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1. Einleitung

Für die menschliche Zivilisation und die Entwicklung der Gesellschaft spielt die Energieversorgung eine 

entscheidende Rolle. Mit der ständig wachsenden Weltbevölkerung nimmt der Energiebedarf in der 

Zukunft ebenfalls kontinuierlich zu. Nach Schätzungen der internationalen Energieagentur steigt der 

Energieverbrauch bis 2040 um ca. 56% gegenüber dem Jahr 2010 [1]. Trotz der Anstrengungen beim 

Ausbau der erneuerbaren Energien wird die Energie dazu weltweit überwiegend aus den konventio‐

nellen Energieträgern wie Erdöl, Erdgas und Kohle gewonnen. Der extensive Verbrauch fossiler Brenn‐

stoffe verstärkt jedoch die Umwelt‐ und Klimaprobleme, die mit dem Treibhauseffekt verbunden sind. 

Andererseits ist die Effizienz der Energienutzung durch Verbrennung von fossilen Rohstoffen niedrig. 

Bei industriellen Prozessen, Automobilmotoren und Stromerzeugung in Kraftwerken kann nur etwa 

ein Drittel der Primärenergie verwendet werden, und der Rest geht in Form von Wärme an die Umge‐

bung verloren. Daher ist die Entwicklung nachhaltiger Technologien zur weiteren Steigerung der Ener‐

gieeffizienz von besonderer Bedeutung. 

Thermoelektrische Generatoren (TEGs) können die Wärme direkt in elektrische Energie mittels ther‐

moelektrischer Materialien umwandeln. Sie bieten die Möglichkeiten, die heutigen Anforderungen für 

effizientere Energienutzung zu verbessern und damit zur Verringerung schädlicher Emissionen beizu‐

tragen [2]. Ein vielversprechendes Einsatzpotential der TEGs stellt die Energiegewinnung von Abgas‐

wärme in Fahrzeugen dar. Schon in den 90er Jahren wurde der erste TEG mit einer maximalen Leistung 

von 1 KW in Diesel‐Lastwagen entwickelt [3]. Theoretische Betrachtung zufolge ist es möglich, den 

Kraftstoffverbrauch um etwa 10% zu reduzieren, wenn 6% der Abgaswärme in elektrische Energie um‐

gewandelt wird [4]. Ebenso können TEGs zur Nutzung von Industrieabwärme eingesetzt werden, bei‐

spielsweise wurden thermoelektrische Generatoren bei der Stromerzeugung aus Abwärme in Stahl‐

werken erfolgreich verwendet [5]. Weiterhin spielt die thermoelektrische Energieerzeugung eine Rolle 

in der Raumfahrt. Bei der Apollo‐, Voyager‐ und Galileo‐Mission wurden TEGs für die Energieversor‐

gung von Satelliten zuverlässig eingesetzt. Darüber hinaus haben die thermoelektrischen Generatoren 

das Potenzial, als eine alternative Energiequelle durch Wärmenutzung von Holz‐ und Brennstoff‐Ofen 

direkt Strom für die Regionen ohne Stromversorgung zu liefern.  

Um elektrische Energie aus den verschiedenen Wärmequellen zu gewinnen, sind Materialien mit opti‐

malen thermoelektrischen (TE) Eigenschaften für die Energiewandlung in einem weiten Temperatur‐

bereich erforderlich. Die bisher kommerziell verfügbaren thermoelektrischen Materialien basieren 

hauptsächlich auf Tellurid‐Verbindungen wie Bi2Te3, jedoch sind sie wegen der geringen Temperatur‐

stabilität nur eingeschränkt einsetzbar. Außerdem enthalten die Halbleiter seltene, teure und toxische 

Elemente. Bei der Suche nach neuen effizienten thermoelektrischen Materialien wurden verschiede‐

nen Materialgruppen identifiziert, z. B. Skutterudite, Clathrate, Half‐Heusler‐Verbindungen Zintl‐Pha‐

sen, Oxide und Silizide. 

Keramische thermoelektrische Materialien werden aufgrund ihrer thermischen Stabilität bei hoher 

Temperatur, guter Verfügbarkeit, geringen Kosten sowie Umweltfreundlichkeit in den letzten Jahren 

zunehmendes Interesse erhalten. In der vorliegenden Arbeit wurden borcarbidbasierte Keramiken her‐

gestellt und charakterisiert. Ziel ist es, durch Änderung der Stöchiometrie und Modifikation der Mik‐

rostruktur die thermoelektrischen Eigenschaften zu optimieren und Herstellungstechnologie von na‐

noskaligen Borcarbiden zu entwickeln. Mit Hilfe der gewonnenen Ergebnisse sollen thermoelektrische 

Module aufgebaut und charakterisiert werden.  
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2. Grundlagen

In diesem Kapitel werden zuerst die wichtigen thermoelektrischen Begriffe, die für das Verständnis der 

Thermoelektrizität notwendig sind, erläutert. Anschließend wird ein Überblick über zurzeit bekannte 

thermoelektrische Materialien gegeben. Als nächstes werden die wesentlichen Charakteristika des in 

dieser Arbeit untersuchten Borcarbids in Bezug auf die allgemeinen Eigenschaften, die Herstellungs‐

methoden und als thermoelektrisches Material vorgestellt. Des Weiteren werden die verschiedenen 

Sintermethoden zur Verdichtung von Borcarbid beschrieben, und abschließend befasst sich das Kapitel 

mit den Strategien zur Optimierung der thermoelektrischen Eigenschaften der Materialien, die für die 

Entwicklung  der Borcarbide‐basierten thermoelektrischen Keramiken dienen. 

2.1 Thermoelektrische Effekte 

2.1.1 Seebeck-Effekt [6‐11] 

Die direkte Umwandlung von Wärme in Strom durch thermoelektrischen Materialien basiert auf dem 

sogenannten Seebeck‐Effekt, der von Thomas Johann Seebeck 1823 entdeckt wurde. Seebeck beo‐

bachtete eine Ablenkung einer Kompassnadel in der Nähe zweier unterschiedlicher miteinander ver‐

bundener metallischer Leiter, wenn eine der Verbindungsstellen erhitzt wurde [6]. Die Ursache für 

dieses Phänomen wurde später als Folge des elektrischen Stroms erkannt, der in der geschlossenen 

Leiterschleife fließt, wodurch ein magnetisches Feld erzeugt wird. Der physikalische Hintergrund dafür 

kann mit Hilfe der Abbildung 2.1 näher erläutert werden. Herrschen an den beiden Enden eines Me‐

talls unterschiedliche Temperaturen, besitzen die Elektronen auf der heißen Seite mehr thermische 

Energie als die Elektronen auf der kalten Seite, demzufolge gibt es eine Nettodiffusion von den Elekt‐

ronen zur kalten Region des Leiters, diese inhomogene Verteilung der Ladungsträger führt zur Bildung 

eines elektrischen Feldes, das der Diffusion der Elektronen entgegensetzt ist. Somit entsteht eine Po‐

tentialdifferenz zwischen den beiden Enden des Metalls, die einen Stromfluss in dem Schaltkreis er‐

zeugt. Die Potentialdifferenz U ist proportional zu der Temperaturdifferenz T zwischen der heißen 

und kalten Seite des Leiters und wird als thermoelektrische Spannung bezeichnet [7]. Der Faktor für 

diese Proportionalität ist durch den Seebeck‐Koeffizienten bzw. Thermokraft S gegeben. Es gilt: 

∆� = � ∙ ∆�. (2.1)

Die lineare Beziehung von Gleichung 2.1 gilt nur bei sehr geringem Temperaturgradienten, da der See‐

beck‐Koeffizient temperaturabhängig ist [8]. Im Allgemeinen ist die Thermospannung durch folgende 

Gleichung gegeben, 

∆� = ∫ �(�)
��
��

∙ ��, (2.2)

wobei T1 , T2 die Kalt‐ bzw Warmtemperatur der Leiterenden sind.  
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Der Seebeck‐Koeffizient ist eine materialspezifische Eigenschaft und steht in engem Zusammenhang 

mit den Transporteigenschaften der elektronischen Ladungsträger. Nach dem Bändermodell [9] befin‐

den sich die Ladungsträger eines Materials in unterschiedlichen Energiezuständen mit einer bestimm‐

ten Besetzungswahrscheinlichkeit f(E) (Fermi‐Dirac‐Verteilung) [9], 

�(�) =
�

����
����

�� �
���

. (2.3)

Hierbei ist E die Energie der Ladungsträger, kB die Boltzmann‐Konstante, und T die absolute Tempera‐

tur. Ef ist die Fermienergie und stellt das höchste Energieniveau des Ladungsträgers bei 0 K dar. Bei 

Anlegen einer Temperaturdifferenz ändert sich auch die Besetzungswahrscheinlichkeit der Ladungs‐

träger auf der heißen und kalten Seite des Materials, diese Nichtgleichgewichtsverteilung von f(E) in 

den Energiezuständen ist die Triebkraft für die Nettodiffusion der Elektronen in Abbildung 2.1. Basie‐

rend auf der Fermi‐Statistik ist der allgemeinen Ausdruck für den Seebeck‐Koeffizient gegeben 

durch [10] 

� =	− 	
��

�
∫(

����

�� �
)
�(�)

�
��, (2.4)

wobei e die Elementarladung,  die elektrische Leitfähigkeit und (E)dE der Beitrag der Zustände im 

Energieintervall E + dE zur Gesamtleitfähigkeit ist. Das Vorzeichen der Thermokraft ist nach Fritz‐

sche [10] dadurch bestimmt, ob der dominierende Leitungsmechanismus des Materials oberhalb oder 

unterhalb des Fermi‐Niveaus stattfindet. Bei n‐leitenden Halbleitern erfolgt die Leitung von Elektronen 

im Leitungsband (E  Ef), der Seebeck‐Koeffizient weist somit einen negativen Wert auf; der Seebeck‐

Koeffizient von p‐leitenden Halbleitern ist dagegen positiv, da die für die Leitung verantwortlichen La‐

dungsträger (Löcher) hauptsächlich in dem Valenzband (E  Ef) bewegen. In den Metallen hängt S von 

der Asymmetrie der Leitungsbeiträge oberhalb und unterhalb Ef ab, weshalb Metalle negative oder 

positive Thermokraft besitzen können.  

Abbildung 2.1: Schematische Darstellung des Seebeck-Effekts, eine Temperaturdifferenz (T2  T1) erzeugt eine 

Thermospannung U aufgrund der inhomogenen Verteilung der Ladungsträger (Elektronen Θ) eines Leiters. 

Die typischen Werte von S für die meisten Metalle liegen in dem Bereich von 10 µV/K im Bereich der 

Raumtemperatur, während die Halbleiter Seebeck‐Koeffizienten bis zu einigen 100 µV/K besitzen kön‐

nen. Isolatoren sind durch sehr hohe S von einigen 1000 µV/K charakterisiert [11]. Für eine praktische 

Anwendung zur Energieumwandlung aus Wärme, werden üblicherweise p‐ und n‐Halbleiter in einem 

thermoelektrischen Modul verbunden, wodurch eine höhere Spannung erzeugt werden kann. In Ab-

bildung 2.2a ist ein einfacher thermoelektrischer Generator (TEG) schematisch dargestellt.  
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Abbildung 2.2: Schematische Darstellung der Funktionsweise eines thermoelektrischen Generators (a) und ther-

moelektrischen Kühlers (b),  und Θ sind jeweilige Ladungsträger für p- und n-leitenden Halbleiter, Bild nach [7]. 

2.1.2 Peltier-Effekt 

Der Peltier‐Effekt stellt eine Umkehrung des Seebeck‐Effekts dar und wurde im Jahr 1834 von Jean 

Charles Athanase Peltier entdeckt [6, 12]. Wenn ein elektrischer Strom durch einen Stromkreis aus 

zwei unterschiedlichen Materialien wie Metalle oder Halbleiter fließt, so kühlt sich eine Verbindungs‐

stelle ab, während die andere sich erwärmt. Die Ursache für diesen Effekt liegt an dem Unterschied 

der Bandstruktur der beiden Materialien und damit der Enegieniveaus am Materialübergang [13]. In 

Abbildung 2.3 ist eine Kombination für Metall/n‐Halbleiter/Metall zur Erklärung des Peltier‐Effekts 

dargestellt. 

Abbildung 2.3: Schematische Darstellung des Peltier-Effekts für eine Metall/n-Halbleiter/Metall-Kombination, 
Bild nach [13]. 

Fließt ein Strom von rechts nach links, so bewegen sich die Elektronen in entgegengesetzter Richtung. 

Auf der linken Kontaktstelle vom Metall zum Halbleiter müssen die Elektronen im Metall Wärmeener‐

gie aufnehmen und eine Energieschwelle überwinden, damit sie in das energetisch höhere Leitungs‐

band des Halbleiters gelangen können, wodurch eine Abkühlung an dieser Verbindungsstelle auftritt. 

Auf der rechten Kontaktstelle vom Halbleiter zum Metall fallen die Elektronen von einem höheren 

Energieniveau auf ein niedrigeres Niveau, wobei die Wärme der Elektronen freigesetzt wird. Die an der 

(a) 

p n 

Heiße Seite 

Kalte Seite 

(b) 

p n 

Heiß: Wärmefreisetzung 

Kalt: Wärmeaufnahme 

Metall 
    A 

A

n‐Halbleiter 
        B 

Metall 
    A 

Leitungsband 

Valenzband 

Strom 

Ef 

Abkühlung Erwärmung 
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Kontaktstelle pro Zeiteinheit aufgenommene oder freigesetzte Wärmemenge �̇ (Wärmestrom) ist pro‐

portional zu dem Strom I:  

�̇ = ��,� ∙ �=	(�� − 	��) ∙ �, (2.5)

wobei	�� , ��  die Peltier‐Koeffizienten der Materialien A und B sind. Analog zum Seebeck‐Koeffizien‐

ten ist der Peltier‐Koeffizient ebenfalls eine intrinsische Kenngröße des Materials und weist negative 

Werte für n‐leitende Halbleiter und positive Werte für p‐leitende Halbleiter auf. Die Abkühlung oder 

Erwärmung an der Kontaktstelle von zwei Werkstoffen ist reversibel und hängt von der Stromrichtung 

ab. Daher wird der Peltier‐Effekt ausgenutzt, die Temperatur eines Gerätes zu kontrollieren. Ein typi‐

scher Aufbau eines thermoelektrischen Kühlers ist in Abbildung 2.2b dargestellt. 

2.1.3 Thomson-Effekt 

Wenn ein elektrischer Strom durch einen homogenen Leiter fließt, der einem Temperaturgradienten 

unterliegt, wird Wärme entlang des Leiters absorbiert oder freigesetzt. Dieser Effekt wurde von Wil‐

liam Thomson entdeckt [14]. Die Wärmeabsorption oder Wärmefreisetzung ist abhängig von Strom‐

richtung und Temperaturgradienten, und die dabei entwickelte Thomson‐Wärme �̇ (Wärmestrom) ist 

gegeben durch 

�̇ =	∫ �∙ �∙ ��
��
��

, (2.6)

wobei  den Thomson‐Koeffizienten bezeichnet. Die oben geschriebenen drei thermoelektrischen Ko‐

effizienten hängen miteinander zusammen, die sich durch die Thomson‐Relationen [15] untereinander 

verknüpfen lassen:  

� = � ∙ �, (2.7)

�= � ∙	
��

��
. (2.8)

Der Thomson‐Effekt kann experimentell nachgewiesen werden, jedoch hat er für technische Anwen‐

dungen bisher keine Bedeutung. 

2.2 Thermoelektrische Materialien 

 2.2.1 Thermoelektrischer Gütefaktor und Wirkungsgrad 

Um die Effizienz eines thermoelektrischen Materials zu charakterisieren, wurde das Konzept Güterfak‐

tor, auch „figure of merit“ genannt, von Altenkirch [16, 17] eingeführt. Er zeigte, dass gute thermo‐

elektrische Materialien einen großen Seebeck‐Koeffizienten S, eine hohe elektrische Leitfähigkeit  

und niedrige Wärmeleitfähigkeit k besitzen sollten. Ein großer Seebeck‐Koeffizient ist erforderlich, um 
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eine große Leerlaufspannung des thermoelektrischen Generators zu erzeugen (Gleichung 2.1), und 

eine große elektrische Leitfähigkeit hilft infolge des Stromflusses die Joulesche Wärme zu minimieren. 

Die niedrige Wärmeleitfähigkeit wird dazu beitragen, die Temperaturgradienten zwischen den Enden 

der Materialen aufrechtzuhalten. Aus den drei Eigenschaften ist der thermoelektrische Güterfaktor 

des Materials definiert als [18] 

� =	
��∙�

�
. (2.9)

Auch ZT ändert sich mit der Temperatur, üblicherweise wird der dimensionslose Güterfaktor �� =
��∙�∙�

�
 zur Quantifizierung der thermoelektrischen Effizienz verwendet. Der Term S2 bezeichnet man 

als thermoelektrischen Powerfakor, der die elektrischen Größen des Materials zusammenfasst. Die 

Wärmeleitfähigkeit des Festkörpers setzt sich aus zwei Anteilen zusammen, k = ke + kph, wobei ke die 

thermische Leitfähigkeit durch den Beitrag der Ladungsträger (Elektronen und Löcher) und kph die Wär‐

meleitfähigkeit aufgrund der Gitterschwingung (Phononen) ist. 

Die Effizienz eines thermoelektrischen Moduls hängt unmittelbar mit ZT zusammen. Für die Ener‐

gieumwandlung aus Wärme (Abbildung 2.2a) wird der Wirkungsgrad  durch folgende Beziehung ge‐

geben [6, 19, 20, 21]: 

� =	
�����

��
∙
√�������

√������
��
��

, (2.10)

und für den Peltier‐Kühler (Abbildung 2.2b) ist analog  eine Kühlleistungszahl COP (Abkürzung von 

„coefficient of performance“) definiert als  [6, 20, 21, 22] 

��� =	
��

�����
∙
√������

��
��

√�������
, (2.11)

wobei Th, Tk die Temperaturen am heißen und kalten Ende des thermoelektrischen Materialien, und ��

die mittlere Temperatur zwischen Th und Tk sind. Die Terme 
�����

��
und 

��

�����
 sind der jeweilige Carnot‐

Wirkungsgerad und beschreiben die maximale thermodynamische Effizienz des Moduls [23]. 

In Abbildung 2.4 ist der berechnete Wirkungsgrad eines thermoelektrischen Generators nach Glei-

chung 2.10 für verschiedene Temperaturdifferenzen und ZT dargestellt. Abbildung 2.4 zeigt, dass der 

maximale Wirkungsgrad  direkt von ZT bestimmt wird. Daher ist es wichtig, für technische Anwen‐

dungen Materialien mit einem hohen ZT‐Wert zu verwenden. Ab ZT‐Werten von 2 erreichen die TEGs 

einen technisch attraktiven Wirkungsgrad zur Energiewandlung von Wärme in elektrische Energie [20, 

23, 24], bei einem ZT‐Wert von 3 und Einsatztemperaturen von 773 K (Heißseite) und 303 K (Kaltseite) 

kann der Wirkungsgrad des TEGs theoretisch 41% des Carnot‐Wirkungsgrads erreichen [23, 25]. 
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Abbildung 2.4: Berechneter Wirkungsgrad des thermoelektrischen Generators in Abhängigkeit von der Tempera-
turdifferenz und ZT mit Tk = 300 K [20] . 

Obwohl es für ZT aus theoretischer Betrachtung keinen oberen Grenzwert gibt [26, 27, 28] und der 

einzelne Parameter (S, , k) in Z um mehrere Größenordnungen variiert werden kann, verbleiben die 

ZT‐Werte der besten verfügbaren thermoelektrischen Materialien bei ZT  1,5 seit 1970 [29, 30]. Der 

wesentliche Grund dabei liegt darin, dass die drei materialspezifischen Eigenschaften (S, , k) mitei‐

nander gekoppelt sind und nicht unabhängig optimiert werden können, die Veränderung einer Eigen‐

schaft ist häufig begleitet mit einer Veränderung der anderen Eigenschaft.  

Die elektrische Leitfähigkeit eines Materials ist abhängig von der Konzentration der Ladungsträger n 

und deren Beweglichkeit µ und es gilt:  

� = � ∙ � ∙ �, (2.12)

wobei q die Elementarladung der jeweiligen Ladungsträgerart ist. Eine Erhöhung der Ladungsträger‐

konzentration bewirkt zwar eine Steigerung der elektrischen Leitfähigkeit, sie verursacht auch eine 

gleichzeitige Erhöhung der Fermi‐Energie sowie der durchschnittlichen Energie der Ladungsträger, al‐

lerdings nimmt die Fermi‐Energie viel mehr als die durchschnittliche Energie zu, was somit nach Glei-

chung 2.4 zu einer Abnahme der Seebeck‐Koeffizienten führt [31, 32]. Außerdem steigt der Wärme‐

leitfähigkeitsanteil der Ladungsträger auch mit zunehmender elektrischer Leitfähigkeit an, da ke im 

Allgemeinen nach dem Wiedemann‐Franzschen Gesetz von σ abhängt: 

ke = � ∙ � ∙ �, (2.13)

L heißt Lorenz‐Zahl und kann mit dem Wert von 2,4 · 10‐8 W/K2 für metallische Materialien eingesetzt 

werden. Die Wechselbeziehung zwischen Seebeck‐Koeffizienten, elektrischer Leitfähigkeit und Wär‐

meleitfähigkeit von verschiedenen Materialien ist in Abbildung 2.5 zu sehen, und die höchste thermo‐

elektrische Effizienz ergebt sich für Halbleiter mit einer Ladungsträgerkonzentration zwischen 1019  

1021/cm3 [20, 33]. 
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Abbildung 2.5: Darstellung der Variation des Seebeck-Koeffizienten (S), elektrische Leitfähigkeit (), Powerfaktor 

(S2), thermische Leitfähigkeit aus Ladungsträger (ke) und Phonon (kph) in Abhängigkeit von der Ladungsträger-
konzentration n [18, 34]. 

2.2.2 Entwicklung thermoelektrischer Materialien 

Nach der Entdeckung des thermoelektrischen Effekts wurden zuerst Metalle als Thermoelemente zur 

Temperaturmessung verwendet, erst in den 40er Jahren wurden zahlreiche Werkstoffe als thermo‐

elektrische Materialien identifiziert. Sie umfassen unterschiedliche Materialsysteme vom Halbmetall, 

Halbleiter bis zu Keramik. Eine Übersicht kommerziell verwendeter p‐ und n‐ leitender TE Materialien 

ist Abbildung 2.6 dargestellt. Aufgrund der Temperaturabhängigkeit des Güterfaktors Z und begrenz‐

ter thermischen Stabilität, lassen sich die thermoelektrischen Materialien nur in einem begrenzten 

Temperaturbereich einsetzen. Je nach der maximalen Einsatztemperatur sind sie in drei Hauptgruppen 

unterteilt. 

Abbildung 2.6: ZT-Werte p- (a) und n-leitenden (b) thermoelektrischen Materialien in Abhängigkeit von der Tem-
peratur, Bilder aus [30]. 

kph 

ke 

ln(n) 

k 

Isolator Halbleiter Metall 

σ S 

ln(n) 

S2σ 

(a) (b) 
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(a) Niedertemperatur-thermoelektrische Materialien ( 200 °C) 

Aus der Niedertemperatur‐Gruppe sind Materialien hauptsächlich für Anwendungen im thermoelektri‐

schen Kühler bei Raumtemperatur oder zur Energiegewinnung bis 200 °C im Einsatz, dabei spielen 

Bi2Te3 ‐basierte Verbindungen eine dominierende Rolle. Bi2Te3 besitzt eine hexagonale Gitterstruktur, 

die aus wiederholten fünf Atomschichten von Te‐Bi‐Te‐Bi‐Te besteht. Diese Schichtstruktur führt dazu, 

dass die Transporteigenschaften von Bi2Ti3 anisotrop sind. Insbesondere ist die Wärmeleitfähigkeit in 

der Richtung senkrecht zur C‐Achse fast doppelt so groß wie in der Richtung parallel dazu [35]. Um 

eine optimale Ladungsträgerkonzentration einzustellen und die thermische Leitfähigkeit weiter zu mi‐

nimieren, wurden ternäre oder quaternäre Legierungen von Bi2Te3 mit Antimon oder/und Selen her‐

gestellt. Die bekanntesten Mischkristalle dafür sind Bi2–xSbxTe3 [36], Bi2Te3–xSex [37] und Bi2–xSbxTe3‐ySey 

[38]. Die thermoelektrischen Eigenschaften von den Bi2Te3‐Legierungen sind sehr gut untersucht und 

die maximalen ZT‐Werte bei Raumtemperatur liegen zwischen 0,8 bis 1,1.  

(b) Mediumtemperatur-thermoelektrische Materialien (200  600 °C) 

In dem mittleren Temperaturbereich von 200 °C bis 600 °C sind mehrere Kandidaten als TE Materialien 

zur Energieumwandlung aus Abwärme bekannt, die wichtigsten Gruppen sind Chalkogenide, Skutteru‐

dite und Clathrate. 

In der Gruppe Chalkogenide ist PbTe das am besten bekannte TE Material. Aufgrund seiner hochsym‐

metrischen Gitterstruktur (NaCl‐Typ) zeigt PbTe isotrope Transporteigenschaften. Außerdem weist 

PbTe eine niedrige Wärmeleitfähigkeit ( 2 W/mK) und hohe Ladungsträgerbeweglichkeit auf [39]. 

Wie Bi2Te3 können die thermoelektrischen Eigenschaften von PbTe über eine Mischkristallbildung op‐

timiert werden. Aus der Mischkristallbildung kommt man zu einer neuen Materialklasse, den soge‐

nannten LAST‐Verbindungen (AgPbmSbTe2+m, LAST‐m), die aus AgSbTe2 und PbTe hergestellt werden. 

Hohe ZT‐Werte von 1,2 bzw. 1,8 bei 800 K wurden für LAST‐12 (12 At.% PbTe) bzw. LAST‐18 berichtet 

[40]. Ähnlich wie LAST stellt TAGS‐x ((GeTe)x(AgSbTe2)1‐x) eine andere Materialklasse aus Mischung von 

AgSbTe2 und GeTe dar, durch Optimierung der Legierungszusammensetzung x konnte in diesem Sys‐

tem der dimensionslose Gütefaktor ZT = 1,4 in TAGS‐85 (mit 85% GeTe) bei 750 K erreichen [41]. 

Skutterudite besitzen eine kubische Gitterstruktur und haben eine allgemeine chemische Formel von 

AB3, wobei A die Übergansmetalle Co, Rh oder Ir und B Elemente aus Gruppe V, wie P, As und Sb, sind. 

Infolge des kleinen Negativitätsunterschieds zwischen den Komponentenelementen zeigen binäre 

Skutterudite wie CoSb3 eine sehr gute elektrische Leitfähigkeit [42], allerdings ist die Wärmeleitfähig‐

keit im Gegensatz zu Bi2Te3 oder PbTe sehr hoch (10 W/mK bei Raumtemperatur) [43], sodass CoSb3 

nur einen kleinen ZT‐Wert erreicht. Eine effektive Methode zur Verringerung der Wärmeleitfähigkeit 

besteht in der Füllung von schweren Elementen in die Hohlräume des Gitters, wodurch eine verstärkte 

Phononenstreuung auftritt. Diese Füllatome werden als Rattler‐Zentren bezeichnet, da sie nur 

schwach mit den Gitteratomen verbunden sind und stark um ihre Positionslage schwingen können. 

Diese Beweglichkeit hat eine lokale Dämpfung der Gitterschwingung zur Folge und senkt dadurch die 

thermische Leitfähigkeit [44]. Gefüllte Skutterudite wurden mit verschiedenen Elementen, z. B. Lan‐

thaniden, Actiniden, Erdalkali‐, Alkalielementen und Elementen der Gruppe IV untersucht [45], durch 

den „Rattler“‐Effekt konnten die thermoelektrischen Eigenschaften zu höheren ZT‐Werten verschoben 

werden. Die wichtigen Vertreter mit ZT  1 bei 600 K sind La0,9Fe3CoSb12, Ce0,9Fe3CoSb12, YbxCo4Sb12 

und CeyFexCo4‐xSb12 [46]. 
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Eine andere Verbindungsklasse mit Hohlraumstruktur stellen die Clathrat‐Verbindungen dar. Als Kris‐

tallstruktur bestehen Tetraedernetzwerke, die aus Al, Si, Ge, Al oder Sn ein offenes Gerüst mit vielen 

Käfigen bilden, in denen relativ große Gastatome eingelagert sind. Solche Verbindungen zeichnen sich 

besonders durch ihre geringe thermische Leitfähigkeit aus, da die Gastatome wie bei den gefüllten 

Skutteruditen Gitterphononen streuen und den Gitterbeitrag der Wärmeleitfähigkeit senken können. 

Je nach Gitterstruktur existieren verschiedene Arten von Clathraten, als Gastatome werden Alkalime‐

tall‐, Erdalkalimetall‐ und Seltenerdelemente verwendet. Clathrate können in einem bereiten Tempe‐

raturbereich von 200 °C bis 650 °C eingesetzt werden, vielversprechende thermoelektrische Eigen‐

schaften zeigt die Gruppe X8Ga16Ge30 (X = Eu, Sr, Ba), darunter wurde ein maximaler ZT = 1,35 bei 900 K 

in Ba8Ga16Ge30 erreicht [47].  

Darüber hinaus stellen Half‐Heusler‐Verbindungen potenzielle thermoelektrische Materialien für die 

Anwendungen im Mediumtemperaturbereich dar. Bei dieser Gruppe wurde ein maximaler ZT‐Wert 

von 1,0 bei einer Temperatur von 500 °C erreicht (z. B. Hf0,5Zr0,5NiSn0,99Sb0,01) [48]. 

(c) Hochtemperatur-thermoelektrische Materialien ( 600 °C) 

Der Betrieb von thermoelektrischen Generatoren bei hohen Temperaturen ist vorteilhaft, da der Wir‐

kungsgrad bei großen Temperaturdifferenzen nach Gleichung 2.6 deutlich erhöht werden kann. Dazu 

ist es erforderlich, dass thermoelektrische Materialien auch bei hohen Temperaturen effektiv arbeiten 

können. Die klassischen Materialien für den Einsatz über 600 °C sind Si1‐xGex‐Legierungen. Aufgrund 

der identischen Kristallstruktur können Silizium und Germanium eine vollständige Mischungsreihe bil‐

den. Die Transporteigenschaften von Si1‐xGex zeigen eine starke Abhängigkeit von der Zusammenset‐

zung. Zum Beispiel liegt der maximale Effekt der Phononenstreuung für die Wärmeleitfähigkeit bei 

30 At.% Ge. Es wurden vorteilhafte thermoelektrische Eigenschaften in siliziumreichen Legierungen 

beobachtet [49]. Si1‐xGex‐Legierungen wurden seit vielen Jahren in Radioisotopen‐Thermogeneratoren 

für Weltraumforschung verwendet, der maximale ZT‐Wert erreicht 1,1 für Si0,7Ge0,3 bei 1300 K [50]. 

Neben den oben bekannten konventionellen thermoelektrischen Materialien stehen gegenwärtig viele 

neue Materialklassen in der Entwicklung, dazu gehören unter anderem Zintl‐Phasen (z. B. Yb14MnSb11) 

[51], Silizide (z. B. Mg2Si1−xSnx) [52] und Oxide (z. B. Ca3Co4O9) [53]. Insbesondere werden keramische 

thermoelektrische Materialien in den letzten Jahren intensiv untersucht, für ausführliche Darstellun‐

gen der thermoelektrischen Eigenschaften über keramische Materialien sei auf die Übersichtsartikel 

[54, 55] verwiesen. 

2.3 Der Werkstoff Borcarbid 

2.3.1 Phasendiagramm und kristallographische Struktur 

Das binäre Phasendiagramm von Borcarbid wurde von verschiedenen Autoren untersucht [56, 57, 58]. 

Als Beispiel ist das Bor‐Kohlenstoff‐Phasendiagramm nach Beauvy [56] in Abbildung 2.7 dargestellt. Im 

Allgemeinen ist akzeptiert, dass Borcarbid einen bereiten Homogenitätsbereich von 8,8 At.% C (B10,4C) 

bis 20 At.% C (B4C) aufweist. Innerhalb des Homogenitätsbereichs liegt der höchste Schmelzpunkt bei 
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2450 °C mit einer Zusammensetzung von ca. 18,4 At.% C, im Bereich über 20 At.% C existiert eine Mi‐

schung von Borcarbid und Kohlenstoff, wobei ein Eutektikum bei 30 At.% C und 2245 °C auftritt [59].  

Abbildung 2.7: Phasendiagramm von Borcarbid, nach [56], (B4C)ss bzw. Bss bedeuten feste Lösung (solid solution) 
von Borcarbid bzw. Bor. 

Die Grenze der Kohlenstofflöslichkeit in Borcarbid wurde in den Literaturstellen unterschiedlich ange‐

geben. Beauvy [56] untersuchte Borcarbid über chemische Analyse und fand, dass die kohlenstoffrei‐

che Grenze bei 21,6 At.% C lag. Konovalikhin et al. [60] synthetisierten ein einkristallines Borcarbid von 

B3,2C mit 24 At.% C. Schwetz und Karduck [58] analysierte dagegen heißgepresste Borcarbid‐Proben 

per Elektronenstrahlmikroanalyse, eine maximale Kohlenstofflöslichkeit von 18,8 At.% (B4,3C) wurde 

bestimmt. Die häufig verwendete kohlenstoffreiche Grenze von 20 At.% C wird von Bouchacourt [61, 

62] und Thévenot [57] angegeben. Ebenfalls wird die borreiche Grenze des Homogenitätsbereichs dis‐

kutiert, der bisher berichtete niedrigsten Kohlenstoffgehalt in Borcarbiden liegt bei 8,2 At.% C mit einer 

Stöchiometrie von B11,2C [63]. 

Borcarbid besitzt eine rhomboedrische Kristallstruktur mit der Raumgruppe R3�m, die sich aus Ikosae‐

dern mit jeweils 12 Atomen und 3‐Atom‐Ketten zusammensetzen, jede Elementarzelle enthält 15 

Atome. Abbildung 2.8 zeigt die schematische Darstellung der idealen Kristallstruktur für B4C [64]. Häu‐

fig wird Borcarbid durch eine hexagonale Elementarzelle beschrieben, wobei die C‐Achse des hexago‐

nalen Gitters parallel zu der linearen 3‐Atom‐Kette ist.   



13 2. Grundlagen

Abbildung 2.8: Schematische Darstellung der idealen Gitterstruktur von B4C aus [64], schwarze Kugeln: Atome in 
polaren Plätzen, hellgraue Kugeln: Atome in äquatorialen Plätzen, dunkelgraue Kugeln: Atome in Ketten.   

In dem Ikosaeder gibt es zwei kristallographische Plätze. In den oberen und unteren Dreiecken beset‐

zen 6 Atome (schwarze Kugeln in Abbildung 2.8) die polaren Positionen, die direkt mit benachbarten 

Ikosaedern verbunden sind. Die anderen 6 Atome des Ikosaeders (hellgraue Kugeln in Abbildung 2.8) 

bilden ein leicht verzerrtes Sechseck und besetzen die sogenannten äquatorialen Positionen, jeder der 

sechs äquatorialen Atome ist mit dem Atom am Ende der linearen Kette verbunden [64, 65].  

Als Umstritten gilt die genaue Besetzung von Bor‐ und Kohlenstoffatomen in den Ikosaedern und Ket‐

ten. Basierend auf den Daten der XRD‐Analyse von Clark et al. [66] wurde die Elementarzelle von B4C 

(20 At.% C) aus B12 Ikosaedern und C‐C‐C Ketten erklärt, allerdings zeigen die späteren Untersuchungen 

mittels Neutronenbeugung [67], dass die Struktur von B4C aus B11C Ikosaedern und C‐B‐C Ketten be‐

stehen. Theoretischen Berechnungen bestätigen auch, dass (B11C)CBC die energetisch stabilste Konfi‐

guration für Borcarbid ist [68]. Steigt der Borgehalt in Borcarbid, werden Kohlenstoffatome durch Bo‐

ratome substituiert, ohne die Kristallstruktur zu ändern. Ausgehend von der Idealstruktur für B4C mit 

(B11C)CBC Konfiguration, findet die Substitution nach Emin [69] zuerst in den 3‐Atom‐Ketten statt, ent‐

sprechend werden die C‐B‐C Ketten durch C‐B‐B Ketten ersetzt. Bei einer Kohlenstoffkonzentration 

von 13,3 At.% enthält das Borcarbid B6,5C nur (B11C)CBB Gittereinheiten. Weitere Steigerungen der 

Borkonzentrationen werden durch Ersetzen einiger Kohlenstoffatome in B11C mit Boratomen zu B12 

erreicht, an der Homogenitätsbereichsgrenze B10,4C mit höchster Borkonzentrationen ist in 35% der 

Ikosaeder noch ein C‐Atom zu finden [6]. Der idealisierte Verlauf der strukturellen Konfiguration mit 

zunehmendem Borgehalt kann nach folgendem Schema dargestellt werden: 

B�C	
	����[���	��� ]		
�⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯� B�,�C

	[����	���]���
�⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯� B��,�C. (2.14)

Eine andere Interpretation der Strukturkonfiguration von Borcarbid wurde von Kuhlmann et al. [70] 

und Werheit et al. [71] gegeben. Die Untersuchungen der optischen Absorption und Ramanspektro‐

skopie an Borcarbid mit verschiedenen Zusammensetzungen zeigen, dass die Struktur nicht mit einer 

einheitlichen Elementarzelle beschrieben werden kann. Im Kristallgitter von Borcarbid herrscht eine 

statistische Verteilung von B12, B11C Ikosaedern und C‐B‐C, C‐B‐B, B‐ ‐B ( , Leerstelle) Ketten für den 
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gesamten Homogenitätsbereich (Tabelle 2.1). Eine allgemeine Formulierung der Strukturkonfiguration 

lässt sich wie folgt schreiben [72]: 

(B12)x(B11C)1‐x(CBC)y(CBB)z(B B)1‐y‐z( , Leerstelle), 

wobei x, y, z Konstante sind, die von der tatsächlichen chemischen Zusammensetzung abhängen. 

