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1 Einleitung und Zielsetzung

Erst die Entwicklung geeigneter Turbinentriebwerke fiir die Luftfahrt in den 1930er Jah-
ren durch VON OHAIN und WHITTLE fithrte zur modernen zivilen Massenluftfahrt [1]. Die
Grundlage fortwahrender technischer Weiterentwicklung ermoglichte einen enormen gesell-
schaftlichen wie wirtschaftlichen Wandel. Diese Dynamik wird auch in Zukunft durch globale
Vernetzung der Volkswirtschaften und kontinuierliches Wachstum des ,,global village” un-
gebremst voranschreiten. Betrug das weltweite Flugautkommen 2005 noch zwei Milliarden
Passagiere, so ist bereits im Jahr 2020 von vier Milliarden zu beférdernden Passagieren
auszugehen |2, 3]. Vor dem Hintergrund der Schonung fossiler Ressourcen ist die technische
Entwicklung effizienter und leistungsstarker Antriebe eine zentrale Anforderung.

Moderne Nickelbasis-Superlegierungen der vierten Generation, welche die Basis dieser
Entwicklung bilden, blicken auf nunmehr 70 Jahre Entwicklungsgeschichte zuriick. Aufgrund
ihrer Schmelztemperatur (7, ~ 1350 °C) ist das Einsatzpotential bei dauerhaften Belastun-
gen auf Temperaturen bis 1100 °C begrenzt. Bereits bei 1000 °C kommt es zur Vergroberung
und Flofbildung der Festigkeit steigernden +'-Phase, oberhalb von 1150 °C findet vollstén-
dige Auflosung statt [4, 5|. Um die Superlegierungen dennoch bei Temperaturen oberhalb
von 1100 °C einsetzen zu konnen, wird Kiihlluft, teilweise bis zu 20% der vom Kompres-
sor zugefiihrten Luft, aktiv durch die Turbinenschaufeln geleitet [6]. Warmeddmmschichten
(TBC, engl. Thermal Barrier Coating) bewirken eine zusétzliche Abschirmung aber auch
einen erheblichen Wirkungsgradverlust (s. Abbildung 1.1) [7].
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Abbildung 1.1: Entwicklungstendenzen fiir Flugtriebwerke auf Nickel-Basis seit 1950: Spe-
zifische Leistung in Abhéngigkeit von der Gaseintrittstemperatur [7].



1 FEinleitung und Zielsetzung

Um den weiterhin steigenden Mobilitatsbedarf zu decken und Ressourcen zu schonen, sind
somit Hochtemperaturwerkstoffe erforderlich, die jenseits von 1100 °C dauerhaft ungekiihlt
verwendbar sind. Diese miissen fiir strukturelle Anwendungen dem Anforderungsprofil ho-
her Zuverléssigkeit, geringen Gewichtes bei gleichzeitig hoher Leistung, Wirtschaftlichkeit
und ausreichender Lebensdauer gerecht werden. Seitens der Materialwissenschaft und Werk-
stofftechnik ergeben sich daraus die Anforderungen einer hohen thermischen Gefiige- und
Phasenstabilitit, ausreichender mechanischer Eigenschaften (Kriech- und Zeitstandfestig-
keit, zyklische und thermische Ermiidungsfestigkeit sowie Duktilitdt und Zéhigkeit) nebst
Korrosionsbestandigkeit [8, 9.

Eine Turbine besteht im Wesentlichen aus drei Komponenten, die betriebsbedingt unter-
schiedlichen Temperaturen ausgesetzt sind. Der Verdichter, welcher aus Verdichterscheibe
und -schaufeln besteht, komprimiert die von aufsen einstromende Luft und besteht tibli-
cher Weise aus ferritischen Stdhlen oder Titan-Legierungen. Die géngigste Titan-Legierung
ist Ti-6A1-4V, welche im Verdichtergehduse und fiir Scheiben bis 550 °C zum Einsatz
kommt. Die verdichtete Luft stromt in die Brennkammer, wo sie mit Treibstoff gemischt
und geziindet wird. Innerhalb der eigentlichen Turbine kann die Expansion heifsen Verbren-
nungsgases in mechanische Arbeit umgewandelt werden. Turbinenteile werden weitestge-
hend aus Nickelschmiede-, Guss- oder Kobalt-Legierungen gefertigt. Fiir Scheiben kommt
bis 730 °C héufig die Nickel-Legierung IN 718, fiir Schaufeln vornehmlich IN 100 bzw.
SER 99 EK ungekiihlt bis 850 °C zum Einsatz [2]. Bei Verbrennungstemperaturen ober-
halb von 1000 °C werden seit etwa 1965 neben aktiver Kiihlung auch gerichtet erstarrte
Nickelbasis-Superlegierungen verwendet. Abbildung 1.2 zeigt die Entwicklungshistorie. Seit
eingen Jahren findet auch eine Kombination einkristalliner Nickelbasis-Superlegierungen mit
Oxidationsschutzschichten auf Basis von a-Al;O3 in Kombination mit Warmedammschich-
ten und so genannter MCrAlY-Haftschichten (M = Nickel oder Kobalt) Einsatz.
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Abbildung 1.2: Historie maximaler Arbeitstemperaturen von Nickelbasis-Legierungen: Uber
Schmiedeprozesse (wrought) und konventionelle Giefsverfahren zur gerichte-
ten Erstarrung (D.S.), spater einkristalline Legierungen (S.X.) sowie Verbes-
serungspotential durch Einsatz von Refraktédrmetall-Siliziden [10].



Die Effizienz von Flugtriebwerken héngt zum einen vom Vortriebswirkungsgrad, d.h. der
Umwandlung der Stromungsgeschwindigkeit in Schub, ab. Dieser kann durch Gewichtsre-
duktion in Form eines gezielten Einsatzes von Werkstoffen mit geringer Dichte realisiert
werden und &ufsert sich in deutlicher Treibstoffeinsparung. Zum anderen kann der thermi-
sche Wirkungsgrad in einfacher Weise durch hohere Turbineneintrittstemperaturen (TET,
engl. Turbine Entry Temperature) gesteigert werden. Der Anstieg erhoht das Turbinen-
druckgefille und steigert die Leistungsabgabe der Turbine [2]. Fiir eine Optimierung des
thermischen Wirkungsgrades durch Steigerung der Verbrennungstemperaturen jenseits von
1150 °C kommen nur Werkstoffe mit Schmelztemperaturen oberhalb von 2000 °C in Frage.
Dieses Anforderungsprofil kann aus wirtschaftlicher Sicht nur von Refraktdrmetallen (z.B.
Molybdén, Niob, Wolfram), intermetallischen Phasen (z.B. NiAl, TiAl), Keramiken (z.B.
SiC, Al,O3 und SizNy) oder Kompositen der Genannten erfiillt werden.

Zwar weisen monolithische Keramiken und intermetallische Phasen als Einzelkomponen-
ten hohe Oxidations- und Kriechbesténdigkeiten bei geringer Dichte auf, ihre geringe Ver-
formbarkeit und Kerbempfindlichkeit schrinken die Anwendung jedoch deutlich ein. Sei-
tens der mechanischen Eigenschaften sind die Refraktdrmetalle Molybdédn und Niob den
Nickelbasis-Legierungen durch ihren hohen Verformungswiderstand bei sehr hohen Tempe-
raturen iiberlegen. Allerdings kommt es bei Niob oberhalb von 600 °C in Anwesenheit von
Sauerstoff zur Bildung einer porosen, nicht-schiitzenden NbyO5-Schicht, wahrend Molybdéan
oberhalb von 700 °C zu fliichtigem MoOj reagiert [11, 12|. Grundsétzlich besteht Einigkeit,
dass gute mechanische Eigenschaften eines Strukturwerkstoffes oberhalb von 1100 °C nur
in Form einer Refraktdrmetall-Matrix zu realisieren sind [13]. Da der Hochtemperaturein-
satz in korrosiver Atmosphére nicht in monolithischer Form erfolgen kann, sind reaktive
Legierungselemente (z.B. Silizium, Aluminium, Chrom) zur gezielten Verbesserung der Oxi-
dationsbestandigkeit durch Ausbildung oxidischer Schutzschichten notwendig. Fiir Einsatz-
bedingungen bei sehr hohen Temperaturen ist Silizium als Legierungselement zu bevorzugen,
da SiOy bis 1700 °C stabil ist und im Vergleich zu Al;O3 eine langsamere Oxidationsrate
aufweist |9, 12, 14].

Molybdén bildet aufgrund seiner physikalischen Eigenschaften das Basiselement innerhalb
dieser Arbeit. Im Vergleich zu Niob weist es eine geringere Sauerstoff- und Stickstoffioslich-
keit und eine nahezu dreifache thermische Leitfihigkeit (138 gegeniiber 52 W-m™-K!) sowie
einen sehr geringen Wirmeausdehnungskoeffizienten auf [7, 8]. Neben Silizium wird Bor
als Legierungselement eingesetzt. Eine von BERCZIK vorgeschlagene Referenzlegierung der
Zusammensetzung Mo-9Si-8B (Angabe in at.%) fiihrt zur Ausbildung einer dreiphasigen
Mikrostruktur aus Molybdén-Mischkristall (Mo(MK)) sowie den intermetallischen Phasen
Mo3Si und MosSiBy (auch T2-Phase genannt) [15-17|. Die intermetallischen Phasen ermogli-
chen durch den iiberwiegend kovalenten Bindungsanteil neben ihrer Oxidationsbesténdigkeit
hohe Festigkeiten bei hohen Temperaturen, wihrend ihr teilweiser metallischer Bindungscha-
rakter hohe thermische Leitfdhigkeiten und gute Bestédndigkeit gegeniiber thermozyklischen
Beanspruchungen garantiert [18, 19]. Seitens der Oxidationsbesténdigkeit wirken Silizium
und Bor durch Bildung von Borsilikatglas synergetisch. BoO3 reduziert die Viskositét der
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Oxidschicht in vorteilhafter Weise, um nach anfénglichem Masseverlust durch fliichtiges
MoOj3 bei Temperaturen oberhalb von 1000 °C die flichige Bildung der Glasschicht iiber
die Legierungsoberflache zu erméglichen [20-22|. Unterhalb von 1000 °C tritt ,katastrophale
Oxidation” unter Bildung fliichtiger Oxide auf, was die dauerhafte Oxidationsbestédndigkeit
bei Temperaturen von 700-900 °C bisher deutlich einschrankt.

Diese Arbeit entstand im Rahmen des Teilprojektes ,Hochtemperaturoxidationsverhal-
ten und Oxidschichtstabilitat” der DFG-Forschergruppe ,,Beyond Ni-Base Superalloys®. Sie
mochte einen Beitrag zur systematischen und mechanismenorientierten Beschreibung des
Hochtemperaturoxidationsverhaltens von Mo-Si-B-Legierungen leisten, um Optimierungs-
ansatze ableiten zu konnen. Nach der Darstellung des aktuellen Literaturkenntnisstandes
von Mo-Si-B-Legierungen, grundlegender theoretischer Begrifflichkeiten zur Hochtempe-
raturoxidation und experimenteller Techniken in den Kapiteln 2-4 beschreibt Kapitel 5
Ergebnisse an terndren Modelllegierungen variabler Silizium- und Borkonzentrationen im
Phasengebiet Mo(MK)-Mo3Si-T2. Die Diskussion soll hinsichtlich Oxidationsbestandigkeit
und der relevanten Oxidationsmechanismen in diesem Phasengebiet und bei Temperaturen
zwischen 750-1300 °C gefiihrt werden. Niedrigere Untersuchungstemperaturen sind inso-
fern nicht relevant, da gebildetes Mo-Oxid jenseits von 700 °C keine Schutzwirkung bietet
[23]. Auf Grundlage der Ergebnisse wird eine erste Einschitzung zum Potenzial ternérer
Mo-Si-B-Legierungen seitens des Oxidationsverhaltens vorgenommen, auf der die weiteren
Entwicklungen in den nachfolgenden Kapiteln aufbauen. Die Optimierung der Legierungs-
zusammensetzungen findet in Riickkopplung mit der mechanischen Eigenschaftsentwicklung
statt, die in einem weiteren Forschungsteilprojekt untersucht werden. Dies gilt besonders bei
der Betrachtung des Mikrolegierens am Beispiel von Zirkon im ersten Teil von Kapitel 6.
Da aufgrund der geringen Konzentration keine geschlossene Oxidschicht gebildet wird, sind
Auswirkungen auf die Qualitit der Borsilikatschicht und der Mikrostruktur Schwerpunkt
der Untersuchungen. Zur gezielten Verbesserung der Oxidationsbesténdigkeit bei fiir ,ka-
tastrophale Oxidation* kritischen Temperaturen von 700-900 °C und potentiell moglicher
Dichtereduktion wird im zweiten Teil von Kapitel 6 der Einfluss von Chrom und Titan
untersucht. Im Zusammenhang mit Chrom wird die Schutzwirkung einer simultan zur Bor-
silikatschicht gebildeten Chromoxidschicht bewertet. Durch Legieren mit Titan hingegen
findet die Stabilisierung der im Vergleich zu Mo3Si Silizium-reicheren MosSis-Phase bei
gleichzeitig geringerer Dichte statt. Es wird untersucht, inwieweit Mo-Si-B-Ti-Legierungen
eine Alternative zu Mo-Si-B-Legierungen darstellen konnen. Neben dem verdnderten Oxi-
dationsverhalten durch Legieren mit zusétzlichen Elementen hangt dieses auch von den
Umgebungsbedingungen ab. Kapitel 7 fiihrt die Untersuchung der grundsétzlichen Oxida-
tionsmechanismen aus Kapitel 5 fort und erweitert die Erkenntnisse auf den Einfluss eines
reduzierten Sauerstoff- bzw. stark erhohten Wasserdampfpartialdrucks. Da die in dieser Ar-
beit durchgefiihrten Untersuchungen zur Oxidationskinetik gewohnlich bis maximal 200 h
stattfinden, wird in Kapitel 8 ein Simulationswerkzeug zur Beschreibung innerer Oxida-
tionsvorgdnge in Mo-Si-B-Legierungen vorgestellt. Solche Berechnungen sind beispielsweise
bei Lebensdauerabschitzungen von Relevanz. Die modellméfige Beschreibung findet mittels



der Finite-Elemente-Methode statt und griindet sich auf die in Kapitel 5, 6 und 7 gewonne-
nen Erkenntnisse. Unter Beriicksichtigung des lokalen thermodynamischen Gleichgewichtes
wird die Sauerstoffdiffusion in Abhéngigkeit von der realen Mikrostruktur betrachtet. Sie
ermoglicht Aussagen iiber den Einfluss der Borsilikatschicht und Phasenverteilung auf das
Langzeitoxidationsverhalten. Aufgrund der Vielzahl untersuchter Legierungen unter unter-
schiedlichen Umgebungsbedingungen wird abschliefsend in einer zusammenfassenden Dis-
kussion in Kapitel 9 der Versuch einer Verkniipfung der verschiedenartigen Erkenntnisse
unternommen, um zu einer abschliekenden Bewertung der Oxidationsbestandigkeit ternarer

