetzen sich nahezu gleichartig. Die Abweichun-

gen werden von dem leicht unterschiedlichen Temperaturprogramm der Vernetzung

verursacht, mit dem die Viskosität zum Faserspinnen eingestellt wird. Möglicherweise

hat auch die Korngröße des polymeren Pulvers einen Einfluss auf den Gasaustrag.

Der Massenverlust beginnt bei 200 ◦C bis 300 ◦C. Bei 650 ◦C bis 700 ◦C ist die

Zersetzung mit einem Verlust von 33-37% weitgehend abgeschlossen. Die Polymere

aus DMTA und TADB zeigen noch bis 1200 ◦C in einem zweiten Schritt eine geringe

Massenabnahme von 4-5%. Die Masse des MADB-Polymers ist ab einer Pyrolyse-

temperatur von 800 ◦C stabil. Die keramische Ausbeute beträgt für MADB-Polymer

62%, für TADB-Polymer 63% und für DMTA-Polymer 60%.
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Abbildung 5.2: TGA der Polyborosilazane aus MADB, TADB und DMTA (10 ◦C/min,
Argon).

Der Einfluß verschiedener Pyrolysetemperaturen auf das makroskopische Erschei-

nungsbild des TADB-Polymers ist in Abbildung 5.3 dargestellt. Nach der Aminolyse

liegt ein flüssiges, farbloses Polymer vor. Bei einer Behandlung mit einer Temperatur

von 300 ◦C erstarrt das Polymer durch weitere Vernetzung duch Polykondensation von

Methylamin zu einem unschmelzbaren Granulat. Durch die beginnende Zersetzung

des polymeren Grundgerüsts färbt sich das Polymer bei 500 ◦C bernsteinfarben. Bei

900 ◦C ist der Masseverlust weitgehend abgeschlossen, das Material zeigt bereits die

schwarze Farbe der Keramik.

Ausgehend von den verschiedenen Monomeren bilden die Polymere nach der Pyro-

Abbildung 5.3: Erscheinungsbild des präkeramischen Polymers aus TADB nach ver-
schiedenen Pyrolysetemperaturen.
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lyse keramische Systeme mit den Zusammensetzungen, die in Tabelle 5.1 wieder-

gegeben sind. Bei allen drei Keramiken ist das Si/B-Verhältnis 1:1, wie es bereits in den

monomeren Ausgangsverbindungen vorgegeben wird. Während der Pyrolyse wird

also weder Silicium noch Bor ausgetragen. Abhängig von der eingesetzten Vorstufe

variiert der Stickstoff- und Kohlenstoffgehalt des entstandenen Materials leicht. Die

TADB-abgeleitete Keramik zeigt den geringsten Kohlenstoffgehalt, da dessen Polymer

den geringsten Anteil an Methylgruppen aufweist. Die Substitution eines Halogens

durch Methyl an der Silylgruppe in MADB erhöht den Kohlenstoffgehalt des Polymers

und auch den der Keramik. Einen ebenso hohen Kohlenstoffgehalt weist die DMTA-

abgeleitete Keramik auf, hier sind die zentralen Stickstoffatome der Silazanmonomere

mit Methylgruppen funktionalisiert.

Die thermische Stabilität der Keramiken wird mit thermogravimetrischer Analyse bis

1900 ◦C untersucht (Abb. 5.4). Diese Temperatur reicht nicht aus, um eine vollständige

Zersetzung zu erreichten. Die Grenze der Heizrampe ist durch den Messaufbau

gegeben. Da die Messkurve keinen stabilen Wert erreicht und der Zersetzungsbeginn

nicht zuverlässig ermittelt werden kann, wird eine Auswahl von Messpunkten in

Tabelle 5.2 aufgelistet, um einen Vergleich der verschiedenen keramischen Systeme

zu ermöglichen. Anstatt eines Wertes für den Beginn der Degradation wird zunächst

die Temperatur angegeben, bei der ein Massenverlust von 2,5% eingetreten ist.

Der folgende Temperaturwert, bei dem eine Zersetzung von 5% vorliegt, gibt einen

Anhaltspunkt, wie schnell die Reaktion weiter fortschreitet. Schließlich wird der Mas-

senverlust zum Ende der Messung angegeben.

Bis 1600 ◦C zeigt sich noch keine Massenabnahme. Zwischen 1700 ◦C und 1800 ◦C

beginnt die Degradation der Materialien. Ein Verlust von 2,5% tritt bei der MADB- und

TADB-Keramik zwischen 1778 ◦C und 1787 ◦C auf. Die 2,5%-Grenze ist für die DMTA-

Keramik mit 1716 ◦C etwas geringer. Um 1780 ◦C verliert letztere Keramik bereits

5% an Masse. Die MADB-Keramik hat zum Ende der Messung eine Restmasse von

91,9%, die TADB-Keramik hat hier einen Wert von 88,5%. Die DMTA-Keramik hat

Tabelle 5.1: Anteil der Elemente in gew.%, Zusammensetzung und Dichte der
Keramiken.
Si B N C O Zusammensetzung Dichte

MADB 31,20 12,42 35,96 17,98 0,95 SiBN2,3C1,4 1,85 g/cm3

TADB 32,17 12,80 38,51 15,09 0,03 SiBN2,5C1,2 1,87 g/cm3

DMTA 30,74 11,93 36,64 18,89 0,81 SiBN2,4C1,4 1,82 g/cm3
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den größten Massenverlust, die Masse nimmt auf 87,9% ab. Einen wichtigen Einfluss

auf die thermische Zersetzung hat die Korngröße des gemessenen Pulvers. Da die

Kinetik des Gasaustrags durch die Teilchengröße limitiert ist, zersetzen sich größere

Partikel langsamer als fein gemörserte. Eine langsamere Zersetzung führt wiederum

zu einer scheinbar geringeren Massenabnahme, da das Signal zu etwas höheren

Temperaturen und somit aus dem gemessenen Temperaturbereich verschoben wird.

Das Rohmaterial wird daher vor der Messung gemörsert, die Korngröße variiert

dementsprechend in engen Grenzen. Auf diesem Weg wird eine bessere Reprodu-

zierbarkeit erreicht.

Tabelle 5.2: Vergleich des Massenverlustes der Keramiken, gemessen mit Hochtemp-
eratur-TGA (10 ◦C/min, Helium).

Vorstufe Massenverlust von Massenverlust von Massenverlust bei
2,5% bei [ ◦C] 5% bei [ ◦C] Tmax [gew.%]

MADB 1786 1843 8,1
TADB 1778 1828 11,5
DMTA 1716 1784 12,1
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Abbildung 5.4: TGA der SiBNC-Keramiken aus MADB, TADB und DMTA bis 1900 ◦C
(10 ◦C/min, Helium).
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Die Keramiken wurden in Röntgendiffraktometrie auf den Gehalt an kristallinen

Phasen untersucht (Abb. 5.5-5.7). Nach der Keramisierung bis 1400 ◦C mit 180 min

Haltezeit liegen auf dem amorphen Untergrund der Pulveraufnahmen keine Reflexe

vor, es bestätigt sich die ungeordnete Struktur der Si-B-N-C-Netzwerke. Der Beginn

der Kristallisation wird in der Hochtemperatur-TGA durch 180-minütige Auslagerungs-

versuche ermittelt. Im Vergleich zu den literaturbeschriebenen Auslagerungen in

Rohröfen wird hier direkt an der Probe mit einem Thermoelement die einwirkende

Temperatur bestimmt. Die Abweichung von der programmierten Temperatur ist in

Abschnitt 2.5.2 beschrieben. Bei einer Temperaturbehandlung von 1565 ◦C ist an den

Keramiken aus den Vorstufen MADB, TADB und DMTA noch keine Kristallisation zu

erkennen. Wird die Temperatur auf 1660 ◦C erhöht, kristallisiert in allen drei Systemen

kubisches SiC aus. Dies entsteht durch die Abspaltung von Stickstoff, der an Silicium

gebunden war, analog der Zersetzung von Si3N4. Silicium reagiert im Anschluss

mit dem vorliegenden Kohlenstoff. Nach der TGA bis 1900 ◦C (ohne anschließende

Haltezeit) kristallisiert fehlgeordnetes Siliciumcarbid in den drei keramischen Syste-

men aufgrund einer schnelleren Zersetzung. Bei DMTA wird auch ein Signal von

turbostratischem Bornitrid beobachtet [111].
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Abbildung 5.5: Röntgenpulverdiffraktogramme der Keramik aus MADB nach der Py-
rolyse bei 1400 ◦C, nach dreistündigem Auslagern bei 1565 ◦C und
1660 ◦C sowie nach der TGA bis 1900 ◦C (10 ◦C/min, Helium).
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Abbildung 5.6: Röntgenpulverdiffraktogramme der Keramik aus TADB nach der Py-
rolyse bei 1400 ◦C, nach dreistündigem Auslagern bei 1565 ◦C und
1660 ◦C sowie nach der TGA bis 1900 ◦C (10 ◦C/min, Helium).
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Abbildung 5.7: Röntgenpulverdiffraktogramme der Keramik aus DMTA nach der Py-
rolyse bei 1400 ◦C, nach dreistündigem Auslagern bei 1565 ◦C und
1660 ◦C sowie nach der TGA bis 1900 ◦C (10 ◦C/min, Helium).
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Die Grenzen der Langzeitstabilität der amorphen Netzwerke wird durch zehnstün-

dige Auslagerungsversuche bei 1560 ◦C in der Hochtemperatur-TGA unter Helium-

Atmosphäre dargestellt1 (Abb. 5.8-5.10). Während dieser Haltezeit wird bei den drei

untersuchten Keramiken ein Masseverlust beobachtet, bei MADB 1,3 gew.%, bei

TADB 4,6 gew.% und bei DMTA 3,5 gew.%. In den Röntgenpulverdiffraktogrammen

sind die Reflexe für β-SiC zu erkennen. Die Intensität der Reflexe korreliert mit dem

Masseverlust. MADB-Keramik zeigt nur sehr geringe SiC-Intensitäten, bei der TADB-

und der DMTA-Keramik sind diese Reflexe wesentlich deutlicher ausgeprägt. Das

Verhalten während der Auslagerungsversuche stimmt mit den Beobachtungen in der

TGA bis 1900 ◦C überein. Auch dort zeigt die MADB-Keramik den geringsten Verlust.

Die amorphen SiBNC-Fasern können mit einer hohen Oberflächenqualität und

konstantem Durchmesser gefertigt werden. Die geringe Rauhigkeit wird durch die

Optimierung der Parameter des Faserziehens erreicht. In Abbildung 5.11 ist zur

Verdeutlichung ein keramisches Faserbündel in rasterelektronenmikroskopischer Ver-

größerung dargestellt.

1Weitere Auslagerungsversuche unterhalb der Kristallisationstemperatur werden in Abschnitt 7.5
dargestellt.
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Abbildung 5.8: TGA der MADB-abgeleiteten Keramik bis 1560 ◦C mit anschließender
Haltezeit von 600 min (10 ◦C/min, Helium); Eingefügt: Röntgenpulver-
diffraktogramm des Materials nach der thermischen Behandlung.
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Abbildung 5.9: TGA der TADB-abgeleiteten Keramik bis 1560 ◦C mit anschließender
Haltezeit von 600 min (10 ◦C/min, Helium); Eingefügt: Röntgenpulver-
diffraktogramm des Materials nach der thermischen Behandlung.
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Abbildung 5.10: TGA der DMTA-abgeleiteten Keramik bis 1560 ◦C mit anschließender
Haltezeit von 600 min (10 ◦C/min, Helium); Eingefügt: Röntgenpulver-
diffraktogramm des Materials nach der thermischen Behandlung.

Abbildung 5.11: REM-Aufnahme eines MADB-abgeleiteten Keramikfaserbündels.
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5.3 Focused Ion Beam Präparation (FIB) der

SiBNC-Fasern

Das Prinzip des FIB-Verfahrens ähnelt dem Rasterelektronenmikroskop (REM). Statt

des Elektronenstrahls wird ein Ionenstrahl über die Proben gerastert. Die Interaktion

des Strahls mit der Oberfläche führt zur Entstehung von Sekundärelektronen, die

analog zum REM zur Bildgebung mit hoher Ortsauflösung verwendet werden. Der

Ionenstrahl löst aber auch Sputterprozesse aus, die zum Materialabtrag verwendet

werden können. In Verbindung mit einem Gasinjektionssystem können ionenstrahl-

aktivierte Abscheidungen (C, W, Pt, SiO2) aufgebracht werden. Meist beinhaltet der

FIB-Aufbau auch eine Elektronenstrahlquelle als Dual Beam, so dass die Probe

parallel mit REM untersucht werden kann [116].

Als Ionenquelle wird in der Regel Gallium verwendet, da es sowohl einen niedrigen

Schmelzpunkt (30◦C) als auch einen niedrigen Dampfdruck besitzt. Es wird flüssig

aus dem Reservoir in eine Wolfram-Kanüle mit etwa 10 µm Durchmesser geleitet. An

der Spitze wird ein elektrisches Feld in der Größenordnung von 1010 V/m angelegt.

In diesem Feld bildet sich aus dem Galliumtropfen ein Taylorkegel an dessen Spitze

der Radius etwa 5 nm beträgt. Diese feine Spitze ermöglicht einen feinen Strahldurch-

messer, der eine Vorraussetzung für die hohe Ortsauflösung ist. Über elektrostatische

Linsen wird der Strahl fokussiert. Die Auflösung liegt im Bereich von 10 nm [116].

Ein Teil der Galliumionen wird in die Probe implantiert. Das Gallium führt zu

einer leitfähigen Schicht, wodurch auch elektrisch isolierende Proben ohne vor-

herige Beschichtung mit FIB untersucht werden können. Ein weiterer Vorteil von

FIB-Mikroskopie ist der starke Channeling contrast. Die Ionen dringen in passend

orientierte Kristallschichten weit ein, werden jedoch von anderen Kristallschichten früh

rückgestreut. Daraus resultiert ein Orientierungskontrast der Kristallite, der sich ins-

besondere zur Untersuchung von Metallgefügen eignet. Soll die Galliumimplantation

niedrig gehalten werden, kann die Probe im Glanzwinkel bestrahlt werden [116].

Die Möglichkeit des Abtrags und der Abscheidung von Material im Submikro-

meterbereich wird zur Mikrobearbeitung genutzt. Mit der hochaufgelösten Bildgebung

während der Bearbeitung eignet sich FIB zur Präparation ausgewählter Bereiche

von TEM-Proben [117]. Da die Sputterrate des Ionenstrahls gering ist, wurde eine

Methode vorgestellt, in der das Material stufenweise abgetragen wird. So wird das

abzutragende Volumen verringert, dennoch kann das gesputterte Material entfernt

werden, ohne sich wieder abzuscheiden [118]. Mit diesem Verfahren wurden bereits
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erfolgreich polykristalline SiC-Fasern für TEM-Messungen präpariert [119].

Die hier untersuchten Fasern werden mit dem Epoxidharz M-Bond 610 (Fa. Allied,

Rancho Dominguez, USA) auf Siliciumwafer geklebt (Abb. 5.12(a)). Die Probe wird

dann mit Gold bedampft, um eine elektrisch leitfähige Oberfläche zu schaffen. Im

FIB wurde zunächst ein Platinriegel auf die Faser aufgetragen. Diese Schicht hat

eine geringere Abtragsrate. Sie wirkt als Maske, durch die Abweichungen in der

Dicke der herausgeschnittenen TEM-Probe verringert werden. Der Wafer wird in dem

Bereich neben der Faser stufenweise abgetragen und aus der Faser ein Längsschnitt

herausgearbeitet (Abb. 5.12(b)). Dieser Längsschnitt wird herausgeschnitten, wobei

ein kurzer Steg die Probe noch fixiert (Abb. 5.12(c)). Eine Nadel wird an der Proben-

seite mit Platin befestigt und nun der Steg ebenfalls entfernt (Abb. 5.12(d)). Mit der

Nadel wird der Längsschnitt zu einem TEM-Probenträger aus Kupfer transferriert

und dort mit Platin befestigt (Abb. 5.12(e)). Die Nadel wird nun wieder gelöst. Für

die hochaufgelösten TEM-Untersuchungen sind elektronentransparente Bereiche mit

einer Dicke unter 50 nm erforderlich. Der Längsschnitt hat noch eine Dicke von 2 µm

und wird deswegen weiter gedünnt. In einem flachen Winkel wird Material abgetragen,

bis die gewünschte Dicke erreicht ist. Durch den flachen Winkel wird außerdem

die Schicht abgetragen, in die zu einem großen Anteil Gallium implantiert wurde.

In Abbildung 5.12(f) ist an dem hellen Bereich die Elektronentransparenz über den

Faserquerschnitt erkennbar.
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(a) Aufkleben der Faser auf Siliciumwafer. (b) Beidseitiger Materialabtrag an der Faser
(Faser horizontal in Bildmitte).

(c) Freischneiden des Längsschnitts. (d) Befestigen an der Nadel und Entfernen des
Stegs.

(e) Befestigen des Längsschnitts (roter Kreis)
auf dem TEM-Träger.

(f) Dünnen der Probe: Heller Bereich durch-
strahlbar.

Abbildung 5.12: Vorbereitung der Faser im FIB für hochauflösende TEM-
Untersuchungen.
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5.4 Transmissionselektronenmikroskopie an den

Faserlängsschnitten

Die zu untersuchenden Fasern wurden bei der Pyrolyse bis 1600 ◦C für 15 min auf

der höchsten Temperatur ausgelagert. Anschließend wurden am Fraunhofer-ISC an

diesen Proben BSR-Versuche durchgeführt und die Fasern im FIB-Verfahren für die

TEM-Untersuchungen präpariert. In den Abbildungen 5.13 bis 5.15 ist die beobachtete

Nanostruktur dargestellt. Die Fasern aus den drei verschiedenen Keramiken, die von

MADB, TADB und DMTA abgeleitet wurden, führen zu einem ähnlichen Erschei-

nungsbild. Es wurden keine kristallinen Bereiche entdeckt, sondern amorphe relativ

homogene Gefüge gefunden. Dabei sind die dargestellten Aufnahmen repräsentativ

für den gesamten elektronentransparenten Bereich. Eine gewisse Variation in der

Helligkeit der Darstellung könnte durch Inhomogenitäten in der Probendicke zustande

kommen, oder erste Hinweise auf den Beginn der Entmischung und Clusterbildung

unter Beibehaltung des amorphen Zustands geben. Zumindest zeigen die Fasern

nach der beschriebenen thermischen Behandlung erhöhte Kriechbeständigkeiten,

verglichen zu Fasern nach einer Pyrolyse bei 1400 ◦C [120]. Dies deutet auf eine

Ausheilung und Verdichtung des amorphen Netzwerkes hin.

