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1. EINLEITUNG

Siliciumcarbid (s1C) besitzt aufgrund seiner glnstigen
mechanischen und thermischen Eigenschaften eine groRe
Bedeutung fur viele technische Anwendungsbereiche. Dichte
SiC-Werkstoffe koénnen mit Hilfe von Sinterzusatzen - meist
auf der Basis wvon B und AI - Thergestellt werden. Die
Mechanismen des Sinterns von SiC in Abhangigkeit wvon
verschiedenen Additiven konnten bisher nicht eindeutig

aufgeklart werden.

SiC-Werkstoffe enthalten in Abhangigkeit von der Sinter-
temperatur und der verwendeten Sinterhilfe sehr unter-
gchiedliche Geflge und somit unterschiedliche Eigenschaften.
Die Kenntnis der Einflltisse der Herstellungsparameter
(Temperatur, Additive, Phasenzusammensetzung) ist far das
Erzielen Dbestimmter Materialeigenschaften eine wesentliche

Voraussetzung.

Das Ziel dieser Arbeit ist die Untersuchung des
Verdichtungsverhaltens von $3-SiC-Pulver beim Heifipressen
zwischen 1900°C und 2250°C mit verschiedenen Sinterhilfs-
mitteln (B*C, BN oder A1N), die jeweils zusammen mit freiem
C zugegeben werden, und die Korrelation des Geflges mit

einigen Eigenschaften der Kompaktkdrper.



2. LITERATURUBERSICHT

Sonderkeramiken werden in zunehmendem Mafle im Hoch-
temperaturbereich eingesetzt. Ein praktisches Beispiel daflr
ist die erforderliche Leistungssteigerung von Gasturbinen im
Fahrzeugbau, die nur durch eine Erhdéhung der Turbinen-
arbeitstemperatur mdglich ist. Bis jetzt werden Super-
legierungen auf Co- und Ni-Basis benutzt, die bis zu einer
Arbeitstemperatur von 1100°C verwendbar sind, wobeil eine
geeignete Kuhlung vorausgesetzt werden mufs. Diese Arbeits-
temperatur 1aBt sich durch den Einsatz von Keramiken noch
steigern. Dadurch wird der Wirkungsgrad der Turbine

verbessert und der Kraftstoffverbrauch erniedrigt.

Die Sonderkeramiken auf SiC-Basis sind Werkstoffe, die
aufgrund ihrer guten Hochtemperatureigenschaften vielver-
sprechend sind. SiC ist wegen seiner hohen Harte, guten
Oxidations- und Korrosionsbestandigkeit, Warmeleitfdhigkeit
und Verschleififestigkeit schon heute von groRer praktischer
Bedeutung, z.B. 1in der Schleifmittel- und Feuerfestkeramik-
industrie. Weitere Anwendungsmdglichkeiten sind jene als
Heizelemente fiir elektrische Ofen, sowie als Bauteile fur
Motoren. Die Anwendungen setzen Herstellungsverfahren, die

reproduzierbare Ergebnisse liefern, voraus.

2.1. Sintern und HeiRpressen von SiC

Die treibende Kraft flr den Sinterprozess ist das Bestreben
eines Systems, den Zustand geringster freier Enthalpie
einzunehmen. Die verschiedenen Sinterprozesse unterscheiden
gsich 1in den mdglichen Mechanismen des Materialtransportes,
die =zu der Verdichtung beim Sintern fthren. Diese Mecha-
nismen sind: viskoses und plastisches Flieflen, Oberfl&chen-,
Grenzfl&chen-, Volumendiffusion, Verdampfung-Wiederkonden-

sation und Losung-Wiederausscheidung /1/.



Keramiken, in denen - wie im SiC - kovalente Bindungs-
verh&ltnisse herrschen, galten lange Zeit als nicht
gsinterfdhig, da die Selbstdiffusionskoeffizienten (wegen der
stark gerichteten interatomaren Krafte) klein sind, oder
weil Oberflachendiffusion oder Verdampfung-Wiederkonden-
sation die wichtigen Materialtransportmechanismen sind und

zu nur geringer Schwindung ftthren /2,3/.

sic ist ohne Zusatze nur unter Druck und bei hoher
Temperatur sinterfdhig. Die Verdichtung von SiC gelang erst
durch HeiRpressen unter Druck wvon 70 MPa bei hoher
Temperatur (2500°C) /4/. Durch Zusatz bestimmter Dotierungs-
elemente, wie AT, Fe, Cr, Ca und Li, konnten Alliegro,
Coffin und Tinklepaugh /4/ zeigen, daR auch bei niedrigem
Druck und niedriger Temperatur sowohl £$- als auch a-SicC
verdichtet werden kann. Prochazka /5/ sinterte drucklos
sauerstoffarme Pulver mit Additiven von 0.36 Gew$ B und
0.5 Gew? C Dbei 2040°C bis fast zur theoretischen Dichte
(96.4% TD) .

Zur Erklarung des Einflusses der Sinterzusdtze auf das
Sinterverhalten wurden verschiedene Modelle entwickelt, die

im folgenden zusammengefaRt sind.

2.1.1. Einflufs von B-Zusatzen auf das Sintern von SiC

Nach Prochazka /5/ ist der Volumendiffusionsprozefl der
wichtigste Sintermechanismus bei mit B dotierten SiC-
Pulvern. Das SiC-Pulver ist erst dann sinterfahig, wenn mehr
B zugesetzt wird als in SiC 1é6slich ist. Bor lagert sich an
den Korngrenzen des SiC an, verursacht eine Erniedrigung des
Verhdltnisses der freien Energien von Korngrenzen und

Oberflachen (E../ Ec,,) ""* ermdglicht dadurch das Sintern.



Uberschreitet die vorhandene B-Menge die L&slichkeitsmenge
sehr stark, so bilden sich interkristalline B-reiche Phasen

/5/.

Murata und Smoak /6/ haben die maximale L&slichkeit wvon B”*C,
BN und BP in SiC-C-Proben bestimmt und bei einer Temperatur
von 2200°C wund unter C-Zugabe von 4 Gew? folgende Werte

ermittelt:

1.61 mol% fur BN (0.82 at% B) ,
1.92 mol? fur BP (0.96 at% B)
und 0.36 mol% fur B"C (0.73 at% B) .

Die Proben mit den hdéchsten Dichten wurden mit der Zusatz-
menge erzielt, die der jeweiligen Ldslichkeit des Sinter-

zusatzes in SiC entspricht.

Suzuki und Hase /7,8/ haben B-Proben im SiC-Tiegel bei
verschiedenen Temperaturen (1350°C und 1550°C) eine Stunde
warmebehandelt, danach haben sie das in den Tiegel
diffundierte B durch Lésung der Korngrenzenphasen aus dem

SiC  bestimmt (0.4 bzw. 12.0 ug/mg SiC). Auf diese Weise

konnten sie zeigen, daR die B-Diffusion an den SiC-Korn-
oberflachen stattfindet. Sie analysierten aufderdem
B-dotierte, gesinterte SiC-Proben mit einem Massen-

spektrometer. Die B-Zusdtze wurden vorwiegend an Korngrenzen
beobachtet. Liegt die Sintertemperatur Uber 1950°C, S0
konnten sie B auch im Korninnern feststellen. Damit haben
die Autoren gezeigt, daR beim Sintern Dbis 1950°C der
Materialtransport durch die von den Zugaben gebildete Korn-

grenzenphase bestimmt ist.

Bor erhdéht auch die Diffusion von C in Si. Entsprechende

Experimente wurden an Si-Whiskern in CH,-H,-Atmosphére



(1:99) durchgefitihrt /9/. Die nicht mit B dotierten
Si-Whisker wurden durch Karborierung bei 1400°C in SicC-
Schichten umgewandelt. Sie haben den inneren Durchmesser
(d;_gic) 9gleich dem &uBeren Si-Whisker-Durchmesser (d”_g”)
(dI—SiC = d, c-i), d.h. die Schicht wurde nur durch Diffusion
von Si gebildet. Bei mit B dotierten Si-Whiskern erfolgte
die Bildung von SiC-Schichten, unter sonst gleichen
Bedingungen, schneller als beil reinen Si-Whiskern, durch

zusidtzliche Diffusion von C in Si (d;r .r; < d*..) /9/.

Das Sintern wvon SiC mit B-Zusatz erfolgt nach Lange und
Gupta /10/ durch einen Flussigphasensinterprozef, bei dem
wahrend des Sinterns eine B-haltige Schmelze auftritt. Ist
ein B-Uberschuf’ vorhanden, 8o erreichen die Proben keine
vollstandige Verdichtung. Bei allen dichten, mit B dotierten
SiC-Proben haben Lange und Gupta /10V  metallische
Ausscheidungen beobachtet, die sich beim Sintern wahr-

gcheinlich in fllissigem Zustand befanden.

Nach Bind und Biggers /11 ,12/ kann B”C bei Temperaturen von
ca. 2000°C mit der an den Oberflachen der SiC-Kbérner
vorhandenen Si0”-Schicht eine flissige Phase bilden, die
eine Dbessere Verdichtung durch viskoses Flieflen ermdglicht.
Die kurze Zeit wvon 3 min flr die Schwindung stimmt mit
dieser Vorstellung uUberein. Nach Bind und Biggers /12/ 1lést
sich das B des B"C im SiC und bewirkt eine Sinter-
beschleunigung durch Erniedrigung der freien Oberfléichen-
energie. Bécker und Hausner /13/ schlagen gleichfalls einen
FllissigphasenprozeR als Sintermechanismus im SiC-B-System

vor.

Nach /11/ entsteht eine fllussige Phase bei Temperaturen
oberhalb 1800°C, wenn B”C und Al, C, als Sinterhilfen den

Proben zugefligt werden. Diese fllssige Phase beeinfluft den



Beginn des Verdichtungsprozesses. Nach der Bildung der
fltissigen Phase lésen gsich die Sinterhilfen in den
SiC-Kdérnern. Die weltere Verdichtung erfolgt durch
Diffusionsprozesse. Ist die Menge der fllssigen Phase

kleiner als die 16sliche Menge der Sinterhilfen in den
SiC-Kdrnern, gso kdénnen sich die Sinterhilfen vollstandig in
SiC  lésen. Wird Jjedoch die Ldslichkeitsgrenze der Sinter-
hilfen tUberschritten, so bleibt fllissige Phase an den Korn-

grenzen erhalten

2.1.2. Einflufs von C-Zusatzen auf das Sintern von SiC

Verschiedene Autoren /3, 6, 13/ haben C-Zusitze verwendet
und damit die auf den SiC-Pulvern vorhandene SiQO,,-Schicht

entfernt. Es gilt die Reaktionsgleichung:

$i0, + 3 C =» SiC + 2 CO.

Die Desoxidation der SiC-Kdérner sollte eine Erhdhung der

Oberfléachenenergie E,, ermdéglichen /15/.

Prochazka /5/ hat durch chemische Behandlung sowohl die
Sio2"Schicht als auch den freien C entfernt und dieses
SiC-Pulver unter Zusatz von B gesintert. Dabei trat eine
gsehr geringe Schwindung der Proben ein. Die Schwindung wurde
durch Zugabe wvon C (bis zu 0.5 Gew?) wesentlich verstarkt.
Eine groéBere Zugabe von C veranderte die Dichte der Probe
nicht mehr. Bei einem nicht gereinigten SiC-Pulver betragt
nach Murata /6/ die optimale Zugabe von C ca. 4 Gew% und ist

von B-haltigen Zus&tzen unabhingig.

Der Einflufz des C und des 0 auf die Sinterfdhigkeit des SiC

wurde an ultrafeinen £-SiC-Pulvern untersucht /16/. Die



Autoren /16/ haben SiC-Proben mit unterschiedlichen

Verh&ltnissen r = (C, - C,) / C-, analisiert (C,, C,, C,, =
Konzentration des C, 0 bzw. Si). Die mit B und C dotierten
Proben erreichten eine Verdichtung von TUber 95?7 der
theoretischen Dichte flir r = 1. Mit zunehmendem C-UberschuR
(r » 1) ergab sich eine geringere Dichte, so daf schliefRlich
eine Dichte wvon nur 7555 TD bei r = 1.1 erreicht wurde.
Wahrscheinlich reichert sich C an den Korngrenzen an und
behindert dadurch den Massetransport. Kleine r-Werte (r < 1)
verursachten ebenfalls eine niedrige Dichte, so sind bei

A

r 0.95 die Dichten nur noch 50?2 TD.

2.1.3. Einflufz von Al-Zusatzen auf das Sintern von SiC

Aufler den B-haltigen Zusatzen wurden auch Al-haltige Stoffe,
wie z.B. 03 /17/> Al.C, /18/ und AIN /18/ als
Sinterhilfen verwendet. Die Wirkung von Al-haltigen Zugaben
auf das Sinterverhalten ist noch nicht endgliltig geklart;
mehrere Autoren /10, 12, 17/ stimmen jedoch darin tUberein,

dal A*0”" wihrend des Sinterns eine flussige Phase bildet.

Lange und Mitarbeiter /17, 19, 20/ haben bei einer HeiflprefR-
temperatur von 1950°C dichte SiC-Proben (99?7 TD) dann
erreicht, wenn mehr als 2 vol? AljO” beigefligt wurde. Sie
erkladren den Verdichtungsvorgang durch den Losung-Wieder-
ausscheidungs-Mechanismus. Proben mit feinkdrnigem Ausgangs-
pulver konnten besser verdichtet werden, da kleine Kdrner
gsich Dbesser 1in der fllissigen Phase aufldsen lassen. Durch
Erhéhung der A"0"-Zusitze nahm die mittlere KorngréRe des
heiRgeprefiten sic ab- /17/. Die Korngrenzenphase, die
vermutlich eine Al-Silikat-Phase darstellt, lagerte sich
vorwiegend in den Tripelpunkten jedoch auch in Korngrenzen
an und verteilte sich bei Erhdéhung der HeifSfpreBtemperatur

homogen zwischen den SiC-K&érnern der Probe /19/.



Bigg und Biggers /12/ haben nach kurzer HeiRpreRzeit (ab
2 min) mit 2 GewJ Al”*-Zusatz bis 99% TD verdichtet. Nach
den Autoren /12/ reagiert die Al170"-Zugabe mit der
$i0”-Schicht und bildet eine fllssige Phase. Diese sammelt
sich in den Poren der Probe, und der entstehende Kontakt

zwischen den SiC-Kérnern ermdglicht die Diffusion.

Nach Boussard und Daire /21/ entsteht im System Si-Al-C eine
fltissige Phase, welche die SiC-Kdrner anldést. Da Si und C in
die fllissige Phase diffundieren, erfolgt die Verdichtung

vorwiegend uUber Lésung-Wiederausscheidungsprozesse.

Proben mit kleinen Zusdtzen von AIN bei HeiflpreRtemperaturen
zwischen 1950°C und 2100°C lassen sich nicht gut verdichten
/22/. Um den Sintervorgang dennoch einzuleiten, muflte bei
den Proben mit bis zu 10 Gew$% AIN-Zugabe zusitzlich noch B"C
zugefligt werden. Lagen die Mengen der AIN-Zus&tze oberhalb
10 Gew$, gso verdichteten die SiC-Kdrper ohne andere
Additive. AIN wund die SiC 2H-Modifikation haben &hnliche
Gitterparameter (*BiN - 0-3114 nm, c.,”, = 0.49792 nm bzw.
‘2H-S5iC - °-30815 nm, c¢,,_,,. = 0.50307 nm) /23/ und kdénnen
Mischkristalle mit hexagonaler Struktur bilden /24-26/.

Nach dem Heiflpressen bei Temperaturen bis 2100°C hatten die

Kdrner in den SiC-A1N-Proben in Abhéngigkeit von der
Korngrdle verschiedene Zusammensetzungen: (i) kleine Kdrner
(<« 0.05 um) waren reich an SiC und (ii) grofie Kdérner

(> 0.5 ym) bestanden hauptsachlich aus AIN (80 Gew$% AlN)
/25/. Die rdéntgenographische Analyse /25/ erlaubte jedoch
nur die Ermittlung mittlerer Gitterparameter ohne

Differenzierung nach KorngrdRe.

Die Kérner der SiC-AIN-Proben sind kleiner und aguiaxialer

als Jjene von reinen SiC- oder AIN-Proben (bei gleicher



HeiflprefRtemperatur) und kdénnen gleichzeitig aus verschie-

denen Polytypen (3C, 6H und 2H) bestehen /2t/.

Schwetz wund Lipp /18/ erhielten, im Gegesatz zu anderen
Autoren 122/, dichte SiC-Proben nach Zugabe kleiner Mengen
(2 Gew?) von AlN. Die Sintertemperatur wurde bis zum Ende
des Schwindungsvorgangs erhdht. Dadurch wurde eine Dichte

von 97.5? TD erreicht.

Broussaud und Mitarbeiter /27, 28/ haben verschiedene Al-

und B-haltige Materialien (B*C, SiB”", SiBg, A1B,,, BN und
Al™CTY) als Zusatze fOr R-SiC-Proben zum HeifSspressen bei
T = 1950°¢C, P = 50 MPa (30 min) verwendet. Die erzielten
Dichten waren immer >, 97-5 STD. Ein Si”N”-Zusatz konnte

keine Schwindung der Proben erzeugen im Gegensatz zu AI- und
B-haltigen Stoffen. Daraus wurde geschlossen, da die
Sinterhilfsmittel B oder AI als Basis enthalten missen. Beil
gleichzeitiger Zugabe von AI und B erreichten die SiC-Proben
eine hoéhere Dichte als die nur mit AI oder nur mit B
dotierten Proben. Darlberhinaus konnte die Sintertemperatur
um ca. 100°C erniedrigt werden, was auf einen Flussigphase-

sinterprozefl zurtuckgeftthrt wurde /29/.

