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Kurzfassung

GEFUGE, KORNGRENZEN UND EIGENSCHAFTEN GESINTERTER UND ISO-
STATISCH HEIBGEPRESTER SiC-WERKSTOFFE

Hamminger, Rainer

Durch den Einsatz mikroanalytischer und mikrochemischer Un-
tersuchungsverfahren wurde eine umfassende Gefligecharakteri-
sierung drucklos gesinterter und heifisostatisch geprefBter
SiC-Werkstoffe erarbeitet. Neben der analytischen Erfassung
von Gefligeinhomogenitdten und auftretenden Fremdphasen wur-
den Korngrenzenanalysen mittels hochaufldsender Auger-Elek-
tronenspektroskopie durchgefiihrt. In den Gefiigen gesinterter
Qualit&dten liegen sowohl Einschliisse der Sinterhilfsmittel
als auch Agglomerate der Verunreinigungselemente vor. Ein-
schllisse hoher Konzentration der Sinteradditive zeugen von
unzureichender Aufbereitung der Ausgangsmischungen und nur
partieller Wirkung beim SinterprozeR. Charakteristische Un-
terscheidungsmerkmale zwischen den einzelnen Materialtypen
treten vor allem im Bereich der Korngrenzen auf. Erstmals
konnte eindeutig nachgewiesen werden, daf (Al,C)-dotierte
Materialien in den Korngrenzen Al-reiche Segregationsfilme
ausbilden. Nach Sputterversuchen an kontaminationsfreien
Oberfl&dchen betrigt deren Dicke <1 nm. (B,C)-dotierte Materi-
alien zeichnen sich dagegen durch hochreine Korngrenzen ohne
jede Belegung durch Dotierungs- oder Verunreinigungselemente
aus. Die nachgewiesenen Inhomogenitdten und unterschiedlichen
Korngrenzenzustidnde beeinflussen maBgeblich die Eigenschaften,
was in einigen F&dllen qualitativ nachgewiesen wurde. Die rei-
nen Korngrenzen (B,C)-dotierter Werkstoffe wirken sich vor-
teilhaft auf die Kriechbestidndigkeit aus, widhrend die Segre-~
gationsfilme (Al,C)-dotierter Qualitdten eine Tendenz 2zur
ErhShung der Kriechgeschwindigkeit hervorrufen. Der mikro-
Chemische Zustand der Korngrenzen bewirkt ferner unterschied-
liches Bruchverhalten und beeinfluft dariiberhinaus die Zeit-
standfestigkeit der untersuchten Werkstoffe. In heiBisosta-
tisch verdichtetem SiC auftretende O-reiche Korngrenzenfilme
sind flir dessen ausgepridgte Zeitabhingigkeit der Festigkeit

verantwortlich.




Abstract

MICROSTRUCTURE, GRAIN BOUNDARIES AND PROPERTIES OF SINTERED
AND ISOSTATICALLY HOT PRESSED SiC-MATERIALS

Hamminger, Rainer

A comprehensive microstructural characterization of pressure-
less sintered and isostatically hot pressed SiC-materials has
been elaborated by means of microchemical and microanalytical
methods. In addition to the analytical assessment of micro-
heterogeneities and occurrences of foreign phases, grain
boundary analyses were conducted by means of high resolution
Auger electron spectroscopy. The materials studied contain
both inclusions of the sintering additives and agglomerates
of the impurity elements. Inclusions of high concentrations
of sintering additives are indicative for insufficient pre-
paration of the basic mixtures and only a partial effect du-
ring the sintering process. Characteristic distinctions bet-

ween the different types of materials occur mainly in the re-

gion of grain boundaries. For the first time, it has been pro-

ved unequivocally that (Al,C)-doped materials produce Al-rich
segregation films at the grain boundaries. After sputtering
exXperiments on surfaces free of contamination, their thick-

ness is < 1 nm. (B,C)=-doped materials, however, are characte-

rized by grain boundaries of high purity without any layers of

doping or impurity elements. The inhomogeneities and the
different grain boundary conditions detected have significant
influences on the properties which was shown qualitatively in
some cases. The pure grain boundaries of (B,C)-doped mate-
rials have a positive impact on creep resistance, while the
segregation films of (Al,C)-doped qualities result in a ten=-
dency of increasing creep rates. The microchemical state of
the grain boundaries also causes differences in fracture be-
haviour and, moreover, affects the creep-rupture strengths of
the materials investigated. Grain boundary films rich in O,
which occur in isostatically hot pressed SiC, are responsible
for the pronounced time dependancy of strength of this ma-

terial.
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1. Einleitung

Flir den technischen Einsatz hochbelasteter Maschinenele-
mente stellt die genaue Kenntnis der Werkstoffeigenschaf-
ten in Abhdngigkeit realer Gefiigeparameter ein maBgebendes
Anwendbarkeitskriterium dar. Eine vielseitige Material-
charakterisierung ist daher bewidhrter und unverzichtbarer

Bestandteil werkstoffwissenschaftlicher Disziplinen.

Wachsende Bedeutung, namentlich bei der Entwicklung neuer
Hochleistungswerkstoffe, kommt heute Charakterisierungs-
mafnahmen zur qualitativen und quantitativen analytischen
Beschreibung immer kleinerer Gefligebestandteile zu. Dieser
Umstand riihrt vom Bestreben her, das Werkstoffverhalten
unter anderem gezielt vom Gefligeaufbau abzuleiten und be-
stimmte Eigenschaften mit mikrostrukturellen Parametern

zu korrelieren. Voraussetzung hierzu ist eine differen-
zierte und zugleich umfassende, mdglichst liickenlose Ana-
lyse festkSrperchemischer und -physikalischer Details. Mit
geeigneten Methoden durchgefiihrte Mikrobereichsunter-
suchungen k&nnen so wesentlich zum Verstindnis der Werk-
stoffeigenschaften beitragen und MSglichkeiten fir deren
gezielte, wissenschaftlich begriindete Beeinflussung er-

6ffnen.

Mikroanalytischen Gesichtspunkten Rechnung tragend, stellt
der Versuch einer Optimierung hochtemperaturbestidndiger
Konstruktionsmaterialien zur Verbesserung der thermischen
Wirkungsgrade von Wirmekraftmaschinen eine besonders reiz-
volle Herausforderung an die Werkstofftechnik unserer Tage
dar. Eine Bewertung der vorliegenden Materialqualit&ten
zeigt, daB die in diesem Bereich bisher ausschlieflich ein-
gesetzten metallischen Werkstoffe oftmals nicht liber aus-
reichende Hochtemperaturfestigkeiten verfiigen und zudem
fir viele Einsatzgebiete keine befriedigende Oxidations-
und Korrosionsbestdndigkeit besitzen. Auch 148t die unter
realen Betriebsbedingungen auf mangelnde thermische Sta-

bilitdt zurlickzufiihrende, bei Temperaturen zwischen 1000




und 1100°C erreichte Leistungsgrenze metallischer Werkstoffe
derzeit keine weitere Steigerung erwarten. Keramische "Er-
satzwerkstoffe", insbesondere hochreine Oxid- und Sonderke-
ramiken, haben deshalb in jlingster Zeit nicht zuletzt auf-
grund ihrer gesicherten Rohstoffsituation zunehmend an tech-

nologischer Bedeutung gewonnen.

Lag das bisherige Interesse an keramischen Werkstoffen haupt-
sdchlich in den elektrischen und optischen Eigenschaften,
der chemischen Resistenz gegeniliber aggressiven Medien sowie
einer sprichwSrtlichen VerschleiBfbestdndigkeit begriindet,

so sind die neueren Bestrebungen auf den Einsatz dieser Ma-=-
terialien flir thermisch und mechanisch hochbeanspruchte Bau-
teile gerichtet. Aufgrund der breiten Palette und ungewShn-
lichen Kombination gilinstiger Eigenschaften der Keramiken
lassen erste, vielversprechende Teilerfolge im Apparate-,
Maschinen- und Fahrzeugbau flir die nahe Zukunft ein her-
vorragendes Einsatzpotential nicht nur als Hochtemperatur-
werkstoff erwarten. Insbesondere sind technisch frither nicht
fir mbglich gehaltene Anwendungen inmobilen und stationdren
Gasturbinen, in Hubkolbentriebwerken und Widrmetauschern,

als Schneidwerkstoffe oder als Gleitringe filir Pumpen und
Rohranlagen in greifbare Ndhe gerilickt oder bereits ver-
wirklicht worden. Die keramischen Materialien eigene Spro-
digkeit, die statistische Verteilung der Festigkeit und
deren Zeitabhdngigkeit verursachen in dieser Hinsicht be-
sondere Probleme. Gleichzeitig ergeben sich erhebliche
Schwierigkeiten beziiglich der Herstellbarkeit mit reprodu-
zierbaren Eigenschaften. Die Zugrundelegung materialspezi-
fischer, auf die werkstoffseitigen Besonderheiten eingehen-
der Festigkeitsdaten ist daher flir die sichere Auslegung
von Maschinenelementen unumgdnglich. Die Sprddigkeit, die
keinen Abbau auftretender Spitzenspannungen durch plastische
Verformung zuldBt, muB durch eine dieser Negativeigen-

schaft angemessene keramikgerechte Konstruktion berick-

sichtigt werden. Dabei soll die Keramikmaschine in Um-

kehrung der heute Ublichen Vorgehensweise, der zu einer




vorliegenden Konstruktion passenden Materialauswahl, den
speziellen Anforderungen keramischer Werkstoffe genligend
ausgelegt werden. Die niedrige Dichte der Keramiken, die
zum Teil weniger als ein Drittel des Wertes metallischer
Superlegierungen betrigt, ermdglicht dabei erhebliche Ge-
wichtseinsparungen und liefert vor allem in Anwendung
rotierender oder oszillierender Bauelemente zusdtzliche

Vorteile.

Unter den nichtoxidischen Keramiken stellen Siliziumkar-
bid (SiC) und Siliziumnitrid (Si3

und aussichtsreichsten Hochtemperaturwerkstoffe dar. Ins-

N4) die attraktivsten

besondere sind hohe erzielbare Festigkeiten in Verbindung
mit guter Oxidations-, Korrosions- und Temperaturwechsel-
bestdndigkeit hervorzuheben. Daneben liegt der besondere
Anreiz der SiC- und Si3N4—Keramiken in der mbglich er-
scheinenden Realisierung hdchster Bauteiltemperaturen be-
grindet. Unter Okonomischen Aspekten ist die gegebene Ver-
fligbarkeit preiswerter Ausgangsstoffe verschiedener Qua-

litdtsstufen zu betonen.

Die bisherige Entwicklung hochwertiger SiC- und Si,N,-
Werkstoffe fiihrte zu einer Reihe untereinander konkurrie-
render Herstellungsarten bzw. Materialtypen, deren ange-
strebte Optimierung weltweit in laufenden Forschungs- und
Entwicklungsprogrammen vorangetrieben wird. Die wichtig-
sten Werkstoffvarianten, reaktionsgebundenes SiC und Si3 A

heiBgepreBtes SiC und Si N4, gesintertes SiC und Si3N4,

heiBisostatisch gepreBtez 5iC und nachgesintertes Si3N4,
Zeichnen sich aus ingenieurtechnischer Sicht in erster
Linie durch ihr unterschiedliches Festigkeitsverhalten

bei Raumtemperatur einerseits und bei hohen Temperaturen
(900°C < T « 1600°C) andererseits aus. Befriedigende
mechanische Eigenschaften bis zu den hdchsten Einsatztem-
peraturen konnten in oxidierender Atmosphdre bisher haupt-
sdchlich mit SiC-Werkstoffen erreicht werden. Gesintertem
5iC (SSiC) und heiBisostatisch gepreftem SiC (HIPSiC) wird

dabei in vielerlei Hinsicht eine gewisse Favoritenrolle




zugesprochen. Unter Aspekten der Werkstoffoptimierung sind
hier vor allem die glinstige Herstellbarkeit und die Hoch-
temperatur—-Langzeiteigenschaften des SSiC sowie die hohe

erzielbare Dichte und Reinheit des HIPSiC anzufiihren.

Dennoch sind bestimmte Eigenschaften, insbesondere die Fe-
stigkeit der SSiC- und HIPSiC-Werkstoffe, noch nicht ausrei-
chend. Als Ursachen sind bislang unbekannte oder unbeachte-
te Gefligeparameter sowie deren Abhdngigkeit von der Herstel-
lungstechnologie und ProzeBfihrung anzusehen. Insbesondere
haben bei der Produktion der SSiC- und HIPSiC-Werkstoffe

die verwendeten Sinterhilfsmittel, die im ProzeB auftreten-
den Verunreinigungen und die Charakteristika und Reinheit
der Ausgangspulver konsequenten EinfluB auf die sich ausbil-
dende Gefligemorphologie. Zudem herrschen unklare Vorstellun-
gen lber die ablaufenden Mechanismen und vorhandenen Ein-
fluBgrdBen. Die physikalisch-mechanischen Eigenschaften ke-
ramischer Werkstoffe werden andererseits ganz entscheidend
durch den Grad der Homogenitdt ihre Gefiligeaufbaus bestimmt.
Dem Zustand der Korngrenzen kommt in dieser Hinsicht beson-
dere Bedeutung zu. Im Vergleich zu den Metallen werden die
Festigkeitseigenschaften keramischer Werkstoffe hdufig in
weitaus stdrkerem MaBe durch den Zustand innerer Grenzfl&-
chen geprdgt. Ein duktiler Spannungsabbau ist aufgrund feh-
lender Gleitsysteme und daher nicht gegebener Versetzungs-
beweglichkeit unmbglich. Die angefiihrten, fir keramische
Werkstoffe allgemeingliltigen Aussagen wirken sich in besonde-
rem MaBe bei Nichtoxidkeramiken aus, da diese ihre mechani-
sche Stabilitdt bis zu viel h6heren Temperaturen beibehal-
ten als oxidkeramische Produkte. Als Optimierungsziele der
Herstellungsprozesse von SSiC- und HIPSiC-Werkstoffen sind
daher reine Korngrenzen, gleichmdfige Verteilungen even-
tueller Sinterhilfsmittel und mdglichst niedrige Verun-
reinigungsgehalte anzustreben. Der Mikrobereichsanalyse
von SSiC- und HIPSiC-Werkstoffen ist in diesem Zusammen-
hang prioritdre Bedeutung hinsichtlich notwendig werden-—
der Charakterisierungsmafnahmen beizumessen. Mikroanaly-

tische Untersuchungsmethoden nehmen insofern eine Schliissel~-




Position im Ansatz weiterer Optimierungsschritte ein und
fordern dariiberhinaus das Verstidndnis von Mikrostruktur und

FEigenschaften.

2. Problemstellung

Zur Weiterfithrung und zur Optimierung der Eigenschaften ein-
phasiger SiC-Werkstoffe muB ein grundlegendes Verstindnis
der vorliegenden Mikrostrukturen erarbeitet werden. Dazu ist
neben der Beantwortung offener Fragen der Prozeffiihrung die
prdzise analytische Beschreibung sowohl der Matrixbestand-
teile als auch der Korngrenzenbereiche erforderlich. SSiC-
und HIPSiC-Werkstoffe bereiten hinsichtlich der angestreb-
ten, differenzierten Mikrobereichscharakterisierung erheb-
liche Schwierigkeiten: Kleine KorngrSBfen und in geringer
Konzentration auftretende Elemente niedriger Ordnungszahl
machen den Einsatz hochempfindlicher, sich in ihrer Aussage-
kraft teilweise erginzender Nachweismethoden notwendig. Pro-
blematisch ist insbesondere auch die analytische Erfassung
der Korngrenzenbereiche. Da sich die r&dumliche Ausdehnung
der Korngrenzen auf nur wenige Atomabstinde erstreckt,
kSnnen Untersuchungsverfahren die auf der Messung von Vo-
lumeneffekten beruhen, zur Analyse der Korngrenzenbereiche
nicht eingesetzt werden. Die mikrochemische Untersuchung der

Korngrenzenbereiche gestaltet sich daher extrem schwierig.

Als zentrale Fragestellung der vorliegenden Arbeit soll un-
ter diesen Gesichtspunkten eine detaillierte Charakterisie-
rung verschiedener SSiC- und HIPSiC-Werkstoffe vorgenommen
werden, sowohl was die chemische Zusammensetzung, die physi-
kalischen KenngrdBen, die Homogenitit, auftretende Fremd-
phasen und Ausscheidungen betrifft, als auch im Hinblick auf
Zustand und mikrochemische Beschaffenheit der Korngrenzenbe-
reiche. Neben chemischen, physikalischen, keramographischen
und fraktographischen Untersuchungsmethoden sollen dabei
verschiedene mikroanalytische Verfahren eingesetzt werden,
deren Aussagekraft aufgrund ihres Aufldsungsvermdgen, ihrer

Empfindlichkeit und Nachweisgrenze bewertet werden soll.




Dariiberhinaus soll versucht werden, auf wichtige Hochtem-
peratureigenschaften der getesteten Materialien Bezug 2zu
nehmen und erste Ergebnisse einer Geflige-Eigenschaftskorre-
lation zu liefern. Lebensdaueruntersuchungen und Messungen
zur Kriech- und Oxidationsbestdndigkeit dienen dem Ziel,
das Potential der verschiedenen Werkstoffe und Werkstoff-

typen fiir den Hochtemperatureinsatz zu bestimmen.

Unter Aspekten der Herstellungstechnologie sollen Hinweise
zur angestrebten Werkstoffoptimierung gegeben werden. Gleich-
zeitig soll der internationale Entwicklungsstand einpha-

siger SiC-Werkstoffe dargelegt werden.

Weiter soll eine Bewertung der Leistungsfdhigkeit der ein-

gesetzten Mikrobereichsverfahren erfolgen.

Eine ausfiihrliche Grundlagendiskussion filihrt in die vor-

liegende Arbeit ein.

3. Literaturtlibersicht

Aus der Fachliteratur gehen nur wenige Angaben iber mikro-
analytische Gefiligeuntersuchungen an dichten, einphasigen
SiC-Werkstoffen hervor /1-8/. Diese sollen im folgenden
inhaltlich vorgestellt und unter verfahrenstechnischen

Gesichtspunkten bewertet werden.

Einen Uberblick liber die bisher verdffentlichten Mikrobe-
reichscharakterisierungen gibt Tab. 1. Die untersuchten Ma-
terialtypen, die eingesetzten Nachweisverfahren und er-
haltenen Ergebnisse sind ersichtlich. Im Vordergrund stehen
Untersuchungen zur Verteilung der Additive und der vor-
liegenden Korngrenzenzustdnde. Die gegebenen Aussagen sind
nicht frei von Widersprilichen und wurden von den Autoren
teilweise unter Vorbehalt getroffen. Hinweise liber die
mikroanalytische Untersuchung von HIPSiC-Werkstoffen gehen
aus der Literatur aufgrund dessen junger Entwicklungsge-

schichte nicht hervor.




Systematische Untersuchungen wurden von Ogbuji /3/, Bour-
dillon u.M. /5/, Tajima und Kingery /6/ und Davis u.M. /8/
durchgefiihrt, wobei der zuletzt genannte Autor mehrfach
Bezug auf vorverdffentlichte Ergebnisse der vorliegenden
Arbeit nimmt /9-11/. Ogbuji konnte bei seinen hochauf-
l6senden Studien an (B,C)-dotiertem SSiC keine Korngrenzen-
phase nachweisen, schlieft die Existenz einer Solchen aber
dennoch nicht vollst#dndig aus. Bourdillon u.M. fiihrten den
Nachweis B- und C-reicher Gefligeeinschliisse in heiBge-
preBten Materialien und fordern zur Fortfilhrung ihrer ei-
genen Untersuchungen im Korngrenzenbereich 6rtlich hdher
aufldsende Verfahren. Tajima und Kingery wiesen in (Al,C)-
dotiertem SSiC eine heterogene Korngrenzensegregation nach,
duBern gleichzeitig jedoch Bedenken im Hinblick auf die
dabei i{iberschrittene Leistungsgrenze der eingesetzten Me-
thode. Davis u.M. beschiftigen sich ausfiihrlich mit der Un-
tersuchung B- bzw. C-reicher Ausscheidungen in (B,C)-do-
tiertem SSiC und konnten diese in Form von B4C—Einschlﬁssen

identifizieren.

SchluBfolgerungen im Sinne der Zielsetzung der vorliegenden
Arbeit lassen sich aus den aufgefiihrten Verdffentlichungen
nicht ableiten. Insbesondere wurde der Versuch einer Gefilige-
Eigenschaftskorrelation bisher an keiner Stelle unternommen.
Zwar wurden mehrfach die Bedeutung und die zwingende Not-
wendigkeit derartiger Untersuchungen hervorgehoben, doch
scheiterte deren beabsichtigte Durchfiihrung an der nicht
gegebenen Verfligharkeit sehr spezieller Nachweisverfahren
oder an der Komplexit#dt der analytischen Aufgabe liberhaupt.
Insofern reprédsentieren die bisherigen Arbeiten die Be-
mihungen einzelner Autoren, mikrostrukturellen Einzelas-
pekten mit offensichtlich unzureichenden Methoden, haupt-
sdchlich der analytischen Transmissionselektronenmikrosko-
pie, nachzugehen. In besonderem MaBe trifft diese Fest-
stellung fiir bislang durchgefihrte Untersuchungen der Korn-
grenzenbereiche zu, wo aufgrund mangelnden Aufldsungsver-
mdgens und/oder unzulinglicher Nachweisempfindlichkeit

noch keine analytisch wirklich fundierten Aussagen gewonnen




Material

Gegenstand der Unter-
suchung

Methode

Ergebnis

Referenz

(B,C)-dot. gesint.

(B,C)-dot. gesint.

(B,C)-dot. gesint.
(B,C)-dot.heiflgepr.

(B,C)-dot. gesint.
(Al,C)~dot.gesint.

(B,C) -dot.heifgepr.
(B,C)—dot.heiBgepr.

(Al,C)-dot.gesint.
(Al,C)-dot.heiBgepr.

(B,C)-dot. gesint.

(B,C)—-dot. gesint.
(A1,C)-dot.gesint.

B-SicC

B-SiC

B-SiC
R-siC

a-SicC
a-38icC

a-3SicC
R-SicC

a-SicC
a-SicC

a-5icC

a-Sic
a=-SicC

Homogenitdt der
B-Verteilung

Korngrenzen

Korngrenzen

Korngrenzen und
Inhomogenitéten

Korngrenzen und
Inhomogenitdten

Korngrenzen und
Inhomogenitédten

Homogenitdt der
B-Verteilung

Homogenitat der
B-Verteilung;
Homogenité&t der
Al-Verteilung

o-Mikroautoradiographie

Transmissionselektronen-
mikroskopie

Transmissionselektronen-
mikroskopie

Transmissionselektronen-—
mikroskopie/Elektronen-
energieverlustspektrosko-
pie/Energiedispersive
Rontgenmikroanalyse

Transmissionselektronen-
mikroskopie/Elektronen—
energieverlustspektros-
kopie

Transmissionselektronen-
mikroskopie/Energiedisper-
sive Rdntgenmikroanalyse

Wellenlangendispersive
ROntgenmikroanalyse

Transmissionselektronen-

mikroskopie/Sekunddrionen—~
massenspektroskopie/Auger-
Elektronenspektroskopie

B-reiche Einschlisse

Existenz einer Korn-
grenzenphase vermutet

Keine Korngrenzenphase
nachgewiesen

Keine Korngrenzenphase
nachgewiesen;

B-reiche Einschliisse
C-reiche Einschliisse

Keine Korngrenzenphase
nachgewiesen;

B-reiche Einschlisse
C-reiche Einschliisse

Existenz einer Korxrn-
grenzenphase nicht ein-
deutig nachgewiesen;
C-reiche Einschliisse

B-reiche Einschlisse

B-reiche Einschliisse
Al-reiche EZinschlisse

(1; 1975)

(2; 1980)

(3; 1981)

(4; 1981)

(5; 1981)

(6; 1982)

(7; 1984)

(8; 1984)

Tab. 1:

Bisher durchgefihrte Mikrobereichsanalysen dichter SiC-Werkstoffe




werden konnten. Ahnliches gilt auch flir den Nachweis von
Gefligeinhomogenitdten. Hier liegen verl&dBliche Ergebnisse
nur hinsichtlich des Auftretens B- bzw. C-reicher Ein-

schliligsse vor.

Die bisherigen Untersuchungen kdnnen unter diesem Aspekt
eines geringen und widerspriichlichen Kenntnisstandes le-
diglich als erste Versuche gewertet werden, die kompli-
Zierten Geflige hochwertiger SiC-Produkte mit den zur Ver-
fligung stehenden Mitteln analytisch zu beschreiben. Hin-
zu kommt, daB alle vorliegenden Erkenntnisse an Einzel-
proben oder Kleinstserien ermittelt wurden und schon aus
dieser Sicht Fragen nach der Endqﬁltigkeit der gegebenen

Befunde offenbleiben.

4, Siliziumkarbid

SiC kommt in der Natur sehr selten und nur in geringen Men-
gen unter dem Namen Moissanit vor. Die natilirlichen Vorkom-
men haben keinerlei technische Bedeutung /12/ und wurden
Jahrzehnte nach der ersten technischen Darstellung durch
Acheson /13/ im Jahre 1891 entdeckt. Acheson prédgte den
flir SiC noch heute gebriduchlichen Sammelbegriff "Carborun-
dum", als er beim Versuch,Diamant herzustellen,Kohlen-
stoff in einer Aluminiumsilikatschmelze 18ste und die ent-
standenen bliulichen Kristalle zunidchst fiir eine Verbin-
dung aus Kohle und Korund (Carbon + Corundum = Carborun-
dum) hielt. Das zur SiC-Bildung notwendige Si lag damals
im A1203 als oxidische Verunreinigung vor.

4.1. Struktur und Polytypismus

SiC ist der dlteste bekannte polymorphe Stoff /14/. In Ab-
hdngigkeit der Entstehungstemperatur ,des Umgebungsdruckes
und der Ausgangszusammensetzung /15-17/ tritt SiC sowohl
in der als B-SiC bezeichneten Tieftemperatur-, als auch in
der als 0-SiC bekannten Hochtemperaturmodifikation auf.

Wiahrend das o-SiC hexagonal oder rhomboedrisch in einer



phantastischen Polytypenvielfalt kristallisiert, besitzt
die B-Modifikation ein kubisches Gitter. Die Umwandlungs-
temperatur der metastabilen R-Phase /18,19/ in die o-Mo-
difikation liegt bei etwa 2100°C /15,20/, die Transfor-
mation wird im allgemeinen als nicht reversibel angesehen,
kann jedoch als Rickumwandlung unter hohen Nz—Drﬁcken bei
Temperaturen um 2500°C stattfinden /21-24/,

Jedes Atom im SiC ist von 4 Nachbaratomen der Komplemen-
tdrsorte umgeben. Die Bindung zwischen den Si- und C-
Atomen ist vorwiegend hom&opolar /14/, dabei bilden je

4 Valenzelektronen eines Atoms zusammen mit insgesamt 4
Valenzelektronen der 4 benachbarten Atome ein stabiles
Oktett. Die Hybridisierung der Atomorbitale bewirkt die
Ausbildung tetraedrischer Grundbausteine mit der Koordi-
nationszahl 4. Die Zahl der ilberndchsten Nachbarn be-
trdgt 12, jedes Eckatom eines Tetraeders bildet gleich-
zeitig das Zentralatom eines benachbarten Tetraeders. Be-
deutende SiC-Eigenschaften, wie z.B. extreme Hdrte, kleine
elektrische Leitfdhigkeit bei niedrigen Temperaturen,
hoher E-Modul und Schmelzpunkt, lassen sich durch die aus
dieser Konfiguration resultierende hohe Bindungsenergie

der Gitteratome direkt ableiten.

