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Kapitel 7 Herstellung von SiC-Nanostrukturen

Aufgrund seiner außerordentlichen mechanischen und chemischen Beständigkeit

ist SiC ein weit verbreiteter Werkstoff zur Verstärkung in CMCs (Ceramic Matrix

Composites) und einigen MMCs (Metal Matrix Composites) [PAR93]. Es wurde

untersucht, inwiefern sich CNTs als Template zur Herstellung von SiC-Whiskern

durch Tempern eines CNT/SiOx-Verbundgels (vergleiche Abschnitt 6.1.1) eignen.

Desweiteren wurde die für die CNT-Herstellung bekannte Lichtbogensynthese in

der Art modifiziert, daß erstmals SiC-Nanowhisker mit dieser Methode produziert

werden konnten.

7.1 Temperung des SiOx/CNT-Verbundgels

Ein Zwischenprodukt zur Herstellung des Volumenverbundes ist ein Verbundgel,

bestehend aus SiOx mit fein darin verteilten CNTs (Abschnitt 6.1.1). Die Einbin-

dung der CNTs in die Silicamatrix sollte ermöglichen, durch Anwendung der

karbothermischen Reduktion (vergleiche Abschnitt 3.4.1) die CNTs in situ in SiC-

Whisker umzuwandeln. Zu diesem Zweck wurde das Verbundgel in einem Gra-

phitofen (Fa. Leybold) unter Vakuum für 2 h auf 1550 °C geheizt. Diese Tempera-

tur ist für die karbothermische Reduktion zur Bildung von SiC optimal [POC62].

Die Aufheiz- und die Abkühlrate betrug 10 K/min. Nach dieser Behandlung ent-

stand ein grünlich schwarzes Pulver, welches zur TEM-Charakterisierung gemör-

sert, in Chloroform dispergiert und auf TEM-Probenträger aufgebracht wurde.

Das entstandene Material besteht hauptsächlich aus Kristalliten in Mikrometer-

größe, vereinzelten CNTs und stark ungeordnetem graphitischen Material. Bild

7.1a zeigt eine TEM-Übersichtsaufnahme mit mehreren großen Kristallen, polyhe-

dralen Kohlenstoffpartikeln und einem CNT, dessen Endkappe mit einem Kristall

verbunden ist.
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Bild 7.1: Bei 1550 °C
getempertes SiOx/CNT-
Verbundgel. a) CTEM-
Aufnahme zeigt Kristallite,
polyhedrale C-Partikel und
ein an einen Kristallit
„angewachsenes“ CNT. b)
HRTEM-Aufnahme der
Grenzfläche zwischen
CNT und Kristallit. c)
Kappe eines CNT an der
Oberfläche eines Kristalits.

(a)

(b)

(c)
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Bild 7.2a zeigt eine STEM-Hellfeldaufnahme eines einseitig geschlossenen CNTs,

dessen offenes Ende mit einem Kristalliten verbunden ist. Für den markierten

Rahmen wurde eine EELS-Analyse mit 10x20 Meßpunkten durchgeführt. Die hier-

bei gemessenen Intensitäten der C-K Kante und der Si-L Kante sind in Bild 7.2b

und c als C- und Si-Elementverteilungsbilder dargestellt. Es zeigt sich, daß der

Kristallit sowohl Kohlenstoff als auch Silizium enthält und der Bereich des CNTs

erwartungsgemäß aus Kohlenstoff besteht, wobei am Rande des CNTs auch eine

Si-Intensität deutlich ist.

(a)

(b) (c)

Bild 7.2: EELS-Analyse eines Kontaktes zwischen CNT und Kristallit. a)
Hellfeld-Übersichtsaufnahme eines CNT, das in einen Kristalliten über-
geht. Der Rahmen markiert den analysierten Probenbereich. b) Kohlen-
stoffverteilung für in (a) markierten Bereich. c) Siliziumverteilung für in
(a) markierten Bereich. Die EEL-Spektren der Meßpunkte 1 bis 4 sind
im Bild 7.3 dargestellt.
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Für die im C-Verteilungsbild markierten Meßpunkte (1): im CNT, (2): im Grenzbe-

reich zwischen CNT und Kristallit, (3): im Kristallit sowie (3): am unteren Rand des

CNTs sind die jeweiligen EEL-Spektren in Bild 7.3a zu sehen. Die für die jeweilige

Region gemessenen Si-L und C-K Kanten sind deutlich erkennbar.

(a)

(b) (c)

Bild 7.3: a) EEL Spektren der Meßpunkte 1 bis 4 aus Bild 7.2c. Spek-
tren 3d und 4d zeigen die ersten Ableitung der Spektren 3 und 4 b)
ELNES der Si-L Kanten für Meßpunkte 2 und 3 aus a). c) ELNES der
C-K Kanten für Meßpunkte 1, 2 und 3 aus (a).
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Das Spektrum am Meßpunkt 4 zeigt jedoch im Gegensatz zum Si-Elementvertei-

lungsbild keine Si-L Kante. Zur Überprüfung sind in Bild 7.3a zusätzlich die ersten

Ableitungen 3d und 4d der Spektren 3 und 4  im Vergleich dargestellt. Auch in der

erster Ableitung von Spektrum 4 ist kein Hinweis auf eine Si-L Kante erkennbar.

Die scheinbare Si-Intensität in Bild 7.2b ist daher auf eine fehlerhafte Untergrund-

approximation bei Ermittlung der Si-Intensität zurückzuführen.

Bild 7.3b und c zeigen die ELNES der C-K bzw. der Si-L Kanten für die entspre-

chenden Meßpunkte. Die Si-L Kante hat eine Ionisierungsenergie von 102 eV so-

wie eine für SiC typische ELNES (vergleiche SiC-Referenz in Bild 7.7b). Die Mes-

sungen im Grenzbereich zwischen CNT und SiC ergaben im Vergleich zu denen

im Kristall eine niedrigere Kantenintensität. Hinsichtlich der Si-L Kantenform

können jedoch keine Unterschiede festgestellt werden. Im Gegensatz dazu weist

die C-K Kante für alle drei Meßpunkte eine deutlich abweichende ELNES auf. Die

ELNES von Kante 1 ist die eines CNTs mit einem ausgeprägten π*-Maximum bei

284,5 eV und einem σ*-Maximum bei 292 eV Energieverlust [AJA92]. Der π*-

Maximum wird in Spektrum 2 deutlich kleiner und ist in Kante 3 kaum noch vor-

handen. Die C-K Kantenform von Spektrum 3 mit einem ausgeprägten σ*-Maxi-

mum entspricht der des SiC [IMH95], was die für SiC typische Si-L Kantenform

bestätigt.

Es kann zusammenfassend festgestellt werden, daß das Tempern der Verbund-

gelproben bei 1550 °C in SiC-Kristallite von Mikrometergröße resultiert, nicht je-

doch in SiC-Nanowhisker. Eine Bindung von CNTs an entstandene SiC-Kristalle

konnte beobachtet werden.

7.2 Herstellung von SiC-Nanowhiskern im Lichtbogen

Die Verdampfung von gefüllten Kohlenstoffanoden im Lichtbogen wurde bereits

von Saito und Mitarbeitern sowie von Seraphin und Mitarbeitern [SAI95, SER96]

zur Herstellung von mit Metallen und Metallkarbiden gefüllten, polyhedralen Koh-

lenstoffpartikeln untersucht. Anstelle von Nanopartikeln sollten aber im vorliegen-

den Fall Nanowhisker auf der Basis von Silicium bzw. Siliciumkarbid hergestellt

werden.
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7.2.1 Synthese der SiC-Nanowhisker

Zur Herstellung von SiC-Nanowhiskern wurden die als Anode dienenden Graphit-

elektroden im Lichtbogen mit einer Mischung aus Si-Pulver und Graphitpulver im

Verhältnis 1:1 gefüllt. Bild 7.4a zeigt schematisch einen Querschnitt durch die mit

einem Loch versehene und daraufhin gefüllte Elektrode. Diese wurde unter

denselben Bedingungen wie die zur Herstellung von CNTs verdampft (siehe

Abschnitt 5.1).

(a) (b)

Bild 7.4: Lichtbogenprozeß zur Herstellung von SiC-Nanohiskern. a)
Füllung der Anode. b) Probenentnahme von der Kathode.

Auf der Kathode entstandendes Material wurde zur TEM-Charakterisierung von

der Stirnseite der Kathode und vom Kathodenrand (Kragenablagerung, Bild 7.4 b)

entnommen. In einem zweiten Experiment wurde der Anodenfüllung 0,3 Masse%

Eisenpulver hinzugefügt und der eben beschriebene Prozeß wiederholt. Proben

wurden der Kragenablagerung und der Stirnablagerung der Kathode entnommen,

in Chloroform unter Ultraschallbehandlung dispergiert und zur TEM-Untersuchung

auf ein Cu-Netzchen mit Kohlelochfilm getropft.

7.2.2 Charakterisierung der SiC-Nanowhisker:

Die hergestellten Strukturen wurden mittels CTEM, HRTEM und EEL-Spektros-

kopie charakterisiert. Tabelle 7.1 gibt eine Übersicht der TEM-Ergebnisse für die

Proben von der Stirnfläche der Kathode bzw. der Kragenablagerung.
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Tabelle 7.1: Bestandteile der Kathodenablagerung nach Lichtbogenexperimenten
mit Si/(Fe) - gefüllten Graphitanoden

C/Si-Füllung C/Si/Fe-Füllung

Stirnablagerung CNTs, polyhedrale Partikel CNTs, polyhedrale Partikel

Kragenab-
lagerung

Nanokristallite,
polyhedrale Partikel

Nanostäbchen,
Nanokristallite

Für die Stirnflächenablagerung unterscheiden sich die Morphologien mit oder

ohne Fe-Dotierung nicht voneinander; in beiden Fällen entstehen CNTs und poly-

hedrale Partikel. Die Kragenablagerungen bestanden aus nanokristallinem Pulver

mit Partikeldurchmessern von 10 nm bis 20 nm; bei den Experimenten mit Fe-

Dotierung konnte außerdem stäbchenartiges Material gefunden werden (Bild

7.5a), das detalliert untersucht wurde.