In Tabelle 1 sind die mdglichen Sintermechanismen far die
verschiedenen Systeme von SiC-Sinterhilfen nach mehreren

Autoren zusammengefafit.

2.2. Phasendiagramme

Zum Verstandnis der Sinter- und Kornwachstummechanismen ist
die Kenntnis der entsprechenden Phasendiagramme erforder-
lich. Da neben den Sinterzusatzen auch Verunreinigungen

vorhanden sein kdnnen, missen mehrkomponentige Phasen-



diagramme betrachtet werden, als Beispiel sei Si-C-Al-0O-Ar
und Si-C-B-0-Ar angegeben. Diese komplizierten Systeme sind
nur teilweise experimentell oder theoretisch ermittelt. Die
wichtigsten Phasendiagramme sollen im folgenden Kkurz

beschrieben werden:

Si-C. Wie in Abschnitt 2.4 noch ausfihrlich beschrieben
wird, ist flr SiC eine Vielzahl polymorpher Phasen mdglich.
SiC zersetzt sich bei 2760°C unter Bildung von Si-reicher

Gasphase und C /30, 31/.

Si-C-B. Fir dieses terndre System ist bislang keine stabile
terndre Phase gefunden worden. Im pseudobindren System
SiC-BjjC wurde auf experimentellem Wege ein Eutektikum bei
35 mol? SiC und 2240°C ermittelt /307. Ddbrner /32/ hat fur
das Si-C-B-System die Schmelzfl&chen, Isotherme und
Temperatur-Konzentrations-Schnitte (T-K-Schnitte) berechnet.
In den Isothermen ist das Zweiphasengleichgewicht
BjjC-Schmelze bis zu relativ tiefen Temperaturen (1900°C)
stabil. Der T-K-Schnitt von B”C-SiC zeigt eine fliissige
Phase Dbis herab zu einer Temperatur von 2150°C. In dem
T-K-Schnitt wvon SiC-B liegt eine flussige Phase bis 1570°C

vor.

Si-C-Al. Im quasiterniren System B"C-Al"C"-SiC existieren
die Phasen A1%SiC” und Al,Si.,C" /14/, wobei Al1"SiC” auch von

anderen Autoren beschrieben wurde /33, 34/.

Die Kdrner eines SiC-Pulvers sind mit einer Si0,-Schicht
bedeckt. Sauerstoff mufs daher zur Beschreibung des Sinterns
von SiC-Pulvern mit einbezogen werden. S$i0, kann in
verschiedenen kristallinen Strukturen oder auch glasartig

bis zur Schmelztemperatur vorliegen.



Der berechnete T-»K-Schn itt des pseudobindren Systems
SiC-SiQ, /35/ zeigt ab 1723°C SiC und Glasschmelze im
Gleichgewicht, ab 1813°C bildet sich auch Gas und Metall-

schmelze.

Fir das System Si-0-C haben Krivsky und Schuhman /36/ die
méglichen Gleichgewichtsreaktionen in Abhangigkeit wvom Druck
berechnet. Beli einer Temperatur von 1427°C und einem Druck
von 1 atm wird bei allen Zusammensetzungen von $i0, + C eine
Mischung der =zwei Phasen erfolgen. Eine Erniedrigung des
Drucks oder eine Erhdhung der Temperatur verursachen die

Bildung wvon O-haltiger Gasphase und SicC.

Im pseudobindren System AIN-Si0, liegt ein Eutektikum bei
3 Gew? AIN und 1187°C /37/ vor und im System SiOg-Alg0O” bei
3 moel? Al1,0, und 1552°C /38/.

Rocket und Foster /39/ beobachteten im System Bg0*-$i0,, ein
Butektikum bei 97 mol? B,0, und 450°C mit steilem Abfall

der Liguiduslinie.

Die Berechnungen von Gleichgewichtszustinden in SiC-haltigen
Systemen mit bis zu 8 Elementen (Si, A1, B, C, 0, N, H und
Ar) sollten die Beurteilung der Stabilitdt einer Oxidschicht
ermdglichen, die sich am SiC in oxidierender Atmosphire
bildet /HO/. Die Ergebnisse der Berechnungen zeigen, daf die
Stabilitadt der Schicht von Zusatzelementen im SiC abhingig
ist. Im folgenden sollen zwel Systeme erklart werden, die

SiC in O-haltiger Atmosphdre beschreiben.

Si-C-B-0O-Ar. Bei einer repréasentativen Zusammensetzung von
151:1C:2B:30:1Ar ergibt sich das Phasengleichgewicht in
Bild 1 im Temperaturbereich von 1500 K bis 3000 K /40/. Bei
1500 K (1227°C) 1liegt schon Glasschmelze, die hauptsachlich



aus B-haltigem Silikat besteht, und gasfdrmiges CO vor. Wird
CO standig vom System entzogen, so kann der Oxidationsprozef
weiterlaufen bis das ganze SiC und B"C aufoxidiert ist. Bei
2000 K (1727°C) sind im thermodynamischen Gleichgewicht nur
noch Metall- und Glasschmelze, gsowie eine Gasphase
vorhanden. Die Gasphase Dbesteht neben CO und Si0O auch aus

fltichtigen B-Verbindungen.

Si-C-Al-0O-Ar. Die Zusammensetzung aus dem zwelten ausge-
wahlten System ist 181:1C:2A1:30:1Ar /40/ (Bild 2) .
Unterhalb von 1500 K (1227°C) wird AI zu AljO" aufoxidiert.
Ab 1630°C wird Si0, Cco, sowie A1,0 in die Gasphase
abgegeben. Da A”0" sehr stabil ist, bildet es erst bei
hohen Temperaturen (ab 1850°C) zusammen mit SiU2 eine
Glasschmelze. Zwischen 1850°C und 2170°C ist auch eine

metallische Schmelze vorhanden.

Die Kenntnis der Phasendiagramme 143t die Ermittlung
stabiler Phasen im Gleichgewicht bei der jeweiligen Sinter-
temperatur zu. Deshalb sollte flr jede Zusammensetzung das
entsprechende Phasengleichgewicht berechnet oder experi-
mentell ermittelt werden. Sowohl die experimentelle
Ermittlung als auch die vollst&ndige Berechnung ist jedoch
sehr aufwendig. Eine Abschatzung der Stabilitat der
einzelnen Substanzen kann der Gibbs'schen freien Energie

(AG") 1in Abhangigkeit von der Temperatur entnommen werden.

Die Gibbs'sche freie Energie der wichtigen Si-, AI-, B- und
C-Verbindungen ist in Bild 3 als Funktion der Temperatur
dargestellt, wobei die Kurven aus den Daten der JANAF-
Tabellen /41/ flir die Reaktionen mit einem Mol Gas (0.,) oder
einem Mol Produkt (SiC, B”C, BN und A1N) berechnet wurden.
Aus diesen einfachen Diagrammen kann die Reduktions- bzw.

Oxidationstendenz der verschiedenen Zusammensetzungen in



Abhangigkeit wvon der Temperatur durch die relativen Werte

von AG®° bestimmt werden.

2.3. Kornwachstum

sic ohne Zusitze =zeigt beim Heifpressen oder Sintern
Kornvergrdberung, ohne dafs die Probe selbst verdichtet wird
/7/. Deshalb wird das Kornwachstum nur von solchen
Mechanismen verursacht, die eine kleine Schwindung bewirken
(Verdampfung-Wiederkondensation oder Oberfléchendiffusion).
Suzuki und Hase /!/ und Prochazka, Johnson und Giddings /42/
schlagen vor, da das Kornwachstum von SiC-Pulvern durch

Oberflachendiffusion erfolgen sollte.

Das Kornwachstum ist von Temperatur /17/, Zeit /17/ und
Atmosphére /43/ abhingig. Aufserdem kann es durch Sinter-
hilfen beeinfluft werden, insbesondere durch B /2/, AI /19/
und C /42/. Bel niedrigen Temperaturen ist die Wachstumsrate
gering und die durchschnittliche Korngréfie erhdht sich mit
der Zeit /ZI/. Die Wachstumsrate wird bei hoéherer Temperatur
wesentlich beschleunigt. Zusatzlich tritt bei  hohen
Temperaturen Sekundidrkornwachstum auf /45/. In SiC wachsen
die Sekundarkdérner platten férmig (siehe z.B. Bild 12) oder

auch mit federartiger Struktur /46/ (siehe z.B. Bild 7).

Sekundarkornwachstum tritt dann ein, wenn eine zwelite Phase
oder Poren in der Probe vorkommen /45/. Plattenfdrmige
Sekundarkdrner werden erwartet, wenn: (i) eine Anisotropie
der Oberflachenenergie vorhanden ist und (ii) die Probe
bestimmte und geringe 'Verunreinigungen an den Korngrenzen
enthalt /45/. Der Materialtransport kann dann durch die
Korngrenzenphase zwischen den grofen und kleinen Kdrnern

erfolgen. Durch das Sekundarkornwachstum nimmt die Dicke der



Kerngrenzenphase zu. Uberschreitet die Korngrenzenphase eine
fir das Material charakteristische Dicke, so wird sowohl das
Sekundarkornwachstum als auch das normale Wachstum beendet
/45/. Nach Coble und Burke /47/ ist eine flussige, das ganze
Korn benetzende Korngrenzenphase far plattenfdrmiges

Wachstum erforderlich.

Die Ursache der Entstehung der groflen "federartigen" Kdérner
(siehe z.B. Bild 7) ist noch nicht verstanden. Die Bildung
dieser Kdérner hangt sehr stark von der Art und Menge der
Zusatze ab. Nach dem Modell von Johnson und Prochazka /46/
ist fltissige Phase zur Bildung der federfdrmigen Kdrner
erforderlich. Die Dichte der Proben &andert sich nicht mit

dem Wachstum federartiger Kdérner /46/.

Shinozaki und Kinsman /48/ schlagen vor, daf die feder-
artigen Kdrner aus zwel Dbeieinander liegenden a-Phasen-
Gebieten mit gemeinsamer Korngrenze entstehen kdnnen. Der
oft beobachtete Winkel =zwischen den benachbarten Basisebenen

von 38° kann damit jedoch nicht erklart werden.

Untersuchungen an vier federartigen Kdrnern in gesinterten
SiC-Proben ergaben einen Winkel wvon 41.5° zwischen den
c-Achsen der beiden aneinandergrenzenden a-SiC-Kristalle,
die dieselbe Polytypenstruktur aufweisen /49/. Die Autoren
/49/ weisen darauf hin, daRR die Mikrostruktur der feder-
artigen Kdérner &dhnlich der in einer Cu-Ga-Legierung ist.
Diese metallische Legierung mit 20 at%$ Ga weist eine massive
Unwandlung von der kubisch raumzentrierten =zur kubisch
flachenzentrierten bzw. hexagonal dichtest gepackten
Struktur auf /50-53/. Bei massiven Umwandlungen ist nahezu
keine Diffusion erforderlich, und es gibt auBlerdem keine
Veranderung der Zusammensetzung. Nach der Umwandlung haben

die Kérner der Cu-Ga-Legierung auch eine federfdrmige



Gestalt, wobei die Seiten an der (10T1)-Ebene verzwillingt
sind und der Winkel ((0001 )/(10T1)) = 123.84° betragt. Im
Gegensatz zu den federfdrmigen Kdérnern der Cu-Ga-Legierung
kann der Winkel bei den SiC-Kdrnern (38° /48/ oder 41.5°
/49/) mit keiner einfachen Zwillingsebene erklart werden; zu

ihrer Beschreibung sind komplizierte Ebenen notwendig /54/.

ZusAtze von B 12/ und C /13, 55/ reduzieren das Sekundir-
kornwachstum in SicC. Die Verwendung von Al-haltigen Addi-
tiven /18, 56/ verhindert das stdrende Kornwachstum wohl

wesentlich stdrker als es bei B-haltigen Additiven der Fall

ist.

2.4. Polytypismus des SiC

Einige Strukturen, die dichteste Kugelpackung besitzen (z.B.
SiC, Cd1l, und ZnS), haben eine Richtungspolymorphie, die man
als Polytypismus bezeichnet. Diese Strukturen besitzen in
zwel Dimensionen gleiche, dichtest gepackte Ebenen. Nur die
Stapelfolge in der dazu senkrechten Richtung ist fur die

verschiedenen Polytypen unterschiedlich /57/.

Die Struktur des SiC 1&Rt sich in Tetraedern beschreiben,
bei denen entweder ein C-Atom im Zentrum und vier Si-Atome
in den Ecken (CSi®) liegen oder ein Si-Atom im Zentrum und
vier C-Atome in den Tetraederecken (SiC”"). Die Struktur des
SiC kann man durch Aneinanderfigen von solchen Tetraedern
bilden, wobei die Lage jedes Tetraeders den Koordinaten
einer dichtesten Kugelpackung entspricht. Durch die
Stapelfolge dichtest gepackter Ebenen (A, B oder (C) entsteht
die dreidimensionale Struktur /58/. Die Polytypen sind nach
Ramsdell mit einer Zahl und einem Buchstaben bezeichnet. Die

Zahl entspricht der Periodizitdt und der Buchstabe C, H oder



R der resultierenden Struktur (kubisch, hexagonal oder
rhomboedrisch) . 3C bedeutet kubisch mit der Stapelfolge ABC,
2H entspricht der Wurtzit-Struktur (AB), 4H bedeutet eine
hexagonale Struktur mit vier Schichten (ABAC) usw. (Bild 4)
/57/.

Die Stapelfolge der verschiedenen Polytypen des SiC unter-
scheidet sich erst im dritten oder noch hoéheren Nachbar-
abstand. Dadurch sind die gesamten Gitterenergien der
verschiedenen Strukturen sehr &hnlich. Die Dichte aller

Polytypen ist gleich /59/ (3.21 g/cwm® /60/) .

Die kubische Struktur des SiC wird als R-Phase bezeichnet,
alle hexagonalen und rhomboedrischen Strukturen als
ct-Phase. Die a-Polytypen unterscheiden sich nur in der
¢-Periodizitat und kdénnen durch wenige Schichtfolgen (2H
oder 4H) bis zu sehr langen Stapelfolgen (z.B. 783R /61/)
aufgebaut werden. Schaffer /62/ hat die bis 1969 unter-
suchten Strukturen zusammengestellt. Inzwischen wurden
jedoch mehrere Polytypen bekanntgegeben, so zum Beispiel: 9R
/63/, 40H /64/ und 261R /65/. Die Entstehung und die
Stabilitat der verschiedenen Polytypen ist noch nicht

verstanden.

Die verschiedenen Polytypenstrukturen kdénnen durch rdntgeno-
graphische Analyse ermittelt werden. Far die Untersuchung
langperiodischer Polytypen sind Einkristalle erforderlich.
Da solche Einkristalle Jjedoch oft mehrere Strukturen ent-
halten, ist eine eindeutige Analyse meist schwierig. Die
langperiodischen Polytypen kénnen auch durch Direktabbildung
mit Hilfe der hochaufldsenden Elektronenmikroskopie
ermittelt werden. Mit dieser experimentellen Methode konnten
neue Polytypen gefunden und bekannte bestatigt werden /66 -
68/.



Die am hiufigsten vorkommenden Polytypen sind 3C, 4H, 6H und
15R (Bild 4) . Die langperiodischen Polytypen lassen sich aus
diesen "Grundpolytypen"-Strukturen beschreiben /68/.

Die fR-Phase (kubisch) ist bei Temperaturen bis ca. 1850°C
stabil, oberhalb wandelt sie in eine a-Phase /11/. Die
a-Struktur bleibt im allgemeinen beim Abkuhlen erhalten. Die
Ruckumwandlung findet nur unter wohldefinierten Bedingungen
statt, z.B. bei hohem N,~Druck und hohen Temperaturen (ab
1 MPa-N, und 1800°C) /ég/.

Die $/a -Umwandlung h&ngt von der Temperatur /70, 71/, dem
Druck /69/ und den Verunreinigungen /55/ stark ab. AI- und
B-Zusatze, die normalerweise als Sinterhilfen verwendet
werden, fuihren nach der Umwandlung zUu verschiedenen
Polytypen des SicC. So beglnstigen Additive aus AI oder
AI-Verbindungen im allgemeinen bei $-SiC-Pulvern die
Umwandlung in die 4H-Struktur /7, 70, 72, 73/, es kann
jedoch auch das 6H-SiC nach der Umwandlung Uberwiegend
vorliegen /71/. Eine Ausnahme stellt die Sinterhilfe AIN
dar, das eine fR/a-Umnwandlung in die 2H-Struktur bewirkt
/22/. Diese Umwandlung ist leicht zu verstehen, da sowohl
SiC als auch AIN in der Wurtzit-Struktur vorliegen kdénnen,
und deshalb eine Lésung von AIN in den SiC-Kdrnern mdglich
ist /24/.