Die Si- und C-Atome im SiC sind Jjeweils zu Ebenen hexago-
nal dichter Kugelpackungen mit alternierender Stapelfolge
angeordnet. Wird eine Si- und eine C-Schicht als einzige
Doppelebene mit dem Zentrum A aufgefaBt, so kdnnen die Ato-
me der nachfolgenden Doppelebene entsprechend dem Kugel-
modell in Abb. 1 entweder iiber den Liicken B oder lber den
Liicken C plaziert werden. Flir jede weitere Schicht bestehen
erneut 2 Lagemdglichkeiten, die Anordnung der dritten Doppel-
ebene erfolgt dann {liber A oder C bzw. liber A oder B, usw.
Die Gitterstruktur ist somit durch hexagonal oder kubisch
dichte Packung bestimmt, Wiederholungen treten jeweils nach
2 bzw.3 Doppelebenen auf. Da im Falle dichter Stapelung
keine identischen Lagen lbereinander liegen dirfen, kommen

Schichtfolgen AA, BB und CC nicht vor.




Abb. 1: Kugelmodell zur Erkldrung der kubisch oder hexa-
gonal dichten Stapelfolge

In den verschiedenen SiC-Strukturen ist die Anzahl der Si-
bzw. C-Atomlagen pro Periode nicht fixiert; durch Varia-
tion erhdlt man unterschiedlich groBe Einheitszellen, die
als Polytypen bezeichnet werden. Diese kubischen, hexago-
nalen oder rhomboedrischen Einheitszellen bilden eine
diamantartige Gitterstruktur aus, bei der die Hilfte der
C-Atome durch Si-Atome ersetzt ist. Alle Polytypen be-
sitzen dieselbe Gitterkonstante ar widhrend Co durch ein
ganzzahliges Vielfaches des Schichtabstandes zwischen einer
Atomsorte gebildet wird. Die Zahl der Atomlagen in (0001) -
Richtung, die zur Erzeugung einer bestimmten Polytype not-
wendig ist, wird deshalb nach Ramsdell /25/ zur Kennzeich-
nung der Modifikation benutzt. So heifen beispielsweise

die 4 am hiufigsten vorkommenden Typen 3C-, 4H-, 6H- und

15R~SiC, wobei der Buchstabe nach der Zahl filir die kubische,

hexagonale und rhomboedrische Struktur des Kristallsystems
steht. Ab der Identitdtsperiode 15 sind alle hbherwertigen
Strukturen rhomboedrisch. o-5iC besteht im Normalfall aus

einem Gemenge verschiedener hexagonaler und rhomboedrischer

Polytypen. Einfache Strukturbeispiele sind die Stapelfolgen




ABC ABC und ABA ABA. Erstere fllhrt zum kubischen B-3C=SiC
mit Zinkblendestruktur, letztere steht fir hexagonales

a-2H-SiC mit Wurtzitstruktur (Modifikationen des Zinksul-
fids). Beide Gittertypen sind in Abb. 2 gegeniibergestellt.

3C-SicC 2H-SiC

Abb. 2: Atomanordnung in kubischem und hexagonalem SiC /26/

Im Gitteraufbau durch {ibereinander gestapelte Doppelebenen
wechseln sich Lagen des Zinkblende- bzw. Wurtzittyps mit-
einander ab. Dabei sind die von den Tetraedereckatomen auf-
gespannten Dreieckfldchen jeweils gegeneinander verdreht
und erkldren durch ihre Aneinanderreihung in 3—Richtung
bis zur Deckungsgleichheit zweier Doppelebenen die Aus-
bildung langperiodischer hexagonaler oder rhomboedrischer

Einheitszellen (Polytypen).

Wichtige Nomenklaturen wurden auBerdem von Wells /27/ und
Jagodzinski /28/ gegeben. So wurde gezeigt, daB Polytypis-
mus sehr anschaulich durch parallele (Richtung "a") und
antiparallele (Richtung "b") Tetraederanordnung gekennzeich-
net werden kann und daBf hexagonale oder rhomboedrische
Strukturen durch rhythmische Schichtwechsel auch aus der

kubischen 3C-Stapelfolge entstehen k®nnen.

Insgesamt wurden bisher iliber 150 /29/ verschiedene SiC-Poly-
typen hauptsdchlich durch R6ntgenbeugung nachgewiesen /30/.

Neben dieser klassischen Bestimmungsmethode erfolgt die
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Identifizierung auch durch Feinbereichs-Elektronenbeugung
im Transmissionselektronenmikroskop. Dabei erscheint der
der vorliegenden Identit&dtsperiode entsprechende Beugungs-—
reflex intensitdtsreicher als die i{ibrigen Punkte des Beu-
gungsbildes. Ferner kann die zu identifizierende Struktur
mit der hochaufldsenden Netzebenenabbildung durch Proji-
zierung der Basisebene senkrecht zur E—Achse bestimmt wer-
den. Die groBe Anzahl heute bekannter Polytypen deutet auf
sehr geringe energetische Unterschiede zwischen den ein-
zelnen Strukturen hin. Die kiirzeste Periode stellt das
2H-8iC dar (vgl. Abb. 2), in /31/ wird {liber die Stapel-
folge 4680 R berichtet. Es ist anzunehmen, daB hdherwer-

tige Identitdten noch grdferer Stapelhdhe existieren.

Trotz unterschiedlichster Ansdtze zur Erkldrung der physi-
kalischen und werkstoffkundlichen Ursachen des Polytypis-—
mus konnte noch keine widerspruchsfreie Theorie aufgestellt
werden. Die offene Diskussion um die Ursachen des Polyty-
pismus wird daher im folgenden lediglich in tendenzieller
Hinsicht aufgegriffen, auch weil Strukturbestimmungen nur

am Rande dieser Arbeit durchgefiihrt werden konnten.

Polytypismus und Polymorphismus sind strukturell gleich-
artige Erscheinungen. Urspriinglich sahen Ramsdell und
RKohn /32/ den Polytypismus in Analogie zur Ausbildung
stabiler Polymere unterschiedlicher Kettenlinge (Si2C2,
Si3C3... /33/). Die Schraubenversetzungstheorie von Frank
/34/ geht davon aus, daR inhomogen verteilte Verunreini-
gungen im wachsenden Kornverband Spannungen induzieren,
die ihrerseits Stufen auf den Kristalloberflichen verur-
sachen. Es entstehen Schraubenversetzungen im 4H-, 6H- und
15R-5iC, die als Basispolytypen bezeichnet werden /34/.
Auf diesen Keimzellen sind alle nachfolgenden, langperio-
dischen Identit#dten durch spiralfdrmiges Wachstum aufge-
baut. Jagodzinski /35,36/ macht filir das Phinomen Polyty-
pismus Anderungen der Schwingungsentropie verantwortlich.
Aufgrund statistischer Fluktuationen beginnen vorhandene

Stufenversetzungen ldngs der Basisebenen zu wandern und




fihren zu Schichtverschiebungen. Neue Polytypen k&dnnen so
gebildet werden. Knippenberg /19/ schlieBlich argumentiert
thermodynamisch und sieht auBerdem Einflilisse der Elektronen-
bandliicken auf die Bildung langperiodischer Identité&ten.

An anderer Stelle /37/ werden zur Erkldrung des Polytypis-
mus spannungsinduzierte Transformationsmechanismen vorge-
schlagen. Die durch duBere Spannungen, z.B. beim Drucksin-
tern, verursachten inneren Spannungen k&nnen demnach wie-
der abgebaut werden, indem regelmifige Stapelverschiebungen
auftreten. Es entstehen neue, energetisch glinstigere Poly-
typen, deren StapelhShen mit den vorliegenden Spannungs-

verhdltnissen korrelieren.

So liefern die bisher gegebenen Interpretationen iber die
Ursachen der einzigartigen Polytypenvielfalt des SiC kein
einheitliches Bild. Sie zeigen vielmehr, daB die gegebenen
Einzelaussagen und Einfluffaktoren von Fall zu Fall auf
ihre Gliltigkeit zu iiberpriifen sind und das Ph&nomen Poly-
typismus insgesamt damit nicht erkldrt werden kann. Fest-
zustehen scheint nur, daB alle Polytypen in etwa die
gleiche potentielle Energie besitzen und zumindest im
physikalischen Sinne, ausgenommen kubisches g-SiC, iden-
tische Eigenschaften aufweisen. Da in technischem SiC immer
Heterogenitdten und Verunreinigungen unterschiedlichster
Art, Konzentration und Verteilung vorkommen, diirfen sicher
zurecht Zusammenhdnge zwischen diesen herstellungsbeding-
ten Parametern und den bevorzugt auftretenden Polytypen
angenommen werden. Auch den hidufig im SiC zu beobachten-
den Stapelfehlern kommt in dieser Hinsicht Bedeutung zu;
ihr Veorhandensein im Geflige in stark variierender Dichte
deutet ebenfalls auf mikrostrukturelle Zusammenhinge des

Polytypismus hin.

4.2. Gewinnung der Ausgangsstoffe

Zur Herstellung dichter SiC-Werkstoffe bendtigt man
Pulver mit KorngrdBen im Submikronbereich. Durch die
ausschlieBlich synthetische Darstellung kann die Modi-

fikation und die Reinheit der Pulver beeinfluft werden.




GroBtechnisch wird SiC bis zum heutigen Tag unter hohem
Energieaufwand und starker Umweltbelastung in den nach
Acheson benannten Widerstands-ProzeBdfen gewonnen /13/.
Dabei entsteht vorwiegend o-SiC. Als Rohstoffe dienen
Quarzsande von hohem Reinheitsgrad und Petrolkoks mit
niedrigem Aschegehalt. Sand und Koks werden in etwa st8-
chiometrischem Verhdltnis eingesetzt. Stdndige Rohstoff-
kontrolle ist erforderlich, da eventuell eingebrachte
metalloxidische Verunreinigungen anndhernd quantitativ
reduziert werden und entsprechend die Glite des Endpro-
duktes beeintrichtigen /38/. Die Umsetzung nach der ver-

einfachten Gleichung

SiO2 + 3C > sic + 2C0
findet bei Temperaturen von 2300 bis 2400°C statt. Der
tatsidchliche Reaktionsablauf ist kompliziert und erfolgt
tiber verschiedene Zwischenschritte in Anwesenheit gas-
fdrmiger Si- und C-Verbindungen. Mdgliche Teilreaktionen
sind nachfolgend aufgefiihrt /39,40/:

SiO2 + C > sio0 + CO

510 + 2C > sic + CO

SicC + 28102 -+ 3810 + CO

sio  + C 2 Si + CO

281 + CO - SiCc + 8io
gic +  Si0 > 281 + CO

28icC + SiO2 pe 381 + 2CO

Si + C - SicC

Beim Acheson-Verfahren werden auBerdem Sdgespédne, Koch-
salz und bestimmte Eigenschaften stabilisierende Modifi-
zierungsstoffe zugesetzt. Die Sdgespdne flihren bei ihrer
Verbrennung zu Porenbildung und ermdglichen so die notwen-
dige Zirkulation der Reaktionsgase. Das NaCl reagiert mit
Verunreinigungen unter Entstehung leicht fliichtiger Chlo-
ride und verbessert dadurch die Reinheit des Produktes. Als

Stabilisierungszusatz hat sich z.B. A1203 bewdhrt /13,41/.




Acheson~SiC f&dllt in einer Reinheit von 98 bis 99% an /29/.
Der Ofenreise folgt die verschleiBtr&dchtige mechanische Auf-
bereitung in Brech=-, Mahl- und Siebeinheiten fiir verschie-
dene Anwendungsgebiete. Die direkte Verwendung der stilickigen
SiC-Kruste, wie sie im Widerstandsofen gebildet wird, ist
nicht méglich /38/. Der Zerkleinerung und Sortierung
schlieBen sich verschiedene mechanisch-chemische Reini-

gungsprozesse an.

Sinterfdhiges Pulver hoher spezifischer Oberfldche erzeugt
man durch anschlieBende intensive Feinstmahlung in Rihr-
werkskugelmiihlen. Diesem letzten Zerkleinerungsvorgang
folgen erneut umfangreiche Reinigungsschritte, um Sub-
mikronpulver mit mSglichst niedrigem Verunreinigungsge-
halt an metallischen (Mg, Al, Si Ca, Fe) und nicht-

metallischen (

frei’
Sioz) Komponenten zu erhalten /42-49/.

Cfrei’
Dazu ist es vor allem notwendig, den durch die Attritor-
Mahlkugeln verursachten Fe-Abrieb durch eine HCl-Behand-
lung zu entfernen. Der im Pulver vorhandene freie C ver-
brennt wdhrend eines Gliihprozesses an Luft. Priméres SiO2,
freies Si sowie das bei der vorgenannten Temperaturbehand-
lung zusédtzlich gebildete 8102 werden mehrfach mit HF aus-
gewaschen. Eine abschlieBend durchgefiihrte Neutralwdsche
oder Inertgasgliihung zur Beseitigung fliichtiger Bestand-
teile und Sdurereste liefert schlieBlich das qualitativ
hochwertige Ausgangsprodukt zur Herstellung von SiC-Werk-

stoffen.

B=SiC steht aufgrund komplizierter, unergiebiger und un-
wirtschaftlicher Verfahren nur in begrenztem Umfang zur
Verfiigung. Das im Acheson-Ofen in kleiner Menge anfallende
B=SiC ist chemisch und mineralogisch inhomogen /50/ und
daher kaum als Ausgangsstoff geeignet. Vorteilhaft kann
sinterfdhiges g-Feinkornpulver hauptsdchlich aus der Gas-
phase durch Gasphasenreaktion oder Gasphasenzersetzung ge-
wonnen werden /51-54/. Bei der Gasphasenreaktion erfolgt
eine Umsetzung Si-haltiger Verbindungen unter Zusatz von

Kohlenwasserstoffen. Die Gasphasenzersetzung beinhaltet




die thermisch aktivierte Spaltung verschiedenartiger, be-
vorzugt organischer Si~-C-Trdgersubstanzen. Bewdhrt hat sich
insbesondere die Zersetzung von Methylsilan CH3SiH3, das die
Komponenten Si und C bereits in stdchiometrischem Verh&dlt-

nis enth#dlt /47/. Die aus der Gasphase abgeschiedenen Pul-

ver zeichnen sich durch hohe Reinheit und Feinheit, hohe spe-
zifische Oberflidche, Agglomeratfreiheit sowie Hquiaxiale Korn-
form aus. Sie écheinen in dieser Hinsicht gut als Ausgangs-

stoff zur Herstellung dichter SiC-Produkte geeignet zu sein.

Pulver der g-Modifikation bieten gegeniiber den g-Qualité&ten

dennoch uniibersehbare Vorteile:

- 0-SiC wird pulverfdrmig groBtechnisch und preis-

ginstig hergestellt

- Es kommt zu keiner Phasentransformation mit ein-
hergehender Gefahr des Riesenkornwachstums (vgl.
Kap. 5.4)

- Infolge fehlender Phasenumwandlung sind die Sin-
tertemperaturen, Sinterzusdtze sowie Verunreini-

gungen als weniger kritisch anzusehen.

Zusammenfassend werden weitere, technisch wie wirtschaft-
lich meist bedeutungslos gebliebene Methoden zur Herstel-

lung sinterfdhiger SiC-Pulver in /55/ beschrieben.

Vorwiegend hombopolar oder kovalent gebundene Stoffe wie
z.B. SicC, Si3N4, BN, B,

ein sehr schlechtes Sinterverhalten und sind somit durch

C, AIN und Al4C,, zeigen kein oder

eine Temperaturbehandlung allein nicht zu nennenswerter
Festigkeit zu verdichten. Als Ursachen fir die inhdrent
schlechten Sintereigenschaften dieser Substanzen werden
stark ausgerichtete interatomare Krdfte und dadurch be-

dingte niedrige Selbstdiffusionskoeffizienten /56/ sowie



eine im Vergleich zur Oberfl&dchenenergie sehr hohe Korn-

grenzenenergie angesehen /57,58/.

Der nicht-homdopolare, ionische Bindungsanteil im SiC wird
mit 9-12% angegeben /14/. Reines SiC kann daher nur durch
die Beaufschlagung mit extrem hohen Driicken > 2000 MPa bei
Temperaturen um 2500°C zu hoher Dichte > 99% TD gesintert
werden /59/. |

SiC war seit mehr als 50 Jahren als kommerzielles Massen-
produkt vor allem der Schleifmittel- und Feuerfestindu-
strie bekannt;als Prochazka im Jahre 1973, fast 20 Jahre
nach den erfolgreichen HeiBpreBversuchen von Alliegro /60/,
erstmals liber die gelungene Drucklos-Sinterung von ku-
bischem B-SiC berichtete /57,61/. Uber die Eignung von
a=5SiC, dieses ebenfalls unter Schwindung zu verdichten,
wurde bereits wenig spdter berichtet /62/. Durch diesen
wichtigen Meilenstein in der SiC=-Entwicklungsgeschichte
erhielt der Gedanke an dessen Einsatz als dichter, ein-
phasiger Hochtemperaturkonstruktionswerkstoff erheblichen
Auftrieb. Bislang konnten hochfeste Formteile auf SiC-
Basis ausschlieBlich durch Reaktionssilizieren (5i-SiC,
/56,63-66/) oder technisch wie wirtschaftlich aufwendiges
HeiBpressen (HPSiC, /60,67,68/) hergestellt werden. Da-
bei erreicht die Einsatztemperatur von Si-SiC bereits bei
1350°¢C aufgrund der erweichenden Si-Phase ihre duBerste
Grenze. Beim HeiBpressen andererseits ist man an einfache
Geometrien und Abmessungen gebunden, weshalb komplexe Bau-
teile kostenintensiv nachbearbeitet werden miissen. Zudem
treten bei diesem Verfahren artfremde Bindungen auf, die
die hervorragenden SiC-Stoffeigenschaften insbesondere bei
hSheren Temperaturen nicht in vollem Umfang zur Geltung
kommen lassen. Durch die Drucklos-Sinterung unter Zusatz
geringer Mengen von Additiven besteht dagegen die M&g-
lichkeit, auch komplizierte Formteile zu hochdichten Werk-
stlicken mit arteigener Bindung zu verdichten. Die Form-
gebung kann dabei nach allen bekannten keramischen Ver-

fahren vorgenommen werden. Allerdings tritt bei der




drucklosen Dichtsinterung im Gegensatz zum reaktionsin-
filtrierten Si-SiC hoher Sinterschwund auf. Fiir sehr eng
tolerierte Werkstiicke ist die Anwendbarkeit des Verfahrens

daher eingeschrdnkt, zumindest falls auf Nachbearbeitung

verzichtet werden soll.
4.3.1. Sintervoraussetzungen

Sinterprozesse, die zu hoher Verdichtung filhren, werden in
aller Regel durch Volumen- oder Korngrenzendiffusionsvor-
gédnge bestimmt. Greskovich und Rosolowski /58/ nehmen an,
daB im undotierten Griinling durch Oberfldchendiffusion und
Gasphasentransporte Korn- und Porenwachstum verursacht wird.
Diese Prozesse reduzieren die spezifische Oberflédche des
vorverdichteten Pulverhaufwerks und fihren zur Partikel-
umorientierung. Dabei kann keine nennenswerte Schwindung
erfolgen und die Verdichtung bleibt aus. Prochazka /57,69/
macht fi{ir das Verhalten hombopolar gebundener Substanzen
die Beziehung der Korngrenzenenergie Ygp ZU% Oberflédchen~
energie Yqy Verantwortlich. Sobald das Verhdltnis YGB/YSV'
der beiden Energien einen kritischen Wert iibersteigt, steht
die zur Bildung neuer Korngrenzen notwendige Energie nicht
mehr zur Verfiigung und die Verdichtung kann ohne &duBeren
Druck nicht erfolgen. Aus Prochazka's thermodynamischen
Betrachtungen am 2-dimensionalen 3-Teilchenmodell geht her-
vor, daB zur Bildung neuer Korngrenzen bzw. Porenschrumpfung
ein Gleichgewichts-Dihedralwinkel 8 > 60° vorliegen mufB

(konkave Porenform) und entsprechend der Young'schen Gleichung

Ygg ¢ 2

das Verhdltnis Yan einen Wert < V3 annehmen muB. Nach

ar
Hausner /70/ sind bei der Sinterung homdopolar gebundener

Substanzen 3 Grundvoraussetzungen zu erfiillen:

1.) Die Bereitstellung sinteraktiver Pulver

definierter Charakteristika
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2.) Die ErhShung der niedrigen Selbstdiffu-
sionskoeffizienten durch geeignete, in
feste LOsung gehende oder flissigphasen-
bildende Additive

3.) Die Anwendung spezieller Sintertechniken
in den Fdllen, wo der Zersetzungsdampf-
druck des Produktes bei der zur Dicht-
sinterung erforderlichen Temperatur be-

reits zu hoch ist.

Um schlieflich hohe Enddichten erzielen zu k&nnen, miissen
sinteraktive Realpulver mehreren Bedingungen nachkommen
/44,57,61,71,72/:

- TeilchengrbBe im Submikronbereich, d.h.
Spezifische Oberfldche >10 bis 25 mz/g
- Niedriger Sauerstoffgehalt )

oe

<1 Gew.
- Wenig metallische Verunreinigungen

Die gestellten Forderungen werden in der Regel von den
heute am Markt erhiltlichen Pulvern beider Modifikationen

gut erflllt.
4.3,2. Sinteradditive

Grundsdtzlich kann sinteraktives SiC-Pulver nur in Gegen-
wart von beabsichtigt eingebrachtem C drucklos verdichtet
werden. Als sinterfdrdernde Additive dienen B oder neuer-
dings Al /57,61,62,72,73/. Be wirkt ebenfalls als Sinter-
hilfsmittel, ist aber stark toxisch. Al-dotierte Pulver
gestatten niedrigere Sintertemperaturen und neigen weniger
zur unerwlinschten Grobkornbildung als B-haltige Ausgangs-
stoffe. AuBerdem fordert Al das bevorzugte, teils dominie-

rende Auftreten der 4H-Polytype /16/.

Um hohe Sinterdichten erzielen zu k&nnen, milissen die not-
wendigen Additive im Pulverhaufwerk in homogener Verteilung

vorliegen. Dazu ist neben intensiver Mischung die Zugabe
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in agglomeratfreier, submikronfeiner oder geldster Form er=~

forderlich. Der Zusatz der metallischen Komponente erfolgt
meist als Pulver, entweder elementar oder in Form bestimmter
Verbindungen (z.B. B4C, BN, SiB6, A14C3, Al4SiC4, Al1N) .
Wdhrend des Sinterprozesses muB mit erheblichem Verlust
dieser Additive gerechnet werden. Zur Dotierung mit freiem
C werden feine Graphitpulver sowie pyrolysierbare Harze

oder LdOsungen eingesetzt. Die Zusatzmengen insgesamt liegen
im Bereich weniger Gewichtsprozente, im Ausgangszustand
tiberragt die C-Konzentration den B- oder Al-Gehalt um das

2- bis 4-fache.

Die Festkdrperldslichkeit der Additive im SiC-Gitter wird
in der Literatur bei Temperaturen > ZOOOOC wie folgt ange-

geben:

B : 0,1 = 0,2 Gew.% /75,77/
B,C : 0,50 Gew.$ /78/
BN : 1,25 Gew. % /78/
Al : 0,5 - 1,4 Gew.% /76,77/

Nach neueren Untersuchungen nimmt B sowohl Si- als auch
C~Gitterplédtze ein. Al soll ausschlieBlich Si-Leerstellen

besetzen k®dnnen /78/.
4,3.3. Sintermechanismen

Flir den eigentlichen Sintermechanismus des SiC existiert
bis heute noch keine einheitliche Theorie. Prochazka er-
kldrt die Rolle der Sinteradditive unter Beriicksichtigung
der energetischen Verhdltnisse im Griinling /57,61,69/. B
reichert sich demnach beim Sintern hauptsidchlich an den
Korngrenzen an, wodurch die Korngrenzenenergie YaB und
dementsprechend das Verhdltnis der Korngrenzen - zur Ober-
fl&dchenenergie YGB/YSV herabgesetzt wird. C sieht Prochazka
als Desoxidations- und Dessilizierungsmittel an. Damit
sollen der Pulveroberflidche anhaftende Sioz~Héute sowie

das bei Sintertemperatur durch Reaktion oder Zersetzung



gebildete freie Si aus dem System entfernt werden. Zusammen
mit der ErhShung der Oberfl&chenenergie Yqy durch die re-
duzierende Wirkung des C stellt sich ein glinstiges Verhidlt-
nis < v3 der beiden Energietherme ein und der SinterprozeB
kann ablaufen. Der Materietransport erfolgt bei dieser
Hypothese einer reinen FestkOrpersinterung durch Volumen-
diffusion. Im UberschuB vorhandener C wirkt sich dabei

hemmend auf das Xornwachstum aus.

Lange und Gupta /79/ nehmen im Gegensatz hierzu ein Reak-
tions- oder Fliissigphasensinterprozef an, da im Dreistoff-
system B~C-Si im Phasengebiet SiCMSiB6WSi bereits ab 1380°C
eine fllissige Phase auftritt /80/. Hier reagieren Si und
B4C zu SiC und SiBG,

derliche freie Si bei hohen Temperaturen durch SiC-Zer-

wobei das flir diese Reaktion erfor-

setzung zur Verfligung steht. Geringere Sinterdichten bei
hSherem B-Gehalt (Entfernung von der niedrigschmelzenden
eutektischen Zusammensetzung), sowie B-reiche Einschliisse
im Geflige und dessen Morphologie k&énnen flir den gefolgerten

FlissigphasensinterprozeB sprechen /43,79/.

Suzuki und Hase /81/ vertreten die jlingste und fortge-
schrittenste Theorie. Nach ihrer Ansicht verteilt sich B
im Sinterfriihstadium liber die Partikeloberfldchen und bil-
det dort mit freiem C karbidische Verbindungen (B4C, B Cur
Bncm + C), die noch bei 2000°C als feste Korngrenzenphase
vorliegen. SiC, das eine betrdchtliche L&slichkeit in B4C
zeigt, soll entlang seines Konzentrationsgradienten dif-
fundieren. Im Sinterzwischenstadium stehen fiir den not-
wendigen Materietransport somit 2 mdgliche Wege zur Ver-
fligung. Der erste, bedeutendere Weg flihrt ldngs der Korn-
grenzenphase, dabei scheidet sich SiC in den Sinternecks
zwischen den KOrnern ab. Der zweite Weg quer zur Korn-
grenzenphase bewirkt Korngrenzenwanderung und Kornwachs-
tum, trédgt jedoch nicht zur Verdichtung bei. Im Sinter-
endstadium verschwindet die Korngrenzenphase. Ihre kar-
bidischen Bestandteile 1dsen sich bei der hohen Tempera-

tur vollstdndig in der SiC-Matrix. Eine Weiterverdichtung
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durch Volumendiffusion ist m&8glich. Das "in Ldsung gehen"
der Korngrenzenphase wird durch eine beobachtete Gitter-
kontraktion bei 2100°C experimentell bekrdftigt.

Uber die Wirkungsweise der Al-Dotierung ist bisher wenig
bekannt /73/. Eine Aktivierung aufgrund erhdhter Volumen-
diffusion erscheint unter der Voraussetzung m6glich, das

im SiC-Gitter durch das Al eine ausreichend hohe Defektkon-
Zzentration erzeugt werden kann. Gleichzeitig ist mit auf-
tretenden Desoxidationseffekten zu rechnen, wonach auch

Al reine, sinterfdrdernd wirkende Partikeloberfldchen im
Sinne Prochazka's bewirken soll. Die Zugabe von C ist
dennoch unumgdnglich. Ob und inwieweit in dieser Hinsicht
eine gegenseitige Beeinflussung der Elemente Al und C vor-

liegt, ist unklar.