Abbildung 5.13: Hochaufgelöste TEM-Aufnahme des Querschnitts der Faser aus
MADB-abgeleitetem Polymer.
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Abbildung 5.14: Hochaufgelöste TEM-Aufnahme des Querschnitts der Faser aus
TADB-abgeleitetem Polymer.

Abbildung 5.15: Hochaufgelöste TEM-Aufnahme des Querschnitts der Faser aus
DMTA-abgeleitetem Polymer.
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Die potentielle Clusterbildung in den Fasern der drei keramischen Systeme aus den

Vorstufen MADB, TADB und DMTA wurde mit energiegefilterten TEM-Aufnahmen ge-

nauer untersucht, die Methode wurde bereits in Abschnitt 4.2 beschrieben (Abb. 5.16-

5.18). Die Parameter zur Auswahl der Energiefenster sind in Tabelle 5.3 aufgelistet.

In den Abbildungen 5.16(a), 5.17(a) und 5.18(a) sind die Hellfeldaufnahmen der

ausgewählten Faserbereiche dargestellt. Die Aufnahmen wurden an der Kante, die

durch die FIB-Präparation entstanden ist, durchgeführt. Der Probenrand ist in den

Abbildungen 5.16(a) und 5.17(a) jeweils oben links, in Abbildung 5.18(a) unten rechts

zu erkennen.

Die ortsaufgelöste Probendicke wurde mit der Methode nach Malis et al. ermittelt

[121]. Die Darstellungen 5.16(b), 5.17(b) und 5.18(b) enthalten Linescans, an denen

der Verlauf der Probendicke vom Rand zum Probeninneren dargestellt ist. In der Nähe

des Randes nimmt die Probendicke ab, was in den Abbildungen an den bläulichen

Bereichen dargestellt ist. In Abbildung 5.17(b) wird im unmittelbaren Randbereich

eine Zunahme der Probendicke beobachtet, was möglicherweise durch ein Aufwölben

des Randbereiches verursacht wird. Die Darstellung der Elementverteilung kann am

Probenrand aufgrund von Artefakten durch Dickeabweichungen nicht zuverlässig

beurteilt werden. Im Probeninneren liegt die Dicke bei etwa 60 nm. In diesen Be-

reichen zeigt sich die homogene Verteilung der Elemente Bor, Stickstoff, Silicium und

Kohlenstoff für alle drei Ausgangspolymere.

Tabelle 5.3: Parameter für die Auswahl der Energiefenster (Werte in eV).
Edge Slit width Pre-edge 1 Pre-edge 2 Post-edge

Si 99 20 88 78 120
B 188 20 156 173 203
N 401 40 341 381 421
C 284 40 224 264 304
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(a) Hellfeldaufnahme. (b) Probendicke.

(c) Bor. (d) Stickstoff.

(e) Silicium. (f) Kohlenstoff.

Abbildung 5.16: Energiegefilterte TEM-Aufnahmen an der MADB-Faser zur Bestim-
mung der Probendicke und der Elementverteilung.
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(a) Hellfeldaufnahme. (b) Probendicke.

(c) Bor. (d) Stickstoff.

(e) Silicium. (f) Kohlenstoff.

Abbildung 5.17: Energiegefilterte TEM-Aufnahmen an der TADB-Faser zur Bestim-
mung der Probendicke und der Elementverteilung.
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(a) Hellfeldaufnahme. (b) Probendicke.

(c) Bor. (d) Stickstoff.

(e) Silicium. (f) Kohlenstoff.

Abbildung 5.18: Energiegefilterte TEM-Aufnahmen an der DMTA-Faser zur Bestim-
mung der Probendicke und der Elementverteilung.
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5.5 Schlussfolgerungen

Präkermische Polymere sowie keramische Pulver und Fasern aus den Einkomponen-

tenvorstufen MADB, TADB und DMTA wurden unter vergleichbaren Bedingungen auf

ihre Eigenschaften hin untersucht. Zwischen den drei eingesetzten Systemen wurden

keine signifikanten Unterschiede in Keramisierung oder im Kristallisationsverhalten

gefunden. Die Langzeitauslagerungen zeigen, dass die bisher veröffentlichten Stabi-

litätsdaten dieser Materialklasse, die nur in kurzen Zeiträumen aufgenommen wurden,

nicht für eine dauerhafte Zuverlässigkeit herangezogen werden können. Dreistündige

Haltezeit suggeriert eine Stabilität bis 1660 ◦C, bei 10-stündiger Haltezeit wird jedoch

eine vergleichbare Zersetzung bereits bei 1550 ◦C beobachtet. In Abschnitt 7.5 wird

später die Temperaturgrenze der Zersetzung beschrieben, bei der das Material auch

in längerer Haltezeit nicht kristallisiert.

Die Präparation von durchstrahlbaren Proben aus spröden Keramikfasern für TEM-

Aufnahmen ist meist mit großen Schwierigkeiten verbunden. Dünnschliffe können

aufgrund der schlechten Handhabbarkeit der dünnen Fasern kaum hergestellt werden.

Sollen Schnitte mit einem Ultramikrotom angefertigt werden, werden die harten

Fasern in der weichen Polymermatrix von dem Diamantmesser zertrümmert. Die

hier eingesetzte Methode mit fokussierter Ionenstrahlpräparation bietet daher eine

hervorragende Alternative, um kontrollierte Quer- oder Längsschnitte aus diesen

feinen Strukturen herauszuschneiden. Während der Bearbeitung ist die mechanische

Belastung gering, so dass keine Risse in den Proben zu erkennen waren. Durch die

Säuberung der Oberfläche werden letztendlich hochwertige Aufnahmen über einen

repräsentativen Bereich erhalten.

Bei den TEM-Untersuchungen an den keramischen SiBNC-Fasern wurden keinerlei

Inhomogenitäten gefunden. Die drei untersuchten Systeme zeigen dieselbe amorphe

Struktur. Die Ausheilung bei erhöhter Temperatur von 1600 ◦C führt zu einer gestei-

gerten Kriechbeständigkeit, eine Clusterbildung wird aber nicht beobachtet. Diese

Ergebnisse belegen den geeigneten Pyrolyseprozess der Fasern im Rahmen der

beschriebenen sensiblen Zeit/Temperatur-Abhängigkeit der Kristallisationsresistenz.
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6 Elektrospinnen präkeramischer

Polymere

6.1 Einführung und Zielstellung

In Kapitel 5 wird der Prozess des mechanischen Faserspinnens dargestellt. Ein

weiteres Verfahren, faserartige Strukturen aus Polymerlösungen zu erhalten, ist das

Elektrospinnen. Die ersten Patente, die dieses Verfahren betreffen, entstanden bereits

1902 [122; 123]. Die zu verspinnende Lösung wird in einer metallischen Kanüle

dosiert, an dessen Spitze sie durch die Oberflächenspannung in Form eines Tropfens

gehalten wird. Zwischen der Kanüle und dem leitfähigen Substrat wird eine Spann-

nung von 10-20 kV angelegt. Das elektrostatische Feld führt dazu, dass der Tropfen

der Lösung einen Taylorkegel ausbildet [124]. Bei ausreichender Spannung wird ein

dünner Faden der Lösung in Richtung des Substrats beschleunigt. Während das Lö-

sungsmittel verdunstet, wird die Faser weiterhin gestreckt. Auf dem Substrat sammelt

sich ein ungeordnetes Fasergewebe. Dieser Prozess eignet sich insbesondere zur

Herstellung von Fasern mit Durchmessern im Bereich von 0,05 µm bis 5 µm [125].

In der Medizintechnik werden so erhaltene Gewebe auf ihre Eignung als Wirkstoff-

speicher mit kontrollierter Abgabe [126], als Wundauflage und als Gewebestützgerüst

untersucht [127]. Elektrogesponnene Fasern, beispielsweise aus Metalloxidhalbleitern

oder konjugierten Polymeren eignen sich auch als Sensoren. Sie besitzen eine hohe

spezifische Oberfläche, durch die verbesserte Signalintensitäten erreicht werden, und

eine poröse Struktur, die kurze Ansprechzeiten ermöglicht [128].

Neben den üblichen organischen Polymeren lassen sich auch präkeramische Poly-

mere in diesem Verfahren verarbeiten. Um SiC-Fasern herzustellen, wurde eine

Polycarbomethylsilan-Polystyrolmischung gesponnen. Anschließend wurde Polystyrol

im UV-Licht ausgehärtet und das Gewebe unter Argon/5%Wasserstoff-Atmosphäre

pyrolysiert. Es resultieren keramische Fasern mit durchschnittlichen Durchmessern

zwischen 0,2 µm und 1 µm [129]. Statt Polystyrol kann auch Polyacrylnitril zugegeben
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werden. Die Pyrolyse wird nun in inerter Atmosphäre wie Argon oder Stickstoff bis

850 ◦C durchgeführt [130]. SiCO-Fasern wurden durch die Beimengung von Polyacryl-

nitril zu präkeramischem Polyureasilazan erhalten. Sie wurden nach dem Verspinnen

bei 250 ◦C an Luft ausgehärtet und bei 1000 ◦C unter Argon-Atmosphäre keramisiert

[131].

Im Folgenden wird aus präkeramischem Polymer in dem nichtoxidischen System

SiBNC durch Elektrospinnen und anschließender Pyrolyse ein keramisches Filz

gewonnen. In dem vorgestellten Vorgehen werden keine organischen Polymere wie

Polyacrylnitril oder Polystyrol zugegeben, da das verwendete Polysilazan chemisch

aushärtbar ist.

6.2 Herstellung und Charakterisierung keramischer

Fasergewebe

Die Konzentration von DMTA-Polymer in Dichlormethan hat einen großen Einfluss auf

die Verspinnbarkeit der Lösung. Bei einem Polymeranteil von 10 gew.% bildet sich eine

pulverförmige Schicht auf dem Substrat. Die geringe Viskosität durch den hohen Anteil

an Lösungsmittel lässt die Fasern aufgrund der Oberflächenspannung noch während

des Spinnens zu Tropfen kollabieren. Wird der Polymergehalt auf 40 % erhöht, können

mit der zäheren Flüssigkeit filzartige Polymerfasergewebe erhalten werden (Abb. 6.1).

Abbildung 6.1: Lichtmikroskopische Aufnahmen der elektrogesponnenen Fasern aus
DMTA-abgeleitetem Polymer (40 gew.% in CH2Cl2).

Vor der Pyrolyse muss das Polymer unschmelzbar ausgehärtet werden. Wenn es

thermisch erweicht, würde während der Keramisierung die feine Faserstruktur verloren

gehen. Aus diesem Grund werden die Fasern nach dem Verspinnen für 90 min einer
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Abbildung 6.2: Lichtmikroskopische Aufnahme der Fasern nach dem Aushärten in
NH3-Atmosphäre und anschließender Auslagerung bei 350 ◦C für
180 min.

NH3-Atmosphäre ausgesetzt. Durch Transaminierung werden Methylamingruppen an

der Oberfläche durch Ammoniak ersetzt, der eine höhere Quervernetzung des Poly-

mers verursacht. Anschließend wird das Polymer für 180 min bei 350 ◦C ausgelagert,

um ein erfolgreiches Aushärten zu bestätigen. Im Lichtmikroskop zeigt sich, dass die

Struktur des Gewebes nach dieser Behandlung unverändert vorliegt, die Fasern also

nicht mehr erweichen (Abb. 6.2).

Die Pyrolyse des Polymers wurde bereits in Abschnitt 5.2 beschrieben. Zwischen

300 ◦C und 500 ◦C wird das Polymer durch Methylaminkondensation weiter vernetzt,

ab 500 ◦C bis 700 ◦C zersetzen sich die organischen Gruppen unter Abspaltung

von Methan, Dimethylamin und anderen Verbindungen [76]. Bis zu dieser Temperatur

beträgt der Massenverlust 35,0 % (Abb. 5.2). Bei weiterer thermischer Behandlung bis

1400 ◦C entweichen Wasserstoff und Stickstoff bei weiterer Masseabnahme um 4,7 %,

die keramische Ausbeute beträgt schließlich 60,3 %. Für die Pyrolyse des polymeren

Filzes unter Stickstoff-Atmosphäre wurde eine geringe Heizrate von 1,5 ◦C/min ge-

wählt, um thermische Spannungen zu vermeiden. Die elektronenmikroskopische Auf-

nahme zeigt das erhaltene keramische Filz (Abb. 6.3). Der hohe Massenverlust und

der Dichteanstieg von etwa 1 g/cm3 auf 1,8 g/cm3 führen zu einer starken Schwindung.

Trotzdem überstehen die Fasern die Temperaturbehandlung. Während des Spinnens
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Abbildung 6.3: REM-Aufnahmen des keramischen Filzes, hergestellt durch Elektro-
spinnen von DMTA-abgeleitetem Polymer.

verkleben die Fasern, solange sie noch einen Rest Lösungsmittel enthalten. Sie bilden

eine nahtlose Verbindung und dadurch ein chemisch verwobenes Netzwerk, das die

dreidimensionale Struktur stabilisiert.

6.3 Schlussfolgerungen

Die dreidimensionale Faservernetzung unterscheidet diese Gewebe von mechanisch

gesponnen Fasern. Letztere werden abgewickelt und anschließend verwoben. Elektro-

gesponnene Fasern bilden bereits einen filzartigen Aufbau. Diese Struktur enthält

einen großen Anteil an offener Porosität, möglicherweise können durch Verpressen

während einer Infiltration mit Metallschmelze oder Precursoren aber auch höhere

Dichten erreicht werden, um Verbundwerkstoffe herzustellen. Der Spinnprozess ist

vergleichbar einfach und in kompakten Apperaturen zu erreichen. Da hier keine

organischen Polymere als Hilfsstoffe zum Aushärten nötig sind, werden Kontaminatio-

nen vermieden und bei entsprechend inerter Prozessführung reine SiBNC-Keramiken

erhalten. Diese Gewebe eignen sich also als Hochtemperaturfilter, Faserverstärkung

durch Infiltration oder als Trägerstruktur für Katalysatoren.
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7 Kompakte SiBNC-Proben durch

Polymerguss mit Porositätsvorlage

7.1 Einführung und Zielstellung

Refraktärkeramiken wie Siliciumcarbid und Siliciumnitrid müssen bei extrem hohen

Temperaturen unter dem Einsatz von Sinterhilfsmitteln bei hohem Druck gesintert

werden. In Kapitel 4 wurde bereits dargestellt, welche Bedingungen notwendig sind,

um SiBN3C-Pulver zu sintern. Die Verarbeitung präkeramischer Polymere bietet einen

alternativen Zugang zu diesen Stoffsystemen (siehe Abschnitt 3.1). Abhängig von

dem vorliegenden Zustand können sie als Flüssigkeiten gegossen werden oder als

Pulver kalt- und warmgepresst werden. Auf Sinterhilfsmittel kann in diesem Prozess

verzichtet werden und es entstehen hochreine Keramiken. Die Pyrolysetemperaturen

liegen weit unterhalb von typischen Sintertemperaturen bei typischerweise 900 ◦C bis

1600 ◦C. Zusätzlich werden über die polymeren Vorstufen die amorphen SiCN- und

SiBNC-Verbindungen zugänglich, die sich im Sinterprozess in die binären Phasen

zersetzen.

Es ist jedoch immer noch eine große Herausforderung, aus präkeramischen Poly-

meren kompakte keramischer Proben herzustellen. Zwei Effekte erschweren die

Pyrolyse gegossener oder gepresster polymerer Grünkörper. Zum einen verdichtet

das Material deutlich, die Dichte nimmt im Laufe der Temperaturbehandlung von etwa

1 g/cm3 (Polymer) auf 2-3 g/cm3 (Keramik) zu. Die damit verbundene Schwindung

führt zum Aufbau von inneren Spannungen, die letztendlich Risse verursachen, und

die Probe zerspringt. Zum anderen tritt während der Keramisierung ein Massenverlust

in Form gasförmiger Zersetzungsprodukte auf. Solange das Polymer viskos ist, ent-

stehen hierdurch Blasen. Nach dem Aushärten des Polymers baut sich ein innerer

Gasdruck auf, der ebenfalls zum Zerspringen der Proben führt. Der Massenverlust

erhöht außerdem die Schwindung und somit die inneren Spannungen.

Um den Effekt der Schwindung zu minimieren, können inerte Füllstoffe zu dem
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Polymer gemischt werden. Sie verringern den Anteil an Polymer, bei hohen Füllstoff-

gehalten wirken die Polymere lediglich als Sinterhilfsmittel. Durch die Zugabe von

aktiven Füllstoffen kann die Schwindung nahezu vollständig verhindert werden. Als

aktive Füllstoffe können Elemente (B, Si, Al, Ti, etc.), intermetallische Verbindungen

(MoSi2, CrSi2, etc.) oder Metalloxide (NiO, Mn2O3, etc.) eingesetzt werden. Die Füll-

stoffe reagieren während der Pyrolyse mit den gasförmigen und festen Zersetzungs-

produkten unter Zunahme im Volumen. Im richtigen Mischungsverhältnis kompensiert

diese Volumenzunahme gerade die Schwindung des Polymers. Der aktive Füller

kann auch mit einer reaktiven Atmosphäre, beispielsweise Ammoniak oder Methan,

umgesetzt werden [132; 133].

Bei der Verwendung von Füllstoffen entstehen Verbundwerkstoffe aus Füllstoff und

Matrix, beispielsweise SiC/SiBNC [134]. Um jedoch die Eigenschaften der amorphen

SiCN- und SiBNC-Keramiken zu untersuchen oder zu nutzen, sollten sie ohne Fremd-

phasen vorliegen.

Wenn die Polymere unschmelzbar getempert vorliegen, können sie als Pulver

verpresst werden. Polysilazan für SiCN-Keramik wurde bei 350 ◦C für drei Stunden

getempert, gemahlen und anschließen uniaxial und isostatisch gepresst. Nach der

Pyrolyse werden rissfreie Proben mit 93% Dichte erhalten. Elektronenmikroskopische

Aufnahmen zeigen jedoch makroskopische Poren, die während der Formgebung

entstanden. Das Bruchbild zeigt, dass die kornartige Struktur des Ausgangspulvers

erhalten bleibt [135; 136].