Mo-Si-B-Legierungen in Kapitel 10 zu gelangen.
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2 Molybdan-basierte Legierungen

2.1 Thermodynamik und metallphysikalische Eigenschaften

2.1.1 Refraktare Metalle

Molybdén als Matrixelement von Mo-Si- bzw. Mo-Si-B-Legierungen zihlt neben Chrom
und Wolfram zu den kubisch-raumzentrierten (krz) Ubergangsmetallen der Nebengruppe
VI im Periodensystem der Elemente. Thre Eigenschaft, bis zu ihrem sehr hohen Schmelz-
punkt (SP) keinen kristallografischen Umwandlungspunkt aufzuweisen, pradestiniert sie fiir
einen Einsatz als Hochtemperaturwerkstoffe [24]. Dies gilt ebenfalls fiir die Ubergangsme-
talle Vanadium, Niob und Tantal der Nebengruppe V. Zwischen den Gruppen besteht eine

nahezu vollstdndige Mischbarkeit.

2.1.2 Binare Randsysteme Mo-Si und Mo-B

Die bindren Randsysteme Mo-Si und Mo-B, die zum weiterfithrenden Verstdndnis im Hin-
blick auf das Oxidationsverhalten ternidrer Mo-Si-B-Legierungen relevant sind, wurden be-
reits in den frithen 1950er Jahren intensiv betrachtet [25-27]. Abbildung 2.1 zeigt das Pha-

sendiagramm im Legierungssystem Mo-Si.
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Abbildung 2.1: Bindres Phasendiagramm Mo-Si [24].
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Mit zunehmendem Siliziumgehalt scheiden sich {iber dem Mo(MK) die Molybdénsilizide
MosSi, MosSiz und o- bzw. 3-MoSi, aus. Die Loslichkeit von Silizium im Mo(MK) betragt
bei 1300 °C etwa 1 at.% und erreicht ihr Maximum von etwa 4 at.% bei der peritektischen
Zusammensetzung des MogSi bei 2025 °C. Silizide gehoren der Werkstoftklasse der interme-
tallischen Phasen an. Diese weisen unterhalb 7}, langreichweitig geordnete Kristallstrukturen
auf, was zu hoher Fernordnung und Bindungsstarke sowie dichten Atompackungen fiihrt.
Durch die beschrankte Atombeweglichkeit begriinden sich langsame Diffusionsprozesse und
hohe Kriechbesténdigkeiten |18, 28§].

Innerhalb der Werkstoftklasse der Molybdansilizide gilt gegeniiber der Hochtemperatur-
oxidation bestandiges MoSi, als historischer Vorfahre fiir ternére Mo-Si-B-Legierungen. Sei-
ne hohe Sprodigkeit und geringe Kriechfestigkeit schrianken die Eignung als Strukturwerk-
stoff bisher allerdings stark ein. Der technische Einsatz ist auch in Zukunft nicht absehbar
[29]. Anwendung findet MoSi, bisher als Funktionswerkstoff fiir Heizleiter, wo es sich durch
die Bildung einer SiO,-Deckschicht schiitzt.

In stéchiometrischer Zusammensetzung wurde es erstmalig Anfang des 20. Jahrhunderts
von HONIGSCHMID synthetisiert und kristallografisch von ZACHARIASEN indiziert [30, 31].
Oberhalb von 1900 °C existiert MoSi, in hexagonaler Struktur und weist einen etwas gerin-
geren Siliziumanteil als die tetragonale Modifikation auf. MoSiy ist nahezu stéchiometrisch
aufgebaut, so dass eine interstielle Loslichkeit fiir Fremdelemente, beispielsweise Bor im
Hinblick auf die Steigerung der Oxidationsbesténdigkeit, unwahrscheinlich ist. Dies gilt in
ahnlicher Weise fiir Mo3Si. Von ROSALES et al. konnte gezeigt werden, dass die Mo3zSi-
Phase einen geringen Homogenitétsbereich fiir Silizium zwischen 24-25 at.% aufweist, dem-
nach etwas unterhalb des stochiometrischen Wertes liegt [32-35]. Innerhalb der Gruppe der
Molybdénsilizide hat die MosSizg-Phase (frither félschlicher Weise als MozSis bezeichnet)
den héchsten SP und zeigt von Raumtemperatur (RT) bis SP keine Phasenumwandlung.
MosSis besitzt als einziges der genannten Silizide einen ausgedehnten Homogenitatsbereich
und ist damit pradestiniert fiir das Legieren mit Fremdatomen zur Optimierung der Werk-
stoffeigenschaften. Von NOWOTNY et al. wurde zunéchst eine Borloslichkeit im Gitter der
intermetallischen Matrix von 4,5-5 at.% festgestellt, die entweder substitutionell oder iiber
Leerstellen erfolgt. Dieser Befund wurde spéter von HUEBSCH et al. nach unten auf eine
maximale Borloslichkeit von 2 at.% korrigiert [32, 36].

Abbildung 2.2 auf der néchsten Seite zeigt das Phasendiagramm im binéren Legierungs-
system Mo-B. Bei RT liegen die Molybdénboride MosB, a-MoB, Mo;Bs und MoBy4 vor. Die
Hochtemperaturphasen Mo3zBy, MoB; sowie 3-MoB scheiden sich oberhalb von 1500 °C aus.
Die maximale Loslichkeit von Bor im Mo(MK) betragt rund 1,5 at.% bei einer Temperatur
von 2175 °C. Von den Boriden ist grundsétzlich bekannt, dass sie hohe Schmelztemperaturen
und Festigkeiten sowie sehr gute Korrosionsbesténdigkeit selbst bei Temperaturen oberhalb
von 2000 °C aufweisen, insofern gewiinschte Eigenschaften im Rahmen dieser Arbeit besitzen
[37, 38].
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Abbildung 2.2: Binéres Phasendiagramm Mo-B [39].

2.1.3 Ternares Legierungssystem Mo-Si-B

Eine oxidationsbestdndige sowie mit guten mechanischen Eigenschaften ausgestattete Mo-
lybdén-Basislegierung erscheint bereits nach der kurzen Analyse einiger weniger Eigenschaf-
ten der Legierungssysteme Mo-Si und Mo-B im vorherigen Abschnitt nur iiber deren Kom-
bination mdglich. Die Phasengleichgewichte im Mo-reichen Gebiet des Legierungssystems
Mo-Si-B wurden zuerst von NOWOTNY et al. untersucht, spiter von PEREPEZKO et al.
korrigiert und erweitert [32, 40]. Abbildung 2.3 auf der néchsten Seite zeigt den isothermen
Schnitt bei 1600 °C unter zusétzlicher Angabe der Basislegierungs-Zusammensetzungen,

die in Kapitel 5 dieser Arbeit auf ihre Oxidationsbestdndigkeit untersucht und diskutiert
werden.
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Abbildung 2.3: Isothermer Schnitt durch die Mo-reiche Ecke des terndren Mo-Si-B-
Phasendiagrammes bei 1600 °C unter Angabe der in dieser Arbeit unter-
suchten Grundlegierungszusammensetzungen [32, 40].

Mo5SiB, oder auch T2-Phase genannt, stellt die einzige ternére Phase im System Mo-Si-B
dar und ist wegen seiner Oxidationsbestdndigkeit sowie mechanischen Eigenschaften glei-
chermafsen von Bedeutung. Die T2-Phase steht im Gleichgewicht mit den Siliziden Mo3zSi
und MosSis, den Boriden Mo,B, MoB sowie dem Mo(MK) und stellt das Ubergangsglied
zwischen den Siliziden und Boriden dar. Sie entsteht aus der MosSiz-Phase durch Austausch
von Silizium durch Bor zunédchst unter Bildung der Mischphase Mos(Si,B)s. Mit zunehmen-
der Borkonzentration scheidet sich aus der T2-Phase Mo;B3 aus [40].

Die T2-Phase weist eine raumzentrierte Gitterstruktur auf, die zuerst von ARONSSON
charakterisiert wurde. Dabei besteht eine Elementarzelle mit einer stochiometrischen Zu-
sammensetzung aus 32 Atomen (20 Molybdén, 4 Silizium und 8 Bor). Diese konnen sich auf
vier Untergittern befinden, innerhalb derer aber auch Substitution von Silizium durch Bor
moglich ist [41]. Von PEREPEZKO et al. konnte gezeigt werden, dass die T2-Phase einen aus-
gepragten Homogenitatsbereich entlang der stochiometrischen Zusammensetzung aufweist.
Die Loslichkeit von Silizium und Bor nimmt so mit steigender Temperatur ab, wahrend die
Loslichkeit fiir Molybdéan zunimmt [42, 43|. Ein geringer Stabilitdtsbereich der T2-Phase
garantiert zudem hohe Stabilitdt des Gefiiges bis zu Temperaturen jenseits von 1500 °C.
Niedrige Diffusionskoeffizienten, die zwar der thermischen Stabilitdt zu Gute kommen, er-
schweren eine Modifizierung des Gefiiges [44]. Tabelle 2.1 auf der néchsten Seite zeigt die
wesentlichen physikalischen Eigenschaften der im Rahmen dieser Arbeit relevanten Phasen

im Mo-Si-B-Legierungssystem.
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2.2 Verfahren der Legierungsherstellung

Tabelle 2.1: Ausgewéhlte metallphysikalische Eigenschaften relevanter Phasen im Legie-
rungssystem Mo-Si-B (rot = Molybdén, blau = Silizium, griin = Bor) [45-49].

‘ H MO(MK) ‘ MOgSi ‘ MO5Sig ‘ MO5SiB2 ‘
SP (°C) 2623 2025 2180 > 2100
Gitterstruktur krz kubisch tetragonal tetragonal
(D8))
*® }
Ko o
3
theoretische 6
Dichte p
(g-em™)
Yo bei RT 4.8 6,5 7 6
(105K 1)
k bei RT 138 62,8 34.4 48,9
(W-m™. K1)
Gitter- a = 314,72 a = 489,30 a = 964,83 a = 601,30
parameter (pm) c = 491,30 c = 1103,2

2.2 Verfahren der Legierungsherstellung

Fiir die groftechnische Herstellung von Mo-Si-B-Legierungen sollen die im Labormafsstab
erzielten Werkstoffeigenschaften in vergleichbarer Weise reproduzierbar sein. Daher ist die
Wahl des Herstellverfahrens von entscheidender Bedeutung. Dies hiangt zuletzt nicht nur von
der technischen Umsetzbarkeit, sondern in hohem Mafe auch von wirtschaftlichen Gesichts-
punkten ab. Grundsétzlich konnen bei der Herstellung von Mo-Si-B-Legierungen pulver-
und schmelzmetallurgische Verfahren bzw. ihre Verfahrenskombination eingesetzt werden.
Die grofste Herausforderung besteht dabei in der grofttechnischen Einstellung der gewiinsch-
ten Mikrostruktur, deren Herstellrouten bereits in den 1990er Jahren intensiv beforscht und
patentiert wurden [13, 15, 16, 50|. Durch gezielte Variation der Prozessroute kann die Matrix

entweder kontinuierlich aus Mo(MK) oder intermetallischen Phasen bestehen.