4.4. Heipisostatisch _gepreftes_SiC

Hochdichte, einphasige Formk®rper aus SiC lassen sich
auBer durch Heifpressen und druckloses Sintern neuerdings
auch durch heiBisostatisches Pressen herstellen (HIPSiC).
Dabei werden gasdicht eihgepackte Pulver oder Preflinge
bei hoher Temperatur einem allseitig wirkenden Inertgas-
druck ausgesetzt (z.B. 19OOOC, 200 MPa /82/). Die erfol-
gende Verdichtung beruht im wesentlichen auf einer An-

ndherung der Kdrner durch Korngrenzengleitprozesse /83/.

Der hohe isostatische Gasdruck bewirkt homogene, feinkor-
nige Gefilige und ermdglicht eine gegeniiber den vorgenannten
Verfahren abgesenkte Sintertemperatur, die unerwiinschtem
Kornwachstum entgegenwirkt. Im Vergleich zur konventionellen
HeiBpreptechnik ist das Verfahren auch zur Herstellung von

Formteilen komplizierter Geometrie geeignet /84/.

Als Hauptvorteil der heiBisostatischen Verdichtung besteht
die Moglichkeit, auf den Einsatz von Sinteradditiven vdllig
zu verzichten /85/. Dieses noch im Entwicklungsstadium be-

findliche Verfahren fiihrt zum nahezu theoretisch dichten




Sinterteil aus reinem SiC. Als Verunreinigung tritt im End-
produkt hauptsdchlich Sauerstoff auf /86/, der aufgrund nicht
stattgefundener Desoxidation durch die den Ausgangspulvern
anhaftende Si02=Schicht eingebracht wird. Sonstige in in-
homogener Verteilung vorliegende Verunreinigungen verur-
sachen ungleichmdfiges Kornwachstum und fiihren zum Festig-
keitsabfall /85/. Die Raumtemperatur-Biegefestigkeit filir
reines HIPSiC wird mit maximal 650 MPa angegeben /86/, die
gleichmdBige Verdichtung des Formkdrpers bewirkt im Ideal-

fall nur geringe Streuung der Eigenschaftswerte.

Eines der grdBten Probleme bei der heiBisostatischen Verdich-
tung stellt die gasdichte Hiillung der SiC-Pulver bzw. Pref-
linge dar. Die mit erheblichem Aufwand verbundene Ummante-
lung dient der Druckiibertragung auf das zu verdichtende Ma-
terial, Hiillwerkstoffe haben neben der Forderung nach Gas-

dichtheit 3 wichtige Voraussetzungen zu erfilillen /83/:

1. gute Verformbarkeit bei hoher Temperatur
2. keine Reaktion mit dem Produkt

3. gute Entfernbarkeit vom Produkt.

Zur heiBisostatischen Verdichtung von SiC werden Hiillen aus

Kieselglas oder hochschmelzenden Metallen eingesetzt. Die

RKapseln werden samt Inhalt evakuiert und gasdicht verschweiBt.

Die Kieselglashiillung erfordert aufgrund ihrer niedrigen Vis-
kositédt bei der Verdichtungstemperatur besondere StiitzmaB-
nahmen /83,87/. Im Gegensatz zur Verwendung von Pulvern muf
die Hiille beim Einsatz von PreBflingen nicht exakt vorgeformt

werden /82/.

Eine weitere Einsatzmdglichkeit flir das heiBisostatische
Pressen ist die hilillenlose Nachverdichtung vorgesinterter
Formteile. Aus dieser Weiterverdichtung, bei der Restporo-
sitdt beseitigt wird und Fehler ausheilen k&nnen, resultieren
ebenfalls nahezu theoretisch dichte Produkte, die verbesserte
und vor allem gleichmd&Bfige Eigenschaften besitzen sollen /83,

87/. Als Voraussetzung dlirfen die vorgesinterten KOrper keine




offene Oberfl&dchenporositit aufweisen. Daher miissen iiblicher-
welse Ausgangsdichten um 95% der theoretischen Dichte vor-
liegen. Die Vorverdichtung kann durch konventionelles HeifB-
pressen oder durch drucklose Sinterung erfolgen. Das beim
HeiBpressen geflirchtete Auftreten von Eigenschaftsgradienten,
bedingt durch Wandreibungs- und Druckiibertragungsverluste
/87/, kann beim Nachverdichten ausgeglichen werden. Die in
der Regel frithzeitig entstehende Sinterhaut von drucklos ge-
sintertem SiC wirkt sich vorteilhaft auf die Nachverdichtung
aus. Thre Gasundurchldssigkeit ermdglicht mitunter die Ver-
wendung weniger dichter, im Kern noch pordser Vorsinterteile.
Zur Beurteilung der Nachverdichtbarkeit ist dann neben der
Ausgangsdichte die Relation der Oberfliche zum Volumen zu
bericksichtigen /83,87/.

Der Erfolg einer Nachverdichtungsprozedur hdngt letztlich
auch von der Morphologie des Ausgangsgefiiges ab. Korngrenzen-
gleiten, und somit fortschreitende Verdichtung, kann prak-
tisch nur in feinkristallinem Gefiige stattfinden /83,87/.

Mit wachsendem Rekristallisationsgrad wird dieser ProzeB

behindert und der Nachverdichtungserfolg geschmilert.

5. Charakterisierung der Versuchsmaterialien

Die Versuchsmaterialien stellen hochwertige, industriell
gefertigte Produkte internationaler Herkunft dar. Ihre
Ursprungslidnder und Bereitsteller werden in Tab. 2 benannt,

die Materialien stammen aus den Jahren 1980-1984,

Das Gesamtspektrum der Versuchsmaterialien setzt sich aus
7 gesinterten und 2 heiBisostatisch gepreften SiC-Sorten
zusammen. Im folgenden werden diese mit SSiC I-VIT bzw.
HIPSiC I und II bezeichnet. Unter den gesinterten Werk-
stoffen befinden sich sowohl (Al,C)- als auch (B,C)-dotier-
te Qualit&dten. Das Al wurde im Falle des SSiC I als Al,Cy,
im Falle des S$SiC II als ALN eingebracht. Fiir die (B,C)-




BRD Elektroschmelzwerk Kempten GmbH
BRD Feldmiihle AG vorm. Annawerk GmbH
USA Carborundum Corp.

USA General Electric Comp.
Japan Kyocera TInternational Inc.

Tab. 2: Hersteller der Versuchsmaterialien

dotierten Materialien III-VII ist nicht bekannt, ob das
sinterfbrdernde B elementar oder in Form von Verbindungen
Zzugesetzt wurde. Die HIPSiC-Werkstoffe wurden als hochrein
und undotiert spezifiziert. Laut Herstellerangaben soll es
sich bei den SSiC-Materialien I-VI und beiden HIPSiC-Werk-
stoffen um reines o-SiC handeln. Dagegen liegt SSiC VII
nach Aussage des Produzenten in der kubischen B-Modifika-
tion vor. Die Formgebung der SSiC-Materialien erfolgte mit
Ausnahme des spritzgegossenen S8SiC VI durch kaltisosta-
tisches Pressen. Das SSiC-Probenmaterial lag plattenfdrmig
oder in Form prismatischer Biegestdbchen vor, die Anliefe-
rung der HIPSiC-Materialien erfolgte in Form grdBerer Zy-
linder bzw. Quader. Zusammenfassend sind die wichtigsten
Ausgangskriterien der fiir die Untersuchungen zur Verfigung

stehenden Werkstoffe in Tab. 3 aufgelistet.

Material | Modifi- Formgebung Dotierung
kation
SSicC I a kaltisostat. gepreBt A14C3 + C
SSiC II o kaltisostat. gepreBt AIN + C
SSiC IIXI o kaltisostat. gepreRt B + C
SSicC IV o kaltisostat. gepreBt B + C
Ssic v o kaltisostat. gepreBt B + C
SSicC VI o spritzgegossen B + C
SSic VII B kaltisostat. gepreBt B + C
L e e e e e e e e e e e e s et e et o e e ——— — — 4
HIPSiC T o heifisostat. gepreBt undot.
HIPSiC II o heiBisostat. gepreft undot.

Tab. 3: Ubersicht der Versuchsmaterialien




5.2. Chemische Analysen

Den Erfordernissen der vorliegenden Arbeit entsprechend wur-
den chemische Analysen prioritdr zur Feststellung der Do-
tierungsgehalte im Sinterkdrper sowie der auftretenden Ver-
unreinigungselemente durchgefiihrt. Als problematisch muB
dabei das zur Analyse bestimmter Elemente notwendige Uber-
fiihren von SiC in Losung bezeichnet werden, das durch dessen
hohe Best#ndigkeit gegeniiber den meisten chemischen Agenzien
erschwert wird. Im einzelnen wurde die Bestimmung der ty-
pischen Dotierungs- und Verunreinigungselemente B, Al, N,

O, Mg, Ca, Fe sowie die Bestimmung von C und C

gesamt frei
wie folgt vorgenommen :

Bor

Die zerkleinerte Probe (Partikelgr&Be d im Untersiebbereich)
wird mit Natriumperoxid im A1203—Tiegel geldst. AnschlieBend
wird B als Trimethylester destilliert und photometrisch als

Farbkomplex bestimmt.

Aluminium

Die zerkleinerte Probe (Partikelgrdfe d im Untersiebbereich)
wird in einer alkalischen Schmelze im Pt-Tiegel geldst. An-
schlieBend erfolgt die Bestimmung atomabsorptionsspektro-
metrisch. Bei Al-Gehalten <0O,1 Gew.% erfolgt die Bestimmung

photometrisch als Farbkomplex.

Stickstoff und Sauerstoff
Die zerkleinerte Probe (Partikelgrdpe d < 1 mm) wird mit Pd
als Badmaterial im C-Tiegel bei 2300°C im Vakuum aufge-

schmolzen. Dabei reagiert der Sauverstoff der Probe mit dem

Tiegel. Im extrahierten Gasgemisch aus gebildetem CO und
Reststickstoff wird CO selektiv durch Ultrarotabsorption
und Stickstoff durch Wirmeleitfihigkeitsmessung bestimmt.
Die quantitative Auswertung erfolgt durch Vergleich mit

definierten Gasgemischen.
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Magnesium, Calcium und Eisen

Die Bestimmung erfolgt analog der Al-Analyse atomabsorptions-

spektrometrisch.

Kohlenstoff
a) Cges: Die zerkleinerte Probe (Partikelgr&Be d < 0,1 mm)
wird mit Kupfer (I)-oxid als Zuschlagstoff im 0,-Strom ver-

brannt. Das dabei gebildete Co, wird infrarotspektrometrisch

bestimmt.

b) Cfrei: Die zerkleinerte Probe (PartikelgrdBe d < O,71 mm)
wird mit einem Kaliumperchlorat/Salpetersiure-Gemisch be-
handelt. Dabei wird Cfrei selektiv geldst. AnschlieBiend er-
folgt eine erneute C eS—Bestimmung. Aus der Differenz zwischen

und c ergibt sich c

frei”®

Cges (unbehandelt) ges (behandelt)

Der SigeS—Gehalt kann nur n&herungsweise als errechneter

Differenzbetrag zu 100% angegeben werden.

Die jeweilige Dotierung der Ausgangspulver und die chemische
Analyse der Sinterkdrper geht aus Tab. 4 hervor. Es ist er-
sichtlich, daB alle SSiC-Qualititen ungeachtet ihrer Her-
kunft Verunreinigungselemente enthalten. Insgesamt ist der
Verunreinigungsgehalt der Materialien allerdings niedrig
und bewegt sich auf &hnlichem Niveau. Neben Cfrei als Haupt-
fremdbestandteil zeigen die SSiC-Werkstoffe deutliche Ge-
halte der Elemente Ca und Fe. Gewisse Unterschiede zwischen
den einzelnen Materialien treten vor allem im Stickstoff-
und Sauerstoffgehalt auf, insbesondere weist SSiC II eine
drastisch erhdhte, auf das verwendete Sinteradditiv AILN
zurilckzuflhrende Stickstoffkonzentration aus. Der B-Gehalt
(B,C) -dotierter Materialien variiert um einen Faktor > 2
und umfaBt somit ein breites Spektrum. Im Hinblick auf die
vorgenannten SSiC-Dotierungsarten ist auch der B- bzw. Al-
Nachweis im jeweils andersartig dotierten Werkstoff augen-
fdlligqg.

Die chemische Analyse der undotierten HIPSiC-Materialien

geht ebenfalls aus Tab. 4 hervor. Die Anlieferung beider
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HIPSiC-Sorten in Form gr&Berer Bldcke wurde bei der che-
mischen Bestimmung durch Vergleichsproben verschiedener
Entnahmestellen berilicksichtigt. Ein nennenswerter EinfluB,
etwa zwischen Innen- und AuBenkdrper, konnte dabei nicht
festgestellt werden. Die ermittelten Werte zeigen, daf auch
die nach ihrer Spezifikation hochreinen HIPSiC-Werkstoffe
noch deutliche Verunreinigungsmengen enthalten. Namentlich
konnten die {iblicherweise im SSiC auftretenden Verunreini-
gungselemente nachgewiesen werden. Sehr auffidllig ist vor
allem die unverhdltnismiBig hohe Fe-Konzentration im HIPSiC I.
Der Ursprung dieser Verunreinigung darf in der Aufberei-
tung der Primdrpulver vermutet werden. Bei HIPSiC-Materia-
lien neuesten Datums soll der Fe-Gehalt laut Hersteller auf
Konzentrationen < 500 ppm reduziert worden sein. Dariiber-
hinaus ist zu vermerken, daB auch in diesen als undotiert
spezifizierten Qualitdten nachweisbare Gehalte der konven-
tionellen Sinterhilfsmittel B und Al auftreten. Im Vergleich
aller Versuchsmaterialien wurden filir beide HIPSiC-Werkstoffe

die niedrigsten C

S—Werte ermittelt. Dagegen ist die Cfrei—

ge
Konzentration nur im Falle des HIPSiC II gegeniiber den

tbrigen Versuchsmaterialien erniedrigt.

5.3. Physikalische Analysen

Im Rahmen physikalischer CharakterisierungsmaBnahmen wurden
Dichtebestimmungen und rontgenographische Polytypenanalysen
durchgefithrt. AuBerdem wurde die elektrische Leitfdhigkeit
und die Raumtemperaturfestigkeit der Versuchsmaterialien ge-

messen.

Dichte

Die Dichtebestimmungen erfolgten an prismatischen Probe-
stdbchen mit geschliffener Oberfliche nach der Auftriebs-
methode in Wasser. Die Absolutwerte der gemessenen Dichten
sind aus Tab. 5 ersichtlich, die zugrunde gelegte theore-
tische Dichte von SiC liegt bei 3,214 g/cm3° Mit Ausnahme
des spritzgegossenen SSiC VI sind alle untersuchten Mate-

rialien weitgehend verdichtet. Zwischen den erzielten




Elemente in Gew.%
Material
B Al N 0 Mg Ca Fe c C | osi *
ges frei ges
SSicC I <0,1 0, 40 0,07 0,10 <0,01 <0, 05 <0,1 29,5 , 69,2
SSicC IT <0,1 0,58 0,29 0,07 <0,01 <0,05 <0,1 31,1 , 67,0 :
SSiC III 0, 25 0,10 0,03 0,08 <0,01 <0, 05 <0,1 30,9 0, 67,8 w
(@]
SSicC IV 0,34 0,05 0,06 <Q,01 <0,01 <0,05 0,05 30,4 o, 68,6 |
SSi1C V 0,23 0,02 0,01 0,02 <0,01 <0, 02 0,07 29,9 , 68,9
SSiC VI 0,55 0,02 0,01 0,01 <0,01 <0,01 0,02 30,6 L1 67,7
SSiC VII 0,44 0,01 0,03 0,01 <0,01 <0,01 0,04, 29,7 o, 69,2
HIPSiC I 0,06 0,03 0,01 0,01 <0,01 <0,01 0,26 29,0 0,6 70,0
HIPSiC II 0,05 0,02 0,02 0,02 <0,01 <0,01 0,07 28.9 <0, 3 70,7
¥ Si als Differenz zu 100 %
ges

Tab. 4: Chemische Analysen der Versuchsmaterialien
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Dichten (Al,C)-und (B,C)-dotierter Materialien konnte kein
spezifischer Unterschied festgestellt werden, auffallend
niedrig verdichtet ist die erwdhnte spritzgegossene Quali-
tit. Der beobachtete Dichteunterschied zwischen den ein-
Zelnen SSiC-Werkstoffen einschlieflich Material VI betrigt
0,15 g/cm3, entsprechend etwa 5% der theoretischen Dichte.
Die HIPSiC-Werkstoffe zeichnen sich gegeniiber den SSiC-
Materialien durch eine wesentlich hdhere Dichte aus. Beide
untersuchten Sorten kdnnen nahezu als theoretisch dicht be-

Zzeichnet werden.

——

Material Dichte (g/cm3) Dichte (% TD)
ssic 1 3,11 96, 8
Ssic 11 3,09 ' 96,1
SSicC TIT 3,13 97,4
Ssic IV 3,15 98,0
Ssic Vv 3,09 96,1
S3iC VI 3,00 93,3
SsSic VII 3,12 97,1
HIPSiC I 3,20 99,6
HIPSiC 1IT 3,21 99,9

Tab. 5: Dichten der Versuchsmaterialien

Polytypen

Die guantitative Polytypenanalyse mit Hilfe der ROntgen-
diffraktometrie wurde nach einem von Bartram /88/ vorge-
schlagenen und von Ruska u.M. /89/ verbesserten Ndherungs-
verfahren durchgefiihrt. Dabei wird vereinfachend angenommen,
daB nur die im SiC am hiufigsten vorkommenden Polytypen

3 C, 4H, 6 Hund 15 R /25/ zu 100% in den zu analysieren-
den Materialien enthalten sind. Das Vorhandensein weiterer,
in der Regel in geringer Konzentration auftretender /88/
und hier nicht beriicksichtigter Polytypen fiihrt zwangs-
ldufig zur Verfdlschung der Ergebnisse. Insofern ist das
eingesetzte Verfahren lediglich als Absch&tzung der in den
Versuchsmaterialien hauptsédchlich auftretenden Polytypen

anzusehen, auch weil die diffraktometrische Bestimmung
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durch die Koinzidenz verschiedener Polytypen erschwert wird
und andererseits die zur Kalibrierung notwendigen Standard-

pulver reiner Polytypen nicht zur Verfligung stehen.

Zur Durchfiihrung des N&herungsverfahrens werden die zer-
kleinerten Versuchsmaterialien monochromatisierter Cu-Ko-
Strahlung ausgesetzt und als MeBgrdBe die Peakfldchen der
im Winkelbereich 2 @ = 30° bis 45° ausgeprdgt auftretenden
Reflexe bestimmt. Die Volumenanteile der genannten Poly-
typen k&nnen iliber die Bestimmung normierter Intensitdten
nach einem vorgegebenen Gleichungssystem errechnet werden.
Flir die vorliegenden Versuchsmaterialien sind die Ergebnisse
der Polytypenanalyse in Tab. 6 wiedergegeben. Entgegen den
Herstelleraussagen konnten in sdmtlichen o-Materialien ge-
ringe Anteile <10 Vol.% der kubischen B=Phase nachgewiesen
werden. Dagegen konnte SSiC VII im Rahmen der angewendeten
Methode als reines B-Material bestdtigt werden. Dominierend
tritt in den (Al,C)-dotierten SSiC~ und beiden HIPSiC-Ma-
terialien der 4 H-Polytyp auf, wdhrend in den (B,C)-dotier-
ten Materialien III-VI vorwiegend der 6 H-Polytyp vorliegt.
15R=-SiC konnte in den SSiC-Materialien nicht und in den

HIPSiC-Sorten in geringem MaBe nachgewiesen werden.

Polytypen in Vol.%

Material
3 C 4 H 6 H 15 R
Ssic I 5 72 23 -
SSicC IT 5 77 18 -
SSic ITI 8 11 81 -
SsSic IV 6 18 76 -
Ssic v 9 5 86 -
SSicC VI 5 21 74 -
SS1iC VIT 100 - - -
e il 2 et ettt st .

HIPSiC I 7 56 32
HIPSiC II 5 68 22 5

Tab. 6: Polytypenanalysen der Versuchsmaterialien




- 33 -

Elektrische Leitfihigkeit
Die Kenntnis der elektrischen Leitfdhigkeit der Versuchs-

materialien stellt flir den geplanten Einsatz mikroanaly-

tischer Nachweisverfahren ein wichtiges Anwendbarkeitskri-
terium dar. Aus diesem Anlaf wurden mit Hilfe einer Wheat-
stone-Briicke Messungen der spezifischen elektrischen Wider-
stédnde der Versuchsmaterialien durchgefiihrt. Die bei Raum-
temperatur ermittelten Werte beruhen auf jeweils mindestens
5 Einzelbestimmungen und gehen aus Tab. 7 hervor. Generell
besitzen (B,C)-dotierte SSiC-Materialien sehr hohe spezi-
fische Widerstdnde und leiten elektrisch entsprechend
schlecht. Dagegen zeigen (Al,C)-dotierte SSiC-Materialien
niedrigere Widerstandswerte. Die spezifischen elektrischen
Widerstédnde beider HIPSiC-Materialien liegen zwischen den
ermittelten Werten (Al,C)- bzw. (B,C)-dotierter SSiC-Ma-

terialien.
rMi\/laterial spez. el. Widerstand (Q-°cm)
SSic I 5,4 x 103
ssic I1 3,1 x 10°
8Sic I1T > 107
ssic Iv > 107
SSic VvV > 107
5SiC VI 3,5 x 106
SSiC VIT , 10°
___________________________________________________ |
HIPSiC I 2,5 x 10°
HIPSiC II 2,3 x 105

Tab, 7: Spezifische elektrische Widerstinde der Versuchs-

materialien

Raumtemperaturfestigkeit
Die Raumtemperaturfestigkeit der Versuchsmaterialien wurde

im kontrollierten 4-Punkt-Biegeversuch gemessen. Zur Durch-
fihrung wurden Probestdbchen der Abmessungen 3,5 x 4,5 x
45 mm verwendet. Die Stiitzweiten der Auflager betrugen

20 mm und 40 mm. Aus Tab. 8 gehen die ermittelten Ergeb-
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nisse nebst zugehdriger Standardabweichung hervor. Alle
Angaben basieren auf mindestens 3 Einzelbestimmungen. Die
niedrigste Raumtemperaturfestigkeit wurde fiir das niedrig
verdichtete (vgl. Tab. 5), spritzgegossene SSiC VI gemessen.
Ein gegenliber den SSiC-Versuchsmaterialien deutlich erhdhtes
Festigkeitspotential konnte flir beide HIPSiC-Werkstoffe ver-
bucht werden. Die festgestellten Raumtemperaturfestigkeiten
aller Versuchsmaterialien liegen im Bereich der aus der
Literatur hervorgehenden Daten, die fiir SSiC mit 300-500 MPa
/44,46,72,86,90/ und fiir HIPSiC mit 400-650 MPa /85-87/ an-

gegeben werden.

Material RT-Festigkeit (MPa) Standardab-
weichung (MPa)
SSiC I 282 19,6
Ssic IT 348 22,8
SSiC ITII 389 49,0
SSic IV 288 37,4
SSiC v 322 28,7
SSicC VI 241 19,1
SSicC VII 351 56,9
HIPSiC I 454 62,4
HIPSiC IT 498 54,3

Tab. 8: Raumtemperaturfestigkeiten der Versuchsmaterialien

5.4. Keramographische Analysen

Die sorgfdltige Optimierung keramographischer Prdparations-
verfahren fOrderte bereits an ungedtzten Schlifffl&dchen der
Versuchsmaterialien charakteristische Materialfehler und
-eigenarten zutage. Typische Beispiele flir den lichtmikros-~
kopischen Nachweis derartiger Charakteristika sind in Abb. 3
dargestellt. In den SSiC-Materialien treten Poren und Ein-
schllisse (sdmtliche Sorten), gerichtete Porositat (8SiC IV

und SSiC VI) und inhomogene Bereiche mit Dichtegradienten

(SSiC III und SSiC VII) auf. Dagegen zeichnen sich die HIPSiC-

Werkstoffe durch dichte, beinahe makellose Schlifffldchen aus.
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Die Korngrenzen der Versuchsmaterialien wurden durch Korn-
fl&chendtzung polierter Proben in siedender Murakami-L&sung
(10 g Kaliumhexacyanoferrat und 10 g Natronlauge auf 100 ml
Aqua dest.) sichtbar gemacht. Die Murakami-Atzung entwickelt
bevorzugt die a—o—-Korngrenzen /18/ und ist daher fiir die
hier in der Mehrzahl untersuchten o-SiC-Werkstoffe beson-
ders geeignet. Der AtzprozeB wird vorgenommen, nachdem die
Siedende LSsung einen Farbumschlag von gelb nach rotbraun
zeigt. Zur Erzielung optimaler Ergebnisse miissen die (Al,C)-
dotierten SSiC- und die undotierten HIPSiC-Materialien 8

bis 12 min, die (B,C)-dotierten SSiC-Sorten 20 bis 25 min

in der Ldsung verbleiben. Fiir die zuletzt genannten, keramo-
graphisch insgesamt schwieriger zu handhabenden Materialien
e€rwies es sich als vorteilhaft, den Atzvorgang zur Durch-
fihrung kurzer Zwischenpolierschritte mehrmals zu unter-

brechen.

Weiter wurden Atzversuche mit verschiedenen Salzschmelzen
unternommen. Ein befriedigendes Resultat konnte dabei nur
fir B-SSiC mit einem Natriumnitrat/Kalilauge-Gemisch er-
zielt werden. In den {librigen Fillen wurde ein ungleichm&Bi-
ger Korngrenzenangriff erreicht, der hidufig zum Herausldsen
einzelner Kdrner oder ganzer Kornverbinde fiihrte, wdhrend in

benachbarten Bereichen kein Atzangriff zu verzeichnen war.

Zhnliche Effekte traten auch beim thermischen Atzen unter
Ar- oder Nz—Atmospharen auf. Schlieflich wurden Versuche
zur Gefligeentwicklung durch Kathodenzerstdubung mit Hilfe
einer Glimmentladungslampe /91/ unternommen. Aufgrund viel-
facher Schwierigkeiten muBten diese Experimente trotz er-

ster Erfolge abgebrochen werden.

Die rasterelektronenmikroskopischen Gefligeaufnahmen der gedtz-
ten Versuchsmaterialien sind in Abb. 4 dargestellt. Neben ver-
einzelt auftretenden Ausbriichen ist zu erkennen, daf die Korn-
oberfl&ichen im gedtzten Schliff in unterschiedlicher Tiefe
vorliegen. Wahrscheinlich ist dieser Befund auf selektiven, mit

der lokalen Kristallorientierung verkniipften Atzangriff zurick-
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Abb, 4: Rasterelektronen-
mikroskopische Geflige-
aufnahmen der gedtzten
Versuchsmaterialien

a) Ssic I

b) SsiC II

¢) 88icC IIT

d) ssicC IV
e) SSiCc Vv
f) ssic VI

g) SSiC VIIT
h) HIPSiC I
i) HIPSiC TII




zufllhren. Dariiberhinaus k&nnen zwischen den verschiedenen
Materialtypen charakteristische Unterscheidungsmerkmale
wahrgenommen werden. Wdhrend die Kornform der (B,C)-dotier-
ten SSiC~ und der undotierten HIPSiC-Werkstoffe stark vari-
iert und insgesamt unregelmdpig und zerkliiftet erscheint,
sind die K&rner der (Al,C)-dotierten SSiC-Materialien von
einigermaBen gleichm&Big elliptischer Gestalt. Als weiteres
Charakteristikum treten in den (Al,C)-dotierten Materialien
teilweise schon lichtmikroskopisch erkennbare Trennlinien

in einzelnen Kdornern auf. Es handelt sich dabei um Stapel-
fehler, die allein in den genannten Materialien beobachtet
wurden. Stapelfehler deuten auf eine beim SinterprozeB statt-
gefundene B-a-Phasentransformation hin; die morphologische
Entwicklung der a-Modifikation aus geringen B-Anteilen (vgl.
Polytypenanalyse) wird durch die Bildung und Ausbreitung der
Stapelfehler verursacht /18,92,93/.