Tabelle 2.1: Konzentration struktureller Einheiten in der Elementarzelle von Borcarbid [70, 72, 73]. 

Strukturelle Einheiten B4,3C B6,5C B8C B10C 

B12 Ikosaeder [%] 0 42 26 17 

B11C Ikosaeder [%] 100 58 74 83 

C‐B‐C [%] 80 62 7 4 

C‐B‐B [%] 20 19 77 73 

B‐ ‐B ( , Leerstelle) [%] 0 19 16 23 

2.3.2 Allgemeine physikalische Eigenschaften 

Aufgrund der Änderung in der Strukturkonfiguration innerhalb des Homogenitätsbereichs zeigen die 

physikalischen Eigenschaften von Borcarbid eine starke Abhängigkeit von der Kohlenstoffkonzentra‐

tion. Mit dem Einbau von C‐Atomen in das Gitter nimmt die Dichte von Borcarbid linear zu, eine Be‐

rechnung der theoretischen Dichte wird in [57] gegeben: 

� = 2,422+ 0,0048	At.% 	[C], mit 8,8 At.%    At.% [C]    20 At.%. (2.15)

Wegen des hohen Anteils an kovalenten Bindungen weist Borcarbid neben einer hohen Schmelztem‐

peratur (Abbildung 2.7) auch eine extreme Härte auf, bei Raumtemperatur ist Borcarbid nach Diamant 

und kubischem Bornitrid (c‐BN) das dritthärteste bekannte Material. Oberhalb 1000 °C ist die Härte 

von Borcarbid größer als die von Diamant [74]. Die Werte der Vickershärte von B4C liegen zwischen 

23 GPa und 45 GPa [75], weiterhin wurden eine hohe Biegefestigkeit von 350  500 MPa und ein E‐Mo‐

dul von 440  470 GPa in B4C gemessen [75, 59]. Der Einfluss der Stöchiometrie auf den E‐Modul in 

Borcarbid wurde von Gieske et al. [76] untersucht (Abbildung 2.9). Mit steigendem Borgehalt nimmt 

der E‐Modul bis zu 13,3 At.% C (B6,5) leicht ab, bei weiterer Steigerung des Borgehaltes wurde eine 

starke Absenkung des E‐Moduls beobachtet. Die Abhängigkeit der Härte von der Zusammensetzung 

wurden von Allen [77] und Niihara [78] untersucht, im Allgemeinen besitzen kohlenstoffreiche Borcar‐

bide eine größere Härte als borreiche Borcarbide (Abbildung 2.9).   
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Abbildung 2.9: Darstellung des E-Moduls und der Vickershärte von Borcarbid in Abhängigkeit von der Kohlenstoff-

konzentration, Daten  aus [76] und  aus [78]. 

Da das Boratom ein Valenzelektron weniger als das Kohlenstoffatom besitzt, kommt es mit abnehmen‐

dem Kohlenstoffgehalt zu einem Elektronendefizit im Valenzband. Demzufolge zeigt Borcarbid eine p‐

leitende Transporteigenschaft [79], die Ladungsträgerdichte variiert mit der Boratombesetzung der 

Struktur und liegt bei ca. 1021/cm3 für B4C [80]. In Zusammenhang mit dem Halbleitercharakter wurde 

über verschiedene Bandlücken von Borcarbid berichtet. Durch eine optische Untersuchung haben 

Werheit el al. [81] eine indirekte Bandlücke von 0,48 eV gemessen, aus Untersuchungen der Photolu‐

mineszenz‐Spektren wurde eine modifizierte Bandlücke von 2,06 eV für Borcarbid von Werheit [82] 

angegeben. Die theoretisch berechnete Bandstruktur für B4C ist in Abbildung 2.10 zu sehen, je nach 

Annahme der Ausgangskonfiguration für die Berechnungen ergibt sich eine Bandlücke von 1,56 eV für 

die Polytypen B12(CCC) [83] und 2,78 eV für B11C(CBC) [84].  
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Abbildung 2.10: Berechnete Bandstruktur für Borcarbid, (a) Polytyp B12(CCC), 1 Ry = 13,6 eV, die Bandlücke be-
trägt 1,56 eV [83], (b) Polytyp B11C(CBC), mit einer Bandlücke von 2,78 eV [84].  

Borcarbid zeichnet sich auch durch seine gute chemische Beständigkeit gegen flüssige Säuren oder 

Alkalien aus, so dass eine Anwendungen in einer chemisch aggressiven Umgebung ermöglicht. Bei ho‐

hen Temperaturen reagiert Borcarbid mit vielen Metallen und Übergansmetalloxiden zu Metallboriden 

oder Carbiden [57]; ebenfalls reagiert Borcarbid mit Wasserstoff zu Boranen ab 1200 °C oder zersetzt 

sich unter Stickstoff zu BN über 1800 °C, weshalb H2‐ und N2‐Atmosphären nicht geeignet für die Sin‐

terung von Borcarbid sind. Borcarbid weist eine eingeschränkte Oxidationsbeständigkeit auf, bei 

Raumtemperatur bildet sich in Luft innerhalb von Sekunden eine dünne B2O3‐Schicht auf der Borcar‐

bidoberfläche, jedoch beginnt die bemerkbare Oxidationsreaktion bei 500  600 °C und beschleunigt 

deutlich über 800 °C [85].  

Darüber hinaus zeigt Borcarbid einen hohen Absorptionsquerschnitt für thermische Neutronen, daher 

wird Borcarbid als Regelstab zur Steuerung der Kettenreaktion in Kernreaktoren oder als Abschir‐

mungsmaterial von Neutronen eingesetzt.  

2.3.2 Herstellungsverfahren von Borcarbid 

Borcarbid wurde vor 150 Jahren bei der Herstellung von Metallboriden als Nebenprodukt entdeckt, 

nach der ersten künstlichen Synthese im Jahr 1883 [57] wurden diverse Verfahren zur Herstellung von 

Borcarbid entwickelt. Im folgenden Abschnitt wird kurz auf die wichtigsten Herstellungsmethoden ein‐

gegangen.  

(a) Carbothermische Reduktion 

Kommerziell wird Borcarbid ähnlich dem Acheson‐Prozess zur Herstellung von SiC [86] über eine car‐

bothermische Reduktion von Boroxid bzw. Borsäure hergestellt. Dafür werden die Ausgansmaterialien 

(a) (b) 
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in einem Ofen auf 2000  2500 °C erhitzt, während der Reaktion entsteht Kohlenmonoxid entspre‐

chend der Gleichung 2.16 bzw. 2.17. Als Reduktionsmittel verwendet man häufig Graphit, die allge‐

meine Reduktionsreaktion von Boroxid/Borsäure kann wie folgt dargestellt werden: 

2B2O3 + 7C  B4C + 6CO (g), (2.16)

4H3BO3 +7C  B4C+ 6H2O + 6CO (g). (2.17)

Die eingesetzte Borsäure bildet im ersten Schritt Boroxid unter Abspaltung von Wasser, bei dem Auf‐

heizprozess schmilzt das Boroxid und verdampft bei hohen Temperaturen (T  1860 °C). Um den Ver‐

lust des gasförmigen B2O3 zu minimieren, wird der Ofen von außen gekühlt, so dass sich Borcarbid nur 

im Schmelzkern bildet. Das Gewinnen von hochreinem Borcarbid ( 99,5 Gew.% Reinheit) erfolgt durch 

nachfolgende Zerkleinerung, Mahlen und Auswaschen des Blockprodukts. Neben dem Acheson‐Ofen 

lässt sich Borcarbid auch im Rohrofen [87] oder im Elektrolichtbogenofen [88] herstellen. 

Die Bildung von Borcarbid‐Pulver über die carbothermische Reduktion wird stark von der Art des ver‐

wendeten Kohlenstoffs, dem Verhältnis von Boroxid zu Kohlenstoff und der Aufheizrate beeinflusst. 

Hierfür wurden unterschiedliche Kohlenstoffquellen z. B. Aktivkohle [89], Petrolkoks [90], Stärke [91], 

Polyvinylalkohol [92], Saccharose [93], Glycerin [94] und Zitronensäure [95] untersucht. Das carbother‐

mische Reduktionsverfahren geht immer mit dem Verlust von Bor in Form von Boroxid oder Borsub‐

oxid einher, so dass im Allgemeinen ein Überschuss an B2O3 in der Ausgangszusammensetzung benö‐

tigt wird, um den Bor‐Verlust zu kompensieren. Für die direkte Reaktion von B2O3 mit Kohlenstoff kann 

reines Borcarbid (B4C) bei 1800 °C hergestellt werden, wenn das Ausgansgemisch mindestens einen 

Überschuss an B2O3 von 42,9 Mol.% enthält [96]; das optimale Molverhältnis von B2O3/Petrolkoks liegt 

zwischen 3,3 und 3,5, um B4C ohne freien Kohlenstoff zu gewinnen [90]. Weiterhin kann die Ausbeute 

durch Zusatz einer kleinen Menge von NaCl erhöht werden[90, 97]. Die Aufheizrate hat einen wesent‐

lichen Einfluss auf die Morphologie des gebildeten Borcarbids. Weimer et al. [91] untersuchten die 

Kinetik der carbothermischen Synthese von Borcarbid aus einer Mischung von B2O3 und Stärke. Es 

wurde festgestellt, dass die Wärmeübertragung eine dominierende Rolle im Gesamtreaktionsprozess 

spielt. Eine hohe Aufheizrate kann die Wärmeleitung der Reduktionsreaktion verbessern und zur Bil‐

dung kleiner Kristallgrößen führen. So wurde Submikro‐B4C kontinuierlich durch einen vertikalen 

Transportreaktor bei einer Aufheizrate von 104   105 K/s hergestellt [91, 98].  

Wegen des erheblichen Verlusts von Boroxiden während der Reduktion und der nachfolgenden Pro‐

zessschritte ist die Ausbeute der carbothermischen Reduktion relativ gering. Jedoch liegen die wesent‐

lichen Vorteile dieser Methode in den kostengünstigen Ausgangsmaterialien und dem einfachen Syn‐

theseprozess. Diese Herstellungsroute ist nicht nur für die kommerzielle Produktion geeignet sondern 

auch für die Herstellung von nanokristallinem Borcarbid nützlich. Nanodrähte [99], Nanostäbchen 

[100, 101] und Nanopartikel [102] aus Borcarbid wurden über die carbothermische Reduktion synthe‐

siert.  

(b) Magnesiothermische Reduktion 

Eine weitere Herstellungsroute für Borcarbid ist das Verfahren der magnesiothermischen Reduktion 

von Boroxid durch Magnesium und Kohlenstoff: 

2B2O3 + 6Mg + C  B4C + 6MgO. (2.18)
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Die Reaktion ist stark exotherm und findet üblicherweise in einem Rohrofen zwischen 1000 °C und 

1800 °C unter Argon statt, wobei das Reaktionsgemisch lokal elektrisch gezündet wird [103]. Die dabei 

freigesetzte Wärme ist ausreichend, um eine selbstausbreitende Reaktion zu starten [104]. Da das 

Endprodukt eine große Menge an Magnesiumoxid, Magnesiumborid und unreagiertem Magnesium 

enthält, ist ein Reinigungsschritt nach der Reduktion notwendig. Die Entfernung der Nebenprodukte 

erfolgt mittels Salz‐ oder Schwefelsäure und durch eine nachfolgende Wärmebehandlung unter Va‐

kuum bei 1800 °C [103].  

Mittels magnesiothermischer Reduktion kann feines Borcarbid produziert werden, jedoch ist diese Me‐

thode nicht geeignet für die Herstellung von hochreinem B4C‐Pulver, da das Pulver trotz wiederholter 

Reinigung immer noch mit Magnesiumverbindungen verunreinigt ist. Solche Verbindungen können 

beim Sintern als Kornwachstumshemmer wirken. Das ist bei der Herstellung von Sinterpulvern inte‐

ressant ist [86].  

(C) Synthese aus Elementen 

Borcarbid kann auch direkt aus den Elementen Bor und Kohlenstoff hergestellt werden: 

xB +  C  BxC,   4   x  10,4. (2.19)

Im Vergleich zu anderen Syntheserouten eignet sich dieses Verfahren besonders für die Herstellung 

von hochreinen borreichen Borcarbiden. Obwohl die Bildung von Borcarbid aus Elementen bei Raum‐

temperatur thermodynamisch möglich ist, läuft die Reaktion aufgrund der niedrigen Reaktionswärme 

(‐ 39 kJ/mol) nicht von selbst weiter [105]. Außerdem handelt es sich hierbei um eine diffusionskon‐

trollierte Reaktion, daher sind eine hohe Temperatur und eine lange Reaktionszeit für die vollständige 

Umsetzung der Elemente erforderlich. Im Rahmen dieser Arbeit haben Roszeitis et al. [106] eine ther‐

mische Analyse an einem Gemisch aus amorphem Bor und Graphit durchgeführt. Die exotherme Re‐

aktion (B + C) beginnt bei ca. 1333 °C und läuft vollständig bis ca. 1500 °C ab. Diffusionsversuche von 

Bor und Kohlenstoff zeigen, dass die Diffusionsaktivität durch eine Erhöhung der Temperatur erhöht 

werden kann, über 1500 °C können Bor und Kohlenstoff weiträumig in die gebildete Borcarbid‐Schicht 

diffundieren, was die Bildung der borreichen Borcarbiden fördert [106]. 

Die Herstellung von Nano‐Borcarbid wurde zudem über die Reaktion von Bor und Kohlenstoff unter‐

sucht. Nano‐B4C mit einer durchschnittlichen Partikelgröße von 200 nm konnte aus amorphem Bor und 

amorphem Kohlenstoff bei 1550 °C direkt synthesiert werden [107]. Die Bildung von Nano‐B4C‐Partikel 

(100 nm) kann auch durch die Reaktion zwischen Bor und mehrwandigen Kohlenstoffnanoröhren 

(CNT) bei einer relativ niedrigen Temperatur von 1150 °C realisiert werden, wobei das chemisch reak‐

tive Bor aus der thermischen Zersetzung von MgB2 stammt [108]. B4C‐Nanostäbchen lassen sich dage‐

gen über die Reaktion von Bor‐Pulver und CNT bei 1150 °C unter Argon herstellen [109].  

(d) Gasphasenreaktion 

Die Herstellung von Borcarbid über eine Gasphasenreaktion basiert auf der Reaktion zwischen bor‐ 

und kohlenstoffhaltigen gasförmigen Ausgangsstoffen, und wird zur Gewinnung feiner Pulver sowie 

zur Beschichtung mit Borcarbid benutzt. Dazu verwendet man Borhalogenide wie BCl3, Borane wie 



19 2. Grundlagen

B2H6 und Boroxid als Borquelle, während Kohlenwasserstoffe, wie CH4, C2H4, C2H6, C2H2 und Tetrach‐

lorkohlenstoff (CCl4) als Kohlenstoffquelle dienen [110]. Die Reaktion findet in einer Reaktionskammer 

unter H2‐Atmosphare statt, wobei die Halogenide zu Chlorwasserstoff reagieren:  

4BCl3 + CH4 + 4H2  B4C + 12HCl, (2.20)

4BCl3 + CCl4 + 8H2  B4C + 16HCl. (2.21)

Von besonderer Bedeutung zur Synthese von Borcarbidschichten ist das CVD‐Verfahren (chemical va‐

por deposition). Die Bildung der Schicht ist durch den Stofftransport und die Reaktionskinetik an der 

Substrat‐Oberfläche gesteuert und stark von der Substrattemperatur beeinflusst. Im Allgemeinen wird 

der Abscheidungsprozess unter Vakuum im Temperaturbereich zwischen 450 °C und 1450 °C durchge‐

führt. Auf diese Weise wurden verschiedene Borcarbidformen als amorphe/kristalline Phase [111, 

112], Whisker [113] oder Nanodrähten [114] über CVD‐Verfahren erzeugt. 

2.3.3 Borcarbid als thermoelektrisches Material 

Die thermoelektrischen Eigenschaften von Borcarbid wurden zum ersten Mal in den fünfziger Jahren 

des 20. Jahrhunderts erforscht. Aufgrund der außerordentlichen thermischen Stabilität ist Borcarbid 

als Hochtemperatur‐Thermoelektrikum interessant. Systematische Untersuchungen zum Borcarbid 

hinsichtlich potentieller thermoelektrischer Anwendungen wurden in den achtziger Jahren durchge‐

führt [115, 116]. Eine detaillierte Diskussion der thermoelektrischen Eigenschaften in Abhängigkeit von 

Temperatur und Zusammensetzung finden sich in den Arbeiten von Aselage [117] und Werheit [118].  

Borcarbid zeichnet sich durch einen hohen Seebeck‐Koeffizienten aus (Abbildung 2.11). Aselage et al. 

[119] zeigten, dass der Seebeck‐koeffizient mit der Temperatur bis zu 250 K stark ansteigt und danach 

monoton bis zu 900 K verläuft, bei Raumtemperatur variieren die Werte von S zwischen 100 µV/K und 

300 µV/K in dem gesamten Homogenitätsbereich, und das Minimum ergibt sich bei B6,5C. Werheit 

[118] beobachtet hingegen, dass der Seebeck‐Koeffizient kontinuierlich bis zu 2000 K ansteigt.   

Die elektrischen Eigenschaften von Borcarbid hängen ebenfalls von der Stöchiometrie ab. Ein Vergleich 

der Literaturdaten wurde von Domnich et al. [59] erstellt (Abbildung 2.12). Die elektrische Leitfähigkeit 

steigt zuerst mit zunehmendem Borgehalt bis zu einem Maximum bei einer Zusammensetzung von ca. 

13 At.% C an und nimmt bis zur borreichen Grenze von 8,8 At.% C wieder ab, bei 295 K wird die höchste 

elektrische Leitfähigkeit mit ca. 20 S/cm erreicht.  

Zur Erklärung der elektrischen Transporteigenschaften von Borcarbid wurden verschiedene Modelle 

entwickelt. Emin et al. [117, 120, 121] postulierten, dass die elektrische Leitfähigkeit auf den soge‐

nannten „small bipolaron hopping“ Mechanismus zurückzuführen ist. Als Polaronen bezeichnet man 

Quasiteilchen aus Ladungsträgern und damit verbundenen lokalen Gitterverzerrungen. Die für den 

Transport verantwortlichen Ladungsträger in Borcarbid sind gepaarte Löcher (Bipolaron), die sich 

durch thermisch aktiviertes Hüpfen zwischen den B11C Ikosaedern bewegen können.  
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Abbildung 2.11: Seebeck-Koeffizienten von BxC in Abhängigkeit von der Temperatur und der Stöchiometrie, Bild 
aus [118]. 

Abbildung 2.12: Darstellung der elektrischen Leitfähigkeit von Borcarbid in Abhängigkeit von der Kohlenstoffkon-
zentration bei verschiedenen Temperaturen, Bild aus [59], Daten aus a [122], b [123, 124], c [115] und d [125]. 
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Die Bildung von gepaarten Löchern wird zugunsten der Füllung interner Bindungen durch eine Dispro‐

portionierungsreaktion von zwei neutralen B11C Ikosaedern realisiert,  

2(B11C)0  (B11C)‐ + (B11C)+, (2.22)

wobei das (B11C)+ Ikosaeder mit zwei fehlenden Elektronen ein bipolaronisches „Loch“ darstellt. Im 

Zusammenhang mit dem Strukturmodell von Emin (Abschnitt 2.3.1) besteht die maximale elektrische 

Leitfähigkeit bei Borcarbid B6,5C, wo die Anzahl der (B11C)+ Ikosaeder am größten ist. 

Werheit et al. [79, 82, 126] postulieren hingegen, dass sich der Halbleitercharakter von Borcarbid aus 

den Strukturdefekten ergibt. Die intrinsischen Defekte korrelieren quantitativ mit dem Elektronende‐

fizit in dem gesamten Homogenitätsbereich und führen zur Bildung des lokalisierten Störbandes inner‐

halb der Bandlücke [79]. Die dadurch entstehende hohe Anzahl an Akzeptorzuständen ermöglicht eine 

Hoppingleitung im Borcarbid, die durch das Mott‐Gesetz für „variable‐range hopping“ beschrieben 

wird: 

� = ������− (
��

�
)�/��, (2.23)

wobei σ0 eine Konstante und T0 eine charakteristische Temperatur sind. Auf Basis experimenteller Er‐

gebnisse der optischen Untersuchungen wurde ein Energiebandschema für Borcarbid von Werheit [82, 

127] entwickelt (Abbildung 2.13), wobei die tiefen Störniveaus in der Bandlücke bei 0,065 eV, 0,18 eV, 

0,47 eV, 0,77 eV, 0,92 eV und 1,2 eV liegen. 

Abbildung 2.13: Energiebandschema für Borcarbid, basierend auf optischen Absorptionsmessungen, Photolumi-
neszenz-Spektren und Transporteigenschaften [127], Energieangaben beziehen sich auf links: Valenzbandober-
kante und rechts: Leitungsbandunterkante, Pfeile zeigen die Richtung der gemessenen Übergänge. 
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Die Beweglichkeit der Löcher in Borcarbid ist infolge des Hopping‐Transports gering, bei Raumtempe‐

ratur liegt der Wert im Bereich von 1 cm2 V−1 s−1. Die Bewegung der Löcher ist ein temperaturaktivierter 

Vorgang, wobei die Hall‐Mobilität bei niedrigeren Temperaturen mit zunehmender Temperatur an‐

steigt und oberhalb 500 K wieder leicht abnimmt [115]. Im Gegensatz dazu beobachtete Werheit [127] 

eine kontinuierliche Abnahme der Mobilität mit der Temperatur in B4,3C über einer Magnetowider‐

stand‐Messung. 

Die Darstellung der Wärmeleitfähigkeit von BxC in Abhängigkeit von der Temperatur und Borgehalt ist 

in Abbildung 2.14 zu sehen [118]. Während die Wärmeleitfähigkeit der kohlenstoffreichen Borcarbide 

mit steigender Temperatur abfällt, zeigt die Wärmeleitfähigkeit borreicher Borcarbide eine geringe 

Temperaturabhängigkeit. Wood et al. [128] erklärten diese Änderung von k als Folge einer Lokalisie‐

rung der Gitterschwingung, die aus dem großen Unterschied in der Schwingungsfrequenzen der loka‐

len Strukturen herrühren. Dieser Ansatz konnte durch Kenkre et al. [129] in theoretischen Berechnun‐

gen nachvollzogen werden. Die typischen Werte der Wärmeleitfähigkeit der borreichen Borcarbide 

liegen bei ca. 4  7 W/mK, im Vergleich dazu besitzt B4C eine deutlich höhere Wärmeleitfähigkeit von 

30 W/mK bei 300 K.  

Abbildung 2.14: Wärmeleitfähigkeit von BxC in Abhängigkeit von der Temperatur und Stöchiometrie, Bild aus 
[118]. 

Die thermoelektrischen Eigenschaften von Borcarbid lassen sich durch Dotierung beeinflussen. 

Schmechel et al. [130] untersuchten mit Aluminium dotiertes B4C und stellten fest, dass sich der See‐

beck‐Koeffizient linear von bis zu 1,5 Gew.% Al‐Konzentration erhöht. Allerdings nimmt die Mobilität 

der Ladungsträger als Folge der verstärkten Störstellenstreuung ab, so dass sich die elektrische Leitfä‐

higkeit verringert [131]. Durch Dotierung mit Silizium kann die Hopping‐Aktivierungsenergie der La‐

dungsträger verringert werden, wodurch sich die elektrische Leitfähigkeit von B4C erhöhen lässt, ohne 

den Seebeck‐Koeffizient bedeutsam zu beeinflussen. Somit können erhöhte ZT‐Werte für B4C mit Si‐
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Dotierung von 0,2 At.% erreicht werden [132]. Ein ähnlicher Effekt ergibt sich auch bei der Einlagerung 

von Eisen in B4C [133]. Die Dotierung mit Phosphor reduziert die Ladungsträgerkonzentration und er‐

höht gleichzeitig auch die Hopping‐Aktivierungsenergie für B4C, demzufolge sind dadurch keine ver‐

besserten thermoelektrischen Eigenschaften erreichbar [134]. Ein bemerkenswerter Effekt auf den Gü‐

tefaktor wurde durch die Mg‐Dotierung erzielt, Wood [135] berichtete für B9C mit 0,5 At.% Mg über 

einen ZT‐Wert von 0,64 bei 1273 K. 

Darüber hinaus können die thermoelektrischen Eigenschaften von Borcarbid durch Bildung von Kom‐

positen optimiert werden. Cai et al. [136] untersuchten den Effekt der W2B5‐Phase auf die thermo‐

elektrischen Eigenschaften von B4C, die durch Einbringen von WC beim Kugelmahlen und der nachfol‐

genden Reaktion mit Borcarbid im Sinterprozess gebildet wird. Dabei wirkt W2B5 als hochleitende 

Phase in B4C, die zu einem erheblichen Anstieg der elektrischen Leitfähigkeit beiträgt. Trotz der leich‐

ten Erhöhung der Wärmeleitfähigkeit wurde ein erhöhter ZT‐Wert von etwa 0,15 bei 1500 K erreicht. 

Goto et al. [137] synthetisierten B4C‐TiB2‐Komposit durch eine eutektische Reaktion. Die TiB2‐Phase 

verursacht die Bildung von zahlreichen Strukturdefekten in B4C, die nicht nur zur Erhöhung des See‐

beck‐Koeffizienten sondern auch der elektrischen Leitfähigkeit führen, somit liegt der maximale ZT‐

Wert von B4C mit 6 Mol.% TiB2 bei einer Temperatur von 1100 K um 0,55. Über Lichtbogenschmelz‐

technik wurden B4C‐SiBx‐Komposite (x = 4, 6, 14) hergestellt. Dabei gelang es, den Seebeck‐Koeffizien‐

ten durch Wärmebehandlung von 400 µV/K auf 1000 µV/K zu erhöhen. Dieser signifikante Anstieg von 

S lässt sich durch die Erzeugung von Stapelfehlern wie Zwillingsgrenze im Gitter erklären. Bei 1100 K 

beträgt der ZT‐Wert 0,29 [138].  

Wie schon in Abschnitt 2.1 erwähnt, ist es vorteilhaft TEG aus p‐ und n‐leitenden Schenkeln aufzu‐

bauen. Allerdings ist ein n‐leitendes Borcarbid mit entsprechenden thermoelektrischen Eigenschaften 

durch Dotierung bisher nicht realisiert. Aufgrund der hohen Konzentration der unbesetzten Akzeptor‐

zustände ( 1021/cm3) ist eine Überkompensation durch Dotierelemente erforderlich, um Borcarbid in 

einen n‐Halbleiter umzuwandeln. Solch eine hohe Konzentration an Fremdatomen kann zur Störung 

der Gitterstruktur führen [82]. Es wurde lediglich in Ni‐dotiertem B4,3C n‐Halbleiterverhalten beobach‐

tet, jedoch tritt ein kleiner negativer Seebeck‐Koeffizient nur bei niedrigen Temperaturen auf [139]. 

Eine Diskussion über Alternativen zum n‐leitenden Borcarbid befindet sich in der Arbeit von Werheit 

[82]. Als potentielle Kandidaten können Metallhexaboride (CaB6, SrB6 und BaB6) [140], Selten‐Erd‐Bor‐

carbonitride (HoB17CN, REB22C2N mit RE =Y, Er, Lu) [141, 142] und Yttrium‐Aluminium‐Boride (YxAlyB14) 

[143] eingesetzt werden. 

Im Vergleich zu den eingeführten thermoelektrischen Materialien wie Bi2Te3 und PbTe sind die ZT‐

Werte von Borcarbid relativ klein, jedoch nimmt der Gütefaktor signifikant mit steigender Temperatur 

zu. Außerdem ist Borcarbid bis zu 2000 K thermisch stabil, und ein hoher ZT‐Wert ( 1,1) bei dieser 

Temperatur wurde theoretisch erwartet [118]. Für Borcarbid‐Nano‐Schichten wurde ein ZT‐Wert von 

4 gemessen [144]. Eine Übersicht der maximalen berichteten ZT‐Werte von Borcarbid‐Materialien ist 

in Tabelle 2.2 zusammengefasst. 
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Tabelle 2.2: Zusammenfassung der maximalen berichteten ZT-Werte von Borcarbid-Materialien. 

Materialien Herstellungsverfahren 
Temperatur 

(K) 
ZT Quellen 

B4C Zonenschmelzen       1100 0,05 [145] 

B4C Heißpressen       1073 0,015 [146] 

B4C Lichtbogenschmelzen       1100 0,15 [147] 

B4C + 5 Gew.% Fe Spark‐Plasma‐Sintering       1200 0,07 [133] 

B4C + 5 Gew.% Al Heißpressen       300 0,0002 [131] 

B4C + 0,2 Mol.% Si Heißpressen       1500 0,15 [132] 

B4C + 2 Gew.% W2B5 Heißpressen       1500 0,15 [136] 

B4C + 40 Mol.% SiC Lichtbogenschmelzen       1100 0,20 [147, 148] 

B4C + 6 Mol.% TiB2 Lichtbogenschmelzen       1100 0,55 [137] 

B4C + SiB14 + Si Lichtbogenschmelzen       1100 0,40 [137, 149] 

B4C + 40 Mol.% YB6 Lichtbogenschmelzen       1100 0,54 [150] 

B4C + SiBx (x = 4, 6, 14) Lichtbogenschmelzen       1100 0,29 [138] 

B6,5C Heißpressen       1273 0,30 [151] 

B6,5C Heißpressen       1273 0,31 [152] 

B6,5C Heißpressen       1250 1,06* [116] 

B9C + 0,5 At.% Mg Keine Angabe       1300 0,65 [135] 

BxC Keine Angabe       2000 1,1# [118] 

B4C/B9C‐Nano‐Schichten Magnetronsputtern       423 4 [144] 

*: extrapolierter Wert 

#: theoretische Berechnung 

2.4 Sintern von keramischen Materialien 

Beim Einsatz von keramischen Materialien für thermoelektrische Anwendungen werden vorteilhafter‐

weise dichte Formkörper verwendet, welche durch das Sintern erzeugt werden. Dabei wird der Pul‐

vergrünkörper durch thermisch aktivierten Transportprozesse unter Eliminierung vorhandener Poro‐

sität unterhalb seiner Schmelztemperatur verfestigt. Im Folgenden werden die zugrunde liegenden 

Mechanismen insbesondere in Bezug auf Borcarbid näher erläutert. 
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2.4.1 Sintermechanismen 

Die intrinsische Triebkraft beim Festphasensintern stellt die Verringerung der Oberflächenenergie des 

Pulvers und der Grenzflächenenergie durch Kornwachstum dar. Die Sinterung erfolgt durch den Mate‐

rialtransport aus Bereichen hoher Energie in Regionen niedriger Energie, wobei mehrere Transport‐

mechanismen in einem polykristallinen Festkörper auftreten können. Anhand des Zwei‐Kugel‐Models 

werden die Transportpfade des Materials beim Sintern in Abbildung 2.15 verdeutlicht [153].  

Abbildung 2.15: Schematische Darstellung der Materialtransportmechanismen beim Sintern für zwei sphärische 
kristalline Partikel [153]. 

Die Diffusionswege der verschiedenen Materialtransportmechanismen unterscheiden sich sehr stark 

hinsichtlich ihrer Aktivierungsenergien und damit auch der Geschwindigkeit im Sinterprozess. Für ein 

bestimmtes System hängt der dominierende Mechanismus von den Sinterbedingungen wie z. B. Sin‐

tertemperatur, Sinterzeit ab. Des Weiteren werden die Transportmechanismen zwischen verdichten‐

den und nicht verdichtende unterschieden. Der Materialtransport über Verdampfung‐Kondensation, 

Oberflächendiffusion und Volumendiffusion aus der Oberfläche (Pfade 1, 2 und 3) führen lediglich zur 

Verschlankung der Partikel durch Halsbildung und Halswachstum, jedoch tragen sie nicht zur Verdich‐

tung bei. Der Materialtransport aus der Korngrenze über Korngrenzendiffusion (Pfad 4) und Volu‐

mendiffusion (Pfad 5) verursacht eine Reduzierung des Partikelabstands, d.h. eine Annäherung der 

Teichenschwerpunkte beider Teilchen, und bewirkt somit eine räumliche Verdichtung. Das plastische 

Fließen durch Versetzungsgleiten (Pfad 6) trägt ebenfalls zum Halswachstum und Verdichtung bei, 

kommt aber häufiger in der Sinterung von Metallpulvern vor. Für keramische Materialien kann plasti‐

sches Fließen ein wichtiger Mechanismus beim druckunterstützten Sintern sein, allerdings spielt er 

beim Sintern unter drucklosen Bedingungen nur eine untergeordnete Rolle [154]. 

Im Allgemeinen kann das Sintern phänomenologisch in drei Stadien unterteilt werden (Abbildung 

2.16). Es gibt keine eindeutige Abgrenzung zwischen den Stadien, jedoch ist ein einzelnes Stadium 

durch unterschiedliche Gefüge‐ und Dichteänderungen geprägt. Geht man von sphärischen Partikeln 

aus, so kommen die Partikel durch Adhäsionskraft in Kontakt und weisen eine lockere Packung auf. Im 

Anfangsstadium wachsen die Berührungsstellen durch Umorientierung der Partikel hin zu stabilen Po‐

sitionen, wodurch sich Sinterhälse mit Korngrenzen zwischen den Partikeln ausbilden. In diesem Sta‐

dium besteht eine offene Porosität und der Pulvergrünkörper schwindet geringfügig um bis zu 5%. Eine 

Nicht verdichtende Mechanismen: 

1. Verdampfung‐Kondensation

2. Oberflächendiffusion

3. Volumendiffusion von Oberfläche ausgehend

Verdichtende Mechanismen: 

4. Grenzflächendiffusion entlang der Korngrenze

5. Volumendiffusion von Korngrenzen ausgehend

6. Plastisches Fließen durch Versetzungsgleiten
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wesentliche Schwindung findet in dem Zwischenstadium statt, dabei wachsen die Sinterhälse weiter 

und die Pulverteilchen nähern sich an. In diesem Prozess dominieren Korngrenzendiffusion und Volu‐

mendiffusion. Parallel nehmen die Flächen der Korngrenzen stetig zu und die Teilchen verlieren ihre 

ursprüngliche Identität. Die Poren runden sich ab, es bildet sich ein miteinander verbundenes Poren‐

netzwerk. Mit zunehmender Porenschrumpfung nehmen die Querschnittsflächen der Poren ab, was 

zu einer Isolierung der Poren vom Porennetzwerk führt. Es beginnt die Bildung von geschlossenen Po‐

ren. Am Ende des Zwischenstadiums wird eine relative Dichte von ca. 90% der theoretischen Dichte 

erreicht. In dem Endstadium liegt eine geschlossene Porosität vor, im weiteren Verlauf nimmt die ge‐

samte Porosität durch Auffüllen der Poren langsam ab, und die Dichte des Formkörpers nähert sich 

der theoretischer Dichte an. Häufig tritt in diesem Stadium ein schnelles Kornwachstum auf, da die 

Triebkraft für weitere Verdichtung die Reduzierung der Korngrenzenfläche ist. Das Gefüge des Sinter‐

körpers ist charakterisiert durch Grobkörner und an Tripelpunkten oder Korngrenzen liegenden Rest‐

poren.  

Abbildung 2.16: Schematische Darstellung der Sinterstadien, (a) Ausgangspulver mit loser Struktur, (b) Anfangs-
stadium, (c) Zwischenstadium und (d) Endstadium [155]. 

2.4.2 Sinterverfahren für Borcarbid 

Aufgrund hoher Schmelztemperatur, niedrigem Selbstdiffusionskoeffizienten und des hohen Anteils 

an kovalenten Bindungen wird für die Verdichtung von Borcarbid eine sehr hohe Sintertemperatur 

benötigt. Detaillierte Diskussionen über dessen Sinterverhalten sind in [85, 110] zu finden. Die wich‐

tigsten eingesetzten Sinterverfahren für Borcarbid sind druckloses Sintern, Heißpressen und Spark‐

Plasma‐Sintern (SPS) bzw. FAST (Field Assisted Sintering Technology). 

(a) Druckloses Sintern 

Das drucklose Sintern erfolgt in zwei Schritte. Im ersten Schritt wird ein Grünköper durch Pressen er‐

zeugt. Anschließend wird der vorgepresste Formkörper unter Wärmeeinwirkung in einem Ofen ver‐

dichtet. Die Sinterung von reinem Borcarbid (B4C) über druckloses Sintern ist schwierig. Auf der Ober‐

fläche der Borcarbid‐Teilchen existiert eine dünne Oxidschicht, welche die Verdichtungen infolge des 

hohen Dampfdrucks des Oxids behindert. Dole et al. [156] haben die Mikrostrukturentwicklung in ver‐

schiedenen Phasen des Sinterprozesses von Borcarbid ohne Zusatz von Additiven bis 2300 °C unter‐

sucht. Sie haben darauf hingewiesen, dass Verdampfung und Wiederkondensation von Boroxid (B2O3) 

zur Vergröberung der Körner führt. Der Vergröberungsprozess beginnt ab 1750 °C und es bildet sich 

eine Mikrostruktur von dichten polykristallinen Bereichen, die von großen miteinander verbundenen 

Poren umgeben sind. Die Poren sind stabil und wirken als Barriere für eine weitere Verdichtung, da 

große Körner und große Poren mit längeren Diffusionswegen zur Auffüllung der Poren verbunden sind. 

(a) (b) (d) (c) 
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Dies hat zur Folge, dass es zu einer erheblichen Absenkung der Verdichtungsrate kommt und letztend‐

lich zum Stillstand des Sinterns. Bei 2300 °C wurde das Borcarbid nur mit einer Dichte von 75 % der 

theoretischen Dichte gesintert.  