Die Länge dieser Stäbchen beträgt einige 100 nm und der Durchmesser etwa 10

nm. Am unteren rechten Rand von Bild 7.5a ist das typische nanokristalline

Material zu sehen, wie es auch in der Kragenablagerung der undotierten Anode

gefunden wurde. Eine Feinbereichsbeugungsaufnahme (selected area diffraction:

SAD) dieses Materials sowie die radial gemittelte Intensitätsverteilung (bestimmt

mit dem Programmpaket IDL, Fa. IMSL, Inc. TX, USA) über dem realen Gittervek-

tor sind in Bild 7.5b und 7.5c dargestellt. Für die Intensitätsmaxima in Bild 7.5c

wurden Netzebenabstände von (0,25 ± 0,02) nm; (0,16 ± 0,01) nm; (0,145 ±

0,003) nm und (0,13 ± 0,003) nm ermittelt. Der angegebene Fehler entspricht

jeweils der Peakbreite des halben Maximums. Diese Netzebenenabstände stim-

men mit denen der {111}, {220}, {311} und {222}-Ebenen des kubischen SiC über-

ein. Aufgrund der großen Fehlerbalken - besonders des Hauptpeaks - ist dieses

Ergebnis jedoch nicht eindeutig.
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(a)

(b) (c)

Bild 7.5: Ablagerung am Kragen der Kathodenstirnfläche nach Ver-
dampfung der C/Si/Fe gefüllten Anode. a) Stäbchen mit einem Durch-
messer von typischerweise 10 nm und einer Länge von 100 nm bis 200
nm liegen neben Partikeln vor. b) SAD-Aufnahme aus einem größeren
Bereich von (a). c) Radial gemittelte Beugungsintensität aufgetragen
über dem Logarithmus der realen Netzebenenabstände [SEE00].

In Bild 7.6 sind HRTEM-Aufnahmen zweier Stäbchen gezeigt. Die Oberfläche der

Stäbchen ist von ungeordneten Graphitschichten bedeckt. Deutlich sind die Netz-

ebenen parallel (Bild 7.6a) und senkrecht (Bild 7.6b) zur Stäbchenachse erkenn-

bar. Bei einigen Stäbchen konnten über eine Länge von ca. 100 nm keine Korn-

grenzen gefunden werden, was auf deren Monokristallinität hinweist.

Der Netzebenenabstand wurde durch Ausmessung der Netzebenenabstände

einer internen Goldreferenz bestimmt. Sie beträgt (0,243 ± 0,01) nm. Dies
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entspräche sowohl dem Abstand der {111} Ebenen des kubischen β-SiC (0,252

nm) als auch dem der {101} Ebenen des hexagonalen α-SiC (0,236 nm).

(a)

(b)

Bild 7.6: HRTEM Aufnahme einzelner Whisker aus Bild 7.5a. Sie sind
mit ungeordnetem - wahrscheinlich graphitischem - Material bedeckt.
Netzebenen sind a) parallel und b) senkrecht zur Whiskerachse
sichtbar.
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a

b

c

Bild 7.7: a) EELS-Spektrum eines einzelnen Nanowhiskers. b) EELS Si-
L Kante eines Nanowhiskers, eines Nanopartikels, einer SiC-Referenz
und einer Si-Referenz. Die Ionisationskante des SiC weist gegenüber
elementarem Si eine Energieverschiebung von 2,3 eV auf. c) EELS Si-
K Kante eines Nanowhiskers, einer SiC-Referenz und einer Si-
Referenz. Die Kanten der SiC-Referenz und der Nanowhisker weisen
eine Energieverschiebung gegenüber der der Si-Referenz auf. Die
ELNES  des Nanowhiskers ist ähnlich der der SiC-Referenz, obwohl
deren Hauptmaximum weniger intensiv ist und eine Verbreiterung
aufweist.
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Die Whisker wurden im dedizierten Rasterelektronenmikroskop VG STEM 501UX

mittels EELS analysiert. Bild 7.7a zeigt das Elektronenenergieverlustspektrum für

die Messung eines individuellen Whiskers. Es sind charakteristische Ionisations-

kanten für Silizium (Si-L Kante bei 100 eV, Si-K Kante bei 1856 eV) und Kohlen-

stoff (C-K Kante bei 284,5 eV) erkennbar.

Bild 7.7b zeigt die Nahkantenfeinstruktur (ELNES) der Si-L Kante eines einzelnen

Whiskers und eines Nanopartikels im Vergleich zu Referenzspektren von SiC und

elementarem Silizium. Die Ionisationskante des SiC ist gegenüber der des reinen

Siliziums um 2,3 eV verschoben, was auch für die Nanowhisker und die Nanopar-

tikel zutrifft. Auch die Intensitäten der Hauptmaxima stimmen für Nanowhisker,

Nanopartikel und SiC-Referenz gut überein. Ähnliches gilt für die Si-K Kante: Die

Ionisationskanten der Si-K Kante des Nanowhiskers (1857,2 ± 1 eV) und der SiC-

Referenz (1856,4 ± 1 eV) sind um etwa 4 eV gegenüber der der Siliziumreferenz

(1852,8 ± 1 eV) verschoben. Die ELNES der Si-K Kante zeigt für den Nanowhis-

ker keine derart ausgeprägten Maxima wie für die SiC-Referenz. Zudem weist das

Hauptmaximum im Vergleich zur Referenz eine deutliche Verbreiterung auf.

Die Quantifizierung der Si-L und der C-K Kante ergab, unter Verwendung der

durch das Programm EL/P (Fa. Gatan) bereitgestellten Aproximation des

partiellen Wirkungsquerschnittes nach Hartree/Slater [EGE96], einen Kohlenstoff-

gehalt von 68 % in den Whiskern. Da dieser Wert stark von der SiC-Stöchiometrie

abweicht, erfolgte eine experimentelle Bestimmung des Verhältnisses der partiel-

len Wirkungsquerschnitte von Si und C anhand einer SiC-Referenz. Bezogen auf

die SiC-Referenz liegt der Kohlenstoffgehalt der Whisker mit 61 % immer noch

deutlich über 50 %. In Tabelle 7.2 sind diese Ergebnisse zusammengefaßt. Der

Kohlenstoffüberschuß läßt sich vermutlich auf den ungeordneten Graphit an der

Oberfläche der Stäbchen zurückführen (vergleiche hierzu Abschnitt 4.3.4). Durch

Tempern der Whisker an Luft bei 1000  °C konnte der Kohlenstoff oxidativ besei-

tigt werden. Dies führte allerdings auch zu starker Oxidation der SiC-Nanowhisker.

Bei Raumtemperatur bildet der graphitische Kohlenstoff somit einen wirksamen

Oxidationsschutz für das SiC, welches ohne diese Schicht oberflächlich zu SiO2

oxidierte.

Aus der chemischen Analyse und der Untersuchung der Nahkantenfeinstruktur

der Si-L und der Si-K Kanten kann geschlossen werden, daß sowohl die in der
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Kragenablagerung gefundenen Nanowhisker als auch die Nanopartikel aus SiC

bestehen. Dies entspricht der Strukturbestimmung aus der Elektronenbeugung

und der HRTEM.

Tabelle 7.2: Quantifizierung der Nanowhisker bei Bestimmung des partiellen Wir-
kungsquerschnittes nach der Hartree-Slater Methode [EGE96] und Bestimmung
derselben mit Hilfe der SiC-Referenzprobe

Nanowhisker SiC-Referenz

Si Zählimpulse (∆= 30eV) 1,072 105 3,121 107

C Zählimpulse (∆= 30eV) 1,062 104 1,952 106

Verhältnis der
Wirkungsquerschnitte: xSi/xC

21,5 (HS) 16 (R) 16

cC/cSi 2,13 (HS) 1,58 (R) 1(+)

cC in % 68 (HS) 61 (R) 50(+)
(HS) mit Hartree-Slater Approximation (R) mit Referenz (+) Annahme



99

Kapitel 8 CNT-Verbunde: Interpretation und Diskussion

8.1 Interpretation der Ergebnisse hinsichtlich der Verbundsynthese

8.1.1 Modifizierung der CNT-Oberfläche

Chemische Modifizierung

Bei der chemischen Behandlung von CNTs wurde der Einfluß von Jodmonochlorid

(ICl) und von Brom (Br2) auf die Oberfläche von MWNTs untersucht. Beide

Chemikalien werden für die Funktionalisierung der Fullerene C60 und - beim ICl im

speziellen der C-Hexagone - des C72 verwendet [BIR92, BIR93]. Somit sollte sich

ICl vor allem zur Aktivierung der aus C-Hexagonen bestehenden Seitenwand von

CNTs eignen.

Die Anwendung von ICl auf CNTs ist aus anderen Arbeiten bisher nicht bekannt.

Mittels TEM konnten an den mit ICl behandelten Proben keine Veränderungen an

den CNT-Oberflächen festgestellt werden. Die mittels TGA nachgewiesene Redu-

zierung der Oxidationstemperatur um 110 K gegenüber unbehandelten CNTs

weist jedoch auf eine erhöhte Oberflächenreaktivität hin. Ähnliches Verhalten

(eine Reduzierung der Oxidationstemperatur) konnte von Hiura et al. [HIU95] bzw.

Dujardin et al. [DUJ98] nach der Behandlung von CNTs mit Oxidationsmitteln wie

KMnO4, HF, HNO3 oder H2SO4 festgestellt werden. Nach Hiura et al. und Dujardin

et al. führt die Oxidation zur Bildung von COOH-, und OH-Gruppen vor allem an

den defektreichen Endkappen der CNTs, was sogar zur Öffnung der CNTs an den

Endkappen führen kann [SAT96a, ESU98]. Einen ähnlichen Effekt dürfte somit

die Behandlung mit ICl haben, ohne jedoch, wie die HRTEM-Untersuchung zeigte,

die CNTs bzw. deren Endkappen zu zerstören.