2.2.1 Schmelzmetallurgie

Die Schmelzmetallurgie (SM) erfordert, dass alle am Herstellprozess beteiligten Elemente
in den schmelzfliissigen Zustand iiberfiihrt werden. Zwar konnen Phasenanteile, Korngréfen
und Homogenitat des Gefiiges in Grenzen durch eine Variation der Prozessfithrung ange-
passt werden, jedoch bleibt ein prinzipielles Problem der Herstellung weiterhin bestehen.
Da der SP des Mo(MK) (7}, = 2600 °C) weit iiber den beiden intermetallischen Phasen
(= 2000 °C) liegt, wird dieser immer zuerst erstarren, bevor zum Abschluss auch die bei-
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den intermetallischen Phasen eutektisch erstarren. Dies fithrt zwangsldufig zur Bildung von
Mo(MK)-Inseln, die in einem Netzwerk aus den beiden intermetallischen Phasen einge-
bettet sind und auch durch eine anschlieffende Wérmebehandlung nicht zusammenfinden.
Zusétzlich treten infolge des Abkiihlvorgangs Mikro- und Makrorisse auf [51, 52|. Seitens
der mechanischen Eigenschaften dufiert sich dies in niedrigen Werten der Bruchzahigkeit
und hohe Spréd-Duktil-Ubergangstemperaturen (BDTT, engl. Brittle to Ductile Transition
Temperature) von iiber 1000 °C [53-55].

Zusatzlich wurde berichtet, dass beim schmelzmetallurgischen Herstellungsprozess selbst
nach Warmebehandlung iiber mehrere hundert Stunden herstellungsbedingte Boridsegre-
gationen im thermodynamischen Ungleichgewicht zu finden sind [17]. Ergénzende Prozess-
routen wie Strangpressen oder isothermes Schmieden zur Optimierung der Mikrostruktur
sind aufgrund der hohen Vorwarmtemperatur des Werkzeugs im Bereich von 1800 °C seitens
industrieller Sachzwinge nur schwer umzusetzen. Ein von BERCZIK gewéahlter Ansatz zur Er-
zielung einer zweiphasigen Mikrostruktur mit kontinuierlicher Mo(MK)-Matrix und disper-
giert intermetallischer Phase sieht eine Helium-Rascherstarrung vor, bei der die Schmelze
mittels einer Zerstdubervorrichtung zu Pulver verfestigt wird. Nach einer Warmebehand-
lung wird das Pulver extrudiert und geschmiedet unter Ausbildung einer kontinuierlichen
Mo(MK)-Matrix [56]. Seitens groktechnischer Umsetzung stellt diese Prozessroute trotz op-
timaler Mikrostruktur ein aufwindiges Verfahren dar. Abbildung 2.4 zeigt exemplarische
Mikrostrukturen von Mo-Si-B-Legierungen, die zum einen iiber eine konventionell schmelz-
metallurgische Prozessroute (links) sowie iiber Helium-Rascherstarrung (rechts) hergestellt

wurden.
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Abbildung 2.4: REM-Mikrostruktur der Legierung Mo-12,5Si-8,5B mit den Phasen
Mo(MK)-Mo3Si-T2 aus schmelzmetallurgischer Herstellung (links) und
REM-Mikrostruktur der Legierung Mo-9Si-8B mit den Phasen Mo(MK)-T2
tiber Helium-Rascherstarrung (rechts) [15, 16, 53].
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2.2 Verfahren der Legierungsherstellung

2.2.2 Pulvermetallurgie
Theoretischer und technischer Hintergrund

In der Pulvermetallurgie werden elementare Pulver durch Kompaktieren und Sintern un-
terhalb T, zu Halbzeugen oder Formteilen hergestellt, was bei hochschmelzendem Molyb-
dén von Vorteil ist. Seitens der Fertigungstechnik birgt dies zusétzliche Vorteile wie ho-
he Materialausnutzung und Energieeinsparung bei geometrisch komplexen Strukturen wie
Turbinenschaufeln [57]. Die Pulvermetallurgie im Zusammenhang mit Mo-Si-B-Legierungen
beschreibt zusammengefasst die Verfahrensschritte des mechanischen Legierens (ML), Kom-
paktierens, Sinterns und heifsisostatischem Pressens (HIP, engl. Hot Isostatic Pressing). Das
mechanische Legieren ist erforderlich, weil die Pulver im Rohzustand zumeist nicht ver-
wendbar sind und einer Aufbereitung unterzogen werden miissen. Das Mahlen der Pulver-
mischungen mit hohem Energieeintrag wurde erstmals von BENJAMIN detailliert untersucht
[58, 59]. Durch die intensive mechanische Behandlung kann eine Homogenisierung auf ato-
marem Niveau erreicht werden.

Neben Planetenkugelmiihlen finden vor allem Attritoren zum Mahlen der Pulver Anwen-
dung. Wahrend des Mahlprozesses kommt es stédndig zu Kugel-Pulver-Kugel-Kollisionen.
Hohe Mahlkorperenergien fiihren zur starken Verformung der Pulverpartikel und -kristallite
und einer kontinuierlichen Folge von Verschweiffungs-, Aufbrech- und Wiederverschwei-
fungsvorgéngen [57]. Die kurzzeitig auftretenden Temperaturerh6hungen von einigen hun-
dert Grad Celsius wihrend der Kollisionen ermdoglichen Diffusionsvorgénge innerhalb der
Pulverpartikel [60]. Wegen des hohen Anteils an Defektenergien fithrt dies zur Ausbildung
von metastabilen Phasen oder durch mechanisch induzierte Zwangslosung zu so genannten
tiberséttigten Mischkristallen [61].

Im Falle der Mo-Si-B-Legierungen werden die Elemente Silizium und Bor im Molybdén
wahrend des mechanischen Legierens zunéchst zwangsgelost, um die Ausbildung eines tiber-
sattigten Mo(MK) zu erméglichen. Im néchsten Arbeitsschritt werden die Pulvermischungen
kaltisostatisch kompaktiert (CIP, engl. Cold Isostatic Pressing), wihrend bei der nachfolgen-
den Sinterbehandlung unter Ho-Atmosphére die Ausscheidung der intermetallischen Phasen
innerhalb einer kontinuierlichen Mo(MK)-Matrix stattfindet. In einem letzten Arbeitsschritt
findet die Nachverdichtung des Halbzeugs durch ,HIPpen® statt. Abbildung 2.5 auf der
néchsten Seite zeigt die wesentlichen Unterschiede der beiden Prozesse der Schmelz- und
Pulvermetallurgie zur Erzeugung eines Mo(MK).
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2 Molybdan-basierte Legierungen
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Abbildung 2.5: Schematisches binédres Phasendiagramm zur Darstellung der prinzipiellen
Moglichkeiten, einen tibersittigten Mo(MK) zu erzeugen [62].

Der Vorteil des Mechanischen Legierens liegt in der industriellen Umsetzbarkeit und der
Méglichkeit, ultrafeinkérnige Mikrostrukturen (UFG, engl. Ultra Fine Grained) zu erzielen
|62, 63|. Als nachteilig ist die Problematik von Sauerstoffriicksténden im Pulver zu sehen,
die zu oxidischen Verunreinigungen fithren kénnen sowie hohen Porositdten im gesinterten
Material, die bei Mo-Si-B-Legierungen eine aufwendige HIP-Nachbehandlung erforderlich
machen.

Neben dem Ansatz des mechanischen Legierens wurde von JEHANNO et al. auch die Gas-
Atomisation von Pulver als mogliche Herstellroute zur Erzielung optimaler Mikrostrukturen
untersucht, die allerdings nicht zur Ausbildung einer kontinuierlichen Mo(MK)-Matrix fiihr-
te |55, 64, 65]. Als vielversprechend hat sich ebenfalls eine pulvermetallurgische Prozessroute
mit Mo, SizN, und BN als Ausgangsmaterial erwiesen aufgrund des nur geringen Grades an

Sauerstoffverunreinigung [66].

Mikrostrukturen pulvermetallurgischer Mo-Si-B-Legierungen

Als Ausgangsmaterial der in dieser Arbeit untersuchten mechanisch legierten Mo-Si-B-
Legierungen werden elementare Pulver mit Reinheitsgraden von 99,95% (Molybdén), 99,9%
(Silizium) und 99,6% (Bor) verwendet. Das Ergebnis des Herstellprozesses zeigt Abbil-
dung 2.6 auf der néchsten Seite in Form von FIB-Tomogrammen der in Kapitel 5 auf
ihre Oxidationsbesténdigkeit untersuchten Modelllegierungen Mo-6Si-5B, Mo-9Si-8B sowie
Mo-138Si-12B (at.%).
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2.2 Verfahren der Legierungsherstellung

Abbildung 2.6: FIB-Tomogramme untersuchter terndrer Mo-Si-B-Legierungen mit Darstel-
lung des Mo(MK) fiir die Legierungen Mo-6Si-5B (links), Mo-9Si-8B (mittig)
und Mo-138Si-12B (rechts) [67].

Die hohe Sensitivitat des Legierungssystems gegeniiber Variation des Silizium- und Bor-
gehalts fithrt dazu, dass die Legierungen Mo-6Si-5B und Mo-9Si-8B eine kontinuierliche
Mo(MK)-Matrix aufweisen, wihrend die intermetallischen Phasen in diese Struktur einge-
bettet sind. Bei der Legierung Mo-13Si-12B hingegen wird die Matrix durch die intermetalli-
schen Phasen gebildet, wihrend der Mo(MK) inselartig in diese eingelagert ist. Da durch die
FIB-Tomografie keine Unterscheidung zwischen den beiden intermetallischen Phasen vorge-
nommen werden kann, zeigt Tabelle 2.2 die spezifischen Zusammensetzungen der einzelnen

Phasen in vol.% im thermodynamischen Gleichgewicht bei 1600 °C.

Tabelle 2.2: Phasenzusammensetzung der mechanisch legierten Legierungen Mo-6Si-5B,
Mo-9Si-8B und Mo-13Si-12B (Angaben in vol.%).

Theoretische Phasenzusammensetzung geméfs dem terniren
Phasendiagramm bei 1600 °C (vol.%)

Mo(MK) | MosSi Mo5SiBy (T2-Phase)
Mo-6Si-5B 65,0 15,1 19,9
Mo-9Si-8B 49,2 19,9 30,9
Mo-135i-12B | 264 | 258 178

2.2.3 Phasenstabilitat pulvermetallurgischer Mo-Si-B-Legierungen

Eine wesentliche Herausforderung bei der Entwicklung von Superlegierungen besteht in der
Sicherstellung einer hohen Phasenstabilitit, die das gezielte Design dauerhaft hochtempe-
raturstabiler Mikrostruktur bereits wiahrend der Herstellung ermoglicht. SAKIDJA et al.
berichten, dass Diffusionsvorgdnge im Legierungssystem Mo-Si-B unterhalb von 1700 °C
duferst langsam und trige verlaufen [44]. Insofern ist es wichtig, die Ausscheidung von Oxi-
dationsbestandigkeit und mechanische Eigenschaften einschrankenden metastabilen Phasen
bereits wihrend der Herstellung zu unterdriicken. Im Folgenden werden Argumente auf-

gezeigt, warum seitens der Legierungsthermodynamik die Pulvermetallurgie gegeniiber der
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2 Molybdan-basierte Legierungen

Schmelzmetallurgie bei der Herstellung oxidationsbestdndiger Mo-Si-B-Legierungen zu be-
vorzugen ist.

Langsame Diffusionsprozesse in Mo-Si-B-Legierungen sind vor allem der T2-Phase ge-
schuldet. Platzwechsel zwischen Silizium und Bor werden weitestgehend iiber den Kon-
zentrationsgradienten im Siliziumuntergitter vorangetrieben. Sie erfordern allerdings hohe
Aktivierungsenergien, was durch Versuche an Diffusionspaaren von SUPATARAWANICH et
al. gezeigt wurde. Die Ursache wird in der komplexen Kristallstruktur der intermetallischen
Verbindungen gesehen [68, 69]. Abbildung 2.7 zeigt ein mit FactSage berechnetes quasi-
bindres Phasendiagramm im Legierungssystem Mo-Si-B mit konstanter Borkonzentration
von 8 at.%.
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Abbildung 2.7: Berechnetes quasi-bindres Phasendiagramm Mo-Si-B mit variabler Silizium-
konzentration (B = konst. = 8 at.%).