Um die Sinterfähigkeit zu erhöhen werden dem Borcarbid üblicherweise ein oder mehrere Sinteraddi‐

tive zugesetzt. In den letzten Jahren wurden verschiedenen Arten von Additiven getestet, der bekann‐

teste Zusatz für druckloses Sintern von B4C ist Kohlenstoff. Schwetz et al. [157] haben die Wirkung von 

Kohlenstoff (aus Phenolharz) auf das Sinterverhalten von B4C untersucht und festgestellt, dass die Koh‐

lenstoffpartikel mit B2O3 reagieren und dadurch die Verdampfung hemmen können. Somit kann durch 

C‐Zugabe eine relative Dichte von 98% bei 2150 °C erreicht werden. Neben Kohlenstoff werden ver‐

schiedene Übergangsmetall‐ (Ti, Zr, Hf, V, Nb und Ta) Carbide/Boride als Additive zum drucklosen Sin‐

tern von Borcarbid verwendet. Dadurch konnte Borcarbid bei Temperaturen  2000 °C zu einer relati‐

ven Dichte  95% verdichtet werden [158]. Ebenfalls kann die Sinterfähigkeit von Borcarbid durch Zu‐

gabe von Übergangsmetalloxiden (TiO2, ZrO2, V2O5, Cr2O3, Y2O3) erhört werden. Baharvandi et al. [159] 

haben den Effekt des ZrO2‐Zusatzes auf das Sinterverhalten von Borcarbid betrachtet. Es wurde gefun‐

den, dass die in‐situ gebildete ZrB2‐Phase zur Verringerung der Aktivierungsenergie für das Sintern 

führt. Durch einen Zusatz von 15 Gew.% ZrO2 erreichte das Material eine relative Dichte von 97% bei 

2150 °C. Zusätzlich wurde das drucklose Sintern von Borcarbid mit flüssiger Phase in verschiedenen 

Systemen untersucht. Das Flüssigphasensintern erfolgt entweder durch direkt Zugabe eines Additivs 

mit niedrigem Schmelzpunkt oder durch Bildung einer niedrig schmelzenden Substanz, die durch In‐

situ‐Reaktion des Additivs mit Borcarbid während des Sinterns gebildet wird. Als Sinteradditive für das 

Flüssigphasensintern von Borcarbid werden vor allem Al, Si, Fe, Al2O3, SiO2, BeC, CrB2 verwendet, 

wodurch die Sintertemperatur um einige hundert Grad reduziert werden kann [110].  

(b) Heißpressen 

Druckloses Sintern hat sich als einfaches und kostengünstiges Herstellungsverfahren zur Herstellung 

von Keramik mit komplexen Formen etabliert, allerdings ist die Verdichtungsrate langsam. Obwohl 

eine höhere Verdichtung bei höheren Temperaturen erreicht werden kann, ist es schwierig, das Korn‐

wachstum im Endstadium zu verhindern. Aufgrund der Grobkörnigkeit und der Restporosität weisen 

die mit drucklosem Sintern hergestellten Borcarbide eine geringe Festigkeit und eine niedrige Bruch‐

zähigkeit auf [85]. Um diese zu überwinden, wird das druckunterstützte Sintern, das Heißpressen, ein‐

gesetzt. In der Regel wird dabei das Ausgangspulver in eine Matrize eingefüllt und auf die Sintertem‐

peratur erhitzt. Gleichzeitig wird ein geeigneter uniaxialer Druck über einen Stempel auf das Sintergut 

ausgeübt. Reine Borcarbide mit 95  99% der theoretischen Dichte wurden erfolgreich heißgepresst, 

wobei das Sintern bei Temperaturen von 2100  2200 °C und Drücken von 30  40 MPa unter Vakuum 

oder Schutzgasatmosphäre für 15  45 min Haltezeit durchgeführt wurde [86]. Die Verdichtung ist ge‐

kennzeichnet durch drei aufeinanderfolgende Mechanismen [57, 110, 160]:  

 Im Temperaturbereich zwischen 1800 und 1950 °C findet Teilchenumorientierung statt, wo‐

bei sich die Summe der offenen Porosität verringern und die geschlossene Porosität kon‐

stant bleibt.

 Bei weiterer Erhöhung der Temperatur bis zu 2100 °C tritt plastisches Fließen auf, das zur

Schließung der offenen Poren führt, ohne die schon geschlossenen Poren zu beeinflussen.

 Am Ende des Heißpressens werden die geschlossenen Poren über Volumendiffusion im

Temperaturbereich von 2100  2200 °C eliminiert.
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Angers et al. [161] haben den Einfluss von Sinterparametern, wie Temperatur, Pressdruck und Halte‐

zeit auf die Verdichtung von Borcarbid über Heißpressen untersucht. Sie berichteten, dass eine Tem‐

peratur von  2100 °C und ein Druck von 34,4 MPa notwendig sind, um eine Dichte nahe der theoreti‐

schen Dichte zu erhalten. Dole et al. [156] haben das Sinterverhalten beim Heißpressen in Abhängigkeit 

der Aufheizrate betrachtet. Eine hohe Aufheizrate kann die Kornvergröberung verhindern und ermög‐

licht einer vollständigen Verdichtung bei niedriger Temperatur ( 2000 °C). Wie bei drucklosem Sintern 

werden Additive zur Verringerung der Sintertemperatur und zur Korngrößensteuerung beim Heißpres‐

sen verwendet. Der Zusatzwerkstoff oder dessen In‐situ‐Reaktion mit Borcarbid führen zur Bildung 

einer fremden Phase im Endprodukt. Bezüglich der thermoelektrischen Eigenschaften ist die Verwen‐

dung von Sinteradditiven stark eingeschränkt, da die zweite Phase im Borcarbid die Transporteigen‐

schaften erheblich beeinflussen kann. 

(c) Spark-Plasma-Sintern (SPS) 

Neben den oben verwendeten Sinterverfahren lässt sich Borcarbid auch über Spark‐Plasma‐Sintern 

(SPS) verdichten. Der SPS‐Prozess basiert auf einem modifizierten Heißpressverfahren, bei dem die 

Wärmeenergie statt durch einen externen Heizer direkt durch den Jouleschen Erwärmungseffekt im 

Material mittels eines gepulsten elektrischen Gleichstrom eingebracht wird. Typischerweise liegt der 

Strom im Bereich von 1  20 kA mit einer relativ niedrigen Spannung von  10 V. Die wesentlichen 

Vorteile von SPS bestehen in der schnelle Aufheizrate (bis zu 1000 K/min) und sehr kurze Haltezeit 

(einige Minuten), wodurch die nicht zur Verdichtung beitragenden Massentransportmechanismen und 

das Kornwachstum unterdrückt werden. Das Prinzip des SPS‐Prozesses wurde in den Arbeiten [162, 

163, 164] diskutiert. Es wird angenommen, dass sich am Anfang des Sinterstadiums über elektrische 

Entladung ein Plasma zwischen den Pulverteilchen bildet. Dieser Prozess führt zur Entfernung mögli‐

cher Oxidschichten oder adsorbierter Gase auf der Oberfläche der Pulverteilchen und begünstigt somit 

die Halsbildung. Durch den gepulsten Strom tritt eine lokale Erwärmung auf, wobei die Temperatur im 

Halsbereich kurzzeitig höher als in den umgebenden Bereichen ist. Dadurch wird der Materialtransport 

im Sinterhals verstärkt gefördert. Zusätzlich finden die Transportvorgänge wie viskoses Fließen, Korn‐

grenzen‐ und Volumendiffusion unter Wirkung des äußeren Drucks schneller statt, so dass dichte Pro‐

ben bei im Vergleich zum Heißpressen niedrigeren Temperaturen in sehr kurzer Zeit erhalten werden 

können [162, 163]. 

Die Versuche zur Herstellung vollständig dichter B4C‐Proben ohne den Einsatz von Additiven wurden 

mittels des SPS‐Verfahrens in den letzten Jahren durchgeführt. Ghosh et al. [75] haben berichtet, dass 

eine Dichte von 99,2% der theoretischen bei einer Sintertemperatur von 1750 °C und einem Druck von 

88 MPa in 5 min erreicht werden konnte. Feines Pulver mit einer durchschnittlichen Partikelgröße von 

ca. 500 nm wurde zum SPS‐Sintern von B4C durch Li et al. [165] verwendet, es wurde eine relative 

Dichte von 98,3% an der bei 1600 °C gesinterten Proben erreicht. Die Untersuchungen von Hayun et 

al. [166] haben gezeigt, dass die Mikrostruktur der mit SPS gesinterten Probe wie beim Heißpressen 

ebenfalls stark von der Aufheizrate beeinflusst wird. Schnelles Aufheizen unterdrückt das anormale 

Kornwachstum und führt zu einem Gefüge mit homogener Korngröße.   
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2.5	Strategien	zur	Erhöhung	des	thermoelektrischen	Gütefaktors	

Wie bereits in Abschnitt 2.2.1 beschrieben, wird der Gütefaktor Z eines thermoelektrischen Materials 

von den 3 zusammenhängenden Parametern S, σ und  bestimmt. Für die Erhöhung der ZT‐Werte 

lassen sich nach Gleichung 2.9 zwei Konzepte ableiten: die Erhöhung des Powerfaktors S2σ und die 

Verringerung der Gitterwärmeleitfähigkeit. 

Die Reduktion der Wärmeleitfähigkeit des Gitters kann über verschiedene Methode erzielt werden 

(Abbildung 2.17). Bei dem Legierungskonzept wird der Effekt der Punktdefekte benutzt, um die Pho‐

nonen zu streuen. Die Bildung der Punktdefekte erfolgt durch die Synthese einer Festlösung durch 

Substitution der Gitteratome mit isotypischen Elementen. Die eingebrachten großen Atome resultie‐

ren in einer Massenfluktuation über das Kristallgitter hinweg, was die Phononen beträchtlich streuen 

kann, so dass sich eine verringerte Wärmeleitfähigkeit ergibt. Die Phononen in einem Material besitzen 

ein breites Spektrum an Wellenlängen, die unterschiedlich zur gesamten Wärmeleitfähigkeit beitragen 

[167]. Punktdefekte sind lediglich wirksam bei der Streuung kurzwelliger Phononen, so dass die Redu‐

zierung der Gitterwärmeleitfähigkeit durch Legierung auf ein bestimmtes Limit begrenzt  ist. Um die 

Phononen in einem weiten Wellenlängenbereich zu streuen, kann das Nanopartikel‐Konzept genutzt 

werden. Die Nanopartikel wirken als Phononen‐Streuzentren und streuen zusätzlich die mittel‐ und 

langwelligen Phononen sehr effektiv, daraus resultiert eine geringere Wärmeleitfähigkeit. Die nanos‐

kaligen Einschlüsse können durch ein direktes Mischen von Nanopartikeln und anschließende Sinte‐

rung oder durch In‐situ‐Phasenseparation während der Wärmebehandlung in die Matrix eingebracht 

werden. Experimentelle Ergebnisse zeigen, dass die Nanopartikel nicht periodisch in der Matrix ange‐

ordnet sein müssen; weiterhin sind Einschlüsse mit einer breiten Größenverteilung vorteilhaft, um die 

Gitterschwingungen in einem breiten Spektrum zu behindern [168, 169].  

Abbildung 2.17: Schematische Darstellung verschiedener Mechanismen der Phononenstreuung an Defekten, Na‐
nopartikeln und Korngrenzen innerhalb eines thermoelektrischen Materials, Bild nach [167]. 

Ein weiterer Ansatz zur Reduzierung der Gitterwärmeleitfähigkeit besteht in dem Konzept von Nano‐

strukturen, wobei eine wesentliche Streuung von Phononen mit niedriger und mittlerer Energie an den 

Grenzflächen  (Korn‐ oder Domänengrenzen)  stattfindet. Nanostrukturierte Thermoelektrika  (Nano‐

komposite) besitzen typischerweise eine Korngröße im Bereich kleiner als 100 nm, die oft durch Kom‐

paktierung von nanokristallinen Pulvern über Sinterverfahren erzeugt werden. Aufgrund der hohen 
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Korngrenzendichte werden die Ladungsträger ebenfalls an den Korngrenzen gestreut, dieser Effekt 

tritt verstärkt auf, wenn die mittlere freie Weglänge der Elektronen größer als die Korngröße ist. Dies 

führt zu einer Reduktion der Beweglichkeit der Ladungsträger und somit der elektrischen Leitfähigkeit. 

Daher ist es wichtig, die Korngröße bei der Nanostrukturierung in einem optimalen Bereich einzustel‐

len, in dem die Auswirkung auf die Phononenstreuung größer ist als auf die Ladungsträger. Nanoma‐

terialien lassen sich in unterschiedlichen Strukturen herstellen, neben Nanokompositen wurden ver‐

besserte thermoelektrische Eigenschaften in zweidimensionalen (2D, Multischichtstrukturen) und ein‐

dimensionalen (1D, Nanostäbe) Materialien gefunden.  

Weiterhin wird das „Klapper“‐Konzept in Materialien mit komplexen Kristallstrukturen genutzt, um die 

Wärmeleitung des Gitters zu minimieren. Durch Einbau schwerer Klapper‐Atome in den Hohlräumen 

des Gitters kann die Wärmeleitfähigkeit so weit reduziert werden, dass sich das Material thermisch 

wie ein Glas verhält [20, 170]. Typische Beispiele für diesen Ansatz sind gefüllte Skutterudite und 

Clathrat‐Verbindungen (Abschnitt 2.2.2). 

Der Powerfaktor S2σ ist eine rein elektronische Eigenschaft, die direkt von der elektronischen Band‐

struktur des Materials abhängt. Daher kann die Erhöhung S2σ durch Modifizierung der elektronischen 

Zustandsdichte (density of states, DOS) gewonnen werden [171]. Dazu wird ebenfalls die Methode der 

Nanostrukturierung eingesetzt. In niederdimensionalen Systemen zeigt die Zustandsdichte infolge der 

Quanten‐Confinement‐Effekten einen steilen Anstieg im Bereich der Fermi‐Energie, was zur Erhöhung 

des Seebeck‐Koeffizienten führen kann. Die dabei auftretende Abnahme der elektrischen Leitfähigkeit 

wird durch den stark ansteigenden Seebeck‐Koeffizienten überkompensiert, sodass sich ein größerer 

Powerfaktor ergibt [172]. Zusätzlich besteht die Möglichkeit den Powerfaktor durch eine angepasste 

Dotierung zu erhöhen, wobei die Ladungsträgerkonzentration in einen optimalen Bereich verschoben 

werden muss. 
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3. Experimentelle Methoden

In diesem Kapitel wird die experimentelle Herstellung von Borcarbid in dieser Arbeit beschrieben. Da‐

bei wird als erstes die Präparation von borreichen Borcarbiden vorgestellt, anschließend werden die 

Präparationsschritte der Borcarbid‐basierten Komposite erläutert. Nach Beschreibung der Synthese‐

verfahren von nanoskaligen Borcarbid‐Pulvern wird auf die Nanostrukturierung von Borcarbiden ein‐

gegangen. Im zweiten Teil des Kapitels werden die im Rahmen dieser Arbeit verwendeten Methoden 

zur Charakterisierung der Proben beschrieben. 

3.1 Probenpräparation 

Die Herstellung der kompakten Keramiken erfolgt für diese Arbeit über ein pulvertechnologisches Ver‐

fahren, Abbildung 3.1 gibt einen Überblick über die Herstellungsschritte der Proben und die eingesetz‐

ten Charakterisierungsmethoden. Im ersten Schritt wurden die Ausgangspulver mit entsprechender 

Zusammensetzung1 in einem Polyurethan‐Mahlbecher mit einem Volumen von 500 ml eingewogen 

und in einer Planetenkugelmühle (PKM, Netzsch) in Ethanol vermischt. Um eine homogene Vermi‐

schung der Komponenten zu erhalten, wurde der Mahlvorgang bei einer Geschwindigkeit von 200 

U/min unter Verwendung von SiC‐Mahlkugeln (flüssigphasen‐gesintert, Durchmesser Ø 1,25  2,00 

mm) für 120 Minuten durchgeführt. Das Masseverhältnis von Pulvern zu Mahlkugeln betrug 1:1. Nach 

dem Mischvorgang wurde die Pulvermischung zur Abtrennung der Mahlkugeln abgesiebt.  

Die erhaltende Suspension wurde in einem Rotationsverdampfer bei 55 °C und 45 mbar getrocknet. 

Anschließend erfolgte die weitere Trocknung des Pulvergemisches in einem Vakuumofen bei 100 mbar 

und 80 °C über 24 h. Die Restfeuchte des Pulvergemischs wurde danach über Masseverlust‐Verfahren 

gemessen und lag bei weniger als 1 Gew.%. Um die bei dem Trocknungsprozess entstandenen Agglo‐

merate zu zerstören, wurde das Granulat mit Hilfe eines Mörsers leicht zerstoßen und über ein Edel‐

stahlsieb der Maschenweite 315 µm granuliert.  

Die Verdichtung der Proben erfolgt über Spark‐Plasma‐Sintering (HP d25/1, FCT Systeme GmbH) oder 

Heißpressen (HPW200, FCT Systeme GmbH) unter Vakuum oder Argon‐Atmosphäre. Dabei wurden 

jeweils 10 g der vorbereiteten Pulver in eine Matrize mit 30 mm Innendurchmesser gefüllt, die mit 

einer Graphitfolie ausgekleidet war. Um eine chemische Reaktion mit dem Sintergut zu verhindern, 

wurde die Graphitfolie mit Bornitrid als Diffusionsbarriere beschichtet. Die Proben wurden dann mit 

definierter Heizrate und Pressdruck1 auf Sintertemperatur erhitzt und für eine gewisse Zeit1 gehalten. 

Die Höhe der gesinterten Keramiktablette lag im Bereich von 8  10 mm. Nach der Verdichtung wurden 

die Proben zur Charakterisierung der Eigenschaften zugeschnitten2. Die verwendeten Charakterisie‐

rungsmethoden werden in Abschnitt 3.2 näher erläutert.  

1 Details siehe Tabelle 3.1, 3.2, 3.3, 3.6 und 3.8. 
2 Details siehe Abschnitt 3.2.6. 
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Abbildung 3.1: Schematische Darstellung der Herstellungsschritte der Probenpräparation und Charakterisierungs-
methoden.  

3.1.1 Herstellung borreicher Borcarbide 

Zur Untersuchung des Einflusses des Borgehalts auf die thermoelektrischen Eigenschaften wurden Bor‐

carbide mit unterschiedlichen Bor‐Kohlenstoffzusammensetzung hergestellt (Tabelle 3.1). Als Aus‐

gangsmaterialien dienen kommerziell erhältliches B4C (grade HD20, d50 = 0,5 μm, H. C. Starck)3 und 

amorphes Bor (95 Gew.%, d50 = 1,5 μm, H. C. Starck)4. Die beiden Pulver besitzen aggregierte Pulver‐

partikel mit unregelmäßiger Partikelform und eine breite Partikelgrößenverteilung (Abbildung 3.2). 

Beim Sintern wurde ein Pressdruck von 50 MPa ab Raumtemperatur angelegt. Das Pulvergemisch 

wurde zuerst mit einer Aufheizrate von 50 K/min auf 1300 °C erhitzt und 30 Minuten im Vakuum ge‐

halten, um Oxidschichten auf den Pulveroberflächen zu verdampfen. Anschließend wurden die Proben 

bei 2000 °C in Argon für 5 Minuten verdichtet, wobei die Aufheizrate 200 K/min betrug.  

3 Das Pulverdatenblatt findet sich im Anhang A.1. 
4 Das Pulverdatenblatt findet sich im Anhang A.2. 
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Abbildung 3.2: FESEM-Aufnahme von (a) B4C- und (b) amorphem Borpulver.  

Während des Sinterprozesses bilden sich borreiche Carbide durch den Einbau von Bor‐Atome in B4C 

nach Gleichung 3.1:  

B4C + xB  B4+xC. (3.1)

Tabelle 3.1: Zusammensetzung und Sinterparameter der Borcarbid-Proben. 

Charge Stöchiometrie C‐Gehalt der Einwaage 
[At.%] 

Theoretische Dichte* 
[g/cm3] 

A1 B4C 20,0 2,518 

A2 B5C 16,7 2,502 

A3 B6C 14,3 2,491 

A4 B7C 12,5 2,482 

A5 B8C 11,1 2,475 

A6 B9C 10,0 2,470 

A7 B10C 9,1 2,466 

Sinterparameter T-t- und Kraft-t-Regime des SPS-Prozesses 

Sinterverfahren SPS 

Sintertemperatur [°C]    2000 

Atmosphäre Ar 

Druck [MPa]          50 

Aufheizrate [K/min]         200 

Haltezeit [min]        5 

* Berechnet nach Gleichung 2.15.

(a) B4C (b) Bor 
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3.1.2 Herstellung  Borcarbid-basierter Komposite 

Um den Einfluss einer zweiten Phase auf die Transporteigenschaften von Borcarbid zu untersuchen, 

wurden Borcarbid‐basierte Komposite über eine In‐situ‐Reaktion währen der Sinterung hergestellt. Im 

folgenden Abschnitt wird der Herstellungsprozess für das Einbringen einer halbleitenden Phase (SiC) 

und einer metallisch leitenden Phase (TiB2) in B4C geschrieben. 

(a) B4C1-x-SiC-Komposite 

Zur Herstellung der B4C‐SiC‐Komposite wurden B4C (grade HD20, d50 = 0,5 μm, H. C. Starck)3 und Si 

(99,5 Gew.%, d50 = 4,0 μm, Elkem)5 als Ausgangspulver verwendet. Die Sinterung der Pulvergemische 

von B4C mit jeweils 5, 10, und 15 Gew.% Si wurde in einer Heißpress‐Anlage unter Ar‐Atmosphäre 

durchgeführt (Tabelle 3.2). Die Temperatur innerhalb der Anlage wird mittels eines Pyrometers in dem 

Hochtemperaturbereich ab 1100 °C erfasst, welches auf die Oberfläche der Matrize gerichtet ist. Nach 

Anlegen eines Anfangsdrucks von 14,3 MPa wurden die Proben mit einer Heizrate von 5 K/min auf 

1450 °C (über Schmelztemperatur von Si) aufgeheizt und 60 Minuten gehalten, wobei ein durch che‐

mische Reaktion unterstützter Sinterprozess nach Gleichung 3.2 stattfinden konnte.  

B4C + xSi  B4C1‐x + xSiC. (3.2)

Tabelle 3.2: Zusammensetzung und Sinterparameter der B4C-Si-Proben. 

Charge B4C [Gew.%] Si [Gew.%] Theoretische Dichte [g/cm3]* 

BS0 100 0 2,518 

BS5 95 5 2,522 

BS10 90 10 2,564 

BS15 85 15 2,592 

Sinterparameter 
T-t- und Kraft-t-Regime des Heißpressen-Pro-

zesses 

Sinterverfahren Heißpressen 

Sintertemperatur [°C]    2000 

Atmosphäre Ar 

Druck [MPa]          30 

Aufheizrate [K/min]         5 

Haltezeit [min]        30 

* Berechnet für Komposite (B4C + SiC), die jeweilige Zusammensetzung von B4C und SiC entspricht dem

Ergebnis der Rietveld‐Analyse in Tabelle 4.2. 

5 Das Pulverdatenblatt findet sich im Anhang A.3. 
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In Anlehnung an [173] wurde der Druck in diesem Stadium auf das mögliche Minimum begrenzt, um 

das Auspressen der Si‐Schmelze aus der Probe zu vermeiden. Anschließend wurde die Kraft aufgege‐

ben und der Druck innerhalb von 30 min auf 30 MPa erhöht. Mit der gleichen Heizrate von 5 K/min 

wurden die Proben anschließend auf die Sintertemperatur von 2000 °C aufgeheizt und bei Erreichen 

dieser Temperatur 30 Minuten gesintert. Nach Ende der Haltezeit wurde die Temperatur mit einer 

Abkühlrate von 5 K/min auf 1800 °C reduziert und danach erfolgte die Abkühlung durch Ausschalten 

des Ofens bis Raumtemperatur. Die reine B4C‐Probe (BS0) wurde bei 2000 °C und 30 Minuten ohne 

Zwischenhalt bei 1450 °C gesintert.  

(b) B4C1-x-TiB2-Komposite 

Zur Herstellung von BxC‐TiB2‐Kompositen wurden B4C (grade HD20, d50 = 0,5 μm, H. C. Starck)3 und 

Nano‐TiO2‐Pulver (8602, < 20 nm, Crenox)6 eingesetzt. Eine TEM‐Aufnahme von TiO2‐Pulver zeigt die 

Abbildung 3.3. Die Reaktion zwischen den beiden Ausgangsmaterialien führt zur Bildung einer me‐

talloiden Phase TiB2 und borreichem Borcarbid nach Reaktion 3.3 und 3.4 [174, 175]: 

(3+x)B4C + 2xTiO2  3B4C1‐x + 2xTiB2 + 4xCO, (3.3)

(1+x)B4C + 2xTiO2  B4C1‐x + 2xTiB2 + 2xCO2. (3.4)

Der Borgehalt im Endprodukt B4C1‐x hängt von der zugesetzten TiO2‐Menge ab, eine theoretische Be‐

rechnung7 nach den zwei Grenzreaktionen der Gleichung 3.3 und 3.4 ist in Abbildung 3.4 dargestellt. 

Zur einfachen Darstellung wurde die Bezeichnung B4C1‐x auf BxC geändert. 

Abbildung 3.3: TEM-Aufnahme von TiO2-Pulver. Abbildung 3.4: Theoretische Berechnung der x-Werte 
im Endprodukt von BxC in Abhängigkeit der zugesetzten 
TiO2-Menge.  

Die In‐situ‐Herstellung der Komposit‐Proben erfolgte über SPS‐Sinterung bei 1900 °C und 10 Minuten 

im Vakuum (Tabelle 3.3). Um die während der Reaktion gebildeten gasförmigen Produkte zu entfer‐

nen, wurde zuerst ein minimaler Druck von 8 MPa beim Sinterprozess angelegt. Die Pulvermischungen 

6 Das Pulverdatenblatt findet sich im Anhang A.4. 
7 Details der theoretischen Berechnung siehe Anhang A.5. 

TiO2 
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von B4C mit jeweils 5, 10, 15, 20, und 25 Gew.% TiO2 wurden dann mit einer Aufheizrate von 200 K/min 

auf 1900 °C erhitzt, 4 min nach Erreichen von 1900 °C wurde der Druck innerhalb von 1 Minute von 8 

MPa auf 50 MPa erhöht und die Temperatur für weitere 5 Minuten gehalten. Die Referenzprobe B4C 

wurde mit einem Anfangsdruck von 50 MPa bei 1900 °C und 10 Minuten Haltezeit hergestellt. 

Tabelle 3.3: Zusammensetzung und Sinterparameter der B4C-TiO2-Proben. 

Charge B4C [Gew.%] TiO2 [Gew.%] Theoretische Dichte [g/cm3]* 

BT0 100 0 2,518 

BT5 95 5 2,572 

BT10 90 10 2,632 

BT15 85 15 2,684 

BT20 80 20 2,714 

BT25 75 25 2,807 

Sinterparameter T-t- und Kraft-t-Regime des SPS-Prozesses 

Sinterverfahren SPS 

Sintertemperatur [°C]    1900 

Atmosphäre Vakuum, ≤ 10 Pa 

Druck [MPa]          50 

Aufheizrate [K/min]         200 

Haltezeit [min]        10 

* Berechnet für Komposite (B4C + TiB2), die jeweilige Zusammensetzung von B4C und TiB2 entspricht

dem Ergebnis der Rietveld‐Analyse in Tabelle 4.3.

3.1.3 Synthese von nanoskaligen Borcarbid-Pulvern 

Die Synthese von Borcarbid‐Pulvern in dieser Arbeit basiert auf zwei Verfahren. Neben der carbother‐

mischen Reduktion von Borsäure bzw. Boroxid (Gleichung 2.16 und 

 2.17) kommt auch die Reaktion von elementarem Bor und Kohlenstoff (Gleichung 2.19) zum Einsatz. 

(a)  Carbothermische Reduktion von Borsäure mit Kohlenstoff-Precursor 

Als Ausgangsmaterialien wurden Borsäure‐Pulver (99,99 Gew.%, ABCR)8 und carbonisierendes Binde‐

mittel OPTAPIX CS76 (Zschimmer&Schwarz)9 auf Stärke‐Basis als Bor‐ bzw. Kohlenstoffquelle verwen‐

8 Das Pulverdatenblatt findet sich im Anhang A.6. 
9 Das Pulverdatenblatt findet sich im Anhang A.7. 
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det. Die Kohlenstoffausbeute nach der Pyrolyse des Bindemittels liegt bei 20 Gew.%. Die Zusammen‐

setzungen und die detaillierten Prozessbedingungen der Ausgangspulver sind in Tabelle 3.4 angege‐

ben. Im ersten Schritt wurden unterschiedliche wässrige Lösungen durch Zugabe von Borsäure und 

Bindemittel in destilliertem Wasser unter intensivem Rühren bei 80 °C hergestellt, wobei das Molver‐

hältnis der Borsäure zu Kohlenstoff (Pyrolyse‐Produkt) zwischen 1,5  8,0:1 variiert wurde. Anschlie‐

ßend wurden die Lösungsgemische in einem Ofen zur Entfernung des Wassers bei 90 °C für 48 Stunden 

getrocknet. Die getrockneten Gemische wurden dann mit einer Aufheizrate von 1 K/min bei 400 °C für 

1 Stunde in Ar‐Atmosphäre pyrolysiert, wobei sich eine schwammige schwarze Masse bildete. Die 

dadurch erhaltenen Precursoren aus Boroxid und Kohlenstoff wurden in einem Mörser zerkleinert und 

durch ein Sieb mit 315 µm Maschengröße granuliert.  

Tabelle 3.4: Zusammensetzung der Ausgangsmaterialien und Prozessparameter für die Herstellung von Borcar-
bid-Pulvern über die carbothermische Reduktion von Borsäure mit Kohlenstoff-Precursor (CS76). 

Charge 
Molverhältnis 

H3BO3/C 
Prozesstemperatur 

[°C] 
Haltezeit 

[min] 

C1 1,5 1300 20 
C2 1,5 1400 20 
C3 1,5 1500 20 
C4 1,5 1600 20 
C5 1,5 1700 20 
C6 1,5 1800 20 
C7 1,5 1900 20 
C8 2,0 1900 20 
C9 3,0 1900 20 
C10 4,0 1900 20 
C11 5,0 1900 20 
C12 6,0 1900 20 
C13 7,0 1900 20 
C14 8,0 1900 20 

Die vorbereiteten Pulvermischungen wurden in einen Graphitzylinder mit einem Innendurchmesser 

von 30 mm und einer Länge von 15 mm eingefüllt, der zusätzlich mit je einem Graphitdeckel auf beiden 

Seiten ausgestattet ist. Um die gasförmigen Produkte während der Reaktion freizugeben, wurden zwei 

Öffnungen mit 1 mm Durchmesser am oberen Ende des Graphitzylinders gebohrt. Die Synthese von 

Borcarbid wurde in einem Hochleistungswiderstandsofen (Modell: 1000‐45180‐FP60, Thermal Tech‐

nology LLC) unter strömendem Argon mit einem schnellen Erhitzungsvorgang (Heizrate  500 K/s) 

durchgeführt (Abbildung 3.5). Dabei wurde der Graphitzylinder mit den gefüllten Precursor‐Pulvern 

zunächst in die kalte Probenkammer des Ofens gestellt und dann schnell in die Reaktionskammer (in‐

nerhalb von einer Sekunde) angehoben, nachdem der Ofen auf die Prozesstemperatur zwischen 

1300 °C bis 1900 °C erhitzt wurde (Tabelle 3.4). Die Durchflussmenge von Argon betrug 0,2 l/min und 

der Ofeninnerdruck lag bei 1 Atmosphärendruck. Nach 20 min Haltezeit wurde der Graphitzylinder 

schnell aus der Reaktionskammer in die Kaltkammer (ca. 600 °C) gezogen und auf Raumtemperatur 

abgekühlt. 
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Abbildung 3.5: Schematische  Darstellung der Ofenanlage zur Synthese von Borcarbid über carbothermische Re-
duktion von Borsäure mit Bindemittel (CS76). 

 (b) Carbothermische Reduktion von gasförmigem Boroxid mit Kohlenstoff 

Alternativ zu Hochtemperatur‐Herstellungsverfahren nach Gleichung 2.16, lässt sich Borcarbid‐Pulver 

auch bei relativ niedrigen Temperaturen herstellen. Die carbothermische Reduktion läuft dabei als 

Gas‐Festkörper‐Reaktion nach der Gleichung 3.5 ab. 

2B2O3 (g) + 7C  B4C + 6CO (g). (3.5)

Dafür wurde ein Reaktor (Abbildung 3.6) aufgebaut, der aus einem Graphittiegel und einem Graphit‐

rohr mit Deckel zusammengesetzt ist.  

Abbildung 3.6: Aufbau des Graphitreaktors zur Herstellung von Borcarbid über Gas-Festkörper-Reaktion. 

Graphitheizer 

Reaktionskammer 

Kaltkammer 

Löcher 

Graphitzylinder 
Precursor‐Pulver 

Deckel 

Graphitrohr 

Loch 

Graphittiegel 



39 3. Experimentelle Methoden

Abbildung 3.7: (a) FESEM-Aufnahme von Mikro-Kohlenstoff-Pulver und (b) TEM-Aufnahme von Nano-Kohlenstoff-
Pulver. 

Zunächst wurde B2O3‐Pulver (99,0 Gew.%, ABCR)10 in den Graphittiegel gegeben. Um eine chemische 

Reaktion mit B2O3 zu verhindern, wurde die Innenwand des Tiegels mit hBN‐Suspension beschichtet. 

Danach wurde Kohlenstoff‐Pulver in den Graphitzylinder gefüllt. Für die Gas‐Festkörper‐Reaktion wur‐

den zwei Arten von Kohlenstoff ausgewählt, in Abbildung 3.7 ist die Aufnahme der jeweiligen Partikel‐

morphologie dargestellt. Das Mikro‐Kohlenstoff‐Pulver erhält man durch Pyrolyse des carbonisieren‐

den Bindemittels OPTAPIX CS76 bei 400 °C, währen das kommerziell erhältliche Nano‐Kohlenstoff‐Pul‐

ver (Printex U, Degussa)11 direkt verwendet wird. Das Molverhältnis von B2O3/C betrug 4:1. Der Gra‐

phitreaktor zusammen mit den gefüllten Pulvern wurde dann in einem Hochtemperaturofen bei Tem‐

peraturen zwischen 1300 °C und 1600 °C unter Vakuum (1 mbar Argon) 360 Minuten gehalten. Wäh‐

rend der Wärmebehandlung strömt das B2O3‐Gas durch die am unteren Ende des Graphitrohrs befind‐

lichen Löcher in den Reaktor ein und reagiert mit dem Kohlenstoff zu Borcarbid. Die dabei entstehen‐

den gasförmigen Produkte wurden durch die Löcher an der Oberseite des Graphitzylinders abgeleitet. 

In Tabelle 3.5 sind die Zusammensetzung der Ausgangsmaterialien und die Prozessparameter zusam‐

mengefasst.           

Tabelle 3.5: Zusammensetzung der Ausgangsmaterialien und Prozessparameter für die Herstellung von Borcar-
bid-Pulvern über Gas-Festkörper-Reaktion. 

Charge 
Art von   

Kohlenstoff 
Molverhältnis 

B2O3/C 
Reaktionsdruck 

[Ar, mbar] 

Reaktions‐
temperatur 

[°C] 

Haltezeit 
[min] 

D1 Mikropulver 4,0 1 1300 360 

D2 Mikropulver 4,0 1 1400 360 

D3 Mikropulver 4,0 1 1500 360 

D4 Mikropulver 4,0 1 1600 360 

D5 Nanopulver 4,0 1 1300 360 

D6 Nanopulver 4,0 1 1400 360 

10 Das Pulverdatenblatt findet sich im Anhang A.8. 
11 Das Pulverdatenblatt findet sich im Anhang A.9. 

(a) (b) 
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(c) Reaktion von elementarem Bor und Kohlenstoff 

Zur Herstellung von Borcarbid‐Pulver über die elementare Reaktion wurden amorphes Bor (95 Gew.%, 

d50 = 1.5 μm, H. C. Starck)4 und Nano‐Kohlenstoff (Printex U, Degussa)11 als Ausgangsmaterialien ver‐

wendet, wobei das Molverhältnis von B/C 4:1 bzw. 9:1 betrug. Nach Mischen, Trocknen und Granulie‐

ren (siehe Abbildung 3.1) wurden die Pulvermischungen in einen BN‐Tiegel überführt und in einem 

Widerstandsofen (FSW 315/400‐1600‐NE, KCE) 30 Minuten bei 1300 °C unter Vakuum (≤ 10 Pa) gehal‐

ten. In Tabelle 3.6 sind die Zusammensetzung der Ausgangsmaterialien und Prozessparameter wieder 

angegeben. 

Tabelle 3.6: Zusammensetzung der Ausgangsmaterialien und Prozessparameter für die Herstellung von Borcar-
bid-Pulvern über Reaktion von elementarem Bor und Kohlenstoff. 

Charge Molverhältnis 
B/C 

Atmosphäre Reaktionstemperatur 
[°C] 

Haltezeit 
[min] 

E1 4,0 Vakuum, ≤ 10 Pa 1300 30 

E2 9,0 Vakuum, ≤ 10 Pa 1300 30 

3.1.4 Nanostrukturierung von Borcarbiden 

Aufgrund der hohen Sintertemperatur von Borcarbid kommt es bei der Sinterung zum Anwachsen der 

Primärpartikel, wodurch die Korngröße des BxC signifikant wächst. Um die Nanostrukturierung bei dem 

Verdichten des Ausgangspulvers zu erhalten, mussten zunächst geeignete Sinterparameter gesucht 

werden. Dazu wird das Sinterverhalten eines kommerziell erhältlichen nanokristallinen Borcarbid‐Pul‐

vers (< 70 nm, ABCR)12 über die SPS‐Sinterung untersucht. Das Nano‐Borcarbid‐Pulver besitzt eine 

durchschnittliche Partikelgröße von 55 nm und enthält B2O3 und Kohlenstoff in Form von Nanoröhr‐

chen als Hauptverunreinigungen (Abbildung 3.8). Vor dem Sintern wurde das Pulver mit 51,3 Gew.% 

amorphem Bor vermischt und in einem Ofen unter Vakuum bei 1300 °C für 60 Minuten gelagert, 

wodurch das Boroxid verdampft und das Bor mit dem freien Kohlenstoff zu Borcarbid reagiert. Das 

gereinigte Nano‐Borcarbid‐Pulver hat eine Stöchiometrie von B4C.   