Auch die Behandlung mit Brom zieht eine deutliche Verringerung der Oxidations-

temperatur der CNTs von etwa 110 K nach sich. Ein ähnliches Verhalten wurde

von Chen und Mitarbeitern [CHE96] gefunden, die eine Bromvorbehandlung bei

der Reinigung von CNTs durch thermische Oxidation in Luft vornahmen. Die

Autoren beobachteten, daß vor allem polyhedrale Partikel nach der Bromierung

bevorzugt oxidiert wurden. Sie folgerten daraus eine brombedingte mechanische

Schädigung dieser Partikel. Chen et al. schlagen einen Schädigungsmechanis-
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mus vor, demzufolge Brom über Oberflächendefekte zwischen die Graphen-

ebenen - ähnlich zur Bildung der Interkalationsverbindung C8Br - interkaliert. Auf-

grund der daraus folgenden 55 %igen Expansion des graphitischen Gitters im ge-

schlossenen Partikel gehen die Autoren von einer Aufsprengung der Partikelober-

fläche aus. Trotz eingehender TEM-Charakterisierung wurde diese mechanische

Schädigung von Chen et al. jedoch nicht nachgewiesen. Im Gegensatz dazu

konnten in der vorliegenden Arbeit deutliche Schäden an den äußeren Zylindern

der CNTs nach Bromierung nachgewiesen werden. Hiebei ist besonders bemer-

kenswert, daß diese Schäden auch entlang der defektarmen CNT-Wände gefun-

den wurden.

Infolge dieses Ergebnisses ist der von Chen et al. vorgeschlagene Schädigungs-

mechanismus sehr unwahrscheinlich. Es ist aber wahrscheinlich, daß die an-

dauernde Ultraschallbehandlung während der Bromierung, die Chen et al. nicht

eingesetzten, eine Reaktion von Brom mit - den wenigen vorhandenen - CNT-

Defekten und somit die Schädigung der CNTs forciert. Diese These wird unter-

stützt durch die Tatsachen, daß Ultraschall die Bildung besonders reaktiver Brom-

radikale begünstigt und die mechanische Schädigung einwandiger CNTs hervor-

ruft. Letzeres konnten Liu et al. [LIU98] nachweisen.

Brom konnte in Bündeln von CNTs sowie in Agglomeraten mittels EDX-Analyse im

dedizierten STEM nachgewiesen werden. Die hierbei ermittelten Bromanteile von

bis zu 0,03 at.% sind sehr klein. Somit ist verständlich, daß ein Nachweis durch

IR-Spektroskopie oder EELS-Analyse erfolglos blieb. Dieser Bromanteil ist auch

deutlich geringer als der von Chen et al. gemessene von bis zu 4,1 Masse% bzw.

1,2 at% in der Gesamtprobe. Diese Werte sind allerdings nicht direkt vergleichbar,

da die Messungen in der vorliegenden Arbeit mit hoher lateraler Auflösung an ein-

zelnen CNTs, CNT-Bündeln und Partikelagglomeraten durchgeführt wurden.

Zur Verwendung brombehandelter CNTs in einem Verbund wird sich die Schä-

digung der äußeren Zylinder einerseits negativ auf die mechanischen Eigenschaf-

ten der CNTs auswirken. Bleiben aber innere Zylinder intakt, kann andererseits

eine Erhöhung der Rauhigkeit der Oberfläche zu einer besseren „Verzahnung“ der

CNTs mit einer umgebenden Matrix führen, was eine Rißüberbrückung vor der

Faser-Matrix-Ablösung begünstigt. Gleichzeitig betonen Rühle und Evans

[RÜH89], daß erhöhte Faser-Matrix-Reibung sich negativ auf den Zähigkeitsanteil
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infolge geringeren Faser-„pull-out“ verkleinert. Die Klärung der Frage, inwiefern

oberflächengeschädigte CNTs deren Verstärkungseffekt beeinflussen, bleibt einer

eingehenderen Untersuchung durch Einsatz der behandelten CNTs in einem

optimierten Verbund vorbehalten.

Adsorption von Polyelektrolyten

Die Messung des Zetapotentials der mit Polyelektrolyten behandelten CNTs ergab

im Falle von PEI eine positive und im Falle von PAA eine negative Oberflächen-

ladung auf den CNTs über einen weiten pH-Bereich. Dieses Ergebnis und die

hohe Stabilität der Dispersionen zeigen, daß sowohl die Polymerketten des PEI

als auch die des PAA auf der Oberfläche der CNT adsorbieren und deren Ober-

flächenladung entsprechend der Reaktionen 4.4 und 4.5 (vergleiche Abschnitt

4.2.2)  verändern. Erste Messungen des Zetapotentials von CNTs wurden von

Esumi und Mitarbeitern [ESU96] durchgeführt. Sie stellten ein deutlich negatives

Zetapotential für säurebehandelte katalytisch hergestellte CNTs fest und führten

dies auf eine Erhöhung der Karboxyl(COOH)-Konzentration an der CNT-Ober-

fläche zurück. Lago et al. Untersuchten die Bildung von Karboxylgruppen durch

Säurebehandlung auf MWNTs aus der Lichtbogensynthese. Sie erreichten zwar

eine Öffnung der Endkappen, konnten aber keinen signifikanten Effekt auf die

Karboxylkonzentration nachweisen [LAG95]. Dies wird von den Autoren sowie von

Esumi und Mitarbeitern [ESU96] einleuchtend mit der niedrigen Defektdichte an

der Oberfläche der Lichtbogenröhrchen im Vergleich zu der in katalytischen Röhr-

chen begründet.

Wie die Ergebnisse dieser Arbeit zeigen, ist aber die Adsorption von Polyelektroly-

ten an den Seitenwänden der Lichtbogen-CNTs möglich. Dies konnte durch Mes-

sung des Zetapotentials und damit einer veränderten Oberflächenladung der

CNTs indirekt gezeigt werden. Daraus eröffnet sich die Möglichkeit der gezielten

Erzeugung von Ladungen auf CNTs zum Zwecke der elektrophoretischen Ab-

scheidung in dünnen Filmen.
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8.1.2 Synthese von Nanoverbunden durch Beschichtung von CNTs

Zwei unterschiedliche Ansätze wurden zur Synthese von mit SiO2 beschichteten

CNTs verwendet. Das kolloidale Verfahren bei Raumtemperatur und das Hoch-

temperaturverfahren bei 1000 °C zeigen deutliche Unterschiede hinsichtlich der

Beschichtungsausbeute und -beständigkeit.

Hochtemperaturverfahren

Beim Hochtemperaturverfahren zeigten etwa 40 % der CNTs eine Beschichtung.

Diese platzte allerdings innerhalb einiger Wochen sehr leicht wieder von der CNT-

Oberfläche ab. Auch Satishkumar et al. [SAT97] nutzten ein ähnliches Verfahren

zur Herstellung einer Schicht auf CNTs. Im Gegensatz zur vorliegenden Arbeit

konzentrierten sie sich dabei auf die Herstellung von SiO2-Nanoröhrchen durch

die nachfolgende Oxidation der CNTs bei 800 °C an Luft. Besonders

gleichmäßige Schichten bildeten sich laut Satishkumar et al. nach vorangegan-

gener Behandlung der CNTs in HNO3. Daraus motivierte Versuche in der vorlie-

genden Arbeit, zur Beschichtung chemisch - d. h. mit Br2 bzw. ICl - modifizierter

CNTs, führten zu davon abweichenden Ergebnissen. Während sich auf den mit

ICl behandelten CNTs keine Beschichtung bildete, entstanden auf den bromierten

CNTs bis zu 120 nm dicke spröde Schichten. Letztere sind aus graphitischem

Kohlenstoff und einem geringen Anteil an SiO2 zusammengesetzt. Die Art der

Oberflächenbehandlung der CNTs hat demnach einen entscheidenden Einfluß auf

die erzielbare Beschichtung. Die Beobachtungen sind in Tabelle 8.1 zusam-

mengefaßt.

Tabelle 8.1: Einfluß der Oberflächenbehandlung von MWNTs auf eine nach dem
Hochtemperaturverfahren hergestellte Beschichtung.

Vorbehandlung Schichticke Zusammensetzung Eigenschaften

ohne <15 nm SiO2 unregelmäßig, spröd

HNO3* ca. 10 nm* SiO2* regelmäßig*

ICl - - -

Br2 <120 nm C/SiO2 regelmäßig, spröd

*aus [SAT97]
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Die Entstehung von C/SiO2-Schichten auf den bromierten CNTs ist aus der ein-

schlägigen Literatur bisher nicht bekannt. Ein Bildungsmechanismus kann aus

folgenden Tatsachen abgeleitet und vorgeschlagen werden:

1. Die vorangehende Brombehandlung führt zu einer starken Schädigung der

MWNT-Oberfläche (vergleiche Abschnitt 5.2.2)

2. Die Hochtemperaturbeschichtung der bromierten MWNTs besteht aus unge-

ordnetem graphitischem Material und darin eingelagertem SiO2.

3. SiOx lagert sich aus der TEOS-Gasphase auf Graphit nach Untersuchungen

von Hoveland et al. [HOV94] und Bonell et al. [BON98] vorzugsweise an Ober-

flächendefekten und Stufen an.

Bildungsmechanismus der C/SiO2-Schichten auf bromierten CNTs

Der vorgeschlagene Mechanismus ist in Bild 8.1 ist schematisch dargestellt. Der

o. g. Punkt 1 führt zu einer Anreicherung ungeordneten graphitischen Materials,

das sich während der Bromierung von den MWNT-Oberflächen ablöst. Während

der Ultraschallbehandlung in TEOS adsorbiert dieses entsprechend Punkt 3 vor-

zugsweise an den defektreichen Oberflächen der CNTs und des abgelösten

graphitischen Materials. Die Temperaturbehandlung führt zur Zersetzung dieser

Adsorbate zu SiO2 entsprechend Gleichung 5.2. Das SiO2 bildet bei erhöhter

Temperatur (1000 °C) den „Klebstoff“, aufgrund dessen sich die graphitischen

Reste auf der Oberfläche der CNTs anlagern und eine C/SiO2 -Schicht bilden.

Ein derartiges Beschichtungverhalten ist in der Fachliteratur bisher nicht

beschrieben.
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(a) (b) (c)

Bild 8.1: Schema zur Bildung der Kohlenstoff/SiO2-Verbundschichten
auf der Oberfläche von mit Brom behandelten CNTs. a) durch Brombe-
handlung oberflächengeschädigtes CNT sowie von der CNT-Ober-
fläche abgelöstes graphitisches Material. b) Behandlung in TEOS: Die
SiO2-Vorstufe adsorbiert vorwiegend an den Defekten der CNT sowie
an den ungebundenen Rändern des graphitischen Materials. c)
Trocknung und Temperung bei 1000 °C, TEOS wird zu SiO2 zersetzt
und führt durch Versintern von CNT und graphitischem Material zur
Schichtbildung.