B-haltige Stoffe Dbeglnstigen (im Gegensatz zu Al-Mate-

rialien) oft die Umwandlung von $-SiC zur 6H-Struktur /46,
72, 74/ . Sie koénnen jedoch unter bestimmten, bislang nicht
bekannten Bedingungen auch eine Umwandlung in 4H-SicC
bewirken. So haben Lorenz und Petzow /75/ durch Zusitze von
B und C ein Volumenverhaltnis des 4H-SiC : 6H-SiC von 2:1
beobachtet. Die Sinterhilfe aus AI und B (AlB,,) bis zu

Anteilen von 0.36 Gew% bewirkt, da £-SiC nach der



Umwandlung vorwiegend in der 6H-Struktur vorliegt. Far
héhere Konzentrationen als 0.6 Gew? der Additive bildet sich

weniger 6H- als 4H-SiC /55/.

Die unterschiedliche Wirkung von AI und B auf die
/a-Unwandlung ist noch nicht aufgeklart. Der einzige
bislang bekannte Unterschied ist, dafts die in Ldsung befind-
lichen AI-Atome die Si-Platze des SiC-Gitters besetzen, und
B sowohl die C- als auch die Si-Platze einnehmen kann /73/.
Die B-Verteilung im SiC-Gitter ist von der kristallogra-
phischen Orientierung abhéngig /76/ mit héherer
Konzentration in den (0001 ).,-Ebenen des C-Untergitters. Die
Beobachtungen sind jedoch nicht zu einer Erklarung des

unterschiedlichen Umwandlungsverhaltens ausreichend.

a-SiC-Pulver, das vorwiegend aus dem 6H-Polytyp besteht,
wird auch mit AI- oder B-Zusatzen in die 4H-Struktur
umwandeln. Diese Umwandlung wird bei einer Temperatur von

2100°C hauptsédchlich durch Al-Zusd'tze Dbegunstigt /56/.
Schwetz und Lipp /18/ haben die 6H-4H-Umwandlung nach Zugabe
sowohl von AI als auch von B beobachtet. AI foérdert die
Umwandlung bei niedriger Temperatur (2050°C) starker als B,
wahrend die Umwandlung bei hdéherer Temperatur (2200°C) mit

B-Zusatzen starker ablauft.



3. UNTERSUCHUNGSMETHODEN

Das Geflige der heiRgeprefiten SiC-Keramiken soll mit Hilfe
der quantitativen Metallographie als Funktion der ver-
gschiedenen Parameter des Heiflpressens beschrieben werden
(Abschnitt 3.1). Die Untersuchung der $/a -Phasenumwandlung
erfolgt durch rdéntgenographische Analyse (Abschnitt 3-2).
Die Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) erlaubt eine
mikroskopische Analyse der verschiedenen Phasen in den
Proben (Abschnitt 3.3). Die hier angewendeten Untersuchungs-

methoden werden im folgenden kurz beschrieben.

3.1. Quantitative Metallographie

Das Geflige wird mit lichtmikroskopischen und raster-
elektronenmikroskopischen Aufnahmen quantitativ erfaf3t und
ausgewertet. Die Parameter der Korner - Flache (a),
maximaler Durchmesser (D ) und Umfang (U) - werden gemessen.
Die Gestalt der Koérner 1laBt sich durch zwei verschiedene
Formfaktoren und den Haufigkeitsverteilungen beschreiben.
Der erste in der vorliegenden Arbeit verwendete Formfaktor,
FForm" ist nach Fischmeister /II/ aus dem Verh&ltnis von

Flache (A) und Umfang (U) gebildet

Fpoy = ¢ @ A/ U
Dieser Formfaktor besitzt flir einen Kreis den Wert 1. Je
starker die Form von der kreisfdrmigen Gestalt abweicht,

desto kleiner ist Fijr

Der Formfaktor Felong wird durch das Verhdltnis von groéfter

und kleinster Ausdehnung beschrieben:

=D . /D

F
elong min m



F .. ist gleich 1 fdr einen Kreis und wird um so kleiner
elong

je langlicher die Kdérner sind.

3.2. Réntgenographische Analyse

Fir polykristalline Proben sind zwei Methoden zur Bestimmung
der PolytypenVerteilung bekannt : Réntgenbeugung /78, 79/
und Neutronenbeugung /80/. In der vorliegenden Arbeit wurde
die rdéntgenographische Analyse /78, 79/ flir die Aufteilung
in die vier am haufigsten vorkommenden SiC-Polytypen (3C,
6H, 4H und 15R) angewendet . Fir die Analyse werden die
normierten Strukturfaktoren der Polytypen berechnet. Dann
kdénnen die normierten Intensitadten, die die Koeffizienten
eines Gleichungssystems der unbekannten Anteile der
verschiedenen Polytypen sind, gewonnen werden. Um die
Analyse durchfihren zu kénnen, mussen die Intensitdten von
sechs Reflexen (Net zebenenabstand zwischen 0.217 nm und
0.266 nm) im Winkelbereich 2G = 30° und 42° erfaft und dann
mit Hilfe der Gleichungssysteme /79/ die Anteile der vier

Polytypen berechnet werden.

3.3. Transmissionselektronenmikroskopische Untersuchungen

(TEM)

Im TEM wird der einfallende Elektronenstrahl an einer
kristallinen Probe in den durchgehenden Strahl (S.) und in
mehrere abgebeugte Strahlen (S,) aufgespalten. Der Beugungs-
kontrast entsteht im TEM, wenn nur ein Strahl zur Abbildung
benutzt wird. Mit der Hellfeldabbildung (HF), bei der nur
der durchgehende Strahl das Bild erzeugt, und der Dunkel-
feldabbildung (DF) , bei der nur ein abgebeugter Strahl
verwendet wird, kédnnen die in den Gefigen vorkommenden

Defekte analysiert werden /81/.



Bei der direkten Gitterabbildung wird auRer dem durch-
gehenden Strahl mindestens noch ein abgebeugter Strahl zur
Bilderzeugung verwendet. Diese Abbildung ist der Abbildung
in einem optischen Mikroskop &hnlich. Gitterabbildung
erlaubt die Beobachtung der verschiedenen, in einem Korn
vorhandenen Polytypen des SiC /82 - 86/. Sie ist deshalb fur
die Polytypenanalyse einzelner Kdrner sehr hilfreich. Es
kédnnen gleichzeitig vorhandene Polytypen nicht immer durch
Beugungsuntersuchungen identifiziert werden, da die Bereiche
mit einem einzelnen Polytyp oft sehr klein sind. Fur die
direkte Gitterabbildung ist eine exakte Orientierung der
Kérner (Basalebene parallel zZum Elektronenstrahl)
erforderlich, und sie ist nur an dinnen Kkristallinen

Bereichen (t < 10 nm) mdédglich /87/.

Das Transmissionselektronenmikroskop erlaubt die Aufnahme
von Elektronenbeugungsdiagrammen von kleinen Bereichen
(< 200 nm). Durch Auswertung der Beugungsaufnahmen kdénnen
Aussagen TUber die Orientierung des Korns und Uber die

Polytypenverteilung gemacht werden /88/.

Das Vorhandensein von Glasphase in den Korngrenzen kann
durch direkte Gitterabbildung, durch eine spezielle Dunkel-
feldabbildung oder durch 2Abbildungen mit verschiedenen
Defokusbedingungen untersucht werden. Das genaueste, jedoch

nicht immer anwendbare Verfahren ist die direkte Gitter-

abbildung. Diese Methode -erfordert sehr dinne Bereiche in
der Probe, die die direkte Gitterabbildung beider Kdérner
ermdglichen. Aufierdem muf die Korngrenze parallel zum

einfallenden Elektronenstrahl orientiert sein /89, 90/.

Bei der speziellen Dunkelfeldabbildung einer Glasphase
entsteht das Bild nur durch Elektronen, die in der amorphen

Phase gestreut werden ("diffus" Streuung). Da sowohl der



durchgehende Strahl als auch alle abgebeugten Strahlen von
der Objektivaperturblende ausgeblendet werden, dienen nur
die Elektronen aus dem diffusen Ring zur Erzeugung des
Dunkelfeldbilds /91/. Die Dunkelfeldabbildung mit den diffus
gestreuten Elektronen reagiert auf Kippung der Korngrenze
und Defokus nicht so empfindlich wie die direkte Gitter-

abbildung, ist jedoch nicht so genau wie die letzte Methode

/92/.

Bei der Defokussierungsmethode entstehen analog zu Beugung

an einer Kante, in Abhangigkeit vom Defokus streifenfdrmige

Kontrastlinien (Fresnelsiume) /93 - 95/. Die Elektronen, die
sich durch die Probe ausbreiten, haben - bezogen auf die
Elektronen, die gich im Vakuum fortbewegen - einen Phasen-
unterschied. Durch Defokussierung wird dieser Phasen-

unterschied in einen sichtbaren Amplitudenkontrast umge-
wandelt /96/, was mit der Entstehung von Fresnelsdumen
verbunden ist. Mikrorisse und amorphe Filme erzeugen bei
Unterfokussierung eine helle Linie zwischen zwei dunklen
Linien und bei Uberfokussierung eine dunkle Linie zwischen
zwel hellen /94/.

3.4. Analytische Elektronenmikroskopie (AEM)

Durch inelastische Streuung des einfallenden Elektronen-
strahls in einer Probe entstehen elementspezifische Signale,
die fur die AEM verwendet werden koénnen. Durch den Nachweis
dieser Signale 143t sich die Elementkonzentration im Mikro-

bereich der Probe bestimmen.

Der einfallende Strahl kann ein Elektron aus einer inneren
Schale eines Atoms durch Stofs entfernen. Bei diesem Prozefd

ist die TUbertragene Energie mindestens so groR wie die



Bindungsenergie des entfernten Elektrons. Die entstandene
Licke wird durch ein Elektron aus einer &auBeren Schale
aufgefiallt. Die Energiedifferenz der Dbeiden Schalen wird

durch die Emission eines charakteristischen R&ntgenguants

oder eines Auger-Elektrons abgegeben. Die verschiedenen
Elemente kédnnen entweder durch den Energieverlust des
einfallenden Strahls oder durch die charakteristische

Réntgenemission nachgewiesen werden /97/.

Bei der Elektronenenergieverlustspektroskopie (EELS) wird
die Intensitdt der inelastisch gestreuten Elektronen in
Abhangigkeit von ihrem EnergievVerlust gemessen. Die
charakteristischen Energieverluste entsprechen den Bindungs-
energien der Elemente, und die Fl&ache unter den bei diesen
Energien entstehenden Kanten ist proportional zur Konzen-
tration dieser Elemente. Alle Elemente lassen sich mit EELS
gualitativ nachweisen, guantitative Ergebnisse kdénnen jedoch

nur von leichten Elementen (Z ~ 14) gewonnen werden.

Beil der energiedispersiven R&ntgenspektroskopie (EDS) kdnnen
Elemente mit einer Ordnungszahl grdéfier als 11 durch die
emittierte charakteristische Réntgenstrahlung gqualitativ und

guantitativ erfafit werden.



4. EXPERIMENTELLES

4.1. Probenherstellung

Die unterschiedlich zusammengesetzten SiC-Proben wurden
durch HeiRpressen hergestellt. Die Zusammensetzung der
Ausgangspulver ist in Tabelle 2 aufgefuhrt. Bei der

Praparation wurden die erforderlichen Mischungen eingewogen.

Die Pulvermischungen wurden dann in Achatschalen mit
Achatkugeln in n-Hexan eine Stunde gemischt. Nach dem
Trocknen (100°C-2 h) und Sieben wurden die Mischungen in

Graphitmatrizen abgeftillt, deren Auflen- und Innendurchmesser

20 mm bzw. 10 mm betrug.

Figur 5 zeigt schematisch die Heiflpresse, mit der die Proben

druckgesintert wurden. Die Temperatur wurde mit einem Teil-

strahlungspyrometer (Typ Dr .Mauer, Spektralpyrometer,
TMR-33) an einem Kohlenstoffplattchen ca. 1.5 mm Uber den
Proben gemessen (Bild 5) . Das Heifspressen erfolgte bei
einem Druck von P = 22.5 MPa, die Temperatur wurde zwischen

1900°C und 2250°C, und die HeiflsprefRdauer zwischen 30 und
120 min eingestellt.

Im folgenden werden die verschiedenen Proben durch die
Kennzeichen x A-T-t charakterisgiert, wobei i der Molanteil
des Zusatzes A, T die HeiflpreBtemperatur in °C und £ die

HeiflpreRdauer in min angeben.

Zur Bestimmung des Gewichtsverlustes wurden die Proben vor
und nach dem Drucksintern gewogen. Der Gewichtsverlust war
in der Regel kleiner als 3%. Die Dichte der Proben wurde
nach der Auftriebsmethode in destilliertem Wasser bestimmt.
Die Genauigkeit der Methode betragt + 0.15 % der relativen

Dichte.



4.2. Sinterversuche

Ein Sinterversuch wurde in einem Hochtemperaturdifferential-
dilatometer durchgefthrt. Die Temperatur und die Langen-
adnderung der Probe wurden Uber der Zeit des Aufheizens und
des Sinterns aufgezeichnet. Das mit 3 mol? BN und 2 mol% C
dotierte SiC-Pulver wurde erst isostatisch gepreft und mit
einer Aufheizrate wvon 11°/min bis zu einer Temperatur von
2050°C aufgeheizt. Die Haltezeit bei 2050°C betrug 30 min

und die Untersuchung erfolgte in stehender Argon-Atmosphire.

4.3. Probenpréaparation far die Lichtmikroskopie (LM) und

Rasterelektronenmikroskopie (REM)

Die parallel und senkrecht zur Druckrichtung 1liegenden
Flachen der Proben wurden mit Hilfe der Licht- und Raster-
elektronenmikroskopie untersucht, um die Geflige und eine
mdégliche Vorzugskornwachstumsrichtung =zu beobachten. Die
Proben wurden auf 60 um und 20 um Diamantscheiben geschlif-
fen und mit 6-, 3-, 1- und 0.25 vm Diamantpaste poliert.
Nach der Beobachtung der Pordsititsverteilung 1im Licht-
mikroskop wurden die Proben mit Murakami-Lésung
(K*"Fe (CN)g:NaOH) geatzt. Das kontrastierte Geflige wurde im
Lichtmikroskop und - nach einer Goldbedampfung - im Raster-

elektronenmikroskop untersucht.

4.4. Quantitative Geflgeanalyse

Die mit Hilfe der Lichtmikroskopie und der Rasterelektronen-
mikroskopie gewonnenen Bilder wurden an einem halbauto-
matischen Bildanalysator (mit angeschlossenem Rechner und
Plotter) guantitativ ausgewertet. Von jeder Probe wurden

mindestens 250 Kdrner erfaRt.



Die Kd&rner wurden in zwel Kategorien aufgeteilt, namlich -
kleine Kdrner (KK), deren Durchmesser bis zu einigen Mikro-
metern betragt und Sekundarkdrner (SK), deren Durchmesser

Ublicherweise oberhalb von 30 pm liegt.

4.5. Probenpréaparation flr TEM

Die Praparation der Proben flr die TEM-Untersuchungen
erfolgte nach dem Ublichen Verfahren /98/. Zur Erhdhung der
mechanischen Stabilitd&t wurden die Proben auf Cu-Trager

geklebt und anschlieRend mit einer KohlenstoffSchicht

bedampft, um so ein elektrisches Aufladen im TEM zu ver-
meiden .
Die TEM-Untersuchungen erfolgten in einem Siemens

ELMISKOP-102 bei einer Beschleunigungsspannung von 125 kV.
Der Doppelkipphalter erlaubte eine Kippung der Probe um

+ 35° in zwel zueinander senkrechten Richtungen.

Die analytische Mikroskopie wurde mit einem TEM mit
Rasterzusatz (JEOL 200 CX, TEMSCAN) mit angeschlossenen EDS-
und EELS-Detektoren Dbel einer Beschleunigungsspannung von
200 kV durchgefiuhrt. Der Winkel zwischen der umgekippten
Probenoberfldche wund dem Si-Halbleiter-EDS-Detektor betrug
72°. Die EELS-Spektren wurden 1im TEM-Betrieb bei 2 bis
10 x 10 facher VergrdéfRerung (untersuchter Probenbereich
0.15 - 0.03 ym) aufgenommen. Der Akzeptanzwinkel des
Detektors fllr die 1inelastisch gestreuten Elektronen betrug
12 mrad.



4.6. Réntgenographische Polytypenanalyse
Far die Haufigkeitsbestimmung der vier am haufigsten
vorkommenden SiC-Polytypen - 3C, 6H ,4H und 15R - wurden

réntgenographische Analysen durchgefiuhrt.

Um Einflisse durch bevorzugte Kornwachstumsorientierungen zu

vermeiden, wurden die Proben in Achatschalen pulverisiert.
Die Diffraktogramme wurden in einem Philips-Goniometer
PW-1011/01 aufgenommen. Als Strahlenquelle diente eine

Kupferanode bei 40 kV Beschleunigungsspannung und Strdmen
zwischen 20 und 26 mA. Die Winkelgeschwindigkeit betrug
0.5 Grad/min wund der Papierschub 2 cm/min. Fir jede Probe

wurden vier Messungen durchgefihrt.



5. ERGEBNISSE

5.1. Heifspressen

SiC-Pulver wurde mit einer Zugabe von 1.6 oder 3.0 mol% B"C,
BN oder A1N wund 2 mol% C bei einer Temperatur zwischen
1900°C wund 2250°C heiflgeprelt (Tab.3). Die Untersuchungen
zeligen, daR die Sinterhilfen bei den verschiedenen
Temperaturen und fiir die verschiedenen Mengen unter-
gchiedlich wirken. Im folgenden sollen die Beobachtungen an

den SiC-Proben beschrieben werden.