12 Das Pulverdatenblatt findet sich im Anhang A.10. 
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Abbildung 3.8: TEM-Aufnahme des Nano-Borcarbid-Pulvers. Die schwarzen Streifen stellen die C-Verunreinigung 
in Form von Nanoröhrchen dar. 

Beim Sintern wurde ein uniaxialer Druck von 50 MPa zu Beginn des Prozesses aufgebracht und wäh‐

rend der Verdichtung konstant gehalten. Die Aufheizrate betrug bei allen Versuchen 100 K/min und 

die Proben wurden unter Vakuum bei Temperaturen von 1600 °C, 1700 °C, 1800 °C und 1900 °C jeweils 

für 0, 3, 5 und 10 Minuten gesintert (Tabelle 3.7). Während jeder Sinterung wurde die augenblickliche 

Schwindung des Sinterkörpers h über den relativen Stempelweg gemessen. Die augenblickliche rela‐

tive Dichte arel der Probe lässt sich nach folgender Gleichung berechnen: 

����� = �
�

��
�����, (3.6)

wobei rel, h,  hf die relative Dichte der gesinterten Probe, der augenblickliche Stempelweg und der 

finale Stempelweg sind. Die Fehler bei dieser Methode entstehen maßgeblich durch die thermische 

Ausdehnung der Pressstempel und der Probe. Um die Änderung des Stempelwegs aufgrund der ther‐

mischen Ausdehnung zu erhalten, wurde eine Probe zunächst bei 1900 °C und 10 Minuten gesintert 

und der Stempelweg bei nachfolgendem Sintern an der vorher gesinterten Probe unter identischen 

Bedingungen erfasst. Unter Berücksichtigung der thermischen Ausdehnung des gesamten Graphit‐

presswerkzeugs wurde die Gleichung 3.6 korrigiert. 

Tabelle 3.7: Prozessparameter zur Sinterung von Nano-B4C-Pulver. 

Sinterparameter T-t-Regime des SPS-Prozesses 

Sinterverfahren SPS 

Sintertemperatur [°C]     1600, 1700, 1800, 1900 

Atmosphäre Vakuum, ≤ 10 Pa  

Druck [MPa] 50 

Aufheizrate [K/min]         100 

Haltezeit [min]     0, 3, 5, 10 
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Die Korngröße der oben gesinterten Proben wurde mittels FESEM untersucht und auf Basis der Korn‐

größe die optimale Sintertemperatur zur Nanostrukturierung von Borcarbid festgelegt. Die Herstellung 

nanostrukturierter BxC (x = 4, 5, 6, 7, 8, 9)‐Verbindungen erfolgte über ein reaktives SPS‐Sintern von 

amorphem Bor (95 Gew.%, d50 = 1,5 μm, H. C. Starck)4 und Nano‐Kohlenstoff (Printex U, Degussa)11 bei 

1800 °C im Vakuum (Tabelle 3.8). Nach 20 Minuten Haltezeit bei 21 MPa und 1300 °C zur Entgasung 

der Oxidschicht auf der Pulveroberfläche wurde der Druck innerhalb von einer Minute auf 70 MPa 

erhöht. Bei 1800 °C wurden alle Proben 30 Minuten gehalten und nach Ende der Haltezeit auf Raum‐

temperatur abgekühlt.  

Tabelle 3.8: Zusammensetzung der Ausgangsmaterialien und Prozessparameter für Nanostrukturierung von 
Nano-BxC-Proben. 

Charge Stöchiometrie C‐Gehalt der Einwaage 
[At.%] 

Theoretische Dichte* 
[g/cm3] 

F1 B4C 20,0 2,518 

F2 B5C 16,7 2,502 

F3 B6C 14,3 2,491 

F4 B7C 12,5 2,482 

F5 B8C 11,1 2,475 

F6 B9C 10,0 2,470 

Sinterparameter T-t- und Kraft-t-Regime des SPS-Prozesses 

Sinterverfahren SPS 

Sintertemperatur [°C]    1800 

Atmosphäre Vakuum, ≤ 10 Pa 

Druck [MPa]          70 

Aufheizrate [K/min]         100 

Haltezeit [min]        30 
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3.2 Untersuchungsmethoden 

3.2.1 Dichtebestimmung 

Die Bestimmung der Dichte erfolgt mit Hilfe des Wassereindringverfahrens nach der Norm DIN EN 623‐

2. Die Messungen wurden an den gesinterten Probenkörpern mit einer Präzisionswaage durchgeführt.

Dazu wurde zunächst die Trockenmasse mtrocken gemessen, danach werden die Proben im entionisier‐

ten Wasser unter Vakuum (ca. 100 mbar) für 24 Stunden gehalten, um alle offenen Poren mit Wasser 

zu füllen. Es werden anschließend die Auftriebsmasse mAuftrieb und die Nassmasse mnass der Proben er‐

mittelt. Die Rohdichte roh und relative Dichte rel der Proben können mit folgenden Gleichungen be‐

stimmt werden: 

����	=
� �������	∙	�������

� ����	�	� ��������
, (3.7)

����=
����

���
. (3.8)

Hierbei ist Wasser die Dichte des Wassers und th ist die theoretische maximal erreichbare Dichte der 

Proben. Um die Temperaturabhängigkeit der Dichte des Wassers zu berücksichtigen, wurde die Tem‐

peratur bei jeder Messung zusätzlich mit einem Thermometer gemessen. Unter der Annahme, dass 

die geschlossenen (inneren) und offenen Poren jeweils das Volumen von Vpi und Vpo einnehmen und 

keine Masse besitzen, so ergibt sich für die Porosität: 

������� = 1 − 	����, (3.9)

������	=
� ����	�	� �������

� ����	�	� ��������
, (3.10)

������������= ������� − 	������ . (3.11)

Die möglichen Fehlerquellen bei der Dichtebestimmung sind die Messfehler der Waage und die even‐

tuell unvollständige Infiltration der offenen Poren der Probe mit Wasser. 

3.2.2 Röntgendiffraktometrie 

Zur Phasenanalyse und Untersuchung der Gitterstruktur der Proben wurde die Methode der Rönt‐

gendiffraktometrie (XRD) eingesetzt. Hierbei wird monochromatische Röntgenstrahlung mit einer 

Wellenlänge  unter einem Einfallwinkel auf die Probenoberfläche gerichtet. Es kommt zu einem 

Interferenzmaximum, wenn die Bragg‐Bedingung erfüllt ist:  

2�����= ��.         (3.12)
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Die Größe n beschreibt die Ordnung der Beugung, und d ist der Netzebenenabstand. Unter einem Win‐

kel von 2 zum eintreffenden Strahl wird die Intensität des gebeugten Strahls in Abhängigkeit vom 

Beugungswinkel mit einem Detektor gemessen (Abbildung 3.9).         

Die Proben wurden mit dem Gerät D8 ADVANCE Diffraktometer der Firma Bruker AXS untersucht, wel‐

ches nach dem Bragg‐Brentano‐Geometrie ( ‐ 2) arbeitet. Die Röntgenröhre wird mit einer Beschleu‐

nigungsspannung von 40 kV und mit einem Kathodenstrom von 30 mA betrieben. Als Röntgenquelle 

wird Cu‐Kα‐Strahlung mit einer Wellenlänge von 0,154 nm verwendet. Die Messungen wurden im Win‐

kelbereich von 10° bis 80° mit einer Schrittweite von 0,03° und einer Messdauer von 3 s pro Messpunkt 

durchgeführt.        

Abbildung 3.9: Schematische Darstellung der Bragg-Brentano-Geometrie des Röntgendiffraktometers. 

Aus Position und Intensität des einzelnen Beugungsreflexes können die kristallinen Phasen identifiziert 

werden. Die quantitative Auswertung der Diffraktogramme erfolgte nach der Rietveld‐Methode [176] 

unter Nutzung des Programms „TOPAS“ (Bruker AXS). Somit können neben dem Mengenverhältnis der 

verschiedenen Phasen auch die Gitterparameter einzelner Phasen bestimmt werden. Die Genauigkeit 

der Bestimmung liegt bei  0,005 Å. 

3.2.3 Rasterelektronenmikroskopie 

Das Rasterelektronenmikroskop (REM) wird zur Darstellung der Pulvermorphologie und der Gefü‐

gestruktur von gesinterten Proben verwendet. Dabei werden Elektronen aus einer Elektronenquelle in 

einem elektrischen Feld mit einer Beschleunigungsspannung von typischerweise wenigen 10 keV in 

einem Vakuum beschleunigt. Mit Hilfe von elektromagnetischen Linsen und entsprechenden Blenden‐

systemen werden die Elektronen zu einem Elektronenstrahl gebündelt. Dieser Elektronenstrahl wird 

durch Ablenkspulen über die Probeoberfläche geführt und rastert dadurch die Probe ab. Durch Wech‐

selwirkungen des Primärelektronenstrahls mit der Probe entstehen eine Reihe von energetisch unter‐

scheidbaren Elektronen, unter anderem Sekundärelektronen (SE) und Rückstreuelektronen (BSE). Die 

Sekundärelektronen entstehen durch inelastische Wechselwirkungen der Primärelektronen mit der 
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Atomhülle des Probenmaterials, sie besitzen eine geringe Energie und stammen nur aus der obersten 

Oberflächenschicht. Die Rückstreuelektronen besitzen dagegen eine höhere kinetische Energie und 

entstehen überwiegend durch elastische Wechselwirkungen der Primärelektronen mit der Probe. Mit 

entsprechenden Detektoren werden SE bzw. BSE aufgefangen und zur Bilderzeugung verwendet. Der 

dabei entstehende Bildkontrast ist von der Ausbeute der detektierten Elektronen abhängig. 

Durch inelastische Wechselwirkung zwischen Primärelektronen und Elektronenhüllen der Probena‐

tome werden auch elementspezifische Röntgenstrahlungen emittiert. Die Röntgensignale werden mit 

einem EDX‐Detektor gemessen. Anhand der Röntgenspektren wird die elementare Zusammensetzung 

der Probe bestimmt.  

In dieser Arbeit wurde für die Gefügeuntersuchung der Proben ein Rasterelektronenmikroskop mit 

Feldemissonsquelle (FESEM, ULTRA 55, CARL ZEISS) verwendet und die Bilder wurden mit einem In‐

lens‐Detektor und einem konventionalen SE‐Detektor aufgenommen. Für die Untersuchung von Pul‐

vern wurden diese zunächst in Ethanol dispergiert, auf einen polierten Aluminiumprobenträger ge‐

tropft und bei Raumtemperatur unter Luft getrocknet. Für Schliffpräparation der gesinterten Kerami‐

ken wurden die Proben zunächst in Epoxidharz eingebettet und anschließend mit einem keramografi‐

schem Standardverfahren mit Diamantsuspension bis 1 μm‐Körnung poliert. Um eine geeignete Ober‐

flächenqualität für die Untersuchung zu gewährleisten, wurden die Proben weiter mit OPS‐Suspension 

(Struers) chemisch‐mechanisch poliert. Die Anschliffe der TiB2‐haltigen Proben (BT5, BT10, BT15, BT20 

BT25, Tabelle 3.3) wurden zusätzlich mit Ar‐Ionen geätzt, da die TiB2‐Körner nach dem chemisch‐me‐

chanischen Polieren teilweise beschädigt wurden. Außerdem wurden die Bildaufnahmen für einige 

Proben direkt an den Bruchoberflächen durchgeführt.  

3.2.4 Transmissionselektronenmikroskopie 

An ausgewählten Proben wurden die Mikrostruktur mittels Transmissionselektronenmikroskopie 

(TEM) untersucht. Das Prinzip von TEM ist ähnlich einem konventionellen Lichtmikroskop. Dabei wird 

die Probe von hochenergetischen Elektronen durchstrahlt und die Bildentstehung kann durch unter‐

schiedliche Abbildungsmodi dargestellt werden (Abbildung 3.10). In der Hellfeldabbildung wird der 

ungebeugte Primärstrahl zur Abbildung genutzt, wobei die abgebeugten Strahlen durch die Objektiv‐

blende ausgeblendet werden. Die in Bragg‐Position liegenden Bereiche der Probe erscheinen im Bild 

dunkel. Für eine Dunkelfeldabbildung wird zur Bilderzeugung dagegen ein abgebeugter Strahl verwen‐

det, wodurch die im Hellfeldbild dunkel erscheinenden Bereiche hier hell erscheinen. Beim Beugungs‐

modus wird das Beugungsmuster der Elektronen durch Erregung der Zwischenlinse auf dem Schirm 

abgebildet, aus denen Informationen wie Kristallstruktur und Gitterkonstante des untersuchten Mate‐

rials gewonnen werden können. Bei der Hochauflösung (HRTEM) werden mehrere gebeugte Elektro‐

nenstrahlen durch die Objektivblende zugelassen und durch deren Interferenz entsteht ein Hochauf‐

lösungsbild. Beim Durchgang des Elektronenstrahls durch die Probe verliert ein Teil der Elektronen 

aufgrund inelastischer Streuung seine Energie. Dieser Energieverlust ist charakteristisch für die Ionisa‐

tion innerer Schalen eines bestimmten Atoms. Dies wird im Elektronen‐Energieverlust‐Spektrum 

(EELS) genutzt, um die chemische Zusammensetzung der Probe quantitativ zu bestimmen.  
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Abbildung 3.10: Abbildungsmodi im Transmissionselektronenmikroskop [177]. 

Die Proben für die Untersuchung mittels TEM müssen ausreichend dünn sein, so dass sie für Elektronen 

transparent sind. Dazu werden die Proben nach den folgenden Schritten präpariert. Zuerst werden 

Scheiben mit einem Durchmesser von 3 mm aus den gesinterten Keramiken mechanisch geschnitten. 

Anschließend werden die Scheiben mit Hilfe eines sogenannten Tripod‐Polierers (Firma South Bay 

Technology) auf eine Restdicke von ca. 80 µm heruntergeschliffen. Beim nächsten Schritt wird die 

Mitte der Scheiben mit einem Konkavschleifer (Gatan Dimple Grinder) gedimpelt. Dabei verwendet 

man zuerst eine Diamant‐Suspension mit 6 µm Körnung und anschließend werden die Scheiben mit 

einer feinen Diamant‐Suspension von 1 µm Körnung auf ca. 30 µm gedünnt. Danach werden die Proben 

mit einer 0,05 µm ‐ Aluminiumoxidsuspension poliert. Im letzten Schritt werden die Proben durch Ar‐

gon‐Ionendünnen (Gatan Precision Ionpolishing System) fertigpräpariert. Dabei wird die Probenmitte 

beidseitig bei 3 kV Spannung mit einem Argonionen‐Strahl unter einem Einfallwinkel von 4  5° zur 

Oberfläche beschossen, bis ein Loch in der Probe entsteht. Die Ränder des Lochs sind ausreichend 

elektronentransparent und lassen sich für TEM‐Untersuchungen nutzen. 

Die Probenpräparationen und die Untersuchungen wurden an der TU Dresden im Institut für Struktur‐

physik durchgeführt. Dafür wurde ein konventionelles Transmissionselektronenmikroskop (Philips 

CM200) verwendet, welches mit einer Hochspannung von 200 kV betrieben wurde. Dieses Mikroskop 

ist mit einem abbildenden Elektronenenergiefilter Gatan GIF200 ausgerüstet, das zur Erzeugung von 

Energieverlustspektren (EELS) und energiegefilterten Abbildungen verwendet wird. Die HRTEM‐Abbil‐

dungen wurden am Mikroskop FEI Tecnai F20 mit Cs‐Korrektor aufgenommen. 

3.2.5 Thermische Analyse 

Um die Reaktionsprozesse der Probe während des Sinterns oder der Wärmebehandlung zu untersu‐

chen, wurden thermische Analysen wie Differenzthermoanalyse (DTA), Thermogravimetrie (TG), und 

Differentialthermogravimetrie (DTG) an ausgewählten Pulversystemen durchgeführt.  

Bei der DTA wird die Temperaturdifferenz zwischen der Probe und einem Referenzmaterial als Funk‐

tion der Temperatur bzw. Zeit gemessen. Damit können Phasenumwandlungen oder chemische Reak‐
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tionen anhand des exothermen oder endothermen Wärmeeffekts aus der Messkurve identifiziert wer‐

den. Bei der Thermogravimetrie (TG) wird die Masseänderung der Probe währen eines definierten 

Aufheiz‐ oder Abkühlungsprozess in Abhängigkeit der Temperatur bzw. Zeit mit einer Thermowaage 

erfasst. Eine Masseänderung der Probe resultiert aus dem Verlust von gasförmigen Produkten, die sich 

durch physikalische oder chemische Prozesse z. B. Verdampfen, Reaktion oder Zersetzung bilden. Zu‐

sätzlich zur TG‐Kurve wird die DTG‐Kurve, die Masseänderung mit der Zeit dm/dt gegen die Tempera‐

tur T, aufgezeichnet, aus der Einzelschritte einer komplexen Reaktion erkannt werden können. 

Die thermischen Analysen (DTA, TG, DTG) wurden mit einer Aufheizrate von 10 K/min unter strömen‐

dem Argon (5 l/h) in einem Gerät STA 449 F1 (Netzsch‐Gerätebau GmbH) von Raumtemperatur bis 

1600 °C durchgeführt. Die Einwaage betrug 10 mg bis 50 mg Pulver. Als Behälter für das Probenmate‐

rial wurde BN‐Tiegel mit Al2O3‐Deckel verwendet. Bei allen Messungen diente ein leerer Tiegel als Re‐

ferenz. Für die Kalibrierung wurde eine Leerlauf‐Messung (Tiegel ohne Probe) unter gleichen Versuchs‐

bedingungen durchgeführt. Mögliche Fehlerquelle für TG stellt der Auftriebseffekt dar, welcher durch 

die Änderung der Auftriebskraft des Messwerkzeugs (Probe, Tiegel und Probenträger) in Ar während 

des Aufheizens bzw. Abkühlens verursacht wird. Dadurch kann eine scheinbare Massenänderung in 

der TG‐Kurve resultieren. Durch eine Blindmessung mit dem Referenz‐Tiegel lässt sich dieser Fehler 

korrigieren. 

3.2.6 Bestimmung des Seebeck-Koeffizienten und der elektrischen Leitfähigkeit 

Die Bestimmung des Seebeck‐Koeffizienten und der elektrischen Leitfähigkeit wurde am Institut für 

Festkörperphysik der technischen Universität Wien durchgeführt. Die Messung erfolgte mit Hilfe eines 

kommerziellen Messgeräts ZEM‐3 (Ulvac Technologies Inc.) unter Helium‐Atmosphäre. Die zu unter‐

suchende Probe besitzt eine Abmessung von 12 mm x 2,0 mm X 2,0 mm, an der die Thermokraft und 

die elektrische Leitfähigkeit gleichzeitig ermittelt werden. In Abbildung 3.11 ist die Messanordnung im 

Montagebereich der Probe dargestellt. 

Abbildung 3.11: Messanordnung zur Bestimmung des Seebeck-Koeffizienten und der elektrischen Leitfähigkeit. 
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Die Probe wird durch eine Klemmfeder zwischen zwei Platin‐Elektroden fest eingespannt und kommt 

zusätzlich seitlich mit zwei Pt/Pt‐Rh‐Thermoelementen in Kontakt. Der Abstand zwischen den beiden 

Thermopaaren beträgt ca. 6 mm. Für die Seebeck‐Messung wird ein Temperaturgradient von einem 

Heizer an der unteren Elektrode über der Probe erzeugt, wobei T in kleinen steigenden Schritten im 

Bereich von 0,5 K bis 4,5 K eingestellt wird. Der Temperaturunterschied ΔT über der Probe wird mittels 

der seitlichen Thermoelemente bestimmt und zugleich wird die entstehende Thermospannung ΔU mit 

den gleichartigen Schenkeln der beiden Thermoelemente gemessen. Aus der Steigung der Auftragung 

von ΔU gegen T und unter Berücksichtigung der Seebeck‐Koeffizienten des Thermoelements Ste ergibt 

sich der Seebeck‐Koeffizient der Probe wie folgt: 

� =
∆�

∆�
− ���. (3.13)

Abbildung 3.12: Schematische Darstellung der Vier-Punkt-Messung. 

Die Bestimmung der elektrischen Leitfähigkeit erfolgt durch die Messung des elektrischen Widerstands 

nach dem Prinzip der Vier‐Punkt‐Messung an demselben Probenstück wie die Messung des Seebeck‐

Koeffizienten (Abbildung 3.12). Diese Methode hat den Vorteil, dass die Kontaktwiderstände und Lei‐

tungswiderstände vernachlässigbar sind. Da dabei kein Strom von Kontaktstelle über die Spannungs‐

messdrähte fließt, wird nur der Potentialabfall zwischen den zwei Kontakten gemessen. Dazu wird ein 

Strom über die zwei äußeren Pt‐Elektroden an der Probe angelegt. Die Spannung wird mittels der seit‐

lichen Thermoelemente gemessen. Um die Wirkung der thermischen Asymmetrie zu eliminieren wer‐

den bei jeder Temperatur zwei Messungen mit entgegengesetzten Stromrichtung durchgeführt. Der 

durchschnittliche Wert wird als Probenwiderstand angesehen. Aus dem ermittelten Widerstand R lässt 

sich die elektrische Leitfähigkeit σ berechnen: 

� =
�

�∙�
. (3.14)

Hierbei ist l der Kontaktabstand und A (A = a x b) die Querschnittsfläche der Probe. Nach Angabe des 

Herstellers liegt der maximale Messfehler für den Seebeck‐Koeffizienten bzw. die elektrische Leitfähig‐

keit bei 7%. Zu den Fehlerquellen gehören die Ablesefehler bei der Messung des Kontaktabstands und 

der Probenabmessungen sowie der gerätbedingte Messfehler für Widerstandbestimmung. Fehler für 

Seebeck‐Koeffizient‐Messung werden hauptsächlich durch Messfehler der Thermospannung aufgrund 

Schwankungen der Probentemperaturen verursacht. 

a b 

l I U 
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3.2.7 Bestimmung der Wärmeleitfähigkeit 

Die Wärmeleitfähigkeit eines Bulkmaterials kann mit unterschiedlichen Methoden (siehe [178]) be‐

stimmt werden. Im Rahmen dieser Arbeit erfolgt die Bestimmung der Wärmeleitfähigkeit k über Mes‐

sung der Temperaturleitfähigkeit a, der Dichte  und der spezifischen Wärmekapazität Cp. Die Wärme‐

leitfähigkeit der Probe ergibt sich nach der Gleichung 3.15: 

k = � ∙ � ∙ �� . (3.15)

Im Folgenden werden die Bestimmungsmethoden der drei Materialparameter kurz erläutert. 

Zur Bestimmung der Dichteänderung in Abhängigkeit von der Temperatur wird die Methode der Ther‐

modilatometrie eingesetzt. Dafür wird eine stabförmige Probe mit der Abmessung von 5,0 mm x 5,0 

mm x 20,0 mm einseitig in dem Probenträger des Messgeräts Dil 402 (Netzsch‐Gerätebau GmbH) plat‐

ziert. Während des Temperaturprograms wird der lineare thermische Ausdehnungskoeffizient α(T) der 

Probe über ihre Längenänderung gemessen. Die Messung wurde mit einer Aufheizrate von 4 K/min 

unter strömendem Argon (5 l/h) durchgeführt. Mit der bekannten Dichte bei Raumtemperatur 0 (Ab-

schnitt 3.2.1) berechnet sich (T) wie folgt:   

�(�) =
��

[���(�)∙(����)]
�. (3.16)

Die spezifische Wärmekapazität der Probe wurde mittels dynamischer Differenzkalorimetrie (DSC) an 

einem Messgerät Netzsch DSC‐404 bestimmt. Dabei wurde eine scheibenförmige Probe mit einem 

Durchmesser von 5,0 mm und einer Dicke von 1,0 mm und ein leerer Pt‐Tiegel als Referenzmaterial 

verwendet. Mit einer Aufheizrate von 20 K/min wurde die zu messende Probe gemeinsam mit dem 

Tiegel unter strömendem Argon (5 l/h) beheizt und die Differenz der Wärmeströme zwischen der 

Probe und der Vergleichsprobe wird als Funktion der Temperatur gemessen. Um Cp mit einer hohen 

Genauigkeit zu ermitteln, werden zusätzlich Basislinien‐ und Standardmessung vor der Probenmes‐

sung unter identischen Bedingungen durchgeführt. Für die Basislinienmessung wurden zwei leeren Pt‐

Tiegeln verwendet, während Saphir mit bekanntem Cp für die Standardmessung genutzt wurde. Mit 

der Intensitätsdifferenz des Messsignals und der Probenmasse lässt sich die spezifische Wärmekapazi‐

tät mit Gleichung 3.17 berechnen:  

�� =
�(����� �����������)

�(�����������������)
∙
� ������

� �����
∙ ��,������. (3.17)

Die Bestimmung der Temperaturleitfähigkeit wird mit Hilfe der Laser‐Flash‐Methode (LFA 427, Netz‐

sch‐Gerätebau GmbH) realisiert (Abbildung 3.13), wobei eine quadratische Probe mit einer Länge von 

10,0 mm und einer Dicke von 1,5 mm benötigt wird. Die Probe wird mit einer Aufheizrate von 10 K/min 

auf eine definierte Temperatur gebracht, anschließend wird die Vorderseite der Probe mit einem kur‐

zen Laserpuls ( 1 ms) bestrahlt. Der dadurch resultierende Temperaturanstieg auf der Probenrück‐

seite wird mit einem Infrarotdetektor gemessen. Bei bekannter Probendicke d und aus dem zeitlichen 

Verlauf des Temperaturanstieges auf der Probenrückseite ergibt sich die Temperaturleitfähigkeit a 

nach der Formel 



50 3. Experimentelle Methoden  

� = 1,388
��

��∙�� �⁄
, (3.18)

wobei t1/2 die Zeit, die beim Erreichen von 50% des maximalen Temperaturanstiegs ist. 

Abbildung 3.13: Laser-Flash-Prinzip und Auswertung des Messsignals zur Bestimmung der Temperaturleitfähig-
keit [179]. 

Der maximale Fehler der einzelnen Messung liegt bei 6% für die Ausdehnungskoeffizienten, 4% für die 

spezifische Wärmekapazität und 5% für die Temperaturleifähigkeit. Unter der Annahme homogener 

Proben liegt der Fehler bei der Bestimmung der Wärmeleitfähigkeit nach Gleichung 3.15 im Bereich 

von 10% des Messwertes. 
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4. Ergebnisse und Diskussion

In diesem Kapitel werden die Ergebnisse der Messungen an den im Rahmen dieser Arbeit hergestellten 

Proben dargestellt und diskutiert. Zunächst wird in Abschnitt 4.1 der Einfluss des Borgehalts auf das 

Sinterverhalten, Mikrostruktur und thermoelektrischen Eigenschaften der Borcarbide untersucht. Im 

Abschnitt 4.2 liegt der Schwerpunkt auf die Optimierung der Transporteigenschaften der Proben durch 

Einbringen von fremden Phasen (halbleitend und metallisch), wobei Komposite im System B4C1‐x‐SiC 

und B4C1‐x‐TiB2 vorgestellt werden. Im folgenden Abschnitt 4.3 wird auf die Herstellung nanoskaliger 

Borcarbid‐Pulver eingegangen, hierzu werden der Einfluss der Ausgangszusammensetzung und der 

Prozesstemperatur auf die physikalische Eigenschaften der Produkte bezüglich der Phasen, Morpholo‐

gie und Stöchiometrie untersucht. Im Abschnitt 4.4 wird die Nanostrukturierung von Borcarbiden be‐

handelt, hierbei wird neben der Untersuchung der geeigneten Sinterparameter zum Unterdrücken des 

Kornwachstums auch die Bestimmung der Aktivierungsenergie für SPS‐Sintern durchgeführt, das Ver‐

halten der Transporteigenschaften aufgrund der Gefügeänderung der Proben wird ebenfalls darge‐

stellt. Schließlich wird der Aufbau von thermoelektrischen Modulen auf Borcarbidbasis und deren Cha‐

rakterisierung im Abschnitt 4.5 vorgestellt.    

4.1 Borcarbide mit unterschiedlichem Borgehalt 

4.1.1 Sinterverhalten und Dichte 

Die relative axiale Höhenverschiebung der Pressstempel in der Graphitmatrize während des SPS‐Sin‐

terns wurde genutzt, um das Sinterverhalten der Proben qualitativ zu bewerten. Im Zusammenhang 

mit dem Sintervorgang zeigt die Stempelwegänderung direkt den zeitlichen Schwindungsverlauf der 

Proben (Abbildung 4.1a). Die Sinterkurven der Proben haben eine ähnliche Form, bis ca. 1150 °C er‐

folgt keine Verdichtung, wegen der thermischen Ausdehnung der Presswerkzeugs und der jeweiligen 

Probe zeigen die Kurven in der Anfangsstadium leicht negative Werte. Ab 1150 °C beginnt die langsame 

Schrumpfung der Probe bis ca. 1250 °C und gefolgt von einem Plateau in dem ersten Haltestadium bei 

1300 °C. Dieser erkennbare Anstieg in diesem Temperaturbereich tritt bei borreichen Borcarbiden be‐

sonders stark auf. Die Hauptverdichtung der Borcarbide findet zwischen 1600 °C bis 1950 °C statt und 

zeichnet sich durch eine fast lineare Sinterkurve aus. Außerdem ist erkennbar, dass eine Erhöhung des 

Borgehalts die Verdichtung zu niedrigeren Temperaturen verschiebt. Die isotherme Phase bei 2000 °C 

stellt das Endstadium des Sinterns dar. Während dieser Haltezeit schreitet die Verdichtung nur noch 

wenig voran.    

Die relative Dichte der bei 2000 °C gesinterten Proben ist in Abbildung 4.1b dargestellt. Es ist zu sehen, 

dass die Sinterfähigkeit der Proben stark von der Zusammensetzung des Ausganspulvers beeinflusst 

wurde. Die erreichten Dichten der Proben liegen zwischen 97,7% bis 99,7% der theoretischen Dichte. 

Die relativen Dichten der B8C‐, B9C‐ und B10C‐Probe liegen im Rahmen der Fehlertoleranz bei etwa 

gleichen Werten (ρrel = 99,7%). Im Vergleich zu der Probe B4C wurden jedoch die Proben mit Borzusatz 

bei gleichen Sinterbedingungen deutlich dichter gesintert, ein ähnliches Ergebnis wurde in der Arbeit 

von Larsson et al. [180] berichtet. Die Bildung von boreichen Borcarbiden (BxC, 4  x ≤ 10) nach Glei-

chung 3.1 erfolgt durch die Substitutionen von Kohlenstoff‐Atomen mit Bor‐Atomen in den Gittern von 

B4C, aufgrund der stöchiometrischen Abweichung von B4C werden immer mehr strukturelle Defekte 
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(Stapelfehler, Versetzungen) generiert. Diese begünstigen die Diffusion und damit den Stofftransport 

während des Sinterns. Außerdem ist der Einbau von Bor‐Atomen in B4C mit einer Vergrößerung des 

Gittervolumens verbunden, dadurch wird der Massentransport bei der Sinterung ebenfalls erleichtert. 

Abbildung 4.1: (a) Temperaturverlauf und Sinterkurven für Borcarbide während des SPS-Prozesses und (b) relative 
Dichte der Borcarbid-Proben in Abhängigkeit der Kohlenstoffkonzentration. 

4.1.2 Phasenzusammensetzung 

Nach der XRD‐Analyse zeigen alle gesinterten Proben erwartungsgemäß ähnliche Peaks, die der Bor‐

carbidphase zugeordnet sind (Abbildung 4.2a). In der Probe B10C wurde eine kleine Menge von freiem 

Bor beobachtet. Diese unvollständige Reaktion ist vermutlich auf die niedrige Sintertemperatur und 

kurze Haltezeit zurückzuführen. Roszeitis et al. [106] untersuchten die Bildung von BxC durch direkte 

Reaktion von Bor und Kohlenstoff. Es wurde gefunden, dass die Aufnahme von Bor in BxC ein 

diffusionsgesteuerter Prozess ist, eine vollständige Lösung von Bor in Borcarbid zur Bildung von B10C 

kann durch Heißpressen bei 2050 °C und 60 min erreicht werden. Ein Vergleich der 2‐Region mit 

höherer Auflösung verdeutlicht, dass die Positionen der Peaks sich mit zunehmendem Borgehalt 

allmählich zu kleineren Winkeln verschieben (Abbildung 4.2a). Diese Verschiebung ist auf die 

Änderung der Gitterparameter zurückzuführen. 

Abbildung 4.2: (a) Diffraktogramme der gesinterten Borcarbide, die mittels SPS bei 2000 °C für 5 min hergestellt 
wurden, ICDD PDF-Nummer (powder diffraction file number): 00-035-0798 (B4C) und (b) Diffraktogramme der 

Proben bei höherer Vergrößerung für 2 zwischen 22,5° und 24,5°. 

(a) (b) 

(a) (b) 
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Durch Rietveld‐Analyse wurden die Gitterparameter der Proben ermittelt und sind in Abbildung 4.3 

dargestellt. Der Gitterparameter a steigt stetig mit zunehmendem Borgehalt an und stimmt gut mit 

den Literaturwerten überein. Der Gitterparameter c nimmt dagegen zuerst mit abnehmendem Koh‐

lenstoffgehalt zu bis ca. 12,5 At.% C und bleibt dann konstant und nimmt bei weiter steigendem Bor‐

gehalt leicht zu. Im Bereich zwischen 9 und 12,5 At.% C sind die ermittelten c‐Werte größer als die 

Literaturwerte. Da der Messfehler in Bereich von  0,005 Å liegt, konnte der Grund an dem Einbau von 

Fremdatomen in der c Richtung liegen, die aus dem Ausganspulver als Verunreinigungen wie O, Mg, 

Si, Al eingebracht werden (siehe unten die EDX‐Messung). 

Abbildung 4.3: Gitterparameter der bei 2000 °C gesinterten Borcarbide in Abhängigkeit der Kohlenstoffkonzent-
ration, die über Rietveld Analyse ermittelt wurde. (a) Parameter a über C-Gehalt und (b) Parameter c über C-
Gehalt, Literaturwerte von Telle [173], Kwei et al. [181] und Aselage et al. [182]. 

4.1.3 Mikrostruktur 

REM‐Aufnahmen der gesinterten Borcarbide sind in Abbildung 4.4 dargestellt. Die B4C‐, B5C‐, B6C‐ und 

B7C‐Proben weisen eine ähnliche Mikrostruktur mit homogen verteilten feinen Körnern auf (Abbildung 

4.4a-d). Die Korngröße liegt zwischen etwa 0,2 µm bis 2 µm, die im Bereich von der Ausgangspulver‐

partikelgröße ist. Im Gegensatz dazu wurde ein starkes Kornwachstum in den B8C‐, B9C‐ und B10C‐Pro‐

ben beobachtet (Abbildung 4.4e-g); das größte Korn erreicht etwa 200 µm in B9C. Begleitet mit dem 

Kornwachstum wirkt das Bor hierbei außerdem als Additive für B4C währen des Sintervorgans, was zu 

einer hohen Sinterdichte der Borcarbide führt. Wie aus Abbildung 4.4 hervorgeht, zeigen die Proben 

mit großen Körnern eine nahezu vollständige Verdichtung, während verbleibende Porosität in BxC mit 

feinen Körnern beobachtet wurde. Dies stimmt mit den Ergebnissen der Dichtebestimmung überein. 

Durch EDX‐Analyse wurden Verunreinigungen wie O, Al, Mg und Si in den Körnern und an den Korn‐

grenzen (Tripelpunkt) der borreichen Proben identifiziert (Abbildung 4.4h). Diese Verunreinigungen 

sind hauptsächlich aus den Rohstoffen und teilweise durch den Mahlprozess in die Proben eingebracht. 

Mit zunehmendem Borgehalt können die Verunreinigungen an den Korngrenzen segregieren. In der 

Probe B10C wurde eine schwarze Phase deutlich beobachtet. In den XRD‐Messungen in Abbildung 4.2 

werden keine Reflexe solcher Phase erkannt. Diese schwarze Phase in B10C‐Gefüge kann in Anlehnung 

auf [183] und den Ergebnissen der EDX‐Analyse (Abbildung 4.4h) als B2O3‐SiO2‐Al2O3‐MgO‐Glas inter‐

pretiert werden. Die Anwesenheit der fremden Phase in den Proben mit hohem Borgehalt führt zu 

(a) (b) 
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einer temporären flüssigen Phase während der SPS‐Sinterung. Diese Flüssigphase kann ebenfalls zur 

Verdichtung der Proben durch Begünstigung der Teilchenumorientierung beitragen. 

Abbildung 4.4: FESEM-Aufnahmen der Borcarbide mit verschiedener Zusammensetzung: (a) B4C, (b) B5C, (c) B6C, 
(d) B7C, (e) B8C, (f) B9C, (g) B10C, (h) EDX-Spektrum der schwarze Phase in B10C. 
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Abbildung 4.5 zeigt ausgewählte Ergebnisse der TEM‐Untersuchung der gesinterten B5C‐ und B9C‐Pro‐

ben. Wie bei der FESEM‐Untersuchung sind die meisten B5C‐Körner (Abbildung 4.5a) äquiaxial und 

haben eine Größe kleiner als 1 µm. Aufgrund der Korngrößenunterschiede zeigt das TEM‐Bild von B9C 

(Abbildung 4.5b), das mit gleicher Vergrößerung wie Abbildung 4.5a aufgenommen ist, nur zwei un‐

terschiedlich orientierte Kornbereiche. Weithin wurden in allen untersuchten Proben Kontrastmuster 

beobachtet, die auf die Existenz von Stapelfehlern hinweisen. Ein Beispiel solcher Muster ist in Abbil-

dung 4.5c für ein großes Korn in der Probe B9C gegeben.    