Raumtemperaturverfahren

Neben einer Beschichtungsmethode bei 1000 °C wurde auch die Möglichkeit einer

Beschichtung der CNTs mit SiOx bei Raumtemperatur untersucht. Hierbei sollte

die Ablagerung negativ geladener kolloidaler SiOx -Partikel auf - durch Behand-

lung mit einem Polyelektrolyten (PEI) - positiv geladenen CNTs genutzt werden

[ALI91,SUT98]. Die Raumtemperaturbeschichtung mit SiOx war, nur auf mit PEI

vorbehandeltem Material bei etwa 10 % der CNTs erfolgreich (Tab. 8.2). Im Ver-

gleich zu den Hochtemperaturschichten wiesen diese jedoch eine wesentlich

höhere zeitliche Stabilität auf. Das Prinzip der Herstellung von Schichten durch

Erzeugung entgegengesetzter Oberflächenladungen auf Fasern und Partikeln

erscheint somit auf CNTs übertragbar. Gleichzeitig begünstigt die deutlich verbes-

serte Dispersion der geladenen CNTs in wäßriger Lösung den allseitigen Kontakt

der CNT-Oberfläche mit kolloidalen Partikeln und damit auch die Beschichtung.

Während der Entstehung der vorliegenden Arbeit berichteten Satishkumar und

Mitarbeiter [SAT00] über die Herstellung von Schichten aus MoO3, WO3 Sb2O3

und RuO2 auf CNT bei Raumtemperatur und nach vorangegangener Behandlung
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in HNO3. Die Autoren berichten von gleichmäßigen Oxidschichten mit einer Dicke

von bis ca. 10 nm. Sie erreichten dies jedoch ohne gezielte Aufladung der CNT-

Oberfläche. Es ist somit bisher nicht nachweisbar, ob die hier hergestellten Raum-

temperaturschichten durch die elektrostatische Anziehung oder die gute Disper-

sion der CNT entstehen.

Tabelle 8.2: Schichteigenschaften für die Raumtemperaturbeschichtung im Ver-
gleich zur Hochtemperaturbeschichtung.

Methode Schicht-
material

Dicke Morphologie
Eigenschaften

Häufigkeit

Raumtemp. SiOx 3-10 nm dicht ca. 10 %

Hochtemp. SiO2 <15 sehr unregelmäßig ca. 40 %

8.1.3 Synthese des Volumenverbundes

Als wesentlicher Schritt zur Synthese eines CNT/SiO2-Volumenverbundes hat sich

im Verlaufe der vorliegenden Arbeit das Sonogelverfahren erwiesen. Die REM-

Charakterisierung des direkt aus dem Sonogelverfahren erzielten Zwischenpro-

duktes (CNT/SiOx-Verbundgel) zeigt eine gute Verteilung von CNTs in der Matrix.

Wie die REM-Aufnahmen der Bruchoberfläche des fertigen Verbundes zeigen,

wirkt sich auch die Mahlung des Sonogels nicht negativ auf die Verteilung der

CNTs im Verbund aus. Somit gewährleistet das Sonogelverfahren erstmals eine

relativ homogene Verteilung von ex situ hergestellten CNTs in einer oxidischen

Matrix. Die einzige bei Beginn der Arbeit bekannte CNT/Metalloxid-Verbundsyn-

these wurde von Peigney et al. [PEI97,PEI98] entwickelt und beruht auf dem kata-

lytischen Wachstum von CNTs in einem Al2O3 -Xerogel und nachfolgendem Heiß-

pressen. Von derselben Arbeitsgruppe wurde später die Anwendung dieser Vor-

gehensweise auf Matrizen aus MgO und MgAl2O4 ausgeweitet [FLA00]. Ein Nach-

teil dieses Verfahrens gegenüber dem Sonogelverfahren ist, daß für das CNT-

Wachstum katalytische Metallpartikel im Xerogel eingebracht werden müssen.

Diese beeinflussen den Phasenbestand des Verbundes deutlich. Ein weiterer

Nachteil besteht darin, daß mit diesem Verfahren nur katalytische und somit

defektreiche CNTs in eine Keramikmatrix eingebracht werden können. Ein Vorteil
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dieses Verfahrens liegt in der Verdichtung der Matrix durch Heißpressen, was zu

einer höheren Dichte des Verbundes führt. Diese wird von Flauhaut et al. mit bis

zu 92,9 % (im Vergleich zu < 85 % in der vorliegenden Arbeit) angegeben

[FLA00]. Da der Heißpreßvorgang hier nur der Verdichtung der Verbunde dient,

ließe er sich problemlos auf die Verdichtung der Sonogelverbunde übertragen. Ein

Problem könnte sich hier aus der Zerstörung von CNTs durch das Heißpressen

ergeben, die Flauhaut et. al - allerdings nur qualitativ - bei der Auswertung von

REM-Aufnahmen feststellten. Ma et al. [MA98], die CNT/SiC-Verbunde durch

Heißpressen herstellten, berichteten von keinem CNT-Verlust. Sollte dieser mög-

liche Nachteil umgangen werden können, ist das Heißpressen zur Verbesserung

der Matrixdichte dem uniaxialen Pressen, das in der vorliegenden Arbeit verwen-

det wurde, klar vorzuziehen.

8.2 Interpretation der Ergebnisse hinsichtlich der

Verbundstruktur

8.2.1 Die Struktur des CNT/SiO2-Volumenverbundes

Die Röntgenstrukturanalyse zeigt, daß die gesinterte Verbundmatrix (neben

amorphem SiO2) aus einem Gemisch von Cristoballit und Tridymit besteht. Die

offene Porosität beträgt 15 %. Auch Risse innerhalb der Matrix konnten festge-

stellt werden. Letztere dürften auf den Cristoballit- und Tridymitgehalt in der Matrix

zurückzuführen sein, da die Umwandlung der kubischen Hochtemperaturphasen

Hochcristoballit und Hochtridymit in die tetragonalen Tieftemperaturphasen mit

einer 2,8 %igen (Cristoballit) bzw. 0,4 %igen (Tridymit) Volumenabnahme einher-

geht. Der Kristallitgehalt in der Matrix zeigt, daß sich - neben dem Sintern - bei

1150 °C die Kristallisation der amorphen SiO2-Matrix vollzieht, was aus dem

Kristallisationsverhalten von Quarzglas bekannt ist [SCH77].

Die-REM Charakterisierung zeigt, daß CNTs homogen in der SiO2 Matrix verteilt

und einzeln bzw. in kleinen Bündeln vorliegen. Sie können sowohl dicht von einer

Matrix umschlossen sein, als auch in Poren gefunden werden. Somit liegt bei

einem Teil der CNTs eine gute Benetzung mit der SiO2 -Matrix vor. Dies wird

durch die Untersuchung im CTEM bestätigt, in der sehr viele CNTs mit einer

dichten SiO2-Ummantelung mit einer Dicke von 30 nm bis 40 nm gefunden
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wurden. Von diesen Aufnahmen entsteht der Eindruck, daß die Ummantelungen

als dichterer Phasenbestandteil innerhalb der SiO2-Matrix vorliegen. Es ist jedoch

nicht erklärbar, wie diese während der Verbundsynthese entstehen sollte. Die

REM-Untersuchung der TEM-Probe zeigt, daß derartige Strukturen mit einem

Durchmesser von ca. 100 nm ausschließlich in Poren gefunden werden. Die

Porenwände zeigen zudem reliefartige Strukturen, welche möglicherweise von

CNTs unterhalb der Porenwand herrühren. Daraus kann geschlossen werden,

daß die Ummantelungen nicht als zweite dichte Matrixphase vorliegen. Vielmehr

umschließen sie CNTs, die in Poren hineinragen bzw. an diese grenzen.

Als Ergebnis dieser Beobachtungen wird daher vorgeschlagen, daß die Um-

mantelungen während des Sinterns auf den CNTs zurückbleiben. Dieser Vorgang

ist in Bild 8.2 schematisch dargestellt.

(a) (b)

Bild 8.2 Schematische Darstellung der Bildung von SiO2-Ummante-
lungen von CNTs beim Sintern des SiOx/CNT-Grünkörpers. a) SiOx-
Gelpartikel hoher Nanoporosität mit eingebetteten CNTs im gepreßten
Grünkörper mit einer Mikropore. b) derselbe Verbundbereich nach
Sintern der Probe: Die Nanoporen des Gels sind durch Ostwaldreifung
zur Mikropore diffundiert. Das Gel verdichtet sich in Umgebung der
CNTs und hinterläßt im Bereich großer Poren eine dichte Ummantelung
auf den CNTs.

Bild 8.2a zeigt SiOx-Gelpartikel im gepreßten Grünkörper mit darin eingeschlos-

senen CNTs. Das Gel weist eine hohe Nanoporosität auf [ZAR93]. Während des

Sintervorgangs diffundieren die Nanoporen (Durchmesser ca. 1nm) durch Ost-

waldreifung zu größeren evtl. schon vorhandenen Poren. Im Falle eines im Gel
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eingeschlossenen CNTs diffundieren diese Nanoporen somit immer vom CNT

weg und hinterlassen eine dichte SiO2-Ummantelung (Bild 8.2b). Vergleiche mit

der Fachliteratur sind hier nicht möglich, da entsprechende Untersuchungen nicht

vorliegen. Eine Verbesserung der Verbundstruktur kann - wie in Abschnitt 8.1.3 er-

wähnt - durch Verringerung der Porosität infolge optimierten Sinterns (Heißpres-

sen) erreicht werden. Ein anderer Weg besteht im Zusatz von Netzwerkwandlern

(z. B. Na2O) in die Glasmatrix, der zu einer Verringerung der Sintertemperatur und

der Viskosität der Matrix führt. Ein weiterer positiver Effekt wäre hierbei, daß die

Kristallisation unterdrückt würde und sich somit keine Risse infolge von Phasen-

umwandlungen bildeten. Die Veränderung der Glaszusammensetzung führte aber

auch zu veränderten Bedingungen während der Sonogelsynthese, die gegebe-

nenfalls modifiziert werden müßten.