Im flüssigen Zustand kann Polysilazan (Ceraset, Fa. Kion, Columbus, USA) in

Teflonformen gegossen werden, anschließend wird es thermisch bei 260 ◦C bis 300 ◦C

vernetzt. Die Blasenbildung wird durch äußeren Druck verhindert, entweder hydrau-

lisch, oder durch Verschrauben einer Stahlform. Der Grünkörper ist transparant und

unschmelzbar. Er wird unter Schutzgas zur nahezu blasenfreien Keramik pyrolysiert.

Da die Pyrolysegase nicht über Porosität entweichen können, ist die Dicke der Proben

auf weniger als 1 mm limitiert. Größere Proben zerspringen und enthalten große

Blasen [137; 138].

Kompakte Proben aus SiBNC wurden bisher nur über uniaxiales Pressen von

präkeramischen Pulvern hergestellt. Die eingesetzten Polymere waren Polysilylcarbo-

diimid [74], bormodifiziertes Polyvinylsilazan [110] und TADB-abgeleitetes Methyl-

Polyborosilazan [16; 139]. Wie schon bei den SiCN-Proben zeigt sich auch in diesen

kermischen Proben an Bruchflächen die Kornstruktur der Polymere. Dies weist darauf

hin, dass die Korngrenzen nicht zusammenschmelzen, sondern als Schwachstellen
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Abbildung 7.1: Schematische Darstellung der Infiltration mit Schaum als Porositäts-
vorlage.

bestehen bleiben. Die enthaltene Porosität ermöglicht die rissfreie Pyrolyse. Werden

die Pulver beim Pressen zu stark verdichtet, zerplatzen die Proben [110].

Die Kornstruktur lässt sich vermeiden, wenn flüssige Polymere gegossen werden.

Nach der Pyrolyse entsteht ein durchgängig homogenes Netzwerk, dass keine Korn-

grenzen aufweist. Die Gase, die während der Pyrolyse entstehen, müssen jedoch

aus dem Probeninneren abtransportiert werden können. Hierzu eignet sich ein Anteil

an offener Porosität. Diese muss gezielt in den Grünkörper eingebracht werden.

Im Folgenden wird ein Verfahren vorgestellt, bei dem ein polymerer Schaum als

Porositätsvorlage eingesetzt wird.

7.2 Konzept der Porositätsvorlage

Der Ansatz ist schematisch in Abbildung 7.1 dargestellt. Es wird ein polymerer

Schaum mit dem präkeramischen Polymer getränkt. Das Polymer wird unschmelz-

81



bar gehärtet und pyrolysiert. Idealerweise degradiert der Schaum mit großem Mas-

senverlust, bevor das Polymer sich zersetzt. Dabei hinterlässt er in der gehärteten

Polymermatrix feine Kanäle. Über diese Kanäle werden im weiteren Verlauf der

Temperaturbehandlung die Pyrolysegase aus der Probe geleitet.

Der verwendete Schaum sollte in der chemischen Zusammensetzung dem präkera-

mischen Polymer ähnlich sein, um keine Kontaminationen, beispielsweise Sauerstoff,

in die Keramik einzubringen. Er muss sich im richtigen Temperaturfenster mit großem

Massenverlust zersetzen und darf sich weder im Polymer lösen noch mit ihm reagie-

ren. Um die Infiltration möglichst blasenfrei zu gewährleisten, können gelöste Gase im

Vakuum entfernt werden. Der anschließende Schutzgasdruck presst das Polymer in

den Schaum. Die Pyrolyse wird mit sehr niedrigen Heizraten durchgeführt, damit der

Gastransport aus dem Material ermöglicht wird, und sich in den Proben kein Druck

oder thermische Spannungen aufbauen.

7.3 Optimierung der Infiltration

7.3.1 Basotect-Schaum

Als geeignete Porositätsvorlage stellte sich Basotect (Fa. BASF, Ludwigshafen) her-

aus, ein offenporiger Schaum aus Melaminharz. Eine rasterelektronenmikroskopische

Aufnahme dieses Materials ist in Abbildung 7.2 dargestellt. Die Stege haben einen

Durchmesser von etwa 5 µm und sind nahezu zylindrisch rund. Die Porengröße des

Schaums liegt im Bereich von 100 µm.

Die thermogravimetrische Analyse von Basotect-Schaum zeigt die größte Mas-

senabnahme von 27% bei 361 ◦C (Abb. 7.3). Bis zu dieser Temperatur können

präkeramische Polymere ausgehärtet werden, ohne den Schaum zu zersetzen. Die

Keramisierung der Polymere setzt jedoch erst über dieser Temperatur (500 ◦C bis

600 ◦C, siehe Abschnitt 3.2) ein, wenn die Porenkanäle bereits entstanden sind. So

können die Pyrolysegase entweichen.
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Abbildung 7.2: REM-Aufnahme von Basotect-Schaum.
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Abbildung 7.3: TGA von Basotect-Schaum (Argon, 10 ◦C/min).
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7.3.2 Infiltration mit präkeramischem Polymer

Dieser Basotect-Schaum wurde mit flüssigem TADB-abgeleitetem Polymer, das nach

dem Programm in Tabelle 7.1 getempert wurde, bei 140 ◦C infiltriert. Der infiltrierte

Schaum wurde auf einem BN-Schiffchen für 3 h bei 300 ◦C getempert, um das

Polymer auszuhärten. Anschließend wurde die Probe bei 500 ◦C (2 h) und 900 ◦C

(3 h) pyrolysiert. Die Aufheizraten lagen bei 100 ◦C/h die Abkühlrate bei 200 ◦C/h.

Um die Keramisierung abzuschließen, wurde die Probe bis 1400 ◦C (Haltezeit 3 h,

Raten 300 ◦C/h) ausgelagert. Mit diesen Versuchsparametern war die Keramik aufge-

schäumt, und keine kompakten Bereiche vorhanden.

Die Ursache des Aufschäumens ist eine plötzliche Gasentwicklung vor dem Aushär-

ten. Um diesen Effekt zu vermeiden, werden Haltezeiten bei niedrigeren Temperaturen

eingeführt, bei denen das Aushärten und die Gasentwicklung langsamer ablaufen.

Unbehandeltes Polymer wird bei 130 ◦C für 7 h getempert, daraufhin Basotect-

Schaum bei 120 ◦C infiltriert, indem abwechselnd Argon und Vakuum angelegt

wurden. Auf dem BN-Schiffchen wird die Probe bei 205 ◦C für 10 h ausgehärtet und

anschließend bei 300 ◦C, 900 ◦C und 1400 ◦C für je 3 h pyrolysiert (Heizraten bis

900 ◦C: 100 ◦C/h; bis 1400 ◦C: 300 ◦C/h). Die erhaltene Keramik wurde als kompaktes

Stück entnommen. Der Anschliff zeigt eine durchgängige Oberfläche (Abb. 7.4). Die

erkennbare Porosität wird durch den Basotect-Schaum verursacht und ermöglicht die

rissfreie Pyrolyse durch Abtransport der entstehenden Gase.

Die erhaltenen Proben enthalten jedoch auch einen Anteil größerer Blasen, wie in

Abbildung 7.5 dargestellt ist. Auf deren Innenseite zeigt sich deutlich die zusammen-

hängende netzartige Struktur der Porosität, die von dem Schaum als Porositätstem-

plat verursacht wird. Die Blasen selbst entstehen im Polymer zu einem Zeitpunkt, wo

es noch zähflüssig und noch nicht vollständig ausgehärtet ist. Sie werden durch das

Kondensationsprodukt Methylamin und gelöste Gase verursacht oder befinden sich

schon durch die Probenhandhabung nach der Infiltration im Schaum. Im Verlauf des

Härtens kann auch Polymer aus dem Schaum herauslaufen. Während die Porosität

für den Gastransport bei der Pyrolyse notwendig ist, sind die Blasen bei kompakten

Proben unerwünscht und sollten vermieden werden.

Tabelle 7.1: Temperprogramm für TADB-abgeleitetes Polyborosilazan.
Temperatur [◦C]: 155 155 155 168 173 190

Haltezeit [min]: 900 60 30 210 660 60
Atmosphäre: Argon Vakuum Argon Argon Argon Vakuum
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Abbildung 7.4: REM-Aufnahme des Anschliffs der pyrolysierten Basotect-Infiltration.

Abbildung 7.5: REM-Aufnahme der gebildeten Blasen.
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7.3.3 Reduktion der Blasenbildung

Es wurden verschiedene Ansätze untersucht, die Blasenbildung zu minimieren. Zu-

nächst muss das Polymer so weit wie möglich temperaturbehandelt werden, um

die Polykondensationsprodukte auszutragen, aber dennoch den flüssigen Zustand

bewahren. Während des Temperns findet bereits ein Teil der Kondensationsreaktionen

statt, das entstandene Methylamin wird ausgetragen, und kann nicht mehr zur Blasen-

bildung beitragen. Abhängig vom verwendeten Prozess muss der flüssige Zustand bei

Raumtemperatur oder erst bei Temperaturen zwischen 100-200 ◦C vorliegen.

Es wurde berichtet, dass Ceraset-Polymere in stahlummantelten Teflongefäßen in

kleinen Dimensionen ohne Blasenbildung ausgehärtet werden konnten [137; 138].

Deshalb wurde Basotectschaum in Teflonformen mit einem Innendurchmesser von

33 mm und einer Höhe von 43 mm eingepasst. Bis 190 ◦C vorgetempertes TADB-

abgeleitetes Polymer mit honigartiger Konsistenz wurde in diese Formen gefüllt,

und die Tiegel mit Stahlformen geschlossen. Die Form wurde bei 230 ◦C für 48 h

getempert. Beim Öffnen der Form in der Glovebox schäumte das Polymer auf.

Durch die verschlossene Form und den dadurch aufgebauten Gasdruck wird die

Polykondensation unterdrückt. Im Gegensatz zu dem TADB-abgeleiteten Polymer

besitzt das literaturbeschriebene Ceraset (Fa. Clariant, Sulzbach) ungesättigte C-

C-Bindungen, die das Polymer durch Hydrosilylierung oder Kettenbildung aushärten

können. Mit dem hier beschriebenen Verfahren konnte Ceraset ausgehärtet werden,

auch wenn die SiCN-Keramik nach der Pyrolyse eine zerklüftete Struktur aufweist.

Diese Methode ist also zur Herstellung kompakter keramischer Proben ungeeignet.

Deshalb wurde versucht, die Blasenbildung drucklos zu verringern. Dazu wurde das

Polymer bei 120 ◦C für zwei Stunden vorgetempert, ein Würfel aus Basotect-Schaum

mit einer Kantenlänge von 20 mm zugegeben, und dieser im mehrfachen Wechsel

von 1 bar Argon-Druck und einem Unterdruck von 10−2 mbar infiltriert. Anschließend

wurde das Polymer bei 205 ◦C unter Argon-Strom im Rohrofen ausgehärtet. Diese

Probe wurde daraufhin mit Polymer nachinfiltriert und mit dem Temperaturprogramm

in Tabelle 7.2 pyrolysiert.

Tabelle 7.2: Pyrolyseprogramm nach Mehrfachinfiltration mit TADB-abgeleitetem Po-
lymer (Heizrate 1 ◦C/min).

Temperatur [◦C]: 160 180 205 300 900 1400
Haltezeit [h]: 10 10 10 3 3 3
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Abbildung 7.6: Fotografie der Probe, in zwei Teile gesägt (Eurocent-Münze zum
Größenvergleich).

In Abbildung 7.6 wird eine Fotographie der erhaltenen Probe gezeigt. Um das

Innere der Probe zu beurteilen, wurde sie über den Querschnitt aufgesägt. Die Dichte

wird geometrisch zu 1,67 g/cm3 bestimmt, keramisches Pulver weist im Helium-

Pyknometer 1,87 g/cm3 auf. Die relative Dichte dieser Probe liegt demnach bei

89,4%, wovon der größte Anteil an Porosität immer noch auf die im flüssigen Polymer

entstandenen Blasen zurückzuführen ist. Die Qualität dieser Proben lässt dennoch

Wärmeleitfähigkeitsmessungen zu, die im folgenden Abschnitt dargestellt werden.

7.4 Wärmeleitfähigkeitsmessungen an

SiBNC-Scheiben

Aus einer keramischen Probe, die über die mehrfache Polymerinfiltration von Basotect-

Schaum erhalten wurde (siehe Abschnitt 7.3.3), wurde eine Scheibe mit 9,6 mm

Durchmesser und einer Dicke von 0,83 mm hergestellt. Das Gewicht der Probe

beträgt 93,8 mg, woraus sich eine Dichte von 1,56 g/cm3 ergibt. Verglichen mit der

Pulverdichte von 1,87 g/cm3 der TADB-abgeleiteten SiBNC-Keramik resultiert eine

relative Dichte von 83,4%. Auch in dieser Probe wird der Hauptanteil der Porosität

von den Blasen verursacht, die sich vor dem Aushärten des Polymers durch die

Polykondensationsreaktion unter Methylaminabspaltung bilden. Eine gewisse Rest-

porosität wird durch die Kanalstruktur des degradierten Schaumes hervorgerufen. Die
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Abbildung 7.7: Bestimmung der spezifischen Wärmekapazität der SiBNC-Probe aus
der Basotect-Infiltration mit modulierter DSC und Vergleich mit den
Literaturwerten für pulverförmiges 6H-SiC [140], heißgepresstem
Si3N4/15,4% MgO [141] und hexagonalem BN [142].

temperaturabhängige Wärmeleitfähigkeit wird anhand von Gleichung 7.1 berechnet.

λ(T ) = a(T ) · ρ · cp(T ) (7.1)

λ(T ) [W/m· K] Wärmeleitfähigkeit

a(T ) [mm2/s] Temperaturleitfähigkeit

ρ [g/cm3] Dichte

cp(T ) [J/g· K] spezifische Wärmekapazität

Die spezifische Wärmekapazität cp dieser Probe ist in Abbildung 7.7 dargestellt. Bei

-83 ◦C liegt deren Wert bei 0,46 J/gK und steigt bis 1,33 J/gK für 500 ◦C an. Somit

zeigt das Material eine höhere spezifische Wärmekapazität als vergleichsweise 6H-

SiC oder Si3N4 mit 15,4% MgO als Sinterzusatz [140; 141]. Hexagonales Bornitrid liegt

mit seiner Wärmekapazität dagegen über den gemessenen Werten für SiBNC [142].

Der atomare Aufbau aus SiN4- und BN3-Einheiten im Verhältnis 1:1 führt zu einer

Wärmekapazität, die dem Durchschnitt der cp-Werte der binären kristallinen Phasen

entspricht.

Die Temperaturleitfähigkeit wurde mit der Laserflashmethode bestimmt. Diese Ma-
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Abbildung 7.8: Temperaturleitfähigkeit der SiBNC-Probe aus der Basotect-Infiltration,
gemessen in der Laserflashmethode mit aufgesputtertem Goldstreifen
und mittels IR-Detektor.

terialeigenschaft beschreibt die zeitliche Veränderung der räumlichen Temperatur-

verteilung unter dem Einfluss eines Temperaturgradienten. Der Temperaturgradient

wird durch den Laserpuls hervorgerufen, wodurch sich die bestrahlte Seite schnell

erwärmt. Die Temperaturmessung auf der Probenrückseite gibt Aufschluss über die

Geschwindigkeit, mit der sich die Temperatur in der Probe ausbreitet. Bei -195 ◦C

wird eine Temperaturleitfähigkeit von 0,55 mm2/s aufgenommen, die bei steigender

Umgebungstemperatur bis 600 ◦C stetig auf 0,34 mm2/s abnimmt (Abb. 7.8).

Die aus den Messwerten der spezifischen Wärmekapazität und der Temperaturleit-

fähigkeit über Gleichung 7.1 berechnete Wärmeleitfähigkeit wird in Abbildung 7.9 dar-

gestellt. Im Tieftemperaturbereich bei -80 ◦C beträgt die Wärmeleitfähigkeit 0,33 W/mK

und steigt mit zunehmender Temperatur auf 0,73 W/mK bei 500 ◦C an. Mit dem

Polynom aus Gleichung 7.2 können die Messdaten angenähert beschrieben werden.

y = 0, 45983 + 0, 0012 · x− 2, 06227 · 10−6 · x2 + 1, 46482 · 10−9 · x3 (7.2)

Diese Werte liegen etwa zwei Größenordnungen unter typischen Wärmeleitfähigkei-

ten von SiC oder Si3N4. Für polymerabgeleitete SiC/Si3N4-Verbundkeramiken wurden

hier 20 W/mK angegeben [143], für heißgepresste keramische Pulvermischungen
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Abbildung 7.9: Aus der Temperaturleitfähigkeit und der spezifischen Wärmekapazität
berechnete Wärmeleitfähigkeit der SiBNC-Probe.

in diesem System wurden 40-60 W/mK gemessen [144]. Auch BN zeigt in dem

untersuchten Temperaturbereich eine Wärmeleitfähigkeit von etwa 40 W/mK [145].

Durch die ungeordnete amorphe Struktur und die geringe Dichte wird der Wärme-

transport stark behindert, einen weiteren Beitrag zur Unterdrückung der Wärmeleit-

fähigkeit leistet die Restporosität der Probe. Daher würde sich SiBNC insbesondere

für die thermische Isolation eignen. Die Formgebung aus polymeren Vorstufen könnte

dabei genutzt werden, um beispielsweise Beschichtungsverfahren zur Herstellung von

Wärmedämmschichten zu nutzen.

7.5 Langzeitauslagerung von SiBNC-Proben

In Abschnitt 5.2 wurden keramische SiBNC-Materialien aus verschiedenen Vorstufen

bei erhöhten Temperaturen (1565 ◦C und 1660 ◦C jeweils 3 h, bei 1560 ◦C für

10 h ) ausgelagert. Im Folgenden wird eine Versuchsreihe vorgestellt, in der TADB-

abgeleitete Keramikproben bei einer Temperatur von 1450 ◦C bis zu 45 h im Rohrofen

behandelt wurden. Nach dieser Temperaturbehandlung liegt das Material immer noch

amorph vor (Abb. 7.10). Über die Polymerinfiltration von Basotect-Schaum wurde

eine Probe erhalten, deren Härte in Abhängigkeit von der Haltezeit mit der Methode

90



10 20 30 40 50 60 70 80 90

�

�	
��
	
�
��

��
�

�
��
�

�� ���	�� �
�

Abbildung 7.10: Röntgenpulverdiffraktogramm von TADB-abgeleitetem SiBNC-Pulver
nach 45 h bei 1450 ◦C.

nach Vickers bestimmt wurde. Die übrigen Untersuchungen wurden an keramischen

Pulvern durchgeführt, die parallel zu der kompakten Probe thermisch behandelt

wurden.