5.1.1. Proben mit B"C-Zusatzen

Bei den Proben aus Pulvern, die 1.6 mol% B"C Zusatz hatten,
wurde im allgemeinen die héchste Dichte erzielt. Bild 6
zeigt die relative Dichte der verschiedenen Proben in
Abhangigkeit von der Heiflpretemperatur (nach einer
HeiRpreRzeit wvon 30 min). Wie aus Bild 6 zu entnehmen ist,
betragt nach dem HeifSpressen bei 1900°C die relative Dichte
nur 94.1% TD, aber bereits bei einer Temperatur wvon 1950°C
ist die Dichte schon 97.2% TD. Dieser Wert bleibt bis zur
héchsten hier verwendeten Temperatur von 2200°C ungefdhr
konstant. Nach dem Heifpressen bei 2100°C konnte flr eine
von zwel Proben eine hoéhere Dichte von 99.2% TD erreicht
werden. Strukturelle Untersuchungen zeigen jedoch, dafl sich
Sekundarkdérner mit Federstruktur gebildet haben (Bild 7) und
sich auerdem nur 65 vol% der RB-Phase in a-Phase
umwandelte, wahrend bei- allen anderen bei 2100°C
heiRgeprelten Proben sich mehr als 87 vol% a-SiC bildete.
Eine gréRere Zusatzmenge von B”"C (3 mols%) fihrte zu
niedrigeren Dichten (Tab.3), ebenso wie langere Heiflprefs-

zeiten (60 und 120 min, bei 2100°C) (Bild 8) .



5.1.2. Proben mit BN-Zusatzen

Die Abhaéngigkeit der Dichte der BN dotierten Proben als
Funktion der Heifprefdtemperatur ist ebenfalls in Bild 6
dargestellt. Die Enddichte der Proben nahm bei einer
Erhéhung der Temperatur bis 2200°C zu, bel 2250°C wurde sie
jedoch wegen des stark auftretenden Kornwachstums wieder
erniedrigt (Tab.4) . Die mit 1.6 mol% BN dotierten Proben,
die unterhalb 2200°C heiRBgepreft wurden, haben eine
niedrigere Dichte als die Dbei gleicher Temperatur heifR-
gepreBten, mit BjjC dotierten Proben (Bild 6). Die bei 2200°C
heiRBgepreRte, mit 1.6 mol% BN dotierte Probe (1.6 BN-
2200-30) zeigt jedoch die gleiche Dichte wie die
entsprechende, mit B*C dotierte Probe (1.6 B"C-2200-30).
Eine héhere Konzentration von BN Dbei einer HeifpreR-
temperatur von 2100°C verbessert die Sinterfdhigkeit der

Proben (Tab.3)

Die verschiedenen Sinterhilfen wurden in gleichen Kol-
anteilen den Proben beigefigt, das bedeutet jedoch, daB bei
B*C und BN verschiedene Atomanteile von B vorliegen. Fir die

HeiBpreRtemperatur von 2100 C wurden die Dichten der Proben

in Abhaéngigkeit vom B-Atomanteil ermittelt (Sinterzeit
30 min) . Die hochste Dichte ergab sich fuar die Probe mit
1.5 at%$ B (3 mol%.BN) (Bild 9).

5.1.3. Proben mit AIN-Zusatzen

Die Dichte der mit AIN dotierten Proben ist nach dem Heif3-
pressen niedriger als Dbei den mit B dotierten Proben
(kleiner als 90% TD). Die hoéchste Dichte bei Proben mit
Zugabe von 1.6 mol% AIN wurde beim HeiRpressen mit 2100°C

erreicht (Bild 6). Beli hoheren Temperaturen blieb die Dichte



niedriger trotz geringem Sekundirkornwachstum. 3.0 molj AIN
erbrachte eine hohere Verdichtung als 1.6 mol% bei der

HeiflpreRtemperatur von 2100°C.

5.2. Sinterversuche

Der drucklose Sinterversuch in einem Dilatometer der mit BN
dotierten Probe erbrachte eine Enddichte von nur 64% TD.
Bild 10 =zeigt die Abhéngigkeit der Sinterrate von der
Temperatur. Die Sinterrate, welche durch Differenzierung der
Schwindungskurve nach der Zeit gewonnen wurde, 1a3t zwei
Maxima erkennen. Der Sinterbeginn liegt bei 1200°C und die

Maxima bei 1420°C bzw. 2000°C.

5.3. Geflge

Das f3-SiC-Ausgangspulver wurde im Rasterelektronenmikroskop
(REM) untersucht. Die charakteristischen Parameter der
Kdérner wurden gemessen (Tab.5), um so die Veranderung der

entsprechenden Daten nach dem Heiflpressen festzustellen.

Bei den polierten Proben wurde die Porositdtsverteilung im
LM gualitativ beobachtet und das Geflige der gedzten Flachen
im LM und REM untersucht. Die bei niedrigen Temperaturen
(bis 2000°C) heifigeprefRten Proben zeigten homogenes
Kornwachstum (D" bis 3 um) . Ab einer Temperatur von 2100°C
1aRt sich jedoch Sekundarwachstum beobachten. Dies macht
eine Aufteilung der Kdrner in zwel Klassen erforderlich

(i) kleine Koérner (KK) und (ii) Sekundarkdérner (SK). Die
guantitative Analyse wurde in drei Schritten durchgefthrt

(1) Der Anteil der Sekundarkdrner, (ii) die Korngrdfe der
kleinen Kdérner und (iii) die der Sekundarkdérner wurde

bestimmt.



5.3.1. Porositatsverteilung

Die bei niedrigen Temperaturen heiflgepreRten Proben
(1.6 B,C-1900-30, 1.6 BN-2000-30 und 1.6 A1N-2000-30) zeigen
eine feine und gleichméRig verteilte Porositdt mit
gelegentlichen groRen Poren, die um porenfreie Bereiche
angeordnet sind (A in Bild 11). Eine Steigerung der Heif3-

prefitemperatur fuihrt zu einer VergrdRerung der Poren.

In den bei hoheren Temperaturen heifigepreRten, B-haltigen

Proben 1liegen die Poren inter- und intrakristallin vor
(Bild 12). Die intrakristallinen DPoren sind klein und
abgerundet (als A in Bild 12 bezeichnet), die interkristal-

linen Poren sind grofd und besitzen eine langliche Form (B in
Bild 12). Wie in Bild 12 angegeben, sind einige Kdérner (C)
ganz oder zur Korngrenze hin weniger pords, allerdings haben
gich dann an den Korngrenzen sehr grofle Poren (B) oder

interkristalline Phasen (D) gebildet.

Die Porositat ist Uber den Probenquerschnitt nicht konstant.
Im innern Bereich ist die Porositdt hdéher als an den

Probenrandern.

5.3.2. Kornwachstum

Die Bestimmung des Anteils der Sekundarkdrner, welche in den

bei T », 2100°C heiRgeprefiten Proben entstehen, erfolgte

durch Messung der Gesamtflache (TF) und der Summe der
Sekundarkdrnerfléache (SKF) . Der Anteil der Sekundarkdrner
(V-.,) ermittelt sich nach:

V™ = 100 x SKF / TF {%).



Bis zu einer HeiRpreRtemperatur von 2000°C enthalten die
Proben keine Sekundarkdrner (Tab.4) , siehe Bild 13. Das
Sekundarwachstum ist am stiArksten bei den mit B*C dotierten
Proben. Die mit B"C dotierten Proben enthalten nach dem
HeiRpressen bei 2100°C fur 30 min nur noch weniger als
1 vol% kleine Kdérner. Bei den mit BN dotierten Proben steigt
der Volumenanteil der Sekundarkdrner nach einer Erhdhung der
HeiflpreRtemperatur oder durch Steigerung der Menge der

Sinterhilfe bei T = 2100°C.

In den mit AIN dotierten Proben wurde ein sehr geringes
Sekundarkornwachstum beobachtet. Nach dem HeiRpressen bei
2200°C betragt der Sekundarkornanteil der mit 1.6 mol% AIN
dotierten Probe nur 2.6 vols%. Bei der Dbei gleichen
Bedingungen heifgepreRten Probe mit B"C als Sinterhilfe,

sind kleine Kdérner nicht mehr zu beobachten.

Die Ergebnisse sind in Tabelle 4 zusammengefaRt.

5.3.3. Kleine K&rner

Die Veranderung der entsprechenden Daten der kleinen Kd&rner,
wie Korngrdéfie und Formfaktoren nach dem HeiRpressen (Tab.s),
kann durch Vergleich mit den Daten des Ausgangspulvers

(Tab.5) festgestellt werden.

Der Mittelwert der Durchmesser der Kdérner ist bei der bei
1900°C heifigepreRten, mit B*C dotierten Probe
(1.6 B*C-1900-30) gchon viermal grodfier als beim Ausgangs-
pulver. Die Kdrner sind langlicher geworden, was unmittelbar
aus den niedrigen Formfaktoren zu sehen ist (F.,.., = 0.66,

"Form -~ 0.83). Nach einer Erhdéhung der HeiRprefitemperatur

auf 1950°C oder 2000°C vergrdBert sich der Korndurchmesser



welter (Bild 14) und verkleinern sich die Formfaktoren
(Bild 15 wund 16). Ahnliche Beobachtungen ergaben sich auch
bei den mit BN oder A1N dotierten, bei 2000°C heiRgeprefiten
Proben (Tab.6), wobei der Mittelwert der Teilchendurchmesser

(D ) 3.0 ym (BN) bzw. 1.3 um (A1lN) betragt.

Der Durchmesser der kleinen Kdérner nimmt mit Erhdéhung der

HeiBprefRtemperatur weiter zu, selbst dann, wenn Sekundar-
wachstum auftritt. Die mittleren Korndurchmesser der
verschiedenen Proben sind in Abh&ngigkeit von der

HeiBpreRBtemperatur in Bild 17 dargestellt. Es 1laBt sich
erkennen, daf? die Korner der mit Al1N dotierten Proben
wesentlich kleiner sind als die Kérner der B-haltigen

Proben.

Die Formfaktoren der mit B dotierten Proben werden kleiner
mit Erhdhung der HeiRpreftemperatur bis 2100°C (Bild 18, 19

und Tab.6). Bei jeder Temperatur haben die Kdérner der mit B

dotierten Proben dhnliche mittlere Durchmesser und
Formfaktoren. In den AlN enthaltenden Proben entstehen
jedoch kleinere und dquiaxialere Kérner bei allen
Temperaturen (Bild 17-19), wobei die Formfaktoren nahezu

unabhéngig von der HeiftpreBtemperatur sind.

Wie aus den Daten der Tabelle 6 zu entnehmen ist, zeigen die
mit BjjC dotierten, bei 2100°C heigeprefiten Proben kein
kontinuierlicheres Wachstum oder kleinere Formfaktoren der

kleinen Kérner bei lédngeren HeiRprefzeiten (60 bzw.
120 min) .

5.3.4. Sekundarkdérner

Bei den mit B dotierten Proben tritt Sekundarkornwachstum

unter Bildung von sehr grofl3en, unregelmadfig geformten



(Bild 12) oder federfdrmigen Kdérnern (Bild 7 und 20) auf.
Die beiden Arten von Sekundarkdérnern wurden bei der

Auswertung zusammengefafit.

Bilden sich wenige Sekundarkdérner, so sind sie innerhalb der
aus kleinen Koérner bestehenden Matrix statistisch verteilt.
Sind jedoch nur noch wenige kleine Kdérner vorhanden, dann
sind diese 1in kleine Bereiche zwischen den Sekundarkdérnern

eingebettet (Bild 21 ).

Die Summenhiufigkeitskurven des Korndurchmessers (') der

mit BjjC dotierten Proben ist nahezu unabhangig von der

HeiRpreRzeit (30, 60 und 120 min) und von der Menge der
Zusatze (1.6 und 3.0 mol%) (Bild 22). Die bei 2200°C
heifigepreRte, mit B"C dotierte Probe besteht fast nur aus
Sekundarkdédrnern, die aber kleiner sind als die Sekundar-

kdrner der Dbei 2100°C gesinterten Proben. Die Formfaktoren
werden nach 1l&ngeren HeiRprefizeiten oder mit groéBerer

Zusatzmenge nicht erniedrigt (Bild 23) (Tab.7)

Der mittlere Teilchendurchmesser der mit BN dotierten Proben

nimmt mit zunehmender Heiflpreltemperatur (von 2100°C bis
2200°C) zu, jedoch nach 2250°C verkleinert er sich wieder
(Bild 24). Ahnliche Beobachtungen ergaben sich an den mit

B*C dotierten Proben.

Ein Teil der Sekundarkdérner in den bis 2200°C heiflgepreRten,
BN dotierten Proben haben federfdrmige Gestalt. Die
Haufigkeit dieser Kdrner ist  innerhalb der Proben nicht
konstant, sie nimmt vom Zentrum der Proben zum Rand hin =zu.
In der bei 2250°C heiflgepreRten Probe wurde kein feder-
artiges Korn beobachtet, die Sekundarkdrner sind unregel-

maRig und plattenfdédrmig.



In den mit B"C oder mit BN dotierten Proben sind die
Formfaktoren nahezu unabhingig von der Heiflpreltemperatur
(Bild 25, 26) . Eine Erhdéhung der B-Zusatzmenge bewirkt auch

keine Veranderung bei den Formfaktoren (Tab.7).

Auch in den mit AIN dotierten Proben entsteht Sekundarkorn-
wachstum, jedoch ist ihr Volumenanteil wesentlich geringer
als bei den mit B dotierten Proben (Tab.4). Wie aus Tabel-
le 7 2zu entnehmen ist, sind die Kd&érner kleiner als bei den
B-haltigen Proben, und der Durchmesser ist von der Tempe-

ratur stark abhangig (Bild 24) .

5.4. R&ntgenographische Polytypenanalyse

Die Anteile der Polytypen - 3C, 6H, 4H, und 15R - wurden,

wie im Abschnitt 3.3 angegeben, ermittelt.

Die verschiedenen Zus&tze Dbeeinflussen das Umwandlungs-
verhalten unterschiedlich stark. Wahrend die mit B"C oder
mit BN dotierten Proben einen a-Phasenanteil bis zu 90% des
Volumens erreichten, wurde in den mit AIN dotierten Proben
einen maximaler Anteil wvon 57 vol% umgewandelt (3 ALN-

2100-30) (Tab.4) .

Die Anteile der Phasen (3 oder a ) der B-haltigen Proben
gind von der Temperatur sehr abhdngig. Der a-Phasenanteil
der 1.6 B"C-1900-30-Probe liegt unterhalb der Nachweisgrenze
des rdéntenographischen Verfahrens (ca. 5 vol%). Durch die
Temperaturerhdhung auf 1950°C oder 2000°C stieg der Anteil
an umgewandelter Phase' auf 20 vol% an. 2Ab einer HeiRpref3-
temperatur von 2100°C sind bei den mit B"C dotierten Proben
ca. 90% des Probenvolumens umgewandelt (Bild 28). Die

restlichen 10 vol% des $-SiC, die nach einem Heiflpressen bei



2100°C - 30 min noch vorhanden sind, wandeln auch nach
HeiBpreRzeiten wvon 60 und 120 min nicht um (Bild 29). Bei
der 1.6 B"C-2100-30-1-Probe, deren Sekundarkdrner vorwiegend
Federstruktur besitzen, sind nur 65% des Probenvolumens zur

a -Phase umgewandelt (Tab.4).

Bei den mit 1.6 mol% BN dotierten Proben wandelte sich
weniger kubische Struktur zur a-Phase um, im Vergleich zu
den bei entsprechenden Temperaturen heiRgeprefiten, B™C-
haltigen Proben (Bild 30). Der Anteil der a-Phase der mit
BN dotierten Proben wuchs mit zunehmenden Temperaturen und
betrug nach dem HeifBBpressen bei 2250°C (30 min) 87 % des
Probenvolumens. Der Anteil des nach dem HeiRpressen bei
2100°C umgewandelten SiC nahm mit einer Erhdéhung des

BN-Zusatzes zu (Tab.8).

Tragt man die Anteile der verschiedenen Polytypen als
Funktion des B-Gehalts (bei den bei 2100°C 30 min heifige-
preRten mit BN oder B”C dotierten Proben) auf (Bild 31), so
ist daraus klar zu erkennen, dafl mit zunehmendem B-Atom-

anteil der Probe mehr £/ a-Umwandlung stattfindet.

Dagegen 1ist die R/et -Umwandlung in den Al-haltigen Proben
wesentlich kleiner als in den mit B dotierten Proben. Die
Phasenumwandlung lieR sich durch eine Erhdéhung der HeiRprefR-
temperatur nur wenig beeinflussen. So enthilt die bei 2200°C
heiflgepreite Probe noch 63 vol% als R-siCc (Bild 32) . Bei
einer Sintertemperatur von 2100°C f3llt der Anteil des $-SicC
von 70 wvol? in der mit 1.6 mol% ALIN dotierten Probe auf

43 vol% bei der Probe mit 3 mol% Zusatz ab (Tab.8).