8.2.2 Elektronenstrahlschädigung von SiO2 und Konsequenzen für die

Strukturbestimmung der CNT-Beschichtungen

Die ortsaufgelöste Messung der ELNES der Si-L Kante in der Raumtemperaturbe-

schichtung zeigt eine sich verändernde Nahkantenfeinstruktur (ELNES) in Ab-

hängigkeit vom Meßort (siehe Abschnitt 5.4.2, Bild 5.8). Daraus kann auf eine

verringerte Oxidation des Si in den äußeren Schichtbereichen und somit die Ver-

armung an Sauerstoff geschlossen werden. Im Vergleich dazu ergab die zeitauf-

gelöste Messung der Si-L Kante des SiO2 in Abschnitt 6.2.2 (Bild 6.12), daß sich

auch deren ELNES unter andauerndem Elektronenbeschuß verändert. Dies

äußert sich durch Verringerung der Intensität und des Intensitätsverhältnisses der

Maxima bei 108 eV und 115 eV Energieverlust und die Verschiebung der Ionisa-

tionskante zu 100 eV. Derartige Veränderungen sind sehr ähnlich denen der o. g.

ortsaufgelösten Analyse der Raumtemperaturbeschichtung. Dies wird im direkten

Vergleich in Bild 8.3 klar. Spektrum 1 wurde nach 1-minütiger Elektronen-

bestrahlung von SiO2 (aus Kapitel 6.2.2 Bild 6.12) gemesssen und die Spektren 2

und 3 an den äußeren Rändern der Raumtemperaturbeschichtung.
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Bild 8.3: Vergleich der ELNES der Si-L Kante gemessen im amorphem
SiO2 der Matrix des Volumenverbundes nach 1-minütiger Elektronen-
bestrahlung (Spektrum 1 entspricht Spektrum 3 in Bild 6.12, Abschnitt
6.2.2) und am Rande einer bei Raumtemperatur hergestellten SiOx-Be-
schichtung (Spektren 2 und 3 entsprechend den Spektren 1 und 8 aus
Bild 5.8, Abschnitt 5.4.2).

Daraus kann geschlossen werden, daß die Sauerstoffverarmung in der Beschich-

tung durch den Elektronenstrahl hervorgerufen wird. Dieses Ergebnis wird durch

Untersuchungen von Chen et al. [CHE93] untermauert, die eine ähnliche Verän-

derung der Si-L Kante von SiO2 unter Elektronenbeschuß im dedizierten STEM

feststellten. In ihrem Experiment wiesen die Autoren sogar elementares Silizium in

der Mitte des bestrahlten Probenbereiches nach. Während der Entstehung der

vorliegenden Arbeit veröffentlichten Takeguchi et al. [TAK99] Untersuchungen zur

Erzeugung von Si-Nanokristallen in einkristallinem Quarz durch Elektronenbe-

schuß. Dazu verwendeten die Autoren ein TEM mit 200 keV Beschleunigungs-

spannung mit einer Heizvorrichtung (Temperatur: 577 °C). Auch in den, im Verlauf

der vorliegenden Arbeit synthetisierten, Raumtemperaturbeschichtungen konnten

Si-Nanokristalle mittels HRTEM nachgewiesen werden. Aus den Untersuchungen

von Chen et al. und Takeguchi et al. sowie dem nachgewiesenen Sauerstoffver-

lust dieser Schichten unter Elektronenbeschuß kann gefolgert werden, daß diese

Kristalle erst im TEM entstanden sind. Eine Übersicht der unterschiedlichen

Arbeiten zur Erzeugung von Si innerhalb von SiOx bzw. SiO2 zeigt Tabelle 8.3.
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Tabelle 8.3: Vergleich der Bedingungen zur Erzeugung von Si in SiO2 bzw. SiOx

durch Elektronenbestrahlung mit Untersuchungen aus der Literatur.

Arbeit SiOx Si e--Energie e--Quelle Temperatur

[CHE91] SiO2

amorph

amorph 100 keV kalte Feld-

emission

RT*

[TAK99]. SiO2

kristallin

kristallin 200 keV thermische

Feldemission

577 °C

vorliegend SiOx-Gel kristallin 400 keV thermische

Emission

RT*

* Annahme, da kein Heizhalter verwendet wurde.

Im Vergleich zu den Messungen an der Raumtemperaturbeschichtung zeigt die

Si-L ELNES an der Hochtemperaturbeschichtung nur eine geringe Veränderung.

Daraus läßt sich eine deutlich geringere Degradation der Schicht im Elektronen-

strahl ableiten. Der Grund dafür ist in der Struktur der Schichten zu suchen.

Während bei einer Beschichtungstemperatur von 1000 °C keine Silanolgruppen

(≡Si-OH) in der Schicht verbleiben, besteht die Raumtemperaturbeschichtung aus

einem unvollständig vernetzten SiOx-Gel, das Silanolgruppen enthält. Diese sind

offenbar im Elektronenstrahl deutlich labiler als die Si-O-Si Brücken in der voll-

ständig vernetzten Hochtemperaturbeschichtung. Dies führt vermutlich auch zu

größerer Sprödigkeit, die die geringere Langzeitstabilität der Hochtemperatur-

schicht nach sich zieht.

Die hier beschriebenen Untersuchungen beziehen sich hauptsächlich auf die

Charakterisierung der Schicht sowie der Grenzfläche zwischen CNT und Schicht.

Vergleichbare Untersuchungen anderer Autoren für SiOx-beschichtete CNTs

liegen nicht vor. Für die gezielte Anwendung der Schichten zur Optimierung der

Grenzfläche zwischen Faser und Matrix im Volumenverbund kommt - wegen ihrer

höheren Langzeitstabilität - vor allem eine SiOx-Raumtemperaturbeschichtung in

Frage. In diesem Falle wäre allerdings die Beschichtungsausbeute auf den CNTs

deutlich zu erhöhen.
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Die Elektronenstrahlschädigung von SiO2 hatte zur Folge, daß der Nachweis einer

chemischen Bindung zwischen SiO2 und CNTs im Volumenverbund mittels EELS

nicht erbracht werden konnte. Wie bereits erwähnt, äußert sich diese Schädigung

durch die Verschiebung der Ionisationsenergie der Si-L Kante von 104 eV zu 100

eV infolge Sauerstoffverlusts. Die Ionisationsenergie der Si-L Kante des an C

gebunden Si liegt jedoch bei 102 eV (vergleiche Abschnitt 5.4.4 sowie [IMH95]).

Eine Unterscheidung zwischen einem SiC-Bindungsanteil und Strahlschädigungs-

effekten ist deshalb nur bei einem sehr ausgeprägten SiC-Bindungsanteil möglich.

Zudem liegt aufgrund der Geometrie der ummantelten CNTs kein EELS-Signal

der reinen Grenzfläche vor. Dieses wird vielmehr durch das Signal der relativ

dicken Ummantelung überlagert. Eine mögliche Lösung ist hier die - allerdings

sehr aufwendige - Präparation einer Querschnittsprobe eines ummantelten CNTs.

8.2.3 Reaktionen in der CNT/SiO2-Grenzfläche in Abhängigkeit von

der Prozeßtemperatur

In dieser Arbeit wurden Kohlenstoff-Nanoröhrchen und deren Wechselwirkung mit

SiO2 bzw. SiOx-Gel bei verschiedenen Temperaturen untersucht, da diese für die

Grenzflächeneigenschaften eines CNT/SiO2-Modellverbundes von grundlegender

Bedeutung sind. Die Reaktion von Kohlenstoff unterschiedlichster Morphologie

und Kristallographie mit Siliziumoxid ist in der Literatur im Detail beschrieben

worden (vergleiche hierzu Abschnitt 3.4.1). Der Reaktivität von CNTs, im

speziellen mit SiO2, ist bisher jedoch keine Beachtung geschenkt worden. Diese

stellt insofern einen Spezialfall dar, als die Reaktion ausschließlich an der {002}-

Ebene des Graphits (CNT-Mantelflächen) mit einer in den CNT-Endkappen

erhöhten Defektkonzentration möglich ist [DRE95]. Tabelle 8.4 faßt die Ergeb-

nisse dieser Arbeit hinsichtlich der Reaktionen von SiOx bzw. SiO2 mit CNTs zu-

sammen.
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Tabelle 8.4: Herstellungsbedingungen der SiO2/CNT Grenzflächen.

Grenzfläche
in:

Temperatur Atmosphäre Grenz-
flächen-
reaktion

Bemerkung Ergebnisse
in Abschnitt

Beschichtung 25 °C

1000 °C

Flüssigphase

Ar-Fluß, 1 bar

keine

keine

5.4.2

Volumenver-
bund

1150 °C >300 mbar Ar ja keine neue
Phase
detektierbar

6.2

Verbundgel-
temperung
(SiC/CNT)

1550 °C Hochvakuum,
reduzierend

ja Zerstörung
der CNTs
von den
Endkappen
her

7.1

Beschichtungen

Die Beschichtungen sowohl bei Raumtemperatur als auch bei 1000 °C zeigen

keine durch EELS bzw. HRTEM nachweisbare Grenzflächenreaktionen zwischen

CNTs und Beschichtung. Dies steht in Übereinstimmung mit der Thermodynamik

der karbothermischen Reduktion, wie sie in Kapitel 3.4.1 beschrieben ist. Die Tat-

sache, daß die Hochtemperaturschichten - vermutlich aufgrund ihrer Sprödigkeit –

abplatzen, ist ein Zeugnis für die fehlende Bindung an die CNTs.

In diesem Zusammenhang zeigen allerdings theoretische Untersuchungen, daß

eine geschlossene SiOx-Schicht ohne chemische Bindung auf einem CNT stabil

sein kann. Dazu wurden  in Zusammenarbeit mit Th. Köhler und G. Seifert von der

Universität Paderborn „tight-binding“-Rechnungen herangezogen. Das angewen-

dete Verfahren wurde von Porezag [POR95] beschrieben und die Anwendbarkeit

auf SiO- und SiC-Systeme von Gutierrez et al. [GUT96] und Kaschner et al.

[KAS97] bewiesen. Eine simulierte Konfiguration eines SiOx-Zylinders (x = 2,5) auf

einem (20,20) SWNT ist in Bild 8.4 dargestellt. Ungesättigte Bindungen am Sauer-

stoff wurden durch Wasserstoff abgesättigt. Interessanterweise neigt der SiOx -

Zylinder, ohne inneres CNT zu kollabieren, was auf die niedrige Koordinationszahl

und damit eine geringe Steifigkeit der Röhrchenstruktur zurückzuführen ist. Das

innere CNT wirkt somit stabilisierend auf das SiOx-Röhrchen. Diese geringe
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Stabilität drückt natürlich auch eine große Anfälligkeit gegenüber Defekten im SiOx

-Zylinder aus. Eine hohe Defektdichte in den Hochtemperaturschichten ist - bei

allen Unterschieden zwischen Experiment und Theorie - eine weitere Ursache für

die Instabilität der Hochtemperaturschichten. Möglicherweise ist die stabilere

Raumtemperaturschicht aus SiOx-Gel mit noch unvernetzten Si-OH-Gruppen in

ihrer Struktur, wenn nicht gleich, so doch vergleichbar mit der der stabilen H-ab-

gesättigten berechneten SiOx-Schicht.