Da nur eine geringe Variation in der Dichte zu erwarten ist, wurden für jede

Probe sechs unabhänginge Dichtebestimmungen mit dem Helium-Pyknometer vor-

genommen. In Abbildung 7.11 sind die Mittelwerte und die Standardabweichung der

Messungen dargestellt. Die Dichte des Ausgangspulvers wurde zu 1,836 g/cm3±

0,013 g/cm3 ermittelt. Schon nach dreistündiger Wärmebehandlung bei 1450 ◦C

erhöht sie sich auf 1,845 g/cm3± 0,015 g/cm3. Die 45-stündige Auslagerung führt

schließlich zu einer Dichte von 1,875 g/cm3± 0,014 g/cm3. Bei dieser Temperatur

findet demnach eine gewisse Umordnung statt, die zu einem Abbau von freiem

Volumen führt. Ab einer Haltezeit von 10 h schreitet die Verdichtung nur noch langsam

fort, beziehungsweise bleibt annähernd konstant. Es bildet sich durch die Umlagerung

ein stabiles Netzwerk, dessen weitere Verdichtung stärker gehemmt wird.

Die Härte der kompakten Probe wurde als Mittelwert von 10 Indentereindrücken

pro Last und Zeitschritt ermittelt (Abb. 7.12). Bei einer Indenterkraft von 0,5 N liegen

die ermittelten Werte in einem breiten Fenster von 4,0 GPa bis 6,7 GPa vor. Die

Standardabweichung der Messwerte liegt in der Größenordnung dieses Fensters.

Eine Tendenz in Abhängigkeit von der thermischen Behandlung ist nicht erkennbar.

Den niedrigsten Wert zeigt die unbehandelte Probe, der höchste Härtewert wird

von der 3-stündig ausgelagerten Probe erreicht. Bei einer Last von 10 N liegen die
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Abbildung 7.11: Dichte mit Standardabweichung von TADB-abgeleitetem SiBNC-
Pulver in Abhängigkeit von der Auslagerungsdauer bei 1450 ◦C.

gemessenen Härtewerte in einem engen Bereich um 6,5 GPa bis 6,8 GPa. Auch

hier liegt die Variation der Messwerte wieder innerhalb der Standardabweichung.

Die große Streuung bei der niedrigen Last wird durch die Mikroporosität der Probe

verursacht. Erst bei größeren Lasten wirkt sich diese Porosität gleichmäßig auf die

Eindrücke aus, und es wird ein gemitteltes Werkstoffverhalten beobachtet.

Die Auswirkung der 45-stündigen Temperaturbehandlung bei 1450 ◦C auf die

Zersetzung der amorphen Netzwerke wurde in der TGA bis 1900 ◦C untersucht

(Abb. 7.13). Der Masseverlust dieser Probe ähnelt der Kurve von unbehandeltem

SiBNC-Pulver (vgl. Abb. 5.4). Bei einer Temperatur von 1720 ◦C tritt eine Massen-

abnahme von 2,5 gew.% auf, bei Tmax hat die ausgelagerte Probe eine Restmasse

von 87,2%. Der geringfügig höheren Masseverlust der ausgelagerten Keramikpulver

resultiert hier aus Messabweichungen. Das Zersetzungsverhalten wird durch die

thermische Behandlung bei 1450 ◦C und der damit verbundenen Dichtezunahme nicht

verbessert.

Die thermische Behandlung ändert zwar den strukturellen Aufbau der Keramik,

was durch eine leichte Dichtezunahme bestätigt wird. Auf die mechanischen Eigen-

schaften, also die Härte und die Hochtemperaturstabilität hat das jedoch keinen
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Abbildung 7.12: Lastabhängige Vickershärte (mit Standardabweichung) der SiBNC-
Probe nach der Pyrolyse und den Auslagerungen bei 1450 ◦C für die
angegebenen Zeiten.

Einfluss. Diese Untersuchungen belegen andererseits, dass das Material bei einer

Temperatur von 1450 ◦C eingesetzt werden kann, ohne Kristallisation und Zersetzung

auszulösen.

7.6 Schlussfolgerungen

Der Abtransport von Pyrolysegasen aus kompakten Strukturen wird grundsätzlich

durch geringe Diffusionsgeschwindigkeiten gehemmt. Gepresste oder gegossene

Proben zeigen ab einer gewissen Verdichtung oder Probengröße Risse oder zer-

platzen aufgrund des aufgestauten inneren Gasdrucks sogar. Es wurde in diesem

Kapitel gezeigt, dass Rissbildung und Sprünge in der Probe durch ein feines offenes

Porositätsnetzwerk vermieden werden können. Diese Strukturen wurden durch eine

Porositätsvorlage erhalten. Ein polymerer Schaum, der sich bei niedriger Temperatur

in dem ausgehärteten Grünkörper zersetzt, hinterlässt feine Kanäle, mit denen die

entstehenden Gase aus der Probe abgeleitet werden. Eine Mehrfachinfiltration dieses

Schaumes mit dem präkeramischen Polymer verringert den Anteil der Porosität und es
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Abbildung 7.13: Thermogravimetrische Analyse bis 1900 ◦C von TADB-abgeleitetem
SiBNC-Pulver nach 45 h bei 1450 ◦C, zum Vergleich wurde die Kurve
von SiBNC-Keramik aus TADB direkt nach der Pyrolyse (3 h bei
1400 ◦C) eingefügt (10 ◦C/min, Helium).

werden letztendlich nach der Pyrolyse keramische Proben mit beinahe 90% relativer

Dichte erhalten. Diese Proben wurden im weiteren Verlauf für Auslagerungsversuche,

Härtemessungen und die Bestimmung der Wärmeleitfähigkeit verwendet.

Die Wärmeleitfähigkeit ist um zwei Größenordnungen geringer als bei kristallinem

Material in diesem Stoffsystem. Aufgrund des amorphen Zustandes und der Rest-

porosität ist der Wärmetransport stark gehemmt. In Verbindung mit der Hochtempe-

raturbeständigkeit ist SiBNC hervorragend zur thermischen Isolation geeignet.

Die Auslagerungsversuche zeigen die Langzeitbeständigkeit der amorphen Netz-

werke gegen Kristallisation bei einer Temperatur von 1450 ◦C. In Kapitel 5 wurde

die Zeitabhängigkeit der Zersetzung bei hohen Temperaturen bereits dargestellt. Bei

1450 ◦C findet dagegen keine Kristallisation statt. Diese Temperatur scheint demnach

für einen Dauereinsatz geeignet. Die Dichte nimmt geringfügig zu, was auf einen

Ausheilungsprozess innerhalb der amorphen Struktur hinweist. Dieser Effekt wurde

bereits bei der erhöhten Kriechbeständigkeit ausgelagerter Fasern postuliert. Ein

Einfluss auf die Härte ist jedoch nicht zu erkennen.
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8 Radikalisches Aushärten

vinylfunktionalisierter Polymere

8.1 Einführung und Zielstellung

Die üblicherweise verwendeten präkeramischen Polymere zur Synthese von SiBNC

härten über Polykondensationsreaktionen aus. Je nach Vernetzungsreagenz der Mo-

nomere werden Methylamin, Ammoniak oder andere Abgangsgruppen abgespalten

und vom Gasstrom ausgetragen. Dieser Mechanismus kann in den Grünkörpern,

die mit flüssigem bzw. viskosem Polymer hergestellt werden, zu Defekten führen,

insbesondere zur Blasenbildung. Prozesse, in denen flüssige Polymere eingesetzt

werden, umfassen unter anderem das Ziehen von Fasern [5], die Infiltration von

Geweben zur Herstellung von keramischen Verbundwerkstoffen (CMC: ceramic matrix

composites) [78; 146], oder die in Kapitel 7 vorgestellte Infiltration polymerer Schäume.

Für diese Verfahren ist es von Vorteil, alternative Härtungsmechanismen ohne Gas-

entwicklung zu nutzen. Hierzu werden die Ausgangspolymere mit reaktiven Gruppen

funktionalisiert, oder aushärtende Zweikomponentensysteme verwendet. Die Vernet-

zung über Hydrosilylierung ist ein Ansatz, das Polymer über Polyaddition auszuhärten

[147]. Dabei wird Tris(hydridosilylethyl)boran als Härter mit einem flüssigen vinylfunk-

tionalisierten Silazan umgesetzt. Der am Silicium gebundene Wasserstoff addiert in

die Doppelbindung der Vinylgruppe unter dreifacher Verbrückung der Moleküle durch

Bildung von Si-C-Bindungen. Während der thermischen Behandlung kann es bei

diesem System jedoch parallel zur Gasentwicklung führen, da die Polykondensation

parallel zur Hydrosilylierung stattfindet. Ein weiterer Nachteil ist die hohe Reaktivität

der Ausgangsstoffe, die an Luft selbstentzündlich sind. Somit ist auch die Synthese

aufwendig, da ebenso entzündliche Nebenprodukte entstehen, die aufwendig vernich-

tet werden müssen. Während des Aushärtens verdampft ein Teil des monomeren

Borans, wodurch das Aushärteverhalten beeinflusst wird. Für die Silazane, die als

keramische Vorläufer eingesetzt werden, eignet sich neben der Hydrosilylierung auch
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die Polymerisation ungesättigter Kohlenstofffunktionalitäten. Das im Folgenden vor-

gestellte Verfahren nutzt radikalische Polymerisation als Vernetzungsreaktion. Es

werden Radikalstarter untersucht, die sich ohne Gasentwicklung zersetzen sowie prä-

keramische Polymere mit ungesättigten Bindungen, die auf diese Weise ausgehärtet

werden können.

8.2 Ungesättigte präkeramische Polymere

8.2.1 Homopolymer

Ungesättigte C-C-Bindungen wurden in die Polymere über vinylfunktionalisierte Silane

eingeführt. Dazu wird aus Vinyltrichlorsilan und Hexamethyldisilazan (HMDS) Vinyldi-

chlortrimethyldisilazan dargestellt, das mit Bortrichlorid zum Einkomponentenvorläufer

Vinyldichlorsilylamino-dichlorboran (VADB) reagiert (Abschnitt 2.1.3). Dieses Mono-

mer wird analog zu TADB mit Methylamin zu dem flüssigen Polymer vernetzt, wobei

die Vinylgruppen am Silicium bestehen bleiben.

Die Struktur dieses Polymers wird mit NMR-Spektroskopie untersucht (Abb. 8.1).

Dazu wird der Ansatz zunächst bei 90 ◦C für 3 h im leichten Argon-Strom getempert,

um eine Vorvernetzung zu gewährleisten. Methylamin und gegebenfalls flüchtige

Nebenprodukte werden auf diese Weise ausgetragen.

Das Protonensignal bei 7,16 ppm wird dem Lösungsmittel C6D6 zugeordnet. Die

Verschiebungen um 5,9 ppm werden von der Vinylgruppe am Silicium verursacht.

Diese funktionelle Gruppe besitzt drei Protonen, von denen zwei am äußeren Kohlen-

stoffatom und das Dritte am siliciumgebundenen Kohlenstoffatom liegen. Die beiden

Protonen am äußeren Kohlenstoffatom unterscheiden sich weiterhin durch cis- und

trans-Stellung zum Silicium. Außerdem spalten sich die einzelnen Protonensignale

in Multipletts auf, wodurch keine genaue Zuordnung mehr getroffen werden kann.

Die Integration erfolgt dementsprechend über alle Protonen der Vinylgruppe und wird

nachträglich durch die Anzahl der beitragenden Protonen (3) geteilt.
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Tabelle 8.1: Chemische Verschiebungen des Polymers aus VADB (300.14 MHz; C6D6;
Me4Si).

Kernsorte δ [ppm] Zuordnung Integral Anzahl der Protonen
1H 6,10-5,77 -CH=CH2 3 3
1H 2,70-2,20 N-CH3 9,9 3
1H 2,0-1,4 NH-(Si/B)2 0,84 1
1H 0,7-0,4 -NH-CH3 2,16 1

8 7 6 5 4 3 2 1 0

Chemische Verschiebung [ppm]
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Abbildung 8.1: 1H NMR-Spektrum des VADB-Polymers in C6D6.
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Die Protonen der Methylgruppe des Methylamins zeigen Signale um 2,44 ppm. Auch

hier ist eine genaue Zuordnung nicht möglich, da sich die Linien der Methylamin-

gruppen mit verschiedenen chemischen Umgebungen überlagern. Methylamin kann

endständig an Silicium oder Bor gebunden sein sowie entweder zwei Silicium, zwei

Bor oder jeweils ein Silicium und ein Bor verbrücken. Diese Variationen führen zu

leicht abweichenden Verschiebungen. Das Integral wird deshalb für diese Protonen

gemeinsam bestimmt und durch die Anzahl der Protonen (3) geteilt, um die Menge an

Methylamingruppen zu bestimmen.

An Stickstoff gebundene Protonen weisen stark verbreiterte Signale zwischen einer

chemischen Verschiebung von 0,4 ppm und 2,0 ppm auf. Die Linien bei 0,4 ppm und

0,7 ppm resultieren aus den Protonen der endständigen Methylamingruppen1.

Die restlichen verbreiterten N-H-Signale bei 1,4, 1,6, 1,85 und 2,0 repräsentieren

das zentrale Silazanstrukturmotiv des Monomers VADB, das durch doppelte Silazan-

spaltung mit der Vinyldichlorsilan- und der BCl2-Gruppe funktionalisiert wurde.

8.2.2 Blockcopolymere

Für eine technische Umsetzung ist VADB nur bedingt geeignet, da die Vinylgruppen

im Monomer während der Synthese spontan polymerisieren können und die moleku-

lare Vorstufe mit der Zeit zu einer unschmelzbaren Masse reagiert [46]. Wesentlich

einfacher ist die Darstellung von Copolymeren aus den gängigen Vorstufen, wie

beispielsweise TADB oder MADB, mit vinylsubstituierten Silazanen. Eine mögliche

Beeinträchtigung der Homogenität des Polymers und somit der Keramik muss bei

dieser Methode berücksichtigt werden. Deswegen werden die Eigenschaften der

copolymeren Vorstufe und der erhaltenen Keramik mit dem Polymer aus VADB als

Referenz verglichen.

Die eingesetzten Silazane werden aus den kommerziell erhältlichen Vorstufen Vinyl-

trichlorsilan (VTS) und Vinylmethyldichlorsilan (VMS) mit Methylamin synthetisiert

(siehe Abschnitt 2.1.4). Im VTS-Polymer werden die monomeren Einheiten über drei

Methylaminbrücken am Silicium vernetzt (Abb. 8.2). VMS-Polymer besitzt nur zwei

Vernetzungsstellen am Silicium, da eine Chlorfunktionalität durch eine Methylgruppe

substituiert ist. In beiden Verbindungen liegt am Silicium eine Vinylgruppe vor, über

1Diese Zuordnung wird getroffen, da die gleichen Verschiebungen auch in Abb. 8.3 beobachtet
werden. Dort wird Vinyltrichlorsilan mit Methylamin vernetzt, und die einzigen N-H-Bindungen liegen
in den endständigen Methylamin-Gruppen vor. Die verbrückenden Stickstoffatome sind alle mit
Methylgruppen funktionalisiert.
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die später eine Quervernetzung zum Aushärten des Polymers vorgenommen werden

kann. Diese Oligomere werden im Verhältnis 1:1 mit den Polyborosilazanen gemischt

und durch thermische Polykondensation unter Austrag von Methylamin mit diesen co-

vernetzt. Es entstehen vinylfunktionalisierte Blockpolymere, die sich gasfrei aushärten

und zu SiBNC-Keramik pyrolysieren lassen.

(a) VMS mit Methylamin. (b) VTS mit Methylamin (R= Polymer).

Abbildung 8.2: Vinylfunktionalisierte Oligomere für die Covernetzung mit SiBNC-
Vorstufen.

Die 1H NMR-Spektren der Polysilazane aus Vinyltrichlorsilan (VTS) und Vinyl-

methyldichlorsilan (VMS) sind in Abbildung 8.3, beziehungsweise in Abbildung 8.4

dargestellt. Die Auflistung der chemischen Verschiebungen befindet sich in Tabel-

le 8.2 und 8.3. Das 1H NMR-Spektrum des VTS-Polymers zeigt, analog zu dem

VADB-Polymer, die Vinylgruppe bei 6,10-5,76 ppm. Diese Gruppe ist entscheidend

für die spätere gasfreie Polymerisation. Bei 2,7-2,2 ppm liegt das Signal der Methyl-

gruppen, die zu den verbrückenden und endständigen Methylamineinheiten gehören.

Die breiten Signale bei 0,7 ppm und 0,4 ppm werden durch stickstoffgebundenen

Wasserstoff verursacht. Die terminalen Methylamingruppen weisen neben der Methyl-

gruppe diesen Wasserstoff auf. Er führt bei Temperaturerhöhung zur Vernetzung

durch Polykondensation unter Abspaltung von Methylamin, dem Vernetzungsprozess,

über den üblicherweise die Polymere ausgehärtet werden.

Auch im 1H NMR-Spektrum des VMS-Polymers sind die chemischen Verschie-

bungen der Vinylgruppe zwischen 6,22 und 5,72 ppm zu erkennen. Die Signale der

Methylprotonen in der Methylamingruppe liegen zwischen 2,68 und 2,34 ppm, ähnlich

wie bei dem VTS-Polymer. Das stark verbreiterte Signal der am Stickstoff gebundenen

Protonen, die in den terminalen Methylamineinheiten vorliegen, tritt hier bei 0,3 ppm

auf. Es wird überlagert von dem Signal der siliciumgebundenen Methylgruppen, das

bei 0,20 ppm auftritt. Aufgrund der Variation in der chemischen Umgebung entsteht

ein weiteres schwaches Signal dieser Gruppen bei 0,04 ppm.
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Tabelle 8.2: Chemische Verschiebungen des Polymers aus Vinyltrichlorsilan
(300.14 MHz; C6D6; Me4Si).

Polymer Kernsorte δ [ppm] Zuordnung
Vinyltrichlorsilan 1H 6,17-5,76 -CH=CH2

mit Methylamin 1H 2,53-2,36 N-CH3

1H 0,6; 0,4 -NH-CH3

8 7 6 5 4 3 2 1 0

Chemische Verschiebung [ppm]

7
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Abbildung 8.3: 1H NMR-Spektrum des VTS-Polymers in C6D6.
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Tabelle 8.3: Chemische Verschiebungen des Polymers aus Vinylmethyldichlorsilan
(300.14 MHz; C6D6; Me4Si).