Zur Bestimmung der mittleren Korngr&Ben und der Korngr&fen-
verteilungen der Versuchsmaterialien wurden lichtmikrosko-
pische Gefligeaufnahmen ge&dtzter Schliffe geeignet nachver-
groBert und mit einem Raster paralleler Linien versehen.
Durch Vermessen der Sehnen von jeweils mehr als 500 Kdrnern
ergaben sich die in Tab. 9 aufgefliihrten Werte sowie die aus
Abb. 5 ersichtlichen Hiufigkeitsverteilungen. Die grdBten
mittleren KorngrSBen mit breiten Verteilungsspektren wurden
fliir die SSiC-Materialien IV und V ermittelt. g-SSiC VII so-
wie beide HIPSiC-Materialien sind durch auBerordentlich
feinkSrnige Geflige gekennzeichnet. Die mittlere Korngrdfe
der @¢-SSiC-Materialien variiert um einen Faktor < 2, die-
jenige aller Versuchsmaterialien um einen Faktor < 4. Die
Hiuf igkeitsmaxima liegen filir die ¢-SSiC-Materialien zwischen
2 und 5 um, fiir g-SSiC VII und beide HIPSiC-Sorten zwischen
1 und 2 um. Gegeniiber den o-SSiC-Materialien zeichnen sich
die zuletzt genannten feinkdrnigen Werkstoffe durch sehr
enge Verteilungsspektren aus. Ausgesprochenes Riesenkorn-
wachstum wurde in keinem Fall beobachtet, allerdings treten
Korngr&Ben im Bereich 1 ym » d > 10 uym in den Spektren

sdamtlicher Versuchsmaterialien auf.
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Material mittlere Korngréfe Standardabweichung
{(um) (um)
Ssic I 3,4 1,8
Ssic IIT 3,5 1,8
SSic III 3,7 2,2
SSiC IV 5,6 2,7
S8iCc v 4,6 2,1
SSic VI 3,7 2,0
Jssicvrx | 1.6 B I Q9 ______.
HIPSiC I 2,3 1,7
HIPSiC ITI 2,5 1,1

Tab. 9: Mittlere KorngrdBen der Versuchsmaterialien

5.5. Fraktographische Analysen

Zur Bestimmung der im Einzelfall vorherrschenden Brucharten

der Versuchsmaterialien wurden gr8Bere Serien fraktographischer
Analysen durchgefiihrt. Dabei blieben aus der Anschauung nicht
zweifelsfrei zuzuordnende Fdlle unberilicksichtigt. Die elektro-
nenoptische Darstellung charakteristischer Bruchoberfl&chen

ist Kap. 6.6.4 zu entnehmen.

In erster Ndherung kann das Verh8ltnis zwischen transkristal-
linem und interkristallinem Bruchflichenanteil filir die (Al,C)-
dotierten SSiC-Materialien mit 2:1 angegeben werden. Im Falle
der Ubrigen (B,C)-dotierten a-SSiC-Materialien sowie der
HIPSiC-Werkstoffe bilden freie Korngrenzen eher die Ausnahme.
Das entsprechende Verhdltnis der Brucharten ist hier mit 5:1
bis 10:1 anzugeben. Der R-SSiC-Werkstoff VII schlieBlich

deutet auf rein transkristallines Bruchverhalten hin.

Vom Auftreten charakteristischer Bruchanteile abgesehen un-
terscheiden sich die Bruchfldchen der einzelnen Materialien
nicht wesentlich voneinander. Neben den zerkliiftet wirkenden
Briichen (Al,C)-dotierter SSiC-Materialien erscheinen die
Bruchoberflichen (B,C)-dotierter Sorten in Konsequenz ihrer
dominierenden Trennbruchanteile glatter und weniger unter-

teilt. Augenfdlliges Merkmal beider HIPSiC-Qualitdten ist




in diesem Zusammenhang ein hoher Homogenitdtsgrad der Ge-
fﬁgeausbildung. Insgesamt zeichnen sich die HIPSiC-Werk-
stoffe durch feinkdrnige, die (B,C)-dotierten SSiC-Materi-
alien IV und vV durch sehr grobkdrnige Bruchoberflé&chen aus.
Ferner treten Mikroporen und vor allem im SSiC auf die An-

wesenheit von Restkohlenstoff hindeutende Einschliisse auf.

6. Mikroanalytische Untersuchungen

Den analytischen Erfordernissen der Werkstoffcharakteri-
sierung kann heute in zunehmendem MaBe mit einer Vielzahl
leistungsfdhiger Verfahren entsprochen werden. Es existie-
ren allerdings kaum universell einsetzbare Methoden, die
dem weiten Feld werkstoffseitiger Problemstellungen allein
gerecht werden konnen. Hdufig sind gerade die Schwédchen
eines Analysenverfahrens die Stdrken eines anderen. Zudem
besitzen viele der leistungsfdhigsten Verfahren nur sehr
geringe Anwendungsbreiten. In Fdllen differenzierter Mikro-
bereichscharakterisierung ist es daher unumgédnglich, mehrere
ergdnzende Nachweismethoden einzusetzen um erzielte Einzel-

ergebnisse zum analytisch fundierten Gesamtbild zu erheben.

Besonders hohe Anforderungen an das analytische Nachweis-
verfahren stellt die Charakterisierung von Grenzfldchen
und Grenzschichten, wie z.B. Korngrenzen. Dabei treten
Fragestellungen auf, die neben hohem Tiefen- und Ortsauf-
l8sungsvermdgen hohe Nachweisempfindlichkeiten erfordern.
Hinzu kommt hidufig der Ruf nach gewdhrleisteter Quantifi-
zierbarkeit. Reine Matrixverfahren, die ausschlieBlich auf
der Messung von Volumeneffekten beruhen, kdnnen aufgrund
ihrer groBen Informationstiefe zur Analyse diinner Grenz-
schichten nicht eingesetzt werden. Der Informationsgehalt
der interessierenden Tiefe wlirde in diesem Fall entweder
gar nicht erfaBt oder unweigerlich von den Signalen der
Matrix iiberdeckt werden. Zur analytischen Erfassung ultra-
dinner Bereiche ist es daher notwendig, oberfldchensensi-
tive Methoden sehr geringer Informationstiefen heranzu-

ziehen.




In der Absicht, den SiC-spezifischen Fragestellungen nach
Gefligeinhomogenitdten und Korngrenzenzustdnden gerecht zu
werden, muB zundchst zwischen den prinzipiell zur Verfligung
stehenden Nachweismethoden differenziert werden. Die den
etablierteren Untersuchungsverfahren der analytischen Elek-
tronenmikroskopie /94-97/ und ROntgenmikroanalyse /98-100/
zugrunde liegenden Wechselwirkungsprozesse bzw. physika-
lischen MeBprinzipien werden dabei im folgenden als bekannt

vorausgesetzt.

6.1. Kriterien zur Verfahrensauswahl

Werden im Vakuum befindliche FestkOrperoberfl&dchen mit
Elektronen, Ionen, RSntgenquanten oder Licht beaufschlagt,
so finden unterschiedliche Wechselwirkungsprozesse statt,
die ihrerseits zur sekunddren Emission charakteristischer
Elektronen, Ionen, R&ntgen- oder Lichtquanten flihren. Je
nach Bauart der eingesetzten Detektoren kénnen verschiedene
Antwortreaktionen der FestkOrperoberfldchen herangezogen
werden, um analytische Informationen liber das vorliegende
Material zu erhalten. Zur mdglichst genauen und umfassen-
den Charakterisierung einer interessierenden Probenstelle
und zur entsprechenden Auswahl daflir geeigneter Untersuchungs-
verfahren wurde filir die durchzufliihrenden Mikrobereichsana-
lysen hochwertiger SiC-Werkstoffe folgender Fragenkatalog

erarbeitet:

- Welche chemischen Elemente k&nnen qualitativ und/oder
gquantitativ in welcher chemischen Konzentration nachge-

wiesen werden?

- Welche laterale Aufldsung kann bei vorgegebener Problem-

stellung und Analysenbedingung erzielt werden?

- Welche Informationstiefe liegt bei vorgegebener Problem-

stellung und Analysenbedingung vor?

= Welche praktischen Nachweisgrenzen und -empfindlichkeiten

werden erreicht?




- Mit welcher Genauigkeit k&nnen quantitative Aussagen ge-

troffen werden?
- KOnnen Tiefenprofilanalysen erstellt werden (Abtrag)?
—~ Kdnnen Konzentrationsprofile erstellt werden (Fokus, Raster)?

- Kdnnen Aussagen {iber vorliegende chemische Bindungszusténde

erhalten werden?

- Treten Koinzidenzen von Elementsignalen auf und falls ja,

welche?

— Welche Probenform wird bendtigt (Prédparation, Kontamina-

tion)?

Da die SiC-spezifischen Problemstellungen den Nachweis sehr
geringer Konzentrationen leichter Elemente (Sinterhilfs-
mittel u.a.) umfassen und fiir fraktographische Analysen
hohe 0Orts- und Tiefenaufldsung notwendig ist, muBten sich
in ihrer Aussagekraft teilweise erginzende analytische Me-

thoden herangezogen werden:

- Transmissionselektronenmikroskopie (TEM/STEM)

= Wellenldngendispersive Rdntgenmikroanalyse (WDX)
- o-Mikroautoradiographie

- Auger-Elektronenspektroskopie (AES)

= Hochaufldsende Auger-Elektronenspektroskopie (HRAES)

In Ausfiihrungen unterschiedlicher Leistungsklassen wurden

vor allem AES- und HRAES-Systeme eingesetzt.

Die typischen Arbeitsbereiche mikroanalytischer Untersuchungs-
verfahren sind ungeachtet der verwendeten Primdranregung in
Abb. 6 schematisch dargestellt. Vor allem die Matrixverfahren,
wozu die rdntgen- und autoradiographischen Methoden z&hlen,

zeichnen sich aufgrund ihrer grofen Informationstiefe durch



eine relative Unempfindlichkeit gegeniiber den durch Punkte
stilisierten Umgebungs- bzw. Kontaminations- und Prédpara-
tionseinflissen aus. Ahnliches gilt, bei in der Regel ionen-
strahlbehandelter Objektoberfldche, in abgeschwdchter Form
flir die transmissionselektronenmikroskopischen Methoden der
Dinnschichtanalyse, nicht jedoch fir die reinen Oberfldchen-
analysenverfahren AES bzw. HRAES u.a. Aufgrund sehr kleiner
Informationstiefen im Bereich weniger nm wirken sich hier

bereits minimale Umgebungseinfliisse drastisch auf die Unter-

<0,um
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Oberflichenanalyse im atomaren Bereich
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Abb. 6: Schematische Darstellung der typischen Arbeitsbereiche

und Informationstiefen mikroanalytischer Charakterisie-

rungsverfahren




suchungsergebnisse aus. UHV-Bedingungen h&chster Giite <1O—8 Pa

sind daher unabdingbare Voraussetzungen zur Durchfithrung ober-

fldachensensitiver Analysen.

Eine ebenfalls schematische Ubersicht liber die tats&dchlich
eingesetzten Untersuchungsverfahren unter Berilicksichtigung
deren spezifischer Einsatzgebiete ist in Abb. 7 dargestellt.
Die dem Einsatz dieser speziellen Verfahren vorausgehende
Charakterisierung mit eher konventionellen Methoden (vgl.
Kap. 5) sowie die eigentliche Zielsetzung der vorliegenden
Arbeit sind ebenfalls ersichtlich. Die den einzelnen Ver-
fahren zugrunde liegende theoretische Leistungsfihigkeit
ist in Tab. 10 zusammengestellt. Auf die tatsdchlichen,
von einer Vielzahl gerdte- und probenspezifischer EinfluB-
faktoren abhidngigen Leistungsgrenzen wird im Einzelfall

verwiesen.
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Transmissionselektronenmikroskopische Studien wurden zur
Untersuchung von Mikro-Einschliissen (< 0,1 um @), Stapel-
fehlern und Versetzungen in den Versuchsmaterialien durch-
gefihrt. AuBerdem wurden Versuche unternommen, durch Fein-
struktur~Elektronenbeugung die Strukturen der vorliegenden
Polytypen zu identifizieren. Zur Untersuchung gelangten
vorwiegend SSiC-Materialien, die Herstellung durchstrahl-
barer Folien < 100 nm Dicke erfolgte durch Ar-Ionenstrahl-

dtzung mechanisch vorgediinnter Proben.

Insgesant erbrachten die durchgefilihrten Durchstrahlungen
nur wenig aussagekri@ftige Ergebnisse. Die tatsdchliche
Ortsaufldsung der eingesetzten 120 und 200 kV TEM- bzw.
STEM-Mikroskope lag fiir die hier untersuchten Folien
zwischen 5 und 10 nm. Korngrenzenphasen wurden bei dieser
Aufldsung in keinem Fall beobachtet, die Korngrenzen der
Versuchsmaterialien zeigen in der Regel einen ideal gerad-
linigen Verlauf.

Einzelergebnisse der durchgefiihrten Durchstrahlungsunter-

suchungen gehen aus den Abbgn. 8,9 und 10 hervor. Abb. 8




"Abb. 7: Schematische Darstellung der eingesetzten Mikrobereichsverfahren unter Bericksichtigung
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Verfah o-Mik to-
Srranren TEM/STEM WDX - diorzzuhie AES HRAES
Kriterium grap
Prinzio: Anregung Elektronen Elektronen Neutronen Elektronen Elektronen
p: Emission Photonen G-Teilchen Elektronen Elektronen
ErfaBbare Elemente - Z > Be B Z > Li Z > 1Li
Lateralaufldsung 1 - 10 nm > 1 um 3 Um > 1 Um < 25 nm
Informationstiefe Foliendicke > 1 um o3 Um < 3 nm < 3 nm
. 2 3 1 3 3
Nachweisgrenze - 107 - 107 ppm <10~ ppm 107 ppm 10" ppm
Quantifizierbarkeit - gegeben bed. gegeben bed. gegeben bed. gegeben
Tiefenanalyse - nicht gegeben nicht gegeben gegeben gegeben
Elementverteilung - b. niedr. Vergr. b. niedr. Vergr. b. niedr. Vergr. auch b. hoher
gegeben gegeben gegeben Vergr .gegeben
Probenform Dinnschliff Schliff Schliff Bruch o. Schliff UHV-Bruch

Tab. 10: Leistungsvergleich ausgesuchter Mikrobereichsverfahren
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zeigt einen mit Stapelfehlern und Fremdeinschliissen in den
Tripelpunkten behafteten Kornverband im (Al,C)-dotierten
SSiC I. Durch Elektronenbeugung konnten die Tripelpunkt-
einschliisse nicht identifiziert werden. Der hexagonale bzw.
rhomboedrische Gitteraufbau sowie die Polytypenvielfalt im
a-SSiC flihren je nach Kristallorientierung zu diffusen Beu-
gungsbildern grofler Reflexzahl. Eine gesicherte Auswertung
im Falle auftretender Zweitphasen ist somit in der Regel
nicht méglich. Versuche zur Bestimmung vorhandener Fremd-
einschliisse mit Hilfe eines energiedispersiven ROntgen-
analysators am 120 kV STEM-Mikroskop verliefen mangels
analysierbarer Masse und/oder nicht erfaSbarer Ordnungs-
zahl 7z < 11 ebenfalls ohne Erfolg. Die Reflexe nichtdiffuser
Beugungsbilder geeignet orientierter singuldrer Ko&rner
k&nnen dagegen mit einiger Sicherheit den Netzebenenab-
stdnden d der SiC-Matrix zugeordnet werden. Desdfteren
konnte in den (Al,C)~dotierten SSiC=Materialien I und IT
die Gitterkonstante S5 der hier dominierend auftretenden

4 H-Polytype (vgl. Tab. 6) nachgewiesen werden. Beugungs-
reflexe der kubischen B-Modifikation wurden in diesem ZzZu-

sammenhang in den a-SSiC-Materialien nicht beobachtet.

Abb. 9 zeigt bei hoher VergrdBerung ein Einzelkorn im (B,C)-
dotierten SSiC IV. Der ebenfalls nicht identifizierbare
EinschluB in der oberen Bildh&lfte ist der Ausgangspunkt
deutlich erkénnbarer Versetzungslinien, die im librigen

nur ganz vereinzelt in den Versuchsmaterialien beobachtet

wurden.

Von Stapelfehlern hoher Dichte durchsetzte K&rner im B-
SSiC VII sind in Abb. 10 dargestellt. Die einzelnen Stapel-
fehler sind stark ausgepridgt und ziehen sich jeweils durch

die gesamten Kornquerschnitte.

GroBRere Fremdeinschliisse, wie sie mit den librigen Unter-
suchungsmethoden nachgewiesen wurden, konnten transmissions-
elektronenmikroskopisch nicht festgestellt werden. Es ist

anzunehmen, daB dieser Sachverhalt zum einen auf die wenigen




Abb. 8: Tripelpunkteinschlisse
im (Al,C)-dotierten
SSiC I

Abb. 9: EinschluB und Ver-
setzungslinien im
(B,C)-dotierten
S8iC IV

Abb. 10: Stapelfehler im
(B,C)-dotierten
B—8SiC VII




hinreichend diinnen Bereiche der Proben zurilickzufiihren ist,
und andererseits bei der gegebenen Prédparationstechnik mit
selektiver Atzwirkung des Ionenstrahls auf unterschiedliche

Gefligebestandteile gerechnet werden muB.

6.3. Wellenléngendispersive RSntgenmikroanalyse

WDX=Analysen wurden zum Nachweis gr&ferer Gefligeinhomogeni-
tdten, hauptsédchlich in Form von Einschliissen der Sinter-
hilfsmittel, durchgefiihrt. Aufgrund der notwendigen Einhal-
tung WDX-spezifischer Fokussierungsbedingungen k&nnen mit
der Methode prinzipiell nur ebene Schlifffldchen untersucht
werden. Neben Kontaminationseffekten sind deshalb die un=-
vermeidbar auftretenden Prédparationseinfliisse bei der Analyse
zu bericksichtigen. Auf "Korngrenzenanalysen" chemisch oder
physikalisch angedtzter Proben wurde in diesem Zusammenhang
nach entsprechenden Vorversuchen verzichtet. Untersucht wur-
den ausschlieflich SSiC-Materialien in Form diamantpolierter
und anschliefend elektrisch leitend eingebetteter Anschliffe.
Die ausgesprochen feink&rnigen Materialien B-SSiC VII sowie

HIPSiC I und II wurden nicht untersucht.

In der Summe zeugen die durchgefiihrten WDX~-Analysen von einer
betridchtlichen Heterogenitdt der Versuchsmaterialien. Ins-
besondere scheint die homogene Verteilung der Sinteradditive
Al und B in den entsprechend dotierten Qualitidten nicht ge-
wdhrleistet zu sein. Dariliberhinaus wurden erhebliche Verun-
reinigungskonzentrationen in den einzelnen Versuchsmateri-
alien festgestellt. Aussagen bezliglich erwarteter Cfrei_AuS_
scheidungen konnten andererseits im Rahmen der vorzugebenden
Untersuchungsparameter und dadurch bedingter Nachweisschwie-
rigkeiten nicht erzielt werden. Die tatsichliche Lateralauf-
18sung des eingesetzten Untersuchungssystems lag unter den
herrschenden Bedingungen zwischen 3 und 5 um, weshalb interes-
sierende Gefligedetails nur in unbefriedigender Qualitdt bei

niedriger Vergr&Berung abgebildet werden konnten.




Fir die Versuchsmaterialien typische WDX-Ergebnisse gehen
aus den Abbgn. 11, 12, 13 und 14 hervor. Probenstrom-Abbil-
dungen der Schlifffl&chen (Al,C)-dotierter Materialien zei-
gen helle, meist lamellenartig ausgeprigte Ausscheidungen

von 3 bis 10 ym Breite und bis zu 70 uym Linge. Linien- und
integrale Fldchenanalysen weisen im Bereich derartiger Aus-
scheidungen neben Si und C deutliche Al- und O-Anreicherungen
nach. Beispielhaft filir $SiC I ist dieser Befund anhand der
Elementverteilungsaufnahmen von Al und O in Abb. 11 darge-
stellt.

Al

Abb. 11: Al-O-reiche Ausscheidung im SSiC I

Durch Punktanalysen lber Fldchenelemente von 7 bis 20 umz

wurden die Al-Matrixkonzentrationen fiir SSiC I und SSiC II
quantitativ bestimmt. Demnach betrdgt die Al-Konzentration
im (Al,C,,C)-dotierten S5iC I 0,55 Gew.%, im (AIN,C)-dotier-




ten SSiC IT 0,65 Gew.%. Beide Ergebnisse stimmen gut mit
den auf chemischem Wege ermittelten Gehalten Uberein (vgl.
Tab. 4). Im Bereich der in Abb. 11 gezeigten Ausscheidung

liegt eine Al-Konzentration von 2,8 Gew.% vor.

Al konnte dariliberhinaus als Verunreinigungselement in den
(B,C)~dotierten SSiC-Materialien III, IV und VI nachgewie-
sen werden. In der Regel handelt es sich dabei um Al-O- oder
Al-0O-C-reiche Ausscheidungen mit bis zu 15 um @, deren Al-

Konzentrationen zwischen 0,2 und 4,2 Gew.% liegen.

In den Gefigen der (B,C)-dotierten Versuchsmaterialien wurden
auBerdem B-reiche Einschliisse teilweise >5 pm @ beobachtet.
Beispielhaft flir SSiC IV ist dieses Ergebnis in Abb. 12 dar-
gestellt. Die im Probenstrom-Gefligebild hell erscheinenden
Einschliisse korrelieren mit der zugehdrigen Linienanalyse,
deren Verlauf im Gefilige gekennzeichnet wurde. Die B-ange-
reicherten Gefligeeinschllisse verschiedener Versuchsmateri-
alien enthalten nach WDX-Punktanalysen offensichtlich nur
wenig C, wdhrend die Si-Konzentration in etwa mit den Matrix-
gehalten {libereinstimmt. Da geeignete Eichsubstanzen nicht
beschafft werden konnten, muBte in diesem Zusammenhang auf
die Quantifizierung B-reicher Gefligeeinschliisse leider ver-

zichtet werden.
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Abb. 12: B-reiche Einschliisse im SSiC IV




Neben den in inhomogener Verteilung vorliegenden Anreiche-
rungen der Sinteradditive Al und B wurden in den Versuchs-
materialien oxidische Einschliisse teilweise hoher Konzen-
tration hauptsdchlich der Elemente Ca, Mg und Si nachge-
wiesen. Die Konzentration derartiger Verunreinigungselemen-
te betrdgt im Einzelfall > 30 Gew.% bei drastisch ernie-

drigter Si- bzw. C-Matrixkonzentration.

Einschliisse aus reinem 8102 < 5 ym @ wurden hauptsdchlich im
55iC III nachgewiesen. Die Probenstrom-Abbildung eines der-
artigen Einschlusses nebst zugehdriger Linienanalyse und
charakteristischem Stromverlauf ist in Abb. 13 dargestellt.
Weitere Elemente konnten im Bereich des SiOZ—Einschlusses

nicht nachgewiesen werden.
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Einschliisse aus CaO wurden dagegen in den Gefligen aller SSiC-
Versuchsmaterialien beobachtet. Die quantitative Bestimmung
der Ca-Konzentration ergab Maximalgehalte um 18 Gew.%. Die
Ortliche Ausdehnung der in unterschiedlicher Dichte vorlie-
genden Einschliisse umfaBt in der Regel den Bereich zwischen
5 und 10 um @, im hauptsdchlich betroffenen SSiC V wurden
CaO-Anreicherungen mit bis zu 30 um @ nachgewiesen. Weitere
Elemente treten nach der WDX-Methode nicht auf. Beispiel-
haft zeigt Abb. 14 einen charakteristischen CaO-EinschluB
im SSiC V. Die Ca=- bzw. O-Intensitdtszunahme im Bereich

des Einschlusses geht aus den entsprechenden Elementver-
teilungen hervor. Die lokale Intensitdtsabnahme der Si-Ma-

trixkonzentration ist aus der Si=Verteilung ersichtlich.

Abb. 14: CaO-EinschluB im 8SiC V




Mit Hilfe neutronenautoradiographischer Verfahren wurde die
Homogenitdt der B-Verteilung in den (B,C)-dotierten SSiC-
Materialien III - VII untersucht. AuBerdem wurde die zuge-
hdérige mittlere B-Konzentration bestimmt und als MaB filir die
Festkdrperldslichkeit die 8rtliche B-Konzentration der Ma-
trices abgeschdtzt. Da die Grundlagen autoradiographischer
Methoden ausfiihrlich aus der Fachliteratur/101-105/ hervor-
gehen, soll an dieser Stelle den Erfordernissen der vorlie-
genden Arbeit entsprechend nur eine kurze Einfiihrung haupt-
sdchlich unter experimentellen und SiC-spezifischen Gesichts-

punkten gegeben werden.

Die autoradiographische Abbildung der Mikroverteilung von
B beruht auf dessen auBerordentlich hohem Wirkungsquerschnitt
gegeniber thermischen Neutronen. Entsprechend der Kernreak-

tion

7. 4
5B + On > 3L1 + 2He

entstehen o-Teilchen und Lithiumionen, die mit Kernspurdetek-
toren nachgewiesen werden kdnnen. Wdhrend die Lithiumionen
nur eine kurze Reichweite besitzen, dringen die ao-Teilchen
mehrere ym in eine widhrend der Bestrahlung auf der polierten
Probenoberflidche engaufliegende Kernspurdetektorfolie ein,
wobei diese Schiddigung durch einen nachfolgenen Atzprozef
entwickelt werden kann. Das Verfahren erlaubt dann eine halb-
quantitative Aussage lber die Konzentration und r8umliche
Verteilung der a-Teilchen emittierenden Nuklide. Obwohl die
Nachweisgrenze dieser speziellen Methode nicht eindeutig
festlegbar ist /106/, muB in jedem Fall von deren ppm-Emp-
findlichkeit /107-110/ ausgegangen werden. Die Nachweisgren-
ze ist maBgeblich abhdngig von der Reinheit des thermischen
Neutronenflusses, von den zusdtzlich in Probenmaterial oder
Einbettmasse vorkommenden Elementen und von der Empfindlich-

keit der zur Registrierung verwendeten Detektorfolien /106/.