Bild 8.4: Querschnitt und Seitenansicht der Simulation einer einlagigen
SiOx -Schicht auf einem (20,20) Nanoröhrchen ohne Bindung (x=2,5)
[SEE01a]. Jeweils ein Sauerstoff der SiO4-Tetraeder ist durch ein H
abgesättigt

Volumenverbund

Im Volumenverbund, der bei 1150 °C hergestellt wurde, konnten in einer ge-

brochenen SiO2-Ummantelung gerissene äußere CNT-Zylinder bei intakten

inneren Zylindern festgestellt werden. Die Gleitfläche, in der die Verschiebung der

abgebrochenen Ummantelung stattfindet, liegt somit nicht in der SiO2/CNT-Grenz-

fläche, sondern zwischen zwei inneren Zylindern des CNT. Diese Beobachtung ist

im Bild 8.4 schematisch dargestellt.
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Bild 8.5: Schematische Darstellung des teilweisen Bruches eines CNT
innerhalb einer SiO2-Ummantelung des CNT/SiO2-Volumenverbundes.
Die äußeren Zylinder des CNT sind mit der Matrix gebrochen, was zu
einem Abgleiten der gebrochenen auf der Oberfläche der intakten
Zylinder führt. Die gebundene CNT/SiO2-Grenzfläche und die
Gleitfläche sind farbig markiert.
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Dies deutet auf zwei Tatsachen hin:

- Die Bindung zwischen CNT und Matrix muß so fest sein, daß beim Bruch die

Reißfestigkeit der äußeren Graphitzylinder überwunden wird – andernfalls wäre

die Matrix in der Grenzfläche CNT/SiO2 abgeglitten.

- Das gleichzeitige Versagen mehrerer Graphitzylinder deutet auf eine

Schwächung der C-C-Bindungen innerhalb der einzelnen Zylinder hin - andernfalls

hätte nur der äußere Zylinder versagt.

Dabei würde die letztere These die erste - die einer sehr festen CNT-Matrix-Bin-

dung - relativieren. Beide Thesen sollen hier diskutiert werden:

Wie Untersuchungen zur Kinetik der karbothermischen Reduktion zeigen, ist die

Schädigung der äußeren Zylinder von CNTs bei 1150 °C möglich. Dies kann

bereits durch die erste Teilreaktion der karbothermischen Reduktion (vergleiche

Abschnitt 3.4) entsprechend:

SiO2 + 3C → SiO(g) + 2C + CO(g) 3.3

geschehen. Bader und Kreuzberger [BAD84] untersuchten den Gewichtsverlust

eines Gemisches aus Kieselglas und Graphit beim Aufheizen auf 1450 °C in

Abhängigkeit vom Argondruck. Die Autoren stellten bereits bei 1000 °C und 1 bar

Ar-Druck den ersten Masseverlust der Mischung fest. Mit sinkendem Ar-Druck

erhöht sich dieser weiter, ohne daß sich jedoch die Schwellentemperatur von

1000 °C verändert. Das heißt: bereits bei dieser Temperatur werden SiO und CO,

wenn auch in sehr niedriger Konzentration, entsprechend Gleichung 3.3 unter

Zersetzung von SiO2 und C gebildet. Mit sinkendem Druck steigt die Reaktionsge-

schwindigkeit zusätzlich. Daraus folgt, daß eine Grenzflächenreaktion zwischen

CNTs und SiO2-Matrix - unter Schädigung der äußeren CNT-Zylinder während des

Sinterns bei 1150 °C und einem Ar-Druck von 300 mbar - durchaus möglich ist.

In der Tat wurde gezeigt, daß sich eine chemische Bindung von SiO2 mit einer

CNT-Oberfläche ohne deren Zerstörung ausbilden kann. In Zusammenarbeit mit

Th. Köhler und G. Seifert konnte dies erstmals mit Hilfe von „tight-binding“

Rechnungen simuliert werden [POR95, GUT96, KAS97, SEE01a]. Es ist damit

erstmals gelungen, eine aus SiO4-Tetraedern bestehende SiOx-Schicht (x=1,5)

epitaktisch an die Oberfläche eines einwandigen (20,20)-Nanoröhrchens an-zu-
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passen. Die Schicht und das CNT bilden dabei Si-C-Bindungen aus. Diese simu-

lierte Struktur ist in Bild 8.6 im Querschnitt und in der Seitenansicht dargestellt.

Die chemische Bindung zwischen dem Silizium der SiOx-Schicht und den Kohlen-

stoffatomen des CNT ist in der Art, daß auf dem CNT isolierte sp2 gebundene

Benzolringe von zu Si gebundenen sp3 hybridisierten C-Atomen umgeben sind.

Die SiO4-Tetraeder bilden dabei einen Sechsring.

Es wurden auch Rechnungen für eine SiOx-Schichtanbindung über Si-O-C

Brücken durchgeführt. Diese Konfiguration erwies sich aber als instabil.

Bild 8.6: Querschnitt und Seitenansicht der Simulation einer einlagigen
SiOx -Schicht auf einem (20,20) Nanoröhrchen mit Si-C Bindung
(x=1,5).

Die theoretisch mögliche Bildung von Si-C Bindungen zwischen CNT und SiOx-

Ummantelung ist bei 1150 °C durch karbothermische Reduktion auch praktisch

möglich. So erhitzten Poch und Dietzel [POC62] ein SiO2/C-Gemisch (Pulver mit

Korngrößen zwischen 10 und 30 µm) im Ar-Strom auf 1250 °C und fanden nach

55 h die 50 %ige Umsetzung zu SiC. Sie verweisen auf die besonders förderliche

Rolle des Ar bei die SiC-Bildung, die in CO-Atmosphäre nicht stattfindet. Unter-

suchungen zur Reaktion bei 1150 °C liegen zwar nicht vor; die Fragestellung im

hier diskutierten CNT/SiO2 -Verbund betrifft allerdings auch nicht die prozentuale

Umsetzung in SiC, sondern eine sehr lokale Grenzflächenreaktion. Diese muß nur

zur Anbindung der äußeren Schicht der CNTs an die SiO2-Matrix über Si-C-
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Bindungen führen. Hierfür ist eine vorangehende bzw. gleichzeitige Schädigung

der äußeren CNT-Zylinder (entsprechend Gleichung 3.3) sogar förderlich, da

erstens reaktive Defekte an der CNT-Oberfläche entstehen und zweitens

reaktives SiO-Gas entsteht, welches mit C selbst SiC bildet. Somit kann diese

Schädigung - wenn in begrenztem Maße vorhanden - auch als in situ Aktivierung

der CNT-Oberfläche - ähnlich einer chemischen Modifizierung mit Br2 (vergleiche

Abschnitt 5.2.2) - aufgefaßt werden.

Somit kann auf die Existenz von SiC-Bindungen in den CNT/SiO2 -Grenzflächen

des CNT/SiO2- Modellverbundes aus dem Experiment (Bilder 6.14 und 8.5) in

Übereinstimmung mit theoretischen Berechnungen (Bild 8.6) geschlossen werden.

Folglich ist eine Faser-Matrix-Bindung in einem - mit MWNTs gefüllten – Verbund-

werkstoff möglich. Dies widerspricht den theoretischen Betrachtungen von Ruoff

und Lorents [RUO95] (vergleiche Abschnitt 3.3.3), die MWNTs als potentielle Ver-

stärkungsfasern wegen fehlender Faser-Matrix-Bindung ausgeschlossen hatten.

Zusätzlich konnte neben einer Faser-Matrix-Bindung gleichzeitig ein Faser-„pull-

out“ beobachtet werden, und zwar durch das Abgleiten gerissener äußerer CNT-

Zylinder auf inneren unbeschädigten Zylindern. Ein solcher Faser-“pull-out“ ist, wie

Rühle und Evans [RÜH89] sowie Campbell et al. [CAM90] fanden, ein grund-

legender Mechanismus zur Erhöhung der Zähigkeit in faserverstärkten Verbunden

(vergleiche hierzu Abschnitt 3.3.3).

Zusammenfassend zeigen die hier diskutierten Ergebnisse, daß CNTs das

Potential zur Verstärkung und zur Erhöhung der Zähigkeit spröder Werkstoffe

haben. Für optimale Ergebnisse weisen Campbell et al. [CAM90] auf eine

optimale Kombination der Rißüberbrückung durch die Fasern und der Faser-

Matrix-Ablösung hin. Dies stellt - neben der Matrixoptimierung - eine Herausfor-

derung an die Optimierung der  Grenzflächeneigenschaften zwischen CNT und

Matrix dar. Es ist hierfür von entscheidender Bedeutung, die Sintertemperatur und

die Sinteratmosphäre anzupassen (vergleiche Abschnitt 3.4.1). Eine weitere Mög-

lichkeit besteht darin, CNTs durch die in dieser Arbeit vorgestellte Modifizierung

der CNT-Oberflächen mittels Brombehandlung (Abschnitt 8.1.1) bzw. mit den Be-

schichtungsverfahren (Abschnitt 8.1.2) vorzubehandeln.
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Verbundgel-Temperung bei 1550 °C

Nach dem Tempern des CNT/SiOx-Verbundgels bei 1550 °C ist SiOx vollständig

zu kristallinem SiC reagiert. Es konnten CNTs gefunden werden, die mit SiC-

Kristalliten verwachsen sind. Dabei entsteht der Eindruck, daß die angebundenen

SiC-Kristalle auf Kosten der CNTs, ähnlich wie in Reaktionsgleichung 3.4, durch

folgende Reaktion wachsen:

SiC + 2C + SiO → 2 SiC + CO 3.4a

Dabei stammt das Si nach Gleichung 3.3 mit:

SiO2 + 3C → SiO(g) + 2C + CO(g) (3.3)

aus der Zersetzung von SiO2 und C.