Polymer Kernsorte δ [ppm] Zuordnung
Vinylmethyldichlorsilan 1H 6,22-5,72 -CH=CH2

mit Methylamin 1H 2,68-2,34 N-CH3

1H 0,3 -NH-CH3

1H 0,20; 0,04 Si-CH3

8 7 6 5 4 3 2 1 0

Chemische Verschiebung [ppm]
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Abbildung 8.4: 1H NMR-Spektrum des VMS-Polymers in C6D6.
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8.3 Radikalische Polymerisationsstarter

Die Verwendung instabiler Verbindungen, die bei der Zersetzung radikalische Spezies

bilden, ist ein übliches Verfahren zur Polymerisation ungesättigter C-C-Bindungen.

Meistens entstehen diese Radikale durch Abspaltung stabiler gasförmiger Moleküle,

wie CO2 aus Dibenzoylperoxid (Abb. 8.5) und Di-tert-butylperoxyoxalat [148] oder

N2 aus Azo-bis(isobutyronitril) (AIBN) (Abb. 8.6). Radikalstarter werden in kleinen

Mengen (0,5-2 gew.%) zu den flüssigen Ausgangsverbindungen gegeben und an-

schließend durch thermische Behandlung oder Bestrahlung zersetzt.

Abbildung 8.5: Zersetzung von Dibenzoylperoxid in Radikale und CO2.

Abbildung 8.6: Thermisch induzierte Radikalbildung von Azo-bis(isobutyronitril).

Die Vernetzung durch radikalische Polymerisation soll hier jedoch gerade die

Entstehung von Gasen während des Aushärtens verhindern, deshalb müssen Radikal-

starter eingesetzt werden, die sich ohne Gasentwicklung zersetzen. Die untersuchten

Verbindungen müssen drei Anforderungen erfüllen. Erstens dürfen sie nicht mit

anderen funktionellen Gruppen der Polysilazane regieren. Zweitens sollte die Zer-

setzungstemperatur in einem Bereich liegen, wo das Aushärten nicht durch Poly-

kondensation stattfindet, also möglichst unter 200 ◦C. Drittens muss die Polymerisation

bis zum Aushärten des Polymers fortschreiten.

Als möglicher Radikalstarter wurde Benzopinacol getestet (Abb. 8.7). Bei erhöhter

Temperatur (60-160 ◦C) bilden sich die Radikale. Diese übertragen Wasserstoff auf

Vinylgruppen und lösen so die Kettenreaktion aus [149]. Dieser Mechanismus unter-

scheidet sich von dem Additionsmechanismus, mit dem beispielsweise AIBN-Radikale

die Polymerisation auslösen. Wird Polyvinylmethylborosilazan mit Benzopinacol auf

160 ◦C erwärmt, wird jedoch eine Gasentwicklung beobachtet. Sie ist auf die Ent-
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stehung von Methylamin und Ammoniak durch Reaktion der OH-Gruppen mit dem

Silazan zurückzuführen. Es kann keine gasfreie Polymerisation durchgeführt werden.

Abbildung 8.7: Entstehung von Radikalen bei Benzopinacol.

Eine weitere Verbindung, die durch homolytische C-C-Bindungsspaltung Radikale

bildet, ist Dimethyldiphenylbutan, das unter dem Markennamen Perkadox 30 (Fa.

AkzoNobel, Amsterdam, Holland) erhältlich ist (Abb. 8.8). Laut Herstellerdatenblatt

beträgt die Halbwertszeit der Zersetzung 10 h bei einer Temperatur von 237 ◦C.

Es wurden bei 180 ◦C Aushärteversuche durchgeführt. Die Polymermischung konnte

innerhalb von 15 h ausgehärtet werden. Es ist bei dieser Temperatur und so großer

Haltezeit jedoch nicht festzustellen, zu welchem Anteil das Polymer aufgrund der

Radikale aushärtet und wie viel Methylamin kondensiert. Günstiger sind Radikalstarter

mit geringerer Zersetzungstemperatur.

2

Abbildung 8.8: Homolytische Spaltung der C-C-Bindung von Dimethyldiphenylbutan
(Perkadox 30).

Die Zersetzung des in Abbildung 8.9 dargestellten Alkoxyamins führt in Anwesenheit

von Vinylgruppen zu einer Living free radical polymerization [150; 151; 152]. Mit

diesem Ausdruck wird eine Reaktion bezeichnet, in der das radikalische Molekül eine

ungesättigte Bindung angreift. Das daraus entstehende neue Radikal wird mit Tetra-

methylpiperidinyloxyl (TEMPO) abgesättigt. Da TEMPO als stabiles Radikal wieder

abgespalten werden kann, findet ein kontrolliertes schrittweises Kettenwachstum statt.

Es wurde berichtet, dass auf diese Weise die Polydispersität der Makromoleküle

gut kontrolliert werden kann [150; 153]. Dieser Reaktionsmechanismus ermöglicht
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eine gasfreie Polymerisation und wird aus diesem Grund für das Aushärten präke-

ramischer Polymere getestet. Die in Abbildung 8.9 dargestellte Verbindung Phenyl-

tetramethylpiperidinyloxy-ethan wurde nach der Vorschrift in [152] synthetisiert. Bei

den Versuchen mit Polyvinylmethylborosilazan konnte jedoch kein Aushärten er-

zielt werden, möglicherweise aufgrund von Nebenreaktionen, die den Mechanismus

abbrechen.

Abbildung 8.9: Zersetzung von Alkoxyamin-Radikalstarter in den Radikalstarter und
TEMPO.

Der Radikalstarter Bis(1-methyl-1-phenylethyl)peroxid, üblicherweise als Dicumyl-

peroxid bezeichnet, zersetzt sich nicht unter der Abspaltung von Sauerstoff, wie

man zunächst vermuten könnte, sondern unter homolytischer Spaltung der Peroxid-

gruppe (Abb. 8.10) [154]. Diese Radikale lösen eine Polymerisation aus und werden

deswegen auch kommerziell zum Nachvernetzen, beispielsweise von Polyethylen,

eingesetzt. Mit dieser Verbindung konnten die vinylfunktionalisierten Polymere bei

160 ◦C innerhalb von 5-15 min gasfrei ausgehärtet werden. Sie wird daher im

folgenden Abschnitt als Vernetzungsmittel eingesetzt.

O O

CH3

CH3

CH3

CH3

O

CH3

CH3

.2

Abbildung 8.10: Radikalbildung von Dicumylperoxid.
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8.4 Aushärten und Keramisierung

Die Covernetzung der Vinylsilazane aus VTS und VMS mit Borosilazanen aus TADB

und MADB wird durch thermische Polykondensation unter Methylaminabspaltung aus

Mischungen der beteiligten Polymere erreicht. Es ergeben sich die Kombinationen

aus TADB-VTS, TADB-VMS, MADB-VTS und MADB-VMS. Diese Bezeichnungen

beziehen sich im Folgenden auf die Polymermischungen, also auf die Verbindungen

nach der Umsetzung der Monomere mit Methylamin und nach der Covernetzung.

Ein weiteres untersuchtes Stoffsystem ist das Copolymer aus den Aminolyse-

produkten von VADB und Hydridomethyldichlorsilan (HMS), um den Einfluß einer

Si-H-Bindung im Polymer auf das Aushärteverhalten und die keramische Ausbeute

zu bestimmen. Es soll getestet werden, ob diese Funktion möglicherweise durch

Hydrosilylierung der Vinylgruppe zum Aushärten beitragen könnte und so zu einer

höheren Vernetzung führt.

Bei dem verwendeten Temperaturprogramm der Copolymerisation muss einer-

seits eine ausreichende Vorvernetzung erreicht werden, da die Mischung ansonsten

später nicht durch Vinylpolymerisation ausgehärtet werden kann. Andererseits muss

die Viskosität unter einer für die Verarbeitung geeigneten Grenze bleiben. In einer

Destillationsapparatur wird daher unter leichtem Argon-Strom folgendes Temperatur-

programm verwendet:

• 70◦C: 3 h

• 100◦C: 3 h

• 160◦C: 3 h

• 200◦C: 1 h

Die resultierenden Polymere sind bei Raumtemperatur flüssig und zeigen ölartige

Viskosität. Wird das dargestellte Temperprogramm nach dem Schritt bei 160 ◦C

abgebrochen, kann die Flüssigkeit nicht durch die Zugabe des Radikalstarters aus-

gehärtet werden. Nach der vollständigen Temperbehandlung hingegen erstarrt das

Polymer durch die Zugabe von 2 gew.% Dicumylperoxid bei Raumtemperatur und

anschließendem Erwärmen bei 130 ◦C nach 75 min und bei 160 ◦C innerhalb von

5-15 min (Abb. 8.11).

Der Reaktionsmechanismus der radikalischen Polymerisation zur Vernetzung der

Silazane ist in Abbildung 8.12 dargestellt. Zunächst liegen flüssige Oligomere vor.
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Abbildung 8.11: Temperaturabhängigkeit der Aushärtedauer, bestimmt an TADB-
VTS-Copolymer mit 2 gew.% Dicumylperoxid.

Zugegebenes Dicumylperoxid zersetzt sich beim Erwärmen und bildet Radikale, die

an die Vinylgruppen der Oligomere addiert werden. Anschließend vernetzen weitere

Vinylgruppen der benachbarten Makromoleküle durch Kettenwachstum mit diesen

Oligomeren. Auf diese Weise erhöht sich der Vernetzungsgrad, bis die Polymere

ausgehärtet sind. In diesen Systemen ist der Polymerisationsmechanismus sterisch

behindert und es entstehen nur kurze Kohlenstoffketten. Deshalb müssen die Oligo-

mere vor dem Einsatz des Radikalstarters durch thermische Polykondensation unter

Abspaltung von Methylamin vorvernetzt werden, um unschmelzbar auszuhärten.

Die ausgehärteten Polymere werden mit Infrarot-Schwingungsspektroskopie unter-

sucht (Abb. 8.13). Aufgrund der vergleichbaren Struktur ähneln sich die Spektren

des ausgehärteten VADB-Polymers und der Copolymere. Die Signalintensitäten der

Vinylgruppen bei 3053 cm−1 (ν Vinyl-CH) und 1592 cm−1 (ν C=C) sind im Vergleich

zum ungehärteten VADB-Polymer bei allen Systemen nach dem Aushärten herab-

gesetzt (Banden zugeordnet nach [155]). Ein Großteil der Vinylgruppen wurde durch

die Zersetzung des Radikalstarters bereits polymerisiert, und liegt nun als abgesättigte

Kohlenstoffkette in dem Polymer vor. Deren Signal bei 2900 cm−1 [156] wird durch

die ν-CH-Schwingungen der Methylamin-Gruppen von 2950 cm−1 bis 2800 cm−1

überlagert und kann daher nicht getrennt beobachtet werden.
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Abbildung 8.12: Schematische Darstellung des Aushärtemechanismus über radikali-
sche Polymerisation.

Die MADB-haltigen Copolymere zeigen ein zusätzliches Signal bei 1252 cm−1.

Auch im TADB-VMS-Polymer ist es zu erkennen, jedoch mit sehr geringer Intensität.

Diese Bande wird Methylgruppen zugeordnet, die an Silicium gebunden sind. Deren

Konzentration ist in MADB-VMS am höchsten, da beide Baugruppen des Copolymers

diese Funktion tragen. Im System TADB-VMS verursachen nur die VMS-Oligomere

diese Schwingung. Daher resultiert das schwache Signal.
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Abbildung 8.14: Thermogravimetrische Analyse der Polymere aus den angegebenen
Monomeren, ausgehärtet mit Dicumylperoxid (10 ◦C/min, Argon).

In der TGA wird die Keramisierung der erhaltenen Feststoffe untersucht (Abb. 8.14).

Zum Vergleich ist die Zersetzung von TADB-Polymer dargestellt. Diese Kurve unter-

scheidet sich von Abbildung 5.2, da unterschiedliche Vernetzungsgrade aufgrund der

thermischen Vorbehandlung vorliegen.

Die Polymermischung aus VADB-HMS zeigt einen vergleichsweise hohen Massen-

verlust. HMS bildet mit Methylamin kettenförmige Oligomere ohne Quervernetzung.

Auch nach der thermischen Vorvernetzung durch Polykondensation sind diese Anteile

nur schwach in das Netzwerk eingebunden und somit flüchtiger als dreidimensional

hochvernetze Polysilazane. Kettenförmige Silazane zeigen bereits bei 300 ◦C einen

Massenverlust von über 80% [157]. Eine mögliche Vernetzung über Hydrosilylierung

der Vinylgruppen oder Dehydrokopplung zwischen N-H- und Si-H-Funktionen verbes-

sert demnach nicht die keramische Ausbeute, der Verlust flüchtiger Komponenten

überwiegt. Die VMS-Oligomere sind ebenso kettenförmig, zeigen in Kombination mit

dem TADB-Silazan nach der Vernetzung jedoch ein anderes Degradationsverhalten.

Da an diesen Molekülen die Vinylgruppen sitzen, werden sie durch Dicumylperoxid

quervernetzt und führen somit gerade zur gasfreien Aushärtung der Mischung. So

werden die vormals flüchtigen Komponenten im Polymer gebunden und nicht mehr
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Tabelle 8.4: Anteil der Elemente in den Keramiken [gew.%] und die berechnete
Zusammensetzung.

Si B N C O Zusammensetzung
VADB 27,69 10,68 35,97 24,64 0,81 SiBN2,6C2

VADB-HMS 41,57 7,93 28,34 22,36 0,48 Si2BN2,8C1,9

TADB-VTS 36,73 7,28 37,52 18,42 0,77 Si2BN4C2,3

TADB-VMS 33,27 6,42 35,63 23,70 0,85 Si2BN4,3C3,3

MADB-VTS 34,18 6,49 34,48 23,81 0,86 Si2BN4,1C3,3

MADB-VMS 39,72 7,78 27,10 24,61 0,71 Si2BN2,7C2,9

ausgetragen. Das TADB-VMS-Polymer zeigt deswegen ein vergleichbares Zerset-

zungsverhalten wie die TADB-VTS-Mischung. VTS ist schon vor der Dicumylperoxid-

Aushärtung dreidimensional vernetzt, die Reaktion der Vinylgruppen erhöht jedoch

noch den Polymerisationsgrad. Eine etwas geringere keramische Ausbeute weist

MADB-VTS-Polymer mit 50% auf. Die geringere Quervernetzung an dem methyl-

funktionalisierten Silicium führt möglicherweise zum leichteren Austrag niedermo-

lekularer Fragmente. Die ungünstigste Kombination zeigt MADB in Verbindung mit

dem linearen VMS. Hier scheint die Quervernetzung der Vinylgruppen nicht mehr

auszureichen, um die Abspaltung flüchtiger Spezies zu verhindern. Der Massenverlust

dieser Mischung während der Pyrolyse ist am deutlichsten ausgeprägt, dabei beträgt

die Ausbeute nur 36%.

Beide TADB-Mischungen (mit VMS und VTS) sowie MADB-VTS ähneln in der

Degradation dem Einkomponentenvorläufer VADB. Die keramische Ausbeute beträgt

zwischen 50% und 55%, damit übertreffen diese Verbindungen die Ausbeute von

TADB-abgeleitetem Polymer (46%). Aufgrund der geringen Vorvernetzung, die nötig

ist, damit die Polymermischung flüssig vorliegt, ist die Ausbeute generell relativ gering.

Die höheren Ausbeuten, die in der Literatur berichtet werden, beziehen sich auf

Polymere, die bei Raumtemperatur bereits fest sind, beziehungsweise unschmelzbar

getempert wurden2 [4; 14]. Die TADB-Ausbeute wird übertroffen, weil ein höherer

Vernetzungsgrad aufgrund der radikalischen Polymerisation vorliegt.

Die hier vorgestellten Polymersysteme wurden nach dem üblichen Programm bis

1400 ◦C mit anschließender Haltezeit von 3 h bei dieser Temperatur pyrolysiert. Durch

die unterschiedliche Zusammenstellung der Mischungen variiert die Zusammen-

setzung der Keramiken (Tabelle 8.4). Trotz des Einsatzes eines sauerstoffhaltigen

2Vergleiche auch mit Abbildung 5.2, den Polymeren für den Faserspinnprozess, die ebenfalls eine
höhere Ausbeute zeigen.
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Abbildung 8.15: Dichte der Keramiken nach der Pyrolyse bei 1400◦C.

Radikalstarters kann der Sauerstoffgehalt immer unter 1 gew.% gehalten werden.

Er kann damit als Verunreinigung vernachlässigt werden. Die Einführung einer Vinyl-

gruppe in die molekulare Vorstufe führt zu einer deutlichen Zunahme des Kohlenstoff-

gehalts. Die TADB-abgeleitete Keramik hat eine Zusammensetzung von SiBN2,5C1,2

(Tabelle 5.1 auf Seite 57), die Keramik aus VADB eine Zusammensetzung von

SiBN2,6C2. Kohlenstoff wird bereits im Polymer fester in das Netzwerk eingebaut,

da er bei der radikalischen Quervernetzung die Brücken zwischen Silicium bildet.

Einen erhöhten Kohlenstoffgehalt weisen alle radikalisch ausgehärteten Mischungen

auf. Das Silicium-Bor-Verhältnis beträgt für alle Keramiken aus Co-Polymeren 2:1

und spiegelt damit das Verhältnis des eingesetzten borfreien Vinylsilazans und des

Borosilazans wider. In der Keramik aus VADB entspricht das Silicium-Bor-Verhältnis

dagegen wie in MADB, TADB oder DMTA 1:1, dieses Verhältnis wird schon durch die

molekulare Vorstufe bestimmt.

Die Dichte der Keramiken aus vinylhaltigen Polymeren ist in Abb. 8.15 dargestellt.

Sie liegt für alle Keramiken über der Referenz der TADB-Keramik. Möglicherweise

führt schon die radikalische Polymerisation zu einem Abbau von freiem Volumen.