Abbildung 4.5: TEM-Aufnahmen der gesinterten Proben, B5C (a) und B9C (b, c). Das Bild c zeigt die Stapelfehler in 
einem großen Korn von B9C. 

Die Struktur der Korngrenzen in den Proben B5C und B9C wurde mit hochauflösender Transmissions‐

elektronenmikroskopie (HRTEM) untersucht, die HRTEM‐Bilder in Abbildung 4.6 zeigen gerade und 

scharfe Korngrenzen in beiden Proben. Dichte kovalente Strukturkeramiken wie Si3N4 und SiC werden 

häufig über Füssigphasensintern unter Verwendung von Additiven gesintert, in denen ausgeprägte 

amorphe Korngrenzenfilme mit einer Dicke von einigen Atomschichten beobachtet wurden [184]. Die 

sauberen Korngrenzen in den beiden Borcarbid‐Proben zeigen, dass die Borcarbidpartikeln ohne Hilfe 

von sekundären Korngrenzphasen intrinsisch miteinander versintern können. Die identifizierte Glas‐

phase lokalisiert sich hauptsächlich an den Tripelpunkten. 

Abbildung 4.6: HRTEM-Aufnahme der gesinterten Proben, (a) B5C und (b) B9C. 

Zur Überprüfung der Stöchiometrie der gesinterten Proben wurden Elektronenenergieverlustspektren 

(EELS) an jeweils fünf verschiedenen einzelnen Körnern in B5C und B9C aufgenommen. Die TEM‐Bilder 

(a) B5C (b) B9C (c) B9C 

(a) B5C (b) B9C 
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und die entsprechenden EELS‐Spektren sind in Abbildung 4.7 und 4.8 dargestellt. Die Verlustspektren 

zeigen Ionisationskanten13 der Innenschale von Bor bei 188 eV und Kohlenstoff bei 284 eV, welche die 

Existenz von Bor und Kohlenstoff in den untersuchten Körnern bestätigen. Das molare Verhältnis von 

Bor zu Kohlenstoff (B/C) ergibt sich aus folgender Gleichung: 

�/� = (�� ∙ ��)/(�� ∙ �� ), (4.1)

wobei IB , IC die jeweilige Integrationsfläche unter den Ionisationsanten und σB, σC der jeweilige Wir‐

kungsquerschnitt für die Kantenanregung von Bor und Kohlenstoff sind. Für die quantitative Analyse 

wurde die Software „Gatan Digital Micrograph“ verwendet und unter Berücksichtigung der Hinter‐

grundintensität wurden die B/C‐Verhältnisse mit Fehler von wenigen Atomprozent aus allen Verlust‐

spektren berechnet (Tabelle 4.1). Außer Spektrum 2 in B5C und 3 in B9C sind die Ergebnisse der quan‐

titativen Analyse identisch mit der nominellen Zusammensetzung der gesinterten Proben. Der Grund 

für einzelne geringe B/C‐Verhältnisse in Tabelle 4.1 kann an der Kohlenstoffkontamination während 

der TEM‐Untersuchung liegen, die durch den Hochenergie‐Elektronenstrahl erzeugt wird. 

Abbildung 4.7: TEM-Aufnahmen und entsprechende EELS-Spektren der einzelnen Körner in B5C. 

Abbildung 4.8: TEM-Aufnahmen und entsprechende EELS-Spektren der einzelnen Körner in B9C. 

13 Die Spektren‐Strukturen des Ionisationsverlusts in der EELS‐Messung werden als Ionisationskanten oder Ver‐
lustkanten bezeichnet. Die Ionisationskante entspricht der Energie, die für die Ionisation innerer Schalen eines 
Atoms benötigt wird. 

1 2 3 4 5 

1 2 3 4 5 

1 3 2 4 5 

1 3 2 4 5 



57 4. Ergebnisse und Diskussion

Tabelle 4.1: Ergebnisse der quantitativen Analyse der einzelnen Körner in den B5C- und B9C-Proben. 

Spectrum 
B5C B9C 

Bor 

[At.%] 

Kohlenstoff 

[At.%] 

B/C Bor 

[At.%] 

Kohlenstoff 

[At.%] 

B/C 

1 83,7 16,3  5,1 90,1 9,9  9,1 

2 61,4 38,6  1,6 90,3 10,0  9,0 

3 84,2 16,2  5,2 88,1 12,0  7,3 

4 83,9 16,1  5,2 91,0 9,2  10,1 

5 83,4 17,0  4,9 90,2 10,0  9,0 

4.1.4 Thermoelektrische Eigenschaften 

Die Seebeck‐Koeffizienten der BxC‐Proben liegen im Bereich von 180  320 µV/K innerhalb des unter‐

suchten Temperaturbereichs und nehmen mit steigender Temperatur leicht ab (Abbildung 4.9a). Au‐

ßerdem zeigen die Seebeck‐Koeffizienten von Borcarbid eine starke Abhängigkeit zum Borgehalt. Die 

Probe mit dem niedrigsten Borgehalt (B4C) besitzt die höchsten Seebeck‐Werte von 320 µV/K bei 295 K 

bzw. 288 µV/K bei 873 K, mit zunehmender Borkonzentration sinkt die Thermokraft allmählich, bis sie 

einen minimalen Wert erreicht und steigt wieder mit weiterer Erhöhung des Borgehalts an. Die nied‐

rigsten S‐Werte ergeben sich im Borcarbid von B7,3C mit etwa 12,0 At.% Kohlenstoff aus der gefitteten 

Kurve (Abbildung 4,9b). Dieses Ergebnis steht in guter Übereinstimmung mit den berichteten Werten 

in den frühen Studien [117, 118]. Werheit [118] erhielt ein Minimum des Seebeck‐Koeffizienten bei 

etwa 12,5 At.% Kohlenstoff  und Aselage et al. [117] berichteten ein Minimum des Seebeck‐Koeffizien‐

ten bei einer Kohlenstoffkonzentration von 13,3 At.%. Die leichte Abweichung kann auf die unter‐

schiedlichen Ausgangsmaterialien, Herstellungsverfahren, Mikrostruktur der Proben und Fehler bei 

Messungen zurückführen sein. 

Abbildung 4.9: (a) Temperaturabhängigkeit der Seebeck-Koeffizienten für BxC-Proben, die bei 2000 °C für 5 min 
gesintert wurden, (b) Kohlenstoffkonzentrationsabhängigkeit der Seebeck-Koeffizienten bei 873 K, die niedrigste 
Seebeck-Koeffizienten wurde in der Probe B7,3C mit 12,0 At.% Kohlenstoff aus der gefitteten Kurve gefunden. 

Die elektrische Leitfähigkeit der BxC‐Proben zeigt das typische Verhalten eines Halbleiters und nimmt 

mit steigender Temperatur zu (Abbildung 4.10). Zusätzlich wurde eine entgegengesetzte Tendenz von 

(a) 

873 K 

(b) 
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σ mit dem Borgehalt im Vergleich zu der von dem Seebeck‐Koeffizienten beobachtet, da es im Allge‐

meinen eine inverse Beziehung zwischen σ und S besteht (Abschnitt 2.2.1). Generell weisen borreichen 

Carbide höhere elektrische Leitfähigkeit auf. In der Probe B8C erreicht σ 309 S/cm bei 873 K, was eine 

fast zwei Größenordnungen höhere Leitfähigkeit als die von B4C ist.   

Abbildung 4.10: Temperaturabhängigkeit der elektrischen Leitfähigkeit für BxC-Proben, die bei 2000 °C für 5 min 
gesintert wurden. 

Elektrische Leitung in Borcarbid 

Um den Leitungsmechanismus der Borcarbide zu erklären, wurden die Daten der elektrischen Leitfä‐

higkeit nach den in der Literatur vorgeschlagenen Transportmodellen ausgewertet.14 Nach Emin [120] 

gilt es für das „small bipolaron hopping“ Modell: 

�� = ������−
��

�� �
�. (4.2)

Hierbei ist σ0 der präexponentielle Faktor, Ea die Aktivierungsenergie, KB die Boltzmann‐Konstante und 

T die absolute Temperatur. Aus den linearen Auftragungen von ln(σT) gegen 1/T in Abbildung 4.11a 

ergeben sich die Werte von Ea zwischen 0,16  0,19 eV, die nahezu unabhängig von der Borkonzentra‐

tion der Materialien sind. Die Aktivierungsenergie Ea stellt die minimale Energie dar, die benötigt wird, 

um die Ladungsträger vom Anfangszustand zum Endzustand durch Hopping zu bringen. Diese Unemp‐

findlichkeit gegenüber der Zusammensetzung von Ea in dem gesamten Homogenitätsbereich von Bor‐

carbid kann dadurch erklärt werden, dass der Hopping‐Mechanismus der Ladungsträger vermutlich 

nur in ähnlichen Regionen, den B11C Ikosaedern, stattfindet. In Abbildung 4.11b sind die Auftragungen 

von ln(σ) gegen T‐1/4 nach Mott‐Gesetz (Gleichung 2.23) dargestellt, im Vergleich zu dem Polaron‐Mo‐

del folgt die elektrische Leitfähigkeit nach dem Mott‐Gesetz nur bei Temperaturen bis 600 K, im hohen 

Temperaturbereich zeigen die Kurven Krümmungen. Die leicht abweichende Kurvenanpassung kann 

darauf hindeuten, dass sich der Leitungsmechanismus von Borcarbid ändert. Schmechel und Werheit 

[125] untersuchten das dynamische Leitungsverhalten von Borcarbid über Analyse der fernen Infrarot‐

Reflexionsspektren. In ihrer Arbeit konnte die Existenz der delokalisierten Ladungsträger nachgewie‐

sen werden. Der Gesamtladungstransport im Borcarbid erfolgt durch eine hohe Konzentration von lo‐

kalisierten Ladungsträgern (Hopping‐Leitung) und eine geringe Konzentration von delokalisierten La‐

dungsträgern (Bandleitung).  

14 Die Beschreibung der Transportmodelle der elektrischen Eigenschaften von Borcarbid siehe Abschnitt 2.3.3. 
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Es sei darauf hingewiesen, dass die oben beschriebenen Modelle in der Literatur immer noch diskutiert 

werden und es keine allgemein anerkannte detaillierte Leitungstheorie zu Borcarbid gibt. Die Interpre‐

tation der Konzentrationsabhängigkeit der elektrischen Leitfähigkeit von Borcarbid über Bipolaron‐

Hopping von Emin beruht auf der Vermutung, dass die strukturelle Atomkonfiguration von Borcarbid 

nach Gleichung 2.14 beschrieben werden kann. Für die Bildung von Bipolaronen ist eine ausreichende 

Konzentration von B11C‐Einheiten erforderlich. Allerdings fehlt bisher ein unmittelbarer Beweis zur Un‐

terstützung dieses strukturellen Modells. Für das Mischtransportmodell von Hopping‐Leitung und 

Bandleitung nach Schmechel und Werheit gibt es keine weitere unabhängige Verifizierung. In [185] 

wurde kritisiert, dass die Beweglichkeit der delokalisierten Ladungsträger in diesem Modell zu hoch 

ist. 

Abbildung 4.11: Temperaturabhängigkeit der elektrischen Leitfähigkeit für BxC-Proben, (a) Auftragung von ln(σT) 
gegen 1/T nach „small bipolaron hopping“ Modell und (b) Auftragung von ln(σ) gegen T-1/4 nach Transportme-
chanismus für „variable range hopping“. 

Die Abbildung 4.12a zeigt die Temperaturabhängigkeit der thermischen Leitfähigkeit der BxC‐Keramik. 

Die Wärmeleitfähigkeit von B4C ist groß und nimmt mit steigender Temperatur ab; mit zunehmender 

Borkonzentration ist die Wärmeleitfähigkeit der Proben kleiner und nahezu temperaturunabhängig. 

Weiterhin spielt hierbei der Einfluss der Phononenstreuung an der Korngrenze auf die Wärmeleitfä‐

higkeit von Borcarbid mit Körnen im Mikrometerbereich eine untergeordnete Rolle. Wie die Gefüge‐

untersuchung zeigt (Abbildung 4.4), ist die Korngröße in B4C ca. 2 Größenordnungen kleiner als die in 

B9C, jedoch weist B9C eine geringere thermische Leitfähigkeit auf. Bei Raumtemperatur beträgt die 

Wärmeleitfähigkeit von B9C 4,5 W/mK, die fast 400% geringer als die von B4C ist. Eine gleiche Abhän‐

gigkeit der Wärmeleitfähigkeit mit der Temperatur und dem Borgehalt wurde von Wood berichtet 

[128, 135], nach Wood wird die Wärme in Borcarbid hauptsächlich über die interikosaedrischen Ketten 

(3‐Atome‐Ketten) geleitet. In Borcarbid mit hoher Kohlenstoffkonzentration z. B. B4C sind die interiko‐

saedrischen Ketten vorübergehenden C‐B‐C‐Ketten, an deren beiden Enden Kohlenstoff steif mit den 

Boratomen von drei benachbarten Ikosaedern gebunden sind. In den borreichen Borcarbiden werden 

zunehmende C‐B‐C‐Ketten durch C‐B‐B Ketten ersetzt. Die Bindung zwischen Boratomen an dem einen 

Kettenende und Boratomen von benachbarten Ikosaedern ist viel schwächer als die Kohlenstoff‐Bor‐

Bindung an dem anderen Kettenende, so dass sie niedrigere Schwingungsfrequenzen besitzt. Der 

starke Unterschied in den Schwingungsfrequenzen der Bindungen führt dazu, dass die Schwingung des 

Gitters lokalisiert wird. Demzufolge verringert sich die Wärmeleitfähigkeit der borreichen Borcarbide 

mit der Temperatur.  

variable‐range hopping 

(b) 

small bipolaron hopping 

(a) 
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Der berechnete dimensionslose Gütefaktor ZT der Proben ist in Abbildung 4.12b dargestellt. Der 

größte ZT‐Wert erreicht B9C bei 873 K mit 0,17, der 10‐mal höher als der ZT‐Wert von B4C ist. Außerdem 

zeigen die ZT‐Kurven in Abbildung 4.12b einen abrupten Anstieg mit der Temperatur, höherer ther‐

moelektrischer Wirkungsgrad von Borcarbid ist bei höheren Temperaturen zu erwarten [118]. 

Abbildung 4.12: Temperaturabhängigkeit der thermischen Leitfähigkeit (a) und (b) des dimensionslosen Güter-
faktors �� für BxC-Proben. 

4.2 Borcarbid-basierte Komposite 

4.2.1 B4C1-x-SiC-Komposite 

Die Dichte der mit Heißpressen gesinterten Proben15 ist in Tabelle 4.2 aufgelistet, bei 2000 °C konnte 

die B4C‐Probe mit einer relativen Dichte von 95,7% verdichtet werden. Im Vergleich dazu erreichten 

die Proben mit Si‐Zusatz eine höhere Verdichtung. Die relative Dichte der Komposite‐Proben lag zwi‐

schen 97,9% und 98,8%. Die verbesserte Sinterfähigkeit der Komposite ist auf die Bildung einer flüssi‐

gen Si‐phase während des Sintervorgangs zurückzuführen. Außerdem findet anbei ein reaktives Flüs‐

sigphasensintern in diesem System statt, wodurch ein verstärkter Massetransport für die Sinterung 

möglich wird.     

Tabelle 4.2: Zusammensetzung der Ausgangspulver, Sintertemperatur, Dichte und Zusammensetzung der gesin-
terten Proben. 

Proben 

Ausgangspulver 
TSintern  Rohdichte 

Theoretisch 
Dichte 

Relative 
Dichte 

Zusammensetzung* 

B4C Si B4C1‐x SiC 

[Gew.%] [Gew.%] [°C] [g/cm3] [g/cm3] [%] [Gew.%] [Gew.%] 

BS0   100 0 2000 2,41 2,518 95,7 100 0 

BS5 95 5 2000 2,47 2,522 97,9 95,3 4,7 

BS10 90  10 2000 2,53 2,564 98,7 90,8 9,2 

BS15 85  15 2000 2,56 2,592 98,8 86,8 13,2 

*Ergebnisse aus Rietveld‐Analyse

15 Details zur Probenherstellung siehe Abschnitt 3.1.2. 

(a) (b) 



61 4. Ergebnisse und Diskussion

4.2.1.1 Thermische Analyse des Granulats B4C mit 10 Gew.% Si 

Die Ergebnisse der thermischen Analyse (TG/DTA) für das Pulvergemisch von B4C und 10 Gew.% Si ist 

in Abbildung 4.13 zusammengefasst. In dem Temperaturbereich von 20 °C und 600 °C wurden der 

erste Masseverlust und ein breiter endothermer Peak in der TG/DTA‐Kurven beobachtet. Dieser kon‐

tinuierliche Masseverlust von 0,69% kann der Abspaltung von adsorbiertem Wasser und Kristallwasser 

zugeordnet werden. Bei weiterer Erhöhung der Temperatur bis 1300 °C wurde kein signifikanter Mas‐

severlust gemessen, zwischen 1300 °C und 1600 °C ist eine weitere Masseverluststufe mit einem Mas‐

severlust von 2,79% in der TG‐Kurve zu sehen. Die DTA‐Kurve zeigt einen endothermen Peak bei ca. 

1395,5 °C, die bei Wiederholungsmessungen gut reproduziert werden konnte. Dieser Peak wird dem 

Schmelzen von Silizium zugeordnet. Der Masseverlust in der Aufheizphase über 1400 °C weist darauf 

hin, dass Silizium während der Sinterung teilweise abgedampft wird. Da in der TG‐Kurve der Masse‐

verlust ab 1300 °C vor dem Schmelzen von Si auftritt, ist die Abdampfung wahrscheinlich auf Boroxid‐

Verunreinigungen zurückzuführen.    

Abbildung 4.13: TG- und DTA-Kurve der Pulvergemisch von B4C und 10 Gew.% Si. 

4.2.1.2 Phasenzusammensetzung 

Die Diffraktogramme der XRD‐Analyse der Proben sind in Abbildung 4.14 dargestellt. Es ist zu erken‐

nen, dass für die B4C‐Si‐Proben eine SiC‐Phase nachgewiesen werden kann. Mit zunehmender Si‐

Menge steigt der Phasenanteil der SiC‐Phase erwartungsgemäß an (Tabelle 4.2). Die neue Phase be‐

steht hauptsächlich aus 3C‐SiC. Eine kleine Menge von 6H‐SiC wurde ebenfalls identifiziert. Die Bildung 

der SiC‐Phase basiert auf der Reaktion von Si und C aus B4C während des Sinterns, gleichzeitig bildet 

sich eine B4C1‐x‐Phase mit gegenüber dem B4C verändertem B zu C Verhältnis [186]. Die Phasen der 

B4C‐Si‐Proben unterscheiden sich deutlich von der mit Si infiltrierten B4C‐Werkstoffen, wobei neben 

SiC eine ternäre Phase aus B12(B,C,Si)3 gebildet wird [187, 188]. Nach Angabe der früheren Studien wird 

der Infiltrationsprozess für B4C normalerweise bei Temperaturen von etwa 1400  1500 °C durchge‐

führt. Der Unterschied der Phasenzusammensetzung liegt vermutlich in der unterschiedlicher Si‐



62 4. Ergebnisse und Diskussion    

Menge und Prozesstemperatur. Xu et al. [186] haben B4C mit 5 Gew.% Si über druckloses Sintern her‐

gestellt, sie berichten, dass das Material ebenfalls B4C1‐x und SiC enthielt und die hohe Sintertempera‐

tur von 2000 °C wieder zur Zersetzung der in dem Zwischenstadium gebildeten B12(B,C,Si)3 Phase führt. 

Abbildung 4.14: Diffraktogramme der B4C- und B4C-Si-Proben, die mittels Heißpressen bei 2000 °C für 30 min 
hergestellt wurden, ICDD PDF-Nummer: 00-035-0798 (B4C) und 00-029-1129 (3C-SiC). 

Die mittels Rietveld‐Analyse ermittelten Gitterparameter der B4C und B4C‐Si‐Proben sind in Abbildung 

4.15 zu sehen. Der Anstieg der beiden Gitterparameter a und c geben Hinweise auf die Bildung der 

überstöchiometrischen Phase B4C1‐x. Eine quantitative Aussage zu den x‐Werten kann jedoch nicht ge‐

troffen werden, da nach EDX‐Untersuchung Si‐Atom (siehe unten) in dieser Phase nachgewiesen 

wurde. Der Einbau von fremden Atomen in Borcarbid kann ebenfalls zu einer Vergrößerung des Gitters 

führen, so dass eine Zuordnung der Ursache für die Änderung der Gitterparameter nicht zweifelfrei ist. 

Abbildung 4.15: Gitterparameter der bei 2000 °C gesinterten B4C- und B4C-Si-Proben, die über Rietveld Analyse 
ermittelt wurde, (a) Parameter a und (b) Parameter c. 

(a) (b) 
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4.2.1.3 Mikrostruktur 

Die B4C‐Si‐Proben zeigen ähnliche Mikrostrukturen, in der Borcarbid‐Matrix ist die hellerscheinende 

SiC‐Phase homogen verteilt (Abbildung 4.16). Die meisten SiC‐Körner haben eine polygonale Form und 

die Korngröße der SiC‐Körner liegt im Bereich von 0,5  3 µm. Es ist erkennbar, dass die Korngröße der 

Proben im Vergleich zu reinem B4C durch Zusatz von Si leicht reduziert wurde. Dieses Phänomen ist 

wahrscheinlich darauf zurückzuführen, dass sich SiC auf der Oberfläche der Borcarbidpartikel bildet, 

und an den Korngrenzen verankert. Dadurch wird die Diffusion zur Vergröberung der originalen Körner 

behindert und das Kornwachstum eingeschränkt. Über EDX‐Untersuchungen konnten beiden Phasen 

gut identifiziert werden, bei allen Komposit‐Proben wurde in der B4C1‐x‐Phase Silizium in geringer 

Menge detektiert. Die atomare Konzentration von Si in dieser Phase liegt bei ca. 0,9 At.%. Telle und 

Petzow [189] berichteten, dass die Löslichkeitsgrenze von Si in B4C etwa 2,5 At.% bei 2250 °C betrug. 

Der detektierte Si‐Anteil wäre nach [189] als gelöster Si‐Anteil im Borcarbid vorstellbar. Die niedrigere 

Sintertemperatur und kürzere Sinterzeit können Ursache für den deutlich geringeren Si‐Gehalt sein. 

Im Rahmen des Messfehlers (1,0 At.%) ist es allerdings nicht ausgeschlossen, dass die Si‐Signale im 

EDX‐Spektrum aus der Umgebung oder/und Untergrund stammen. 

Um die Mikrostruktur der Keramik genauer zu betrachten, wurde die mit 10 Gew.% Si heißgepresste 

Probe mittels Transmissionselektronenmikroskopie untersucht (Abbildung 2.17). In den Übersichts‐

aufnahmen wurden Borcarbid‐ und Siliziumcarbid‐Körner gefunden, die charakteristische Gitterdefek‐

ter wie Stapelfehler, Versetzungen oder Zwillinge zeigen. Außerdem sind unregelmäßige gekrümmte 

Korngrenzen zwischen SiC und B4C1‐x zu beobachten. Dies bestätigt den Pinning‐Effekt von SiC‐Körner 

auf die Körner der Matrix, welcher für die Behinderung des Kornwachstums verantwortlich ist [190]. 

In dem HRTEM‐Bild ist die Struktur der scharfen Korngrenze der beiden Phasen zu sehen, die Körner 

zeigen deutlich die Netzebenen des Gitters ohne Anwesenheit von fremden Phasen bis zur Korngrenze. 

Anhand von Elektronenbeugung und FFT (Fast Fourier Transform) von HRTEM‐Aufnahmen wurden die 

Körner SiC und Borcarbid zuordnet, allerdings ist eine Unterscheidung zwischen stöchiometrischem 

und überstöchiometrischem Borcarbid mittels Elektronenbeugung schwierig, da sich die gemessenen 

Gitterkonstanten mit einem Fehler von  0,02 nm nur geringfügig unterscheiden. 
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Abbildung 4.16: FESEM-Aufnahmen der bei 2000 °C gesinterten B4C- und B4C-Si-Proben (a, b, c, d), die Pfeile zeigen 
die hell erscheinende SiC-Phase, und EDX-Spektrum der hellen und dunklen Phase in der Probe mit 15 Gew.% Si 
(e, f).   

(a) 0% (b) 5% 

SiC 

(c) 10% (d) 15% 

(e) 

(f) 
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Abbildung 4.17: Ergebnisse der TEM-Untersuchungen für das bei 2000 °C heißgepresste B4C mit 10 Gew.% Si, 
Hellfeld-Aufnahmen (a, b), HRTEM-Aufnahme von Korngrenze zwischen BxC1-x und SiC (c) und fouriertransfor-
mierte Bilder (FFT) mit Auswertung (d,e).    

4.2.1.4 Thermoelektrische Eigenschaften 

Die Abbildung 4.18a zeigt die Seebeck‐Koeffizienten der untersuchten Proben, alle Proben besitzen 

einen positiven Seebeck‐Koeffizienten, der leicht mit der steigenden Temperatur zunimmt. Unterhalb 

von 673 K steigen die Seebeck‐Koeffizienten mit zunehmendem Si‐Zusatz an, ab 673 K weist B4C ohne 

Si‐Zusatz eine größere Thermokraft auf. Die elektrische Leitfähigkeit der Proben in Abhängigkeit von 

der Temperatur ist in Abbildung 4.18b dargestellt. Mit steigender Temperatur nimmt die elektrische 

Leitfähigkeit der Proben zu. Im Vergleich zu reinem B4C ist die Leitfähigkeit durch zunehmende Si‐Ad‐

dition erhöht worden, insbesondere in dem hohen Temperaturbereich. Die Probe mit 10 Gew.% Si er‐

reicht bei 973 K eine maximale elektrische Leitfähigkeit von 45 S/cm.  
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Abbildung 4.18: Temperaturabhängigkeit der Seebeck-Koeffizienten (a), elektrischen Leitfähigkeit (b), Wärmeleit-
fähigkeit (c) und ZT (d) für B4C- und B4C-Si-Proben, die bei 2000 °C über heißpressen gesintert wurden. 

Die thermische Leitfähigkeit der Proben nimmt mit steigender Temperatur kontinuierlich ab (Abbil-

dung 4.18c). Im Vergleich zu der Probe ohne Si hat sich die Wärmeleitfähigkeit der Probe mit 5 Gew.% 

Si‐Anteil bei relativ hoher Temperatur leicht erhöht. Die mit 10 Gew.% Si gesinterte Probe weist die 

kleinste thermische Leitfähigkeit innerhalb des untersuchten Temperaturbereiches auf. Der Effekt des 

Si‐Zusatzes auf die Wärmeleitfähigkeit ist vermutlich auf die Kornfeinung zurückzuführen, die eine ver‐

stärkte Phononenstreuung an den Korngrenzen bewirkt. Zudem führt die Bildung der B4C1‐x‐Phase zu 

einer Verringerung der Wärmeleitfähigkeit. Allerdings enthalten die B4C‐Si‐Proben eine thermisch gut 

leitende SiC‐Phase, die ebenfalls zur gesamten Wärmeleitfähigkeit beiträgt. Aufgrund des hohen An‐

teils an SiC‐Phase ist die Wärmeleitfähigkeit der mit 15 Gew.% Si gesinterte Probe größer als die der 

Probe mit 10 Gew.% Si. Die Temperaturabhängigkeit der „figure of merit“ ist in Abbildung 4.18d zu 

sehen, die ZT‐T‐Kurven zeigen den gleichen Verlauf für alle Proben, mit steigender Temperatur nimmt 

der ZT‐Wert ständig zu. Der größte ZT‐Wert ergibt sich bei 973 K mit ZT = 0,03 für die Probe mit 10 

Gew.% Si, die 15% größer als die der reinem B4C‐Probe (ZT = 0,026) ist. Da ZT aus den Ergebnissen von 

5 Messverfahren (für S, σ, Cp, a und ρ) abgeleitet wird, ergibt sich ein relativ großer Fehler (ca. 15%). 

Mit Bezug zu den Fehlergrößen und den ermittelten Effekten ist die Si‐Addition zur Erhöhung des Gü‐

tefaktors von Borcarbid nicht signifikant.  

(a) (b) 

(c) (d) 
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4.2.2 B4C1-x-TiB2-Komposite 

Alle Proben wurden bei 1900 °C verdichtet. Die relative Dichte und Phasenzusammensetzung der mit‐

tels SPS‐gesinterten Proben sind in Tabelle 4.3 zusammengefasst. Es ist bekannt, dass die Sinterfähig‐

keit von Borcarbid durch Verwendung von TiB2 als Sinterhilfsmittel verbessert werden kann [59]. Wie 

aus Tabelle 4.3 ersichtlich, ist die relative Dichte der Proben von 87,1% für reines B4C auf 93,3% für die 

Probe mit 25 Gew.% TiO2‐Zusatz stark erhöht. Die Verbesserung des Sinterverhaltens der B4C‐TiO2‐

Proben können auf die Bildung von borreicher B4C1‐x‐Phase zurückgeführt werden, die viele struktu‐

relle Defekte (Stapelfehler, Versetzungen) im Gitter während des Sinterns induziert, was zu einer ver‐

stärkten Diffusion und erhöhten Massentransport führt [174]. 

Tabelle 4.3: Zusammensetzung der Ausgangspulver, Dichte und Zusammensetzung der gesinterten Proben. 

Proben 

Ausgangspulver  
 
Rohdichte 

Relative 
Dichte 

Zusammensetzung* 

B4C TiO2 B4C1‐x  TiB2 

[Gew.%]  [Gew.%]  [g/cm3] [%] x a [Å] c [Å] [Vol.%]  [Vol.%] 

BT0   100 0 2,18 87,1 0 5,602 12,084 100 0 

BT5 95 5 2,29 89,1 0,08 5,609 12,093 97,1 2,9 

BT10 90  10 2,35 89,3 0,18 5,612 12,102 93,9 6,1 

BT15 85  15 2,46 91,6 0,23 5,615 12,117 90,3 9,7 

BT20 80 20 2,52 92,8 0,26 5,617 12,124 86,1 13,9 

BT25 75 25 2,62 93,3 0,29 5,620 12,129 81,1 18,9 

*Ergebnisse aus Rietveld‐Analyse

4.2.2.1 Thermische Analyse und Phasenzusammensetzung 

Die Ergebnisse der thermischen Analyse für das Pulvergemisch von 85 Gew.% B4C und 15 Gew.% TiO2 

sind in Abbildung 4.19 zu sehen. Die TG‐Kurve zeigt einen Masseverlust von etwa 0,52% bis zu 400 °C, 

die auf die Verdampfung von Feuchtigkeit und anderen flüchtigen Substanzen aus der Probe zurück‐

zuführen ist. Die endotherme Reaktion zwischen B4C und TiO2 beginnt bei etwa 1000 °C. Mit zuneh‐

mender Temperatur erreicht der Masseverlust aufgrund der Bildung von CO 13,3% bei 1500 °C. Die 

DTG‐Kurve zeigt zwei scharfe Peaks im Temperaturbereich zwischen 1100 °C und 1500 °C. Um den Ur‐

sprung der beiden Peaks zu ermitteln, wurden das gleiche Pulvergemisch thermisch bei 1250 °C und 

1450 °C unter Argon jeweils für 60 min geglüht. Die XRD‐Analyse der wärmebehandelten Pulver (Ab-

bildung 4.20) zeigt, dass die beiden Peaks in der DTG‐Kurve durch die In‐situ‐Umwandlung von TiO2 zu 

TiB2 entstehen. Darüber hinaus weist die Darstellung der 2‐Region mit höherer Auflösung (Einschub 

in Abbildung 4.20) darauf hin, dass eine neue Phase in den wärmebehandelten Pulvern existiert. Im 

Vergleich zu dem Diffraktogramm von reinem B4C verschiebt sich die Position der Peaks zu kleineren 

Winkeln, was auf die Bildung der borreichen Carbide hinweist. Dieses Ergebnis stimmt mit den frühe‐

ren Studien von Levin et al. [174, 175] überein. Die Bildung der TiB2‐Phase basiert auf der Reaktion von 
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TiO2 und C aus B4C während des Sinterns, was zu einer Absenkung des Kohlenstoffgehalts in der Bor‐

carbid‐Phase führt. Die XRD‐Analyse in Abbildung 4.21 bestätigt, dass alle gesinterten Komposit‐Pro‐

ben nur B4C1‐x‐ und TiB2‐Phase enthalten, welche mit den Gleichungen 3.3 und 3.4 übereinstimmt. Der 

x‐Wert16 in B4C1‐x steigt mit zunehmender TiO2‐Addition von 0,08 auf 0,29 an (Tabelle 4.3). Außerdem 

verschieben sich die Peaks der XRD‐Analyse allmählich zu niedrigeren Winkeln, da die Gitterparameter 

der B4C1‐x‐Phase mit TiO2‐Zusatz zunehmen. 

Abbildung 4.19: TG-, DTG- und DTA-Kurve des Pulvergemischs von 85 Gew.% B4C und 15 Gew.% TiO2. 

Abbildung 4.20: Diffraktogramme von reinem B4C-Pulver und Pulvergemisch mit 85 Gew.% B4C und 15 Gew.% 
TiO2, das bei 1250 °C und 1450 °C wärmebehandelt wurde. Der Einschub zeigt die Anwesenheit von borreicher 
B4C1-x-Phase in den wärmebehandelten Proben, ICDD PDF-Nummer: 00-035-0798 (B4C) und 00-035-0741 (TiB2). 

16 Die x‐Werte wurden nach der linearen Abhängigkeit des Gitterparameters a mit dem Kohlenstoffgehalt in 
Abbildung 4.3a errechnet. 
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Abbildung 4.21: Diffraktogramme der Proben, die mit unterschiedlichen TiO2-Mengen mittels SPS bei 1900 °C 
hergestellt wurden, ICDD PDF-Nummer: 00-035-0798 (B4C) und 00-035-0741 (TiB2). 

Die Menge der in‐situ gebildeten TiB2‐Phase in der entsprechenden Probe wurde aus Ergebnissen der 

XRD‐Analyse bestimmt (Abbildung 4.22), bei TiO2‐Zusatz bis 15 Gew.% stimmen die gemessenen 

Werte gut mit den theoretisch berechneten Werten17 überein und eine leichte Abweichung mit weni‐

ger TiB2‐Menge wurde für die Proben mit 20 und 25 Gew.% TiO2 gemessen. Der geringere Anteil an 

TiB2‐Phase in der Probe weist darauf hin, dass zusätzliche Reaktionen von TiB2 während des Sinterns 

stattfinden konnten. Einarsrud et al. [191] haben das Sinterverhalten von TiB2 untersucht. Sie haben 

festgestellt, dass die TiB2‐Phase mit oxidischen Verunreinigungen wie B2O3 und TiO2 bei Temperaturen 

1400  1800 °C reagiert (Gleichung 4.3 und 4.4) und ein Masseverlust von 3,2% auftritt:  

2TiB2 (s) + 7B2O3 (l)  Ti2O3 (s) + 9B2O2 (g), (4.3)

2TiB2 (s) + 14TiO2 (s)  8Ti2O3 (s) + 2B2O2 (g). (4.4)

Das resultierende Ti2O3 kann mit Borcarbid reagieren und führt zu einem weiteren Masseverlust durch 

Bildung von CO oder CO2. Die TG‐Kurve in Abbildung 4.19 zeigt auch, dass ein Masseverlust bis 1600 °C 

auftritt. 

Abbildung 4.22: TiB2-Menge in den Proben in Abhängigkeit der TiO2-Zusatz im Vergleich mit den berechneten 
Werten nach Gleichungen 3.3 und 3.4. 

17 Für die theoretisch berechneten siehe Anhang A.5. 
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4.2.2.2 Mikrostruktur 

Die REM‐Aufnahmen der gesinterten Komposite sind in Abbildung 4.23 dargestellt. Alle Proben zeigen 

eine ähnliche Mikrostruktur mit homogener Verteilung der TiB2‐Phase in der grauen Matrix von B4C1‐x. 

Die schwarzen Bereiche stellen Poren dar. Die beiden Phasen wurden durch EDX‐Messungen bestätigt. 

Das in‐situ gebildete TiB2 zeichnet sich durch die Koexistenz von Nano‐Körnern und Mikro‐Partikeln 

aus. Mit zunehmender Menge von TiO2 werden unregelmäßige Cluster von mehreren vergröberten 

TiB2‐Körnern beobachtet. Die größten Cluster erreichen 2 µm. Eine ähnliche Mikrostruktur wurde in 

der Arbeit von Skorokhod et al. [192] in einem gesinterten B4C‐TiO2‐C‐System gefunden. Die Autoren 

fanden, dass die kleinen TiB2‐Körner in Borcarbid Körner eingeschlossen wurden, während größere 

TiB2‐Körner sich an den Korngrenzen oder Tripelpunkten ausbildeten. Für die Kornvergröberung von 

TiB2 wird vermutet, dass die Korngrenze von Borcarbid die Hauptdiffusionsweg darstellt.  

Abbildung 4.23: FESEM-Aufnahmen der bei 1900 °C gesinterten B4C-TiO2-Proben (a) 5%, (b) 10%, (c) 15%, (d) 20%, 
die Pfeile zeigen die hellerscheinende TiB2-Phase, die Proben wurden mittels Argonionenstrahl präpariert.   