Im Gegensatz zum Modell der Anbindung von SiOx an ein CNT im Bild 8.6 besteht

hier die Bindung nicht über die {002} Ebene des CNTs sondern über die reaktiven

{hk0} Ebenen des offenen CNTs. Die TEM-Aufnahmen deuten darauf hin, daß die

Öffnung der CNTs von den defektreichen Endkappen her durch deren Um-

wandlung in SiC-Kristalle beginnt und dann entlang der Rotationsachse des CNTs

fortschreitet. Insofern dokumentieren die Bilder 7.1a, 7.2a und 7.1c - in dieser

Reihenfolge - Stadien der Auflösung von CNTs durch Umwandlung in SiC. Da bei

1550 °C die Bildung des SiC im chemischen Gleichgewicht erfolgt, kann keine

Whiskerbildung beobachtet werden. Vielmehr wachsen die SiC-Kristalle unter

Minimierung der Oberfläche in alle Richtungen.

Die ELNES der C-K Kante, gemessen an der Grenzfläche zwischen einem SiC-

Kristallit und einem CNT, ist in Bild 8.7 (Spektrum 2 aus Bild 7.3b) im Vergleich zu

einem simulierten Spektrum aus der Überlagerung der Spektren 1 (CNT: 35 %)

und 3 (SiC: 65 %) dargestellt. Beide Spektren stimmen sehr gut überein. Dies

weist darauf hin, daß ein reines CNT ohne Übergangsphase direkt an SiC

gebunden ist.
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Bild 8.7: ELNES der C-K Kante, gemessen im Grenzbereich zwischen
dem CNT und dem Kristallit, im Vergleich zu einem simulierten Spek-
trum bestehend zu 0,35 Anteilen aus der C-Kante des CNT und zu 0,65
Anteilen aus der C-K Kante des SiC.

Der einzige Bericht über ähnliche Kontakte stammt von Zhang et al. [ZHA99] für

SWNTs und SiC-Nanokristalle. Die Autoren heizten auf Si-Scheiben liegende

SWNTs auf Temperaturen zwischen 800 °C und 1000 °C. Diese Temperaturen

sind deutlich niedriger als die in vorliegender Arbeit verwendeten. Daß trotzdem

eine Reaktion möglich ist, erklärt sich durch die deutlich höhere Krümmung und

damit höhere Reaktivität der Graphitwände in einwandigen CNTs (SWNTs).

Ähnlich wie in Bild 7a wandeln sich die SWNTs von den Endkappen her in SiC

um. Vereinzelt konnten Zhang et al. auch die Bildung sehr unregelmäßiger Nano-

whisker beobachten. S. Iijima betonte [IIJ91, IIJ93], daß, aufgrund der teilweise

halbleitenden Eigenschaften von CNTs, Kontakte mit anderen Halbleitern hoch-

interessante Heterostrukturen für elektronische Anwendungen darstellen.
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8.3 Interpretation der Ergebnisse hinsichtlich der

Verbundeigenschaften

8.3.1 Oxidationsbeständigkeit des Volumenverbundes

Die TGA des Volumenverbundes an Luft ergeben, daß 16 % des Kohlenstoffs im

Verbund bis zu einer Temperatur von 1200 °C nicht oxidiert. Diese Beständigkeit

ist deutlich höher als die reinen CNT-Materials, das bereits bei 810 °C vollständig

oxidiert (vergleiche Bild 5.3 in Abschnitt 5.2.2). Es ist somit ein effektiver

Oxidationsschutz erreicht worden, der aufgrund der TEM- als auch der REM-

Charakterisierung auf eine dichte Ummantelung von SiO2 zurückgeführt werden

kann.

Ein leichter Anstieg des Kohlenstoffverlustes zwischen 1000 °C und 1200 °C deu-

tet allerdings auf eine langsame Oxidation der CNT auch bei dieser Temperatur

hin. Hiefür ist die bereits beginnende Reaktion von SiO2 und CNTs aufgrund der

karbothermischen Reduktion verantwortlich (vergleiche auch Abschnitt 8.2.3).

Der nach wie vor hohe Anteil oxidierten Kohlenstoffs von 84 % geht vermutlich auf

die Mikrostruktur des Verbundes zurück: Ein hohes Porenvolumen von 15 %

sowie ein Rißnetzwerk führen dazu, daß Sauerstoff in den Verbund gelangt und

ein Teil des Kohlenstoffs oxidiert.

Vergleichbare Ergebnisse anderer Autoren, die einen Oxidationsschutz von CNTs

bis zu Temperaturen um 1200 °C erreichen, liegen bei Fertigstellung dieser Arbeit

nicht vor. Die Erhöhung des Anteils oxidationsgeschützter CNTs sollte sich durch

Reduzierung der Porosität und Rißbildung infolge optimierter Syntheseparameter

realisieren lassen. Dies könnte durch einen Heißpreßvorgang geschehen, wie in

den Abschnitten 8.1.3 und 8.2.1 bereits diskutiert ist.

8.3.2 Mechanische Eigenschaften des Volumenverbundes

Die Biegefestigkeit der Verbundproben ist mit maximal 25 MPa relativ gering. Die

hohe Rißdichte und Porosität sowie Kohlenstoffagglomerate in der Verbundmatrix

(vergleiche Abschnitt 5.3.3) dürften hauptsächlich für diese geringe Festigkeit

verantwortlich sein. Die Streuung der Festigkeitswerte ist für ein sprödes Material,
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wie SiO2, typisch [KIN76]. Der Elastizitätsmodul des Verbundes liegt zwischen 12

und 31 GPa und damit zwar innerhalb der Größenordnung aber unter dem des

reinen Silikatglases (50 bis 70 GPa [FAN93]). Im Zusammenhang mit dieser Mes-

sung ist die vom Idealfall stark abweichende Geometrie der Biegeproben zu er-

wähnen. Diese entsteht durch Schrumpfung während des Sinterprozesses.

Dadurch lag während der 4-Punkt-Biegung kein einachsiger Spannungszustand

vor. Die Meßwerte für die Durchbiegung sind dadurch stark fehlerbehaftet und be-

einflussen somit den Wert des E-Moduls.

Eine durch die CNTs bedingte „Duktiliät“ der Proben konnte nicht festgestellt

werden. In einer einzelnen Messung zeigt das Spannungs-Durchbiegungs-Dia-

gramm kurz vor dem Bruch eine Veringerung des Spannungsanstiegs. Dieser

Effekt könnte auf einen „pull-out“ von CNTs zurückzuführen sein, ist aber nicht

ausreichend signifikant.

In der Literatur konnten Kuzumaki und Mitarbeiter [KUZ97] einen CNT-“pull-out“

an CNT-verstärktem C60 nachweisen. Die von diesen Autoren hergestellten Ver-

bunde wiesen allerdings - im Gegensatz zu den in dieser Arbeit untersuchten Ver-

bunden - eine sehr homogene Mikrostruktur auf. Ma et al. [MA98] untersuchten

1998 einen SiC/CNT Verbund und stellten eine Erhöhung der Biegefestigkeit

durch die CNT-Füllung um etwa 10 % fest. Diese Autoren nahmen allerdings

keine Charakterisierung der Mikrostruktur des Verbundes vor, wodurch ein ur-

sächlicher Zusammenhang von Festigkeitssteigerung und CNT-Füllung nicht her-

gestellt werden kann. Demgegenüber wiesen die von Flauhaut et al. [FLA00] her-

gestellten CNT/Al2O3-Verbunde eine Veränderung des Gefüges (z.B. Kornfeinung)

der keramischen Matrix mit steigendem CNT-Gehalt auf. Auch sie konnten einen

Verstärkungseffekt nicht mit einem Gehalt von CNTs in der oxidischen Matrix

korrelieren, was sie mitunter auf den Einfluß der Mikrostruktur auf die mecha-

nischen Eigenschaften zurückführten.

Ähnlich liegt der Fall im vorliegenden CNT/SiO2-Verbund: Die mechanischen

Eigenschaften der CNT/SiO2-Verbunde werden hauptsächlich durch die hetero-

gene Mikrostruktur der Matrix bestimmt. Deshalb ist ein eventueller

Verstärkungseffekt der CNTs nicht nachweisbar. Voraussetzung für weitere Unter-

suchungen ist somit die Optimierung der Verbundsynthese und die Erhöhung des

CNT-Gehaltes im Verbund, der mit etwa 3-4 Masse% gering ist. Des Weiteren ist
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die Optimierung der Verbundsynthese notwendig, wie bereits in den Abschnitten

8.1.3 und 8.2.3 beschrieben ist.
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Kapitel 9 SiC-Nanowhisker im Lichtbogen: Diskussion

9.1 Charakterisierung der SiC-Nanowhisker

Die HRTEM und die Elektronenbeugung der im Lichtbogen entstandenen Nano-

whisker ergab, daß sie aus SiC bestehen. Der karbidische Charakter des Siliziums

konnte mittels Vergleiches der ELNES sowohl der Si-L Kante als auch der Si-K

Kante, gemessen an den Whiskern und einer SiC-Referenz, nachgewiesen

werden. Auch beim Vergleich der Si-L Kanten ergibt eine gute Übereinstimmung

mit aus der Literatur Bekanntem [REZ91, GAR94]. Obwohl die Kantenform und

die Kantenlage eindeutig SiC zugeordnet werden können, sind jedoch kleine

Schultern, die sich in der Si-L ELNES der Referenz deutlich finden lassen (106,5

eV, 112 eV, 116 eV, 120 eV), im Spektrum des Whiskers verwaschen oder nicht

vorhanden. Noch deutlicher wird dieser Effekt an der Si-K Kante. Für den Whisker

ist hier das Hauptmaximum bei 1857 eV deutlich breiter und die nachfolgende

Struktur der Kante fast verschwunden. Dieses Phänomen wurde in der Literatur

bisher nicht beschrieben. Es ist möglicherweise mit einer hohen Anzahl von

Kristalldefekten, wie z. B. Leerstellen oder in Lösung befindlichen Eisenatomen

unterhalb der Nachweisgrenze, erklärbar. Diese können eine lokale Veränderung

der Bindungsenergie der kernnahen Elektronen sowie der Zustandsdichte im Si

nach sich ziehen und somit die ELNES beeinflussen.