Die chemische Umgebung von Silicium in den entstandenen keramischen Netz-
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Abbildung 8.16: 29Si MAS-NMR Spektren der Keramiken aus vinylhaltigen Polymer-
mischungen; kristallines SiC und Si3N4 werden als Referenz
angegeben.

werken wurde mit 29Si MAS-NMR untersucht (Abb. 8.16). In den polymeren Vorstufen

liegen am Silicium unterschiedliche funktionelle Gruppen vor. TADB-abgeleitetes

Polymer enthält SiN4-Einheiten, dagegen enthalten MADB-, VADB- und VTS-Vorstufen

SiN3C-Einheiten. Lineares VMS-Polymer ist nur über zwei Stickstoffbrücken vernetzt

und enthält somit SiN2C2-Einheiten, HMS-Polymer enthält SiHCN2-Einheiten. Die
29Si MAS-NMR-Signale der pyrolysierten Materialien bei etwa -47 ppm sind durch

die amorphe Verzerrung stark verbreitert. Der Vergleich zu den binären kristallinen

Phasen SiC und Si3N4 zeigt die Übereinstimmung der Signalpositionen mit SiN4-

Tetraedern, unabhängig von dem verwendeten Polymer. Während der Pyrolyse findet

demnach eine starke strukturelle Umordnung statt, in der die Si-C-Bindungen der

Vorstufen in Si-N-Bindungen umgewandelt werden.
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8.5 Thermische Stabilität der Keramik

Mit TGA und Röntgenpulveraufnahmen wird die Zersetzung und das Kristallisations-

verhalten der Keramiken bei erhöhter Temperatur untersucht. Wie schon bei den

Untersuchungen in Abschnitt 5.2 findet in der TGA keine vollständige Zersetzung

der keramischen Systeme statt und es wird kein stabiler Endwert erreicht (Abb. 8.17

und Abb. 8.18). In Tabelle 8.5 ist daher wieder die Auswahl von Messpunkten zur

systematischen Kurvenbeschreibung aufgelistet. Das Material aus der Einkomponen-

tenvorstufe VADB zeigt zum Ende der Messung einen Masseverlust von 12,5 gew.%.

Die Zersetzung bis 2,5 gew.% findet bei einer Temperatur von 1750 ◦C statt. Ein

ähnliches Verhalten zeigen die Copolymere mit den linearen Silazanbeimischungen

aus HMS und VMS. 2,5 gew.% Massenabnahme treten bei Temperaturen zwischen

1774 ◦C bis 1800 ◦C auf. Etwas früher, bei 1718 ◦C für MADB-VTS, beziehungsweise

1733 ◦C für TADB-VTS, zersetzen sich die Keramiken aus VTS-haltigen Copolymern.

Auch der Endwert der Messkurven liegt bei den VTS-abgeleiteten Materialien mit

20 gew.% bis 30 gew.% Verlust unter den Werten für VADB und den Copolymeren mit

linearen Silazanen HMS und VMS. Deren Massenabnahme beträgt etwa 10 gew.%.

Letztere ähneln somit in ihrem Zersetzungsverhalten den Keramiken der Einkompo-

nentenvorstufen MADB und TADB (vgl. Tabelle 5.2).

Tabelle 8.5: Vergleich des Masseverlustes der Keramiken aus vinylhaltigen Vorstufen,
gemessen mit Hochtemperatur-TGA (10 ◦C/min, Helium).

Vorstufe Masseverlust von Masseverlust von Masseverlust bei
2,5% bei [ ◦C] 5% bei [ ◦C] Tmax [gew.%]

VADB 1750 1817 12,5
VADB-HMS 1774 1820 11,3
MADB-VTS 1718 1777 23,1
MADB-VMS 1779 1830 9,4
TADB-VTS 1733 1778 29,3
TADB-VMS 1801 1843 11,5
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Abbildung 8.17: Thermogravimetrische Analyse der SiBNC-Keramiken aus VADB,
VADB-HMS und MADB-VTS bis 1900 ◦C (10 ◦C/min, Helium).
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Abbildung 8.18: Thermogravimetrische Analyse der SiBNC-Keramiken aus MADB-
VMS, TADB-VTS und TADB-VMS bis 1900 ◦C (10 ◦C/min, Helium).
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Nach der TGA bis 1900 ◦C liegt in allen untersuchten Keramiken fehlgeordnet

kristallisiertes SiC vor (Abb. 8.19-8.24), in den Röntgenaufnahmen von Keramiken

aus VADB-HMS und MADB-VMS ist Intensität von turbostratischem BN erkennbar3.

Die dreistündigen Auslagerungsversuche bei 1660 ◦C führen ebenso wie bei den

Einkomponentenvorstufen MADB (Abb. 5.5), TADB (Abb. 5.6) und DMTA (Abb. 5.7)

zur Bildung von kristallinen Anteilen aus SiC. Einige der Keramiken aus vinylhaltigen

Vorstufen neigen jedoch bereits bei einer Temperatur von 1556 ◦C zur Kristallisation,

die in den Vorstufen MADB, TADB und DMTA nicht zu beobachten ist. Das Material

aus der vinylhaltigen Vorstufe VADB bildet bei diesen Auslagerungsversuchen bereits

leichte Reflexe aus ebenso wie die Verbindung aus VADB-HMS und TADB-VTS.

Deutlicher sind die Intensitäten bei MADB-VMS. Die Keramiken aus TADB-VMS und

MADB-VTS behalten nach dieser Temperaturbehandlung den amorphen Zustand bei.

Die Beeinträchtigung der Kristallisationsresistenz ist demnach nicht auf eine inho-

mogene Elementverteilung aufgrund der Copolymerisation zurückzuführen, da auch

der Einkomponentenvorläufer VADB eine erhöhte Tendenz zur SiC-Bildung zeigt. Im

Gegensatz dazu weisen gerade bestimmte Mischungen eine vergleichbare Stabilität

wie MADB oder TADB auf. Unter Berücksichtigung der TGA bis 1900 ◦C zeichnet sich

insbesondere TADB-VMS durch eine hohe keramische Ausbeute, geringen Massen-

verlust der Keramik und gute Kristallisationsstabilität aus.

3Die Zuordung der Reflexe erfolgt wie in den Abschnitten 4 und 5.2.
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Abbildung 8.19: Röntgenpulverdiffraktogramme der Keramik aus VADB nach der Py-
rolyse bei 1400 ◦C, nach dreistündigem Auslagern bei 1565 ◦C und
1660 ◦C sowie nach der TGA bis 1900 ◦C (10 ◦C/min, Helium).
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Abbildung 8.20: Röntgenpulverdiffraktogramme der Keramik aus VADB-HMS-
Polymermischung nach der Pyrolyse bei 1400 ◦C, nach
dreistündigem Auslagern bei 1565 ◦C und 1660 ◦C sowie nach
der TGA bis 1900 ◦C (10 ◦C/min, Helium).
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Abbildung 8.21: Röntgenpulverdiffraktogramme der Keramik aus TADB-VMS-
Polymermischung nach der Pyrolyse bei 1400 ◦C, nach
dreistündigem Auslagern bei 1565 ◦C und 1660 ◦C sowie nach
der TGA bis 1900 ◦C (10 ◦C/min, Helium).
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Abbildung 8.22: Röntgenpulverdiffraktogramme der Keramik aus TADB-VTS-
Polymermischung nach der Pyrolyse bei 1400 ◦C, nach
dreistündigem Auslagern bei 1565 ◦C und 1660 ◦C sowie nach
der TGA bis 1900 ◦C (10 ◦C/min, Helium).
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Abbildung 8.23: Röntgenpulverdiffraktogramme der Keramik aus MADB-VMS-
Polymermischung nach der Pyrolyse bei 1400 ◦C, nach
dreistündigem Auslagern bei 1565 ◦C und 1660 ◦C sowie nach
der TGA bis 1900 ◦C (10 ◦C/min, Helium).
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Abbildung 8.24: Röntgenpulverdiffraktogramme der Keramik aus MADB-VTS-
Polymermischung nach der Pyrolyse bei 1400 ◦C, nach
dreistündigem Auslagern bei 1565 ◦C und 1660 ◦C sowie nach
der TGA bis 1900 ◦C (10 ◦C/min, Helium).
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8.6 Poly(methylamino)boran-Vinylsilazan-Copolymere

Im vorherigen Abschnitt wurden radikalisch aushärtbare Blockcopolymere aus Boro-

silazanen mit Vinylsilazanen beschrieben. Durch die Beimischung der borfreien Vinyl-

komponente wird das Silicium/Bor-Verhältnis zugunsten von Silcium verschoben. Um

einen höheren Borgehalt einstellen zu können, werden hier Copolymere vorgestellt,

die aus methylaminvernetztem oligomeren Boran mit den Vinylsilazanen VTS und

VMS durch thermische Polykondensation synthetisiert werden.

Poly(methylamino)boran (PMAB) wird durch die Aminolyse von BCl3 mit Methylamin

dargestellt. Hierzu werden 0,23 mol BCl3 (26,52 g; 20 ml) in einen Tropftrichter

einkondensiert (Trockeneis/Isopropanol), und langsam zu 1,35 mol Monomethylamin

(41,9 g; 60 ml) in 500 ml Hexan (Trockeneis/Isopropanol) zugegeben. Das ent-

stehende Nebenprodukt Methylammoniumchlorid wird abfiltriert. Anschließend wird

Hexan bei 10−2 mbar abgezogen und erneut ausfallendes Salz vom Polymer abfiltriert.

PMAB wird im Volumenverhältnis 1:1 mit VTS, beziehungsweise VMS vermischt,

und mit der Temperaturbehandlung aus Abschnitt 8.4 bis 200 ◦C covernetzt. PMAB-

VTS konnte durch Zugabe von 2 gew.% Dicumylperoxid bei 160 ◦C innerhalb von

30 min ausgehärtet werden. Aufgrund des geringen Vorvernetzungsgrades von PMAB-

VMS kann dieses System nicht über radikalische Polymerisation ausgehärtet werden.

Daher wurde das Polymer anschließend bei 160 ◦C und 10−2 mbar unter Abspaltung

von Methylamin vernetzt.

Die geringere Vernetzung von PMAB-VMS im Vergleich zu PMAB-VTS zeigt sich

auch in der TGA (Abb. 8.25). Bis 700 ◦C werden 54,1% ausgetragen, die kerami-

sche Ausbeute nach der Pyrolyse beträgt 43,2%. Im PMAB-VTS-System liegt diese

Ausbeute mit 56,6% deutlich höher.

Durch die Pyrolyse bei 1400 ◦C werden amorphe Materialien mit der Zusammenset-

zung SiBN1,8C2,5 (VMS) mit einer Dichte von 1,73 g/cm3, beziehungsweise SiBN2,6C2,3

(VTS) mit einer Dichte von 1,94 g/cm3, erhalten. In der TGA bis 1900 ◦C wird die

thermische Zersetzung untersucht (Abb. 8.26). Ein Massenverlust von 2,5% wird bei

einer Temperatur von 1744 ◦C (VMS) beziehungsweise 1738 ◦C (VTS) beobachtet.

Bei der maximalen Temperatur weist die Keramik aus PMAB-VTS mit 7,6% einen

etwas höheren Verlust als PMAB-VMS mit 5,6% auf. Die erhöhte Zersetzung von VTS

tritt ebenso in Abschnitt 8.5 auf, ist hier jedoch wesentlich schwächer ausgeprägt.
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Abbildung 8.25: Thermogravimetrische Analyse der Polymere aus Poly(methyl-
amino)boran und den angegebenen Vinylsilazanen mit Dicumylper-
oxid (10 ◦C/min, Argon).

-200 0 200 400 600 800 1000 1200 1400 1600 1800 2000 2200
50
55
60
65
70
75
80
85
90
95

100
� ���

� ���

M
a
ss

e
 [

%
]

�
��
	��� ����

Abbildung 8.26: Thermogravimetrische Analyse der SiBNC-Keramiken aus Poly-
(methylamino)boran mit Vinylmethyldichlorsilazan (VMS), bezie-
hungsweise Vinyltrichlorsilazan (VTS) bis 1900 ◦C (10 ◦C/min,
Helium).
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Abbildung 8.27: Röntgenpulverdiffraktogramme der Keramik aus PMAB-VMS-
Polymermischung nach der Pyrolyse bei 1400 ◦C, nach
dreistündigem Auslagern bei 1565 ◦C und 1660 ◦C sowie nach
der TGA bis 1900 ◦C (10 ◦C/min, Helium).

Die Röntgenpulveraufnahmen der beiden Materialien bestätigen den amorphen

Zustand nach der Pyrolyse bei 1400◦C (Abb. 8.27 und 8.28). Werden die keramischen

Systeme bei 1565◦C ausgelagert, bilden sich kristalline Phasen. Aus dem PMAB-

VMS-Netzwerk bildet sich hier bereits Si3N4 und SiC. Nach der TGA bis 1900◦C

liegt SiC, α-Si3N4 und β-Si3N4 vor. PMAB-VTS kristallisiert ab 1565◦C lediglich zu

SiC, erst nach der TGA bis 1900◦C werden die Silciumnitrid-Reflexe beobachtet.

Die geringere Kristallisationsbeständigkeit, im Vergleich zu den bisher behandelten

Vorstufen, sowie das Auftreten der Siliciumnitridphasen, werden möglicherweise

durch eine mangelnde Durchmischung der borhaltigen Komponente mit den Silazan-

polymeren hervorgerufen. Die inhomogene Verteilung verursacht eine frühzeitige

Kristallisation.

Die Keramik aus PMAB-VTS zeigt vergleichbare Eigenschaften wie einige der

Copolymere aus dem vorherigen Abschnitt. Auf die Darstellung der Einkomponenten-

vorstufen TADB oder MADB kann hier verzichtet werden, sie werden hier durch das

Zwei-Komponenten-System ersetzt. Dennoch ist die Verteilung von Bor und Silicium

zu inhomogen, um eine hohe Kristallisationsresistenz zu gewährleisten.
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Abbildung 8.28: Röntgenpulverdiffraktogramme der Keramik aus PMAB-VTS-
Polymermischung nach der Pyrolyse bei 1400 ◦C, nach
dreistündigem Auslagern bei 1565 ◦C und 1660 ◦C sowie nach
der TGA bis 1900 ◦C (10 ◦C/min, Helium).

8.7 Schlussfolgerungen

Durch die Variation der funktionellen Gruppen an den präkeramischen Polysilazanen

kann das chemische Verhalten gezielt beeinflusst werden. In diesem Kapitel wurden

flüssige Vorstufen vorgestellt, die durch Zugabe eines geeigneten Radikalstarters

gasfrei ausgehärtet werden können. Die Vernetzung findet über die Polymerisation

der Vinylgruppen statt. Diese Vinylgruppen werden durch eine Covernetzung von

entsprechenden Boro- und Vinyl-Silazanen in die Polymerstruktur eingebaut. Das

Pyrolyseverhalten und die Hochtemperaturstabilität dieser Mischungen ist vergleich-

bar mit der Einkomponentenvorstufe VADB, die als Referenzsystem verwendet wurde.

Die Homogenität der amorphen Netzwerke wird demnach weniger von den molekula-

ren Vorstufen vorherbestimmt, als bisher angenommen. Diese Beobachtung wird im

Kapitel 9 ausgenutzt, um eine deutlich vereinfachte Polymersynthese zu entwickeln.

Vor allem für die Infiltration von Fasergeweben könnten sich diese Polymere dadurch

auszeichnen, dass die Blasenbildung durch den Vernetzungsmechanismus gehemmt

ist, da dieser ohne Gasentwicklung abläuft. Möglicherweise könnten damit aber auch

UV-härtbare Grünfasern erhalten werden und sowohl chemische Aushärteschritte als

auch ein Verkleben der gesponnenen Stränge verhindert werden.

123



9 Ein-Schritt-Synthese von

DMTA-analogem Polymer

9.1 Einführung und Zielstellung

Bisher wurde in der Polymersynthese davon ausgegangen, dass homogene polymer-

abgeleitete Keramiken nur durch den Einsatz von Einkomponentenvorläufern erhalten

werden können. Die mehrstufige Darstellung der Ausgangsstufen führt zu Verlusten

während der Aufreinigung sowie zu dem Einsatz teurer Chemikalien, insbesondere

BCl3, im Überschuss und einer zeitaufwendigen Prozessierung. Über die Abspaltung

von Trimethylchlorsilan wurde die Ein-Schritt-Synthese präkeramischer Polymere für

SiBNC vorgestellt [158]. HMDS wurde hier gleichzeitig mit Trichlorsilan und Bortri-

chlorid umgesetzt und durch thermische Behandlung zu dem Polymer vernetzt. Bei

vollständiger Umsetzung würde jedoch kein Kohlenstoff im Polymer verbleiben, da die

Trimethylsilylgruppen abgespalten werden sollten. Das wird auch tatsächlich in der

Zusammensetzung der Keramik beobachtet. Der Kohlenstoffgehalt nimmt während

der Pyrolyse auf etwa 5 gew.% ab. Durch den niedrigen Kohlenstoffgehalt wird die

Hochtemperaturstabilität gegen Kristallisation und Zersetzung beeinträchtigt.

Deswegen wurde dieses Verfahren erweitert durch die Verwendung von Hepta-

methyldisilazan statt HMDS [159], beziehungsweise von Dichlormethylsilan statt Tri-

chlorsilan [160]. Dieses Verfahren liefert Keramiken mit 10 gew.%, beziehungsweise

21 gew.% Kohlenstoff. Heptamethyldisilazan ist jedoch ein teures Edukt, weshalb

günstigere Alternativen wünschenswert sind. Als günstigster Ersatz bietet sich Methyl-

amin an, das über HCl-Eliminierung zur selben Struktur führt. Die damit verbundene

Salzbildung läuft analog zur Aminolyse der Einkomponentenvorläufer TADB oder

MADB ab und ist technisch umsetzbar. Stickstoffverbrückte Polymere mit N-Methyl-

funktion, wie sie bei der Synthese mit Heptamethyldisilazan entstehen, ähneln im

Aufbau dem bereits in Kapitel 5 untersuchten DMTA-Polymer. In dem folgenden

Abschnitt wird die Ein-Schritt-Synthese dieses Polymers unter Einsatz von Methylamin
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beschrieben und das resultierende System mit DMTA verglichen.

9.2 Synthese und Charakterisierung des Polymers

Es wurde bereits erwähnt, dass die Synthese vergleichbar zur Aminolyse der Ein-

komponentenvorstufen abläuft, wie es in Abschnitt 2.1.4 beschrieben ist. Um ein

Polymer zu erhalten, dass in der Zusammensetzung dem DMTA-abgeleiteten Polymer

entspricht, werden mit gleichen molaren Anteilen die Edukte SiCl4 und BCl3 mit

Methylamin im Überschuss umgesetzt:

Es werden 105,6 ml Methylamin (2,38 mol; 73,92 g) benötigt, um die Chloride

stöchiometrisch umzusetzen. Im Überschuss werden hier 150 ml Methylamin bei

-70 ◦C (Trockeneis/Isopropanol) in einen Zweiliter-Dreihalskolben einkondensiert und

mit etwa 1 l Hexan verdünnt. 20 ml SiCl4 (0,17 mol; 29,66 g) und 15,5 ml BCl3 (0,17 mol;

20,55 g) werden im gekühlten Tropftrichter (Trockeneis/Isopropanol) gemischt und

langsam zugetropft. Anschließend wird Methylammoniumchlorid abfiltriert und Hexan

im Unterdruck abgezogen.