Die Bestrahlungsexperimente wurden im mittlerweile stillge-
legten Forschungsreaktor 2 des Kernforschungszentrums Karls-
ruhe und im TRIGA-Mark II-Reaktor in Ljubljana durchgefiihrt.
Der vorgegebene NeutronenfluB ¢ der Reaktoren betrug 2,3 x

1011 8 n/cmz.sec= Als Kernspurdetek-

n/cm2°sec bzw. 1,7 x 10
toren wurden Cellulose-Acetatfolien sowie Allyl-Diglycolcar-
bonatfolien verwendet. Die Versuchsmaterialien wurden in
hochreines Acrylglas eingebettet. Ein enger, gleichmdBiger
Kontakt zwischen Probe und Detektorfolie wurde durch den
Einbau in Spezialkassetten gewdhrleistet. Zur Ermittlung der
durch Neutronen hervorgerufenen Untergrundkernspurdichte

wurde ein SiC=Einkristall als Standard herangezogen.
6.4.1. Homogenitdt der Borverteilung

Die optimale Neutronenfluenz ¢ = ¢ ¢ t zur Erzielung von
Autoradiographien hoher Ortsaufl8sung wurde fiir die jeweili-
gen Gegebenheiten experimentell durch Vorgabe der Bestrah-
lungszeit t bestimmt und lag entsprechend der im Einzelfall

vorherrschenden B-Konzentration zwischen 1O11 und 1013 n/cm

2
Nach der Bestrahlung wurden die Detektorfolien 40 min in 25%-
iger Natronlauge bei 70°C gedtzt und anschlieBend unter dem

lichtoptischen Durchstrahlungsmikroskop ausgewertet.

Typische u—Mikroautorédiographien (B,C) ~dotierter SSiC-Werk-
stoffe sind in Abb. 15 dargestellt. B~reiche Regionen er-
scheinen darin dunkel, verarmte Zonen entsprechend hell. Der
unterschiedliche Homogitdtsgrad der einzelnen Versuchsma-
terialien ist offensichtlich, die gleichmd@Bige Verteilung
des sinterfdrdernden Additivs B zumindest filir die o-SSiC-
Materialien III-VI nicht gewdhrleistet. Wdhrend gropflidchige
Heterogenitdtsbereiche sowohl hoher als auch niedriger B-Kon-
zentration haupts&dchlich im SSiC IV auftreten, zeichnet sich
SSiC V bei vergleichsweise homogener Matrixkonzentration
durch ausgeprdgte Verarmungszonen aus. Extrem inhomogen ver-
teilt liegt das B im SSiC VI vor, wo in enger Nachbarschaft

und hoher Dichte Zonen unterschiedlichster B~Konzentration
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auftreten. In homogener Verteilung liegt das B dagegen im
B-SSiC VII vor, obgleich auch in diesem Material kleinere

UnregelmdBigkeiten zu verzeichnen waren.

An Korngrenzen oder in einzelnen K&rnern konnten im Rahmen
parallel durchgefiihrter Untersuchungen schwach nach Murakami
(vgl. Kap. 5.4) angedtzter Proben keine B-Anreicherungen nach-
gewiesen werden. Allerdings ist darauf hinzuweisen, daB Auto-
radiographien chemisch gedtzter Proben keinesfalls reprdsen-
tative Ergebnisse liefern k&nnen und sowohl Entstehungs- als
auch Unschdrfebereich der emittierten Nuklidemit den mittleren
KorngrdBen der Versuchsmaterialien korrelieren. Die autoradio-
graphische Abbildung mikrostruktureller Details feinkristal-
liner Werkstoffe ist daher nur begrenzt bzw. im vorliegenden
Fall nicht m8glich. Im lUbrigen wurden die Kernspuren im Be-
reich B-reicher Zonen beim chemischen Atzen hdufig lberent-
wickelt, sodaB deren lichtmikroskopische Separierung Schwierig-
keiten bereitete. Der Optimierung der Detektor-Atzzeiten ist

in diesem Zusammenhang prioritdre Bedeutung hinsichtlich der
Interpretation autoradiographischer Untersuchungen beizu-

messen.
6.4.2. Mittlere Borkonzentration

Zur quantitativen Bestimmung der integralen B-Konzentration
wurden die Proben in einem gewissen Abstand (v 0,5 mm) vom
Kernspurdetektor angeordnet. Dadurch wurde ein beabsichtigter

Verlust an rdumlicher Aufldsung erreicht.

Ziel dieser MaBnahme war die Einstellung anndhernd homogener
Kernspurdichten P Die Neutronenfluenz wurde so giwéhlt, 2aB
sich experimentell bewdhrte Kernspurdichten von 10" bis 10
Spuren/cm2 ergaben. Die Proben wurden daher gleichzeitig einer
Fluenz von 2,09 x 101O n/cm2 ausgesetzt. Nach erfolgter Be-
strahlung wurden die Kernspuren nach 2 verschiedenen Atzzei~-
ten (40 bzw. 120 min) unter dem Lichtmikroskop ausgezdhlt.
Die erhaltenen Kernspurdichten sind der B-Konzentration und

der Fluenz thermischer Neutronen direkt proportional /105,109,




111-113/. Die mittlere B-Konzentration CB ergibt sich aus

der Beziehung

wobei K = 8,59 x 103 Spuren/n das Ansprechverhalten des

Allyl-Diglycolcarbonatdetektors gegeniiber 10B (n,0)~-Reak-
tionsprodukten ausdriickt. Die BestimmungsgrdBe p ergibt

sich aus
p = P - Db

wobei P die gemessene Kernspurdichte und °h die Untergrund-

kernspurdichte

b T Po * ni T Po * Kni C e
darstellen. Py = 2,7 x 103 Spuren/cm2 ist die Kernspurdichte
des unbestrahlten Detektors (im wesentlichen verursacht durch
die Anwesenheit von Rn-Gas), P i die durch Neutronen hervor-
gerufene Kernspurdichte und Koi das Ansprechverhalten des De-
tektors gegeniiber geladenen Teilchen (im wesentlichen Riick-
stoBkerne der in der Detektorfolie vorhandenen leichten Ele~-
mente) . Durch Bestrahlung von reinem SiC wurde festgestellt,
dasg Kni fir die zugrunde gelegten Atzzeiten 2,07 x 107 bzw.

2,77 x 107 Spuren/n betrigt.

Ergebnisse zur guantitativen Bestimmung der mittleren B-Kon-
Zzentration gehen aus Tab. 11 hervor. Die Berechnung beruht
auf gemittelten Kernspurdichten nach beiden Atzzeiten. Zum
Vergleich sind die Ergebnisse der chemischen Analysen (vgl.
Tab. 4) mitaufgefiihrt. Die Ubereinstimmung zwischen chemisch
und autoradiographisch bestimmter B-Konzentration ist gut,
die Tendenz letzterer zu niedrigeren Werten ist auf das

lichtoptische Auszdhlverfahren zuriickzufiihren.
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Material @(n/cm2) p*(Spuren/cmz) Cq (Gew. %)
Ssic IIT 2,09 x 101 6,93 x 10° 0,21 (0,25%)
Ssic IV 2,09 x 1011 9,03 x 10° 0,27 (0,34%)
ssic v 2,09 x 101 5,78 x 10° 0,17 (0,23%)
ssic VI 2,09 x 101 1,39 x 10° 0,42 (0,55%)
 ssic viz 2,09 x 1011 1,24 x 10° | 0,37 (0,44™) J
Standard 1,14 x 1013 2,76 x 106 < 00,0015

* Mittelwert aus 2 Atzzeiten

(40 und 120 min)

+ Klammerwerte entsprechen der chemischen Analyse

Tab. :

6.4.3.

11

materialien.

Ortliche Borkonzentration

a=-Autoradiographische Bestimmung der mittleren

B~Konzentration (B,C)=dotierter SSiC-Versuchs-

a=Mikroautoradiographien hoher Ortsaufl&sung (vgl. Kap. 6.4.1)
kdnnen durch Auswertung nur lokaler Bereiche zur Abschdtzung
von Festkdrperldslichkeiten dienen /107,109,114/. Die B-Kon-

zentration der Matrices wird dabei durch Ausz&dhlen der Kern-

spurdichten ausgewdhlter, d.h. an- bzw. abreicherungsfreier

Zonen eingegrenzt.Auf diesem Wege erhaltene Ergebnisse sind

in Tab.

12 zusammengefaBt. Es zeigt sich, daB die B-Konzen-

tration der Matrices mit der Zunahme der mittleren B-Konzen-

tration (vgl. Tab. 11)

lich ist dieser Effekt auf die zugrunde liegende Bestimmungs-

grdpRe p zurlickzufiihren.

ebenfalls ansteigt. Sehr wahrschein-

S8iC VI, das aufgrund extrem inhomo-

gener B-Verteilung (vgl. Abb. 15) zur Durchfiihrung des Né&he-
rungsverfahrens nicht geeignet ist, wurde hier nur vollstdn-
digkeitshalber aufgefiihrt. Die in diesem Material in enger
Nachbarschaft vorliegenden Einschliisse erschweren die rea-
listische Bestimmung lokaler Kernspurdichten und tduschen
dadurch Uberhdhte Festkdrperl8slichkeit vor. In allen Ubri-

gen F&llen zeigen die autoradiographisch ermittelten Fest-

k8rperldslichkeiten eine gute Ubereinstimmung mit bekannt-
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gewordenen Literaturergebnissen/75-77/, die flir elementares
B mit 0,1 - 0,2 Gew.?% angegeben werden (vgl. Kap. 4.3.2). Die
dennoch zwischen einzelnen Qualititen festgestellten Konzen-

trationsunterschiede sind erheblich.

Material ®(n/cm2) p(Spuren/cmz) Cq (Gew. %)
ssic 11T | 6,64 x 10 6,0 x 10° 0,06
ssic IV 2,37 x 101 6,0 x 10° 0,16
ssic v 6,64 x 10 1,3 x 10’ 0,12
ssic vI 2,37 x 10" 1,3 x 10/ 0,35
ssic viT | 6,64 x 10V 2,0 x 10/ 0,19

Tab. 12: a-Autoradiographische Bestimmung der Ortlichen
B-Konzentration (B,C)-dotierter SSiC-Versuchs-

materialien.

6.5. Ruger-Elektronenspektroskopie

Bei der mikroanalytischen Untersuchung von Festkdrperober-
fldchen ist man vor allem an Informationen interessiert, die
aus den &duferen Atomlagen der Prdparate stammen. Oberfl&dchen-
sensitive Untersuchungsverfahren griinden darauf, daf mit
Primdrteilchen bestimmter Energie angeregte Festkdrper neben
charakteristischen Matrixsignalen auch oberflichenspezifische
Antwortreaktionen aussenden, die nach ihrer Energie-, Massen-
oder Winkelverteilung'detektiert werden kénnen. Auger-Analysen
nehmen unter den oberflichenspezifischen Untersuchungsver-
fahren eine herausragende Position hinsichtlich dargebotener
Leistungsfédhigkeit und Aussagekraft ein. Ausgehend von der
Tatsache, daB die Sekunddrelektronenspektren elektronenstrahl-
angeregter FestkOrper schwach ausgeprdgte, von der Primdrener-
gie unabhdngige Intensitdtsmaxima zeigen, beruht das Verfah-
ren auf dem spektroskopischen Nachweis der diesen Maxima
elementspezifisch zugrunde liegenden Auger-Elektronen. Eine
Reihe ausgezeichneter Ubersichtsartikel {iber das Verfahren
liegt vor /115-120/, sodaB im folgenden nur auf die wichtig-

sten Grundlagen eingegangen werden soll.




6.5.1. Grundlagen

Auger—-Effekte beruhen auf der Deexzitation von in inneren
Elektronenschalen ionisierten Atomen. Dabei ausgelSste Se-
kunddrelektronen lbertragen die durch Elektroneniibergdnge
freiwerdende Energie - in Konkurrenz zur ROntgenfluores-
zenzemission - in strahlungslosen Prozessen auf energe-
tisch benachbarte Elektronen, die die Herkunftsatome als
charakteristische Auger-Elektronen mit definierter kine-
tischer Energie verlassen. Die Indizierung emittierter Auger-
Elektronen erfolgt anhand der am jeweiligen Entstehungs-
prozefl beteiligten Elektronenschalen, ihre kinetische Ener-
gie kann in guter N&herung als Funktion der Ordnungszahl
bestimmt werden. Nach der Auger-Emission bleiben die Her-
kunftsatome zweifach ionisiert zurilick. Damit sind am Auger-
Einzelprozef mindestens 2 Rumpfpotentiale und 3 Elektronen
beteiligt. Die Elemente H und He konnen deshalb keine Auger-

Elektronen emittieren.

Im hier interessierenden engeren Sinne bilden Auger-Effekte
die physikalische Grundlage zur Untersuchung von FestkSrper-
oberfl&dchen. Zur Primdranregung werden dabei in der Regel
Elektronenquellen verwendet, die den Vorteil guter Fokussier-
barkeit besitzen und deren Intensitidt leicht zu variieren
ist. Die vom Objekt emittierten Auger-Elektronen werden ib-
licherweise im Energiebereich zwischen 25 und 2000 eV ana-
lysiert, wobei die notwendige Abtrennung des dominierenden
Sekunddrelektronenuntergrundes durch elektronische Differen-
tation vorgenommen wird. Aufgrund der im Festk&rper durch
inelastische Verluste begrenzten mittleren freien Weglénge
der Auger-Elektronen tragen nur wenige oberflidchennahe Atom-
lagen zum Auger-Signal bei. Die hohe Oberfl&dchenempfindlich-
keit erfordert notwendigerweise ausgezeichnete Vakuumbedin-
gungen, um jegliche Umgebungseinfliisse widhrend der Analyse
Zu unterbinden. Qualitative Aussagen k&nnen unter Zuhilfe-
nahme elementspezifischer Empfindlichkeits- oder unabhdn-
giger Eichfaktoren quantifiziert werden. Chemische Informa-
tionen Uber vorliegende Bindungszustédnde der nachgewiesenen
Elemente sind dagegen nur in Ausnahmef&dllen zu gewinnen. Die

Anwendung des Rasterprinzips gestattet Abbildungen ober-




fldchlicher Elementverteilungen. Rdumliche Elementvertei-
lungen kdnnen durch Kombination mit Ionenstrahldtzverfahren
erzielt werden. Im dann vorliegenden Spezialfall wird die
Intensitdt der Auger-Elektronen in Abhdngigkeit von der ab-

getragenen Schichtdicke gemessen.

In einfacher Ausfiihrung bestehen AES-Systeme aus einem
(guten) Vakuumsystem, einer Elektronenqguelle zur Primér-
anreqgung und einem Energieanalysator mit zugehdriger Daten-
vVerarbeitung. Hinzu kommen eine Ionenquelle zur Aufnahme
von Tiefenprofilen und ein Manipulator zur Objektjustie-
rung. Heute {bliche Analysatorkonzepte und wichtigere Ein-

fluRfaktoren gehen aus dem folgenden hervor.
6.5.2. Analysatoren

Als Energiedetektoren moderner Auger-Systeme haben sich hemis-
phédrische Gegenfeldanalysatoren (RFA) und Zylinderspiegel-
analysatoren (CMA) durchgesetzt /121-123/. Aufgrund der her-
ausragenden Bedeutung der Analysatorbauart, insbesondere

fir die Durchfiihrung fraktographischer Analysen, werden im

folgenden die wesentlichen Merkmale beider Konzepte umrissen.

Hauptsdchlich unterscheiden sich RFA- und CMA-Analysatoren
durch die konstruktive Art und Weise der der Auger-Emission
Zugrunde liegenden Primdranregung. Wdhrend RFA-Analysatoren
grundsdtzlich durch externe Elektronenquellen gekennzeichnet
sind, zeichnen sich CMA-Analysatoren in der Regel durch ko-
axial integrierte Elektronenkanonen aus. Beide Konzepte bie-
ten Vor- und Nachteile, wobei die erzielbare Transmission
und das Signal/Rausch-Verhiltnis die prdgnanten Kenngrdfen
darstellen. Wdhrend RFA-Analysatoren die Signale weiter
Objektbereiche erfassen, arbeiten CMA-Analysatoren aus geo-
metrisch»elektronenOptisckxbedingtenIlrsachen wesentlich se-
lektiver. Die konstruktive Schwierigkeit beim Bau von CMA-
Analysatoren besteht darin, die gesamte Elektronenoptik ein-
schlieflich notwendiger Fokussierungslinsen im Analysator-

gehduse unterzubringen.




Von ausschlaggebender Bedeutung flir die Durchflihrung von
Bruchfldchenanalysen ist die geometrische Anordnung zwischen
Objektoberfldche, anregender Elektronenquelle und Analysa-
tor. Flir CMA-Analysatoren mit koaxial integrierter Elektro-
nenguelle und koaxialer Analysatordffnung spricht die Tat-
sache, daB sdmtliche zur Auger-Emission angeregten Objekt-
regionen im Akzeptanzbereich des Analysators liegen. Betrégt
der Einfallswinkel zwischen Elektronenstrahl und Objekt-
Oberfldche zudem 900, so werden topographisch bedingte Ab-
schattungen rauher Oberflichen minimiert. Dagegen werden
beim RFA-Analysator durch zwangsldufig streifende Primdr-
anregung selektive Objektbereiche entweder nicht angeregt

oder bei geneigtem Analysator nicht erfafBt.

Um Abschattungseffekte zu umgehen, wurden sdmtliche Bruch-
fldchenanalysen der vorliegenden Arbeit an HRAES-CMA-Sy-
stemen vollzogen. Ein AES-RFA-System wurde lediglich im Rah-

men notwendiger Voruntersuchungen eingesetzt.
6.5.3. EinfluBfaktoren

Einige grundsidtzliche Bemerkungen gelten den moglichen Ein-
flupfaktoren Auger-spektroskopischer Untersuchungen. Unter
dem Einfluf der Primidranregung konnen elektroneninduzierte
Desorptions-, Dissoziations- und Segregationsprozesse ab-
laufen /124/. Zersetzungen sind sowohl im nieder- als auch
im hochenergetischen Bereich der Auger-Emission zu beobach-
ten. Die Oberflichentopographie der Prdparate und deren geo-
metrische Anordnung beeinflussen den zu berlicksichtigenden
Intensitdtsbeitrag durch Elektronenriickstreuung /125/. Hohe
Primdrelektronenstrahlstromdichten kdnnen zur Strahlenschd-
digung der Priparate fithren. Tiefenanalysen k&nnen durch
hohe Ionenstrahlstromdichten Oberfl&dchendiffusion und -se-
gregation ausldsen /126/. Bruchstiicke zerschlagener Verbin-
dungen kdnnen dabei rekombinieren und urspriinglich nicht

vorhandene Verbindungen synthetisieren.




Fehlinterpretationen beruhen hauptsdchlich auf Abweichungen
von der charakteristischen Peaklage, Peakform und Peakbrei-
te. Derartige, vorwiegend auf Aufladungs- und Matrixeffek-
te zurlickzuflihrende, zusdtzliche Informationen beinhalten-
de Peakmodifikationen treten bei SiC-Analysen hdufiger auf
und werden vom Unerfahrenen oft falsch eingeschitzt oder
Ubersehen. Nicht zuletzt deshalb wurden umfangreiche,im
folgenden nur punktuell dargelegte Voruntersuchungen durch-
gefiihrt, deren Erkenntnisse den eigentlichen AES- und HRAES-
Analysen eine analytisch fundierte Ausgangsbasis zugrunde

legen.
6.5.4. Voruntersuchungen

Reale Oberflédchen unter AtmosphidreneinfluB erzeugter oder
entnommener Werkstoffproben sind gekennzeichnet durch um-
gebungsbedingt verursachte Adsorptions- und Kontaminations-
effekte, vorwiegend der Elemente Wasserstoff und Sauerstoff.
Haufig folgen Oxidschichten mitunter passivierender Wirkung
oder, noch vor dem eigentlichen Grundwerkstoff, die Ober-
fldcheneigenschaften beeinflussende Anreicherungsschichten.
Im Falle der vorliegenden SiC-Versuchsmaterialien deuten
AES-Tiefenprofilanalysen aufgrund der energetischen Lage

des niederenergetischen Si-Peaks (92 eV + 76 eV) auf die
Ausbildung extrem dlinner Oberfldchen-Oxidschichten aus SiO,
hin. Als Konsequenz miissen vor Beginn der eigentlichen Auger-
Analysen an Luft exponierter SiC-Materialien deren ober-
fldchliche Kontaminationsschichten durch Sputtern mit Inert-

gasionen im UHV des AES-Systems beseitigt werden /127/.

Dariiberhinaus wurde im Rahmen der Voruntersuchungen festge-
stellt, daBf als MaB fiir die chemische Homogenitdt der Ver-
suchsmaterialien das Verhdltnis der Intensitdten I von C

und Si herangezogen werden kann. Die untersuchten Bruch-
oder Schliffflidchen aller Versuchsmaterialien weisen in hin-
reichendem Abstand (v 10nm) zu ihrer Realoberfldche das

gleiche, in etwa konstante Verhdltnis




Ie (272 ev)

- 0.5 + 0,05
Si (92 eV)

auf. Beispielhaft flir die Bruchfldchen der SSiC-Materialien
I-V zeigt Abb. 16 den Vergleich dieses Verhdltnisses in Ab-
hédngigkeit von der Sputtertiefe. Der EinfluB der beschrie-
benen SiOz—Kontaminationsschicht ist nach wenigen Atomlagen
fast gdnzlich Uberwunden. Mit fortschreitender Sputtertiefe
strebt das IC (272 eV)/ISi (92 eV)~=Verhdltnis dem genannten
Grenzwert flir stOchiometrisches SiC entgegen. Die Kenntnis
dieses Grenzwertes ermSglicht simultane Homogenit&tsbe-
trachtungen am beliebigen Analysenort und leistet im Rahmen
der nachfolgenden AES- und HRAES-Untersuchungen wertvolle

Dienste als hdufig bendtigte BezugsgrodBe.
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Abb. 16: IC (272 eV)/ISi (92 eV)-Verhdltnis in Abhidngigkeit

von der Sputtertiefe flir verschiedene SSiC-Versuchs-

materialien




6.5.5. Gefligeinhomogenitit

AES-Analysen wurden ergidnzend zur WDX-Charakterisierung der
Versuchsmaterialien zum Nachweis gr®Berer Gefiligeinhomogeni-
tdten in Form von Einschliissen und Ausscheidungen der Do-
tierungs- und Verunreinigungselemente durchgefiihrt. Dabei
erzielte Ergebnisse stehen trotz der unterschiedlichen In-
formationsvolumina und spezifischen Leistungskriterien bei-
der Verfahren im Einklang. Die tatsichliche Ortsaufl&sung
der eingesetzten AES-Systeme lag unter den fiir den Einzel-
fall zu optimierenden Betriebsbedingungen (5 bis 8 kv, 0,2
bis 3,5 uA) zwischen 5 und 10 ym, weshalb auch hier wie schon
bei der WDX-Methode nur unbefriedigende Abbildungen interes-
sierender Gefiligedetails mdglich waren. Untersucht wurden die
SSiC-Materialien I-VI in Form an Luft bei Raumtemperatur er-
zeugter Bruchfldchen. Der sprichwortliche Auger-Vorteil ho-
her Oberflidchenempfindlichkeit konnte insofern aufgrund auf-
tretender Kontaminationseinfliisse sowie zur Grenzfl&chenana-
lyse unzureichender Lateralaufldsung nur bedingt ausgenutzt
werden. Die feinkOrnigen Materialien p-SSiC VII und HIPSiC I
und II wurden unter anderem deshalb nach negativ verlaufenen

Voruntersuchungen nicht weiter analysiert.

Insgesamt weisen auch die durchgefiihrten AES-Untersuchungen
auf ausgeprdgte Inhomogenitdtsbereiche in den einzelnen Ver-
suchsmaterialien hin. Fremdphasen und Einschliisse der Sinter-
Zusdtze wurden in sehr unterschiedlicher chemischer Zusammen-
setzung und Ausdehnung in den Gefligen aller untersuchten SSiC-
Materialien festgestellt. Insbesondere konnte in diesem Zu-
sammenhang die offensichtlich inhomogene Verteilung der Sin-
teradditive Al und B entsprechend dotierter Qualitdten ana-
lytisch fundiert werden. Charakteristische Aussagen wurden
dabei im Rahmen parallel durchgefiihrter WDX-Messungen be-
stdtigt. Transgranulare Bruchfldchenbereiche zeigen in der
Regel stdchiometrische Ic (272 eV)/ISi (92 eV)~-Verhdltnisse,
sofern deren Unterscheidung abbildungstechnisch mdglich war.
Dariiberhinaus deuten erste Hinweise auf in ebenfalls inhomo-

gener Verteilung vorliegende Cfrei=Anreicherungen hin. Im




Hinblick auf diedifferenzierte Analyse von Cfrei-Einschlﬁssen
wird an dieser Stelle auf den Einsatz der leistungsfdhigeren

HRAES~Methode (vgl. Kap. 6.6) verwiesen.

Beispiele ausgewdhlter AES~-Untersuchungsercebnisse gehen aus
den Abbgn. 17 und 18 hervor. So wurden in den Gefligen der
(Al,C)-dotierten Materialien SSiC I und SSiC II Al-reiche
Gebiete unterschiedlicher Gr®Be und heterogener Verteilung
beobachtet. Dreidimensionale Tiefenanalysen derartiger An-
reicherungszonen weisen auf konstante Al-Gehalte hoher Tie-
fenausdehnung hin. Die AES-Tiefenanalyse einer Al-Anreiche-
rungszone extremer Ausdehnung > 1 mm2 ist in Abb. 17 darge-
stellt. Dabei wurde unter Zugrundelegung einer Ar-Sputter-
rate von 12 nm/h eine nahezu konstante Al-Konzentration bis
in 1,4 ym Tiefe nachgewiesen. Gleichzeitig liegt ein gegen-
Uber stochiometrischem SiC abgereichertes To (272 eV) /Ig;
(92 eV)-Verhdltnis vor. In Oberflidchennihe beeinflussen
Kontaminationseffekte den Verlauf der Konzentrationsprofile
bis in 100 nm Tiefe. Die rasterelektronenmikroskopische Ab-
bildung der Anreicherungszone konnte im vorliegenden Spe-
zialfall aufgrund der charakteristischen Morphologie und

Ausdehnung nachtrédglich erzeugt werden.