Die Quantifizierung der EEL-Spektren erfolgte mittels des Programmes EL/P 3.0

(Fa. Gatan). Bei Verwendung der Hartree-Slater Approximation des Wirkungs-

querschnittes wurde ein Kohlenstoffanteil von 68 % bestimmt, der deutlich von der

Stöchiometrie des SiC abweicht. Der Wirkungsquerschnitt, ermittelt durch die

Quantifizierung einer SiC Referenzprobe, ergab 61 % Kohlenstoff und erscheint

somit realistischer. Der Grund für diesen Kohlenstoffüberschuß dürfte in der

graphitischen Ummantelung der Whisker liegen. Unter Berücksichtigung der Be-

trachtungen in Abschnitt 4.3.4 ist der gemessene Kohlenstoffüberschuß mit 11 %

bzw 18 % ein realistischer Wert und läßt auf eine Schichtdicke des ungeordneten

Graphits entsprechend ca. zwei geordneten Graphitlagen schließen.

Aus der Literatur bekannte Untersuchungen zur Herstellung von SiC-Nanowhis-

kern beruhen auf der Verwendung von CNTs und Kohlenstoff Nanopartikeln als
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„Template“ und deren karbothermischer Umwandlung mittels SiO Gas [DAI95,

HAN97, MEN99, TAN00] bzw. auf katalytischem Wachstum nach dem VLS-

Mechanismus [LAI00, PEN00].

Die vorgelegte Arbeit behandelt erstmals die Synthese von SiC-Nanowhiskern im

Lichtbogenverfahren. Die in anderen Labors hergestellten Whisker weisen eine

sehr viel breitere Durchmesserverteilung im Bereich von 2 nm bis 50 nm auf. Die

hier beschriebenen - im Lichtbogen produzierten - Whisker haben dahingegen

eine sehr enge Durchmesserverteilung zwischen 10 nm und maximal 15 nm. Bei

den Verfahren auf „Templat“-Basis wird die Whiskerdicke hauptsächlich durch den

Durchmesser der „Template“ bestimmt, bei den katalytischen Verfahren ist die

Größe der Partikel - ähnlich dem Wachstum von Kohlenstoffasern [BAK75] – ent-

scheidend.

Ein weiterer markanter Unterschied zu den o. g. Veröffentlichungen ist die fehlen-

de SiO2-Ummantelung der Lichbogenwhisker. Diese bildet sich normalerweise

durch Oxidation des SiC an Luft und ist der Grund für die hohe Oxidationsbestän-

digkeit von SiC. Die im Lichtbogen hergestellten Whisker sind dahingegen von un-

geordneten Graphitschichten umgeben. Da keine spontane SiO2-Schichtbildung

beobachtet werden konnte, sind diese Graphitschichten offensichtlich dicht genug,

um eine oberflächliche Oxidation des SiC zu verhindern.

9.2 Wachstumsmechanismus der SiC-Nanowhisker

SiC-Nanowhisker entstanden im Lichtbogenprozeß nur, wenn die Füllung der

Anode des Lichtbogens mit Eisen dotiert war. Daraus kann geschlossen werden,

daß ein katalytisches Wachstum der SiC-Nanowhisker vorliegt. Bootsma und Mit-

arbeiter [BOO71] berichteten erstmals vom katalytischen Wachstum mikrometer-

großer SiC-Whisker unter Beteiligung von Eisenpartikeln. Sie schlugen als

Wachstumsmechanismus den VLS-Mechanismus vor, der bereits von Wagner

und Ellis [WAG65] vorgestellt worden war (vergleiche Abschnitt 3.4.2). Bootsma et

al. gelang die Herstellung von SiC-Whiskern durch gemeinsames Heizen von Fe,

SiO2 und C in H2 Atmosphäre bei 1200 °C. Typisch für die nach dem VLS-Mecha-

nismus hergestellten Whisker ist eine Fe-reiche Metallkugel, die an der Spitze zu-

rückbleibt.
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Im Vergleich bestehen zwischen dem herkömmlichen VLS-Verfahren und dem

Lichtbogenprozeß für SiC-Nanowhisker zwei wesentliche Unterschiede: Die Tem-

peratur des Kohlenstoffsubstrates (Graphitkathode des Lichtbogens, siehe Bild

5.1) erreicht deutlich höhere Temperaturen. Zudem konnte kein Eisen innerhalb

der Nanowhisker bzw. an deren Spitze gefunden werden. Diese Tatsachen

führten im Rahmen dieser Arbeit zur Entwicklung eines neuen Wachstumsmo-

delles zur Bildung von SiC-Nanowhiskern im Lichtbogenofen nach einem zwei-

stufigen VLS-Mechanismus. Zur Veranschaulichung ist dieser in Bild 9.1 schema-

tisch dargestellt.

Zweistufiger VLS-Mechanismus:

Die erste Stufe findet kurz nach Zündung des Lichbogens statt. Fe wird aus dem

Lichtbogen auf der noch kalten Kathode abgeschieden. Aus dem Fe-Si Phasen-

diagram in Bild 9.2 ist eine Schmelzpunkterniedrigung des Eisens bis zu 1200 °C,

aufgrund der Bildung eines Eutektikums bei einem Si-Gehalt von ca. 30 at%,

ersichtlich. Durch die Aufheizung der Kathode über 1210 °C können sich somit Si-

reiche Fe-Tropfen bilden, in denen sich C aus der Gasatmosphäre löst (Bild 9.1a).

Durch einen Temperaturgradienten und Übersättigung an Si und C scheidet sich

dann SiC gerichtet ab (Bild 9.1b). Bis hierhin entspricht dies dem klassischen

VLS-Wachstumsmechanismus für SiC-Whisker.

Bei steigender Temperatur an der Kathode über 1410 °C (d. h. der Schmelztem-

peratur des Si) kann sich das Whiskerwachstum ohne Fe unter Beteiligung einer

Si-reichen Schmelze vollziehen. Dies geht aus dem Si-C Phasendiagramm in Bild

9.3 hervor. Eine derartige Möglichkeit des Whiskerwachstums mit Si-reicher

Schmelze wurde bereits durch Belmonte et al. [BEL96] für das Wachstum von

SiC-Whiskern im Mikrometerbereich vorgeschlagen. Bei einer Temperatur über

1540 °C (d. h. der Schmelztemperatur des Eisens) steigt der Dampfdruck des

Eisens an, und es kann in die an Fe arme Atmosphäre des Rezipienten ver-

dampfen (Bild 9.1b). Dieser Prozeß wird, im Vergleich zur Herstellung von her-

kömmlichen makroskopischen SiC-Whiskern, zusätzlich durch den kleinen Krüm-

mungsradius des Schmelzetropfens an der Spitze der Nanowhisker begünstigt.

Der Abschluß des Whiskerwachstums liegt im hohen C-Überschuß im Rezipienten

begründet. Der Si-reiche Schmelzetropfen wandelt sich peritektisch in SiC um und

beendet das Wachstum (Bild 9.1c).
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(a) (b) (c)

Bild 9.1: Schematische Darstellung des zweistufigen VLS-Mechanis-
mus zur Bildung von SiC-Nanowhiskern im Lichtbogenofen. a) Bildung
einer Si-haltigen Fe-Schmelze, Lösung von C und Abscheidung von
SiC. b) T > 1410 °C - Möglichkeit einer Si-reichen Schmelze, T > 1538
°C – Verdampfung des Fe. c) Wachstumsabschluß durch C-Überschuß.

Somit gelang es, mit der vorgelegten Arbeit erstmals einen modifizierten VLS-

Mechanismus für das Wachstum von SiC-Nanowhiskern im Lichtbogen vorzustel-

len. Gekennzeichnet ist er durch eine sich ändernde Zusammensetzung des kata-

lytischen Schmelzetropfens. Der Katalysator Eisen initiiert dabei - in einer

primären Stufe - das Whiskerwachstum. Bei ausreichend hoher Temperatur wird

die Rolle des Eisens vom Silizium übernommen. Eine exakte Überprüfung dieses

Wachstumsmodells ist derzeit aufgrund fehlender Kenntnis der Temperatur- und

Konzentrationsverhältnisse in der Reaktionszone nicht möglich.
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Bild 9.2: Phasendiagramm des Systems Fe-Si.

Bild 9.3: Phasendiagramm des Systems Si-C



128



 129 

Kapitel 10 Ausblick auf weitere Untersuchungen 

Weitere vertiefte Untersuchungen sollten vor allem der Syntheseoptimierung des 

Verbundes gelten. So sind die Effekte der CNT-Füllung auf die mechanischen 

Eigenchaften des hergestellten SiO2/CNT Modellverbundes durch den starken 

Einfluß der Mikrostruktur (Poren, Risse, Kristallisierung) überlagert.  Eine Homo-

genisierung der Mikrostruktur läßt sich beispielsweise durch Unterdrückung der 

Kristallisation der SiO2-Matrix erreichen. Dies ist durch die Verwendung gemisch-

ter Oxide mit unterschiedlichen Konzentrationen von Na2O oder B2O3 im SiO2 er-

reichbar. Durch die damit einhergehende Verringerung des Glastransformations-

punktes und der Viskosität sollte auch eine verbesserte Verdichtung der Matrix bei 

niedrigeren Sintertemperaturen gewährleisten. 

Während der Entstehung dieser Arbeit wurden wichtige Fortschritte in der Techno-

logie zur katalytischen Herstellung von CNTs, vor allem hinsichtlich Ausbeute und 

Reinheit [KAM00], gemacht. Es wäre daher wichtig, in Zukunft derartiges Material 

im Modellverbund zu verwenden und den zur Zeit noch geringen Anteil von CNTs 

im Verbund zu erhöhen. Vor allem die verbesserte Reinheit dieses CNT-Materials 

sollte die Herstellung von Verbunden mit verbesserter Homogenität ermöglichen. 

Eine Herausforderung für die TEM-Probenpräparationstechnik ist die Herstellung 

von Querschnittsproben einzelner CNTs im Verbund. So ließen sich die Bindungs-

verhältnisse in der Grenzfläche zwischen CNTs und Matrix direkt mittels analy-

tischer TEM charakterisieren. Hierbei ist die Untersuchung des Schädigungs-

verhaltens von CNTs im Präparationsprozeß von besonderer Wichtigkeit, da 

bisher - abgesehen von dieser Arbeit - keine Erfahrungen in der klassischen Prä-

paration CNT-haltiger Verbunde durch Konkavschleifen und Ionenbeschuß berich-

tet wurden. 
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