1) Aminolyse 2) Polykondensation

Si

Cl

Cl

Cl

B

Cl

Cl +NH2CH3 Überschuss N

H3C

SiB

N

H3C

N

H3C

N

H3C

N

CH3

N

CH3

Cl

Cl

-NH3CH3Cl
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NH(CH3)

NH(CH3)

NH(CH3)

B
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(H3C)HN

-NH2(CH3)

Abbildung 9.1: Schematische Darstellung der Aminolyse und der Polykondensation
des präkeramischen Polymers in der Ein-Schritt-Synthese.

In Abbildung 9.1 ist schematisch dargestellt, wie sich während der Reaktion von

SiCl4 und BCl3 mit Methylamin das präkeramische Polymer bildet. Der erste äußerst

exotherme Schritt ist die Aminolyse der Chloride zu den molekularen Verbindungen

Tris(methylamino)boran und Tetrakis(methylamino)silan. Im Überschuss an Methyl-

amin findet diese Reaktion sofort vollständig statt. Erst in einem zweiten Schritt bilden

sich durch Abspaltung von Methylamin die Oligomere des Borosilazans. Dieser Schritt
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Abbildung 9.2: Infrarotspektren der Polymere aus DMTA und nach der Ein-Schritt-
Synthese.

ist wesentlich langsamer und während der Polymersynthese unvollständig. Daher

werden Bor und Silicium in dem resultierenden Makromolekül relativ homogen verteilt.

Das erhaltene Polymer und die Eigenschaften der Keramik können aufgrund der

strukturellen Verwandschaft direkt mit der bekannten Verbindung aus DMTA verglichen

werden. Grundsätzlich bietet dieses Verfahren aber auch die Möglichkeit, das SiCl4-

BCl3-Verhältnis beliebig einzustellen und somit auf einfachstem Wege ein breites

Spektrum keramischer Zusammensetzungen zu erhalten. Da die Chlorverbindungen

vollständig mit Methylamin reagieren, hängt die Ausbeute nur noch von dem Verfahren

der Aufreinigung ab.

Die polymere Vorstufe wird wie die Borosilazane getempert (siehe Kapitel 5), um
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die Viskosität durch thermische Vernetzung zu erhöhen. Im festen, aber schmelz-

baren und löslichen Zustand wurden von dem Material FTIR-Spektren aufgenommen

und mit analog behandeltem DMTA-Polymer verglichen (Abb. 9.2 und Tabelle 9.1).

Die Spektren der Polymere sind weder an Signalpositionen noch an Intensitäts-

verhältnissen zu unterscheiden, was auf deren verwandten Aufbau hinweist.

Tabelle 9.1: Wellenzahlen [cm−1] der IR-Banden und deren Zuordnung für die Poly-
mere aus der Ein-Schritt-Synthese und aus DMTA.

3417 ν(NH) 1108 δ(NH)
2888 ν(CH3) 1052 δ(NH)
2809 ν(CH3) 931 δ(SiN)
1499 δ(CH3) 868 ν(CH3)
1326 ν(BN) 846 ν(CH3)
1268 δ(CH3) 786 ν(CH3)
1199 δ(NH) 687 ν(BN)

9.3 Pyrolyse und Charakterisierung der

SiBNC-Keramik

Unter Argon-Atmosphäre wird dieses Polymer thermisch keramisiert. Die zwei ersten

Zersetzungsschritte, die Polykondensationsreaktion unter Methylaminabspaltung und

die Degradation der organischen Bestandteile können in der TGA nicht deutlich unter-

schieden werden (Abb. 9.3). Bei einer Temperatur von 700 ◦C zeigt die Probe einen

Massenverlust von 23,4%. In dem nachfolgenden Zersetzungsschritt, der in diesen

Stoffsystemen mit der vollständigen Abspaltung von Wasserstoff und überschüssigem

Stickstoff verbunden wird, liegt hier eine weitere Massenabnahme von 3,4% vor, so

dass nach vollständiger Pyrolyse eine keramische Ausbeute von 73,2% erzielt wird.

Dieser Wert übertrifft das Vergleichssystem DMTA um etwa 13% (siehe Abschnitt 5.2).

Eine Ursache für die gesteigerte Ausbeute könnte darin liegen, dass trotz ähnlicher

Polymerstruktur doch eine höhere Vernetzung stattfindet, wenn die Chloride direkt

mit Methylamin umgesetzt werden. Bei gleicher thermischer Vorbehandlung entsteht

ein höhermolekulares Polymer, das weniger kondensierbare endständige Methylamin-

einheiten trägt. Das erklärt auch, warum der erste Schritt der Methylaminkondensation

in der TGA nicht deutlich ausgeprägt ist.

In Tabelle 9.2 sind die Zusammensetzungen der keramischen Verbindungen aus
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Abbildung 9.3: Thermogravimetrische Analyse des Polymers aus der Ein-Schritt-
Synthese (10 ◦C/min, Argon).

der Ein-Schritt-Synthese (ESS) und aus dem DMTA-abgeleiteten Polymer gegen-

übergestellt. Ein leichter Unterschied ist nur am Kohlenstoffgehalt zu erkennen. Die

Dichte der ESS-Keramik beträgt 1,80 g/cm3 und ist somit vergleichbar zur Dichte der

korrespondierenden DMTA-Keramik mit 1,82 g/cm3.

Die 29Si-MAS-NMR Spektren zeigen die Nahordnung des Siliciums in den resul-

tierenden amorphen Netzwerken. Wie schon in Anschnitt 8.4 liegen in der Keramik

SiN4-Einheiten vor. Dies wird im Vergleich mit den Spektren der kristallinen binären

Phasen SiC und Si3N4 deutlich. Ein Unterschied zwischen DMTA und ESS ist nicht zu

erkennen.

In der thermogravimetrischen Analyse übertrifft das Material aus der Ein-Schritt-

Synthese das DMTA-abgeleitete System (Abb. 9.5). Die TGA der DMTA-abgeleiteten

Keramik ist in Abschnitt 5.2 dargestellt. Die Werte können auch mit den Messungen

Tabelle 9.2: Anteil der Elemente in gew.% und Zusammensetzung der Keramiken.
Si B N C O Zusammensetzung

ESS 31,28 11,55 35,25 20,84 1,15 SiBN2,4C1,6

DMTA 30,74 11,93 36,64 18,89 0,81 SiBN2,4C1,4
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Abbildung 9.4: 29Si MAS-NMR Spektren der Keramiken aus DMTA und ESS; kristalli-
nes SiC und Si3N4 werden als Referenz angegeben.

in Abschnitt 8.5 verglichen werden. Tabelle 9.3 zeigt den 2,5%-Verlust für ESS bei

einer Temperatur von 1785 ◦C, im Vergleich zu 1716 ◦C für die DMTA-Keramik. Am

Ende der Messung, bei einer Temperatur von 1900 ◦C, verliert das Netzwerk aus

ESS mit 7,3% wesentlich weniger Masse als DMTA (12,1%). Eine Ursache für die

erhöhte thermische Beständigkeit könnte die Ausbildung stabiler Cluster während

der Polymerisation sein. Strukturelemente wie Borazinringe könnten während der

Aminolyse leichter entstehen, wenn die Elemente nicht bereits in festen monomeren

Baueinheiten vorliegen. Andererseits gleichen die Zersetzungswerte von ESS den

Werten der Keramik, die aus der Einkomponentenvorstufe MADB dargestellt wird

(siehe Abschnitt 5.2).

Die Röntgenpulverdiffraktometrie bestätigt den amorphen Zustand der bis 1400 ◦C

pyrolysierten Keramik (Abb. 9.6). Auch während des dreistündigen Auslagerns bei

1556 ◦C zeigen sich keinerlei Reflexe. Nach der dreistündigen Behandlung bei

1660 ◦C entstehen SiC-Reflexe, wie bei den Hochtemperaturuntersuchungen an

anderen Keramiken aus den Vorstufen MADB, TADB, DMTA, VADB oder Copoly-

meren in den Abschnitten 5.2 oder 8.5. Auch die Keramik aus der Ein-Schritt-Synthese

nach der TGA bis 1900 ◦C weist fehlgeordnete SiC- und turbostratische BN-Reflexe

auf.
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Abbildung 9.5: TGA der ESS-Keramik aus Methylamin, BCl3, und SiCl4 beziehungs-
weise (CH3)SiCl3; DMTA-abgeleitete Keramik wird als Vergleich ange-
geben (10 ◦C/min, Helium).

Tabelle 9.3: Vergleich des Massenverlustes der Keramiken, gemessen mit Hochtem-
peratur-TGA (10 ◦C/min, Helium).

Vorstufe Massenverlust von Massenverlust von Massenverlust bei
2,5% bei [ ◦C] 5% bei [ ◦C] Tmax [gew.%]

ESS 1785 1854 7,3
DMTA 1716 1784 12,1
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Abbildung 9.6: Röntgenpulverdiffraktogramme der ESS-Keramik nach der Pyrolyse
bei 1400 ◦C, nach dreistündigem Auslagern bei 1565 ◦C und 1660 ◦C,
sowie nach der TGA bis 1900 ◦C (10 ◦C/min, Helium).
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9.4 Ein-Schritt-Synthese mit Methyltrichlorsilan, BCl3

und Methylamin

In der vorgestellten Ein-Schritt-Synthese präkeramischer Polymere können auch

andere Edukte eingesetzt werden, um die Eigenschaften und die Zusammensetzung

des Polymers zu variieren. Hier wird statt SiCl4 die Verbindung Methyltrichlorsilan

eingesetzt. In den Tropftrichter werden 0,17 mol BCl3 (20,0 g; 15,1 ml) einkon-

densiert (Trockeneis/Isopropanol) und 0,17 mol Methyltrichlorsilan (25,6 g; 20 ml)

zugegeben. Im gekühlten Dreihalskolben (Trockeneis/Isopropanol) werden 2,38 mol

Monomethylamin (73,92 g; 105,6 ml) mit 1 l Hexan verdünnt. Der Tropftrichter wird

schubweise geöffnet, während der Reaktion wird mit Argon gespült. Der Ansatz

wird filtriert, um ausgefallenes Methylammoniumchlorid zu entfernen. Hexan wird bei

10−2 mbar abgezogen, erneut ausgefallenes Salz wiederum vom Polymer abfiltriert.

Für die TGA wird ein Teil des Polymers für 30 h bei 200 ◦C im Argon-Strom vernetzt,

bis es bei Raumtemperatur fest vorliegt. Bis 700 ◦C ist der Massenverlust in der

TGA mit 55,6% deutlich höher als bei dem Polymer aus der Ein-Schritt-Synthese

mit SiCl4 (Abb. 9.7). Durch Einführen einer Methylgruppe wird die Konnektivität

des Polymers herabgesetzt, was möglicherweise zur Bildung flüchtiger Oligomere

führt. Diese werden während der Pyrolyse ausgetragen und verursachen den hohen

Massenverlust. Die keramische Ausbeute beträgt 40,3%.

Nach der Pyrolyse bis 1400 ◦C liegt die resultierende Keramik in der Zusammen-

setzung SiBN2,2C1,9 vor. Der erhöhte Kohlenstoffgehalt ist auf die zusätzliche Methyl-

gruppe in der polymeren Vorstufe zurückzuführen. Die Dichte des Materials beträgt

1,61 g/cm3. In der TGA zeigt sich ein Massenverlust von 2,5% bei 1758 ◦C und bei

1900 ◦C ein Verlust von 6,5% (Abb. 9.5). In den dreistündigen Auslagerungsversuchen

kristallisiert SiC bereits bei 1565 ◦C (Abb. 9.8). Der geringere Massenverlust und die

Kristallisation bei geringeren Temperaturen gegenüber der im vorherigen Abschnitt

beschriebenen Keramik werden durch das veränderte Stickstoff-Kohlenstoffverhältnis

verursacht. Es kann weniger Stickstoff ausgetragen werden, der höhere Kohlenstoff-

gehalt bedingt jedoch die erhöhte Tendenz zur Bildung von SiC. Unter Einbeziehung

der geringeren keramischen Ausbeute erweist sich das Polymersystem SiCl3(CH3)-

BCl3-Methylamin als nachteilig gegenüber SiCl4-BCl3-Methylamin. Andererseits zeigt

es die Vielseitigkeit der Ein-Schritt-Synthese, da potentiell eine Vielzahl von Chlor-

silanen mit organischen Substituenten eingesetzt werden kann, um die Polymereigen-

schaften oder die keramische Zusammensetzung zu beeinflussen.
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Abbildung 9.7: TGA des Polymers aus der Ein-Schritt-Synthese mit Methyltrichlorsilan
(10 ◦C/min, Argon).
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Abbildung 9.8: Röntgenpulverdiffraktogramme der Keramik aus der Ein-Schritt-
Synthese mit Methyltrichlorsilan nach der Pyrolyse bei 1400 ◦C, nach
dreistündigem Auslagern bei 1565 ◦C und 1660 ◦C sowie nach der
TGA bis 1900 ◦C (10 ◦C/min, Helium).
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9.5 Schlussfolgerungen

Die vorgestellte Syntheseroute ist die einfachste Methode, um mit den günstigsten

Ausgangsstoffen präkeramische Polymere im System SiBNC herzustellen. Weder das

Polymer noch die Keramik können mit den eingesetzten Analysemethoden von der

analogen Ein-Komponenten-Vorstufe unterschieden werden. Auch die Hochtempe-

raturstabilität ist vergleichbar. Die Vielseitigkeit und Flexibilät des Verfahrens wurde

durch die Verwendung verschiedener Chlorsilane gezeigt. Daher sollte das Verfahren

eine hervorragende Alternative zu den bekannten Polymersystemen sein.

Bei der Substitution in Formgebungsprozessen sollten dennoch entsprechende

Voruntersuchungen zu Viskositätseigenschaften und anderen entscheidenden Para-

metern vorgenommen werden, um die Eignung zu bestätigen. Diese Versuche wurden

hier nicht durchgeführt, da sie prozess-spezifisch sind und dementsprechend an die

jeweiligen Anforderungen angepasst werden müssen.
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10 Ausblick

Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurden verschiedene Ansätze zur Prozessierung

präkeramischer SiBNC-Polymere verfolgt. Amorphe Pulver aus pyrolysiertem SiBNC

bieten eine geeignete Vorstufe für die Erzeugung feinkörniger Mikrostrukturen aus

Siliciumcarbid, eingebettet in turbostratischem Bornitrid, durch die in situ Zersetzung

im Spark Plasma Sintern. In dem verfügbaren Aufbau konnten nur kleine Presslinge

erhalten werden, da bei größeren Probendurchmessern die Zieltemperaturen nicht

mehr erreicht wurden. Mit leistungsfähigeren SPS-Pressen sollten problemlos größere

Probendimensionen möglich sein. In Anlehnung an publizierte Untersuchungen bei

ähnlichen Stoffsystemen kann davon ausgegangen werden, dass die erhaltene Mikro-

struktur zu einer erhöhten Thermoschockbeständigkeit führt.

In erster Linie wurde SiBNC aufgrund des vorteilhaften Eigenschaftsprofils der

amorphen Netzwerke untersucht. Der amorphe Zustand wird erhalten, indem die

Grünkörper aus präkeramischem Polymer geformt und unter Formerhalt pyrolysiert

werden. Dieses Vorgehen wird bereits zur Herstellung keramischer Fasern genutzt.

Fasern aus den molekularen Vorstufen MADB, TADB und DMTA wurden in dieser

Arbeit auf ihre Hochtemperatureigenschaften und die korrespondierende Gefüge-

struktur hin untersucht. Dabei konnten die literaturbeschriebenen Unterschiede in

der Stabilität nicht reproduziert werden. Die drei Systeme zeigen nahezu identische

Eigenschaften. Die bisher angenommen Unterschiede sind demnach vermutlich auf

Abweichungen der verschiedenen Messverfahren oder Unterschiede in der thermi-

schen Vorbehandlung zurückzuführen. Die obere Grenze der Kristallisationsbestän-

digkeit bei einer Haltezeit von 10 h liegt bei allen Systemen unterhalb von 1560 ◦C

und somit deutlich unter den bisher angenommenen Werten, die ohne Haltezeiten

ermittelt wurden. Bei einer Temperatur von 1450 ◦C wurde dagegen selbst nach 45 h

keine Kristallisation beobachtet.

Elektrospinnen bietet einen Zugang zu filzartigen Geweben aus SiBNC. Der Ver-

suchsaufbau ist kompakt und die Fasern konnten reproduzierbar hergestellt werden.

Auf diesen Strukturen können per CVD-Verfahren Nanofasern abgeschieden werden,
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wodurch eine große zugängliche Oberfläche für Sensoranwendungen erreicht werden

kann. Ebenso könnte dieses Gewebe als Filter für korrosive Medien und bei hohen

Temperaturen genutzt werden. Durch die Inflitration mit Metallschmelzen könnten

außerdem faserverstärkte Verbundwerkstoffe hergestellt werden.

Kompakte korngrenzenfreie Proben aus SiBNC wurden durch die Infiltration von

Basotectschaum mit präkeramischem Polymer hergestellt. Nach der Zersetzung des

Schaums verbleibt ein feines Netz offener Porosität in dem Grünkörper, über das die

entstehenden Pyrolysegase abgeleitet werden. Während der Herstellung verbleibt ein

gewisser Anteil an Blasen im Material. Weitere Ansätze, um diese Blasen komplett zu

entfernen, müssen insbesondere ein gasfreies Aushärten berücksichtigen.

Hierzu wurde in dieser Arbeit ein neues vinylhaltiges Polymersystem entwickelt,

das über radikalische Polymerisation mit Dicumylperoxid ausgehärtet wird. Die Vinyl-

gruppen werden entweder durch die molekulare Vorstufe VADB oder durch die Bildung

von Copolymeren in das Polymer eingebracht. Infiltrationen von Basotectschaum

führten trotz des gasfreien Härtungsmechanismus zur blasenhaltigen Proben, da die

Methylaminkondensation als Konkurrenzreaktion stattfindet. Weitere Modifikationen

der Polymere sind demnach unumgänglich.