Die Anteile der verschiedenen Polytypen hangen sehr stark
von Zusatzmenge und -art und der HeiflprefRtemperatur ab. Die

bei einer Temperatur von weniger als 2000°C heiRgepreflten



Proben sind, unabhingig vom Zusatz, von $3-SiC zu 6H- und
15R-Strukturen umgewandelt (Tab.8), wobei nur kleine
4H-SiC-Anteile ©beobachtet wurden. Bei den B-haltigen Proben
ist jedoch der Anteil der 4H-Struktur bei HeiftprefR-
temperaturen von 2100°C und oberhalb deutlich héher als der
der anderen a-Polytypen. Mit Erhéhung der B-haltigen
Zugabe, bei einer HeiftprefRtemperatur von 2100°C Dbleibt
4H-SiC die am haufigsten vorkommende a-Struktur. Demge-
gentiber ist der Anteil des 4H-Polytyps bei den mit 1.6 mol?
AIN dotierten Proben bei allen Temperaturen (2000°C < T
< 2200°C) sehr klein - d.h. eine bevorzugte Umwandlung zu
6H- und 15R-Polytypen fand statt. Uberraschenderweise ergibt
eine Erhéhung des AIN-Zusatzes auf 3 mol? nach der
Phasenumwandlung vorwiegend 4H-SiC, so daR die 4H-Struktur

in dieser Probe die haufigste der a-Polytypen ist.

5.5. Transmissionselektronenmikroskopie

Die TEM Ergebnisse werden in =zwel Aspekte detailliert
analysiert : (i) Aufbau der SiC-Kérner aus verschiedenen
Polytypen und (11) Prasenz und Analyse von Glasphase und

Ausscheidungen.

5.5.1. Polytypismus

In einem Korn werden oft verschiedene Polytypen des SiC

beobachtet, deren Struktur mit Hilfe der Feinbereichsbeugung

ermittelt werden kann. Dazu kippt man die Probe am
zweckmafiigsten so, daR die <110>», und <112"0» -Richtungen
parallel zum Elektronenstrahl liegen. Bei dieser

Orientierung 1ist die Identifikation von $£- und a-Phase

einfach, und da die (111),- und (0001) -Ebenen, die zur



Abbildung verwendet werden kdnnen, ebenfalls parallel zur
Einstrahlriohtung stehen, ist auch die direkte Gitter-

abbildung mdglich.

Schon aus den REM-Aufnahmen (z.B. Bild 13) konnten Zwillinge
in den SiC-Kdérnern beobachtet werden. Durch TEM wurden die
Zwillinge Dbestatigt (Bild 33) . Die Dichte der Zwillinge ist
dabei nicht konstant. Sie sind vorwiegend im inneren Bereich
des Korns vorhanden (Bild 33) und sie liegen parallel zur

langeren Achse des Korns (Bild 13 und 35) .

In Bild 33 ist ein charakteristisches Korn der
1.6 B,C-2000-30-Probe dargestellt. In dem Korn sind drei
Gebiete =zu Dbeobachten, die verschiedene Struktur besitzen.
Am Rand des Korns ist die kubische Struktur (), daneben
eine auf (111) -Ebene verzwillingte kubische Struktur (£')
und im Zentrum befindet sich et-Phase mit noch etwas
verzwillingter {3-Phase. In dem umgewandelten Bereich ist

kein a -Polytyp vorwiegend. Aus den mit (TT1)”" und (11T)

Beugungsreflexen durchgefihrten Dunkelfeldaufnahmen
(Bild 33-e und -f) kédnnen kubische und verzwillingte
Bereiche Dbeobachtet werden. Aus den Beugungsbildern 1a%3t

gich die Orientierungsbeziehung zwischen der a- und $-Phase

ermitteln; wie erwartet /99 - 101/, sind die (0001).- und

{111 },-Ebenen und die Richtungen <1120> und <110»>, parallel.
3 & 10

Ein Korn der 1.6 B"C-1950-30-Probe wurde mit direkter

Gitterabbildung analysiert. Bild 34 zeigt verschiedene
Aufnahmen desselben Korns. Wie in Bild 34-a angegeben,
treten Bereiche aus R-, verzwillingter 3- und et- Phase auf.

Bild 34-¢ und -d sind aus deam verzwillingten f$3-Bereich (R'),
wobei Gebiete aus f£$-Phase mit einigen Nanometern Breite noch
vorhanden sind, sowle Gebiete mit schon umgewandelter

a-Struktur (vorwiegend 4H) . In Bild 34-d sind die



verzwillingten Bereiche klar gezeigt, wobei die Dichte der

Zwillinge sehr unterschiedlich ist.

Eine &hnliche Mikrostruktur zeigen die kleinen Kdérner der
bei einer Temperatur ab 2100°C heiflgepreRten Proben. Ein
Beispiel ist in Bild 35 dargestellt. Es sind Bereiche
beobachtbar, die aus reiner R-Phase, stark verzwillingter
-Phase (') und a-Phase bestehen. Die a-Struktur besteht
aus verschiedenen Polytypen, die jedoch anhand des Beugungs-
bildes schlecht analysierbar sind. Dieselbe Mikrostruktur
wurde in allen anderen untersuchten kleinen Kdrnern

ermittelt.

Bei der TUntersuchung der Sekundarkdérner konnten oft nur
Teile dieser grofien Kdérner analysiert werden, da deren
Ausdehnung oft viel grdéfer ist als der durchstrahlbare
Bereich am Rand einer TEM Probe. Die Sekundarkdérner bestehen
zum grofien Teil aus a-5iC. In einem Sekundarkorn konnten
unterschiedliche Polytypen gefunden werden, in den meisten
Fillen dUberwiegt jedoch eine Struktur, die bei den mit B"C
dotierten Proben 1im allgemeinen 4H ist, einige Kdrner

bestehen jedoch aus 6H-SiC.

Das 1in Bild 36 dargestellte Sekundarkorn enthalt verschie-
dene Polytypen, vorwiegend ist jedoch 4H-SiC, wie auch aus
dem Beugungsdiagramm (Bild 36-c¢) zu entnehmen ist. Bild 36-a
zeigt einen Bereich des Korns mit Uberwiegender 4H-Struktur
und abwechselnden anderen Polytypen (6H bzw. 21R) . Bild 36-b
ist eine Abbildung mit hdéherer Vergrdéfierung eines fast
perfekten 4H-Bereiches. In diesem Bereich sind jedoch auch

andere Polytypen zu beobachten.

Die kleinen Kérner der mit BN dotierten Proben haben eine

dhnliche Mikrostruktur wie die Kdérner der mit B..C dotierten



Proben. Sie besitzen ebenfalls die drei Gebiete mit
verschiedener Struktur (B, ' und a), wobei die a-Phase

zwischen den verzwillingten kubischen Phasen liegt. Seltener

liefd gsich die R-Phase zwischen zwel a-Phasengebieten
beobachten (Bild 37). Die a -Phase besteht in diesem Korn
wieder aus mehreren Polytypen, wobel manchmal in kleinen
Gebieten ein Polytyp Uberwiegt. Das Beugungsdiagramm
(Bild 37-b) stammt aus einem Gebiet mit einem hohen Anteil

an 15R-Struktur.

Die Aufteilung der Sekundarkdrner in verschiedene Phasen
entspricht der Aufteilung in den kleinen Kérnern. Der Anteil

der f3-Phase ist in den Sekundarkdrnern jedoch wesentlich

kleiner. Die kubische Struktur ist, wie in Bild 38
erkennbar, nur ganz am Rand der Teilchen vorhanden. Die
a-Phase (Bild 38) ist aus Bandern von wenigen Manometern

Breite der vielfach wechselnden Polytypen zusammengesetzt.
Es wurde 1in diesem Korn kein ausgedehntes Gebiet mit nur

einer dominierenden Polytypenstruktur beobachtet.

Bei den mit AI dotierten Proben wurden nur die Polytypen der
kleinen Koérner untersucht, da die Sekunda&rkdrner nur einen
sehr Kkleinen Volumenanteil (< 3.0 vol/O einnehmen und in
allen untersuchten Proben nicht in dem im TEM durchstrahl-

baren Bereich beobachtbar waren.

In den mit AIN dotierten Proben ist die Aufteilung der
verschiedenen Phasen innerhalb eines kleinen Korns &hnlich
wie bei den B-haltigen Proben. Die Kdrner haben abwechselnde
Phasen (B, ' und a) und in den a -Bereichen sind schmale
Bander vorhanden, die aus' einem Polytyp bestehen. Die
lberwiegende et-Struktur in den untersuchten Kdrnern der mit

1.6 mol% AIN dotierten Proben ist 6H-SiC.



In dem in Bild 39 dargestellten Korn konnten zwei Zwillings-
varianten beobachtet werden, mit denen zwel a-Phasengebiete
beginnen. Diese a-SiC Bereiche bestehen aus mehreren Poly-
typen, deren c¢-Achsen einen Winkel wvon 70.5° zueinander

bilden, siehe Beugungsdiagramm (Bild 39-c¢) .

5.5.2. Korngrenzenphasen

Korngrenzenphasen wurden in den verschiedenen Proben mit
Hilfe von Beugungsdiagrammen, Dunkelfeld- und Defokus-
sierungs-Methoden untersucht wund in der 3 BN-2100-30-Probe

mit Hilfe wvon EELS und EDS analysiert.

Bei den bis zu 2000°C heiRgepreflten, mit B dotierten
SiC-Proben gsammelte sich Glasphase in ziemlich groRen
Bereichen an, wie in Bild 40 zu sehen ist. Das Vorhandensein
von amorpher Phase wurde mit Hilfe wvon SAD (Bild 40-¢) und
Dunkelfeldabbildungen (Bild 40-b) bestatigt. Die amorphe
Phase kann aber auch als nur einige Nanometer dicke Schicht
an Korngrenzen vorkommen. Die SiC-Korngrenzen sind meistens
gekrummt , was die Beobachtung der amorphen Phase erschwert.
Bild 41 stellt eine Korngrenze der 1.6 B,C-2000-30-Probe mit
ca. 3 nm dicker amorpher Schicht dar. In diesem Fall wurde
gsowohl die Defokussierungs- als auch die Dunkelfeldmethode
angewendet. Die Existenz von B direkt in den Korngrenzen der

3.0 BN-2100-30-Probe konnte mit EELS nicht nachgewiesen

werden, da im TEM-Mode die laterale Aufldésung nicht hoch
genug 1ist. Im STEM-Mode konnten wegen Kontamination der
Probe keine Analysen gemacht werden. In den SiC-Kérnern

konnte ebenfalls kein geldstes B nachgewiesen werden.

Bei den mit B dotierten Proben, bei welchen Sekundarwachstum

zul beobachten ist, ist die amorphe Phase hauptsichlich in



den Tripelpunkten zwischen den kleinen Kdérnern konzentriert.
Bild 42-a zeigt ein Beispiel von amorpher Phase zwischen den
kleinen K&érnern in der 3.0 BN-2100-30-Probe, wie das

Dunkelfeldbild mit diffus gestreuten Elektronen und das

Beugungsbild (Bild 42-b Dbzw. -c) nachweisen. Bei der
guantitativen EELS-Analyse (Bild 42-4) in der Glasphase
ergibt sich : 16 atj Si, 20 at% B, 20 at% C, 10 atS N und
33 atsS 0. Die Konzentrationen an Si und C sind wahr-

gcheinlich zu hoch, da nicht ausgeschlossen werden kann, daR
ein Teil des SiC-Korns in die Analyse miteinbezogen wird.
Die Glasphase befindet sich auch in den Korngrenzen zwischen
Sekundarkdédrnern, teilweise in groflen Mengen, wie in Bild
42-e zu sehen ist. Die oft Dbeobachtete kugelfdrmige
Zweilte-Phase in den Kdérnern wurde durch Dunkelfeldabbildung

als amorphe Phase identifiziert (Bild 42-e).

Die mit AIN dotierten Proben haben einen groRen Anteil an
amorpher Phase. Diese Phase ist entweder in grofien Bereichen
angesammelt oder sie liegen in den Korngrenzen. Ein Beispiel
einer amorphen Korngrenzenphase, die 20 nm dick ist, stellt
Bild 43 dar. Die Glasphase in den Korngrenzen bei den A1IN
dotierten Proben ist damit viel dicker als bei den

entsprechenden B-haltigen Proben.

In allen Proben wurden die Sinterhilfen als Ausscheidungen
gefunden. Bei den mit B"C dotierten Proben wurde der Zusatz
gsowohl in den Korngrenzen (bei den bei niedriger Temperatur
heilgepreRten Proben) als auch in Sekundarkdrnern
beobachtet. Die Abtragrate beim Ionendiinnen der B”C-Kérner
war sehr klein, deshalb ist die Dicke der B”C-Kdrner groéfer
als die der SiC-Matrix. Daher konnten nur Kdérner, die ganz

am Rand des Probenlochs lagen, durch Beugungsdiagramme

identifiziert werden.



Bild 44 zeigt ein durch SAD identifiziertes B"C-Korn im
Inneren eines Sekundarkorns in der 3.0 B"C-2100-30-Probe.
Bild 44-a ist eine Dunkelfeldabbildung mit einem (0001) -
SiC-Reflex. Das B"C-Korn zeigt als andere Phase einen
dunklen Kontrast. Die anderen Kdérner, die auch zu beobachten
sind, konnten nicht durch SAD analysiert werden, sie sind

vermutlich auch B"C.

BN konnte in drei verschiedenen Strukturen beobachtet
werden, namlich: hexagonal (a = 0.2504 nm, ¢ = 0.6661 nm) ,
4H (a = 0.2553 nm, ¢ = 0.4228 nm) und kubisch

(a = 0.3616 nm). Es liegt als einige ym groRe Aglomerate von
feinen Koérnern zwischen den SiC-Kbérnern vor. Bild 45-a ist
eine Abbildung eines hexagonalen BN-Agglomerates 1in der
1.6 BN-2100-30-Probe, und Bild 45-b stellt das entsprechende
Beugungsdiagramm dar. In der 3.0 BN-2100-30-Probe konnten

die BN-Ausscheidungen auch durch EELS nachgewiesen werden.

AIN wurde in den verschiedenen Proben in zwei Strukturen,
4H Ca = 0.3114 nm, ¢ = 0.4979 nm) und kubisch
(a = 0.412 nm) , Dbeobachtet. AlN ist auch als Agglomerat
feiner Kérner vorhanden, ein Beispiel daflir zeigt Bild 45-¢,
in dem A1N in kubischer Struktur vorliegt, siehe Beugungs-

diagramm Bild 45-d.

Die mit B dotierten Proben haben an vielen Tripelpunkten
oder an Korngrenzen Kkleine dunkle Ausscheidungen. Sie
bestehen meistens aus mehreren kleinen, kristallinen
K&érnern, was durch SAD-Aufnahmen und Dunkelfeldbilder
gezeigt werden Kkonnte. In der 3.0 BN-2100-30-Probe wurden
solche Ausscheidungen ' durch EELS und EDS analysiert
(Bild 46) . Mit der Analyse konnte Si, B, C, Ti, AI, Fe, Ni
und Cr nachgewiesen werden. Da eine hohe C-Konzentration
gemessen wurde, handelt es sich sehr wahrscheinlich um
Carbide.



6. DISKUSSION

6.1. Sinterprozesse

Wie aus Bild 9 zu entnehmen ist, 1aBt sich der Verdichtungs-
prozeld der mit 3.0 mol% BN dotierten SiC-Probe in zweil
Abschnitte unterteilen. Nach dem Sinterbeginn bei 1200°C
tritt ein erstes Schwindungsmaximum bei 1420°C auf, auf das
ein zweites Dbeil ca. 2000°C folgt. Dieses Verdichtungs-
verhalten wurde bei SiC mit Zusatz von metallischem B, SiBg
oder B”"C beobachtet /102/, wobei die Maxima in Abhingigkeit
von den Zusatzen verschoben sind. Die Autoren interpretieren
dieses Verdichtungsverhalten mit Sinterbeginn bei 1200°C und

zwel Maxima als FllUssigphasensinterprozeR.

Wirde das erste Maximum durch viskoses Fliefien bedingt sein,
so mifdte fllssige Phase im System vorkommen. Dies 143t sich
durch die entsprechenden Phasendiagramme analysieren.
Hierbei sollten die betrachteten Phasendiagramme nicht nur
aus SiC und den Sinterhilfen bestehen, sondern aufgrund der
auf den SiC-Kdbrnern vorhandenen Si0,-Schicht muff auch $io0,
mitberticksichtigt werden. Die in der vorliegenden Arbeit
benutzten Sinterhilfen (B™C, BN und A1N) haben bei hohen
Temperaturen eine ziemlich geringe StabilitaAt, wobei B"C am
wenigsten stabil ist (Bild 3) . Die hohe Gibbs'sche freie
Energie der Additive und die niedrige Gibbs'sche freie
Energie der Oxide weisen darauf hin, dafl der Sauerstoff von
Sio, mit den Sinterhilfen unter Bildung von B- oder
Al-haltiger Phase reagieren kann. So werden hier nicht nur
die Phasendiagramme mit den Sinterhilfen, sondern auch die
mit den Oxiden der Sinterhilfen (A~O", 203 vt @A

verwendet.



2Auf Grund der eutektischen Punkte in den Phasendiagrammen,
sio, - B,0, /39/, Si0, - A1,0, /38/ und Si0, - AIN /37/,
kann beil Temperaturen unterhalb des Schmelzpunktes von Si0,
eine fllissige Phase vorhanden sein. Solche Glasschmelzen
ergeben sich 1in den komplexen, berechneten Gleichgewichts-
diagrammen Si-C-B-0O-Ar Dbei Temperaturen schon unterhalb
1230°C /40V. Der Sinterbeginn kann damit auf das viskose

Flieen dieser Glasphase zurlckgefuhrt werden.