Oberhalb von 960 °C liegen fiir die beispielhafte Legierungszusammensetzung Mo-95i-8B
die Phasen Mo(MK), Mo3Si und T2 vor, wiahrend bei niedrigeren Temperaturen und lang-
samer Abkiihlung die T2-Phase zu unerwiinschtem Molybdéanborid zerfallt. Zur Einstel-
lung des thermodynamischen Gleichgewichtes nach schmelzmetallurgischer Herstellung der
Legierung sind teilweise Gliihzeiten von mehreren hundert Stunden erforderlich, um ver-
sprodendes MoyB in merklicher Konzentration auflésen zu kénnen [70]. Aufgrund der nicht
vorhandenen Erstarrungspfade beim Einsatz der Pulvermetallurgie wird ausschliefslich die
T2-Phase ausgeschieden. Bei Temperaturen unterhalb von 960 °C befindet sich das Sys-
tem theoretisch betrachtet im thermodynamischen Ungleichgewicht, die langsamen Diffusi-
onsprozesse lassen allerdings erwarten, dass die T2-Hochtemperaturphase dauerhaft stabil
bleibt [36]. Fiir die Beurteilung der Oxidationsbesténdigkeit ist diese Feststellung insofern
von hoher Relevanz, als dass die Reaktionspartner des Sauerstoffs nur in Form der dreipha-
sigen Mikrostruktur Mo(MK)-Mo3Si-T2 zur Verfiigung stehen.
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2.3 Mechanische Eigenschaften

Zur Bestéatigung der thermodynamischen Betrachtungen wurden Untersuchungen an ter-
niaren Mo-Si-B-Legierungen mittels in situ-Hochtemperatur-Rontgendiffraktometrie (HT-
XRD, engl. High-Temperature X-ray Diffraction) vorgenommen und ergénzend durch Dy-
namische Differenzkalorimetrie (DSC, engl. Differential Scanning Calorimetry) abgesichert.
Dazu wurde die Phasenzusammensetzung jeweils bei 1100 °C und bei 950 °C iiber einen Zeit-
raum von mehreren hundert Stunden kontinuierlich mit dem Ergebnis aufgezeichnet, dass
keine Phasenumwandlung in Form einer Ausscheidung von MoyB erkannt wurde. Insofern
bestétigt dies die Tragheit der Diffusionsprozesse fiir die in Tabelle 2.2 auf Seite 15 darge-
stellten Mo-Si-B-Legierungen. Im Hinblick auf Oxidationsreaktionen unterhalb von 960 °C
ist somit davon auszugehen, dass die bei 1600 °C berechneten Legierungszusammensetzun-

gen auch unterhalb von 960 °C giiltig sind.

2.3 Mechanische Eigenschaften

Neben der Herstellung einer hochtemperaturstabilen Mikrostruktur und der im Rahmen
dieser Arbeit noch zu untersuchenden Oxidationsbestdndigkeit stellt die Optimierung der
mechanischen Eigenschaften von Mo-Si-B-Legierungen ein weiteres Ziel der Legierungsent-
wicklung dar. Diese wurden simultan im Rahmen der Teilprojekte der Universitaten Magde-
burg und Bayreuth charakterisiert und optimiert. Im Folgenden wird ein Uberblick iiber den
Entwicklungsstand unter Beriicksichtigung des aktuellen Literaturstandes gegeben. Die neu-
en Legierungen sollen hinreichende Raumtemperaturzahigkeit, niedrige BDTT sowie akzep-
table Kriech- und Ermiidungseigenschaften aufweisen. Dieses Eigenschaftsprofil kann iiber
gezielte Variation der Legierungselementkonzentrationen von Silizium und Bor im ternéren
Phasengebiet, aber auch iiber zusétzliche legierungstechnische Mafsnahmen (Makro- oder

Mikrolegieren) hergestellt werden.

Werkstoffeigenschaften bei tiefen und erh6hten Temperaturen

Das plastische Verformungsvermogen von Hochtemperaturlegierungen wird iiblicher Weise
iiber BDTT bewertet. Untersuchungen an bindren Mo-Si-Legierungen ergaben nicht nur
einen starken Mischkristallhartungseffekt und Korngrenzversprodung durch Siliziumsegre-
gation, sondern auch eine Erhchung der BDTT auf Temperaturen oberhalb von 900 °C.
Diese Eigenschaften sind im Vergleich zu kommerziellen Nickelbasis-Superlegierungen als
nachteilig zu bewerten |71|. Die Duktilisierung des Mo(MK) ist damit eine zentrale Aufgabe
der Legierungsentwicklung.

Weitere Duktilitat reduzierende Faktoren sind die komplexen Kristallstrukturen der in-
termetallischen Komponenten sowie die starken Bindungskrifte zwischen den Atomen, was
Forschungsergebnisse der Gruppe um AKINC zeigen. Die Kombinationen rein intermetalli-
scher schmelzmetallurgisch hergestellter Legierungen auf Basis von Mo3Si-MosSi3-T2 bzw.
MosSiz-MoSis-MoB zeigen zwar gute Kriechbesténdigkeiten, die Molybdénboride fiihren al-
lerdings zu starker Versprodung [19, 20, 72].

17



2 Molybdan-basierte Legierungen

Eine gezielte Verbesserung der Duktilitdt kann einerseits iiber die Herstellroute, ande-
rerseits liber legierungstechnische Mafnahmen realisiert werden. So wurde von KRUGER et
al. gezeigt, dass BDTT von mechanisch legierten Mo-Si-B-Legierungen mit einer Mo(MK)-
Matrix um bis zu 150 K reduziert wird [73]. Der Versuch einer Duktilisierung des Mo(MK)
durch Mikrolegieren wurde zuerst von SCHNEIBEL et al. durch Mikrolegieren geringer Men-
gen Zirkon und MgAl,O4-Spinellpartikeln unternommen |74, 75|. So zeigt Abbildung 2.8
die Mikrostruktur von mechanisch legiertem Mo-9Si-8B-1Zr. Die Mikrostruktur weist, ahn-
lich wie die Basiszusammensetzung Mo-9Si-8B, eine kontinuierliche Mo(MK)-Matrix mit
dispergierten intermetallischen Phasen auf.

i
il B -

Abbildung 2.8: REM-Mikrostruktur der Legierung Mo-9Si-8B-1Zr (links) und BSE-
Aufnahme mit eingefarbten Phasenkontrasten: gelb = Mo(MK),
rot = Mo3Si, violett = T2-Phase, tiirkis = Zr-Oxid (rechts) [76].

Ein wesentlicher Unterschied ist die vergleichsweise feinere Verteilung der Mo(MK)-Kérner
im Zr-legierten Werkstoff, die im Mittel von 1,5 ym auf 1,2 ym reduziert werden konnte.
Die Besonderheiten dieser Legierung hinsichtlich Oxidationsbestdndigkeit sind in Kapitel 6
Gegenstand detaillierter Untersuchungen.

Im Zusammenhang mit Zirkon-Mikrolegieren wird durch das zusétzliche Legierungsele-
ment und dessen sehr geringe Loslichkeit im Mo(MK) (Anhang, s. Abbildung 10.3 auf Sei-
te 170) die Segregation von Silizium auf den Korngrenzen unterdriickt. Statt SiOy bilden sich
Zr0O45 und ZrB,, was zu gesteigerten Korngrenzkohésionskréften fiihrt und so eine zusétzliche
Duktilisierung des Mo(MK) zur Folge hat [77, 78|. Neben deutlich duktilem Werkstoffver-
halten bei 816 °C zeigen die Proben auch bei RT einen partiellen Verformungsbruch bei
etwa 0,5% plastischer Verformung (s. Abbildung 2.9 auf der nichsten Seite). Ein dhnlicher
Effekt wurde auch durch Zulegieren geringer Mengen von Y503, aber auch Rhenium erzielt
[79].
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Abbildung 2.9: Einfluss des Mikrolegierens mit Zirkon und Y,0j3 auf die mechanischen Ei-
genschaften von Mo-Si-B-Legierungen im Drei-Punkt-Biegeversuch bei RT
(links) und 816 °C (rechts) [77].

Neben der Duktilitéat stellt die Zahigkeit, das Widerstandsvermogen gegen Rissausbrei-
tung, eine weitere Werkstoffeigenschaft dar. Die Silizide Mo3Si und Mo;SiBs besitzen zwar
hohe Festigkeiten, zeigen jedoch nur ein eingeschrankt plastisches Verhalten. Die Sprodigkeit
der T2-Phase wird als ein Grund fiir die geringe Bruchzahigkeit von Mo-Si-B-Legierungen
bei RT angenommen. Zwar zeigt die T2-Phase bei Temperaturen um 1400 °C sehr hohe
Festigkeiten, allerdings nur geringe Bruchzéhigkeit bei isotrop elastischem Werkstoffverhal-
ten [80, 81]. Plastisches Verhalten der MosSi-Phase wurde bisher nicht beobachtet [82].
Rissauffangpotential bietet hingegen die Mo(MK)-Phase.

Es ist davon auszugehen, dass fiir zihes Werkstoffverhalten eine kontinuierliche Mo(MK)-
Matrix erforderlich ist. Dazu ist ein Volumenanteil des Mo(MK) von mindestens 45 vol.%
notwendig. Der von SCHNEIBEL et al. und KRUZIC et al. vorgeschlagene Mechanismus hat
hohe Ahnlichkeit zu Nickelbasis-Legierungen, wo hohe Bruchzihigkeiten durch den hohen
Volumenanteil der y-Phase in der Legierung erzielt werden. Zum einen wird davon ausge-
gangen, dass ein durch die Mikrostruktur fortschreitender Riss in der duktilen Mo(MK)-
Matrix aufgefangen wird. Die zur Rissinitiierung notwendige Triebkraft ist im Mo(MK)
relativ gesehen grofer als innerhalb der MosSi- oder T2-Phase und wird durch die kon-
tinuierliche Mo(MK)-Matrix auch nicht umgangen. Zum anderen findet im Mischkristall
Rissiiberbriickung statt, die einer weiteren Offnung des Risses entgegenwirkt [48, 50, 83|. Im
Gegensatz zur y’-Phase zeigen die Mo3Si- und T2-Phase, dhnlich wie MoSis, kein plastisches
Verhalten bei RT. Diese Funktion wird ausschliefslich von der Mo(MK)-Matrix ibernommen
[84].

Verformung bei hohen Temperaturen

Hinsichtlich zeitabhéngiger Werkstoffparameter konnten silizidhaltige Molybdén-basierte
Legierungen legierungstechnisch so weit entwickelt werden, dass sie Nickelbasis-Einkristallen
der 4. Generation iiberlegen sind [15, 16, 55|. Fiir eine hohe Kriechfestigkeit ist die Mi-
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2 Molybdan-basierte Legierungen

krostruktur von grofter Bedeutung. Im Gegensatz zu den Werkstoffeigenschaften bei RT
wird eine moglichst grobkoérnige Mikrostruktur favorisiert. Allerdings kann die Kriechfestig-
keit auch durch gezielte legierungstechnische Mafnahmen gesteigert werden, beispielsweise
durch Zugabe von Niob, welches aufgrund atomarer Gréfenunterschiede Diffusionsvorgénge
reduziert und die Mobilitéit der Versetzungen verringert [85].

Von besonderem Interesse ist die Kriechbestandigkeit der T2-Phase. Sie ist deutlich héher
als beispielsweise bei MoSiy oder SizN, und auch bei MosSiz, was sich durch die komplexe
Kristallstruktur erkléren ldsst [86-88]. Fiir Mo-Si-B-Legierungen wurde bei monotoner Be-
lastung unterhalb von 600 °C kein Kriechen festgestellt. Oberhalb von 900 °C besteht ein
direkter Zusammenhang zwischen Kriechverhalten und dem Risswachstum bei einsinniger

und zyklischer Belastung [89].

Ermiidungsfestigkeit

Zur Ermiidungsfestigkeit existieren bisher nur relativ wenig Literaturdaten. Es ist bekannt,
dass durch den bereits erwihnten Rissauffangmechanismus der kontinuierlichen Mo(MK)-
Matrix ebenfalls ein verbessertes Ermiidungsverhalten zu erwarten ist [83, 90]. Fiir rein
intermetallisch aufgebaute Mo-Si-B-Legierungen zeigen die Daten der Ermiidungsrissaus-
breitung hingegen keramikdhnliches Verhalten [13, 54|. Von ALUR und KUMAR wurde, wie
bereits erwahnt, bei Temperaturen oberhalb 900 °C eine erh6hte Ermiidungsrisswahrschein-

lichkeit beobachtet, die scheinbar durch Kriechvorgénge ausgelost wird [91].

2.4 Legierungselementeinfluss und Phasenstabilitat

Die Zugabe zusétzlicher Legierungselemente im Bereich mehrerer at.% (Makrolegieren) kann
zur gezielten Optimierung der Oxidationsbesténdigkeit und der mechanischen Eigenschaf-
ten sowie einer Dichtereduktion terndrer Mo-Si-B-Legierungen genutzt werden, sofern das
Potential hinsichtlich optimaler Silizium- und Borkonzentration ausgeschopft wurde. Dabei
ist grundséatzlich die hohe gegenseitige Mischbarkeit der Refraktdrmetalle von Vorteil. So
stellen SAKIDJA et al. fest, dass Legierungselemente aus den Gruppen IVb, Vb und VIb des
Periodensystems der Elemente das grofite Potential zur gezielten Eigenschaftsverbesserung
aufweisen [70].

Es wird in diesem Abschnitt ein Uberblick gegeben, inwieweit zusitzliche Legierungsele-
mente Einfluss auf den thermodynamischen Stabilitétsbereich im Dreiphasengebiet Mo(MK)-
Mo3Si-T2 nehmen, um so erste Empfehlungen hinsichtlich der Oxidationsbesténdigkeit ab-
leiten zu kénnen. Dabei wird stets die Forderung berticksichtigt, dass der Mo(MK) als ma-
trixbildende Phase erhalten bleibt. Eine konkrete Beschreibung des Einflusses zusétzlicher
Legierungselemente auf das Oxidationsverhalten wird hingegen erst in Kapitel 6 vorgenom-
men.