Eine weitere interessante Beobachtung wurde bei den Untersuchung der Vinyl-

polymere festgestellt: An allen keramischen Proben (aus Copolymeren und VADB)

wurden vergleichbare Hochtemperaturbeständigkeit festgestellt. Durch Inhomoge-

nitäten der flüssigen Copolymere wurde also nicht die Stabilität der keramischen

Netzwerke beeinflusst. Diese Feststellung wurde für eine starke Vereinfachung der

Polymersynthese ausgenutzt. In einem Schritt wurden SiCl4 und BCl3 mit Methylamin

aminolysiert und die erhaltene viskose Flüssigkeit mit dem strukturell analogen DMTA-

Polymer verglichen. Es konnten keine signifikanten Unterschiede zwischen diesen

Vorstufen und zwischen den resultierenden amorphen Netzwerken festgestellt werden.

Daher würde sich diese Synthese in Zukunft als günstiges Herstellungsverfahren

anbieten. Bisher waren die hohen Produktionskosten von SiBNC ein wesentlicher

limitierender Faktor für die industrielle Anwendung. Mit der vorgestellten Ein-Schritt-

Synthese könnte der Einsatz von SiBNC wesentlich attraktiver werden.
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11 Zusammenfassung

Seit Anfang der 90er Jahre werden amorphe SiBNC Netzwerke mit beträchtlicher

Hochtemperaturstabilität gegen Kristallisation und Oxidation aus polymeren Vorstufen

entwickelt. Die im Rahmen der vorliegenden Arbeit durchgeführten Untersuchungen

befassen sich mit neuartigen Formgebungsverfahren für das Verpressen keramischer

Pulver mittels Spark Plasma Sintern, dem Faserziehen der viskosen Polymere und

der Herstellung von kompakten Proben durch Infiltration einer Porositätsvorlage. Die

Stabilität der Materialien aus verschiedenen Vorstufen wurde verglichen und Polymere

mit neuen Funktionalitäten, beziehungsweise vereinfachter Herstellung, dargestellt.

Spark Plasma Sintern von SiBNC-Pulvern

Im Spark Plasma Sintern (SPS) wurden TADB-abgeleitete amorphe SiBNC-Pulver zu

SiC/BN-Verbundgefügen verdichtet. Die Abhängigkeit der Mikrostruktur und der Härte

von der Sintertemperatur im Bereich von 1400 ◦C bis 1800 ◦C wurde untersucht.

Ausgangspulver, die nur bis 900 ◦C vorpyrolysiert wurden, ließen sich bereits bei

tieferen Temperaturen besser verdichten, als Pulver die vollständig bis 1400 ◦C aus-

gelagert wurden, da der letzte Schritt der thermischen Zersetzung direkt im Prozess

statt findet. Während des Sinterns kristallisiert das Material zu β-SiC mit Korngrößen

unter 500 nm, das von turbostratischem BN als Matrix umgeben wird. Dieses Gefüge

entsteht durch den Austrag von Stickstoff, die beiden beteiligten Phase liegen nach

dem SPS-Prozess im Verhältnis 1:1 vor. Die Bildung kristalliner Phasen bedingt eine

stetige Zunahme der Dichte bei Erhöhung der Sintertemperatur von 1,87 g/cm3 des

amorphen Ausgangspulvers auf etwa 2,4 g/cm3 nach SPS bei 1800 ◦C. Auch die Härte

der Proben steigt mit zunehmender Prozesstemperatur. Nach der Behandlung von

vollständig ausgelagerten Ausgangspulvern bei 1800 ◦C beträgt sie 3,0 GPa. Bei den

Proben, deren Ausgangspulver nur bis 900 ◦C vorbehandelt wurde, liegt die Härte bei

3,3 GPa. Im Sauerstoffstrom wird bei Temperaturen zwischen 800 ◦C und 900 ◦C eine

passivierende SiO2-Schicht gebildet, die einen weiteren Massenverlust bis 1300 ◦C

verhindert.

136



Vergleich der Vorstufen MADB, TADB und DMTA

Die Vorstufen MADB, TADB, und DMTA eignen sich zur technischen Herstellung von

SiBNC-Netzwerken und werden daher zur Produktion keramischer Fasern eingesetzt.

Die keramische Ausbeute der Polymere bei der Pyrolyse bis 1400 ◦C liegt zwischen

60% und 63% und führt zu den ähnlichen Zusammensetzungen SiBN2,3C1,4 (MADB,

Dichte 1,85 g/cm3), SiBN2,5C1,2 (TADB, Dichte 1,87 g/cm3) und SiBN2,4C1,4 (DMTA,

Dichte 1,82 g/cm3). Die Temperaturstabilität dieser Materialien wurde mit thermogra-

vimetrischer Analyse und Röntgenpulverdiffraktometrie bestimmt. Ein Massenverlust

von 2,5% tritt bei 1786 ◦C (MADB), 1778 ◦C (TADB) und 1716 ◦C (DMTA) auf. In

dreistündigen Auslagerungsversuchen kristallisieren alle drei Systeme oberhalb von

1565 ◦C, aber unterhalb von 1660 ◦C zu β-SiC. Eine thermische Behandlung bei

1560 ◦C für 600 min führt zu einem Massenverlust von 1,3% für MADB-Keramik, 4,6%

für TADB-Keramik und 3,5% für DMTA-Keramik. Es werden nach dieser Behandlung

in den drei Systemen die Röntgenreflexe von SiC beobachtet. Keramische Fasern

aus diesen Vorstufen wurden im Focused Ion Beam für TEM-Messungen vorbereitet.

Hierzu wurden sie auf Siliciumwafern aufgeklebt. Längsschnitte wurden präpariert und

über den gesamten Faserdurchmesser zur Elektronentransparenz gedünnt. Die TEM-

Messungen bestätigten die Korngrenzenfreiheit und Homogenität des Materials. Es

konnten keine kristallinen Bereiche identifiziert werden.

Elektrospinnen von DMTA-abgeleitetem Polymer

Lösungen aus präkeramischem Polymer in Dichlormethan können durch Elektro-

spinnen zu Filz verarbeitet werden. Hierzu wird DMTA-Polymer thermisch vernetzt,

bis es bei Raumtemperatur fest, jedoch schmelzbar und löslich ist. Ein Polymer-

gehalt von 40% in dem Lösungsmittel eignet sich sowohl von der Viskosität als

auch vom Verdunstungsverhalten des Dichlormethans während des Verstreckens

zwischen Kapillare und Substrat, um zusammenhängende Gewebe zu erhalten. Diese

werden 90 min im Ammoniak-Strom unschmelzbar gehärtet, und anschließend bis

1400 ◦C pyrolysiert. Die keramischen Fasern haben Durchmesser von 2-4 µm und

sind miteinander verschmolzen, was zu einer Stabilisierung des dreidimensionalen

Aufbaus führt.
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Polymerguß mit Porositätsvorlage

Bei der Formgebung kompakter Proben aus präkeramischen Polymeren muss der

Austrag der Pyrolysegase aus dem Inneren der Probe gewährleistet sein, da der

innere Gasdruck ansonsten Risse verursacht. Werden Pulver verpresst, kann durch

ein angepasstes Temperatur-/Druckprogramm eine offene Restporosität entlang der

Korngrenzen für den Gastransport erhalten werden. Um Korngrenzen zu vermeiden,

werden in der vorliegenden Arbeit flüssige Vorstufen eingesetzt. Feine Kanäle werden

über Polymerinfiltration eines Melaminschaumes erreicht. Nachdem das Polymer

bei erhöhter Temperatur ausgehärtet wurde, werden die Proben pyrolysiert. Zuerst

zersetzt sich der Schaum mit hohem Massenverlust und hinterlässt in dem ausge-

härteten Material ein zusammenhängendes Porositätsnetz. Über diese Strukturen

entweichen die Pyrolysegase. Während des Aushärtens der Vostufe entsteht durch

die Polykondensationsreaktion gasförmiges Methylamin, welches makroskopische

Blasen in der Probe verursacht. Mit einer mehrfach wiederholten Infiltration können

diese Blasen teilweise nachträglich gefüllt werden. Auf diese Weise werden kerami-

sche Proben mit einer relativen Dichte bis 89% erzielt. An einer solchen Probe werden

Wärmeleitfähigkeitsmessungen mit der Laser-Flash-Methode durchgeführt. Hierzu

wird die spezifische Wärmekapazität und die Temperaturleitfähigkeit in Abhängigkeit

von der Temperatur bestimmt. Die errechnete Wärmeleitfähigkeit liegt im Tieftempe-

raturbereich von -80 ◦C bei 0,33 W/mK und steigt bis 500 ◦C auf 0,73 W/mK an.

Radikalisches Aushärten vinylfunktionalisierter Polymere

Vinylhaltige präkeramische Polymere werden mit Dicumylperoxid als Radikalstarter

ausgehärtet und zu Keramik pyrolysiert. Die Polymere werden auf zwei Arten mit den

Vinylgruppen funktionalisiert: Es werden flüssige Copolymere aus TADB oder MADB

mit den vinylhaltigen Vorstufen VTS oder VMS durch eine Temperaturbehandlung

bis 200 ◦C erhalten. Als Referenz wird die monomolekulare, vinyl- und borhaltige

Vorstufe VADB untersucht, dessen Aminolyseprodukt mit dem gleichen Tempera-

turprogramm vorbehandelt wurde. Diese Polymere werden mit 2 gew.% Dicumyl-

peroxid innerhalb von 75 min bei 130 ◦C und innerhalb von 5-15 min bei 160 ◦C

unschmelzbar ausgehärtet. Die keramische Ausbeute liegt, abhängig vom verwen-

deten System, zwischen 36% und 55%. In der Zusammensetzung der Keramik spie-

geln sich die verwendeten Polymere wider. Das Si/B-Verhältnis der Keramiken aus

Copolymeren liegt bei 2:1, entsprechend dem Mischungsverhältnis der Silazane.
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Das Si/B-Verhältnis der VADB-Keramik beträgt 1:1, wie bei den Keramiken aus

MADB, TADB oder DMTA und wird schon durch die molekulare Vorstufe vorgegeben.

Diese amorphen SiBNC-Netzwerke sind bis mindestens 1556 ◦C gegen Kristallisation

beständig und zeigen einen Massenverlust von 2,5% erst bei Temperaturen von 1730-

1800 ◦C. Überraschenderweise wird die höchste Temperaturbeständigkeit nicht von

dem Einkomponentenvorläufer VADB, sondern dem Copolymer aus TADB und VMS

erreicht.

Ein-Schritt-Synthese von DMTA-analogem Polymer

Die Synthesen der Einkomponentenvorläufer für SiBNC über mehrere Schritte sind

mit technischem Aufwand und Produktverlusten verbunden. In dieser Arbeit wird

ein DMTA-analoges Polymer in einer einstufigen Reaktion von SiCl4 und BCl3 mit

Methylamin dargestellt und mit dem DMTA-System hinsichtlich Pyrolyse und Eigen-

schaften der Keramik verglichen. Die Infrarotspektren der beiden Polymere sind nicht

zu unterscheiden. Das Polymer aus der einstufigen Reaktion lässt sich mit einer

keramischen Ausbeute von 73,2% pyrolysieren und übertrifft somit die Ausbeute des

DMTA-Polymers um etwa 13%. Die erhaltenen Keramiken ähneln sich in Dichte,

chemischer Zusammensetzung und thermischer Beständigkeit gegen Kristallisation.

In der TGA bis 1900 ◦C zeigt das Material aus der einstufigen Reaktion einen

geringeren Massenverlust als die DMTA-Keramik.
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12 Abstract

Since the beginning of the nineties amorphous SiBNC networks derived from poly-

meric precursors are developed, with remarkable stability against crystallization and

oxidation. The examinations carried out in this work deal with new shaping processes

for the pressing of powders via spark plasma sintering, fiber spinning of viscous

polymers and the production of compact samples by infiltration of a pore template. The

high-temperature stabilities of materials made from different precursors are compared

and polymers with new functionalities and a simpler synthesis route, respectively, are

presented.

Spark plasma sintering of SiBNC powders

TADB-derived amorphous SiBNC powders were compacted to SiC/BN composite

microstructures using spark plasma sintering. The dependence of the microstructure

and the hardness on the sintering temperature were examined in the region from

1400 ◦C to 1800 ◦C. Starting powders which were only pyrolysed to 900 ◦C could

be compacted better at a lower temperature, than powders which were annealed at

1400 ◦C, since the last step of thermal degradation in the former takes place direcly

in the sintering process. During compaction, the material crystallizes to β-SiC with

grain sizes below 500 nm, which is sourrounded by a matrix of turbostratic BN. This

microstructure is formed by the discharge of nitrogen, the two involved phases are

present in a 1:1 ratio after the SPS process. The formation of the crystalline phases

leads to a continuous increase of the density with higher sintering temperature, from

1.87 g/cm3 for the amorphous starting powder up to 2.4 g/cm3 after the SPS process

at 1800 ◦C. A higher sintering temperature also results in a higher hardness. After the

treatment of completely annealed starting powders at 1800 ◦C it amounts to 3.0 GPa.

For the samples, which were only pre-treated at 900 ◦C the hardness is 3.3 GPa. In

a stream of oxygen and temperatures between 800 ◦C and 900 ◦C a passivating SiO2

layer is formed, which suppresses further mass loss up to 1300 ◦C.
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Comparison of the precursors MADB, TADB and DMTA

The precursors MADB, TADB and DMTA are suitable for the technical synthesis of

SiBNC networks and therefore are used for the production of ceramic fibers. The

polymers are pyrolysed at 1400 ◦C with a ceramic yield between 60% and 63% and

show a similar composition of SiBN2,3C1,4 (MADB, density 1,85 g/cm3), SiBN2,5C1,2

(TADB, density 1,87 g/cm3) and SiBN2,4C1,4 (DMTA, density 1,82 g/cm3). The thermal

stability of these materials was determined with thermogravimetric analysis and X-ray

powder diffractometry. A mass loss of 2.5% is observed at 1786 ◦C (MADB), 1778 ◦C

(TADB) and 1716 ◦C (DMTA), respectively. In an annealing procedure for 180 min

all three systems crystallize to β-SiC above 1565 ◦C but below 1660 ◦C. The TADB-

derived ceramic shows additional reflexes of elemental silicon. A thermal treatment at

1560 ◦C for 600 min results in a mass loss of 1,3% for the MADB ceramic, 4,6% for

the TADB ceramic und 3,5% for the DMTA ceramic. After that treatment X-ray reflexes

of SiC were observed in all three systems. Ceramic fibers from these precursors

were prepared with focused ion beam for TEM measurements. For this reason they

were glued to silicon wafers. Longitudinal sections were cut and thinned until they are

electron transparent. The TEM examinations confirm the homogeneity of the material

without the presence of any grain boundaries. No crystalline phases could be detected.

Electrospinning of DMTA derived polymer

Solutions of preceramic polymer in CH2Cl2 can be processed to felts using the method

of electrospinning. For this reason, DMTA is cross-linked thermally, untill it is solid at

room temperture but fusible and soluble. A polymer content of 40% in the solvent is

suitable to obtain a connected fiber cloth. This solution shows the right viscosity and

a proper evaporation behavior of CH2Cl2 during the streching between the capillary

and the substrate. The felts are cured infusible in a stream of ammonia for 90 min

and subsequently are pyrolysed at 1400 ◦C. The ceramic fibers have diameters of 2-

4 µm and are fused together, what results in a stabilization of the three dimensional

structure.

Preceramic polymer infiltration of a pore template

In the processing of compact samples made from preceramic polymers, the discharge

of the pyrolysis gasses from the inside has to be provided, since otherwise the inner
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gas pressure causes cracks in the sample. If polymeric powders are pressed, an open

porosity at the grain boundaries is achieved by an adjusted temperature and pressure

program. To avoid grain boundaries, liquid precursors are used in the presented work.

Fine channels are obtained by the infiltration of melamine foam with the precursor.

After curing the polymer infusible at elevated temperature, the samples are pyrolysed.

At first, the foam degrades with high mass loss and leaves an interconnected network

of porosity in the cured material. Within these structures the pyrolyses gasses are car-

ried out. During the curing of the precursor, methylamine evolves by polycondensation

reactions, and forms macroscopic bubbles in the sample. With a repeated infiltration,

these bubbles can partly be filled subsequently. In this way, samples with a relative

density of 89% are obtained. The samples are used for measurements of the thermal

conductivity with the laser flash method. For this, the specific thermal capacity and

the thermal diffusivity are determined with respect to the temperature. The calculated

thermal conductivity at -80 ◦C is 0.33 W/mK and reaches 0.73 W/mK at a temperature

of 500 ◦C.

Radical curing of vinyl-containing polymers

Preceramic polymers carrying vinyl groups are cured infusible using dicumyl peroxide

and pyrolysed to the ceramic. The polymers are functionalized in two different ways:

liquid copolymers of TADB or MADB and the vinyl-containing precursor polymers of

VTS or VMS are obtained by a temperature treatment at 200 ◦C. As a reference,

the single souce precursor VADB is examined, which contains both vinyl and boron

groups. Its polymeric product of aminolysis is pretreated with the same temperature

program like the copolymers. These polymers are cured infusible with 2 wt% dicumyl

peroxide within 75 min at 130 ◦C and within 5-15 min at 160 ◦C. Ceramic yields

depend on the utilized system and range between 36% and 55%. The composition

resembles the employed polymers. Copolymers form ceramics with a Si/B ratio of 2:1,

corresponding to the mixture of silazanes. The VADB ceramic shows a Si/B ratio of 1:1,

as in the ceramics of MADB, TADB or DMTA and is predetermined by the molecular

precursor. Those amorphous SiBNC networks are stable against crystallization up to

at least 1556 ◦C and show a mass loss of 2.5% at a temperature of 1730-1800 ◦C.

Surprisingly, the highest temperature stability is not performed by the single source

precursor VADB, but by the copolymer of TADB with VMS.
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One pot synthesis of a DMTA analog polymer

The multible step syntheses of the single source precursors for SiBNC implicate tech-

nical effort and material losses. In this work, a DMTA analog polymer is synthezised

in a one pot reaction of SiCl4 and BCl3 with methylamin, and compared with the DMTA

system with respect to the pyrolysis and properties of the ceramic. Infrared spectra

of both polymers can not be distinguished. The polymer of the one pot reaction is

pyrolysed to the ceramic with a yield of 73.2% and therefore surpasses the yield of

DMTA polymer by 13%. Density, chemical composition and thermal stability against

crystallization are similar for both ceramics. In the TGA, however, the material of the

one pot reaction shows less mass loss than the DMTA ceramic.
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