GroBere Anteile der untersuchten Bruchfldchen zeigen dariiber-
hinaus in heterogener Kombination und Konzentration auftre-
tende Anreicherungen der Elemente B, N, O, Na, Al, S, K, Ca,
Cr, Fe, Ni und Cu. Beispielhaft flir das (B,C)-dotierte SSiC
IV zeigt Abb. 18 die Auger-Verteilung der Elemente B, K, Na
und O sowie charakteristische AES-Punktanalysen heterogener
Anreicherungszonen. Die inhomogene Verteilung der Verunreini-
gungselemente und Sinteradditive ist ersichtlich. In einigen
Fdllen war es aufgrund der Oberfldchensensitivitdt des Ver-
fahrens nicht mo6glich, im Bereich charakteristischer Inhomo-
genitdten die Matrixelemente Si oder C iberhaupt nachzuwei-
sen. O-reiche Einschliisse in den Versuchsmaterialien enthalten
vereinzelt Al und weitaus h&ufiger Na, K oder Ca als Begleit-

elemente. Insbesondere die Alkalimetalle liegen mitunter in




s0 hoher Konzentration vor, daB hinsichtlich des hier nicht
in adsorbierter Form vorliegenden O-Gehaltes mit dem Auftre-

ten silikatischer Phasen gerechnet werden kann,
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Abb. 17: Tiefenanalyse einer Anreicherungszone im SSiC I und
rasterelektronenmikroskopische Abbildung nach Ionen-
strahlabtrag.
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Neben der AES- und WDX-Charakterisierung grdBerer Geflige-
inhomogenitdten wurden zur Identifizierung von Mikrohetero-
genitdten und Beschreibung von Korngrenzenzustidnden abbil-
dende HRAES-Untersuchungen durchgefihrt. Fortgeschrittene
HRAES-Systeme bieten aufgrund hoher Lateralaufldsung bei
Auger-spezifischer Tiefen- und Nachweisempfindlichkeit ge-
geniiber konventionellen AES-Spektrometern wesentliche Vor-
teile bezliglich der ZugriffsmSglichkeit auf singuldre Ge-
fligedetails. Korngrenzenanalysen k&nnen dabei an im UHV-
erzeugten Bruchflidchen unter Vermeidung schiddlicher Konta-
minationseinfliisse vollzogen werden. Grundsdtzliche An-
merkungen zur Lateralaufldsung und in situ Erzeugung kon-

taminationsfreier Oberflidchen werden im folgenden gegeben.
6.6.1. Lateralaufldsung

Die Fdhigkeit, dicht benachbarte Objektbereiche getrennt er-
fassen zu koOnnen, ist von ausschlaggebender Bedeutung. Im
Gegensatz zu elektronenstrahlangeregten Matrixverfahren,
deren laterale Aufldsung durch das Elektroneneindringvolu-
men bestimmt wird, ist flir das Ortsaufldsungsvermbgen ober-
fldchensensitiver Verfahren die geringe Austrittstiefe der
Sekunddrsignale verantwortlich. Als ortsaufldsungsbestimmen-
de Kenngrtfe der HRAES-Methode ist in diesem Zusammenhang
der Durchmesser des anregenden Primdrelektronenstrahls an-
zusehen. Im Bemiihen, die Primdrstrahldurchmesser zu verrin-
gern, miissen wegen der gleichzeitigen Intensitdtsabnahme
Elektronenquellen hoher Richtstrahlwerte eingesetzt werden.
Dabei k&énnen heute mit LaB6mEinkristall— oder Feldemissions-—
kathoden Strahldurchmesser < 25 nm erzielt werden. Abbilden-
de HRAES-Systeme k&énnen somit hinsichtlich ihres Ortsauf-
l8sungsvermdgens durchaus mit herkdmmlichen Elektronenmi-
kroskopen, die bekanntlich mit wesentlich h&heren, prédparat-
beeinflussenden Beschleunigungsspannungen arbeiten, konkur-

rieren.




6.6.2. UHV-Brucherzeugung

Zur Erzeugung kontaminationsfreier Bruchoberfldchen wurde
eine Zusatzvorrichtung eingesetzt, die es gestattet inner-
halb der HRAES-Vakuumapparatur Priparate bestimmter Geome-
trie in situ zu brechen. Bewdhrt hat sich die Verwendung
zylindrischer Probestdbchen, deren typische Durchmesser bei
H6hen von 18 bis 25 mm zwischen 1,5 und 3,5 mm liegen. Zur
Erleichterung des Bruchvorganges und zur Erzielung méglichst
ebener Bruchfldchen werden die Probestdbchen mittig ange-
kerbt und gegebenenfalls iliber die Probenhalterung durch ein
geschlossenes System mit fllissigem N2 gekiihlt. Die dabei
erreichbare Minimaltemperatur der zu brechenden Objekte
liegt zwischen =120 und -150°C. Bei tiefen Temperaturen
wurde gegeniiber Raumtemperaturversuchen auch flir die vor-
liegenden Versuchsmaterialien eine Tendenz zum verstdrkt

auftretenden Korngrenzenbruch beobachtet.

Nach dem Brechen wird die im Probenhalter verbleibende Sté&b-
chenh&dlfte im UHV in die Arbeitsposifion vor dem CMA-Analysa-
tor transferiert. Durch simultane Sekunddrelektronenabbil-
dung kann entschieden werden, ob interkristalliner, trans-
kristalliner oder duktiler Bruchmodus vorliegt. Selektierte
Details, wie z.B. Mikroheterogenitdten und offenliegende
Korngrenzen, k&nnen dabei kontaminationsfrei durch Punkt-
analysen hoher Ortsaufldsung identifiziert werden.

6.6.3. ~Mikroheterogenitdt

Cfrei
Die eigentliche Mikroheterogenitdt vor allem der SSiC-Ver-
suchsmaterialien umfaBt charakteristische, die Gefiigemorpho-
logien beherrschende Anreicherungen freien Restkohlenstoffs.
Abgesehen von einigen ersten Hinweisen /4-6,8,72/ konnten
Cfrei—Anreicherungen im Rahmen bisheriger, insbesondere
rasterelektronenmikroskopischer CharakterisierungsmaBnahmen
aufgrund ungeniigenden Phasenkontrastes nur bedingt erkannt
bzw. analytisch nicht erfaBt werden. Dagegen wurde durch

den Einsatz der abbildenden HRAES-Methode erstmals eine
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differenzierte Charakterisierung der typischen C i—Mikro—

fre
heterogenitdt vorgenommen.

HRAES-Ergebnisse in situ erzeugter Bruchoberflidchen deuten
auf Einschliisse des als Desoxidierungshilfe verwendeten C-
Zusatzes hin. Unter Berilicksichtiqung der charakteristischen
C (272 eV)-Peakform /118/ entsprechender Punktanalysen so-
wie diffraktometrischer Vergleichsbestimmungen tritt die
~Mikroheterogenitét in graphitischer Form auf. Im

Cfrei

Inneren der C ivAnreicherungen wurden charakteristische

Begleitelemenizebzw, Zweitphasen nachgewiesen und morpho-
logische Unterscheidungsmerkmale festgestellt. Die beglei-
tenden Elemente sind ausschlieBlich Sinteradditive, Kom-
binationen mit Verunreinigungselementen wurden mit einer
Ausnahme nicht beobachtet. Die Durchmesser typischer Cfrei-
Einschlisse liegen im Bereich zwischen 1 und 5 pm, verein-
zelt wurden vorwiegend in (B,C)-dotierten Versuchsmateria-
lien singulédre Agglomerate > 10 um @ festgestellt. Im Wider-
spruch zu den chemischen Analysen (vgl. Tab. 4) entstand

der Eindruck, daB (B,C)-dotierte Versuchsmaterialien Cfrei—
reicher als (Al,C)-enthaltende sind. Unter Bericksichtigung
der der chemischen Bestimmung zugrundeliegenden Differenz-
methode (vgl. Kap. 5.2) ist in diesem Zusammenhang nicht
auszuschliefen, daB die gewdhlte Vorgehensweise insbeson-
dere im Falle der in stirkerem MaBfe (vgl. Kap. 5.5) trans-
granular brechenden (B,C)-dotierten Qualit&dten nicht unbe-

dingt zur vollstidndigen C i—Herauslbsung fihrt. Stereolo-

fre

gische C i~ Bestimmungen aus HRAES~Verteilungsanalysen von

Schliffffgihen kdnnen andererseits aufgrund unvermeidbarer
Ver fdlschung durch Prdparationseffekte nicht durchgefiihrt
werden. Abschdtzungen aus Verteilungsanalysen der Bruch-
oberflichen zeigen in erster Niherung eine befriedigende
Ubereinstimmung zwischen chemisch und stereologisch ermittel-

ter Konzentration.

frei—begleltender Zweitphasen wurden

elementspezifische Empfindlichkeitsfaktoren herangezogen

/128-130/. Die resultierende Berechnung vorliegender Kon-

zur Quantifizierung C
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zentrationen beinhaltet relative Genauigkeiten zwischen 10
und 30% /130,131/. Als Fehlerursachen sind u.a. Oberfl&chen-
rauhigkeiten, Peakmodifikationen im Falle gednderter che-
mischer Bindungsverhidltnisse sowie unbekannte EinfluBgrdBen
mittlerer freier Wegldngen und Rlickstreufaktoren zu benennen
/129/. In den Spektren durchgefiihrter Punktanalysen neben
Cfrei in geringer Konzentration auftretende Si-Gehalte sind
auf im Umfeld und/oder Untergrund miterfaBtes Si der SiC-

Matrices zuriickzufihren.
6.6.3.1. (Al,C)-dotiertes SSiC

Die Cfrei—Mikroheteroqenitét der (Al,C)-~dotierten SSiC-Ver-
suchsmaterialien I und II umfaBt vorwiegend zerkliiftete Ein-
schlliisse < 3 ym @. Im Inneren der charakteristischen Cfrei_
Anreicherungen wurden durch HRAES-Punktanalysen fiir beide
Qualitdten geringe, nicht auf Korngrenzenndhe (vgl. Kap.
6.6.4.1) zurlickzufilhrende Al-Konzentrationen < 3 At.% nach-
gewiesen. Der analytisch identische Befund beider Materia-
lien ist beispielhaft flir SSiC I in Abb. 19 dargestellt.
Entsprechend der auftretenden Si-Intensitdt kann unter An-
sehung genannter Matrixeinfliisse die Bildung terndrer Si-
Al-C-Verbindungen neben graphitischem Restkohlenstoff sei-

tens der Nachweismethode nicht ausgeschlossen werden.
6.6.3.2. (B,C)-dotiertes SSiC

(B,C)~dotierte ¢-SSiC-Versuchsmaterialien zeichnen sich hin-

sichtlich typischer C -Mikroheterogenitdt in charakteris-

tischer Weise durch bigiéitend auftretende B-Gehalte und im
Einzelfall vorliegende B-Verbindungen aus. Die jewellige Zu-
sammensetzung ist als Materialcharakteristikum anzusehen. Die
Durchmesser der Anreicherungen liegen im Bereich zwischen 2
und 5 um, vorwiegend im SSiC IV auftretende gestreckte Ein-
schliisse zeigen typische Aspektverhdltnisse <3. Dariiberhinaus
frei~Agglomerate > 10 um @ ausschlieBlich in
den Gefligen (B,C)~dotierter o0-SSiC-Versuchsmaterialien beo-

bachtet.

wurden grdBere C
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Abb. 19: Cerej Mikroheterogenitét im (Al,C)~dotierten SSiC I
Im einzelnen gehen die analytischen Befunde (B,C)-dotierter
a-SSiC-Versuchsmaterialien aus den Abbgn. 20, 21 und 22 her-
vor. Abb. 20 zeigt neben grundsdtzlich beobachteter B-Kon-
zentration < 6 At.% den Nachweis von stdchiometrischem BN

im SiC III. Die festgestellte N-Konzentration liegt als Ver-

unreinigung vor, BN wurde nicht als Additiv eingesetzt.

Einphasige Cfrei-begleitende B-Anreicherungen treten in den
Versuchsmaterialien SSiC IV und SSiC V auf. Der analytisch

identische Befund beider Werkstoffe ist beispielhaft fir




Abb. 20: Cerej Mikroheterogenitdt und Nachweis von BN im
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Abb. 21: Cfrei—Mikroheterogenitat im (B,C)=-dotierten SSiC IV

SSiC IV in Abb. 21 dargestellt, die innerhalb der Cfrei-Mikro—

heterogenitdt nachgewiesene B-Konzentration betrigt < 5 At.%.

Cfrei-Agglomerate > 10 um @ treten vorwiegend im spritzge-

gossenen SSiC VI auf. Abb. 22 zeigt neben grunds&dtzlich be-
obachteter B-Anreicherung den Nachweis von stdchiometrischem

B4C im Randbereich charakteristischer C . ~Mikroheterogeni-

frei
tdt. Hier aufgrund hoher B-Konzentration durchfiihrbare Ver-
teilungsanalysen gestatten im elektronenoptischen Abbild

detaillierte Zuordnungen.
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(B,C)~dotierten SSiC VI

i-Mikroheterogenitét und Nachweis von B,C im




Im Gegensatz zu
~begleitende B-Anreicherungen im B-SSiC VII nicht auf.

Cfrei

Die i
vorliegende Cfre

(B,C)~dotierten o-SSiC-Werkstoffen treten

i—Mikroheterogenitét zeichnet sich

durch auBerordentlich gleichmdBige Verteilung gleichf&rmi-

er Partik . i i .
g ikel < 2 ym @ aus. Die reine Cfrel

tdt geht aus Abb. 23 hervor,

~Mikroheterogeni-

im Rahmen der Nachweisempfind-

lichkeit (< 0,2 At.%) wurde B in keinem Fall festgestellt.

Abb.
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23: Cerei Mikroheterogenitdt im (B,C)-dotierten B-SSiC VII

3.3. HIPSiC

In Analogie zum analytischen Befund der SSiC-Versuchsmateri-

alien wurden ausschlieflich im HIPSiC I ebenfalls Cfrei

_An_

reicherungen festgestellt. Dagegen ist die Existenz freien




Restkohlenstoffs im HIPSiC II nach umfangreichen Unter-

suchungen auszuschlieBen (vgl. Tab. 4).

HRAES-Verteilungsanalysen weisen fiir HIPSiC I eine ver-

gleichsweise unregelmdBige Konzentration zerkliifteter Cfrei—

Einschlliisse < 2 uym ¢ nach. GrdBere C -Agglomerate wie

frei
im Falle der SSiC-Versuchsmaterialien wurden nicht beobach-

tet, die Dichte der vorliegenden C inikroheterogenitét

entspricht derjenigen (Al,C)~dotie§€2r SSiC-Qualitédten.

Die Spektren zugehbriger Punktanalysen zeigen, wie aus

Abb. 24 hervorgeht, neben dem erwdhnten Si-Matrixeffekt
keine weitere Fremdintensitdt. Die dargestellte Verteilungs-
analyse entstammt einer Zone geringerer EinschluBdichte,

die Gefligezuordnung im elektronenoptischen Abbild ist in

diesem Zusammenhang noch durchfiihrbar.

. ~Mikroheterogenitdt im als
frei

zusatzfrei spezifizierten HIPSiC I 1&Bt, auch im Vergleich

Der Nachweis graphitischer C

mit bisher untersuchten SSiC-Morphologien, eindeutige
SchluB8folgerungen zu. Wdhrend die Herstellung von HIPSiC I
offensichtlich wie bei der konventionellen Drucklossinte-
rung den Einsatz desoxidierender C-Zusdtze beinhaltet, er-
folgt die Verdichtung von HIPSiC II anscheinend ohne C-Zu-
gabe. Resultierende HIPSiC II-Produktgeflige zeichnen sich
daher durch Abwesenheit SSiC-typischer Cfrei—Mikrohetero—
genitdt aus. Anhand der Untersuchungen zum Korngrenzenzu-
stand beider HIPSiC-Versuchsmaterialien werden die getroffe-
nen Aussagen im folgenden erneut aufgegriffen und ihre
Richtigkeit durch weitere oberflichenspezifische Ergebnisse

bestédtigt.
6.6.4. Korngrenzenzustand

Die mikrochemische Charakterisierung der Korngrenzenbereiche
als eine der zentralen Fragestellungen der vorliegenden Ar-
beit umfaft abbildende HRAES-Punktanalysen ausschlieflich in

situ erzeugter Bruchoberflichen unter Quantifizierung nach-
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Abb. 24: Cfrei—Mikroheterogenitét im HIPSiC I

gewiesener Segregationsphdnomene und Beriicksichtigung nicht
grundsdtzlich auszuschlieBender Adsorptionseinfliisse. Schicht-
dickenbestimmungen ultradinner Bereiche wurden unter Zugrun-

delegung bekannter Ta ~-Sputterraten unter streifendem Ar-

)
Abtrag (2 kv, 150, 3ostc) vorgenommen, selektiver Angriff
kann dabei filir SiC-Matrices ausgeschlossen werden /127/. Die
Konzentrationen auftretender Segregationsschichten wurden
wie zuvor unter Zugrundelegung elementspezifischer Empfind-

lichkeitsfaktoren /128-130/ errechnet.
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6.6.4.1. (Al,C)=dotiertes 8SiC

Bedingt durch hohen Intergranularbruchanteil (vgl. Kap. 5.5)
und vergleichsweise glinstige elektrische Leitfdhigkeit (vgl.
Tab. 7) (Al,C)-dotierter SSiC~Werkstoffe kdnnen HRAES-Korn-
grenzenuntersuchungen auch maximaler Ortsaufldsung ohne Ein-
schrd@nkung zeitraubender Detailselektierung (» Kontamina-
tion) oder Ergreifung besonderer Mafnahmen, z.B. zur Unter-
bindung von Aufladungseffekten (» Peakmodifikation), unter
senkrechter 10 kV-Primdranregung durchgefithrt werden. Im
Einzelspektrum andeutungsweise nachgewiesene O-Intensitdt
kann dabei im Rahmen geeigneter Vergleichsanalysen inter-
bzw. transkristalliner Bereiche in Abhdngigkeit von der

Zeit nach dem Bruchvorgang grundsé&dtzlich auf reine Rest-
gaskontamination zurlickgefiihrt werden. Unter der gegebenen
Vakuumgliite (< 10_8 Pa, NZ—Kﬁhlfalle, Ti-Sublimation) wurde
selektive Kontamination auch im Falle vorliegender Getter-
elemente, was flir den weiteren Verlauf der Untersuchungen
(Al,C)~-dotierter SSiC- sowie undotierter HIPSiC-Versuchs-
materialien Bedeutsamkeit erlangt, nicht beobachtet. Zur
Absicherung dieser Feststellung wurden u.a. Untersuchungen

an reinem Al durchgefiihrt und entsprechende Kontaminations-

kinetiken aufgenommen.

Typische HRAES-Korngrenzenanalysen gehen aus den Abbgn. 25,
26 und 27 bzw. 28 und 29 hervor, die Punktanalysen zugrunde-
liegenden Objektbereiche wurden gekennzeichnet. Abb. 25
zeigt den Korngrenzenzustand im (A14C3, C)~-dotierten SSiC I,
die Anreicherung der grundsdtzlich gemeinsam auftretenden
Elemente Al und B ist ersichtlich. Integrale B-Gehalte (Al,
C)-dotierter Sorten betragen nach der chemischen Analyse

< 0,2 At.% (vgl. Tab. 4). Die &duBerst geringe Tiefenaus-
dehnung der nachgewiesenen Korngrenzenbelegung geht aus der
Zusammenstellung expandierter Spektren in Abb. 26 hervor.
Der Korngrenzenzustand nach der Schichtdickenbestimmung un-
ter Ar-Abtrag < 1 nm ist mit dem analytischen Befund trans-
granularer Bereiche unmittelbar vergleichbar, das stéchio-
metrische C (272 eV)/Si (92 eV)-Verhdltnis der Matrix wie-
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Abb. 25: Korngrenzenzustand im (Al ,C C)-dotierten SSiC I

473"
derhergestellt. Die Al-Konzentration dieser Grenzfldchen-
bzw. Korngrenzensegregation betrigt zwischen 5 und 6 At.%,
der B-Gehalt liegt zwischen 4 und 5 At.% (vgl. Anmerkungen
im folgenden). Abbildende Darstellungen der Grenzfl&dchen-
belegung sind im Einzelfall glinstig gearteter Objektbereiche
m8glich, das Beispiel einer Al-Verteilungsanalyse ist aus
Abb. 27 ersichtlich.

Der Korngrenzenzustand flir das (ALN,C)~dotierte Versuchs-
material S8SiC II geht aus Abb. 28 hervor, neben Anreiche-
rungen der Elemente Al und B beinhalten die Spektren durch-
gefihrter Punktanalysen geringe, auf das verwendete Addi-
tiv ALIN zurlickzufiihrende N-Gehalte. Wie im Falle des SSiC I
treten die segregierten Elemente grundsdtzlich gemeinsam
auf. Die geringe Tiefenausdehnung der Anreicherungsschichten
ist aus Abb. 29 ersichtlich, der Korngrenzenzustand nach
Abtrag weniger Atomlagen < 1 nm zeigt ausschlieBlich die
Matrixelemente Si und C in wiederhergestellter Stdchiome-

trie. Die errechnete Al-Konzentration in den Korngrenzen
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Abb. 26: Korngrenzenzustand im (Al4C3,C)~dotierten Ssic I

vor und nach Ar-Abtrag im Vergleich zur Matrix




Abb. 27: Al-Korngrenzenkorrelation im (A14C3,C)—dotierten
SSiC I
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Abb. 28: Korngrenzenzustand im (AlN,C)-dotierten SSiC II

betrdgt zwischen 4 und 5 At.%, die B-Konzentration zwischen
3 und 4 At.%. Die zusidtzlich nachgewiesene N-Intensitdt be-

ruht auf Konzentrationen zwischen 1,5 und 2,5 At.%.

Unter Berilcksichtigung der spezifischen Informationstiefe
niederenergetischer Si (92 eV)-Intensitdt sowie tatsdch~
licher Tiefenausdehnung der vorliegenden Grenzfldchense-

gregation (max. 3 nm /118/, < 1 nm) ergeben sich gegeniber
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errechneten Konzentrationsangaben deutlich h&here Real-
gehalte. Aufgrund der Tatsache, daB mehr als die

Hdlfte primdrangeregter Auger-Emission der &uBeren ("top-
outermost") Atomlage entstammt /115, 118-120/, wird fir die
auf totaler Informationstiefe basierenden Segregationskon-
zentrationen ein Multiplikationsfaktor um 2,0 vorgeschla-
gen. Die korrigierte Al-Konzentration in den Korngrenzen
beider Versuchsmaterialien wlirde demnach > 8 At.%, die ent-
sprechende B-Konzentration > 6 At.% betragen. Al in ge-
18ster Form wurde unter Zugrundelegung elementspezifischer
Nachweisempfindlichkeit (< 0,3 At.%) nicht festgestellt.

6.6.4.2. (B,C)-dotiertes SSiC

Im Falle (B,C)-dotierter SSiC-Versuchsmaterialien gestaltet
sich die Selektierung zur Analyse geeigneter Korngrenzen-—
bereiche aufgrund dominierender Transgranularbruchanteile
(vgl. Kap. 5.5) vergleichsweise aufwendig und zeitintensiv.
B=SSiC VII konnte in diesem Zusammenhang auch im szgekﬁhl—
ten Zustand aufgrund vollstédndig transgranularen Bruchver-
haltens nicht untersucht werden. (B,C)-dotierte Versuchs-
materialien zeigen darliberhinaus unter dem EinfluB der Pri-
mdranregung lokale Aufladungseffekte, im Einzelfall muBte
unter Einblifung lateralen Aufldsungsvermdgens zu erniedrig-
ten Beschleunigungsspannungen (5 bzw. 3 kV) und geneigten

CMA-Positionen libergegangen werden.

Die durchgefiihrten Untersuchungen vorliegender Versuchsma-
terialien III-VI sowie hier nicht n&her bezeichneter Labor-
qualitdten begrilinden eindeutige, aus analytischer Sicht auf
identischen Befunden beruhende Aussagen. Beispielhaft fiir
(B,C)~dotiertes 0-SSiC zeigen die Abbgn. 30 und 31 charak-
teristische Punktanalysen interkristalliner Bereiche im
SSiC IV und SSiC V. Die Korngrenzen (B,C)-dotierter a-SSiC-
Werkstoffe sind demnach im Gegensatz zur mikrochemischen Be-
schaffenheit (Al,C)-enthaltender Qualititen hochrein, die
Existenz einer Korngrenzensegregation oder =-phase ist aus-

zuschlieBen. Spuren von B oder Verunreinigungselementen an
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den Korngrenzen konnten in keinem Fall nachgewiesen werden,
die Spektren der Punktanalysen inter- bzw. transkristalliner
Bereiche sind grunds&dtzlich identisch. Stdchiometrieunter-
schiede zwischen Korngrenzen und Matrices wurden in diesem

Zusammenhang ebenfalls nicht beobachtet.

B wurde in (B,C)-dotierten Versuchsmaterialien ausschlieB-
lich im Rahmen integraler Flichenanalysen (20 x 20 umz)
transgranularer Kornverb&dnde in geldster Form nachgewiesen.
Dabei festgestellte B-Konzentrationen liegen zwischen 0,3
und 0,5 At.% und sind somit in erster Nidherung mit autora-
diographisch ermittelten Festkdrperldslichkeiten vergleich-

bar (vgl. Tab. 12).
6.6.4.3. HIPSiC

Gewisse Schwierigkeiten hinsichtlich der Selektierung zur
Analyse geeigneter Korngrenzenbereiche bereiten auch die
HIPSiC-Versuchsmaterialien I und II. Zum dominierenden Trans-
granularbruchanteil (vgl. Kap. 5.5) addieren sich aufgrund
sehr feinkristalliner Gefilige (vgl. Tab. 9) abbildungs- bzw.
erkennungstechnische Probleme. Lokale Aufladungseffekte an-
dererseits treten nur vereinzelt auf und sind von unterge-

ordneter Bedeutung ohne einschrédnkende Auswirkung.

Uberraschendes Ergebnis durchgefilhrter HRAES-Punktanalysen

ist der Nachweis unterschiedlich gearteter Segregations-
phdnomene atypischer Elemente in den Korngrenzen beider
HIPSiC~-Versuchsmaterialien. Der Korngrenzenzustand im HIPSiC I
geht aus Abb. 32 hervor, der eindeutige Nachweis fir die Se-
gregation der Elemente B und Al ist offensichtlich. Spuren
dieser klassischen SSiC-Additive wurden bereits im Rahmen
chemischer Analysen (vgl. Tab. 4) festgestellt, ursdchliche
Erkldrungen ihres Auftretens liegen herstellerseitig nicht
vor. Die segregierten Elemente treten wie im Falle (Al,C)~-
dotierter SSiC-Werkstoffe gemeinsam auf. B-reiche Korngren-
zen sind dabei an Al-verarmt und umgekehrt. Je nach analysier-

tem Korngrenzenbereich liegen Al-Konzentrationen zwischen <1
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Abb. 32: Korngrenzenzustand im HIPSiC I

und 3 At.% vor, wdhrend die insgesamt hShere B-Konzentration
zwischen 2 und 4 At.% betrdgt. Die Tiefenausdehnung < 1 nm
umfaft wenige Monolagen, hinsichtlich notwendiger Korrektur
errechneter Konzentrationsangaben gilt das fir (Al,C)-dotier-

te SSiC~Versuchsmaterialien erwdhnte.

Wadhrend HIPSiC I-Korngrenzen gleichviel oder mehr B als Al
enthalten, zeigen HIPSiC II-Korngrenzen gegenldufige Verhdlt-
nisse unter dominierender Al-Segregation. Berechnete Al-Kon-
zentrationen liegen zwischen 2 und 4 At.%, entsprechende B-
Gehalte zwischen 1 und 3 At.%. Flr die erforderliche Korrek-

tur dieser Angaben gilt analoges.

Zusdtzlich wurde in HIPSiC II-Korngrenzen Sauerstoff festge-
stellt. Wdhrend transgranulare Regionen unmittelbar nach dem
UHV-Bruchvorgang keinen O-Nachweis ergeben, liegen dicht be-
nachbart in den Korngrenzenbereichen O-Konzentrationen um

10 At.% vor. Diesem Ergebnis kommt in zweifacher Hinsicht be-

sondere Bedeutung zu:




- das Fehlen von Cfrei—Einschlﬁssen im Geflige
deutet auf nicht durchgefiihrte Desoxidation
hin

- die O-Anreicherung. in den Korngrenzen ist nicht

auf Kontaminationseinflilisse zuriickzuflihren.

Letztere Aussage beruht auf der Beobachtung charakteristischer
O-Intensitdtsabnahme unter dem Einfluf der Primdranregung. Als
Ursachen dieser Konzentrationsabsenkung kommen konkurrierende,
den Bindungszustand vorliegender O-Atome verindernde Prozesse
elektronenstimulierter Desorption, Reduktion oder Reaktion un-
ter CO-Bildung in Frage. Im Gegensatz dazu erfahren durch Kon-
tamination hervorgerufene O-Anreicherungen keinerlei durch
duBeren ElektronenbeschuB induzierten Verinderungen, bedingt
durch hohe Oberflichenaffinitdt liegen stabile Bindungsver-

hdltnisse vor.