Speziell die T2-Phase zeigt eine erhéhte Loslichkeit fiir Ubergangsmetalle. Dies ist in-
sofern bemerkenswert, als dass beispielsweise MoSi; nahezu keine Fremdelementloslichkeit
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aufweist, was legierungstechnische Ansétze deutlich erschwert [92]. In der T2-Phase findet
die Substitution von Molybdén, &hnlich wie im Mo(MK), durch das Fremdelement statt.
Wiéhrend die Zusammensetzung der Metalloide Silizium und Bor im Mo(MK) unveréndert
bleibt, kann die Substitution innerhalb der T2-Phase eine signifikante Verschiebung zur Fol-
ge haben [70]. Die Substitution durch Niob verschiebt das Verhéltnis der Metalloide Si:B
zugunsten von Silizium, wéhrend eine Zugabe von Chrom eine Verschiebung zugunsten von
Bor bewirkt. Die Substitution durch Titan in der T2-Phase nimmt keinen Einfluss auf das
Metalloidverhéltnis [40, 93]. Fiir die Loslichkeit von Fremdelementen in der MosSi-Phase
wird ein dhnliches Verhalten angenommen. Uber diese Phase liegen nur wenige Informatio-
nen vor. So ist beispielsweise bekannt, dass sich Elemente wie Wolfram und Niob nur in
geringer Konzentration austauschen lassen, wihrend die Loslichkeit fiir Titan betrachtlich
ist [94, 95].

Untersuchungen am ternéren Legierungssystem Mo-Si-Al durch NOWOTNY et al. zeigen,
dass eine Zugabe von Aluminium, welches fiir die Bildung schiitzender Oxidschichten re-
levant ist, zur Bildung der Phasen MosSi und MosAl fiithrt. Die Loslichkeit beruht dabei
auf einer liickenlosen Mischreihe zwischen MosSi und MosAl, die beide eine identische A15-
Kristallstruktur aufweisen [96-98|. Die MosSiz-Phase wiederum zeigt hohe Léslichkeiten
fiir Chrom, Titan, Niob, Nickel und Kobalt [99]. Abbildung 2.10 zeigt zusammenfassend
den Einfluss verschiedener Refraktir- und Ubergangsmetalle auf die Phasenstabilitdt von

Mo-Si-B-Legierungen.

Mo-Si-B BCC+T,+A15

Mo-(Re)-Si-B + Cr/V/A
/ \ BCC+T,+T,

Mo-(Re}-Si-B + Nb/Ta/w
BCC+T,+A15  BCC+T,+T,

BCC+T,+D88

Mo-(Re)-Si-B + Ti/Zr/Hf
BCC Stabilizer : Ti, Zr, Hf, V, Nb, Ta, Cr, W, Re
T, Stabilizer . Ti, Zr, Hf, V, Nb, Ta, Cr, W
T, Stabilizer : Nb, Ta,W
A15 Stabilizer : Cr, V, Al
D88 Stabilizer : Ti, Zr, Hf

Abbildung 2.10: Legierungsstrategien und thermodynamische Wechselwirkungen im System
Mo-Si-B nach SAKIDJA et al. [40].

Da Chrom geméf Abbildung 2.10 die Phasen Mo(MK), Mo3Si und T2 gleichsam stabili-
siert, ist davon auszugehen, dass die gewohnte dreiphasige Mikrostruktur erhalten bleibt. So
ist bereits aus dem bindren Legierungssystem Cr-Mo (Anhang, s. Abbildung 10.4 auf Sei-
te 170) bekannt, dass zwischen beiden Elementen eine liickenlose Mischbarkeit besteht. Die
Ubertragbarkeit des Mechanismus auf die intermetallischen Phasen ist demnach anzuneh-
men [100]. Chrom ist aufgrund seiner Cr-Oxid-Schutzschicht bildenden Eigenschaft bekannt

und wird in Kapitel 6 im Detail auf Einfliisse hinsichtlich des Oxidationsverhaltens von
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2 Molybdan-basierte Legierungen

Mo-Si-B-Legierungen untersucht. Entsprechende Legierungszusammensetzungen werden im
Folgenden in Bezug auf Thermodynamik der Legierungsphasen und -mikrostruktur néher
erlautert.

Im Rahmen dieser Arbeit wurden Cr-haltige Legierungen, ausgehend von der Basisle-
gierungszusammensetzung Mo-9Si-8B, mit Konzentrationen zwischen 5-25 at.% tiber die
Prozessroute des mechanischen Legierens hergestellt. Abbildung 2.11 zeigt zwei exempla-
rische Mikrostrukturen der Zusammensetzung Mo-9Si-8B-5Cr (links) und Mo-9Si-8B-25Cr
(rechts). Durch chemische Analyse wurde der Erhalt der bekannten dreiphasigen Mikrostruk-
tur bestétigt, wenngleich der (Mo,Cr)(MK) im Vergleich zu den intermetallischen Phasen
eine hohere Loslichkeit fiir Chrom aufweist. Die (Mo,Cr)3Si-Phase zeigt eine deutlich einge-
schrankte Loslichkeit fiir Chrom, was Untersuchungen durch OCHIAI bestétigen [101]. Eigene
Untersuchungen haben gezeigt, dass die Substitution durch Chrom bei hohen Konzentratio-
nen zu einer merklichen Herabsenkung des SP der intermetallischen Phasen unter 1800 °C
fithrt. Im direkten Vergleich mit herkémmlichen Mikrostrukturen ohne Chrom (s. Abbil-
dung 2.8 auf Seite 18) bewirkt das Legieren seitens der Phasenverteilung und der Legie-
rungsmikrostruktur zwei wesentliche Effekte, die ebenfalls anschaulich aus Abbildung 2.11

hervorgehen.

Abbildung 2.11: REM-Mikrostrukturen der Legierungen Mo-9Si-8B-5Cr (links) und
Mo-9Si-8B-25Cr (rechts): Die Zahlen bezeichnen die jeweils detektierten
Phasen 1=(Mo,Cr)MK, 2=(Mo,Cr)3Si und 3=(Mo,Cr)5SiB, (T2).

Eine geringe Konzentration von 5 at.% Chrom fiihrt bereits dazu, dass die Legierungsma-
trix statt von (Mo,Cr)(MK) durch intermetallische Phasen gebildet wird. Zusétzlich kommt
es mit zunehmender Chromkonzentration zu deutlichem Korn- bzw. Phasenwachstum. Inso-
fern sind etwaige Auswirkungen auf mechanische Eigenschaften in Riickkopplung mit dem
Oxidationsverhalten zu iiberpriifen, was im Rahmen dieser Arbeit jedoch nicht méoglich ist.

Eine weitere Makrolegierungsvariante stellt die Zugabe von Titan dar, die im Idealfall
eine Dichtereduktion der Mo-Si-B-Ti-Legierung unterhalb der von Nickelbasis-Legierungen

ermoglichen kann. Dieser Umstand wird durch eine hohe thermodynamische Stabilitat der

22



2.4 Legierungselementeinfluss und Phasenstabilitét

entstehenden Mischphasen begriindet, die im Folgenden nédher erlautert wird. Eine detail-
lierte thermodynamische Betrachtung im System Mo-Si-B-Ti wurde erstmals von YANG et
al. durchgefiihrt, basierend auf den bereits von SAKIDJA et al. getroffenen Annahmen iiber
das Loslichkeitsverhalten von Titan in den Phasen Mo(MK), Mo3Si und T2 [102, 103].

Ausgehend von einer Basislegierungszusammensetzung Mo-12,55i-8,5B wurden thermody-
namische Berechnungen mit sukzessiv zunehmender Titankonzentration durchgefiihrt. Fol-
gende Phasen scheiden sich im thermodynamischen Gleichgewicht bei 1600 °C aus (s. auch
Abbildung 2.12):

e Mo(MK)-MosSi-T2
e Mo(MK)-Mo3Si-T2-MosSis
e Mo(MK)-T2-MosSi;
o Mo(MK)-MosSiz-T2-TisSis
o Mo(MK)-T2-TisSi;

Bei einer Titankonzentration oberhalb von 27,5 at.% ist anstelle der MosSi- die MosSis-
Phase stabil, bei weiterer Steigerung der Konzentration scheidet sich iiber der MosSis-Phase
Ti5Si3 aus. Ein Austausch von MogSi durch MosSis ldsst in Folge des hoheren Siliziumgehalts
ein verbessertes Oxidationsverhalten erwarten, wiahrend die TisSiz-Phase das Potential der
erheblichen Dichtereduktion birgt [104]. Diese liegt im einphasigen Zustand bei 4,3 g-cm™ bei
nach wie vor hoher 7, von 2130 °C [105].

Mo-12.5Si-8.6B-27.5Ti
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Abbildung 2.12: Thermodynamisches Gleichgewicht von Mo-Si-B-Ti-Legierungen: Molen-
briiche der Phasen als Funktion der Titankonzentration bei 1600 °C (Sili-
zium = konst. = 12,5 at.%, Bor = konst. = 8,5 at.%) [103].

Um den Einfluss von Titan auf die Legierungsmikrostruktur und das Oxidationsver-

halten systematisch untersuchen zu konnen, wurden ternidre Mo-Si-Ti- und quarternére
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2 Molybdan-basierte Legierungen

Mo-Si-B-Ti-Legierungen im Teilprojekt der Technischen Universitdt Darmstadt hergestellt.
Ternédres Mo-37Si-40T1i entspricht der notwendigen Zusammensetzung, um (Mo, Ti)5Siz im
einphasigen Zustand zu erhalten. Abbildung 2.13 (links) zeigt die Mikrostruktur der Le-
gierung, die bis auf geringe prozessbedingte Verunreinigungen, d.h. thermodynamisches
Gleichgewicht konnte wihrend der Warmebehandlung nicht vollsténdig erreicht werden,
an (Ti,Mo)5Si3 einphasig ist. Weiterhin zeigt Abbildung 2.13 (rechts) die Mikrostruktur der
Legierung Mo-9Si-8B-35Ti. Beide Legierungsvarianten wurden iiber eine schmelzmetallur-
gische Prozessroute hergestellt. Die Herstellung der exemplarisch im Rahmen von Kapitel 6
untersuchten Mo-Si-B-Ti-Legierung fand iiber die Pulvermetallurgie statt. Unter Bezugnah-
me auf die thermodynamischen Berechnungen in Abbildung 2.12 auf der vorherigen Seite
weist die Zusammensetzung Mo-9Si-8B-35T1 die Phasen Mo(MK), T2 und Ti5Si; auf.

Abbildung 2.13: REM-Mikrostrukturen der Legierungen Mo-37Si-40Ti (links) und
Mo-9Si-8B-35Ti (geméf den Phasenkontrasten bedeuten: hell = Mo(MK),
grau = T2-Phase, schwarz = Ti5Si3) (rechts) [106].
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3 Thermodynamik und Kinetik von
Metall-Sauerstoff-Reaktionen

Fir die Oxidationsbestdndigkeit von Hochtemperaturlegierungen ist die Bildung dichter
und ausreichend langsam wachsender Oxidschichten an der Oberfliche verantwortlich. Im
technischen Einsatz ist eine Oxidschichtstabilitét bei verformungsfreien und isothermen Be-
dingungen nicht ausreichend. Vielmehr muss gewéhrleistet sein, dass die Oxidschicht ein
ausreichendes Ausheilvermogen besitzt, um Risse und abgeplatzte Bereiche so schnell aus-
zufiillen, dass eine Schidigung des Grundwerkstoffes vermieden wird.

Ob es zu einer Reaktion zwischen Metall und Sauerstoff kommen kann, wird durch die
Thermodynamik bestimmt. Zur Bildung eines Oxides auf der Metalloberfliche wird es so
lange kommen, wie der Sauerstoffpartialdruck der Umgebung grofer ist als der Gleichge-
wichtspartialdruck des Oxides. Wie schnell Oxidschichten gebildet werden und wie dicht
diese sind, hangt allerdings von ihrer Kinetik ab.