Die Viskositdt der amorphen Phasen auf den Kornoberflachen
ist sehr wichtig, da die Kdérner sich in einer glasartigen
Phase Dbesser umordnen kénnen. FlieRt ein Teil der amorphen
Phase zu den Tripelpunkten, so ist damit eine Schwindung der
Probe verbunden. 293~ v Al.,0.,-Zuséatze in der

Silikat-Phase (510, verursachen eine Erniedrigung ihrer

Viskositat /103/ - Da die B,0,~Schmelze eine viel niedrigere

Viskositat hat als die Al,0,-Schmelze, kann die

B-Silikat-Phase eine niedrigere Viskosit&t erreichen als die

entsprechenden Al-Silikat-Schmelzen. B,0-, hat dartberhinaus
2 o

eine sehr niedrige Oberfl&chenspannung (80 mN/m bei 900 C)
/104/, und da die Oberflichenspannung einer Mischung aus
zwel Komponenten kein additives Verhalten hat, wird sich die
Komponente mit der geringsten Oberflichenspannung an der
Kornoberflache anreichern /104/. Damit kann sich eine
B-reiche Glasphase aus der Silikat-Phase auf den
SiC-Kornoberflachen anlagern. Im Gegensatz zum B,0, besitzt

21,0, eine sehr hohe Oberflichenspannung (550 mN/m’ bei

2150 C /104/). Das hat zur Folge, daR sich A1,0, auf den
Kornoberflachen nicht anlagern kann. Auf Grund der
Anlagerung von B auf den SiC-Kornoberflachen ist die
Viskositat der amorphen Phase in diesen Bereichen

entsprechend niedrig, was eine bessere Verdichtung zur Folge
haben dirfte.



Das zweite gemessene Maximum (bei ca. 2000 C) der in Bild 10
dargestellten Sintergeschwindigkeitskurve der mit 3.0 mol%
BN dotierten Probe kann durch einen Lésung-Wieder-
ausscheidungs-Prozefs erklart werden. Die von Suzuki und Hase
11/ gemessene Zeitabhangigkeit der Schwindung in B-dotierten
SiC-Proben von \ } ~ weist darauf hin, dafl die Verdichtung
durch Losung-Wiederausscheidung entsteht, wobei die
Diffusion 1in der fllssigen Phase der geschwindigkeits-

bestimmende Prozefs ist /105/.

In der 3.0 BN-2100-30-Probe wurde B in der Glasphase in
Tripelpunkt durch EELS nachgewiesen. Dies bestatigt, daR
gich zumindest ein Teil des zugefligten B in der Glasphase
16st unter Bildung einer B-Silikat-Phase (Bild 42) . Andere
Autoren /106, 107/ haben AI in den Korngrenzen von AI
dotierten Proben beobachtet. Dies weist darauf hin, daf sich
auch die Sinterhilfen auf AI-Basis in der Glasphase 1ldésen

unter Bildung von Silikaten, die eine niedrigere Viskositéat

haben als Sio,,, da Addition wvon ®2°3 °‘*r A®Q”" die

Viskositit des Si0, erniedrigen /103/ . Dies hat eine
Erhdéhung der Diffusion in der Glasphase gemdfs der
Stokes-Einstein-Gleichung =zur Folge. Flir den Diffusions-
koeffizienten (D) eines Teilchens mit Radius r in
Abhangigkeit von der Temperatur und der Viskositat ( n) des

Glases gilt:

D = kT/6ir nr

Cohrt und Grathwohl /108/ kamen nach Kriechuntersuchungen zu

dem Ergebnis, daR B und AI die Diffusion wvon C in SicC
beglinstigen. Da eine hdéhere Konzentration wvon B an den
SiC-Kornoberflachen vorliegt, ist die Diffusion Dbei den

B-haltigen Proben héher als bei den mit AlN dotierten

Proben. So kann die bessere Verdichtung der mit B dotierten



Proben, im Vergleich zu den mit AI dotierten Proben, durch
die verschiedenen Eigenschaften von B-Silikat - niedrige
Viskositat, niedrige Oberfldchenspannung und Beglnstigung

der Diffusion von C in SiC - erklart werden.

Die beste Dichte der mit 1.6 molj AIN dotierten Proben wurde
bei der HeiBRpreRtemperatur von 2100°C erreicht (Bild 6) .
Obwohl bei hoheren Temperaturen kaum Sekunddrkornwachstum
auftrat (Tab.4), wurde die Verdichtung verhindert. Die mit
1.6 mol? B"C dotierten Proben besitzen nach dem HeiRpressen
bei Temperaturen zwischen 1950°C und 2200°C eine ungefdhr
konstante Dichte wvon 97.5% TD (Bild 6) . Das berechnete
Gleichgewichtsdiagramm Si-C-Al1-O-Ar /40/ (Bild 2) zeigt das
Vorhandensein einer metallischen Schmelze, wobei groéfRere
Mengen dieser Schmelze im Temperaturbereich von 2070°C bis
2180°C vorkommen. Im berechneten Gleichgewichtsdiagramm des
Si-C-B-0O-Ar-Systems /40/ (Bild 1) ist ab 1930°C nur
metallische Schmelze vorhanden. So wurden die besseren
Verdichtungen in den mit 1.6 mol? AIN oder B”C dotierten
Proben dann beobachtet, wenn metallische Schmelze im System
vorhanden sein sollte. Diese Beobachtung kann nur durch den
besseren DiffusionsVorgang in der metallischen Schmelze

erklart werden.

In den mit 1.6 mol% BN dotierten SiC-Proben blieb die Dichte
bei Erhdéhung der HeifRpreRtemperatur, im Gegensatz zu den
Beobachtungen mit B”C, nicht konstant. Sie ist niedriger als
bei den mit B"C dotierten Proben und nimmt bis 2200°C zu. Es
kann angenommen werden, daf® der kleinere Anteil von B in den
mit 1.6 mol% BN dotierten Proben (0.8 at% B) gegenuber den
mit 1.6 mol% B”C dotierten (3.2 at% B) zZU geringerer
Verdichtung fuhrt. Daneben kann auch die hdhere Stabilitat
des BN (im Vergleich zu B”C) (Bild 3) eine niedrige Dichte

verursachen, die sich jedoch mit Erhdhung der HeifRprefR-



temperatur, wegen der Zersetzung der B-N-Bindung und der
Anreicherung von B in der Glasschmelze, steigert (Bild 6) .
Es sei bemerkt, daf? die bei 2250°C heiRgepreffte Probe mit
den bei niedrigen Temperaturen heiRgepreften Proben nicht
verglichen werden kann, da das beobachtete ausgepragte

Sekundarkornwachstum zu niedriger Verdichtung fdhrt.

Die Abhangigkeit der Dichte der bei einer Temperatur von
2100°C heiRgeprefften Proben vom B-Atomanteil (zugeflgt als
BN oder B"C) ist sehr stark. Die hdéchste Dichte (99% TD)
wurde mit einem Zusatz wvon 1.5 at% B erzielt. Die
Erniedrigung der Dichte mit hdheren B-Anteilen kann durch
die hohe Anzahl von Ausscheidungen aus Sinterhilfen in den
Proben (Abschnitt ©5.5.2), welche den Materialtransport
erschweren kdnnen, erklart werden. Einige Ausscheidungen
bestehen nicht nur aus Sinterhilfen, sondern auch aus
Verunreinigungen (Fe, Ni, Cr, Ti, . . ) , wie mit EDS gemessen
wurde (Bild 46) . Diese Verunreinigungen sind in den
Ausgangspulvern vorhanden und bilden wahrscheinlich nach dem
HeiBpressen in den Tripelpunkten Carbide. Solche
Ausscheidungen wurden auch von anderen Autoren /109/ in mit

B dotierten SiC-Proben beobachtet.

Bei den mit B"C dotierten, bei 2100°C heiRgeprefiten Proben
wurde eine kleine Erniedrigung der Dichte ©bei 1langen
HeiffpreRzeiten (60 und 120 min) beobachtet (Bild 7), im
Vergleich zu der 30 min heiffgeprefften Probe. Die Bildung und
das Entweichen 0-haltiger Gasphasen (CO, SiO,..) kénnen die
kleinere Dichte erklaren. Hausner /110/ beobachtete einen
Gewichtsverlust in B-C-dotierten Proben, was auf die Bildung
von Si0 zurtckgefihrt wurde. Eine Erhdéhung des O-Anteils
verursachte hoéheren Gewichtsverlust und Erniedrigung der

erzielten Dichten.



Das Vorhandensein wvon fllissiger Phase in den mit B und in
den mit AI dotierten Proben wurde durch TEM-Untersuchungen
bestatigt (Abschnitt 5.5.2). Die Dicke der amorphen Phase in
den SiC-Korngrenzen ist jedoch in den mit B dotierten Proben
wesentlich kleiner als in den mit AI dotierten Proben (3 nm

bzw. 20 nm) (Bild 41 und 43) .

An mit Al-B-C dotierten Proben gelang durch analytische
Verfahren der Nachweis eines Al-reichen, doch auch B
enthaltenden Korngrenzenfilmes /72, 106, 111/. In den mit
B-C dotierten Proben wurde jedoch kein B als Belegung in den
Korngrenzen beobachtet, gondern nur in Lésung in den
SiC-Kdérnern. Die Diffusion von B in die SiC-Kdérner ist somit
wohl flr die hier beobachteten dinnen, amorphen Korngrenzen-
gchichten verantwortlich, da angenommen werden mufs, daR sich
ein Teil der B-Silikat-Glasphase in den Kdrnern 1dést. Die
Konzentration von B in den SiC-Kdérnern ist jedoch sehr klein
und konnte mit EELS in der 3.0 BN- 2100-30-Probe nicht
beobachtet werden (Abschnitt ©5.5.2). Die theoretische

Nachweisgrenze ist ca. 1 atS.

In den Proben wurden Ausscheidungen von den Zusdtzen (B™C,
BN oder A1N) mit Hilfe der Transmissionselektronen-
mikroskopie beobachtet (Abschnitt 5.4.2). Dies weist darauf
hin, dafs bei der Vorbereitung der Pulvermischungen keine
gute Verteilung der Zugaben erreicht wurde, was jedoch durch
feinere Ausgangspulver oder langere Mahldauer gelingen kann.
So wlrden wahrscheinlich kleinere Anteile der Zusatze die
gleichen hier beobachteten Verdichtungen der Proben

ermdglichen.

Die in der vorliegenden Arbeit gewonnenen Erkentnisse weisen
darauf hin, dafts die Verdichtung sowohl bei den AI- als auch

bei den B-haltigen SiC-Proben durch (1i)- viskoses Flieflen



und (ii)- Ldsung-Wiederausscheidung wahrend des HeiRpref3-
vorganges bedingt ist. Der Einfluf der B-haltigen Zuséatze
auf den Sintervorgang kann wohl durch die Anlagerung von
B-reichen Silikaten auf den SiC-Kornoberflachen und die

niedrige Viskositat dieses Silikats erklart werden.

Bei hdéherer Temperatur kdnnen =zusdtzlich Volumendiffusions-
prozesse wichtig sein. So ist die Diffusion der Materie von
der Oberflache der SiC-Kdérner zu den innerhalb der Kbérner
liegenden Poren, unter Abnahme der Porositat in den Kdrnern,
méglich, was bei den bei hoher Temperatur heiRgeprefRten

Proben beobachtet wurde (Bild 12).

6.2. Kornwachstum - Polytypismus

Das Kornwachstum der bei Temperaturen bis 2000°C heif3-

gepreRten Proben ist homogen. Ist die HeiRpreRtemperatur
2100°C oder hoéher, findet Sekundarkornwachstum bei allen
Proben (mit verschiedenen Sinterhilfen) statt (Tab.4). Bei

den ab 1950°C heiRgeprefiten Proben wurde der durch
Umwandlung der R-Phase entstandene et-Anteil rdéntgeno-
graphisch bestimmt (siehe Abschnitt 5.4) (Tab.4). Die durch
guantitative Metallographie ermittelten Volumenanteile der
Sekundarkdérner (V,,) und die Volumenanteile der a-Phase (V.)
gind in jeder Probe unterschiedlich grof (Tab.4). Bei der
1.6 BjjC-1900-30-Probe ist dieser Anteil wunterhalb der
Nachweisgrenze der rdntgenographischen Methode (< 5 vol%).
Die a -Bereiche in den Kdrnern konnten jedoch mit Hilfe der

Beugungsanalyse im TEM beobachtet werden (Abschnitt 5.5.1).

Die Formfaktoren der kleinen Kdérner und die der Sekundar-
kdérner einer Probe sind unterschiedlich (Tab.6 und 7) .Die

Formfaktoren der gleichen Kornart (KK oder SK) sind jedoch



gleich bei den Proben, die mit BN oder B"C als Sinterhilfe
bei der gleichen Temperatur heiRgepreft wurden (Bild 18,19
und 25), obwohl die Volumenanteile der a_Phase (und die der
Sekundarkdrner) in den verschiedenen Proben unterschiedlich
gind (Tab.4). Eine Erhdéhung der Zusatzmenge von BN bei einer
HeiflpreRtemperatur von 2100°C verstarkte die Phasen-
umwandlung und das Sekundarwachstum, die Formfaktoren und
die Durchmesser beider Kornarten bleiben jedoch unveréandert.
Die mit AT dotierten Proben haben grdéfiere Formfaktoren und
Korndurchmesser als die entsprechenden B-haltigen Proben.
Mit einer Erhdhung der Menge von AIN (die in diesem Fall
auch eine hdhere Verdichtung bringt) werden die Kdérner
langlicher (kleinere Formfaktoren). Damit folgt, dafts die
Gestalt und der Durchmesser beider Kornarten hauptsichlich
von dem Zusatzstoff (B- oder Al-haltig), der HeifspreR-
temperatur und der Verdichtung der Probe abhingen, aber
nicht von den Volumenanteilen der a-Phase und der Sekundar-

kérner in der Probe.

In den SiC-Proben vergrdRert sich die mittlere Korngrdfie,

auch wenn Kkein Zusatz beigefligt wurde und die Proben keine

Verdichtung =zeigen /7/. Dies deutet darauf hin, dafl zwei
Wachstumsprozesse mdglich sind : (1) Verdampfung-Wieder-
ausscheidung und (1) Oberflachendiffusion. Die  hier
beobachtete abgerundete Form der SiC-Kérner der mit

Sinterhilfen dotierten Proben ist jedoch ein starker Hinweis
darauf, daR der Lésung-Wiederausscheidungs-Prozefs flur das
Kornwachstum am meisten verantwortlich ist. Nach dem Ablauf
dieses Prozesses erwartet man gekrlUmmte Oberfldchen, da

diese eine grdéBere Léslichkeit zeigen als ebene Oberfléachen

/104/. So konnte mit Hilfe der in der vorliegenden Arbeit
gewonnenen Ergebnisse nicht ermittelt werden, welcher
Mechanismus, neben der Diffusion durch die fllssige Phase,

flir das Kornwachstum noch verantwortlich sein kann.



Die kleineren Korndurchmesser und grdéeren Formfaktoren der
mit Al1N dotierten Proben im Vergleich zu den entsprechenden
B-haltigen Materialien kann durch den geringeren Material-
transport durch die fllssige Phase, der auch zu niedrigerer

Verdichtung fthrt, erklart werden.

Die Gestalt der nach dem HeifSipressen bei einer Temperatur ab
2100°C gebildeten Sekundarkdrner ist entweder plattenfdrmig
oder federartig. Federartige Kdérner kommen nur in den mit B
dotierten Proben vor, hauptsachlich in den mit BN dotierten
Materialien. Die federartigen Kdérner wurden in den mit B

dotierten, ©bei hoher Temperatur (T >, 2200°C) heiflgeprefRten

Proben, die einen groBen Volumenanteil an Sekundarkdrner
haben (1.6 B*C-2200-30 und 1.6 BN-2250-30), nicht
beobachtet. Aufsierdem zeigen zwei gleich behandelte Proben

(1.6 B*C-2100-30 wund 1.6 B"C-2100-30-1) sehr verschiedene
Volumenanteile an federfdrmigen Kdrnern. Diese Beobachtungen
gind jedoch nicht genug, um die Abhangigkeit der Bildung
solcher Kbérner von der Temperatur, vom Sekundarkornanteil
oder von der Aufheizgeschwindigkeit (die in der Arbeit nicht

genau kontrolliert werden konnte) zu ermitteln.

Plattenfdérmige Kdrner Dbilden sich vorwiegend in den mit BN
oder B”C dotierten Proben. Solche Sekundarkdérner konnten
jedoch auch in den Al-haltigen Proben beobachtet werden. Das
Wachstum dieser Kdrner kann durch die anisotrope
Oberflachenenergie erklart werden. Es erfolgt durch die
Diffusion von Si und C in der fllssigen Korngrenzenphase. Da
B-Silikate eine niedrige Viskositat und hdhere Oberflichen-
energie haben, kdénnen sie die SiC-Kdrner unter Bildung einer
diinnen Schicht gut benetzen. Die dinne Schicht erlaubt das
plattenfdrmige Kornwachstum /45 , 47/. Die Zunahme des
Anteils von Sekundarkdrnern in den Proben durch Erhdhung der

Menge an B oder Erhdhung der HeifSipreRtemperatur (Tab.4) kann



durch Erhdhung der Diffusion durch die fllissige Phase oder

Erniedrigung der Viskositat der Glasphase und der
Oberfléachenenergie, was eine besserer Benetzung der
SiC-Kérner zur Folge hat, erklart werden. So kdénnen beil
einer HeiflpreRtemperatur ab 2200°C viele SiC-Kdérner

vollstandig mit einer dinnen Schicht benetzt werden. Dadurch
wachsen sehr viele Sekundarkdérner gleichzeitig und die aus
kleinen Kérner bestehende Matrix wird schnell aufgebraucht,
so daR das Wachstum rasch wieder zum Erliegen kommt. Dieser
Prozefd wird daher den mittleren Durchmesser der Sekundar-
kérner in den mit B dotierten, bei hohen Temperaturen
heiRgeprefiten Proben (1.6 B"C-2200-30 und 1.6 BN-2250-30)
erniedrigen (Bild 24). Bei der 1.6 BN-2250-30-Probe hat das
stark Wachstum der Sekundarkdérner eine Erniedrigung der
Dichte im Vergleich mit der bei 2200°C heiflgeprefiten Probe

der gleichen Zusammensetzung zur Folge.