Vergleichende Analysen inter- bzw. transkristalliner Bereiche
in Abh&dngigkeit der Zeitdauer nach dem Bruchvorgang stellen

ein weiteres Beweisglied fiir die Echtheit nachgewiesener O-
Korngrenzengehalte dar. Wdhrend dabei flir intergranulare Be-
reiche keinerlei O-Kontamination registriert wird, zeigen
Spaltbruchflédchen eine zeitliche Konzentrationssteigerung. Die
Ausbildung O-reicher Korngrenzensegregation unter Abwesen-
heit SSiC-typischer C i—Mikroheteroqenitét ist demnach offen-
sichtlich.

fre

In Konsequenz dargelegter Befunde kdnnen unverfdlschte Korn-
grenzenspektren ausschlieflich unter Inkaufnahme unglinstiger
Signal/Rausch-Verhidltnisse aufgenommen werden. Um elektronen-
stimulierte Prozesse weitgehend auszuschlieBen ist daher die
zur Datenerfassung erforderliche Verweildauer des fokussier-
ten Primidrelektronenstrahls auf Korngrenzenfldchen gering zu
halten. Im Gegensatz zu dieser Einschrédnkung kodnnen O-Vertei-
lungsanalysen im Rahmen hier vorliegender Grenzflédchenanreiche-
rung ohne nennenswerte Intensititsverfdlschung aufgenommen wer-
den, die Primérstrahl-Verweildauer pro Bildpunkt (hier:25600 Ein-
Zelsegmente) betrdgt dabei nur Bruchteile derjenigen bei der




Erstellung von Punktanalysen. Die gleichzeitig vorliegenden
Konzentrationen der segregierten Elemente Al und B reichen
in diesem Zusammenhang zur Erstellung von Elementverteilungs-

analysen allerdings nicht aus.

Der charakteristische HIPSiC II-Korngrenzenzustand geht aus
Abb. 33 hervor, die abbildende Darstellung der O-Anreicherung
ist der O-Verteilungsanalyse zu entnehmen. Wie im Falle (Al,

C)-dotierter SSiC-Werkstoffe umfaBt die Tiefenausdehnung der

Jinterkristalliner Bereich
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Abb. 33: Korngrenzenzustand und O-Korngrenzenkorrelation im

HIPSiC II




Al-B-O-reichen Grenzflichensegregation nur wenige Monolagen,
darauf deutet u.a. die unwesentlich beeinfluBte Si (92 eV)-
Intensitdt der Untergrund-Matrix hin. Die begleitende Al-An-
reicherung der Korngrenzen liegt unter Bertlicksichtigung nach-
gewiesener 0O-Gehalte nicht bzw. nicht vorwiegend in oxi-
discher Form (-~ Peakmodifikation) vor. Naheliegend ist da-

gegen die Ausbildung silikatischer Komplexverbindungen.

7. Hochtemperatureigenschaften

Keramische Werkstoffe kdnnen im Hochtemperatur-Langzeitein-
satz bereits bei Spannungen versagen, die deutlich unter-
halb der Kurzzeitfestigkeit liegen. Als Ursachen dieses Ver-
haltens sind Kriechprozesse, oxidative Vorginge sowie das
langsame Wachstum vorhandener Risse zu benennen. Um zu unter-
suchen, ob die Hochtemperatur-Langzeiteigenschaften der vor-
liegenden SiC-Werkstoffe einer Beeinflussung durch nachge-
wiesene Inhomogenitdten, Korngrenzenzustidnde und Geflgepara-
meter unterliegen, wurden Oxidations- und Kriechversuche so-
wie Messungen zur Bestimmung der Zeitstandfestigkeit durchge-
fihrt.

7.1. Kriechverhalten

Kriechprozesse stellen ein maBgebendes Anwendbarkeitskriteri-
um keramischer Komponenten dar /132/. Sich einstellende sta-
tiondre Kriechgeschwindigkeiten éstat /133/ konnen dabei durch

spezielle Formen der Norton-Gleichung /134/

o n .
€qpar = B 0 exp (~Q/R+T)

beschrieben werden, wobei A eine strukturabhingige Material-
konstante, ¢ die anliegende Spannung, n den Spannungsexpo-
nenten und Q die notwendige Aktivierungsenergie reprédsentie-
ren. Die die vorliegenden Kriechmechanismen charakterisieren-
den Werte des Spannungsexponenten und der Aktivierungsenergie
lassen gsich durch Variation der Versuchsparameter ermitteln,

den GrdBen R und T kommt die iibliche Bedeutung zu. Die auf-




tretenden Kriechverformungen beruhen auf Diffusionsprozessen,
Korngrenzengleitvorgdngen,der Bewegung von Versetzungen oder

Korngrenzentrennungs—- bzw. Porenbildungsmechanismen /135,136/.

Die Kriechbestédndigkeit technischer SiC-Werkstoffe ist im
allgemeinen hervorragend und deutlich besser als diejenige
dichter Si3N4—Materialien. SiC-Qualitdten jlingeren Datums
wurden an verschiedenen Stellen im Druck- /137/ und Biege-
kriechversuch /138,139/ getestet. Dabei zeigte sich, daB ty-
pische Kriechgeschwindigkeiten von a-SiC-Werkstoffen unter
einer Biegespannung von 100 MPa auch bei sehr hohen Tempera-
turen, z.B. 1SOOOC, nach hinreichender Versuchsdauer bis in
den Bereich < 1078 h™! absinken und damit die Grenze der Mep-
barkeit erreichen. Bei wesentlich h8heren Spannungen wurde
im Druckversuch nachgewiesen, daB die Spannungsabhdngigkeit
der Kriechgeschwindigkeit 2 durch eine Grenzspannung g, ge-
trennte Bereiche aufzeigt. Unterhalb dieser Grenze (co =

500 MPa bei 1490°C, 0-5SiC) ist die Kriechgeschwindigkeit
durch eine lineare Spannungsabhdngigkeit und Diffusionspro-
zesse gekennzeichnet, flir hthere Spannungen werden stdrker
ausgeprdgte Spannungsabhdngigkeiten sowie Gefligeschddigungen

durch auftretende Kriechporen festgestellt /137/. Ahnliche

Zusammenhdnge werden, allerdings nur flir den unteren Spannungs-

bereich, im Biegekriechversuch beobachtet /138,139/.

Eigene Untersuchungen sollen auf der Basis dieses Kenntnis-
standes dem Ziel dienen, eventuell vorhandene Auswirkungen
der Sinterzusdtze bzw. der beobachteten Geflige- und Korngren-
zenmerkmale sowie der Modifikationen auf das Kriechverhalten
festzustellen. Die Messungen wurden an Luft bei T = 1400°C
und im vakuum bei T = 1500°C im 4-Punkt-Biegekriechversuch
unter Verwendung prismatischer Probestdbchen der Abmessungen
3,5 x 4,5 x 45 mm durchgefiihrt. N&here Angaben zur Versuchs-

flihrung sind in friilheren Arbeiten /136,139/ enthalten.

Die Versuchsbedingungen wurden bis an die CGrenze des experi-
mentell MOglichen gesteigert. Dadurch konnten trotz sehr

niedriger Kriechgeschwindigkeiten deutliche Unterschiede im




Kriechverhalten der untersuchten Materialien festgestellt
werden. Typische Kriechkurven der Werkstoffe SSiC I-VI an
Luft sind in Abb. 34 dargestellt. Es ist zu erkennen, da8
die Kriechdehnungen nach sehr geringen Anfangsverformungen
mit fortschreitender Versuchsdauer nur noch unwesentlich
Zzunehmen. Die unterschiedlichen spontanen Dehnungsbetridge
bei Versuchsbeginn sind experimentell bedingt und ohne wei-
tere Bedeutung. Allein SSiC I zeigt nach l&ngerer Versuchs-
dauer eine weiter ansteigende Kriechkurve mit abnehmender
Kriechgeschwindigkeit. Zur genaueren Untersuchung dieses
Verhaltens miiRten die Versuchsbedingungen zus&tzlich ver-
schirft werden, was an Luft aufgrund der experimentell ge-

gebenen Mdglichkeiten nicht zu realisieren war.

1,5+

. 1400°C, 130 MPa —— GSiC 1

5 —————— SSICII

% —— S§SiC I1I

sty - mmes SSiC 1V

@ — — §SiC VI

2 -

E e T T T T e e

s | ommmmmmmnimis

W 0,5—

(O]
T 1 1
40 60 80

Zeit [h]

Abb. 34: Kriechkurven der o-SSiC-Versuchsmaterialien an Luft

Im Vakuum (1 x ‘IO—.4

Pa) konnte bei hbheren Temperaturen ex-
perimentiert werden. Ergebnisse aus Langzeitversuchen, z.B.
Uber 100 h, gehen fiir die Werkstoffe $SiC I-III und V aus
Abb. 35 hervor. Die dargestellten Spannungsabhdngigkeiten der
Kriechgeschwindigkeiten wurden durch Spannungswechselversuche
ermittelt. Die jeweilige Kriechgeschwindigkeit erreicht dabei
nach jeder Spannungssteigerung nach einem {ibergangsbereich
einen anndhernd zeitunabhingigen, in die Darstellung aufge-
nommenen Wert. Die so ermittelte Abhdngigkeit der Kriechge-
schwindigkeit von der Spannung ist fiir die untersuchten Werk-

stoffe entsprechend der Norton-Gleichung mit einem Exponenten
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Abb. 35: Spannungsabhidngigkeit der Kriechgeschwindigkeit ver-

schiedener o-8SiC-Versuchsmaterialien im Vakuum

n v 1 zu charakterisieren. Der EinfluB der unterschiedlichen
Dotierung duBert sich durch eine Tendenz (Al,C)-enthaltender
Qualitdten zu hdheren Kriechgeschwindigkeiten, wdhrend (B,C)-
dotierte Sorten in der Regel kriechbestédndiger sind. Es ist

jedoch anzumerken, daB die geringen Unterschiede der Dichten




und mittleren Korngrdfen ebenfalls EinfluB auf die auftreten-

den Kriechgeschwindigkeiten nehmen k&nnen.

V6llig andere Verhdltnisse liegen im Falle des g-SSiC VII vor,
dessen Kriechkinetik ausfiihrlicher dargestellt werden soll.
Unter konstanter Spannung wurden im Vakuum-Langzeitversuch

(1 x 1O=4 Pa, > 150 h) bei T = 1500°C hohe Kriechverformungen,
teilweise > 10 O/oo erreicht. Typische Kriechkurven flir 5 ver-
schiedene Spannungen gehen aus Abb. 36 hervor. Die entsprech-
enden Darstellungen der Kriechgeschwindigkeiten iliber der Zeit
und der Kriechdehnung sind aus den Abbgn.37-39 ersichtlich.
Was Abb. 36 nicht ohne weiteres erkennen 14Bt, wird aus den
zuletzt genannten Darstellungen deutlich: Ausgeprigten Pri-
mdrbereichen folgen andauernde Versuchsphasen (> 100 h)
weiterhin geringfiigig abnehmender Kriechgeschwindigkeiten.

Zur Ermittlung der Spannungsabhidngigkeit werden deshalb die
Uber das letzte Drittel der Versuchszeit gemittelten Kriech-
geschwindigkeiten herangezogen. Dabei zeigt sich, daB im
Spannungsbereich zwischen 100 und 220 MPa eine im Vergleich
zu den a-SSiC-Werkstoffen stidrker ausgeprdgte Spannungsab-
h&ngigkeit mit einem Exponenten n = 2,1 auftritt. Die Kriech-
geschwindigkeiten liegen dabei im Bereich zwischen den fiir

(Al,C)-dotierte o0-SSiC-Werkstoffe ermittelten Werten.

Neben dem Kriechen kann eine unterkritische Beanspruchung
keramischer Werkstoffe bei hohen Einsatztemperaturen zum
langsamen Wachstum vorhandener Risse und damit zu einem Fe-
stigkeitsverlust mit zunehmender Einsatzdauer fiihren. Das
Zeitstandverhalten verschiedener SSiC- bzw. HIPSiC-Versuchs-
materialien wurde aus diesem AnlaB an Biegeproben der Ab-
messungen 3,5 x 4,5 x 45 mm im statischen 4-Punkt-Versuch
unter zeitlich konstanter Last untersucht und jeweils die
Zeit bis zum Bruch gemessen. Hauptsidchlich wurden die Lebens-
dauerversuche an Luft, im Einzelfall auch im Vakuum durchge-
flihrt.
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Abb. 38: Kriechgeschwindigkeit von g-8SiC VII in Abh3ngig-
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Unterliegt ein Werkstoff unterkritischem RiBwachstum, so
wird bei Festigkeitsmessungen ein EinfluB der Belastungsge-
schwindigkeit beobachtet. Die unterkritische RiBwachstums-
geschwindigkeit v = g% eines Risses der Ldnge a l&dBt sich
Uber einen weiten Bereich des Spannungsintensitédtsfaktors

KI durch den linearelastischen Ansatz /140,141/

beschreiben, wobei die Materialkenngrdfen A und N von den
duBeren Versuchsparametern Temperatur und Umgebungsmedium
abhdngen. Unter Zuhilfenahme der Bestimmungsgleichung fiir

den Spannungsintensitdtsfaktor

wobei die Korrekturfunktion Y die aktuellen Verhdltnisse der
RiB~ und Probengeometrie berlicksichtigt, filihrt die Verknlip-
fung beider Gleichungen zu einer Ndherungsbeziehung zwischen

der Standzeit tS und der im statischen Versuch aufgebrachten

Spannung g
t . ON = cgonst.

Wird ¢ Uber tS im doppeltlogarithmischen MaBstab aufgetragen,

so erhdlt man Lebensdauergeraden der Form
lg 0 = -~ 1 lg t, + C
N S

wobei der Ausdruck - % den Steigungen der Geraden entspricht.
Hohe N-Werte bedeuten daher einen vergleichsweise geringen Festig-
keitsabfall. Dabei beruht die Zugrundelegung der linearelas-
tischen Beziehung v ~ KIN auf der Annahme, daB sich im Werk-
stoff keine oder nur vernachlissigbar kleine Kriechvorgdnge

- abspielen. Im Falle stdrkeren Kriechens treten Abweichungen
von den linearelastisch berechneten Lebensdauergeraden auf,

- die zum beschleunigten Festigkeitsabfall und charakteristischen

Kriechbruch fiihren /142/.
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SSiC-Werkstoffe widerstehen langsamem Rifwachstumauch bei hohen
Einsatztemperaturen /143,144/. Unterhalb 1200°C kann das Auf-
treten langsamen RiBwachstums gdnzlich ausgeschlossen werden
/145-148/. Dennoch wurde im Vergleich z.B. zum reaktionsin-
filtrierten Si-SiC unter bestimmten Bedingungen eine ausge-
prdgte Anfdlligkeit gegeniiber unterkritischem RiBwachstum
beobachtet /149/. Insbesondere der verstidrkende EinfluB oxi-
dativer Vorbehandlungen ist in diesem Zusammenhang zu be-
rlicksichtigen /147/. Dariiberhinaus wurde im Falle (Al,C)-do-
tierter Materialien hbherer Dotierungskonzentration eine
wachsende Tendenz zum intergranularen Bruchverhalten und un-
terkritischen RiBwachstum festgestellt /150/. Flr Lebens-
daueruntersuchungen an SSiC-Werkstoffen werden in der Lite-
ratur unter unterschiedlichen Versuchsbedingungen ermittelte
N-Werte zwischen 10 und 80 angegeben /143-147, 149-151/. Le-
bensdaueruntersuchungen an HIPSiC-Werkstoffen wurden nicht
bekannt. Eine Ubersicht der bisher zum unterkritischen RiB-
wachstum von SSiC-Werkstoffen erschienenen Arbeiten wurde

vom Autor mitherausgegeben /152/.

Eigene Ergebnisse statischer Lebensdauerversuche an SSiC-
Versuchsmaterialien gehen aus Abb. 40 hervor. Aufgetragen
worde die auf die im Kurzzeitversuch bei T = 1300°C an Luft
ermittelte HeiBbiegefestigkeit bezogene Biegespannung o Uber
der Standzeit t,. Die Messungen wurden an Luft an durch einen
Knoop-Hdrteeindruck vorgeschddigten Proben durchgefiihrt.

Nicht gebrochene Proben wurden gekennzeichnet, nicht am Hdrte-
eindruck gebrochene nicht berilicksichtigt. Die gemessenen N-
Werte liegen zwischen 23 (SSiC V) und 64 (SSiC III) und wei-
sen somit eine mdBig ausgeprigte Tendenz der SSiC-Versuchs-
materialien zu einem Festigkeitsverlust mit zunehmender Ein-
satzdauer nach. Hinsichtlich der im Einzelfall vorliegenden
Dotierungsart lassen die ermittelten RiBwachstumsparameter N
keine charakteristische Eigenart erkennen. Im Einzelversuch
ermittelte N-Werte an Luft voroxidierter Proben (500 h, 13OOOC)
deuten auf gegeniiber dem Anlieferungszustand geringfiligig

erniedrigte Standzeit hin. Gleichzeitig werden offensichtlich
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Abb. 40: Spannungsabhidngige Lebensdauer verschiedener SSiC-

Versuchsmaterialien an Luft

h8here Spannungen ertragen. Im Vakuum durchgefilhrte Einzel-
versuche lassen dagegen keinerlei Anzeichen unterkritischen

RiBwachstums erkennen.

Durch fraktographische Untersuchungen mit dem Rasterelektro-
nenmikroskop wurde festgestellt, daB die Bruchfl&chen (B,C)-
dotierter SSiC-Materialien eine klare Unterscheidung zwischen
langsamem und katastrophalem RiBwachstum zulassen. Dagegen
ist diese Unterscheidung flir (Al,C)-dotierte SSiC-Werkstoffe
nicht mdglich. Charakteristische Bruchfldchen beider Material-
typen nach dem Lebensdauerversuch sind in Abb. 41 gegeniiber-
gestellt. Abb. 41a zeigt im (B,C)-dotierten SSiC VI unter-
halb der Knoop-Schddigung eine deutliche, ringftrmig ausge-
bildete Zone langsamen RiBwachstums mit vorwiegend intergra-
nularem Bruchmodus (Abb. 41b). Der katastrophale RiBRfort-
schritt im Restquerschnitt der Probe erfolgt transgranular
(Abb. 41c). Im (Al,C)-dotierten Werkstoff herrscht intergra-
nulares Bruchverhalten iiber den gesamten Probenquerschnitt
vor, dargestellt in Abb. 41d flir einen Bereich direkt unter-

halb der Knoop-Schiddigung im SSiC II.
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Abb. 41: Rasterelektronenmikroskopische Bruchfldchenauf-

nahmen nach Lebensdaueruntersuchungen am (B,C)-do-
tierten SSiC VI (a-c) und (Al,C)-dotierten SSiC II

Im Gegensatz zum Verhalten der SSiC-Werkstoffe wurde fiir
HIPSiC II an Luft selbst unter extremer Beanspruchung (220
MPa, 1400°C) keine Zeitabhdngigkeit der Festigkeit beobach-

4 Pa), wie aus

tet. Dagegen zeigt sich im Vakuum (1 x 10
Abb. 42 hervorgeht, eine deutliche Anfdlligkeit gegeniiber
unterkritischem RiBwachstum. Aufgrund dieser Anfdlligkeit
wurden die verwendeten Biegestdbchen nicht vorgeschddigt.
Auch wurden die herrschenden Spannungsverh&dltnisse nicht
auf die HeiBbiegefestigkeit bezogen. Im Vakuum wurde bei

T = 1500°C ein N-Wert von 11 ermittelt. Fiir einen Werkstoff
ohne beabsichtigt eingebrachte Sinterzusdtze stellt dieses
Ergebnis eine unerwartet ausgeprdgte Zeitabhdngigkeit dar,
hohe Beanspruchungen werden daher nur iber kurze Zeitr&dume
ertragen. Im Falle des HIPSiC I wurden die Lebensdauerver-
suche aufgrund extrem unterschiedlicher Standzeiten abge-

brochen.

(d)
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Abb. 42: Spannungsabhdngige Lebensdauer fiir HIPSiC II im

Vakuum

7.3. Oxidationsverhalten

Die Lebensdauer keramischer Hochtemperaturwerkstoffe hidngt
auferdem entscheidend von ihrer Oxidationsbestdndigkeit und
den durch die oxidativen Vorgédnge bewirkten Eigenschafts-
dnderungen ab. SiC-Materialien bieten hier glinstige Voraus-
setzungen. Grundlegende Untersuchungen Uber ihr Oxidations-
verhalten wurden in /153-161/ durchgefiihrt, eine zusammen-
fassende Ubersicht zurilickliegender Arbeiten erstellte

Schlichting /162/.

Grundsé&tzlich muB bei der Oxidation von SiC-Werkstoffen
Zzwischen der aktiven und der passiven Oxidation unterschie-
den werden. Die aktive Oxidation ist mit erheblichen Masse-
verlusten verbunden und kann nur bei sehr geringem 02—Partial—
druck auftreten. Sie ist daher fiir die praktische Anwendung
ohne Bedeutung. Die passive Oxidation hingegen filihrt zur

Bildung schiitzender SiOZ—Deckschichten und ist fir die
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hohe Oxidationsbestdndigkeit von SiC-Werkstoffen ausschlag-
gebend. Die Déckschichten folgen einem parabolischen Wachs-
tumsgesetz und kdnnen glasiger oder teilkristalliner Natur
sein. Thre Schutzwirkung wird erst bei sehr hohen Tempera-
turen > 1700°C durch die geringe Viskositdt des SiOZ—Glases
gemindert. Der Schichtwachstumsmechanismus der passiven
Oxidation wird durch materialeigene Parameter (Korngr®Be,
Zusdtze) und solche der oxidierenden Atmosphire (OZ—Partial—
druck, Temperatur) gesteuert. Die Oxidationskinetik selbst
wird durch die Permeation des molekularen Sauerstoffs durch
die SiOZ—SchiCht bestimmt. Verunreinigungen k&nnen die Bil-
dung der fliissigen Si0,-Phase und damit den Sauerstoff-
transport durch die Schicht beglinstigen. Das Material ver-
liert dabei an Oxidationsbestdndigkeit. Inwieweit sich bei
SSiC-Werkstoffen die Dotierungselemente auf das Oxidations-
verhalten auswirken, geht aus der Fachliteratur ebensowenig

hervor wie Angaben iiber die Sauerstoffl&slichkeit.

Eigene Untersuchungen zum Oxidationsverhalten wurden mit den
(Al,C)-dotierten SSiC-Versuchsmaterialien I und II sowie den
(B,C) ~dotierten SSiC-Versuchsmaterialien IIT und IV durchge-
fihrt. Dabei gelangten Serien prismatischer Probestdbchen

der Abmessungen 3,5 x 4,5 X 45 mm mit geschliffener Ober-
fldche zum Einsatz. Vor der Oxidationsbehandlung wurden diese
sorgfdltig gereinigt, getrocknet und gewogen. AnschlieBend
wurden die SSiC-Stdbchen einem 500-stiindigen GliihprozeB bei

T = 1300°C an Luft unterzogen. Nach dieser Glithung wurde mit
dem Lichtmikroskop eine diinne, porenfreie Si0,-Glasschicht auf
den Probenoberflichen beobachtet (< 1 um Dicke). Qualitative
Untersuchungen mit Hilfe der ROntgendiffraktometrie ergaben
geringe Cristobalit-Anteile in den Oxidschichten aller Ma-
terialien. Die Gewichtszunahme der Proben war nach dieser
ersten Oxidationsbehandlung &duBerst gering, wie aus Abb. 43
ersichtlich ist. Die Gliihungen wurden daraufhin bei T = 1500°C
mit den Proben der 1300°C-Behandlung fiir weitere 500 h fort-
gesetzt. Nach dieser Vorgehensweise konnte eine deutliche Ge-
wichtszunahme der Versuchsmaterialien verzeichnet werden,

dargestellt ebenfalls in Abb. 43. Wihrend die (B,C)-dotierten
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Abb. 43: Gewichtszunahme verschiedener SSiC-Versuchsmate-

rialien nach Gliihbehandlung an Luft

Sorten nach der ersten Glilhbehandlung hbhere Gewichtszu-
nahmen als (Al,C)-dotierte Qualitdten aufweisen, war nach
dem insgesamt 1000-stiindigen ProzeB kein wesentlicher Unter-
schied im Oxidationsverhalten der beiden Materialtypen fest-
zustellen. Die anfdnglich stédrkere Oxidation des (B,C)-do-
tierten SSiC kann mit der Bildung von weniger dichten, B-
Silikate enthaltenden Schichten erkldrt werden /72/. Bei
ldngeren Gliihzeiten und hdheren Temperaturen fillt dieser
Nachteil (B,C)-dotierter SSiC-Werkstoffe jedoch nicht mehr

ins Gewicht.

Alle Probenoberflichen waren nach der 1000-stiindigen Oxida-
tion mit einer amorphen, teilweise poreniibersiten Sioz—
Schicht liberzogen. Mit dem R6ntgendiffraktometer konnten
gegenliber der 13000C-Behandlung deutlich erhdhte Cristoba-

lit-Anteile in den Oxidschichten nachgewiesen werden. Raster-
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elektronenmikroskopische Untersuchungen zeigen in Abb. 44,
daB (Al,C)-dotierte Materialien zur Ausbildung dickerer Oxid-
schichten neigen als (B,C)-dotiertes SSiC. Die SiOz—Schicht—
dicke der (Al,C)-dotierten Versuchsmaterialien lieqt zwischen
4 und 8 um, die der (B,C)-dotierten Qualititen nur zwischen

3 und 5 ym. In den Oxidschichten der (Al,C)-dotierten Proben
konnten mit chemischen wie mit mikroanalytischen Methoden be-
trdchtliche Al-Anreicherungen nachgewiesen werden. Die Al-
Konzentration lbersteigt hier die Matrixgehalte um etwa das
10-fache. Es ist in diesem Zusammenhang nicht auszuschlieBen,
daB in der Schicht amorphe Al-Silikate vorliegen. B-Anreiche-
rungen konnten dagegen in den SiOZ—Schichten der (B,C)-dotier-
ten Versuchsmaterialien in keinem Fall detektiert werden.
Dieses, mit dem niedrigen Dampfdruck entstehender B-Oxide er-

kldrbare Ergebnis wurde erwartet.

.

SSicC I SsicC IT
(Al,C) -dotiert

SSiC IIT S51C IV

(B,C)-dotiert
Abb. 44: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen der Siozﬂ

Deckschichten verschiedener SSiC-Versuchsmaterialien




HRAES-Untersuchungen an den Korngrenzen an Luft voroxidier-
ter Proben vermitteln im Falle der (Al,C)-dotierten SSiC-Ma-
terialien I und II den Eindruck gegeniiber den Anlieferungs-
zustdnden geringfligig erhthter Konzentrationen der segregier-
ten Elemente Al und B. Der vermeintliche, d.h. analytisch
nicht eindeutigqg fundierte, zusdtzliche Anreicherungseffekt
beider Spezies betrdgt je nach untersuchter Korngrenze bis
zu 2 At.%. In den Gefligen (B,C)-dotierter SSiC-Versuchs-
materialien wurden dagegen keinerlei mikrochemische Ver-
dnderungen festgestellt, insbesondere entsprechen die Korn-
grenzenzustdnde nach wie vor den analytischen Befunden der
Ausgangswerkstoffe. Im Inneren an Luft voroxidierter Proben
konnte in diesem Zusammenhang weder mit chemischen noch mit
mikroanalytischen Methoden in die Materialien eindiffundier-

ter Sauerstoff nachgewiesen werden.