3.1 Thermodynamische und kinetische Grundlagen

3.1.1 Chemische Thermodynamik und thermodynamisches
Gleichgewicht

Ob es zur Bildung von Oxid in einem mehrkomponentigen System (hier: ein Mol Oxid
Me,0y) kommt oder nicht, hingt davon ab, welcher der folgenden Zusténde in einem System
den stabileren darstellt:

2 2

?“Me + 0y = 7 Me 0, (3.1)

Ein thermodynamischer Zustand ist eindeutig durch die Konzentration der Komponenten,

Temperatur und Druck festgelegt. Bei konstanter Temperatur und Druck ist die Stabilitét
eines Systems iiber die GIBBSsche freie Enthalpie von Mischphasen unter der Voraussetzung
G = f(T,p) definiert:

G=H-TS (3.2)

Im thermodynamischen Gleichgewicht erreicht die freie Enthalpie ihr Minimum (dG = 0).
Unter isothermen und isobaren Versuchsbedingungen ist eine Anderung der freien Enthalpie

nur vom chemischen Potential p; der Komponente i abhéangig:
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3 Thermodynamik und Kinetik von Metall-Sauerstoff-Reaktionen

Das chemische Potential p; beschreibt im Allgemeinen die Abhéngigkeit der freien Ent-
halpie G von der Zusammensetzung der Mischphase und lautet in seiner allgemeinen Form:
i = Y + RTIna; (3.4)

Darin bedeuten p? das chemische Potential des Standardzustandes, a; die Aktivitit der
Komponente i und R die allgemeine Gaskonstante (8,314 J-K'mol ™). Die freie Reaktions-
enthalpie AG einer Reaktion wird weiterhin definiert als:

Hierin entsprechen wv; den vorzeichenbehafteten stochiometrischen Koeffizienten. Glei-
chung (3.4) und (3.5) in Kombination ergeben demnach:

AG = Z Vi) + RTZ vilna; (3.6)

AG = AG° + RTInK, (3.7)

AG)| reprasentiert die standardisierte freie Reaktionsenthalpie, K, die Gleichgewichtskon-
stante fiir die betrachtete Reaktion. Bei entsprechender Temperatur und Druck ergibt diese
sich zu:

K, =]]a (3.8)

Da im Gleichgewicht AG = 0 gilt, kann K, auch tiber die in Gleichung (3.7) dargestellte
Beziehung ausgedriickt werden:

AG® = —RTInkK, (3.9)

Das Massewirkungsgesetz fiir die Gleichung (3.1) kann demnach folgendermafen aufge-
stellt werden:

(arre,0,)?
(a'Me) 2TapOg

Da die Aktivitdten reiner kondensierter Phasen dem Wert Eins entsprechen, kann der

K, = (3.10)

Gleichgewichtspartialdruck fiir Oxide aus den Gleichungen (3.9) und (3.10) entsprechend
der folgenden Gesetzmaéfigkeit beschrieben werden:

po, = exp( ) (3.11)

RT
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3.1 Thermodynamische und kinetische Grundlagen

Die in Gleichung (3.11) genannte Beziehung ermdoglicht Aussagen iiber die thermody-
namische Stabilitdt von Oxidphasen. Dabei stellen Ellingham-Richardson-Diagramme ein
wichtiges Hilfsmittel bei der Bewertung der Metall- und Oxidstabilitédt in Anwesenheit von
korrosiven Gasen dar, die in einschlidgigen Monografien zu finden sind [9, 12, 107]. Thermo-
dynamische Gleichgewichtsbetrachtungen im Rahmen dieser Arbeit fanden zumeist unter
Zuhilfenahme der Thermodynamiksoftware FactSage! statt. Dabei handelt es sich um ein
kommerziell erhéltliches Energieminimierungsprogramm, welches auf externe, teils benut-
zerspezifische, teils kommerzielle Datenbanken zugreift. Zur Energieminimierung wird der
so genannte CALPHAD-Formalismus (CALculation of PHAse Diagrams) verwendet. Die
CALPHAD-Methode liefert analytische Ausdriicke aller thermodynamischen Zustandsfunk-
tionen eines Systems. Die freien Enthalpien der Phasen eines Systems werden als Funktion
der Zustandsgrofsen (7', p, ¢) berechnet unter Einbeziehung einer Vielfalt von mathemati-
schen Modellen (z.B. Modell idealer und nicht-idealer Losung, Untergittermodell und Asso-

ziatmodell), die im Rahmen dieser Arbeit nicht vorgestellt werden.

3.1.2 Kinetik und Oxidationsmechanismen

Im Anfangsstadium der Oxidation kommt es zunéchst zur Adsorption und Dissoziation von
Sauerstoff auf der metallischen Oberflache. Die reversible Adsorption von Sauerstoffmolekii-
len findet statt, bis der zur Bildung des Oxides erforderliche Sauerstoffpartialdruck erreicht
ist. Die Sauerstoffmolekiile werden atomar aufgespalten, dass es zur irreversiblen Reaktion
mit Elektronen aus dem Metallgitter kommen kann und iiber Chemisorption der Einbau in

das Metallgitter stattfindet [108]. Der Prozess kann auch wie folgt dargestellt werden:

Os(g) = Os(ad) — 20(ad) + 2~ — 20* (chem) (3.12)

Auf der Substratoberfliche kommt es zunéchst zur Bildung von Oxidkeimen, die zunéchst
lateral zu einem diinnen Oxidfilm aufwachsen. Im weiteren Verlauf folgt ein durch Anionen-
und/oder Kationendiffusion kontrollierter Prozess. Dieser wurde zunéchst von WAGNER der-
art beschrieben, dass fiir eine kontinuierlich ablaufende Oxidationsreaktion die Auswarts-
diffusion von Metall- und/oder die Einwértsdiffusion von Sauerstoffionen unter Beachtung
der Elektroneutralitiatsbedingung erfolgen muss [107, 109]. Da die Diffusionsgeschwindigkei-
ten von Metall- und Sauerstoffionen im Oxid in der Regel sehr unterschiedlich sind, wird
vereinfachend zwischen den zwei in Abbildung 3.1 auf der néchsten Seite dargestellten Aus-

priagungen fiir diffusionskontrolliertes Schichtwachstum unterschieden.

LGTT-Technologies, www.factsage.com
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3 Thermodynamik und Kinetik von Metall-Sauerstoff-Reaktionen

Oxid Oxid
Metall M2t 0, Metall 0,
2e” 2e”
M = M2+ 4 2¢- 30, + 26" 2 0%
M2* 4+ 2e”+ 30, = MO M+ 0% 2 MO + 2e”

Abbildung 3.1: Transportphdnomene von Hochtemperaturoxidationsprozessen bei Katio-
nenmobilitdt (links) und Anionenmobilitat (rechts) [12].

Wandern die Sauerstoffanionen schneller durch die Oxidschicht als die Metallkationen,
wachst die Schicht vorwiegend von innen an der Grenzflache zum Metall. Sofern die Metall-
kationen schneller durch die Oxidschicht wandern als die Sauerstoffanionen, kommt es vor-
wiegend zum Schichtwachstum aufen an der Oxid/Luft-Grenzfléche. Die unterschiedlichen
Beitrage zu einer Transportart kénnen von Faktoren wie Temperatur oder Sauerstoffparti-
aldruck abhéangen [12].

Je nach Werkstoff und Versuchsbedingungen findet die Hochtemperaturoxidation nach
unterschiedlichen, im Folgenden aufgefiihrten Gesetzméfigkeiten statt. Fiir die meisten Me-
talle gilt unterhalb von 500 °C ein logarithmisches Zeitgesetz. Bei hohen Temperaturen
wird gewohnlich lineare, parabolische, ,katastrophale Oxidation oder so genannte Durch-
bruchoxidation (engl. Breakaway Oxidation) beobachtet. Das schichtdickenabhéngige Oxi-

dationszeitgesetz wird in seiner allgemeinen Form wie folgt dargestellt:

dX
= ) (3.13)

Die Bildung einer nicht-diffusionsdichten Oxidschicht unter einem zeitlich linear zuneh-

menden Oxidationsverlauf wird tiber das lineare Zeitgesetz ausgedriickt:

dX
=k 3.14
dt : (3.14)

Durch das kleine Verhaltnis des Oxid- zu Metallvolumen konnen sich in der Oxidschicht
risshildende Zug- und Wachstumsspannungen aufbauen, was freien Sauerstoffzutritt zum
Metallsubstrat ermoglicht. Integration von Gleichung (3.14) liefert folgenden Zusammen-

hang:

X =kt (3.15)

Das parabolische Zeitgesetz gilt unter der Voraussetzung eines diffusionskontrollierten Re-

aktionsablaufs, der innerhalb der Oxidationsreaktion geschwindigkeitsbestimmend ist. Dies

28



3.1 Thermodynamische und kinetische Grundlagen

ist moglich, da innerhalb von Metallverbindungen sowohl Ionen als auch Elektronen beweg-
lich sind, wahrend die Reaktionspartner rdaumlich getrennt voneinander vorliegen. Voraus-
setzung ist die Bildung einer porenfreien Deckschicht unter Einstellung des lokalen ther-
modynamischen Gleichgewichtes, was gleichzeitig die Triebkraft der Reaktion darstellt. Das
Zeitgesetz der Oxidation nimmt dabei folgende Form an:

aX k,

— = 3.16

a X (3.16)
Die parabolische Oxidationskonstante k, kann wiederum durch Integration bestimmt wer-
den:

X? = 2kt (3.17)

Unter der Annahme, dass Am die Massezunahme, A die Probenoberfliche und &, die
massebezogene Oxidationskonstante darstellen, kann bei gravimetrischer Aufzeichnung der
Massednderung iiber die Zeit das parabolische Oxidationsgesetz wie folgt ausgedriickt wer-
den:

A 2
(Tm) — 21 (3.18)

Einige Oxide wie SiO, zeigen linear-parabolisches Oxidationsverhalten. So wird fiir kurze
Oxidationszeiten und niedrige Temperaturen eine linear wachsende Oxidschicht gebildet,
deren Wachstumsrate mit zunehmender Zeit oder Temperatur in einen parabolischen Ver-
lauf iibergeht. Linear-parabolisches Oxidationsverhalten wird auch im Anfangsstadium der
Oxidation beobachtet, wenn auf der Metalloberfliche zunéchst nur einzelne Oxidkeime vor-
handen sind [110]. Bei der ,Breakaway-Oxidation* wird zwar zu Oxidationsbeginn ein para-
bolisch wachsender Oxidfilm ausgebildet, der allerdings aufgrund der geringen Haftung zu
Abplatzungen und Masseverlust fithrt. Das periodische Abplatzen und Ausheilen der Deck-
schicht ist mit einem schnellen Verbrauch Oxidschicht bildenden Elementes verbunden.

Bestimmte Metalle wie Molybdén, Wolfram oder Chrom bilden beim Uberschreiten von
Temperaturobergrenzen fliichtige Oxide mit der Konsequenz stetigen Masseverlustes. Diese
Gesetzmékigkeit wird ,katastrophale Oxidation” genannt. Begilinstigend wirken hohe Sau-
erstoffaktivitdten und Stromungsgeschwindigkeiten. Das Zeitgesetz beriicksichtigt die Ver-
dampfung sowie die Schutzschichtbildung geméfl des parabolischen Zeitgesetzes. Durch Le-
gieren mit Silizium oder Aluminium wird der Verdampfungsprozess durch eine parabolisch
wachsende Schutzschicht entweder deutlich abgemildert, so dass sich der Masseverlust auf
ein Minimum reduziert, oder es kommt nach einer hinreichenden Zeitspanne zur vollsténdi-

gen Passivierung des Werkstoffes:

—— =2, (3.19)
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3 Thermodynamik und Kinetik von Metall-Sauerstoff-Reaktionen

Die Oxidationskonstante k, driickt dabei die Rate des Masseverlustes bzw. die Verdamp-
fungsrate aus. Abbildung 3.2 fasst die genannten Oxidationsgesetzmiéfigkeiten schematisch
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Abbildung 3.2: Kinetische Gesetzméfigkeiten der Hochtemperaturkorrosion [9].

Bei der Quantifizierung von Verdampfungsraten infolge , katastrophaler Oxidation” in An-
wesenheit oder wiahrend der Ausbildung einer Schutzschicht ist es wichtig, zwischen dem
Anteil des Masseverlustes durch Verdampfung und der durch Diffusion von Sauerstoff hin-
zugewonnenen Masse differenzieren bzw. auch unter Anwesenheit von mehr als einer fliichti-
gen Spezies individuelle Verdampfungsraten bestimmen zu kénnen. Wahrend beispielsweise
Cry03 oberhalb von 1100 °C in Form von CrOj an der Grenzfliche Oxid/Luft verdampft,
kann es simultan durch Diffusion zur Neubildung von Cr,O3 an der Grenzfliche Metall /Oxid
kommen. Die Verdampfungsrate fliichtiger Reaktionsprodukte kann in guter Ndherung iiber
die HERTZ-LANGMUIR-KNUDSEN-Gleichung (3.20) fiir Verdampfungsvorgidnge im Vakuum

von einer ebenen Flache mit konstanter Rate bestimmt werden:

/2
i MW;\'!

kj = ——t = 44 3p; 3.20
S2Im kT 5P ( T ) (3.20)

Darin bedeuten k; die Verdampfungsrate, p; der Partialdruck der relevanten Gasspezies,

m,; die Masse eines Molekiils der Spezies i und k die BOLTZMANN-Konstante. Im rechten Teil

2 -1

von Gleichung (3.20) wird der Zusammenhang vereinfacht um als Grofenangabe kg-m™-s

verwenden zu konnen. Dabei steht MW, fiir die Molmasse der jeweiligen Gasspezies [14].

3.1.3 Volumendiffusion in Festkorpern

Die Diffusion beschreibt allgemein thermisch aktivierte Transportvorgénge in einem Korper
einheitlicher Phase, wenn ein Stoff mit unterschiedlicher Konzentration vorliegt. Dabei wird

Materie in Form von Atomen, Molekiilen oder Ionen von einem Bereich des Systems in
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3.1 Thermodynamische und kinetische Grundlagen

einen anderen transportiert als Folge zufalliger, statistischer molekularer Bewegungen, die
nicht auf eine dufsere Krafteinwirkung zurtickzufiithren sind [111]. Wéhrend in Metallen und
Legierungen die Diffusion von Atomen vorherrschend ist, findet in Oxiden Ionendiffusion
statt, die an anderer Stelle erldutert wird. Voraussetzung fiir Diffusion in Metallen sind
Kristallbaufehler, die nicht im thermodynamischen Gleichgewicht stehen. Innerhalb von

Metallen kann Volumendiffusion {iber Leerstellen oder iiber Zwischengitteratome erfolgen,

50

OO0 00O

Abbildung 3.3: Gitterdiffusionsvorgénge in Form von Leerstellendiffusion (links) und Zwi-
schengitterdiffusion interstitiell geloster Atome (rechts).

wie in Abbildung 3.3 schematisch dargestellt.