Die aus Al-Silikat bestehende Glasphase besitzt eine hdhere
Viskositat und hdéhere Oberflachenenergie als die B-Silikat-
Phase. Deshalb sind die SiC-Kérner in den mit A1N dotierten
Proben nicht vollstdndig mit einer dinnen Schicht umgeben,

was eine Verringerung des Sekundarwachstums zur Folge hat.

Die ausgedehnte Flache der plattenfdrmigen Kdérner liegt

parallel zZur (0001) -Ebene. Die kleinen Kérner haben
ebenfalls die gréfRte Flache parallel zu C*') , - °z'-
(0001) - Ebenen (Abschnitt 5.5.1). Das Sekundarkornwachstum

entsteht nicht nur an Proben aus £-SiC, sondern auch in den
Proben mit a-SiC als Ausgangspulver, wie an bei hoher
Temperatur (T » 2100°C) gesinterten Proben beobachtet wurde
(/18/, /56/). In diesen Proben erfolgte ebenfalls Polytypen-
umwandlung (a/a') (6H in 4H) . Das Kornwachstum ist auch bei
den aus a-SiC-Ausgangspulvern hergestellten Proben
vorwiegend von der Art und Menge der Zusatze und der

Sintertemperatur abhingig 756/.



Untersuchungen /57/ zeligten, daR die Struktur von
SiC-Einkristallen von den Verunreinigungen abhangt. Diese

Abhéngigkeit kann sehr kompliziert sein, wie in den mit AI

dotierten Einkristallen, wo die Kristalle mit kleineren
Mengen an AI die 6H- (in den Bereichen 0.0 - 0.05% und 0.10
- 0.3% AI) oder 15R-Struktur (im Bereich 0.05 - 0.1% AI),

und die mit einer AI-Konzentration ab 0.3% die 4H-Struktur

besitzen.

Der Anteil an umgewandelter Phase ist sowohl von der Art und

Menge der Sinterzusdtze als auch von der HeiBprefRtemperatur

abhangig (Tab.4) . Da eine Erhdéhung der Temperatur bzw. der
Menge an B- oder Al-haltigem Sinterzusatz die Umwandlung
stark foérdert, ist es durchaus mdéglich, dafl die Umwandlung

durch die Diffusion von B bzw. AI im SiC-Gitter beglnstigt

wird. Die Anlagerung von B in SiC 1ist anisotrop. Die
héchsten B-Konzentrationen wurden in den (0001) -Ebenen des
C-Untergitters beobachtet /76/ (B sitzt vorwiegend auf

C-Pl&tzen, es kann jedoch auch Si-Pl&tze besetzen /73/). So
kann die hohe B-Konzentration in den (0001) - Ebenen des
C-Untergitters die Polytypenumwandlung verursachen, die

durch Zwillinge auf den (111),-Ebenen parallel zu (0001),-

Ebenen entsteht (Bild 34). Die a/a '-Polytypenumwandlung
/18, 56/ 1laRt sich wohl durch anisotrope Anlagerung der
Additiven ebenfalls erklaren. Die '"neuen" Polytypen (cx')

dirften wegen der neuen Zusatzmenge im SiC-Gitter stabiler

sein als die des a-SiC-Ausgangspulvers.

In den mit 1.6 mol% AIN dotierten Proben wandelte die
2-Phase, bei den Temperaturen zwischen 2000°C und 2200°C,
Uberwiegend in 6H-SiC um. Dies kann durch die kleine Menge
Al-haltigen Zusatzes, welcher in den Proben nicht einmal
ganz geldst wurden (Abschnitt 5.5.2), verursacht werden. Die

mit 3.0 mol% AIN dotierten Proben zeigen jedoch 4H-SiC als



vorwiegender Polytyp, was wegen der Erhéhung der
Konzentration von AI und nach den Beobachtungen von anderen
Autoren /70, 72, 73/ Zu erwarten war. Die 2H-sicC
Modifikation wurde nicht gefunden. Es ist wahrscheinlich ein
hoher Anteil an AIN fir die Bildung der Mischkristalle
SiC-A1N mit 2H-Struktur ndétig.

In der Arbeit wurde das 4H-S1C als vorwiegend entstandener
Polytyp in allen mit B dotierten, bei Temperaturen ab 2100°cC
heigepreRten Proben gemessen. Lorenz und Petzow /75/ haben
auch 4H-SiC als vorwiegende et -Struktur in mit B und C
heifgepreften Proben gefunden. Ein kompliziertes Verhdltnis
zwischen Polytypenumwandlung und der Verdichtungstemperatur
der Proben wurde ebenfalls gefunden /7t/; der Uberwiegende
Polytyp in den bei Temperaturen ab 2000°C gesinterten Proben
war Jjedoch 6H-sic, wie dies auch von anderen Autoren
angegeben wurde . /46, 72/. Da die verdffentlichten Daten an
B-haltigen Proben so unterschiedlich sind, ist es zZu
vermuten, dafl auch die Diffusion von Verunreinigungen (z.B.

aus den Ausgangspulvern) die Polytypenumwandlung

beeinflussen kdénnen.

Elektronenmikroskopische Untersuchungen zeigten, dafl in den
SiC-Kérnern der mit B oder AI dotierten Proben Bereiche des
a-SiC vorhanden sind (Bild 33, 37, 39). Der Volumenanteil
(pro Korn) der ct-Phase ist bei den bei niedrigen
Temperaturen heifgepreflten Proben klein und wird, vorwiegend
in den Sekundarkdérnern, gréfBer bei Erhdhung der Heilprefl-
temperatur. Der Anteil an umgewandelter Phase (et -SiC) ist
in den Koérnern der mit AI dotierten Proben kleiner als in
den entsprechenden B-haltigen Materialien. Der Ubergang
zwischen "reiner" $- und "reiner" ct-Phase ist nicht scharf.
Es gibt einen Ubergangsbereich mit verzwillingter kubischer

Phase (B'), d.h. die ct-Phase 1liegt zwischen zwei



verzwillingten {3-Phasenbereichen (3 . Die Zwillingsebene
ist eine (111),-Ebene und es kdénnen, wie in Bild 39 zu sehen

ist, 1in einem Korn mehrere Varianten vorkommen.

Bild 34-b zeigt ein Gebiet eines Kkleinen Korns, in dem
umgewandelte Bereiche (a ) und verzwillingte R-Bereiche CR')
vorkommen . Die (111),-Zwillingsebene (Bild 34-b und -c)
weist darauf hin, dafl die R/a -Umwandlung durch Bildung und
Wachstum von feinen Zwillingen geschieht, wie auch Jeeps und
Page /84/ vorschlagen. Jeeps und Page /83/ beobachteten eine
Wiederverteilung von Verunreinigungen wahrend der R/a -
Unwandlung und des Sekundarkornwachstums, was auch mit dem
Modell der Polytypenumwandlung durch Diffusion der Additive

in den SiC-Kérnern Ubereinstimmt.

Zur Bildung von 4H-SiC (6H-5iC) ist es ndétig, daR jede
zweite (dritte) (111),-Ebene ein Zwillingsebene ist. Das
hier ©beobachtete Korn (Bild 34) zeigt jedoch eine teilweise
unregelmifiige Verteilung der Zwillinge, was eine a-Phase
aus verschiedenen Polytypen zur Folge hat. Die TEM-Unter-
suchungen an anderen Kdrner beweisen, da? die a-Phase
meistens aus verschiedenen Polytypen besteht, wobei die

Kdrner selten einen Bereich mit nur einer a-Struktur haben.



7. ZUSAMMENFASSUNG

$-8iC Pulver wurde mit verschiedenen Sinterhilfen (B*"C, BN
oder Al1N) , jeweils mit freiem C, bei Temperaturen zwischen
1900°C und 2250°C heilgepreRt. Die Proben, die bei
Temperaturen oberhalb 2100 C heiflgepreRt wurden, weisen ein
inhomogenes Geflige bestehend aus zwei unterschiedlichen
Korngrdfienklassen auf : (1) kleine Ko&rner (KK) - mit
Durchmessern von einigen um und (ii) Sekundarkdrner (SK) -
mit Durchmessern > 30 ym. Die kleinen Kd&rner werden mit
Erhéhung der HeiflpreBtemperatur grdRer und langlicher. Die
Sekundarkdérner vergrdfiern sich ebenfalls mit erhdhter
Temperatur bis zu einem Maximum bei etwa 2200°C. Bei einer

weiteren Erhdhung der Temperatur werden die Korndurchmesser

wieder kleiner.

Die mit A1N dotierten Proben =zeigen vergleichsweise ein
geringeres und isotroperes Kornwachstum, auRerdem wandelt
sich wahrend des Heifpressens ein geringerer Volumenanteil
in die ct-Phase um, als das bei den mit B dotierten Proben
der Fall ist.

Die transmissionselektronenmikroskopischen  Untersuchungen
zeigen, daR die (0001), - und {111} ,-Ebenen und die
Richtungen <1120», und <110», parallel sind und dafs "reine"
- und ‘“"reine" ct-Bereiche der SiC-Kérner stets durch auf
(111) -Ebenen verzwillingten R-Bereiche voneinander getrennt
sind. Die Bildung der {111}, Zwillingsebene wurde auf

anisotrope Diffusion und Anlagerung der Sinterhilfe (oder

Verunreinigungen) im SiC-Gitter zurltckgefthrt. Die R-Phase
wandelt in ¢i-SiC  durch die Entstehung und Wachstum von
Zwillingen um. Da die Verteilung der Zwillinge nicht
gleichmafRig 1ist, werden die a-Bereiche aus mehreren Poly-

typen zusammengesetzt. Sowohl die kleinen Kdérner als auch



die Sekundarkdrner sind nicht vollstandig umgewandelt, sie
weisen an den Randern der Kdérner nichtumgewandeltes R-SicC

auf.

Die mit B dotierten (als BN oder B"C), bei einer Temperatur
ab 2100°C heiflgepreRten DProben enthalten das 4H-S1C als
vorwiegenden, umgewandelten Polytype. Eine Steigerung der
Heiflpretemperatur oder eine Erhdhung des Zusatzes aus Bor
bei den bei 2100°C heiRgeprefiten Proben verursachte eine
verstirktere R/a -Umwandlung, was auf eine beschleunigte
Diffusion von Bor im SiC-Gitter zurltckzufthren ist. Bei den
Proben mit 1.6 mol% AIN als Sinterhilfe (2000°C < T
< 2200 C) wandelt sich das $-SiC in a-Phase, jedoch unter
bevorzugter Bildung von 6H-SiC um. Bei der mit 3.0 mol% A1N

Zusatz und bei Temperatur von 2100°C heiflgepreflten Probe ist

im Gegensatz dazu 4H-SicC als vorwiegender Polytyp
anzutreffen, was durch hdéhere Konzentration von AI im
SiC-Gitter erklart wurde, da bekannt ist, daf? kleinere

ATI-Mengen die 6H- oder 15R-SiC-Bildung beglnstigen, groéiere
Mengen jedoch zu 4H-SiC fthren.

Die aufgenommene Sintergeschwindigkeitskurve an einer mit
3 mol% BN dotierten Probe besitzt zwei Maxima, die durch
viskoses Flieflen bzw. Losung-Wiederausscheidungs-Prozesse
erklart werden kdénnen. B bzw. AI erniedrigen die Viskositat
und die Schmelztemperatur der auf den SiC-Kdrnern
vorhandenen Si0,-Schicht. Durch die kleinere Viskositat ist
ein Benetzen der Oberflachen aller Koérner mdglich, und
auRerdem kann die Glasphase leichter zu den Tripelpunkten
flieRen. Mit EELS konnte B in der Glasphase der Tripelpunkte
nachgewiesen werden. Da eine solche B-haltige Glasphase im
Gegensatz zur Al-haltigen .Glasphase eine sehr niedrige
Oberfl&chenspannung hat, lagern sich die B-reichen Phasen

auf den Oberflichen der SiC-Kdrner an. Dies hat eine starke



Erniedrigung der Viskositdt der Glasphase an den Kdrnern zur
Folge, was die Diffusion beglinstigt. So kdénnen die mit B
dotierten Proben eine hdéhere Enddichte als die Al-haltigen

erreichen .

Die Dichte der Dbei 2100°C heiRgepreRten, mit B dotierten
Proben zeligt eine starke Abhdngigkeit vom =zugeflgten
B-Anteil. Die hdéchste Dichte (929.0% TD) wurde mit Zusatz von
1.5 at% B erzielt. HOhere Mengen von B-Zusdtzen erschweren
wahrscheinlich den Materialtransport, was auch eine
Erniedrigung der Enddichte der Probe zur Folge hat. Die
héchsten Dichten der mit AI oder B dotierten Proben wurden
bei Temperaturen, bei denen das entsprechende Phasendiagramm
das Vorhandensein von metallischer Schmelze angibt, erzielt.
Dieses Phanomen ist durch eine héhere Diffusions-

geschwindigkeit in der metallischen Schmelze zu erklaren.

Das Sekundarkornwachstum in den ab 2100°C heiRgeprefiten
Proben wird durch die anisotrope SiC-Oberfldchenenergie und
das Vorhandensein von fliissiger Phase, die die Kbrner
umgibt, verstandlich. Bei den mit A1N dotierten Proben
wurden amorphe Korngrenzenphasen mit einer Dicke von 20 nm
beobachtet. Die B-haltigen Proben zelgen ebenfalls
Glasphase, die jedoch nur ein Dicke von ca. 3 nm hat. Die
Bildung von Sekunddrkdrnern in den mit B dotierten Proben ab

2100°C kann somit durch die Préasenz einer dlinnen Schicht auf

den SiC-Kdrnern erklart werden, da diese fir das
Sekundarwachstum ndtig ist. So haben die mit B dotierten,
bei ca. 2000°C heifigepreRten Proben die Dbesten Voraus-

setzungen fir die Hochtemperaturanwendung, namlich eine hohe
Dichte und, ebenso wie die AI-dotierten Proben, kein

SekundédrkornWachstum.



Flissige Sinter-

gystiem” Referénz
Phase prozef
Sic + B + C /107 Ja FPS oder
RK

sic + B + C /13/ Ja FPS
sic + B + C /5/ — Diff.
sic + B + C 12/ _— Diff.
Sic + B /7, 8/ 1 Diff-KGP
SiC 4+ B,C + A1l,C, Ja FPS, Diff
Sic + B + AI + C /29/ Ja FPS, Diff
Sic + B,C + Sio, 12/ Ja VF, Diff
sic + AI + C /21/ Ja FPS
sic + Al1l,0, /17, 19, 20/ Ja FPS
SiC + A1,0, + Sio, /12/ Ja VF, Diff
FPS = FlUssigphasensintern
RK = Reaktionssintern
Diff. = Volumendiffusionssintern
Diff-KGP = Sintern durch Diffusion in der Korngrenzenphase
VF = Viskoses FliefRen
Tab. 1 - Zusammenfassung der mdglichen Sintermechanismen flir

die Systeme SiC - Sinterhilfen, nach den verschie-

denen Autoren.



Pulver

sic

BN

AlN

Tab. 2

Firma

ultra-fine-Betarundum

Ibigawa Electric Industry Co Ltd

Japan

F 1200/3 - Hermann C. Starck

Berlin

Elektroschmelzwerk

Kempten GMBH

HCST-530

Hermann C. Starck Berlin

choenu A a1

™

(Gew %)

0.34-0.47 freies
0.22-0.33 freies
0.03-0.06 Al
0.03-0.07 Fe

min. 76.5 B
min. 21.0 C
max. 0.1 Fe

0.05-0.35 0

43.-45. N,
38.-42. B
08.-16. 0,

max 0.5 freies B

max . 0 .1 C

65.03 Al
31.85 N
3.12 0

Verwendete Ausgangspulver und Zusammensetzung nach

Herstellerangabe.

Si
5i0,



X T t Probe Dichte

(moll) (°C) (min) (STD)
B*C 1.6 1900 30 1.6 B(C-1900-30 94,1
B*C 16 1950 30 1.6 B,C-1950-30 97.2
B,C 16 2000 30 16 BC-2000-30 97.4
B,C 16 2100 30 1 6 B(C-2100-30 97.5
B.C 16 2100 30 16 B(C-2100-30-1 99,2
B,C 16 2200 30 1 6 B,C-2200-30 97 4
B,C 16 2100 60 16 BC-2100-60 96 6
B,C 16 2100 120 16 B(C-2100-120 96 8
B,C 3.0 2100 30 3 0 B,C-2100-30 95 2
BN 1.6 2000 30 1 6 BN -2000-30 93 7
BN 1.6 2100 30 1 6 BN -2100-30 95 8
BN 1.6 2200 30 1.6 BN -2200-30 97 4
BN 1.6 2250 30 1.6 BN -2250-30 92 9
BN 3.0 2100 30 3.0 BN -2100-30 99 0
A1N 1.6 2000 30 1.6 ARIN-2000-30 77 .5
A1N 1.6 2100 30 1.6 RIN-2100-30 79 .9
A1N 1.6 2150 30 1.6 RIN-2150-30 78 .1
A1N 1.6 2200 30 1.6 BRIN-2200-30 72 .1
A1N 3.0 2100 30 3.0 RIN-2100-30 87 .8

Tab. 3 - Bedingungen beim Heiflpressen (P = 22.5 MPa) und die
Enddichte der Proben. AufRer den Sinterhilfen enthalten

alle SiC-Proben auch 2 mol% freien C.