Die Mikrostruktur der mit 10 Gew.% TiO2 gesinterten Probe wurde mit TEM weiter untersucht. Eine 

Übersichtsaufnahme ist in Abbildung 4.24a zu sehen, die Körner der Probe unterscheiden sich in der 

Größe und im Kontrast. Zudem sind die dunklen Körner (100  500 nm) deutlich kleiner als die hellen 

Körner (1  2 µm). Weitere energiegefilterte Aufnahmen bestätigen, dass es sich bei den dunklen Kör‐

nern um TiB2‐Phasen handelt, während die hellen Körner aus Borcarbid bestehen. Die Verteilung der 

Elemente in der Probe ist in Abbildung 4.24c dargestellt. Viele Körner der Borcarbid‐Phase weisen eine 

typische Domänenstruktur auf, deren Breite zwischen 20 nm bis 100 nm liegt (Abbildung 4.24b). Aus 

hochaufgelösten TEM‐Aufnahmen wurde mittels Fouriertransformation die einzelne Phase identifi‐

ziert (Abbildung 4.24e und f). Die HRTEM‐Aufnahme in Abbildung 4.24d veranschaulicht, dass die 

Korngrenze zwischen beiden Phasen sehr scharf ist. Es wurde keine andersartige Grenzflächenphase 

beobachtet.  
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Abbildung 4.24: Ergebnisse der TEM-Untersuchungen für das bei 1900 °C gesinterte B4C mit 10 Gew.% TiO2, Hell-
feld-Aufnahmen (a, b), TEM-Aufnahmen und Energieverlustanalysen (EFTEM) zur Identifizierung und Verteilung 
der Elemente (c), HRTEM-Aufnahme von Korngrenze zwischen BxC1-x und TiB2 (d) und fouriertransformierte Bilder 
(FFT) mit Auswertung (e,f).    

4.2.2.3 Thermoelektrische Eigenschaften 

Die Seebeck‐Koeffizienten der Proben in Abhängigkeit von der Temperatur sind in Abbildung 4.25a 

dargestellt. In dem untersuchten Temperaturbereich sind die Seebeck‐Koeffizienten wenig tempera‐

turabhängig, aber die Thermokraft nimmt mit zunehmender TiO2‐Menge stark ab. Wie in Abbildung 
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4.25a zu beobachten ist, zeigt reines Borcarbid positive S‐Werte, was bedeutet, dass die Majoritätsla‐

dungsträger in B4C Löcher (p‐leitend) sind. Im Gegensatz dazu ist TiB2 eine elektrisch hoch leitfähige 

metallähnliche Phase und hat negative Seebeck‐Werte [193], die entsprechenden Majoritätsladungs‐

träger sind Elektronen (n‐leitend). Mit zunehmendem TiB2‐Anteil kompensieren sich die Seebeck‐Bei‐

träge von Löchern und Elektronen gegenseitig in den Komposit‐Proben, was zu einer Reduktion der 

Thermokraft führt. Die Seebeck‐Koeffizienten der Probe mit 25 Gew.% TiO2‐Zusatz weisen negative 

Werte bei niedriger Temperatur auf, was den metallartigen Charakter der Probe wiederspiegelt. 

Abbildung 4.25: Temperaturabhängigkeit der Seebeck-Koeffizienten (a), elektrischen Leitfähigkeit (b), Wärmeleit-
fähigkeit (c) und ZT (d) für B4C- und B4C-TiO2-Proben, die bei 1900 °C über SPS gesintert wurden. Der Einschub in 
4.25d zeigt, dass der maximale ZT-Wert bei 773 K und 10% TiO2-Addition liegt. 

Die elektrische Leitfähigkeit der Probe in Abhängigkeit der Temperatur ist in Abbildung 4.25b darge‐

stellt. Die Proben mit TiO2‐Addition bis zu 20 Gew.% zeigen typische Halbleiter‐Transport‐eigenschaf‐

ten, d. h.,  steigt mit steigender Temperatur an. Die elektrische Leitfähigkeit der B4C/25 Gew.% TiO2‐

Probe nimmt mit der Temperatur ab, welche den metallischen Charakter des Materials wie bei der 

Seebeck‐Koeffizient‐Messung bestätigt. Darüber hinaus steigt die elektrische Leitfähigkeit der B4C1‐x‐

TiB2 Proben mit zunehmender TiO2‐Addition an, die auf die Bildung einer B4C1x und TiB2‐Phase zurück‐

geführt werden kann. Wie bereits in Abbildung 4.25a und 4.25b gezeigt, ändern die thermoelektri‐

schen Eigenschaften von Borcarbid von einem Halbleiter zu einem Metall, wenn der TiO2‐Zusatz von 

20 Gew.% auf 25 Gew.% steigt. Nach der Perkolationstheorie in Zwei‐Phasen‐Materialien [194] erfolgt 

eine Änderung der Kompositeingenschaften, wenn die Menge einer Komponente seiner Perkolations‐

schwelle erreicht. Korrelieren der Änderung in S und σ mit der Phasenzusammensetzung in Tabelle 4.3 

ist ersichtlich, dass die Perkolationsschwelle der TiB2‐Phase in den B4C1‐x‐TiB2‐Kompositen im Bereich 

(a) (b) 

(c) (d) 
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von 0,139  0,189 liegt, dies steht in Übereinstimmung mit dem berichteten Ergebnis für ein nicht 

reaktiv synthetisiertes B4C‐TiB2‐System [195]. 

Die thermische Leitfähigkeit der Proben nimmt mit steigender Temperatur ständig ab (Abbildung 

4.25c). Die Wärmeleitfähigkeit von Borcarbid wird durch die Addition von nanoskaligen TiO2‐Partikeln 

bis zur Perkolationsschwelle reduziert. Die mit 15 Gew.% TiO2 gesinterten Probe zeigt die niedrigsten 

Werte von 13,7  10,7 W/mK im gesamten untersuchten Temperaturbereich. Wie schon in Abschnitt 

2.2.1 geschrieben, ist die gesamte Wärmeleitfähigkeit die Summe der Beiträge von Ladungsträgern 

(ke) und Gittern (kph), nach dem Wiedemann‐Franz‐Gesetz (Gleichung 2.13) ist die berechnete ke zur 

gesamten thermischen Leitfähigkeit weniger als 1,8% für die Proben mit TiO2‐Zusatz bis zu 15 Gew.%. 

Dieses Ergebnis zeigt, dass die Verringerung der Wärmeleitfähigkeit hauptsächlich Folge der Abnahme 

der Phononen‐Komponente ist, die auf die verstärkte Phononen‐Streuung an den Defekten in der 

B4C1‐x‐Phase und an den Nano‐Partikeln von TiB2 zurückgeführt werden kann. Für die Proben mit ho‐

hem TiB2‐Anteil (20  25 Gew.% TiO2) ist die Wärmeleitfähigkeit größer als die der reinen B4C‐Probe. 

Die Ursache der höheren thermischen Leitfähigkeit liegt in dem großen Anteil an der metallähnlichen 

TiB2‐Phase in den beiden Proben. 

Abbildung 4.25d zeigt den berechneten dimensionslosen Gütefaktor ZT der Proben. Der ZT‐Wert von 

Borcarbid wird durch TiO2‐Addition (außer 25 Gew.% TiO2) erhöht und besitzt ein Maximum bei 

10 Gew.% TiO2 (Einschub in Abbildung 4.25d). Der größte ZT‐Wert von 0,02 wird bei 773 K erreicht, 

der 100% höher als die des Materials ohne TiO2‐Zusatz ist. Diese Erhöhung von ZT resultiert im We‐

sentlichen aus der Verringerung der thermischen Leitfähigkeit und Erhöhung der elektrischen Leitfä‐

higkeit der Proben. 

Der Zusatz von Silizium und TiO2 in B4C führt zur Bildung einer B4C1‐x‐Phase und einer entsprechenden 

zweiten Phase in der Matrix. Für beide Komposite (B4C1‐x‐SiC und B4C1‐x‐TiB2) gibt es eine optimale Zu‐

satzmenge, wobei der dimensionslose Gütefaktor ZT maximal ist. Zur Modifizierung der thermoelektri‐

schen Eigenschaften von Borcarbid ist die metallähnliche Phase effektiver als die halbleitende Phase. 

4.3 Synthese von nanoskaligen Borcarbid-Pulvern 

Zur Herstellung nanostrukturierter Borcarbide sollten nanoskalige Borcarbid‐Pulver synthesiert wer‐

den. Im Folgenden werden die Ergebnisse der Synthese von Nano‐Borcarbiden mittels verschiedenen 

Verfahren dargestellt und diskutiert.  

4.3.1 Carbothermische Reduktion von Borsäure mit Kohlenstoff-Precursor 

Die Herstellung von Borcarbid über eine carbothermische Reaktion von Borsäure und Kohlenstoff‐

Precursor wurde mit einem Molverhältnis von H3BO3/C = 1,5  8:1 bei Synthese‐Temperaturen von 

1300 °C bis 1900 °C durchgeführt. Der Überschuss an Boroxid dient dazu, die während der Wärmebe‐

handlung als Gas verlorene Bor‐Menge zu kompensieren, damit die Reaktionen vollständig ablaufen 

können. Eine Übersicht über einige Eigenschaften der hergestellten Produkte findet man in Tabelle 

4.4. Der Einfluss von Wärmebehandlungstemperatur und Ausgangskomposition auf die Phasenzusam‐

mensetzung, Morphologie sowie Stöchiometrie der hergestellten Pulver werden im Folgenden näher 

erläutert.  
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Tabelle 4.4: Zusammensetzung der Ausgangsmaterialien, Prozessparameter und Phasenzusammensetzung des 
über carbothermische Reduktion synthetisierten Pulvers. 

*Ergebnisse aus Rietveld‐Analyse

4.3.1.1 Thermische Analyse 

In Abbildung 4.26 sind die Ergebnisse der thermischen Analyse der Pulvermischung mit einem Molver‐

hältnis H3BO3/C = 4 zusammengefasst. Es zeigt sich, dass es zwei ausgeprägte Stufen für den Masse‐

verlust gibt. Im Temperaturbereich von 60  380 °C zeigt die TG‐Kurve einen scharfen und deutlichen 

Masseverlust von ca. 45,88%. Entsprechend zeigt sich in der DTA‐Kurve ein endothermer Peak, der mit 

der thermischen Dehydratisierung von Borsäure und carbonisierendem Bindemittel im Zusammen‐

hang steht. Nach Pankajavalli et al. [196] läuft die thermische Zersetzung von H3BO3 über zwei Reakti‐

onsschritte ab, Borsäure konvertiert zuerst zu Dioxoborsäure zwischen 100 °C und 130 °C, die sich wei‐

ter zu B2O3 bei T  160 °C umsetzt.  

H�BO� 
���	�	���	°C
�⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯� 	HBO� 

			�	���	°C
�⎯⎯⎯⎯⎯⎯⎯� 	B�O�.         (4.5)

Die Gesamtreaktion der Zersetzung kann wie folgt formuliert werden: 

2H�BO�	=		B�O� + 3H�O. (4.6)

Im Temperaturintervall zwischen 380 °C und 1300 °C wurden keine sichtbaren Peaks oder Massever‐

lust in der DTA‐ bzw. TG‐Kurve beobachtet, daher wurde alle Ausgangspulver bei 400 °C pyrolysiert, 

Proben 

Molver‐
hältnis 

Prozesstem‐
peratur 

Haltezeit Phasen  nach 
Wärmebehandlung 

Gitterparameter des 
Borcarbids* 

H3BO3/C [°C] [min] a [Å] c [Å] 

C1 1,5 1300 20     B2O3, amorpher C ‐ ‐ 

C2 1,5 1400 20     B2O3, Graphit ‐ ‐ 

C3 1,5 1500 20     B2O3, Graphit ‐ ‐ 

C4 1,5 1600 20     B4C, B2O3, Graphit ‐ ‐ 

C5 1,5 1700 20     B4C, wenig  Graphit ‐ ‐ 

C6 1,5 1800 20     B4C 5,6063 12,0877 

C7 1,5 1900 20     B4C 5,6068 12,0898 

C8 2,0 1900 20     B4C 5,5985 12,0819 

C9 3,0 1900 20     B4C 5,6016 12,0823 

C10 4,0 1900 20     B4C 5,5978 12,0693 

C11 5,0 1900 20     B4C 5,6019 12,0825 

C12 6,0 1900 20     B4C 5,6024 12,0841 

C13 7,0 1900 20     B4C 5,6015 12,0796 

C14 8,0 1900 20     B4C 5,6016 12,0783 
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um eine vollständig umgewandelte Mischung aus B2O3 und Kohlenstoff zu erhalten. Der zweite Mas‐

severlust tritt bei etwa 1320 °C auf, und beträgt ca. 90% bei 1600 °C. Ein solch deutlicher Masseverlust 

ist auf die großen Gasmengen während der carbothermischen Reduktion sowie der Verdampfung von 

Boroxid und Borsuboxid bei hohen Temperaturen zurückzuführen [91, 197]. 

Abbildung 4.26: TG-, DTG- und DTA-Kurve des Pulvergemischs mit  einem Molverhältnis von H3BO3/C = 4:1. 

4.3.1.2 Einfluss der Wärmebehandlung auf die Synthese von Borcarbid-Pulvern 

Abbildung 4.27 illustriert die Ergebnisse der XRD‐Analyse des Ausgangspulvergemisches mit einem 

Molverhältnis H3BO3/C = 1,5 und dessen Produkte, die bei verschiedenen Temperaturen von 1300 °C 

bis 1900 °C für 20 min wärmebehandelt wurden. Wie in Abbildung 4.27 erkennbar ist, enthält das 

Ausgangspulver nur B2O3 und amorphen Kohlenstoff. Nach der Wärmebehandlung bei 1300 °C, 

1400 °C und 1500 °C wurden breite Kohlenstoff‐Peaks beobachtet. Das weist darauf hin, dass nano‐

kristalliner Kohlenstoff gebildet wurde. Außerdem ist eine Verringerung der Intensität der B2O3‐Peaks 

deutlich zu erkennen. Korreliert man die XRD‐Analyse mit den TG‐DTA‐Kurven in Abbildung 4.26 wird 

festgestellt, dass in dem Temperaturbereich von 1320  1500 °C der Verlust an B2O3 die Hauptursache 

für den Masseverlust bei der Wärmebehandlung ist. Erst nach Glühen bei 1600 °C für 20 Minuten sind 

Peaks von Borcarbid in den Diffraktogrammen zu sehen, jedoch sind immer noch nicht umgesetzte 

Reaktanden in dem Produkt vorhanden. Mit zunehmender Wärmebehandlungstemperatur nehmen 

die Intensitäten der entsprechenden Peaks von B2O3 und Kohlenstoff ab. Für die bei 1800 °C und 

1900 °C hergestellten Pulver wurden nur solche Peaks, die einem rhomboedrischen B4C zugeordnet 

sind, beobachtet. Die Arbeit von Alizadeh et al. [198] hat gezeigt, dass die Reaktionsgeschwindigkeit 

für die Bildung von Borcarbid sowohl von der Temperatur als auch von der Haltezeit abhängt, im Falle 

einer identischen Haltezeit ist eine höhere Temperatur mit einer erhöhten Reaktivität verbunden [96], 

was zu einer vollständigen Umsetzung zu Borcarbid führt. 



76 4. Ergebnisse und Diskussion    

Abbildung 4.27: Diffraktogramme des Ausgangspulvers mit H3BO3/C = 1,5 und dessen Produkte, die bei 1300  
1900 °C für 20 min wärmebehandelt sind. ICDD PDF-Nummer: 00-035-0798 (B4C) und 00-041-1487 (2H-C). 

4.3.1.3 Einfluss der Wärmebehandlungstemperatur auf die Morphologie der synthetisier-

ten Borcarbidpulver 

Abbildungen 4.28a, b und c zeigen die FESEM‐Aufnahmen der Borcarbid‐Pulver, die aus einer Mi‐

schung von H3BO3/C = 1,5 bei 1700 °C, 1800 °C, und 1900 °C für 20 Minuten synthetisiert sind. Die 

Pulver sind durch die Koexistenz von feinen Körnern und nadelförmigen Teilchen gekennzeichnet. Mit 

zunehmender Erwärmungstemperatur von 1700 °C bis 1900 °C wurden viele kleine Körner mit einer 

Korngröße von 1  3 µm gebildet. Die Verringerung der Partikelgröße mit zunehmender Wärmebe‐

handlungstemperatur ist wahrscheinlich auf die damit verbundene Erhöhung der Heizrate18 zurückzu‐

führen, welche die Bildung von vielen kleinen Kristalliten begünstigt [91]. Ähnliche Mikrostruktur mit 

unterschiedlicher Morphologie wurde in der Studie von Jung et al. [96] für die Herstellung von B4C aus 

einem B2O3/C‐System gezeigt. Die Autoren berichten, dass die Bildung von nadelförmigen Partikeln 

durch eine Gas‐Festkörper‐Grenzflächenreaktion und die Bildung von feinteiligen Teilchen durch eine 

Flüssig‐fest‐Grenzflächenreaktion entstanden sind. Wie schon bei der thermischen Analyse und XRD‐

Analyse gezeigt, wurde eine große Menge an Boroxid‐/Borsuboxid‐Gasen während der Erwärmung ge‐

bildet. Die Gas‐Festkörper‐Reaktion in dieser Arbeit könnte mit einem heterogenen zweidimensiona‐

len Keimbildungsmechanismus zusammenhängen, wobei das Wachstum einer bestehenden Schicht 

und die Bildung einer neuen Schicht über 2D‐Keimbildung auf der bestehenden Schicht gleichzeitig 

stattfindet [199]. Die dadurch gebildeten Borcarbid‐Teilchen besitzen eine mehrschichtige Struktur 

und glatte Oberflächen (Abbildung 4.28d). Die meisten feinen Borcarbid‐Teilchen weisen eine Po‐

lyeder‐Morphologie auf, die in Abbildung 4.28e dargestellt ist. Zusätzlich wurde die Borcarbid‐Phase 

über EDX‐Messung identifiziert (Abbildung 4.28e). 

18 Die Erhöhung der Heizrate kommt dadurch zustande, dass der Temperaturgradient durch die zunehmende 
Wärmebehandlungstemperatur erhöht wird. 
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Abbildung 4.28: FESEM-Aufnahmen der Pulver, die aus Mischung von H3BO3/C = 1,5 bei verschiedenen Tempera-
turen für 20 Minuten synthetisiert sind, (a) 1700 °C, (b) 1800 °C, (c) 1900 °C, (d) 1900 °C und (e) 1600 °C, und EDX-
Spektrum des Pulvers (f), die Pfeile in (d) und (e) zeigen den Schichtenstruktur und die Reaktionsoberfläche von 
Borcarbid. 

4.3.1.4 Einfluss der Ausgangszusammensetzung auf die Stöchiometrie der synthetisierten 

Borcarbidpulver 

Theoretisch beträgt das molare Verhältnis von H3BO3 zu C für die Synthese von stöchiometrischem B4C 

nach Gleichung 2.17 etwa 0,57. Aufgrund des Bor‐Verlustes während des Erwärmungsprozesses ist die 

Verwendung eines Überschusses an B2O3 ein allgemeiner Ansatz, um Borcarbid‐Produkte ohne freien 

Kohlenstoff zu erhalten. Die Ergebnisse der Studie von Weimer et al. [98] deuten darauf hin, dass große 

Überschüsse an B2O3 der Bildung borreicher Borcarbiden ermöglichen. Um den Effekt der Ausgangszu‐

sammensetzung auf die Stöchiometrie der synthetisierten Pulver zu untersuchen, wurde in dieser Ar‐

beit das molare Verhältnis H3BO3/C von 1,5:1 bis 8:1 variiert.  

(f) 
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Abbildung 4.29: Diffraktogramme der Pulver, die aus Mischung von H3BO3/C = 1,5   8:1 bei 1900 °C für 20 Minu-
ten hergestellt wurden. 

Abbildung 4.29 zeigt die Diffraktogramme der hergestellten Produkte nach einer Wärmebehandlung 

bei 1900 °C für 20 Minuten. Es zeigte sich, dass die carbothermische Reduktion für alle Pulver abge‐

schlossen ist und nur Peaks der Borcarbid‐Phase detektiert wurden. Basierend auf den Röntgenbeu‐

gungsdaten wurden die hexagonalen Gitterparameter der Pulver mittels der Rietveld‐Verfeinerung be‐

stimmt (Tabelle 4.4). Wie schon in Abschnitt 4.1.2 beschreiben, korrelieren die Gitterkonstanten von 

Borcarbid mit dem Kohlenstoffgehalt (Einschub in Abbildung 4.30). Die Gitterparameter a zeigt sich 

eine stetige Zunahme mit steigender Stöchiometrie, während eine Änderung in der Steigung bei ca. 13 

At.% C für die Zusammensetzungsabhängigkeit des Gitterparameters c beobachtet wird [59]. Der Ver‐

gleich der Gitterkonstanten in dieser Arbeit zeigt, dass der große Überschuss an B2O3 kaum Einfluss auf 

die Stöchiometrie der resultierenden Borcarbide hat (Abbildung 4.30). Alle hergestellten Pulver kön‐

nen einer B4C‐Phase zugeordnet werden, und die Werte der Gitterkonstanten sind vergleichbar mit 

den des Standard‐B4C (PDF 00‐035‐0798, a = 5,6003 Å und c = 12,086 Å). Nach Weimer et al. [98] hängt 

die Zusammensetzung der synthesierten Borcarbide stark von der Prozesstemperatur und dem Mol‐

verhältnis B2O3/C des Ausgangspulvers ab, im Fall eines Überschusses an B2O3 können borreiche Bor‐

carbide bei Temperaturen  2300 K synthetisiert werden. Die Bildung der B4C‐Phase in dieser Arbeit 

lässt sich auf die geringere Wärmebehandlungstemperatur zurückführen. Um die Partikelgröße des 

gebildeten Borcarbids niedrig zu halten, wurden die Synthese‐Temperatur auf 1900 °C begrenzt. 

T  2000 °C führt zu einem starken Wachstum der Borcarbid‐Partikel [91]. 

1900 °C 
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Abbildung 4.30: Abhängigkeit der Gitterparameter der Borcarbide vom Molverhältnis H3BO3/C, (a) Parameter a 
und (b) Parameter c, die bei 1900 °C für 20 min hergestellt wurden. Die Einschübe zeigen die Abhängigkeit der 
Gitterparameter vom Kohlenstoffgehalt, Literaturwerte von Aselage et al. [182], Telle [173], und Kwei et al. [181]. 

4.3.1.5 Einfluss der Ausgangszusammensetzung auf die Morphologie der synthetisierten 

Borcarbidpulver 

Abbildung 4.31 zeigt die FESEM‐Aufnahmen der Borcarbid‐Pulver, die aus Pulvermischungen mit ver‐

schiedenen Molverhältnissen bei 1900 °C für 20 Minuten hergestellt wurden. Dabei ist zu erkennen, 

dass sich die Menge der nadelförmigen Borcarbide mit zunehmenden H3BO3/C‐Verhältnissen redu‐

ziert. Für die Pulverprodukte aus H3BO3/C  4 wurden nur feine B4C‐Partikel gebildet. Darüber hinaus 

verringert sich die Partikelgröße vom Mikrometerbereich in den Submikrobereich, wenn das H3BO3/C‐

Verhältnis von 4 auf 8 steigt. Das aus einer Ausgangsmischung mit H3BO3/C = 8 hergestellten B4C‐Pulver 

weist eine enge Korngrößenverteilung auf und die mittlere Partikelgröße liegt bei ca. 300 nm.  

(a) 

(b) 
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Abbildung 4.31: FESEM-Aufnahmen der Pulver, die aus Mischungen mit verschiedenen Molverhältnissen H3BO3/C 
bei 1900 °C für 20 Minuten hergestellt wurden, (a) 3:1, (b) 4:1, (c) 6:1 und (d) 8:1. 

4.3.1.6 Bildungsmechanismus 

Basierend auf Untersuchungen zur Prozesskinetik haben Weimer et al. [91] berichtet, dass die Bildung 

von Borcarbid durch carbothermische Reduktion stark von den Phasenänderungen des Reaktanten 

Boroxid (fest  flüssig  gasförmig), der Heizrate und der Temperatur abhängig ist. Unter schnellen 

Erwärmungsbedingungen können an den Bildungsprozessen von Borcarbid folgende Reaktionen be‐

teiligt sein: 

B2O3 (s)  B2O3 (l)  B2O3 (g) (4.7)

B2O3 (l) + C (s)  B2O2 (g) + CO (g) (4.8)

B2O3 (g) + C (s)  B2O2 (g) + CO (g) (4.9)

2B2O3 (l) + 7C (s)  B4C (s) + 6CO (g) (4.10)

2B2O3 (g) + 7C (s)  B4C (s) + 6CO (g) (4.11)

2B2O2 (g) + 5C (s)  B4C (s) + 4CO (g) (4.12)

1860 °C 452 °C 
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Das gasförmige Borsuboxid wird unter reduzierender Umgebung bei etwa 1277 °C nach Gleichung 4.8 

und 4.9 generiert. Dessen Bildung ist bei hohen Temperaturen energetisch günstiger [200]. Weimer et 

al. [91] beobachteten eine Änderung der Bildungsmechanismen von Borcarbid bei etwa 1700 °C, wobei 

sich die Flüssigkeit‐Festkörper‐Reaktion (Gleichung 4.10) zu einer Gas‐Festkörper‐Reaktion (Gleichung 

4.12) verschiebt. Allerdings sollte der Einfluss der Ausgangszusammensetzung  im Falle von großem 

B2O3‐Überschuss auf den Reaktionsmechanismus berücksichtigt werden. Auf Basis der Ergebnisse die‐

ser Arbeit wurden die Bildungsmechanismen für Borcarbid hinsichtlich B2O3‐reicher Umgebung unter‐

sucht (Abbildung 4.32). Für die Ausgangsmischungen mit dem Molverhältnis 1,5 < H3BO3/C < 4 wird 

ein Teil der Kohlenstoffoberfläche durch flüssiges B2O3 bei der Wärmebehandlung abgedeckt. Dabei 

treten sowohl Flüssig‐Festkörper‐Reaktionen als auch Gas‐Festkörper‐Reaktionen gleichzeitig auf, was 

zur Bildung feiner und nadelförmiger B4C‐Pulver führt; wenn das Molverhältnis H3BO3/C ≥ 4 ist, werden 

alle  Kohlenstoffpartikel mit  B2O3‐Schmelze während  der Wärmebehandlung  bedeckt  und  es  steht 

keine freie Kohlenstoffoberfläche für die Gas‐Festkörper‐Reaktion zur Verfügung. Damit findet die Bil‐

dung von B4C nur durch die Flüssig‐Festkörper‐Reaktion statt und das B2O3‐/B2O2‐Gas trägt zur Syn‐

these von Borcarbid nicht bei. Die dadurch gebildeten Borcarbid‐Pulver sind gleichförmig und sehr fein. 

Abbildung 4.32: Schematische Darstellung der Bildungsmechanismen von Borcarbid‐Teilchen für (a) H3BO3/C < 4, 
und (b) H3BO3/C ≥ 4. 

4.3.2	Carbothermische	Reduktion	vom	gasförmigen	B2O3/B2O2	mit	Kohlenstoff	

4.3.2.1	Thermodynamische	Analyse	

Bei der Herstellung von Borcarbid mittels Gas‐Festkörper‐Reaktion erfolgen die Reaktionen erst nach 

Einströmen des B2O3‐Gases in den Reaktor, für den gesamten Prozess können verschiedene Reaktio‐

nen auftreten. Die möglichen Reaktionen dabei sind: 

 Bildung von Borcarbid durch Reduktion von gasförmigem B2O3 nach Gleichung 4.11

 Bildung von B2O2‐Gas nach Gleichung 4.9

 Bildung von Borcarbid durch Reduktion von gasförmigem B2O2 nach Gleichung 4.12.

(a) 

(b) 

 
Borcarbid 

B2O3/B2O2‐Gas

Kohlenstoff

Precursor 



82 4. Ergebnisse und Diskussion    

Die Änderung der freien Enthalpie G der obigen Reaktionen in Abhängigkeit der Temperatur unter 

unterschiedlichem Systemdruck ist in Abbildung 4.33 dargestellt. Die Berechnung wurde mit dem Pro‐

gramm Factsage19 durchgeführt. Es ist deutlich zu erkennen, dass sowohl höhere Temperaturen als 

auch geringerer Systemdruck alle Reaktionen begünstigen. Bei einem Systemdruck von 1 mbar ist 

G  0 bei T  860 °C für die Reaktion von B2O3‐Gas mit Kohlenstoff (Abbildung 4.33a), während  G  

für die Bildung von gasförmigem B2O2 bei T  1020 °C negativ ist (Abbildung 4.33b). Das entstehende 

B2O2‐Gas kann bevorzugt mit dem Kohlenstoff reagieren, da die Reaktion 4.12 schon bei niedrigeren 

Temperaturen stattfinden kann (G  0 bei T  692 °C in Abbildung 4.33c). Der berechnete Gasdruck 

in Abbildung 4.33d steigt kontinuierlich mit zunehmender Temperatur an, zwischen 1300 °C und 

1600 °C liegt der Partialdruck von B2O3 im Bereich von 0,066 mbar und 0,657 mbar, so dass genügend 

B2O3‐Gas zur Bildung von B4C‐Partikeln zur Verfügung steht. Die Reduktionsreaktion erfolgt dann auf 

der Oberfläche der Kohlenstoffpartikel. Da das flüssige B2O3 (T  452 °C) und die Kohlenstoffteilchen 

voneinander getrennt sind, ist der Gastransport vom Tiegel in den Reaktor langsam und die Menge an 

gasförmigem B2O3 innerhalb des Reaktors hängt entscheidend von dem Gasaustausch durch die geöff‐

neten Löcher des Reaktors ab (Siehe Abbildung 3.6).  

Abbildung 4.33: Änderung der freien Enthalpie G in Abhängigkeit der Temperatur unter unterschiedlichem Sys-

temdruck, (a) 2B2O3 (g) + 7C (s)   B4C (s) + 6CO (g), (b) B2O3 (g) + C (s)  B2O2 (g) + CO (g), (C) 2B2O2 (g) + 5C (s) 

  B4C (s) + 4CO (g) und (d) Partialdruck von B2O3 bei unterschiedlicher Temperatur mit Pgesamt = 1,01325 bar. 

19 Thermodynamische Software und Datenbank, verwendete Version Factsage 6.3 von der Firma GTT‐Technolo‐
gies. 

(a) (b) 

(c) (d) 



83 4. Ergebnisse und Diskussion

4.3.2.2 Reaktion mit Mikro-Kohlenstoff-Pulver 

Die Diffraktogramme des Ausgangspulvers und der Pulver, die bei Temperaturen von 1300 °C bis 

1600 °C mit gasförmigen Boroxiden für 360 min geglüht wurden, sind in Abbildung 4.34 dargestellt. 

Dabei wurden nur Peaks von B4C und Kohlenstoff beobachtet. Zusätzlich zu den scharfen Peaks, die 

von XRD‐Signalen des kristallinen B4C stammen, zeigen die Spektren auch breite Peaks bei 2 = 22,7° 

und zwischen den zwei schärfsten Peaks bei 2 = 36,4°, welche auf die Anwesenheit amorpher oder 

nanoskaliger B4C‐Partikel hindeuten. Der Kohlenstoff liegt in amorpher Form in allen Proben vor, wie 

die sehr breiten Hauptpeaks bei 2 = 22,6° und 2= 42,5° indizieren.    

Abbildung 4.34: Diffraktogramme des Ausgangspulvers und der Produkte, die bei verschiedenen Temperaturen 
aus gasförmigen Boroxiden und Mikro-Kohlenstoff hergestellt wurden. 

Der Kohlenstoffrest in allen Produkten zeigt, dass der Ausganskohlenstoff nicht vollständig in Borcarbid 

umgewandelt wurde. Die Mikrostruktur des Pulvers nach der Reaktion bei 1600 °C ist in Abbildung 

4.35a dargestellt. Daraus ist zu erkennen, dass eine homogene B4C‐Schicht nach der Wärmebehand‐

lung gebildet wurde. Kang et al. [201] untersuchten die nichtoxidischen keramischen Beschichtungen 

auf Graphitsubstraten über Gas‐Festkörper‐Reaktion. Sie berichteten, dass die Schichtbildung der Ke‐

ramiken sowohl von der Haltezeit als auch von der Reaktionstemperatur abhängt. Die Bildung von Bor‐

carbid wurde in dieser Arbeit wesentlich über die Temperatur gesteuert. Die in FESEM‐Aufnahme be‐

stimmten Schichtdicke des gebildeten B4C nimmt mit steigender Temperatur zu und liegt im Bereich 

von 2,3 µm und 6,4 µm (Abbildung 4.35b). Bei 1600 °C betrug die durchschnittliche Bildungsrate ca. 

0,018 µm/min.  
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Abbildung 4.35: FESEM-Aufnahme der Bruchfläche des Produktes nach Reaktion bei 1600 °C für 360 min (a) und 
Schichtdicke der gebildeten B4C-Schicht (b). 

Eine genaue Betrachtung der Querschnittfläche der Proben zeigen, dass die gebildeten B4C‐Schichten 

eine poröse Struktur aufweisen (Abbildung 4.36). Die offene und kanalförmige Porosität der Schicht 

entsteht infolge der Gasbildung während der carbothermischen Reduktion. Die Porengröße liegt in 

Bereich von 50 nm bis 500 nm, die mit zunehmender Temperatur stark steigt. Außerdem zeigt es eine 

scharfe Grenzfläche zwischen dem nicht‐reagierten Kohlenstoff und der B4C‐Schicht. Die FESEM‐Auf‐

nahmen der Oberfläche der bei unterschiedlichen Temperaturen gebildeten B4C‐Schicht sind in Abbil-

dung 4.37 zu sehen. Die Oberfläche der bei 1300 °C und 1400 °C hergestellten Schichten bestehen aus 

zahlreichen rundlichen nano‐Partikeln, deren Partikelgröße zwischen 50 nm und 100 nm liegen. Bei 

erhöhter Reaktionstemperatur von 1500 °C kommt es zu einem Wachstum der B4C‐Partikel. Gleichzei‐

tig ist dabei eine leicht gesinterte Morphologie der Oberfläche zu beobachten. Bei weiterer Erhöhung 

der Temperatur auf 1600 °C treten das Partikelwachstum und der Sinterprozess verstärkt auf. Dadurch 

bildet sich auf der Oberfläche ein Netzwerk aus unregelmäßigen Partikeln mit offenen Poren.  

Abbildung 4.36: FESEM-Aufnahmen der Querschnittfläche der Pulverprodukte, die bei verschiedenen Temperatu-
ren für 360 min reagiert wurden, (a) 1300 °C, (b) 1400 °C, (c) 1500 °C und (d) 1600 °C. 

(a) 

B4C C 

(b) 

(a) 1300 °C 

C B4C 

(b) 1400 °C 

(c) 1500 °C (d) 1600 °C 
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Abbildung 4.37: FESEM-Aufnahmen der Oberfläche der Pulverprodukte, 360 min bei verschiedenen Temperatu-
ren, (a) 1300 °C, (b) 1400 °C, (c) 1500 °C und (d) 1600 °C. 

Die oben beschriebenen Ergebnisse zeigen, dass die Reaktionstemperatur eine wichtige Rolle bei der 

Herstellung von Nano‐Borcarbid über die Gas‐Festkörper‐Reaktion spielt. Um deren Einfluss auf die 

Morphologie des Produktes zu verstehen, wurde im Folgenden der Reaktionsprozess näher betrachtet. 

Die Bildung von B4C beginnt, wenn die gasförmigen Boroxide direkt mit der Kohlenstoffoberfläche re‐

agieren. Dies geschieht über Keimbildung und Keimwachstum, welche durch Thermodynamik und Ki‐

netik zusammen beeinflusst werden.  

Der Reaktionsmechanismus bei der Anfangsphase einer Gas‐Festkörper‐Reaktion ist in Abbildung 4.38 

schematisch illustriert, wobei folgende Schritte auftreten [202, 203]: (1) ein Gasmolekül ist auf der 

Festkörperoberfläche adsorbiert, (2) das adsorbierte Gasmolekül reagiert mit einem Festkörpermole‐

kül zu einem Produktmolekül, (3) das Produktmolekül diffundiert auf der Festkörperoberfläche, (4) das 

Produktmolekül trifft auf ein anderes Produktmolekül, und bildet einen neuen Keim oder lagert sich 

an einem vorhandenen Keim an, (5) das Produktmolekül verlässt einen kleinen Keim und lagert sich an 

einem größeren Keim an. 

(a) 1300 °C (b) 1400 °C 

(c) 1500 °C (d) 1600 °C 
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Abbildung 4.38: Schematische Darstellung des Reaktionsmechanismus während der Anfangsphase einer Gas‐
Festkörper‐Reaktion. 

Nach der Theorie der Gas‐Festkörper‐Reaktion sind Schritte (2) und (3) in Abbildung 4.38 entscheidend 

für den Verlauf   des gesamten Bildungsprozesses [204]. Die Reaktionsrate KR von Schritt (2) und die 

Diffusionsrate DD von Schritt (3) hängen beide von der Temperatur ab, es gilt gemäß [203]: 

∝ exp ,  (4.13)

∝ exp ,  (4.14)

wobei Ea die Aktivierungsenergie, R die universelle Gaskonstante, Vs die Potentialbarriere der Diffu‐

sion, kB die Boltzmann‐Konstante und T die Temperatur sind. Zhang et al. [205] betrachteten die ato‐

mistischen Prozesse in den frühen Phasen während des Dünnschichtwachstums und deuteten darauf 

hin, dass die Keimdichte NKeim des Produktes bei der Gas‐Festkörper‐Reaktion von der Reaktionsrate KR

und der Diffusionsrate DD zusammen bestimmt wird: 

∝  ,  (4.15)

hierbei sind p und q positive Konstanten. Anhand der Gleichung 4.15 kann die Wirkung der Prozess‐

temperatur auf die Oberflächenmorphologie des Produktes qualitativ erklärt werden. Da sowohl die 

Reaktionsrate KR als auch die Diffusionsrate DD mit der Temperatur ansteigen, wird die Keimdichte 

NKeim durch den Konkurrenz zwischen KR und DD bestimmt [203, 205]. Bei niedrigen Temperaturen dif‐

fundieren die Produktmoleküle  langsam, während die  intrinsische Reaktion  relativ  schnell  läuft. Es 

werden daher kleine Keime mit einer hohen Keimdichte auf der Oberfläche gebildet (Abbildung 4.37a 

und b). Wenn die Temperatur auf 1500  °C bis 1600  °C ansteigt, diffundieren die Produktmoleküle 

schneller  im Vergleich zu der Eigenreaktionsrate, demzufolge wird die Keimdichte reduziert, und es 

werden somit große Keime gebildet (Abbildung 4.37c und d).  