(Al,C)~-dotierte SSiC-Versuchsmaterialien, die unter angendher-
ten Sinterbedingungen einer Kurzzeitglliihung im Vakuum (120 min
bei ZOOOOC, 1 x 10—3 Pa) ausgesetzt waren, zeigen im Gegensatz
zu den an Luft gewonnenen Erkenntnissen deutliche Korngrenzen-
anreicherungen der Elemente Al, B uhd 0. Die jetzt in den
Korngrenzen vorliegende O-Konzentration betrdgt im Einzel-
fall mehr als 10 At.%. Nach der Vakuumgliihung wurden dariliber-
hinaus in verschiedenen Versuchsmaterialien vereinzelt auf-
tretende Mikropartikel < 100 nm @ beobachtet und durch HRAES-
Punktanalysen hdchster Ortsauflésung als SiOZ—Ausscheidungen
identifiziert. Der Nachweis von Sauerstoff in Form oxidischer
Korngrenzenphasen und Ausscheidungen ist mit einiger Sicher-
heit auf die Nichtausbildung schiitzender Deckschichten und die
vorgegebene, leider nicht analysierbare Vakuumglite zuriickzu-
fihren. Al-reichen Korngrenzen (Al,C)-dotierter SSiC-Werk-
stoffe darf unter den gewdhlten Extrembedingungen sicher zu-
recht eine getternde Wirkung zugesprochen werden. Ob und in-
wieweit in den Proben vorhandener Restsauerstoff (vgl. Tab. 4)
die angedeuteten Effekte beeinfluBt, konnte im Rahmen der vor-
liegenden Arbeit nicht gekldrt werden und bedarf ebenso wie die
bisher mit experimentellen Schwierigkeiten behafteten Analysen

an Luft vorbehandelter Proben, weiterer Bemiihungen.
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8. Diskussion der Ergebnisse

Die allgemeine Diskussion der Untersuchungsergebnisse ist
unter den Aspekten der eingesetzten Nachweismethoden, ins-
besondere der Zuverl&dssigkeit der analytischen Ergebnisse
sowie ihrer Aussagekraft im Hinblick auf die Charakterisie-
rung der Gefligezustidnde, der angestrebten Werkstoffoptimie-
rung und Interpretation vorgeschlagener Sintermechanismen
zu flhren. Die Diskussion charakteristischer Werkstoffei-
genschaften im Lichte mikroanalytischer Befunde soll mdg-
liche Zusammenhinge zwischen Gefiigemerkmalen und mecha-
nischen Verhaltensweisen aufzeigen. Dariiberhinaus sollen
herstellungstechnologische und, im Hinblick auf die o-SiC-
spezifische Polytypenausbildung, strukturelle Gesichtspunk-

te angesprochen werden.

8.1. Nachweismethodik

Hinsichtlich der eingesetzten Nachweismethodik wurden aus-
sagekrdftige Erkenntnisse vor allem durch rdntgenographische,
autoradiographische und elektronenspektroskopische Verfahren
gewonnen. Durch simultanen Einsatz sich in ihrer Aussage-
kraft gegenseitig erginzender Matrix- und Oberfldchenmetho-
den konnte eine umfassende Mikrobereichscharakterisierung
der Versuchsmaterialien erarbeitet werden. Der Nachweis ty-
pischer Gefligeinhomogenitidt nach der Matrixmethode WDX bzw.
Oberfl&dchenmethode AES steht in Einklang und bewirkt gegen-
seitige Absicherung. a-autoradiographisch festgestellte B-
Verteilungen und mittlere und O6rtliche B-Konzentrationen un-
termauvern diese Ergebnisse und korrelieren mit chemischen
und mikrochemischen Befunden. Als besonders aussagekrdftiges
Nachweisverfahren erwies sich die abbildende HRAES-Methode
in Verbindung mit einer UHV-Brucheinrichtung. Durch eine zu-
vor unerreichte Lateralaufldsung < 25 nm konnte dieses fort-
geschfittene Verfahren entscheidend zur Kldrung wichtiger
Fragestellungen, insbesondere nach der Korngrenzenbeschaffen-
heit, beitragen. Der Einsatz konventioneller Transmissions-

elektronenmikroskope fiihrte dagegen aufgrund unzureichender
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Ortsaufldsung bzw. fehlender Nachweismdglichkeit nicht zu

den erhofften Ergebnissen.

Im Rahmen der Bewertung von SiC-Hochleistungswerkstoffen er-
6ffnet die vorgestellte Kombiqation teilweise hochqualifi-
zierter Nachweismethoden weitreichende MBglichkeiten. Auf-
grund der prinzipiell gleichartigen Problemstellung, z.B.
dem Nachweis geringer Konzentrationen vorwiegend leichter
Elemente in mitunter segregierter Form, liegt eine zumin-~
dest ansatzweise Ubertragbarkeit der analytischen M&glich-
keiten auf andere Keramiken nahe. Als maBgeblich einschridn-
kende Eigenschaft, vor allem in Anwendung der favorisierten
HRAES-Methode, ist die elektrische Leitfdhigkeit der Objek-
te anzufihren, die bei keramischen Stoffen selbst minimale
Anforderungen hdufig nicht erfiillt. In Grenzfdllen kOnnen
unter Einschrénkung analytischer Aussagekraft besondere MaB-
nahmen zur Unterbindung lokaler Aufladungseffekte ergriffen
werden. Hier kommen vor allem Techniken niederenergetisch-
streifender Anregung, Defokussierung und Maskierung in Be-
tracht. Die Analysen der vorliegenden Versuchsmaterialien
konnten in der Regel ohne diese MaBnahmen, fiir wenige (B,C)-
dotierte SSiC-Sorten unter niederenergetisch-streifender
Primdranregung durchgefithrt werden. Im Falle elektrisch iso-
lierender Objekte miilssen weitere, vor allem abtragende Me-
thoden der Massenspektroskopie eingesetzt werden. Hohen Nach-
weisempfindlichkeiten laser- oder ionenstrahlangeregter Ver-
fahren stehen dabei unzureichende Lateralaufldsungen im um-
Bereich sowie fehlende oder eingeschrdnkte Abbildungsm&glich-

keiten entgegen.

Die Gefligeinhomogenitdt der SSiC-Versuchsmaterialien in Form
von Einschliissen und/oder Ausscheidungen der Sinteradditive
Al und B (vgl. Abbgn.11,12,15 und 17) sowie die Gefligemikro-
heterogenitdt in Form charakteristischer Cfrei~Anreicherungen
(vgl. Abbgn. 19 bis 23) erheben Zweifel an der Effizienz der

eingesetzten Sinterhilfsmittel hinsichtlich geeigneter Zu-
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satzart, Zusatzkonzentration und Zusatzverteilung. Insbe-
sondere der Nachweis ausgedehnter Anreicherungszonen hoher
Konzentration der Elemente Al bzw. B deutet auf eine be-
hinderte, nur partiell wirksame Funktion der Additive beim
SinterprozeB hin. Ansatzpunkte weiterer Optimierungsschritte
stellen auch beobachtete Verunreinigungsphasen und Dichte-
gradienten (vgl. Abbgn. 3,13,14 und 18) dar, die wie die
nachgewiesenen Additivagglomerate aufgrund ihrer Ausdehnung,
zum Teil im 100 um-Bereich, als hauptsédchlich relevante Ver-

sagensquellen anzusehen sind.

Unter Aspekten der Herstellungstechnologie und Prozeffih-
rung ist dem Auftreten bzw. Verbleib des Desoxidationszu-
satzes in den Produktgefiligen besondere Bedeutung beizumessen.
Trotz der im Einzelfall geringen Ausdehnung (< 10 um @) der
Cfrei—Einschlﬁsse ist bei der Bewertung heute iblicher Fe-
stigkeitspotentiale zu beriicksichtigen, daB benachbarte
Partikel aufgrund ihrer gegenseitigen Beeinflussung als
kritischer Fehler wirken k&nnen. Darilberhinaus ist das in
SSiC-Werkstoffen grundsitzlich zu beobachtende Auftreten

charakteristischer C -Mikroheterogenitdt unter Gesichts-

frei
punkten der Optimierungsfihigkeit herkdmmlicher Desoxida-

tionsprozesse zu diskutieren.

Der Anspruch hoher Reinheit und Undotiertheit der HIPSiC-
Versuchsmaterialien kann aufgrund mikroanalytischer Befunde
nicht aufrecht erhalten werden. Entgegen den an diese aktu-
elle siC-Variante gekniipften Erwartungen beinhalten die Ver-
suchsqualitdten geringe Konzentrationen konventioneller Sin-
terhilfsmittel unter Ausbildung charakteristischer Grenz-
flachenphdnomene (vgl. Abbgn. 32 und 33) und SSiC-typischer
Cfrei—Mikroheterogenitét (HIPSiC I, vgl. Abb. 24). Die inte-
gralen Konzentrationen segregierter Elemente im Endprodukt
sind niédrig (vgl. Tab. 4), vom SSiC her bekannte Gefiige-
inhomogenitdt wurde in HIPSiC-Versuchsmaterialien nur in

sehr geringem MaBe beobachtet.
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Die Aussagen zur Frage der Korngrenzenbeschaffenheit der Ver-
suchsmaterialien stellen einen ausgezeichneten Erfolg der
Nachweismethodik und bedeutenden Fortschritt der Mikrobe-
reichscharakterisierung hochwertiger SiC-Keramiken dar. Als
offene Frage bleibt der Nachweis von B in den Korngrenzen
(Al,C)~dotierter SSiC- (vgl. Abbgn. 25 und 28) sowie der
Nachweis von B und Al in den Korngrenzen undotierter HIPSiC-
Werkstoffe (vgl. Abbgn. 32 und 33) bestehen. Ob und inwie-
weit zufdllige bzw. herkunftsspezifische Effekte oder ge-
zielt eingebrachte Zusdtze nachgewiesen wurden, ist im Rah-
men der vorliegenden Arbeit nicht zu beantworten. In Kennt-
nis prinzipiell moglicher Kombinationsdotierung unter Ein-
satz beider Additive /163,164/ und damit erreichbarer Ab-
senkung erforderlicher ProzeBtemperaturen ist letztere An-

nahme gerechtfertigt und naheliegend.

8.4. Sintermechanismus

Die Diskussion der nach wie vor widerspriichlichen Vorstel-
lungen zur Frage aktiver Sintermechanismen kann im Rahmen
der vorliegenden Arbeit ausschlieBlich auf der Basis der am

Endprodukt gewonnenen Erkenntnisse gefihrt werden.

Der Nachweis Al—reicher'Korngrenzensegregation in (Al,C)-
dotierten SSiC-Werkstoffen (vgl. Abbgn. 26 und 29) kann auf
die Mitwirkung eines Flissigphasenprozesses zurlickgefiihrt
werden. Nach Kenntnis der Korngrenzenbeschaffenheit (Al,C)-
dotierter SSiC-Werkstoffe wird deutlich, daB mit Hilfe der
WDX~Methode ermittelte Al-Matrixkonzentrationen (0,55 bzw.
0,65 Gew.%) nicht als MaBstab der Festkdrperltslichkeit an-
zusehen sind. Insbesondere deuten HRAES-Analysen transgranu-
larer Bereiche auf erheblich niedrigere Matrixgehalte < 0,1
Gew.% hin. Das Vorliegen inhomogener Al-Anreicherung in Form
von Einschliissen (vgl. Abbgn. 11 und 17) und Segregations-
erscheinungen an den Korngrenzen sowie die offensichtlich
sehr niedrige Matrixl®slichkeit 148t eine dominierende Fest-

k&rpersinterung durch Volumendiffusion {iber die Erhdhung der
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Defektkonzentration zweifelhaft erscheinen. Dabei ist zu be-
rlicksichtigen, daB fiir die hohe Sintertemperatur erheblich
héhere Festkdrperldslichkeiten (0,5-1,4 Gew.% /76,77/) er-
mittelt wurden. Infolgedessen kdnnte es sich bei den hier
nachgewiesenen Grenzflichenphinomenen um wiederausgeschie-
dene Anteile handeln, die fiir eine Uberlagerung beider Me-
chanismen, der Fliissigphasensinterung im Sinterfriih- und
—endstadium bzw. Festk®drpersinterung im Sinterzwischensta-
dium, sprechen. Inwieweit dabei eine desoxidative Wirkung
des Al-Zusatzes vorliegt, kann im Rahmen der durchgefiihrten

Untersuchungen nicht beurteilt werden.

Fir (B,C)-dotierte SSiC-Werkstoffe kdnnen die aus der Lite-
ratur /57,61,69,79,81/ bekannten, analytisch nicht abgesicher-
ten Interpretationen weder bestdtigt noch widerlegt werden.
Uberreste transient fliissigphasenbehafteter Gefiligebereiche
wurden nicht festgestellt (vgl. Abbgn 30 und 31), auf die
dominierende Wirksamkeit eines Festk®Srpersinterprozesses
hindeutende FestkSrperldslichkeit vor allem a-autoradiogra-

phisch (vgl. Tab. 12) bestdtigt.

Im Falle der als undotiert spezifizierten HIPSiC-Versuchs-
materialien kann in Analogie analytischer Befunde (Al,C)-
dotierter SSiC-Werkstoffe (vgl. Abbgn. 32 und 33 bzw. 25 und
28) die partielle Wirksamkeit fllissigphasenbildender Pro-
zesse neben Korngrenzengleitvorgdngen /83/ vorausgesetzt

werden.

8.5. Hochtemperatureigenschaften

Der EinfluB unterschiedlicher Korngrenzenbeschaffenheit auf
mechanische Hochtemperatur-Langzeiteigenschaften ist offen-
sichtlich. Qualitative Zusammenhdnge liegen filir das Kriech-
verhalten, die zeitabhdngige Festigkeit und die Oxidations-

bestdndigkeit vor.

Der EinfluB unterschiedlicher Dotierung auf das Kriechver-

halten der o-88iC~Versuchsmaterialien duBert sich in einer
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Tendenz der (Al,C)-enthaltenden Varianten zu hdheren Kriech-
geschwindigkeiten (vgl. Abb. 35), wdhrend (B,C)-dotierte
Sorten in der Regel kriechbestédndiger sind. Die Paralleli-
tdt hdherer Kriechgeschwindigkeit und nachgewiesener Korn-
grenzensegregation unterstiitzt die frither /139/ getroffene
SchluBfolgerung, daB flir das Kriechverhalten (Al,C)-dotier-
ter o-SSiC-Werkstoffe Korngrenzendiffusionsprozesse ge-
schwindigkeitsbestimmend sind. Der Korngrenzenzustand der
(B,C)~-dotierten o-SSiC-Materialien ist gerade durch die hier
gezeigten Analysen (vgl. Abbgn. 30 und 31) als weitgehend
ideal im Sinne einer hohen Kriechbestdndigkeit zu charakteri-
Sieren. Diese Aussage trifft sowohl filir den mikrochemischen
Zustand (reine Korngrenzen) wie auch flir den mdglichen Kriech-

mechanismus (vorwiegend Volumendiffusion /139/) zu.

Interessanterweise weichen die Kriecheigenschaften filir das
(B,C)-dotierte B-SSiC-Versuchsmaterial (vgl. Abbgn. 36 bis
39) gleichzeitig in der Kinetik und in der Spannungsabhidngig-
keit vom Verhalten der o-SSiC-Werkstoffe ab. Die stdrker aus-
geprdgte Spannungsabhdngigkeit deutet darauf hin, daB die
alleinige Wirksamkeit eines Diffusionskriechmechanismus
nicht mehr gegeben ist. Vielmehr kann angenommen werden,

daB aufgrund sich eventuell iberlagernder Kriechmechanismen
(z.B. Diffusionskriechen und Korngrenzenverschiebung bzw. Korn-
grenzentrennung) sehr komplizierte Verhdltnisse vorliegen,
die die Einstellung stationdrer Kriechgeschwindigkeiten im

Versuchszeitraum nicht zulassen.

Untersuchungen zurzeitabhdngigen Festigkeit der Versuchsmate-
rialien belegen die Auswirkung unterschiedlicher Korngrenzen-
beschaffenheiten auf das Bruchverhalten. Wdhrend (B,C)-dotier-
te SSiC-Qualitdten klare Zuordnungen unterkritischer RiBwachs-
tumszonen zulassen (vgl. Abb. 41), ist diese Unterscheidung fir
(Al,C)-enthaltende Sorten aufgrund vollstidndig intergranularen
Bruchverhaltens lber den gesamten Probenquerschnitt nicht mdg-
lich. DieBeeinflussung unterkritischer Bruchvorgdnge durch se-
gregierte Grenzflidchenanreicherungen ist eindeutig, wirkt sich je-

doch filirdie vorliegende Versuchsreihe (vgl. Abb. 40) nicht durch
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grundsdtzlich unterschiedliche Standzeiten aus. Dariiberhin-
aus kann die ausgeprdgte Anfdlligkeit einer nicht durch C-
Zusdtze desoxidierten HIPSiC-Qualitdt gegenliber unterkri-
tischem RiBwachstum im Vakuum (vgl. Abb. 42) auf die nachge-
wiesene O-Segregation in den Korngrenzen zurickgefiihrt wer-
den. Als bestimmende Mechanismen kommen Korngrenzendiffu-
sionsprozesse in Frage, die offensichtliche Instabilitdt
der Korngrenzenbeschaffenheit bewirkt im Vakuum deren Aus-

1dsung.

Hinsichtlich der hervorragenden Oxidationsbestédndigkeit der
a-SSiC-Versuchsmaterialien wurde bei 1300°C an Luft ein ver-
nachldssigbarer EinfluB der unterschiedlichen Dotierungs-
additive festgestellt. Die anfdnglich hShere Oxidationsrate
(B,C) -dotierter Sorten wirkt sich bezliglich der Langzeit-
einsatzfdhigkeit nicht aus, im Falle lingerer Glihzeiten
unter hdheren Temperaturen tritt kein dotierungsspezifisches
Unterscheidungsmerkmal auf (vgl. Abb. 43). Aufgrund analy-
tischer Ergebnisse kann die Aufnahme von Sauerstoff in Korn-
grenzen auch (Al,C)-dotierter Materialien wdhrend der Oxi-
dation ausgeschlossen werden. Die am Rande der vorliegen-
den Arbeit beobachtete versprddende Wirkung oxidativer Vor=-
behandlung (Al,C)-dotierter Sorten ist in dieser Hinsicht
sehr wahrscheinlich auf stattfindende Konzentrationszunah-

men der Korngrenzensegregation zuriickzufiihren.

8.6. Herstellungstechnologie

MSglichkeiten zur Leistungssteigerung hochwertiger SSiC-
und HIPSiC-Werkstoffe bestehen unter der Vorauvgsetzung, daB
Optimierungsschritte der Massenaufbereitung und ProzeBfiih-
rung unter Verringerung mittlerer Korndurchmesser und Ab-
senkung kritischer Fehlergr&fien zu verbesserten Reprodu-
zierbarkeiten der Produkte filhren. Dem stehen heute den
verwendeten Ausgangsmischungen anhaftende und im ProzepBab-
lauf aufgenommene Verunreinigungen sowie UnregelmidBigkeiten

der Rohstoffbasis und unbefriedigende Homogenisierungsgiiten
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entgegen. Verbesserte Massenaufbereitung, Dotierung und
Homogenisierung stellen daher geeignete Ansatzpunkte beab-
sichtigter Optimierungsschritte dar. DaB vergleichsweise
homogene Verteilungen der Additive B und C prinzipiell er-
zielbar sind, wurde flir g-SSiC VII (vgl. Abbgn. 15 und 23)
demonstriert. Weitere Fortschritte sind zu erwarten, wenn

es gelingt eine Reduktion der in den Produktgefugen‘verblei—
benden Cfre
doch ist das Auftreten groBvolumiger, filir drastische Festig-

i~Anreicherungen herbeizufiihren. Vor allem je-

keitseinbuBen und Eigenschaftsvarianzen verantwortlicher Ge-
fligeeinschllisse durch geeignete Prozef- und Rohstoffiiber-
wachung einzuschrdnken. Im Falle erfolgreicher Optimierung
wdre dann die Herstellung hochreiner HIPSiC- bzw. SSiC-Pro-

dukte geringster Additivkonzentration anzustreben.

8.7. Polytypismus
Der Polytypenvielfalt von o-SiC-Werkstoffen ist unter As-
pekten der Werkstoffoptimierung und Werkstoffeigenschaften

nur untergeordnete Bedeutung beizumessen. Unter Berlicksich-
tigung diffraktometrisch bestimmter Polytypenhauptanteile

(vgl. Tab. 6) konnten fiir die Versuchsmaterialien keine

mit dem dominierenden Auftreten der 4H- und 6H-Polytypen

in (Al,C)- bzw. (B,C)-dotierten SSiC-Werkstoffen erklir-
bare Eigenschaftsabhdngigkeiten festgestellt werden. Be-
stehende Zusammenhdnge zwischen herstellungsbedingten Para-
metern und vorliegender Polytypenausbildung k&nnen anderer-
seits vorausgesetzt werden /15,16,34,37/. Mikrostrukturelle
Nachweismethoden der hochaufl&senden Netzebenenabbildung
und Feinbereichsbeugung allein k&nnen dabei voraussicht-
lich keine umfassende Deutung ursdchlicher EinfluBfaktoren
liefern. Dagegen sind im Rahmen weiterfiihrender Unter-
suchungen durch den ergdnzenden Einsatz mikrochemischer
Methoden grundlegende Fortschritte der Diskussion mikro-
struktureller Mechanismen und Ursachen der Polytypenviel-

falt zu erwarten.
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9. Zusammenfassung der Ergebnisse und SchluBfolgerungen

Der erfolgreiche Einsatz mikroanalytischer und mikroche-
mischer Untersuchungsverfahren zur Charakterisierung von
Gefligezustdnden und Korngrenzenbeschaffenheiten verschie-
denartig dotierter SSiC- bzw. undotierter HIPSiC-Werkstoffe
konnte demonstriert werden. Als besonders aussagekrédftig
hinsichtlich der Analyse ultradiinner Korngrenzenbereiche
hat sich die hochaufl8sende Auger-Elektronenspektroskopie
in Verbindung mit einer UHV-Bruchvorrichtung erwiesen.
Durch eine zuvor unerreichte laterale Aufldsung < 25 nm
konnte das oberflichensensitive Verfahren entscheidend zur
Kldrung der bislang unbekannten Korngrenzenzustdnde der

Versuchsmaterialien beitragen.

In den untersuchten SSiC-Werkstoffen liegen sowohl Einschlilisse
der Sinterhilfsmittel als auch Agglomerate der Verunreinigungs-
elemente vor. Fragen nach der optimalen Auswahl und Beimischung
der Sinterhilfsmittel ergeben sich aus der Inhomogenitdt der
B-Verteilung, dem Auftreten graphitischer Einschliisse und

der Ausdehnung Al-reicher Gebiete. Einschliisse hoher Kon-
zentration der Sinterhilfsmittel kOnnen auf unzureichende
Aufbereitung der Ausgangsmischungen hinweisen und legen

eine behinderte, nur partiell wirksame Funktion der Addi-

tive beim SinterprozeB nahe. Offensichtlich treten bereits

in den Griinlingen Agglomerate der Dotierungs- und Verun-
reinigungselemente auf, die es im Rahmen der weiteren Werk-
stoffoptimierung zu vermeiden gilt. Besondere Bedeutung

ist der Art der Einbringung notwendiger Desoxidierungszu-

sdtze beizumessen, die hauptsichlich in den a-SSiC-Werk-
stoffen flir das Auftreten typischer Cfrei*Mikroheterogeni—

tdt verantwortlich ist.

Charakteristische Unterscheidungsmerkmale zwischen den un-
tersuchten Materialtypen treten vor allem im Bereich der
Korngrenzen auf. Erstmals konnte eindeutig nachgewiesen

werden, daB (Al,C)-dotierte SSiC-Materialien an den Korn-
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grenzen Al-reiche Segregationsfilme ausbilden. Nach Sputter-
versuchen an kontaminationsfreien Oberfldchen betrdgt deren
Dicke < 1 nm. Korngrenzenanreicherungen im Monolagenbereich
wurden darliberhinaus in den HIPSiC-Werkstoffen nachgewiesen,
die offensichtlich ebenfalls geringe Mengen konventioneller
Sinteradditive enthalten. (B,C)-dotierte SSiC-Materialien

zeichnen sich dagegen durch hochreine Korngrenzen ohne jede
Belegung durch Dotierungs- oder Verunreinigungselemente aus.
StOchiometrieunterschiede zwischen Korngrenzen und Matrices
(B,C)~dotierter Materialien wurden in keinem Fall beobach-

tet, der analytische Befund intergranular und transgranular

gebrochener Bereiche ist identisch.

Neben der Korngrenzenbeschaffenheit wirken sich die nach-
gewiesenen Inhomogenitdten in Form von Poren und Dichte-
gradienten sowie elementaren, oxidischen oder silikatischen
Einschliissen und die typische Cfrei-Mikroheterogenitét auf
die Eigenschaften der Versuchsmaterialien aus. GrbBere Ein-
schliisse der Dotierungs- und Verunreinigungselemente konnen
flir erhebliche FestigkeitseinbuBen sorgen und flir das immer
noch verhdltnismdBig niedrige Festigkeitsniveau vor allem
der o-SSiC-Werkstoffe (v 400 MPa) mitverantwortlich sein.
Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurden qualitative Zu-
sammenhdnge, insbesondere zwischen den Korngrenzenzustdnden
und einigen Hochtemperatur-Langzeiteigenschaften, festge-
stellt. Die reinen Korngrenzen (B,C)-dotierter SSiC-Werk-
stoffe wirken sich glinstig auf deren Kriechbestidndigkeit
aus, wdhrend die nachgewiesenen Segregationsfilme (Al,C)-
dotierter Materialien eine Tendenz zur Erhdhung der Kriech-
geschwindigkeit erkennen lassen. Der Zustand der Korngren-
zen beeinfluBt ferner durch unterschiedliches Bruchverhal-
ten die Zeitstandfestigkeit der untersuchten Werkstoffe.
Die nachgewiesene O-Anreicherung an den Korngrenzen einer
nicht durch C-Zusédtze desoxidierten HIPSiC-Qualitdt ist
maBgeblich flir dessen ausgeprdgte Anfdlligkeit gegeniiber
unterkritischem RiBwachstum im Vakuum verantwortlich. Der

EinfluB der SSiC-Dotierungsart auf die Oxidationsbestdn-
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digkeit scheint dagegen zumindest flir praktische Anwendun-

gen vernachldssigbar zu sein.

Im bisher nicht in allen Verfahrensparametern kontrollierten
Herstellungsprozef wirken sich Abweichungen in der Rohstoff-
basis, der Massenaufbereitung und im Hochtemperatursinter-
prozef nachteilig auf die Produktgiite aus. Fortschritte im
Hinblick auf eine gesteigerte Reproduzierbarkeit und gewdhr-
leistete Gefligehomogenitdt kdnnen vor allem durch modifi-
zierte Pulverherstellungs- und -aufbereitungsmethoden sowie
verbesserte Verdichtungsprozesse erzielt werden. Das aus
ingenieurtechnischer Sicht noch unbefriedigende Festigkeits-
niveau der SSiC- und HIPSiC-Werkstoffe kann erhSht werden,
wenn die Absenkung der kritischen Fehlergrdfie gleichermaBen
durch Optimierung der Herstellungsverfahren, Verringerung
der Korndurchmesser und vor allem Verbesserung der Reinheit
im Produkt erfolgt. Die Bedeutung der nachweisempfindlichen
und hochaufl8senden mikroanalytischen Untersuchungsmethoden
als ein die Werkstoffentwicklung bzw. =-optimierung beglei-
tendes Instrument ist aufgrund der in dieser Arbeit erziel-

ten Ergebnisse besonders hervorzuheben.
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