Probe "4 =
KK °,C KK 73¢C KK *.,C

1 6-1900-30 100 100 - - - -
1 6-1950-30 100 78 - - - -
1.6-2000-30 100 80 100 78 100 87
1 6-2100-30 0 3 13 70 57 99.6 70
1.6-2100-30-1 68 35 - - - -
1.6-2150-30 - - - - 98.2 65
1.6-2200-30 0 10 47 25 97.4 63
1.6-2250-30 - - 0.4 13 - -
1.6-2100-60 0 9 11 - - - -
1.6-2100-120 0 2 10 - - - -
3.0-2100-30 05 10 5.8 31 99.3 43
Tab. 4 - Volumenanteil der Klein-Kdérner (V,,) und der

nicht umgewandelten kubischen Phase (V”.) in

heifigeprefiten Proben.

Flache(A) = 0.04 + 0.04 um’
Umfang (U) = 0.7 + 0.3 um
D = 0.25 + 0.12 vm

m

F

Fornf ©°-°?

-+
o
1

‘elong = °- + ©°-°

Tab. 5 - Gemessene Daten des SiC-Ausgangspulvers.

den



Probe B.C BN A1N
D "Form F D F F P F F
m elong m Form elong m Form elong
(um) ( ym) (um)
1.6-1900-30 1.0 0.83 0.66 - - - - - -
+0.7 +0.10 +0.16
1.6-1950-30 2.8 0.75 0.54 - - - - - -
+2.5 +0.20 +0.18
1.6-2000-30 2.5 0.78 0.61 3.0 0.73 0.51 1.3 0.79 0.67
+1 .7 +0.15 +0 .20 +2.9 +0.15 +0.18 +1.0 +0.16 +0.21
1.6-2100-30 4.5 0.67 0.45 4.9 0.61 0.13 2.0 0.83 0 .65
+3.3 +0.15 +0.18 +1.1 +0.17 +0.17 + 1.3 +0 .09 +0.16
1.6-2150-30 - - - - - 2.7 0.78 0.61
+1.6 +0.10 +0.16
1.6-2000-30 - - - 1.2 0.66 0.17 2.4 0.79 0.63
+3.5 +0.16 +0.18 +1.1 +0.11 +0.18
1.6-2250-30 - - - 1.8 0.62 0.13 - - -
+1.0 +0.18 +0.18
1 .6-2100-60 4.9 0.66 0.44 - - - - - -
+3.1 +0.16 +0.19
1.6-2100-120 4.3 0.68 0.46 - - - - - -
+3.0 +0.15 +0.17
3.0-2100-30 4.6 0.62 0.41 1.1 0.61 0.45 2.0 0.73 0.56
+4.6 +0.18 £0.17 £3.1 +0 .20 +0 .20 tl.6 +0.11 £0.17
Tab. 6 - Teilehendurchmesser und Forrnfaktoren - Fp.,,, und F

der kleinen Kdérner nach dem Heiflpressen.

clomng



Pro%e

1.6-2100-30

1.6-2150-30

1.6-2200-30

1.6-2100-60

1.6-2100-120

3.0-2100-30

Tab. 7 -

BIC
m, "Form
(10 pm)
1.6 0.59
+1.1 +0.15
1.2 0.60
+1 .2 +0.15
2.0 0.49
+2.0 +0.17
1.6 0.52
+1 .6 +0.15
1.3 0.54
+0.8 +0.14

Teilchendurohmesser D

BN
‘'elong "m "Form
(10 um)

0.38 1.5 0.53

+0.15 +0.9 +0.17

0 .40 2.2 0.50

+0.15 +1.2 +0.16

0.33 _ _

+0.15

0.35 _ _

+0.14

0.34 1.8 0.52

+0.15 +1 .2 +0.16

und Formfaktoren - F.,

m

Form

der Sekunda'rkdrner nach dem HeifSspressen.

'elong

0.33
+0.18

0.34
+0.16

und F ,

elong

A1N

7(10 ym)
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Probe V.. V.. Vi V...
1.6 B,C-1900-30 100 0 0 0
1.6 B,C-1950-30 78+3 11+2 1+1 10+4
1.6 B,C-2000-30 80+4 10+4 3+2 6+5
1.6 B,C-2100-30 13+10 17+4 42+10 23411
1.6 B,C-2100-30-1 3545 13 +8 3243 20+9
1.6 B,C-2200-30 10+5 1545 50+5 2543
1.6 B,C-2100-60 1116 21+7 40+7 28+11
1.6 B,C-2100-120 10+3 19+4 39+7 33+11
3.0 B,C-2100-30 10+3 19+9 4545 27+7
1.6 BN-2000-30 78+3 9+5 3+2 942
1.6 BN-2100-30 57+6 7+5 23+4 14+8
1.6 BN-2200-30 25+5 20+4 41+7 14+9
1.6 BN-2250-30 1344 28+5 51+7 7+5
3.0 BN-2100-30 31+6 8+8 37+5 25+11
1.6 AIN-2000-30 87+1 942 2+1 3+1
1.6 AIN-2150-30 70+2 16 + 4 4+2 10+2
1.6 AIN-2200-30 6543 20+ 1 3+1 12+4
3.0 AIN-2100-30 43 + 3 16+2 29+2 13+6
Tab. 8 - Volumenanteile der verschiedenen Polytypen in

vol? in den heifigeprefiten Proben.
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Bild 3 - Gibbs'sche freie Energie in Abh&ngigkeit

von der Temperatur.
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Bild 5 - Schematische Darstellung der Heiffpresse.
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Bild 6 - Temperaturabhangigkeit der relativen Dichte der

mit B”C, BN oder AIN dotierten Proben, wobei

die ausgefillten und die nicht ausgefiullten

Symbole die mit 3.0 mol% bzw. 1.6 mol% dotierten

Proben darstellen.

Bild 7 - Lichtmikroskopisches Bild der 1.6 B”C-2100-30-1 -

Probe, bei der Sekundarkdérner mit Federstruktur

entstanden sind.
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Bild 8 - Abhangigkeit der relativen Dichte von der Dauer
des HeifSpressens. Das ausgefltillte Symbol stellt

die Probe mit federartigen Kdérnern dar.
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(% TD) T=210G°C t=30min
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Bild 9 - Abhangigkeit der relativen Dichte wvom B-Anteil.
Die ausgefillten und die nicht ausgeftillten
Symbole stellen die Proben mit BN- bzw. B*C-

Zusatzen dar.
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Biiu 10 - Verlauf der Sinterrate einer mit 3.0 mocl% BN

dotierten 3iC-Probe beim Aufheizen mit konstanter
Aufheizgeschwindigkeit von 11°%/min

Bild 11 - Lichtmikroskopisches Bild der ungedzten
1.6 BN-2000-30-Prdbe.
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Bild 12 - Rasterelektronenmikroskopisches Bild der
1.6 B4C-2200-30-Probe, die vorwiegend aus
Intrakristalline

Sekundarkdérnern besteht.

und interkristalline Poren (A bzw. B) , sowie

wenige pordse Bereiche (C) und interkristal-

line Phasen (D) sind zu erkennen.

6.6y MPL/M

Bild 13 - Rasterelektronenmikroskopisches Bild der
1.6 B4C-2000-30-Probe, die nur kleine Kbrner

enthalt.
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Bild 14 - Haufigkeitsverteilungen der Durchmesser der
kleinen Kd6rner der mit 1.6 mol? B4C dotierten,

heifigeprefiten Proben.

KK 16mol% B,C t= 30min
100
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puiver
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Bild 15 - Haufigkeitsverteilungen des Formfaktors Fp...
der kleinen Kérner der mit 1.6 moli B*"C dotierten

Proben.
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Bild 16 Haufigkeitsverteilungen des Formfaktors F", ...,
der kleinen Kdrner der mit 1.6 mol? dotierten
Proben.
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Bild 17

Die Durchmesser der kleinen Kd&rner der mit B”*C,
BN oder A1N dotierten Proben in Abhangigkeit wvon
der Heiflpreltemperatur. Die ausgefltillten und die
nicht ausgefltillten Symbole stellen die mit 3.0
bzw. 1.6 mol% dotierten Proben dar. (Standard-

abweichung in Tab. 6) .
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Bild 18 - Temperaturabhingigkeit des Formfaktors FForm
der kleinen Kdérner der Proben wobei die Proben
mit 1.6 mol% (3.0 mol?) Zusatzen durch nicht

ausgefltillte (ausgeftillte) Symbole dargestellt

werden. (Standardabweichung in Tab. 6).
F"elong
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- ° 8,C
o BN

0.5
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Bild 19 - Temperaturabhingigkeit des Formfaktors ",j..g
der kleinen Kdérner der mit B”C, BN oder AIN
dotierten Proben, wobei die ausgeftillten und die
nicht ausgefillten Symbole die mit 3.0 bzw. 1.6
mol% dotierten Proben darstellen. (Standard-

abweichung in Tab. 6).
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Bild 20 - Lichtmikroskopische Aufnahme der 3,0 BN-2100-30

Probe, die federartige K&rner enthilt.

Bild 21 - Lichtmikroskopische Aufnahme der 3.0 BN-2100-30
Probe. Die kleinen K&rner sind zwischen den

Sekundarkdrnern eingebettet.
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Bild 22 - Haufigkeitsverteilungen des Durchmessers der

Sekundarkdrner der mit B"C dotierten Proben.
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Bild 23 - Haufigkeitsverteilungen des Formfaktors  .,..g

der Sekundirkérner der mit B"C dotierten Proben.
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BUG 24 Die Durehmesser der Sekundarkdrner der mit B™C,

BN oder AIN dotierten Proben in Abhangigkeit wvon
der HeiflprefRtemperatur. Die ausgefidllten (nicht
ausgefillten) Symbole stellen die Proben mit
3.0 mol% (1.6 mol%) Sinterhilfe dar. (Standard-
abweichung in Tab. 6) .
£
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Bild 25 - Temperaturabhangigkeit des Formfaktors Fp,. ., der

Sekundarkdrner -der mit Bor dotierten Proben, wobeil
die mit 1.6 molS (3.0 mol?) dotierten Proben durch
nicht ausgefltillte (ausgeftillte) Symbole dargestellt

wurden. (Standardabweichung in Tab. 6) .
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Bild 26 Die Formfaktoren F
elong

der Sekundarkdrner der
mit BjjC, BN oder A1IN dotierten Proben in Abhan-
gigkeit von der HeiRprefltemperatur. Die mit 1.6
und 3.0 mol% dotierten Proben wurden durch nicht

ausgefltillte bzw. ausgefltillte Zeichen dargestellt.

= e

Bild 27 - Lichtmikroskopische Aufnahme des Geflges der mit

3.0 mol? AIN dotierten, bei 2100°C heiRgepreflten
Probe.



1.6mol% B, C t = 30min
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Bild 28 - Polytypenzusammensetzung der mit 1.6 mol% B”C

dotierten Proben in Abhangigkeit von der Heifz-
preltemperatur (1900, 1950, 2000, 2100 und
2200°C). Die Probe mit federartigen Kdérnern ist

durch ausgeftillte Symbole gekennzeichnet.
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Bild 29 - Polytypenzusammensetzung der mit 1.6 mol% B"C

dotierten, bei einer Temperatur von 2100°C heif3-
gepref3ten Proben in Abhangigkeit wvon der Heifs-

prefizeit .
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Bild 30 - Polytypenzusammensetzung der mit 1.6 mol$% BN

dotierten Proben in Abhangigkeit von der Heif3-

prefitemperaturen (2000, 2100, 2200 und 2250°C) .
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Bild 31 - Abhangigkeit der Polytypenzusammensetzung vom

B-Atomanteil. Die ausgefillten (nicht ausgefillten)

Symbole stellen die Proben mit BN (B”c¢) Zusatz dar.
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Bild 32 - Polytypenzusammensetzung der mit 1.6 mol% AIN

dotierten Proben in Abhdngigkeit von der Heifz-

preRtemperatur (2000, 2100, 2150 und 2200°C) .



Bild 33

TEM—Aunahmen eines Korns der 1.6 BC—2000—30—
Probe. (a)-HF-Abbildung. (b)-(d)-Beugungsaufnahmen
der drei Bereiche - kubisch (8), auf (111)-Ebene
verzwilligt kubisch (R') bzw. a-Phase, diese aus
verschiedenen Polytypen, mit noch etwas verzwil-
lingter #-Phase. Die komplementdren DF-Abbildungen
(e) und (f) sind mit den (TT1)., bzw. (11T)-

Beugungsreflexen entstanden.



e

Bild 34 - (a) HF-Abbildung eines kleinen Korns der 1.6 BHC-
1950-30-Probe,wobei dem drei verschieden Gebiete zu
beobachten sind - kubisch (R8), kubisch mit Zwil-
lingen (') und a-Phase. (b) Beugungsdiagramm des
' - und a@-Phasengebietes. (c¢) und (d) Direkte Gitter-
abbildung des R'-Bereiches.



Bild 35 - (a) TEM-Aufnahme eines kleinen Korns der 1.6 B"C-
2100-30-Probe mit drei Bereichen - kubisch (8),
auf (111)-Ebene verzwillingt kubisch (R') und
a-Phase, wie die Beugungsdiagramme aus diesen

Bereichen (b)-(d) bestatigen.



Bild 36 - (a) TEM-Aufnahme eines Sekundirkorns der 3.0 B"C-

2100-30-Probe.. Die 4H-Struktur ist ausgepragt.
(b) Hbhere VergrdRerung des 4H-Bereichs.

(¢) Beugungsdiagramm.



Bild 37 - Ein kleines Korn der 1.6 BN-2100-30-Probe.
(a) Das Korn besteht aus £, $- mit Zwillingen (R')
und a-Phase, wobei der vorwiegende Polytyp 15R-SiC

ist, wie das Beugungsdiagramm (b) =zeigt.



Bild 38

(a) Sekundarkorn in der 1.6 BN-2100-30-Probe,
bei dem die £-Phase nur noch ganz am Rand

beobachtet wurde, (b) TEM-Aufnahme des

a-Bereichs, der aus verschiedenen Polytypen

aufgebaut ist, 'was auch mit Hilfe des Beugungs-

diagramms (¢) gezeigt wurde.
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Bild 39 - (a) TEM-Aufnahme eines Klein-Korns der 1.6 AlN
2100-30-Probe, bei dem die Zwillingen auf zwei
(111) -Ebenen liegen, (b) Hbhere Vergrderung der
zwel a-Phasengebiete, (c¢) Entsprechendes Beugungs-

diagramm.



Bild 40 - (a) HF-Aufnahme eines Gebiets der 1.6 B*C-1900-

30-Probe, das Bereiche aus amorpher Phase enthilt,
(b) Entsprechende DF-2Abbildung aus nur diffus
gestreuten Elektronen, (¢) Beugungsbild eines der

amorphen Bereiche.



- TEM-Aufnahmen einer Korngrenze der 1.6 B*C-2000-

Bild 41
amorphen Schicht.

30-Probe, mit einer dunnen,
(a)-(b) Unterfokussierte bzw.

DF-Abbildung mit diffus

Uberfokussierte

HF-Abbildung, (c)
gestreuten Elektronen.



Bild 42 -
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Bild M2 - (a) HF-Abbildung eines Tripelpunkts in der 3.0 BN-2100-
30-Probe. (b) DF-Abbildung mit diffus gestreuten
Elektronen, (o) Beugungsdiagramm, (d) EELS-Spektrum
der Glasphase, (e) DF-Abbildung mit diffus gestreuten
Elektronen eines Gebiets der 1.6 B*C-2200-30-

Probe. Die amorphe Phase liegt in der Korngrenze
zwischen zwei Sekundarkdérnern und kugelfdrmig

im Innern eines Korns.
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Bild 43 - TEM Aufnahmen einer Korngrenze in der 1.6 AI1N-
2100-30-Probe. (a) HF-Abbildung, (b) DF-Abbildung

mit diffus gestreuten Elektronen.



Bild HH -

(a) DF-Abbildung mit dem (0001"-SiC-Reflex eines
Sekundarkorns, beili dem das innere Korn am Rand des
Lochs durch ein Beugungsdiagramm als B"C mit hexa-
gonaler Struktur identifiziert wurde (b) Beugungs

diagramm des SiC-Korns. (Probe 3-0 B,C-2100-30).



Bild 45

Die Identifikation der Agglomerate (A) und (B)
zwischen SiC-Kbérnern in den (a) und (c¢) HF-

Aufnahmen ergab durch die Beugungsdiagramme (b)
und (d) BN in hexagonaler Struktur bzw. AIN in

kubischer Struktur.



wam=oa

Bild 46-
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Bild 46 - (a) Kristalline Ausscheidungen in einem Tripel-

punkt der 3.0 BN-2100-30-Probe. (b) EELS-Spektrum,
(c¢) EDS-Spektrum. Die Cu-Linie wurde wvon zum

Probenhalter gestreuten Elektronen verursacht.
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