Die starke CO‐Gasbildung während der carbothermischen Reaktionen nach Gleichungen 4.9, 4.11 und 

4.12 führt zu einer porösen Mikrostruktur der B4C‐Schicht. Aufgrund der offenen Porosität der B4C‐

Gasspezies 

Festkörper 

Produkt 
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Schicht kommt das B2O3/B2O2‐Gas ständig  in Kontakt mit der Kohlenstofffläche, bei verlängerter Re‐

aktionszeit können die Kohlenstoffpartikel vollständig zu porösen Borcarbidpartikeln umgewandelt 

werden. 

4.3.2.3 Reaktion mit Nano-Kohlenstoff-Pulver 

Basierend auf den oben untersuchten Ergebnissen sollte die Herstellung von Nano‐Borcarbid über eine 

Gas‐Festkörper‐Reaktion bei niedriger Temperatur (1300 °C  1400 °C) durchgeführt werden können. 

Aus der Mikrostrukturuntersuchung in Abbildung 4.36 geht hervor, dass die Partikelgröße des Aus‐

gangskohlenstoffs ebenfalls die Mikrostruktur der Produkte beeinflussen konnte. Daher wurde die car‐

bothermische Reduktion mit Nano‐Kohlenstoff weiterführend untersucht. 

Die XRD‐Analyse der Pulverprodukte in Abbildung 4.39 zeigt, dass der gesamte Nano‐Kohlenstoff nach 

einer Reaktionszeit von 360 min zu B4C reagiert. Neben den Peaks der B4C‐Phase wurden zusätzlichen 

Peaks von H3BO3 bei 2 = 14,5° und 28° beobachtet. Mit steigender Temperatur sinkt die Menge an 

H3BO3. Die Anwesenheit von H3BO3 weist die Anwesenheit von originärem B2O3 auf der Oberfläche der 

B4C‐Partikel hin. Das B2O3 reagiert mit der Luftfeuchtigkeit direkt zu H3BO3.  

Abbildung 4.39: Diffraktogramme der Produkte, die bei verschiedenen Temperaturen aus gasförmigen Boroxiden 
und Nano-Kohlenstoff hergestellt wurden. 

Die FESEM‐Aufnahmen der bei 1300 °C und 1400 °C/360 min synthesierten B4C‐Pulver sind in Abbil-
dung 4.40 dargestellt. Es ist zu erkennen, dass die B4C‐Partikel aufgrund der kleinen Größe stark agglo‐
meriert sind. Die B4C‐Partikel besitzen eine gleichmäßige nahezu runde Form, und es gibt keinen er‐
kennbaren Größenunterschied zwischen den beiden Pulvern.    

Die TEM‐Aufnahme (Abbildung 4.41a) des bei 1400 °C hergestellten Pulvers bestätigt die Betrachtung 

unter FESEM. Die Partikel haben eine sphärische Morphologie und die durchschnittliche Größe liegt 

bei ca. 100 nm. Darüber hinaus wurde eine Domänenstruktur in vielen B4C‐Partikeln mittels TEM beo‐

bachtet. Das HRTEM‐Bild in Abbildung 4.41b zeigt, dass diese Partikel neben nanokristallinen Zonen 

auch nanoamorphe Bereiche enthalten.  
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Abbildung 4.40: FESEM-Aufnahmen der Pulverprodukte, die bei 1300 °C und 1400 °C aus gasförmigen Boroxiden 
und Nano-Kohlenstoff hergestellt wurden. 

Abbildung 4.41: TEM-Aufnahmen des Pulverproduktes, das bei 1400 °C für 360 min hergestellt wurde. 

4.3.3 Reaktion von elementarem Bor und Kohlenstoff 

4.3.3.1 Thermische Analyse 

Die thermischen Effekte der Reaktion zwischen amorphem Bor und nano‐Kohlenstoff zur Bildung von 

Borcarbid  können mithilfe der TG/DTA‐Messungen analysiert werden. Dazu wurden die Ergebnisse 

(a) 1300 °C (b) 1300 °C 

(c) 1400 °C (d) 1400 °C 

(a) 1400 °C (b) 1400 °C 
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der thermischen Analyse für die Pulvergemische mit einem Molverhältnis von B/C = 4 und 9 in Abbil-

dung 4.42 zusammengefasst. Die TG‐Kurven zeigen einen Masseverlust von ca. 1,7% für das Pulver mit 

B/C = 9  und 2,1%  für das Pulver mit B/C = 4 bis 1100 °C. Die Masseverluste sind auf die Verdampfung 

von absorbiertem Wasser und anderen flüchtigen Substanzen zurückzuführen. Entsprechend wurde 

ein breiter endothermer Peak in den beiden DTA‐Kurven beobachtet. Aus den DTA‐Kurven ist zu er‐

kennen, dass die exotherme Reaktion zwischen Bor und Kohlenstoff beider Pulversysteme bei unter‐

schiedlicher Temperatur stattfindet. Während die Reaktion für das Pulvergemisch mit B/C = 4 bei 

1291 °C abläuft, reagiert Bor mit Kohlenstoff im Pulvergemisch mit B/C = 9 schon bei ca. 1273,2 °C. 

Begleitend mit dieser Reaktion wurde ein Masseverlust von ca. 1,1% (B/C = 9) bzw. 2,1% (B/C = 4) 

beobachtet.  

Abbildung 4.42: TG- und DTA-Kurve der Pulvergemische mit einem Molverhältnis von B/C = 4 bzw. 9. 

Wie bereits in Abschnitt 4.3.1.2 erläutert, ist die Verdampfung von Boroxid auf der Boroberfläche die 

Hauptursache für den Masseverlust in diesem Temperaturbereich. Im Vergleich zu der Reaktion zwi‐

schen amorphem Bor und Mikro‐Kohlenstoff, bei denen die Bildung von Borcarbid erst ab 1333 °C 

beginnt [106], führt der Einsatz von Nano‐Kohlenstoff aufgrund des deutlich größeren Oberfläche/Vo‐

lumen‐Verhältnisses zu einer Erniedrigung der Reaktionstemperatur. Weiterhin erscheint die Erhö‐

hung des Borgehalts im Ausgangsgemisch dazu beizutragen, dass die Borcarbidbildung bei niedrigerer 

Temperatur verlaufen kann. Dieser Effekt lässt sich auf die geringere Bildungsenthalpie von B9C zu‐

rückführen [206]. 

4.3.3.2 Phasenzusammensetzung und Mikrostruktur 

Die Ergebnisse der XRD‐Analyse der hergestellten Borcarbidpulver sind in Abbildung 4.43 gezeigt. Es 

wurden keine Peaks von freiem Bor oder Kohlenstoff in den Beugungsdiagrammen beobachtet, was 

auf eine vollständige Reaktion des Ausgangsgemisches hindeutet. Darüber hinaus zeigen die Diffrak‐

togramme eine Peakverbreiterung, die auf kleine BxC‐Kristallite (siehe REM‐Aufnahmen unten) hin‐

weist. Nach der Rietveld‐Analyse weisen beide Pulver erwartungsgemäß eine rhomboedrische Git‐

terstruktur auf, wobei die Gitterparameter a = 5,6412 ± 0 002 Å, c = 12,179 ± 0,007 Å für das B9C‐Pulver 

und a = 5, 604 ± 0,002 Å, c = 12,091 ± 0,007 Å für das B4C‐Pulver stehen. Damit zeigen die Positionen 
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der Peaks von B9C‐Pulver eine Verschiebung zu niedrigeren Winkeln im Vergleich zu den von B4C‐Pulver 

(Einschub in Abbildung 4.43). 

Abbildung 4.43: Diffraktogramme der Borcarbidpulver, die aus Gemischen von Bor und Nanokohlenstoff mit ei-
nem Molverhältnis B/C = 4 bzw. 9 bei 1300 °C für 30 min hergestellt wurden. Der Einschub zeigt den Vergleich der 

Diffraktogramme für 2 zwischen 33,2° und 39,8°.  

Die FESEM Bilder der hergestellten Pulver werden in Abbildung 4.44 gezeigt. Es zeigt sich, dass die 

Borgehalte im Ausgangsgemisch kaum Einfluss auf die Mikrostruktur der gebildeten Produkte haben. 

Die Partikelgröße von beiden B4C‐ und B9C‐Produkten liegt im Bereich von 50 nm bis 350 nm, und die 

durchschnittliche Größe der Teilchen beträgt ca. 150 nm. Die meisten Borcarbidteilchen haften anei‐

nander und bilden Agglomerate in der Größenordnung von mehreren Mikrometern.  

Abbildung 4.44: FESEM-Aufnahmen der Pulverprodukte, die bei 1300 °C aus amorphem Bor und Nano-Kohlenstoff 
hergestellt wurden. 

(a) B4C (b) B4C 

(c) B9C (d) B9C 
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4.3.3.3	Bildungsmechanismus	

Die Schmelzpunkte von Bor und Kohlenstoff liegen bei  2000 °C. Daher konnten die Ausgansmateria‐

lien während  der Wärmebehandlung weder  schmelzen  noch  verdampfen.  Infolgedessen  stellt  die  

Festkörper‐Festkörper‐Reaktion dem dominierenden Mechanismus für den Herstellungsprozess von 

Borcarbid dar. Eine schematische Darstellung des Reaktionsmechanismus ist in Abbildung 4.45 gezeigt. 

Im ersten Schritt reagieren Bor und Kohlenstoff an den Kontaktgrenzflächen. Es folgen Keimbildung 

und Keimwachstum von Borcarbid auf der Boroberfläche. Aufgrund der kleinen Partikelgröße von Koh‐

lenstoff im Vergleich zum Bor (Abbildung 3.2b und 3.7b) wird die weitere Reaktion über Festköperdif‐

fusion auf einen kleinen Raum eingeschränkt. Damit weist das gebildete Borcarbid eine kleine Parti‐

kelgröße auf. Nach der vollständigen Reaktion wurden die Borteilchen in zahlreiche Borcarbidpartikeln 

umgewandelt, die als Agglomerate vorliegen.  

Abbildung 4.45: Schematische Darstellung des Reaktionsmechanismus zwischen Bor und Kohlenstoff, die Pfeile 
zeigen die Diffusion von Bor‐ und Kohlenstoffatomen. 

Im Vergleich zum Herstellungsverfahren durch carbothermische Reduktion liegen die Vorteile dieser 

Methode durch Reaktion von elementarem Bor und Kohlenstoff in der hohen Ausbeutel (ohne Gasbil‐

dung) und dem einfachen Syntheseprozesses. Weiterhin lässt sich die Stöchiometrie der hergestellten 

Nano‐Borcarbide durch Änderung der molaren B/C‐Verhältnisse im Ausgansgemisch einfach variieren. 

Diese Herstellungstechnologie stellt die weitere Basis für die Bereitstellung von BxC‐Nanopulvern zur 

Mikro/Nanostrukturierung gesinterter Borcarbid‐Werkstoffe dar. 

4.4	Nanostrukturierung	von	Borcarbiden	

Wie schon  in Abschnitt 2.5 beschrieben, bieten nanostrukturierte Materialien die Möglichkeit, den 

Güterfaktor ZT deutlich zu erhöhen. In diesem Abschnitt werden die Ergebnisse der Nanostrukturie‐

rung von Borcarbid dargestellt und diskutiert. Um dichte Nano‐Borcarbide zu erhalten, wurden zu‐

nächst geeignete Sinterparameter bei der Verdichtung von Nano‐B4C‐Pulver untersucht. 

B 

C 
C 

B
C 

C 

Borcarbid 
C 

C C 
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4.4.1 Sinterverhalten von Nano-B4C-Pulver 

Zur Untersuchung des Sinterverhaltens des Nano‐B4C‐Pulvers wurden die Proben bei einem Druck von 

50 MPa und Temperaturen 1600, 1700, 1800 und 1900 °C bei unterschiedlichen Haltezeiten (0, 3, 5 

und 10 min) über SPS verdichtet. Die Abbildung 4.46 zeigt die Abhängigkeit der relativen Dichte der 

Proben von der Haltezeit und Temperatur. Wie erwartet, steigt die relative Dichte mit zunehmender 

Temperatur und Haltezeit an, allerdings erreichten alle Proben nur rel  95%. Die relative Dichte er‐

reichte nach 10 min 59,2%, 66,3% und 77,3% für die bei 1600 °C, 1700 °C und 1800 °C hergestellten 

Proben. Bei 1900 °C mit einer Haltezeit von 10 min konnte eine relative Dichte von 92,0% erreicht 

werden. Die geringe Dichte der Proben kann einerseits auf die niedrigen Sintertemperaturen (1600  

1800 °C) zurückgeführt werden, jedoch kann andererseits der Einfluss der passiven Oberflächenoxid‐

schicht der Ausgangspulver auf die Verdichtung bei höherer Sintertemperatur (1900 °C) eine wichtige 

Rolle spielen. Diese Oxidschicht wurde vermutlich in Kontakt mit der Luft oder mit Sauerstoff‐Verun‐

reinigung aus Kohlenstoff (Datenblatt im Anhang A.9) gebildet. Wie in Abschnitt 2.4.2 erläutert, ver‐

hindert die B2O3‐Schicht aufgrund seines hohen Verdampfungsdrucks das Sintern von Borcarbid im 

Endstadium und führt gleichzeitig zu einer Vergröberung der Körner bei T = 1900 °C (siehe Abbildung 

4.47d).   

Abbildung 4.46: Sinterkurven der Nano-B4C-Probe in Abhängigkeit von der Haltezeit, die bei Temperaturen 
1600 °C, 1700 °C, 1800 °C und 1900 °C über SPS verdichtet wurden.  

4.4.2 Mikrostruktur der gesinterten Nano-B4C-Proben 

Die Mikrostruktur der bei Temperaturen zwischen 1600 °C und 1900 °C mittels SPS gesinterten Nano‐

B4C‐Proben wurde an den jeweiligen Bruchflächen untersucht, Abbildung 4.47 zeigt die FESEM‐Auf‐

nahmen der mit einer Haltezeit von 10 min hergestellten Proben. Es ist ersichtlich, dass alle Proben 

eine homogene Mikrostruktur mit äquiaxialen polyedrischen Körnern und offener Porosität aufweisen. 

Anhand der FESEM‐Bilder wurde die durchschnittliche Korngröße der Proben durch Messung der Dia‐

gonale des einzelnen Korns bestimmt. Die Darstellung der Korngröße in Abhängigkeit von der relativen 
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Dichte in Abbildung 4.48 zeigt, dass die Korngröße der bei 1600  1800 °C gesinterten Keramik unab‐

hängig von der Haltezeit ist. Die durchschnittliche Korngröße bleibt nahezu konstant und liegt bei ca. 

120 nm. Die Korngröße der bei 1900 °C konsolidierten Borcarbide steigt hingegen mit zunehmender 

Haltezeit ständig an, für eine Haltezeit von 10 min erreicht die durchschnittliche Korngröße 475 nm.  

Abbildung 4.47: FESEM-Aufnahmen der Bruchfläche der Proben, die bei Temperaturen von 1600 °C, 1700 °C, 
1800 °C und 1900 °C über SPS für 10 min verdichtet wurden. 

Abbildung 4.48: Durchschnittliche Korngröße der Proben in Abhängigkeit von der relativen Dichte. Die Nummer 
und Pfeile kennzeichnen die Haltezeit bei entsprechenden Sintertemperaturen zwischen 1600 °C und 1900 °C. 

(a) 1600 °C, 10 min (b) 1700 °C, 10 min 

(c) 1800 °C, 10 min (d) 1900 °C, 10 min 
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4.4.3 Sintermechanismen von Nano-B4C 

Wie schon in Kapitel 2.4 beschrieben, können unterschiedlichen Mechanismen bei der Verdichtung 

von Borcarbid auftreten. Um den Sintervorgang während der SPS‐Sinterung von Nano‐Borcarbid zu 

verstehen, werden im Folgenden die Sinterdaten (zeitabhängige Änderung des Stempelwegs) anhand 

des Sintermodells ausgewertet. Nach Bernard‐Granger et al. [207, 208] kann der Sinterprozess von SPS 

beim isothermen Zustand (Endstadium) als Hochtemperaturkriechen20 betrachtet werden. Dabei 

wurde angenommen, dass die angelegte Kraft die dominierende Treibkraft für den Massentransport 

bei der Sinterung ist. Die Beiträge zum Massentransport von anderen Effekten wie Plasma‐Effekt und 

Elektromigration21 werden vernachlässigt.   

Analog zu der Kriechgeschwindigkeit � ̇ lässt sich die Verdichtungsrate in Abhängigkeit von der Span‐

nung und der Temperatur bei der Sinterung wie folgt darstellen [207, 208, 209]: 
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Hier ist �����	die augenblickliche relative Dichte der Probe (Gleichung 3.6), t die Zeit, A eine Konstante, 

D der Diffusionskoeffizient, kB die Boltzmann‐Konstante, T die absolute Temperatur, b der Burgersvek‐

tor und ��  die Korngröße der Probe. ���� stellt der augenblickliche effektive Schubmodul der Probe 

dar und ���� entspricht der augenblicklichen effektiven Spannung, die auf die Probe angelegt wurde. 

In der Gleichung 4.16 stehen m und n für den Korngrößenexponenten und den Spannungsexponenten, 

womit Rückschlüsse auf den für den Sinterprozess verantwortlichen Mechanismus gezogen werden. 

Der Diffusionskoeffizient D lässt sich mit Hilfe der Arrhenius‐Gleichung beschreiben [210], es gilt: 

� =	�����
�
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�� , (4.17)

wobei �� ein exponentieller Vorfaktor (Konstante), ��  die Aktivierungsenergie der Verdichtung und R 

die Gaskonstante ist. Durch Einsetzen von Gleichung 4.17 wird die Gleichung 4.16 modifiziert zu [207, 

209] 
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Die Bestimmung von	�� , m und n erfolgt durch die logarithmische Darstellung der Gleichung 4.18. Da 

die Korngröße der Proben nach Sinterung beim Temperaturbereich zwischen 1600 °C und 1800 °C mit 

einer Haltezeit von 0 bis 10 min als konstant angesehen werden kann (Abbildung 4,47 und 4,48), wird 

der Einfluss des Korngrößenexponenten bei der Berechnung vernachlässigt ((b/dg)m bleibt konstant). 

20 Als Kriechen wird die zeitabhängige plastische Deformation eines Werkstoffs unter konstanter Belastung be‐
zeichnet. 

21 Unter Elektromigration versteht man den gerichteten Massentransport unter Wirkung eines elektrischen Fel‐
des, dieser Effekt kann eine wichtige Rolle bei der Verdichtung metallischer Nano‐Pulver via SPS spielen. 
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Der Sintermechanismus wird daher von dem Spannungsexponenten n bestimmt. Somit ergibt sich für 

eine festgelegte Sintertemperatur folgende vereinfachte Beziehung [207, 208, 209]: 

�� �
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����
�+ � , (4.19)

wobei K eine Konstante ist. 	���� und ���� hängen von der augenblicklichen relativen Dichte ����� ab 

und können nach folgenden Gleichungen berechnet werden [207, 208, 209]: 
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Hierin ist ����  der Stempeldruck (����  = 50 MPa), ���ü�die Dichte des Pulverpresskörpers unter 

50 MPa bei Raumtemperatur (���ü�  = 0,43),  ���  der E‐Modul von Borcarbid (���  = 472 GPa [211]) und 

���� die effektive Poissonzahl (���� = 0,18 [211]). 

Zur Bestimmung des Spannungsexponenten n wurden die Sinterdaten der bei 1600 °C, 1700 °C und 

1800 °C für 10 min gesinterter Proben verwendet, und n ergibt sich aus linearer Regression der Auftra‐

gung von �� �
�

����

�

�����

������

��
� gegen �� �

����

����
� (Abbildung 4.49). 

Abbildung 4.49: Auftragung von �� �
�

����
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�����

������
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����

����
�, der Spannungsexponent n ergibt sich aus 

Steigung der Linien. 

Die graphische Darstellung in Abbildung 4.49 zeigt deutlich, dass für den Spannungsexponenten n bei 

jeder Temperatur zwei Werte ermittelt werden können. In dem Temperaturbereich  1600  1700 °C 

variiert der Spannungsexponent zwischen 1 und 2, während höhere n‐Werte von 2,2 und 5,2 bei 

1800 °C bestimmt werden. Die Änderung von n weist darauf hin, dass unterschiedliche Sintermecha‐

nismen bei der Verdichtungsprozess vom Nano‐Borcarbid  auftreten.  Eine phänomenologische Erklä‐

rung des Sintermechanismus bezüglich der n‐Werte wurde von Bernard‐Granger et al. [207, 209] für 

5,1 
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Oxidkeramik postuliert. Für n = 1 erfolgt das Sintern über Korngrenzendiffusion und für n = 2 ist Korn‐

grenzengleiten der dominierende Sintermechanismus, das von Korngrenzendiffusion oder Volu‐

mendiffusion begleitet wird. Ein hoher n‐Wert (n  3) entspricht ein von Versetzungsbewegungen ge‐

steuertes Kriechen. Bei Keramik mit dominierenden kovalenten Bindungen wie Borcarbid ist die Mo‐

bilität der Korngrenzen gering, der Sintermechanismus für kleine n‐Werte (n = 1  2) hängt vermutlich 

von der Diffusion entlang der Korngrenze und/oder im Gitter zusammen [212]. Ein hoher n‐Wert (n = 3) 

für das Sintern von Borcarbid über SPS wurde auch von Badica et al. [212] beobachtet. Dabei kann es 

sich um einen Mechanismus von Versetzungsklettern handeln. Der Kriechversuch an dichtem B4C 

wurde von Moshtaghioun et al. [213] im Temperaturbereich 1600  1800 °C durchgeführt. Es wurde 

gefunden, dass das B4C sich mit einem Spannungsexponenten n = 3 verformt. Durch TEM‐Untersu‐

chung wurde der Kriechmechanismus als Versetzungsklettern identifiziert.  

Zur Bestimmung der Aktivierungsenergie Qa wird die Gleichung 4.18 durch Logarithmieren wie folgt 

umgeformt: 

��[
�

����

�

�����

������

��
�
����

����
�
�

]= −
��

�

�

�
+ � �, (4.22)

wobei K‘ eine Konstante ist. Mit dem oben ermittelten n = 2 ergibt sich die Aktivierungsenergie für das 

Sintern von Nano‐B4C Qa = 560  30 kJ/mol (Abbildung 4.50), wobei die Verdichtungsrate 
�

�����

������

��
 = 

1,0 x 10‐3 beträgt.  

Abbildung 4.50: Auftragung von ��[
�

����

�

�����

������

��
�
����

����
�
�

] gegen 1/T zur Bestimmung der Aktivierungsenergie 

Qa nach dem Kriechen-Model für n = 2, die Steigung der Linie entspricht – Ea/R. 
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Abbildung 4.51: Vergleich der Aktivierungsenergie Qa für das Sintern von B4C mit unterschiedlichen Verfahren, 
Daten aus Skorokhod et al. [192], Mizrahi et al. [214] und Kovalchenko et al. [215].  

Der Vergleich der Aktivierungsenergie Ea für das Sintern von B4C mit unterschiedlichen Verfahren ist in 

Abbildung 4.51 dargestellt. Der bei SPS ermittelte Qa weist einen kleineren Wert im Vergleich zu druck‐

losem Sintern und Heißpressen auf. Dieser Unterschied kann vor allem auf die unterschiedlichen Aus‐

gangspulver und Sintertechnologien zurückgeführt werden. Das  Sintermodell nach Bernard‐Granger 

et al. [207, 208, 209] ist eine einfache Methode zur direkten Identifizierung der Sintermechanismen 

während des Sinterprozesses unter isothermen und isobareren Bedingungen. Die bei der Berechnung 

der Kriechparameter auftretenden Fehler können durch die ungenaue Berechnung der effektive 

Schubmodul ���� verursacht werden, wobei die temperaturabhängige Änderung von E‐Modul und ef‐

fektiver Poissonzahl ���� vernachlässigt wurde. Darüber hinaus können radikale und tangentiale Span‐

nungen aufgrund der unterschiedlichen Wärmeausdehnungskoeffizienten zwischen der Probe und 

Matrize auftreten, welche bei der Anwendung des Modells zusätzlich berücksichtigt werden sollten. 

4.4.4 Verdichtung von BxC aus amorphem Bor und Nano-Kohlenstoff 

4.4.4.1 Sinterverhalten und Dichte der BxC-Proben 

Basierend auf den oben dargestellten Ergebnissen von Nano‐B4C wurde die Sintertemperatur für die 

Sinterung von Nano‐Borcarbid auf 1800 °C festgelegt. Bei 70 MPa und 1800 °C wurden die BxC‐Proben 

(x = 5, 6, 7, 8 und 9) für 30 min verdichtet, wobei amorphes Bor4 und Nano‐Kohlenstoff11 als Ausgangs‐

pulver dienen. In Abbildung 4.52a sind der Temperaturverlauf und der entsprechende zeitliche 

Schwindungsverlauf der Proben dargestellt. Nach Anlegen des Anfangsdrucks von 21 MPa finden Um‐

lagerungsprozesse der losen Granulate statt, bis zu einer Temperatur von ca. 1250 °C erfolgt kaum eine 

Verdichtung der Proben. In dem Temperaturbereich von 1250  1300 °C zeigen die Wegkurven des 

Stempels aller Proben einen leichten Anstieg. Dieser ist auf die Reaktion von Bor mit dem Kohlenstoff 

zurückzuführen (Abbildung 4.42). Der Hauptverdichtung der Proben findet nach Erhöhung der Press‐

B4C 

Heißpressen 

Druckloses sintern 

SPS 
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kraft von 21 MPa auf 70 MPa im Temperaturbereich von ca. 1500  1800 °C statt, in dem nachfolgen‐

den Haltestadium bei 1800 °C verdichten sich die Proben sehr langsam mit deutlich geringerer Ver‐

dichtungsrate. Die relative Dichte der Proben liegt im Bereich zwischen 93,9% bis 98,2% der theoreti‐

schen Dichte. Im Allgemeinen zeigen borreichere Borcarbide unter gleichen Sinterbedingungen höhere 

Dichte (Abbildung 4.1b), die Abnahme der relativen Dichte der B7C‐ und B8C‐Probe kann auf die Mess‐

fehler zurückgeführt werden.   

Abbildung 4.52: (a) Temperaturverlauf und Sinterkurven für BxC und (b) Relative Dichte der BxC-Proben in Abhän-
gigkeit der Kohlenstoffkonzentration, die aus amorphem Bor und Nano-Kohlenstoff bei 1800 °C über SPS herge-
stellt wurden. 

4.4.4.2 Phasenzusammensetzung 

Die Diffraktogramme der gesinterten Borcarbide sind in Abbildung 4.53 zusammengefasst. Alle Proben 

weisen eine rhomboedrische Struktur auf, die dem Borcarbid (PDF: 00‐035‐0798) zugeordnet sind. Bei 

1800 °C ist die Reaktion zwischen Bor und Kohlenstoff vollständig, es wurde dabei keine zusätzliche 

Phase von Bor oder Kohlenstoff beobachtet. Aus Abbildung 4.53 geht hervor, dass alle Diffrakto‐

gramme der Proben eine Peakverbreiterung in den Winkelbereichen 22° bis 23,5° und 35° bis 38° zei‐

gen. Mit steigendem Borgehalt verbreitern sich die Reflexe verstärkt auf, so dass ein „halo“ in diesen 

Winkelbereichen gebildet wird. Diese Halo‐Bildung weist darauf hin, dass die Proben aus kleinen Kör‐

nern bestehen oder hohe Anteile an strukturellen Defekten enthalten [216].  Weiterhin verschiebt sich 

die Position der Reflexe mit zunehmendem Borgehalt zu kleinen Winkeln (Einschub in Abbildung 4.53), 

welche mit Zunahme der Gitterparameter in Zusammenhang steht. Diese Beobachtung ähnelt den Er‐

gebnissen in Abbildung 4.2b. Hier bildet sich borreiches Borcarbid aus B4C und Bor bei 2000 °C.        

(a) (b) 
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Abbildung 4.53: Diffraktogramme der BxC-Proben, die die aus amorphem Bor und Nano-Kohlenstoff bei 1800 °C 
über SPS hergestellt wurden. Der Einschub zeigt Diffraktogramme der Proben bei höherer Vergrößerung zwischen 
37° und 38,5°. 

4.4.4.3 Mikrostruktur 

Die FESEM‐Aufnahmen der gesinterten BxC‐Proben sind in Abbildung 4.54 zu sehen. Alle Proben be‐

sitzen eine ähnliche Mikrostruktur mit feinen Körnern, die Körner sind nicht äquiaxial und die Korn‐

größe liegt zwischen ca. 100 nm bis 1 µm. In den meisten Körnern ist eine Domäne‐Struktur zu be‐

obachten. Im Vergleich zu den im µm‐Bereich liegenden Korngrößen der bei 2000 °C hergestellten 

Proben (Abbildung 4.4) weisen die bei 1800 °C gesinterten Proben eine deutlich feinere Struktur auf. 

Jedoch führt das Sintern bei 1800 °C zu keiner vollständigen Verdichtung, es wurde Poren in allen Bor‐

carbid‐Proben beobachtet. Nach der EDX‐Analyse wurden Verunreinigungen wie Magnesium, Sauer‐

stoff und Silizium in den Körnern aller Proben detektiert. Der geringe Anteil an Magnesium und Sauer‐

stoff stammt aus dem verwendeten Borpulver, während Silizium durch den Mahlprozess (SiC‐Mahlku‐

gel) in die Proben gelangt. Bei ausreichender Konzentration segregieren sich die Verunreinigungen an 

den Korngrenzen, was zur Bildung einer Sekundärphase führen kann (Abbildung 4.54e und f).  
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Abbildung 4.54: FESEM-Aufnahme der BxC-Probe: (a) B5C, (b) B6C, (C) B7C, (d) B8C, (e) B9C, (h) EDX-Spektrum der 
schwarzen Phase in B9C.  

Zur genauen Untersuchung der Mikrostruktur wurden transmissionselektronenmikroskopische Auf‐

nahmen für die B9C‐Probe angefertigt. In Abbildung 4.55a und b sind jeweils die Übersichtsaufnahme 

sowie die Hochauflösungsaufnahme der Korngrenze zwischen zwei B9C‐Körnern dargestellt. Es ist er‐

sichtlich, dass wie bereits bei der FESEM‐Abbildung der Körner eine hohe Dichte von Stapelfehlern 

erkennbar ist. In der HRTEM‐Aufnahme zeigt sich die Mikrostruktur des einzelnen Korns in Form von 

parallelen dunklen und hellen Lamellen, deren Breite im Nanometerbereich zwischen 3 nm bis 50 nm 

liegt. Weiterhin zeigt das HRTEM‐Bild keine scharfe Korngrenze zwischen den beiden B9C‐Körnern, an 

einigen Stellen der Korngrenze werden nanoamorphe Bereiche beobachtet. Diese verfeinerte Mikro‐

struktur mit hoher Dichte von strukturellen Gitterdefekten kann die Transporteigenschaften der La‐

dungsträger beeinflussen, im Folgenden werden die thermoelektrische Eigenschaften der Proben mit 

den in Abschnitt 4.1.4 dargestellten Ergebnissen (Proben mit gleicher Zusammensetzung aber größe‐

ren Körnern) verglichen und diskutiert.      

(a) B5C (b) B6C 

(c) B7C (d) B8C 

(e) B9C 

Sekundärphase 

(f) 
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Abbildung 4.55: (a) TEM- und (b) HRTEM-Aufnahme der B9C-Probe. 

4.4.4.4 Thermoelektrische Eigenschaften 

Die Temperaturabhängigkeit der Seebeck‐Koeffizienten der bei 1800 °C gesinterten Borcarbide ist in 

Abbildung 4.56a dargestellt. Mit steigender Temperatur wird eine leichte Abnahme der Thermokraft 

bei allen Proben beobachtet. Die Probe B9C zeigt die höchsten Seebeck‐Koeffizienten mit 295 bis 

365 µV/K im gemessenen Temperaturbereich von 303 K bis 873 K. Mit abnehmendem Borgehalt sinkt 

der Seebeck‐Koeffizient der Proben auf Werte von ca. 230 µV/K bei 863 K für B6C. Mit weiterer Ab‐

nahme des Borgehaltes steigt die Thermokraft der Probe wieder auf 240 µV/K für B5C. Im Vergleich zu 

den Seebeck‐Koeffizienten der bei 2000 °C aus B4C und Bor hergestellten Proben weisen die bei 

1800 °C aus Bor und Kohlenstoff verdichteten Proben um ca. 20 % (B6C und B7C) bis 40% (B9C) höhere 

Werte auf (Abbildung 4.56b). Die Erhöhung der Seebeck‐Koeffizienten kann durch den Energiefilte‐

rungseffekt der Ladungsträger (Löcher in Borcarbid) an den Korngrenzen erklärt werden, der in vielen 

anderen thermoelektrischen Materialien mit feiner Mikrostruktur beobachtet wurde [217, 218, 219]. 

Die Korngrenzen eines polykristallinen Halbleiters können als Auffangzentren (trapping centers) der 

Ladungsträger z. B. Elektronen wirken, wodurch eine Anreicherung der Elektronen an den Korngrenzen 

und ein entsprechender Überschuss an positiven Ladungsträgern in der Nähe der Korngrenzen ent‐

steht. Dies führt zu einer Verbiegung der Energiebänder auf beiden Seiten der Korngrenze und der 

Bildung einer Potentialbarriere mit einer Höhe von Eb (Abbildung 4.57). Wegen der Existenz von Eb 

können nur Ladungsträger mit großer Energie (E  Eb) die Barriere überwinden, während niederener‐

getische Ladungsträger (E  Eb) an den Korngrenzen gestreut werden. Die Ladungsträger besitzen 

dadurch eine höhere durchschnittliche Energie Eave nach der Filterung, was zur Erhöhung der Seebeck‐

Koeffizienten nach Gleichung 2.4 führt. Die Energiefilterung hängt stark von der Mikrostruktur der 

Probe insbesondere von der Struktur der Korngrenze ab, dieser Effekt trifft aufgrund der erhöhten 

Korngrenzendichte im Material mit kleinen Körnern verstärkter auf [217, 220]. Im Fall von Borcarbid 

können die Lamellengrenzen (Abbildung 4.55b) vermutlich ebenfalls zu der Energiefilterung der Lö‐

cher beitragen.     

(a) (b) 
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Abbildung 4.56: (a) Temperaturabhängigkeit der Seebeck-Koeffizienten für BxC-Proben, die bei 1800 °C für 30 min 
gesintert wurden, (b) Vergleich der Seebeck-Koeffizienten für B6C, B7C und B9C, die jeweils bei 1800 °C (aus Bor 
und Kohlenstoff) und 2000 °C (aus B4C und Bor) über SPS hergestellt wurden. 

Abbildung 4.57: Schematische Darstellung des Energiefilterungseffekts an der Korngrenze, Bild nach [217]. EL und 
EV sind das Leitungsband und Valenzband, Ab und Aa stehen für die Energieverteilung der Elektronen vor und nach 
dem Passieren durch die Potentialbarriere Eb, und Eave entspricht der durchschnittlichen Energie der Elektronen.  

In Abbildung 4.58a ist die elektrischen Leitfähigkeit der bei 1800 °C hergestellten Proben für den Tem‐

peraturbereich 296 K bis 864 K zusammengefasst. Alle Borcarbide zeigen typisches Halbleiter‐ähnliches 

Verhalten, wobei die elektrische Leitfähigkeit mit steigender Temperatur zunimmt. Weiterhin steigt σ 

mit zunehmendem Borgehalt leicht an. Bei der Temperatur bis 700 K weist die Probe B8C die größte 

elektrische Leitfähigkeit auf, bei T  700 K besitzt B7C höhere σ‐Werte. Die maximale elektrische Leit‐

fähigkeit erreicht 82,9 S/cm bei 812 K in der Probe B7C. Ein Vergleich von σ, der bei unterschiedlichen 

Temperaturen hergestellten Proben, ist in Abbildung 4.58b dargestellt. Es ist ersichtlich, dass die bei 

1800 °C gesinterten Proben deutlich kleinere elektrische Leitfähigkeit aufweisen. Diese Abnahme von 

σ kann wieder auf den Energiefilterungseffekt zurückgeführt werden (Abbildung 4.57).  

Um die Rolle der Korngrenzen als Energiefilter weiter zu verifizieren, wurde der Unterschied der Ener‐

giebarriere Eb zwischen den bei 1800 °C und 2000 °C hergestellten B9C‐Proben abgeschätzt. Bei An‐

wesenheit der Energiebarriere lässt sich die elektrische Leitfähigkeit und der Seebeck‐Koeffizient des 

Halbleiters nach Gleichungen 4.23 und 4.24 beschrieben [221, 222, 223]: 
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∗
/ ∙ exp ,  (4.23)

1 ∙ ln	 1 , mit   / ,  (4.24)

wobei n die Ladungsträgerkonzentration, q die Elementarladung, d die durchschnittliche Korngröße, 

m* die effektive Masse, kB die Boltzmann‐konstante, EF die Fermienergie und T die absolute Tempera‐

tur sind. Unter der Annahme, dass die beiden B9C‐Proben gleiche Fermienergie besitzen, so ergibt sich 

aus Gleichung 4.24 annäherungsweise für Eb [223]: 

∆
∆

.  (4.25)

Hierbei sind S(1800) und S(2000) die Seebeck‐Koeffizienten der bei 1800 °C und 2000 °C gesinterten B9C‐

Proben.  Aus  der  gemessenen  Daten  von  S  in  Abbildung  4.56b  ergibt  sich,  dass  die  berechnete 

EbWerte bei 29  70 meV  liegen. Aufgrund der erhöhten Energiebarriere werden  immer mehr Lö‐

cher an den Korngrenzen gestreut, so dass die elektrischen Leitfähigkeit  in der Probe mit kleineren 

Korngrößen erheblichen abnimmt (Abbildung 4.58b). Für B9C beträgt die Abnahme von σ ca. 75%. 