Der Leerstellenmechanismus kann sowohl die Selbstdiffusion in einem Reinmetall als auch
die Fremddiffusion von Substitutionsatomen in einem Mischkristall beschreiben. Das diffun-
dierende Atom verldfst dabei seinen Gitterplatz, besetzt eine Leerstelle und kann iiber diese
weiterwandern. Elemente mit einem kleinen Atomradius wie Sauerstoff, Stickstoff, Kohlen-
stoff und Wasserstoff diffundieren hingegen iiber den Zwischengittermechanismus [112].

Diffusionsprozesse werden quantitativ iiber die Diffusionsstromdichte J beschrieben, unter
der man die Anzahl der Teilchen, die pro Zeiteinheit durch eine Einheitsflache senkrecht zum
Diffusionsstrom treten, versteht. Unter Anwesenheit eines Konzentrationsunterschiedes von
Atomen oder Molekiilen fithrt dies zu einem, den Konzentrationsgradienten ausgleichenden
Teilchenstrom. In thermodynamischen Grofen ausgedriickt bedeutet dies, dass die treibende
Kraft der Diffusion der Unterschied des chemischen Potentials zwischen zwei Gebieten ist.
Dieser Zusammenhang wurde von FICK in Analogie zur Warmeleitungsgleichung erkannt

und in empirischer Form durch das erste FicKsche Gesetz ausgedriickt [113].

de Ac  —D(cy — 1)
J=—-D—=—-D = 3.21
dx AX X (3:21)
Die Diffusionsstromdichte hédngt zum einen vom Konzentrationsgradienten j—;, zum an-

deren von einer temperaturabhédngigen Proportionalitdtskonstanten, dem Diffusionskoeffi-
zienten D, ab. Dieser ist materialabhéngig und beschreibt die Geschwindigkeit der Atom-
bewegung. Das negative Vorzeichen bedeutet, dass sich die Diffusionsstromdichte dem Kon-
zentrationsgradienten entgegengesetzt bewegt, demnach bestrebt ist, Konzentrationsunter-
schiede auszugleichen. Den Zusammenhang zwischen Diffusionskoeffizient und Temperatur
beschreibt eine Arrhenius-Gleichung:

D = D, exp(—%) (3.22)
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Bei diffusionskontrollierter Oxidation besteht zwischen der parabolischen Oxidationskon-
stanten aus Gleichung (3.17) und erstem FicKschen Gesetz folgender Zusammenhang [14]:

k, = QD(c1 — ca) (3.23)

Das spezifische Oxidvolumen €2 bezieht sich auf eine Mengeneinheit der diffundierenden
Spezies. Da Diffusionsvorginge die Kontinuitdt der Massestrome voraussetzen, muss die
Voraussetzung erfiillt sein, dass innerhalb des Systems weder eine Materiequelle noch -senke
vorhanden sind. Die Summe aller vorzeichenbehafteten Strome in einem Kontrollelement
muss gleich der zeitlichen Anderung der Stoffkonzentration innerhalb des Volumens sein.
Dies bedeutet, dass die Stoffmenge, die in einem Zeitintervall in das Kontrollelement hinein-
stromt, gleich der ist, die wieder herausstréomt. Die Konzentration innerhalb des Volumens
bleibt unverandert:

, oc
divJ = 5 (3.24)

Wihrend das erste FiCKsche Gesetz von zeitlich unverédnderlichen Konzentrationsgra-
dienten ausgeht, ist fiir die meisten Anwendungen weniger der Teilchenfluss als mehr die
Konzentrationsinderung in Abhéngigkeit von Zeit und Ort von Bedeutung. Dieser Zusam-
menhang wird {iber die Stromdichte und die Kontinuitétsbedingung in Form des zweiten
Fickschen Gesetzes unter der Voraussetzung eines konzentrationsunabhéngigen Diffusions-
koeffizienten beschrieben [114]:

dc 9, _dc D%c
i 8_x(D8_x) = Dw (3.25)
Die praktische Anwendung des zweiten FiCKschen Gesetzes auf reale Systeme findet iib-
licher Weise unter Verwendung numerischer Methoden zur Losung partieller Differential-
gleichungen statt. Die Literatur beschrankt sich auf die analytische Losung einiger ausge-
wahlter Diffusionsprobleme, die in der einschlégigen Literatur nachvollzogen werden konnen
[113, 115]. Fiir das Diffusionsproblem eines unendlichen eindimensionalen Halbraumes mit
dem Definitionsbereich 0 < x (s. Abbildung 3.4 auf der néchsten Seite) wird angenommen,
dass am Rand des betrachteten Gebiets eine zeitkonstante Konzentration ¢, einer diffundie-

renden Spezies vorliegt.
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konstante Randkonzentration
der diffundierenden Spezies
(unendlicher Vorrat)

Abbildung 3.4: Diffusion im unendlichen Halbraum mit konstanter Randkonzentration zum
Zeitpunkt t = 0 als Beispiel eines analytisch l6sbaren Diffusionsproblems.

Innerhalb des Halbraumes sei die Anfangskonzentration der diffundierenden Spezies gleich

Null mit den Anfangs- und Randbedingungen:

c(t>0,2=0)=cs (3.26)

c(t=0,2>0)=0 (3.27)

Die analytische Losung dieses Diffusionsproblems wird iiber die Gleichung (3.28) ausge-

driickt, in welcher der Ausdruck er f( 5 fﬁ) die GAUSSsche Fehlerfunktion beschreibt, deren

Werte tabellarisch, z.B. in [113|, wiedergegeben sind:

c(x,t) = ¢4

1 —erf(Q\/m)] (3.28)

3.1.4 Transportphdnomene in Metalloxiden

Der Materiefluss durch eine Oxidschicht wird gewohnlich unter der Voraussetzung einer dif-
fusionskontrollierten Reaktion vollstandig abgebildet. In besonderen Fillen muss allerdings
auch die Permeation von Gasmolekiilen durch eine Oxidschicht beriicksichtigt werden, um
die Oxidationsprozesse vollstdndig beschreiben zu konnen. Im Folgenden wird auf beide

Mechanismen eingegangen.

Diffusion

Um Diffusionsvorgénge in Oxiden betrachten zu kénnen, ist die Kenntnis ihrer Defektstruk-
turen in Form von punktférmigen Gitterfehlern und elektronischen Defekten, des Fehlstel-
lengleichgewichtes sowie der Konzentration dieser Fehlstellen notwendig [9]. Grundsétzlich
wird zwischen ideal-stochiometrischen Oxiden und Oxiden mit Stéchiometrieabweichung
unterschieden. Nicht-stochiometrische Oxide werden auch als n- oder p-Halbleiter bezeich-
net. Allerdings kann bei den meisten Oxiden keine klare Zuordnung zu einer Defektklasse

getroffen werden, da zumeist unterschiedliche Defekte simultan auftreten. Selbstverstand-
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lich gilt unter diesen Voraussetzungen die Einhaltung der Elektroneutralitat. Es wird daher
gewOhnlich eine Einteilung hinsichtlich der vorherrschenden Defektart vorgenommen.

Die dominanten Defektarten stochiometrischer Oxide sind Schottky- und Frenkel-Defekte.
Die treibende Kraft hinter den Schottky-Defekten ist ein Leerstellenmechanismus. Dabei
wird die Elektroneutralitdt durch die identische Anzahl an Leerstellen im Kationen- und
Anionengitter aufrechterhalten, wihrend Kationen und Anionen frei beweglich sind.

Frenkel-Defekte hingegen beschreiben nur Fehler im Kationengitter. Elektroneutralitét
wird iiber Ladungsausgleich einer equivalenten Anzahl an Einlagerungsatomen gewéhrleis-
tet, wihrend nur Kationen beweglich sind.

Beide Mechanismen konnen allerdings streng genommen nicht zur Beschreibung von Dif-
fusionprozessen in Ionenkristallen verwendet werden, da der Transport von Elektronen nicht
beriicksichtigt wird [12, 108]. Um die simultane Bewegung von Ionen und Elektronen be-
schreiben zu konnen, ist die Annahme notwendig, dass Oxide nicht-stochiometrische Ver-
bindungen sind.

Oxide mit Anionendefekten weisen relativ zur stéchiometrischen Zusammensetzung ent-
weder einen Uberschuss oder Mangel an Sauerstoff auf. Sauerstoffmangel (MO, _,) ist mit
der Anwesenheit von Sauerstoffleerstellen verbunden (Beispiel: TiOo, ZrOs,), wihrend im Fall
des Sauerstoffiiberschuss (MO,+,) der iiberschiissige Sauerstoff iiber einen Zwischengitter-
mechanismus eingelagert wird (Beispiel: UO,, praktisch aber unwahrscheinlich). Oxide mit
Kationendefekten hingegen verfiigen relativ zur stochiometrischen Zusammensetzung entwe-
der iiber einen Uberschuss oder Mangel an Metall. Oxide mit einem Metalldefizit (M,_,,0)
zeigen eine Abweichung von der reguldren atomaren Ordnung in Form von Metallionen-
leerstellen (Beispiel: CroO3). Demgegeniiber wird bei einem Metalliiberschuss (M,,,) dieser

gewohnlich iiber den Zwischengittermechanismus eingebaut (Beispiel: ZnO).

Gaspermeation

Die Gaspermeation beschreibt im Gegensatz zur Festkorperdiffusion den Transport von
Sauerstoffmolekiilen iiber die Gasphase, beispielsweise durch eine Oxidschicht. Dies wird
beobachtet, wenn die Integritét einer Diffusions(oxid)schicht durch Risse und Abplatzungen
beeintréchtigt ist. Allerdings wurde schon 1961 von NORTON beobachtet, dass molekularer
Sauerstoff durch eine scheinbar intakte SiOy-Schicht dringen kann [116]. Chemische Wech-
selwirkung mit dem Kristallgitter besteht dabei so gut wie nicht, da angenommen wird,
dass im weitestgehend kovalent gebundenen SiO, eine fixe Sauerstoffkonzentration herrscht
[117].

Die Grundstruktur von thermisch gewachsenem SiO, besteht aus Silizium-Sauerstoff-
Tetraedern (SiOy), die zwar eine Nahordnung aufweisen, aufgrund der zufilligen Anordnung
der Tetraeder allerdings keine Fernordnung zeigen. Bis unterhalb von 1400 °C liegt daher ei-
ne amorphe Gitterstruktur vor. Die nicht vorhandene Fernordnung fithrt dazu, dass sich eine
mehr oder weniger offene Netzwerkstruktur bildet, von der man annimmt, dass Lécher und
Kaniéle eine Gaspermeation ermdoglichen [108]. Experimentell wurde gezeigt, dass simultan
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3.1 Thermodynamische und kinetische Grundlagen
Diffusion und Permeation in der Glasstruktur stattfinden [118]. Seitens der Literatur wird

davon ausgegangen, dass Gaspermeation im Vergleich zur Diffusion von lonen ratenbestim-
mend ist [119]. Abbildung 3.5 zeigt die drei giiltigen Transportmechanismen von Sauerstoff

in SIOQ
M D Sauerstoffleerstelle
O ' Sauerstoffatom

1 2 ° ilizi
._‘ Siliziumatom

Abbildung 3.5: Schematische Darstellung der Sauerstofftransportvorgénge in amorphem
SiOy mit: 1 = Permeation von Molekiilen durch innere Kanéle, 2 = Aus-
tausch von Sauerstoff iber Leerstellen im Zwischengitter und 3 = Austausch
von Netzwerksauerstoff und molekularem Sauerstoff iiber interstitielle Dif-
fusion [119].

3.1.5 Analytische Beschreibung der inneren Oxidation

Die Bildung innerer oxidischer Ausscheidungen als Folge einer nicht-schiitzenden &ufseren
Oxidschicht 1ékt sich am einfachsten durch das von WAGNER vorgeschlagene Modell zur
inneren Oxidation beschreiben [109]. Dabei handelt es sich strenggenommen um einen uner-
wiinschten Prozess, der zu Beeintrachtigungen der Eigenschaften des metallischen Substrates
fithren kann.