Abbildung 4.58: (a) Temperaturabhängigkeit der elektrischen Leitfähigkeit für BxC‐Proben, die bei 1800 °C für 30 
min gesintert wurden, (b) Vergleich der elektrischen Leitfähigkeit für B6C, B7C und B9C, die jeweils bei 1800 °C (aus 
Bor und Kohlenstoff) und 2000 °C (aus B4C und Bor) über SPS hergestellt wurden. 

Die Temperaturabhängigkeit der thermischen Leitfähigkeit der bei 1800 °C gesinterten Borcarbide ist 

in Abbildung 4.59a dargestellt. Mit steigender Temperatur nimmt die Wärmeleitfähigkeit der B5C‐ und 

B6C‐Probe leicht ab, während die Wärmeleitfähigkeit der B7C‐, B8C‐ und B9C‐Probe fast keine Abhän‐

gigkeit mit der Temperatur zeigt. Außerdem wird eine Abnahme von  mit zunehmendem Borgehalt 

beobachtet. In dem untersuchten Temperaturbereich weist die B8C‐Probe die niedrigsten Werte von 

3,9  4,2 W/mK auf. Der Vergleich von  in Abbildung 4.59b zeigt, dass die bei 1800 °C hergestellten 
Proben um ca. 10% (B9C) bis 35% (B8C) geringere Wärmeleitfähigkeit als die bei 2000 °C hergestellten 

Proben besitzen. Da für alle Proben der berechnete Beitrag der Ladungsträger (e) zu der gesamten 

Wärmeleitfähigkeit  nach dem Wiedemann‐Franz‐Gesetz (Gleichung 2.13) kleiner als 1,2% ist, wird die 

gesamte Wärmeleitfähigkeit hauptsächlich durch den Phononen‐Beitrag (ph) bestimmt. Aufgrund der 

feinen Mikrostruktur der bei 1800 °C gesinterten Proben findet verstärkte Phononenstreuung an den 
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Korngrenzen statt; strukturelle Defekte wie Versetzungen und Stapelfehler im atomaren Maßstab (Ab-

bildung 4.55) können ebenfalls die Phononen streuen. Die beiden Effekte führen zu einer Abnahme 

von kph und somit der Verringerung der gesamten Wärmeleitfähigkeit der Proben. 

Um den Effekt der Phononenstreuung näher zu betrachten, wird die mittlere freie Weglänge des Pho‐

nons lph für B9C (Tsintern = 1800 °C) berechnet. Nach der klassischen kinetischen Theorie ist die thermi‐

sche Leitfähigkeit von Phononen gegeben durch [178]: 

kph  =
�

�
������� , (4.26)

wobei Cv die Wärmekapazität pro Volumeneinheit und �� die mittlere Schallgeschwindigkeit in Borcar‐

bid sind. Mit dem Literaturwert �� = 9787 m/s [224] und den gemessenen k‐Werten kann ���  nach 

Gleichung 4.26 ermittelt werden (Abbildung 4.60). Die berechnete mittlere freie Weglänge von B9C 

liegt bei 0,31  0,39 nm, die nahezu temperaturunabhängig ist. Diese geringen Werte von ���weisen 

darauf hin, dass die Defektstreuung vermutlich eine wichtigere Rolle zur Reduzierung der Wärmeleit‐

fähigkeit in Borcarbid spielt, da die Korngrenzen bevorzugt die mittel‐ und langwelligen Phononen 

streuen.   

Abbildung 4.59: (a) Temperaturabhängigkeit der thermischen Leitfähigkeit für BxC-Proben, die bei 1800 °C für 
30 min gesintert wurden, (b) Vergleich der thermischen Leitfähigkeit für B6C, B7C und B8C, die jeweils bei 1800 °C 
(aus Bor und Kohlenstoff) und 2000 °C (aus B4C und Bor) über SPS hergestellt wurden. 

Die Temperaturabhängigkeit des dimensionslosen Güterfaktors ZT der bei 1800 °C gesinterten BxC‐

Proben ist in Abbildung 4.61 dargestellt. Die ZT‐Werte aller Proben nehmen mit zunehmender Tem‐

peratur zu, und eine allgemeine Zunahme von ZT mit steigendem Borgehalt ist zu beobachten. Der 

größte ZT‐Wert erreicht 0,09 für B8C bei 823 K. Im Vergleich zu den bei 2000 °C hergestellten Proben 

weisen die bei 1800 °C gesinterten Proben mit gleicher Stöchiometrie um ca. 30  35% kleinere ZT‐

Werte auf. Die Verringerung von ZT ist auf die starke Abnahme der elektrischen Leitfähigkeit (ca. 70  

75% bei 800 K) wegen des Energiefilterungseffekts zurückzuführen, obwohl ein höherer Seebeck‐Ko‐

effizient (ca. 20  40% bei 800 K) und niedrigere Wärmeleitfähigkeit (ca. 10  35% bei 800 K) in den 

Proben ermittelt wurden. Entscheidend für die ZT‐Steigerung ist die Modifizierung des Energiefilte‐

rungseffekts. Durch Gestaltung der Korngrenze, z. B. durch Einbringen von Nano‐Einschlüsse, konnten 

erhöhte ZT‐Werte via Energiefilterungseffekt in Nano‐Kompositen erreicht werden [219].  
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Abbildung 4.60: Berechnete freie Weglänge der Phono-
nen für B9C, die über SPS bei 1800 °C hergestellt wurde. 

Abbildung 4.61: Temperaturabhängigkeit des di-
mensionslosen Güterfaktors für die bei 1800 °C ge-
sinterten BxC-Proben mit Vergleich zu den ZT-Wer-
ten der bei 2000 °C hergestellten Proben. 

4.5 Modulaufbau und Charakterisierung 

In Zusammenarbeit mit dem Institut für Energietechnik der TU Dresden wurden keramische thermo‐

elektrische Module auf Basis von Borcarbid mit Hilfe des Laserfügens hergestellt. Wie schon in Ab-

schnitt 2.1.1 erwähnt werden in der Regel n‐ und p‐leitende thermoelektrische Materialien nach her‐

kömmlichem Modul‐Design benötigt. Als ein passendes n‐Typ‐Gegenstück zum Borcarbid wird Titan‐

suboxid wegen der geringen Unterschiede der Wärmeausdehnungskoeffizienten und guter chemi‐

scher Stabilität bei hohen Temperaturen ausgewählt. Abbildung 4.62a zeigt den schematischen Auf‐

bau eines p‐n‐Paars des Moduls. Das Modul besteht aus 7 Borcarbid‐ (B7C, p‐Typ)22 und 7 Titansuboxid‐

Schenkeln (TiO1,8, n‐Typ)22 mit Abmessungen von 5 mm x 5 mm x 4 mm, die elektrisch miteinander in 

Reihe geschaltet sind. Beide Substrate bilden den Rahmen für die Struktur des Moduls. Als Substrat 

dienen zwei AlN‐Platten mit einer Fläche von 18 mm x 50 mm, die nicht nur Wärme ableiten, sondern 

auch die einzelnen Schenkel voneinander (einseitig) und gegenüber externen Montageflächen 

elektrisch isolieren. Zur elektrischen Verbindung der Schenkel werden Kupferbleche mit einer Dicke 

von 1 mm verwendet, und die Modulkomponenten werden mittels eines Titanhaltigen Aktivlots auf 

Ag‐Cu‐Basis miteinander verlötet. Die Gesamtdicke des Moduls nach der Herstellung beträgt 10 mm 

(Abbildung 4.62b). 

22 Die thermoelektrischen Eigenschaften des Materials finden sich im Anhang A.11. 
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Abbildung 4.62: (a) Schematische Darstellung des Modul‐Aufbaus und (b) thermoelektrisches Modul nach dem 
Laserprozess. 

Die besonderen Vorteile des Laserfügens gegenüber dem konventionellen Ofenlöten sind die kurze 

Prozesszeit und die Möglichkeit der  lokalen Energiezufuhr.  Innerhalb von wenigen Minuten können 

thermoelektrische Module mit stabilen Verbindungen produziert werden. Dazu wird ein Diodenlaser 

mit Wellenlängen von 808 nm und 940 nm und einer maximalen Leistung von 3,1 kW für das Fügen 

verwendet. Unter Vakuum wurde der Laserstrahl kontinuierlich über die AlN‐Oberfläche gescannt und 

erhitzt  dadurch  die  Lotmaterialien.  Die maximale  Temperatur  der  Substratoberfläche  erreicht  ca. 

900 °C. Die Modulkomponenten werden zuerst einseitig kontaktiert, nach dem zweiten Laserprozess 

auf der  gegenüberliegenden  Seite  entsteht das  vollständig  zusammengebaute Modul. Details  zum 

thermoelektrischen Modulaufbau werden in [225, 226] gegeben.     

Abbildung 4.63: Darstellung der Versuchsanordnung der Modultestanlage. 

Um die Funktionsfähigkeit und die Zuverlässigkeit des fertigen thermoelektrischen Moduls zu verifizie‐

ren, wurden Leistungstests in einer Modultestanlage (Mtec01‐600, TEC COM GmbH, Deutschland) un‐

ter N2‐Atmosphäre durchgeführt. Die Temperatur der heißen Seite (Th) und der kalten Seite (Tk) des 

Moduls wird durch Messung der Referenzblocktemperaturen an verschiedenen Positionen ermittelt. 

Während des Tests wurde Th mit einem Wärmetauscher angepasst und bei Th  62 °C gehalten. Die 
schematische Darstellung der Versuchsanordnung der Modultestanlage ist in Abbildung 4.63 zu sehen. 
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Abbildung 4.64: Ausgangsspannung (U) und Ausgangsleistung (P) des Moduls als Funktion des Stroms (I) für 

T = 66 K, 151 K, 233 K und 312 K. 

Abbildung 4.64 zeigt die Ausgangsspannung U und die Ausgangsleistung P (P = U x I) des Moduls als 

Funktion des Stroms I für verschiedene T zwischen 66 K und 312 K. Mit zunehmender Temperaturdif‐

ferenz nehmen die Leerlaufspannung (bei I = 0) und die Ausgangsleistung P kontinuierlich zu; allerding 

nimmt die Spannung aufgrund des inneren Widerstands mit steigendem Strom ab. Die maximale Aus‐

gangsleistung Pmax erreicht 75 mW bei T = 312 K, wobei der externe Widerstand der Last gleich dem 

Innenwiderstand des Moduls ist. Die Ergebnisse des Leistungstests zeigen, dass das hergestellte ther‐

moelektrische Modul funktionsfähig ist. Die in dieser Arbeit erzeugte relativ niedrige Leistung ist auf 

den hohen Kontaktwiderstand des Moduls zurückzuführen, welcher ein bekanntes Problem beim Mo‐

dulaufbau ist [227]. Bei Raumtemperatur wird ein elektrischer Widerstand des Moduls von ca. 5 Ω 

gemessen, der fast fünf Mal höher als der berechnete Wert ist. Die starke Differenz der elektronischen 

Struktur der beteiligten Materialien in der Verbindungsstelle der keramischen Schenkel, die zur Bildung 

eines nicht‐ohmschen Kontakts führt, kann die Ursache des hohen Kontaktwiderstands sein. Da sowohl 

Borcarbid als auch Titansuboxid verbesserte thermoelektrische Eigenschaften bei hohen Temperatu‐

ren zeigen [225], ist es möglich eine erhöhte Leistung durch eine weitere Erhöhung der Temperatur‐

differenzen zwischen der Kalt‐ und Warmseite des Moduls zu erreichen. Insbesondere liegt das Ver‐

besserungspotenzial für keramische Module in der Erhöhung der elektrischen Leitfähigkeit, wie bereits 

unter Abschnitt 4.5 dargestellt.  

96 
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5. Zusammenfassung und Ausblick

Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurden borcarbidbasierte Keramiken mit Hilfe von Spark‐Plasma‐

Sintern (SPS) und Heißpressen hergestellt und der Einfluss der Bor‐Addition, fremder Phase und der 

Nanostrukturierung auf die Phasenzusammensetzung, Mikrostruktur sowie die thermoelektrischen Ei‐

genschaften der Proben untersucht. Des Weiteren wurden Syntheseverfahren zur Herstellung von na‐

noskaligen borreichen Borcarbid‐Pulvern entwickelt. Für den Einsatz als Thermoelektrikum wurden 

thermoelektrische Module aus Borcarbid zum ersten Mal aufgebaut und die Funktionsfähigkeit bei 

unterschiedlichen Temperaturdifferenzen nachgewiesen.  

Im ersten Teil der Arbeit erfolgte die umfangreiche Charakterisierung borreicher Borcarbide. Mittels 

des SPS‐Verfahrens wurden Borcarbide innerhalb seines Homogenitätsbereiches aus B4C und Bor her‐

gestellt. Es wurde gezeigt, dass die Bildung von borreichen Carbiden durch Einbau von Bor in B4C sehr 

gut realisierbar ist. Die Verdichtung bei 2000 °C führt zum Kornwachstum in BxC mit hohen Borgehal‐

ten. Die thermoelektrischen Eigenschaften von Borcarbid zeigen eine deutliche Abhängigkeit von dem 

Borgehalt. Dabei zeigen die Proben ein Minimum bei ca. 12 At.% Kohlenstoff für den Seebeck‐Koeffi‐

zienten, und eine tendenzielle Zunahme der elektrischen Leitfähigkeit und Abnahme der Wärmeleitfä‐

higkeit mit steigendem Borgehalt. Der höchste ZT‐Wert erreichte 0,17 bei 873 K für B9C. 

Ausgehend von dieser Basis wurde im zweiten Teil der Einfluss der fremden Phase auf die thermo‐

elektrischen Eigenschaften von Borcarbid untersucht. Durch Heißpressen wurde zuerst B4C mit Si‐Zu‐

satz bei 2000 °C dicht gesintert. Der Komposit besteht aus SiC und einer B4C1‐x‐Phase. Es konnte nach‐

gewiesen werden, dass die thermoelektrischen Eigenschaften von Borcarbid durch Einbringen einer 

zweiten Phase und damit die Änderung der Mikrostruktur optimiert werden. So zeigt die Probe mit 10 

Gew.% Si‐Zusatz im Vergleich zu reinem B4C einen 15% höheren ZT‐Wert. Nach ähnlichem Konzept 

wurden dann B4C1‐x‐TiB2‐Komposite durch reaktive SPS‐Sinterung von B4C und Nano‐TiO2 bei 1900 °C 

hergestellt. Das Gefüge der Proben ist durch homogen verteilte Nano‐ und Mikro‐TiB2‐Körner in einer 

B4C1‐X‐Matrix gekennzeichnet. Messungen an den Kompositen zeigen eine Korrelation der thermo‐

elektrischen Eigenschaften mit dem TiO2‐Zusatz. So steigt die elektrische Leitfähigkeit der Komposite 

mit zuneh0mender TiO2‐Addition an, während der Seebeck‐Koeffizient abnimmt. Bei Betrachtung der 

Temperaturabhängigkeit der elektrischen Leitfähigkeit wurde eine Eigenschaftsänderung von einem 

Halbleiter zu einem Metall festgestellt, dabei liegt die Perkolationsschwelle von TiB2 im B4C1‐x‐TiB2 Sys‐

tem im Bereich von 0,139 bis 0,189. Unterhalb der Perkolationsschwelle wurde die Wärmeleitfähigkeit 

der Komposite reduziert. Dementsprechend wurde eine deutliche Erhöhung des dimensionslosen Gü‐

tefaktors gegenüber der von reinem Borcarbid erreicht, und der ZT‐Wert der Komposite zeigt den Ma‐

ximalwert bei 10 Gew.% TiO2‐Zugabe im Vergleich zu reinem B4C. 

Ein weiterer Ansatz zur Optimierung der thermoelektrischen Eigenschaften von Borcarbid in dieser 

Arbeit ist die Nanostrukturierung. Zu diesen Zweck wurde im dritten Teil die Synthese von nanoskali‐

gen Borcarbid‐Pulvern untersucht. Hierbei wurden reine Borcarbid‐Pulver durch schnelle carbother‐

mische Reduktion unter Verwendung von Borsäure und carbonisierendem Bindemittel als B2O3‐ und 

Kohlenstoffquelle synthetisiert. Die Untersuchungen zeigen, dass die Ausgangszusammensetzung kei‐

nen Einfluss auf die Stöchiometrie der Produkte hat, alle synthetisierten Borcarbide haben eine Zu‐

sammensetzung von B4C. Allerdings wurden die Partikelgröße der B4C‐Pulver stark von der Wärmebe‐

handlungstemperatur und der Ausgangszusammensetzung (H3BO3/C) beeinflusst. Mit zunehmender 

Heizrate und B2O3‐Menge im Ausgangsgemisch wurde die Teilchengröße von B4C reduziert. Aus einer 
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Ausgangsmischung mit H3BO3/C = 8 konnte B4C‐Pulver mit einer mittleren Teilchengröße von ca. 

300 nm hergestellt werden. Hinsichtlich B2O3‐reicher Umgebung wurde ein Bildungsmechanismus für 

Borcarbid vorgeschlagen. Für Ausgangsmischungen mit 1,5  H3BO3/C  4 erfolgt die Bildung von Bor‐

carbid durch Flüssig‐Festkörper‐Reaktionen und Gas‐Festkörper‐Reaktionen, die synthesierten Pulver 

weisen eine nadelförmige und feine Morphologie auf. Für die Ausgangsmischungen mit H3BO3/C ≥ 4 

wurden feine B4C‐Teilchen durch Flüssig‐Festkörper‐Reaktionen gebildet.  

Mit Untersuchungen der Gas‐Festkörper‐Reaktionen im System B2O3 und Kohlestoff wurden gezeigt, 

dass kleine Partikelgrößen des Ausgangskohlenstoffs und niedrige Temperaturen die Bildung von 

Nano‐Borcarbid begünstigen. Unter Nutzung der Reaktionsmechanismen in der Anfangsphase der Gas‐

Festkörper‐Reaktion wurde die Morphologie der Produkte gesteuert. Die Morphologie der Produkte 

wird durch die Konkurrenz zwischen der intrinsischen Reaktionsrate und der Diffusionsrate der Pro‐

duktmoleküle bestimmt. Ausgehend von diesen Erkenntnissen konnten nanoskalige B4C‐Pulver mit ei‐

ner durchschnittlichen Partikelgröße von ca. 100 nm aus B2O3 und Nano‐Kohlenstoff bei 1300 °C und 

1400 °C synthetisiert werden.  

Durch Festkörper‐Festkörper‐Reaktion von amorphem Bor und Nano‐Kohlenstoff wurden nano‐B4C‐ 

und Nano‐B9C‐Pulver mit einer mittleren Partikelgröße von ca. 150 nm hergestellt. Dieser Ansatz bietet 

einen effektiven Weg, um Nano‐Borcarbid mit unterschiedlicher Stöchiometrie herzustellen. Es zeigt 

sich, dass durch Variation des entsprechenden Molverhältnisses von Bor zu Kohlenstoff verschiedenen 

Nano‐Borcarbide innerhalb des Homogenitätsbereichs synthesiert werden können. 

Im vierten Teil wurde die Nanostrukturierung von Borcarbid sowie deren Auswirkung auf die thermo‐

elektrischen Eigenschaften untersucht. Zur Untersuchung der geeigneten Sinterparameter wurden 

hierbei Sinterversuche an nano‐B4C bei unterschiedlichen Temperaturen durchgeführt. Anhand der 

mikroskopischen Analyse der temperaturabhängigen Entwicklung der Korngröße geht hervor, dass 

eine Sinterung ohne signifikantes Kornwachstum bei 1800°C möglich ist. Aus dem Sintermodell, wel‐

ches vom Hochtemperaturkriechen abgeleitet ist, wurde der Sintermechanismus für Nano‐B4C phäno‐

menologisch erklärt. Die Sinterung erfolgt durch die Korngrenzendiffusion und/oder Volumendiffusion 

in der Frühphase und das Versetzungsklettern in der Endphase. Für die Verdichtung von Nano‐B4C 

wurde eine Aktivierungsenergie von 560  30 kJ/mol ermittelt.   

Die bei 1800 °C aus Bor und Nano‐Kohlenstoff gesinterten Borcarbide weisen eine feine Mikrostruktur 

mit hoher kristallographischer Defektdichte auf. Ein Vergleich der thermoelektrischen Eigenschaften 

mit denen der bei 2000 °C aus B4C und Bor hergestellten Proben (mit gleicher Zusammensetzung) zeigt, 

dass die feine Mikrostruktur zu einer Zunahme der Seebeck‐Koeffizienten und Abnahme der elektri‐

schen Leitfähigkeiten führt. Dies kann auf den Energiefilterungseffekt der Löcher an den Korngrenzen 

zurückgeführt werden. Unter dem Einfluss der verstärkten Phononenstreuung an den Korngrenzen 

und Defekten, zeigen die bei 1800 °C gesinterten Proben geringere thermische Leitfähigkeiten. Aller‐

dings konnte eine Erhöhung der ZT‐Werte aufgrund der starken Abnahme der elektrischen Leitfähig‐

keit durch Nanostrukturierung für Borcarbid nicht erreicht werden. Das Erhöhungspotenzial für ZT liegt 

in der geeigneten Modifizierung des Energiefilterungseffekts durch Gestaltung der Korngrenze. 

Abschließend wurde im fünften Teil die Einsatzmöglichkeit von Borcarbid als thermoelektrisches Ma‐

terial zur Energiegewinnung aus Wärme evaluiert. Dazu wurden thermoelektrische Module, basierend 

auf p‐leitendem B7C und n‐leitendem TiO1,8, mittels des Laserfügens angefertigt. Unter verschiedenen 

Temperaturdifferenzen wurde die thermoelektrische Performance des Moduls geprüft. Bei T = 312 K 

wurde eine maximale Leistung von 75 mW gemessen.   
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Es konnte im Rahmen der Arbeit gezeigt werden, dass die thermoelektrischen Eigenschaften von Bor‐

carbid über Veränderung des B/C‐Verhältnisses, Kompositbildung, den Einsatz nanokristalliner Pulver 

und die Einstellung eines nanoskaligen Sintergefüges verändert werden. Eine aufeinander abge‐

stimmte Kombination der gezeigten und teilweise bekannten Wege kann der Schlüssel zu einem tech‐

nisch attraktiven ZT‐Wert von Borcarbid bei moderaten Temperaturen  1000 °C sein. Zum detaillier‐

ten Verständnis der thermoelektrischen Transporteigenschaften sind die Bestimmung der Ladungsträ‐

gerkonzentration und Mobilität notwendig. Dazu sollten Hall‐Effekt‐Messungen an den Proben durch‐

geführt werden. Hieraus wird eine Abhängigkeit der thermoelektrischen Eigenschaften von der La‐

dungsträgerkonzentration erwartet. Ausgehend von den gewonnenen Erkenntnissen bei der Nano‐

strukturierung kann der Ansatz von Korn‐ und Korngrenzendesign weiter untersucht werden. Dabei 

lässt sich die systematische Untersuchung des Effekts der Dotierung auf die thermoelektrischen Eigen‐

schaften an Proben mit großen Körnen durchführen. Mögliche dotierende Elemente können Selten‐

Erde‐Elemente sein. Eine Mikrostruktur mit großen Körnern und hoher Strukturdefektdichte (resultiert 

durch fremde Atome) kann dazu beitragen, eine hohe elektrische Leitfähigkeit und gleichzeitig eine 

niedrige Wärmeleitfähigkeit für Borcarbid zu erreichen.  

Für eine praktische Anwendung eines thermoelektrischen Generators auf Borcarbidbasis bedarf es der 

weiteren Optimierung beim Modulaufbau hinsichtlich des elektrischen Innenwiderstandes. Um die er‐

zeugte Leistung zu erhöhen, sind Verbindungen der Modulkomponente mit geringen Kontaktwider‐

ständen und eine Erhöhung des ZT‐Werts von Borcarbid erforderlich.   
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Anhang 

A.1: Datenblatt vom verwendeten B4C-Pulver 

B4C-Pulver 

Firma H. C. Starck GmbH 

Klasse HD20 

B/C‐Verhältnis 3,7  3,9 

C [Gew.%] min.  21,8 

N [Gew.%] max.  0,7 

O [Gew.%] max.  2,6 

Fe [Gew.%] max.  0,1 

Si [Gew.%] max.  0,15 

Al [Gew.%] max.  0,05 

Summe von Ca, Cr, Ma, Mn, Ni, Ti , W [Gew.%] max.  0,1 

Spezifische Oberfläche [m2/g] 22 27 

Partikelgrößenverteilung 

  D10 [µm] 0,2 

  D50 [µm] 0,5 

  D90 [µm] 1,0 

A.2: Datenblatt vom verwendeten Bor-Pulver 

Amorphes Bor-Pulver 

Firma H. C. Starck GmbH 

Klasse I 

B [Gew.%] min.  95,0 

BH2O, löslich [Gew.%] max.  0,2 

H2O2, unlöslich [Gew.%] max.  1,0 

Feuchtigkeit max.  0,5 

O [Gew.%] max.  2,2 

N [Gew.%] max.  0,4 

Mg [Gew.%] max.  0,8 

Spezifische Oberfläche [m2/g] 10,0 

Durchschnittliche Partikelgröße [µm] 1,0 
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A.3: Datenblatt vom verwendeten Silizium-Pulver 

Si-Pulver 

Firma Elkem GmbH 

Produkt Silgrain® MicronCut 

Si [Gew.%] 99,5 

Fe [Gew.%] max. 0,2 

Al [Gew.%] max.  0,25 

Ca [Gew.%] max.  0,05 

Ti [Gew.%] max.  0,02 

P [ppm] max.  35 

B [ppm] max.  35 

Spezifische Oberfläche [m2/g] 0,716 

Partikelgrößenverteilung 

  D10 [µm] 2,3 

  D50 [µm] 4,0 

  D90 [µm] 6,7 

A.4: Datenblatt vom verwendeten TiO2-Pulver 

TiO2-Pulver 

Firma Crenox GmbH 

Produkt 8602 

Fe [ppm]  100 

K2O [ppm]  100 

Na2O [ppm]  100 

SO4 [Gew.%]  2 

Spezifische Oberfläche [m2/g] 350 

Partikelgröße [nm]  20 

Agglomeratgröße [µm, D50] 1,0 



115 Anhang 

A.5: Theoretische Berechnung der Stöchiometrie von B4C1-x und der Menge der gebildeten TiB2-Phase 

im Endprodukt in Abhängigkeit der zugesetzten TiO2-Menge nach Reaktionen 3.3 und 3.4. 

(3+x)B4C + 2xTiO2  3B4C1‐x + 2xTiB2 + 4xCO, (3.3)

(1+x)B4C + 2xTiO2  B4C1‐x + 2xTiB2 + 2xCO2. (3.4)

Für die Berechnungen wurden folgende Daten verwendet: 

Moleküle\Atome B4C TiO2 TiB2 B C O 

Molmasse  [g/mol] 55,25 79,87 69,50 10,81 12 16 

Es wird angenommen, dass die Gesamtmenge des Ausgangsgemisches (B4C + TiO2) 100 g beträgt. 

(a) Für Reaktion 3.3 

Wegen der Bildung von CO lässt sich der Masseverlust von Kohlenstoff in Borcarbid nach Gleichung 

A1 berechnen: 

∆� � =	
���∙�

� ��� �

∙
�∙� �

���
= 0,3�, (A1) 

wobei y der zugesetzte Masseprozentanteil von TiO2, � ����  die Molmasse von TiO2 und � �  die Mol‐

masse von Kohlenstoff sind. 

Wegen der Bildung von TiB2 lässt sich der Masseverlust von Bor in Borcarbid nach Gleichung A2 be‐

rechnen: 

∆� � =	
���∙�

� ��� �

∙
�∙� �

���
= 0,27�, (A2) 

wobei � �  die Molmasse von Bor ist. 

Der Borgehalt (At.%) und Kohlenstoffgehalt (At.%) im Endprodukt von B4C1‐x in Abhängigkeit der TiO2‐

Menge sind durch folgende Gleichungen gegeben: 

At.% B = 	
[(�����)	∙	�,����∆� � ]

������∆� ��∆� �
∙
���

� �
=

[(�����)	∙	�,�����,���]

�����,���
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���

��,��
	, (A3) 
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At.% C = 	
[(�����)	∙	�,����∆� �]

������∆� ��∆� �
∙
���

� �
=

[(�����)	∙	�,�����,��]

�����,���
∙
���

��
	. (A4) 

Hierbei sind 0,783 und 0,217 der Masseprozentanteil von Bor bzw. Kohlenstoff in B4C. 

Die Menge der gebildeten TiB2‐Phase (Gew.%) in der Probe ergibt sich nach Gleichung A5: 

Gew.% TiB2 = 	
�,���	∙	�

�����,��
∙ 100	. (A5) 

(b) Für Reaktion 3.4  

Der Masseverlust von Kohlenstoff in Borcarbid lässt sich nach Gleichung  A6 berechnen: 

∆� � =	
���∙�

� ��� �

∙
∙� �

���
= 0,15�. (A6) 

Der Masseverlust von Bor in Borcarbid lässt sich nach Gleichung A7 berechnen: 

∆� � =	
���∙�

� ��� �

∙
�∙� �

���
= 0,27�. (A7) 

Der Borgehalt (At.%) und Kohlenstoffgehalt (At.%) im Endprodukt von B4C1‐x in Abhängigkeit der TiO2‐

Menge sind durch folgende Gleichungen gegeben: 

At.% B = 	
[(�����)	∙	�,����∆� � ]

������∆� ��∆� �
∙
���

� �
=

[(�����)	∙	�,�����,���]

�����,���
∙
���

��,��
	, (A8) 

At.% C = 	
[(�����)	∙	�,����∆� �]

������∆� ��∆� �
∙
���

� �
=

[(�����)	∙	�,�����,���]

�����,���
∙
���

��
	. (A9) 

Die Menge der gebildeten TiB2‐Phase (Gew.%) in der Probe ergibt sich nach Gleichung A10: 

Gew.% TiB2 = 
�,���	∙�

�����,���
∙ 100	. (A10) 
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A.6: Datenblatt von der verwendeten Borsäure 

Borsäure 

Firma ABCR GmbH 

Produkt Nr. AB208227 

SO4 [ppm] 0,2 

Fe [ppm]  0,2 

Cl [ppm]  0,006 

F [ppm]  0,2 

PO4 [ppm]  0,2 

Ca [ppm] 0,19 

Na [ppm] 0,62 

Mg [ppm] 0,02 

Pb [ppm]  0,5 

Si [ppm] 0,48 

As [ppm]  0,2 

A.7: Datenblatt vom verwendeten Kohlenstoff-Precursor 

Kohlenstoff-Precursor 

Firma Zschimmer&Schwarz 
GmbH 

Produkt OPTAPIX CS76 

Chemische Grundlagen 
Organisch modifizierte 
Kohlenhydrate, Stärke‐
Basis 

Aussehen Gelbe Flüssigkeit 

Dichte bei 20 °C  [g/cm3] 1,44 

Löslichkeit Wassermischbar 

PH 2 

Viskosität bei 20 °C [mPas] 2000 

Kohlenstoffausbeute nach Pyrolyse bei 1000 °C [%] 20 
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A.8: Datenblatt vom verwendeten B2O3-Pulver 

Borsäure 

Firma ABCR GmbH 

Produkt Nr. AB114087 

SO4 [Gew.%] 0,0051 

Fe [ppm] 4 

H20 [Gew.] 0,97 

A.9: Datenblatt vom verwendeten Nano-Kohlenstoff-Pulver 

Nano-Kohlenstoff-Pulver 

Firma Degussa GmbH 

Produkt Nr. Printex U 

C [Gew.%] 90,5 

H [Gew.%] 0,7 

N [Gew.%] 0,22 

S [Gew.%] 0,15 

O [Gew.%] 8,4 

Partikelgröße [nm]  30 

Spezifische Oberfläche [m2/g] 95 
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A.10: Datenblatt vom verwendeten Nano-Borcarbid-Pulver 

Nano-Borcarbid-Pulver 

Firma ABCR GmbH 

Produkt Nr. AB274611 

B [Gew.%] 41,3 

C [Gew.%] 39,9 

C‐frei [Gew.%] 27,7 

O [Gew.%] 17,6 

N [Gew.%] 1,13 

Fe [Gew.%] 0,02 

Si [Gew.%] 0,03 

Ti [Gew.%] 0,02 

Ca [Gew.%] 0,006 

W [Gew.%] 0,006 

Cr [Gew.%] 0,004 

Partikelgröße [nm]  70 

A.11: Thermoelektrische Eigenschaften von B7C und TiO1,8 

Thermoelektrische Eigenschaften 

B7C TiO1,8 

T S σ k ZT T S σ k ZT 
K µV/K S/cm W/mK K µV/K S/cm W/mK 

373 293 30    5,8 0,01 373 ‐83 252 3,2 0,02 

473 272 56 6,0 0,03 473 ‐100 268 3,4 0,04 

573 246 105 6,2 0,06 573 ‐116 266 3,6 0,05 

673 224 164 6,3 0,09 673 ‐131 263 3,7 0,08 

773 212 205 6,4 0,11 773 ‐145 265 3,7 0,11 

873 208 232 6,4 0,14 873 ‐158 257 3,8 0,15 
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Augenblicklicher effektiver Schubmodul der Probe wäh‐
rend der Sinterung 

I [A] Stromstärke 

h [mm] Augenblickliche Schwindung des Sinterkörpers 

h [mm] Augenblicklicher Stempelweg des SPS‐Werkzeugs 

hf [mm] Finaler Stempelweg des SPS‐Werkzeugs 

L [W/K2] Lorenz‐Zahl, für metallische Materialien L = 2,410‐8 W/K2 

lph [nm] Mittlere freie Weglänge des Phonons 

kB [J/K] Boltzmann‐Konstante, 1,3810−23 J/K 

k [W/mK] Wärmeleitfähigkeit  

m* Effektive Masse der Ladungsträger 

n [1/cm3] Ladungsträgerkonzentration 

P [MPa] Druck 

 [g/cm3] Dichte 

arel [%] Augenblickliche relative Dichte der gesinterten Probe 

rel     [%] Relative Dichte der gesinterten Probe 

�̇ [W] Wärmestrom 

Qa [kJ/mol] Aktivierungsenergie der Sinterung 

R [] Elektrischer Widerstand 



144 Abkürzungs‐ und Symbolverzeichnis

Symbol Einheit Beschreibung 

R [J/molK] Universelle Gaskonstante, 8,314 J/molK 

S [µV/K] Seebeck‐Koeffizient 

t [s] oder [min] Zeit  

T [K] Temperaturdifferenz 

T [K] oder [°C] Temperatur 

U [V] Thermoelektrische Spannung 

 [cm2/Vs] Beweglichkeit der Ladungsträger 

���� effektive Poissonzahl 

   [S/cm] Elektrische Leitfähigkeit 

eff [MPa] 
Augenblickliche effektive Spannung, die während der Sin‐
terung auf die Probe angelegt wird 

 [W/A] = [V] Peltier‐Koeffizient 

 [V/K] Thomson‐Koeffizient 

Z [1/K] Thermoelektrischer Gütefaktor 

ZT Dimensionsloser thermoelektrischer Gütefaktor 

 [%] Thermoelektrischer Wirkungsgrad 

 Leerstelle 

Abkürzung Beschreibung 

DSC Dynamische Differenzkalorimetrie 

DTA Differenzthermoanalyse 

DTG Differentialthermogravimetrie 

EDX Energiedispersive Röntgenspektroskopie 

EELS Elektronenenergieverlustspektroskopie 

REM Rasterelektronenmikroskop  

SPS (FAST) Spark‐Plasma‐Sintern (Field Assisted Sintering Technology) 

TEM Transmissionselektronenmikroskop 

TG Thermogravimetrie 

TEG Thermoelektrischer Generator 

XRD Röntgendiffraktometrie 

At.% Atomprozent 

Gew.% Gewichtsprozent 

Mol.% Molprozent 

Vol.% Volumenprozent 



145 

Danksagung 

Die vorliegende Arbeit wurde in der Zeit von März 2010 bis Juni 2015 am Fraunhofer‐Institut für kera‐

mische Technologien und Systeme (IKTS) und am Institut für Werkstoffwissenschaft der TU Dresden 

durchgeführt. 

Herrn Prof. Dr. Alexander Michaelis danke ich für die Möglichkeit dieses interessante Thema zu bear‐

beiten und für die Betreuung der Arbeit. 

Herrn Dr.‐Ing. Wolfgang Lippmann danke ich für das Übernehmen des Zweitgutachtens. 

Mein besonderer Dank gilt meinem Betreuer Herrn Dr.‐Ing. Hans‐Peter Martin für die Ratschläge, Dis‐

kussionen und Unterstützung während meiner Arbeit. 

Herzlich bedanken möchte ich mich bei Herrn Bernd Weise für die Probenherstellung, Frau Sabine 

Henschke für die Anfertigung der Röntgenmessungen, Frau Maria Striegler für die mikroskopischen 

Aufnahmen der FESEM, Herrn Andreas Böhme für die Durchführung thermischer Analyse der Proben 

und Frau Christine Peschka für die Bestimmung thermischer Leitfähigkeit der Proben. Auch bei allen 

Mitarbeitern der Abteilung „Nichtoxidkeramik“ von IKTS sowie der Professur für Anorganisch‐Nicht‐

metallische Werkstoffe der TU Dresden bedanke ich mich für die freundliche Atmosphäre und die per‐

manente Hilfsbereitschaft.   

Ebenso danke ich Frau Dr.‐Ing. Floriana‐Dana Börner, Institut für Energietechnik der TU Dresden, für 

das Laser‐Löten der Module, Frau Dipl.‐Ing. Marianne Reibold, Frau Dr.‐Ing. Karin Vogel, Institut für 

Strukturphysik der TU Dresden, für die TEM‐Aufnahmen der Proben und Herrn Prof. Dr. Ernst Bauer, 

Leiter des Instituts für Festkörperphysik der TU Wien, für die Betreuung der Seebeck‐Messungen. 

Nicht zuletzt möchte ich meiner Frau und meinen Eltern danken, die mich immer unterstützt haben. 
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Alternative zu den herkömmlichen thermoelektrischen Materialien werden.
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