Innere Oxidation tritt auf, wenn po, im Randschichtbereich der Legierung hoch genug ist,
um unedlere Elemente durch Diffusion von Sauerstoff in das Werkstoffinnere zu oxidieren
[14]. Die kritische Konzentration an unedlem Legierungselement B, i bei der in der
Legierung AB der Ubergang von innerer Oxidation zu duferer Schichtbildung unter Bildung
des Oxides BO, stattfindet, wurde von WAGNER durch folgende Beziehung ausgedriickt:

krit

cpt > (3.29)

Hg*C DOVLeg 1z
20 ° DgVo,

Hierin kennzeichnet c¢p die Sauerstoffioslichkeit im edleren Metall A, Do und Dpg die

Diffusionskoeffizienten des Sauerstoffs und des Elementes B in der Legierung. Vi, und Vo,
bezeichnen die Molvolumina der Legierung bzw. des Oxides. Die Funktion ¢* = f(Vos/Vieg)
beschreibt den kritischen Volumenanteil des Oxides, bei dem der Ubergang zu duferer Oxi-
dation einsetzt [12]. Gemék Gleichung (3.29) kann dies durch Bereitstellung einer ausrei-
chend hohen Konzentration an Legierungselement B, aber auch iiber Herabsetzung von po,
geschehen.

Betrachtet man eine Probe einer Legierung mit einer unedleren Komponente B innerhalb

einer sauerstoffhaltigen Gasatmosphéire, kommt es nach Adsorption, Chemisorption und
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Diffusion des Sauerstoffs zur Reaktion und Bildung des Reaktionsprodukts an der Reakti-
onsfront ¢ (zum Zeitpunkt t = 0 befindet sich die Reaktionsfront auf der Probenoberfliche
mit x = 0). Das Reaktionsprodukt wird als stabil vorausgesetzt, der Zerfall in seine Eduk-
te wird demnach vernachlassigt. Die Oxidationstiefe bei der inneren Oxidation wird als
proportional zur Sauerstoffpermeabilitdt im Metall angenommen.

Weiterhin wird vorausgesetzt, dass durch Bildung der Oxidausscheidungen keine Wech-
selwirkungen mit dem diffundierenden Sauerstoff bestehen. Unter der Voraussetzung eines
konzentrationsunabhéngigen Diffusionskoeffizienten kann die Position der Ausscheidungs-

front als Funktion der Zeit wie folgt ausgedriickt werden:

£(t) = 2yy/Dot (3.30)

Der Koeffizient v ist dabei fiir die weiteren Betrachtungen noch zu bestimmen. Folgende

Bedingungen werden weiterhin festgelegt:
cg=0 fiur 0<z<¢ t>0 (3.31)

co=0 fir E<z, t>0 (3.32)

In Bezug auf das reine Diffusionsverhalten des Metalls und des Sauerstoffs in einem un-
endlichen Halbraum, in den Sauerstoff eindiffundiert, ergeben sich die folgenden Randbedin-
gungen einer zeitlich invarianten Sauerstoftkonzentration cf, an der Probenoberfliche und
den Anfangsbedingungen fiir konstante Ausgangskonzentrationen des Sauerstoffs und des
Metalls:

co=ch fuirx=0,t>0 (3.33)
cp=c% firz>0,t=0 (3.34)
co=0 firz>0,t=0 (3.35)

Daraus folgen unter Beriicksichtigung des zweiten FiCKschen Gesetzes geméfs [120] die

beiden analytischen Losungen:

B er f(5vDpt
. er fe(5v/ Dot
CO(SU,t) = Co 1-— W] (337)

Uber eine Konzentrationsbilanz an der Ausscheidungsfront kann der Koeffizient v ermit-

telt werden. Dies geschieht durch Anwendung des ersten FiCKschen Gesetzes. Die Fliisse des
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3.1 Thermodynamische und kinetische Grundlagen

Sauerstoffs und des Metalls an der Stelle x = £ kénnen unter Beachtung der Stéchiometrie

bestimmt werden.

0 ox

Einsetzen von Gleichung (3.36) und (3.37) in Gleichung (3.38) ergibt:

lim {DBM} = lim {DOM} (3.38)
r=E+e r=£—¢

€o — elr’f(fy) CXp 72 (339)
b\ Beexp(y?p2)erfe(vy/52)
Ausgehend von Gleichung (3.39) werden im Nachfolgenden zwei Grenzfélle der inneren

Oxidation abgeleitet, die schematisch in Abbildung 3.6 dargestellt sind. Dabei zeigt Abbil-
dung 3.6 (links) die Situation, dass ausschliefslich Sauerstoffmobilitidt vorhanden ist, wéhrend

Abbildung 3.6 (rechts) auch die Diffusion des unedleren Legierungselementes B zulédsst.

Ceoy - =] cg CRQy |- semcmriemeaced
1 L 0
: I Cs

° f ° !

° |
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Legierung Gas

“— X —»

Abbildung 3.6: Schematische Darstellung der Bildung innerer Ausscheidungen eines stabilen
Oxides und die Reaktionsprofile der Reaktanden bei reiner Sauerstoffdiffu-
sion (links) und gleichzeitiger Diffusion der Legierungskomponenten B und

O (rechts) [14].

Wird die Diffusionsgeschwindigkeit der Legierungskomponente B im Vergleich zur Sauer-
stoffdiffusion vernachlassigt, kann die Randkonzentration des Sauerstoffs ¢f, deutlich gerin-

ger als die Anfangskonzentration des Metalls ¢, angenommen werden:

D c?
D—i < g <1 (3.40)
B

Aus Gleichung (3.39) folgt dann fiir den Parameter v und die Tiefe der Ausscheidungsfront
¢ als Funktion der Zeit:

(3.41)

£(t) = |20 Dot (3.42)
Cp
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Das Fortschreiten der Diffusionsfront wird demnach ausschlieflich durch die Sauerstoffdif-
fusion bestimmt (s. auch Abbildung 3.6 (links)). In guter Naherung fiihrt zu einem linearen
Verlauf der Sauerstoffkonzentration innerhalb der Zone der inneren Oxidation, wahrend die
Metallkonzentration an der Ausscheidungsfront einen Sprung aufweist. Im Unterschied dazu
beschreibt der zweite Grenzfall die innere Oxidation unter Beriicksichtigung der simultanen
Diffusion von Legierungskomponente B und Sauerstoff. Hier ist das Verhéltnis der Sauer-
stoffkonzentration am Rand ¢, zur Anfangskonzentration des Metalls ¢ sehr klein:

CSO DB
=< —x1 3.43
COB < DO < ( )
Auch fiir diesen Fall folgt aus Gleichung (3.39) fiir den Parameter v bzw. die Tiefe der
Ausscheidungsfront £ als Funktion der Zeit:

_ % [UDo
n QCOB DB

cl It
&(t) = é\/ b, Do (3.45)

Unter diesen Umstanden ist der Verlauf der Sauerstoffkonzentration im Bereich der inne-
ren Oxidation nicht mehr linear (s. auch Abbildung 3.6 (rechts)).

(3.44)

3.2 Innere Oxidation von intermetallischen Verbindungen

Wie bereits angesprochen, handelt es sich bei Mo-Si-B-Legierungen um Kompositwerkstoffe,
die neben der Mo(MK)-Phase einen hohen Volumenanteil der intermetallischen Verbindun-
gen MosSi und MosSiBs aufweisen. Im Unterschied zum metallischen Bindungstyp, dessen
primérer Transportmechanismus {iber Defekte geméfs der in Abschnitt 3.1.3 beschriebenen
Diffusionsprozesse dominiert wird, weisen intermetallische Phasen einen hohen Anteil nahzu
stochiometrischer Atom- und Ionenbindungen auf. Aufgrund dieses Zusammenhanges wird
die wesentliche Randbedingung fiir eine innere Oxidation, die ausreichend hohe Loslichkeit
von Sauerstoff in der Legierungmatrix, nicht erfiillt. Bei intermetallischen Verbindungen
wird seitens der Literatur angenommen, dass ihre SauerstofHoslichkeit gegen Null strebt
[12].

So wird beispielsweise bei den intern oxidierenden intermetallischen Verbindungen NiAl
und NizAl beobachtet, dass zunéchst die Umwandlung der intermetallischen Verbindung in
einen (Ni,Al)-Mischkristall stattfindet, bevor sich AlyOg als Partikel intern ausscheiden kann.
Erst im nachfolgenden Reaktionsschritt kann sich Nickel metallisch ausscheiden, wéhrend
Aluminium aus dem Mischkristall diffundiert und unter Reaktion mit Sauerstoff zur Bildung
von Aly;Ogz-reichen Ausscheidungen in der Legierungsmatrix fithrt [121].

Zumindest bei einphasigem MoSiy ist anzunehmen, dass keine inneren Oxidausscheidun-
gen von Si0, stattfinden kénnen, da aufgrund des hohen Siliziumgehalts die Bedingung aus
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Gleichung (3.29) zur Bildung einer dufseren SiO,-Schicht erfiillt zu sein scheint. Da bisher,
sofern diese auftritt, zur inneren Oxidation von Mo-Si-B-Legierungen keine Literaturinfor-
mationen zu erhalten sind, wird diese Fragestellung im Rahmen von Kapitel 6 aufgegriffen
und auf ihre praktische Relevanz hin diskutiert.

3.3 Literaturkenntnisstand zum Oxidationsverhalten von

Molybdédn-basierten Legierungen

3.3.1 Oxidation von Molybdan

Monoklines MoO, und orthorhombisches MoQOs, die beide zuerst von HAGG und MAGNELI
systematisch untersucht wurden, bilden die im Rahmen dieser Arbeit relevanten Oxide im
System Mo-O (Anhang, s. Abbildung 10.1 auf Seite 169) [122]. Das bei 2100 °C eutektisch
schmelzende, thermodynamisch sehr stabile MoO, tritt bei reduziertem po, auf [123]. Die
so genannten MAGNELI-Phasen Mo4O17, MogOs3 und MogOgg bilden sich innerhalb der
Grenzschicht MoO,/MoQOj3 als Ubergangsoxide, sind allerdings nur bis 800 °C stabil [124].

MoO3 mit T}, von 795 °C kann sowohl als thermodynamisch stabiles a-MoO3 sowie me-
tastabiles B-MoOj existieren [125]. Zusammen mit MoO,, welches von der Grenzfliche Me-
tall/Oxid wiéchst, bildet MoOjs ein Eutektikum bei 777 °C, was zu einem abrupten An-
stieg der Verdampfungsrate fiihrt [24]. Bei Temperaturen von etwa 400 °C wichst MoOs
nach einem parabolischen Oxidationsgesetz vornehmlich durch Diffusion von Sauerstoff.
Verdampfung von MoOj3 setzt bei etwa 475 °C ein, wahrend der Dampfdruck stetig mit der
Temperatur zunimmt. Etwa ab 720 °C ist die Verdampfung gegeniiber Diffusionsprozessen
Oxidationsraten bestimmend [126, 127].

In Luft wird bis unterhalb von 800 °C eine dufiere Schicht aus MoQOj3; mit darunterlie-
gender MoOs-Schicht gefunden [128|. Dabei besteht MoOs im kondensierten Zustand aus
nadelférmigen Kristalliten, wihrend MoOy in Form einer epitaktischen Struktur wichst
[129]. Zwischen 600-800 °C entsprechen sich die Verdampfungs- und Neubildungsrate von
MoOj3 nahezu [130]. Die Oxidationsreaktionen konnen iiber die folgenden, durch po, und

Temperatur beeinflussten Reaktionsgleichungen stattfinden:

Mo + 02 — M002 (346)
1
M002 + 502 — MOO3 (347)
3
Mo + 502 — MOOg (348)

Gewohnlich findet die Oxidation zu MoOj iiber den Zwischenschritt in Gleichung (3.46)
und (3.47) statt. Im Anfangsstadium der Oxidation und bei sehr hohen Temperaturen kon-
nen sich MoOjs-Keime auch direkt geméfs Gleichung (3.48) bilden. Abbildung 3.7 zeigt die
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Dampfdriicke der wichtigsten Mo-Oxide samt der Polymere des MoO3 ((MoO3),, (n zwischen
1-5). Im Rahmen dieser Arbeit werden im Zusammenhang mit der Bildung von MoO3 auch

samtliche Polymere zusammengefasst.

0

p(MoxOy) (bar, log10)

P(O2) (bar, log1o)

Abbildung 3.7: Berechnete Gleichgewichtspartialdriicke verschiedener Mo-Oxide in Abhén-
gigkeit vom Sauerstoffpartialdruck bei 1100 °C.

3.3.2 Oxidation von Silizium und Bor

Wie bereits an anderer Stelle erwdhnt, handelt es sich bei den Reaktionsprodukten von
Silizium und Bor mit Sauerstoff, Quarzglas (SiO2) sowie Borglas (B2O3), um amorphe Ma-
terialien. Diese Gléser zeigen im Gegensatz zu kristallinen Stoffen keinen definierten SP,
sondern einen Ubergangsbereich. Die fundamentale Theorie der Oxidation von Silizium fiir
Si0y-Schichtdicken > 30 nm stammt von DEAL und GROVE und wird durch eine linear-
parabolische Gleichung ausgedriickt [131]:

X% 4+ AX = B(t +ty) (3.49)

Der Term t, berticksichtigt die Anwesenheit einer diinnen, bereits vor der eigentlichen
Oxidation bei hoher Temperatur vorhandenen Oxidschicht, wihrend A und B Konstanten
darstellen. Fiir dicke Schichten (X > 500 nm) wird B durch die parabolische Oxidations-
konstante k, beschrieben, so dass (3.49) auch geméf (3.17) ausgedriickt werden kann [131].

Seitens der Oxidationsbestédndigkeit ist SiOy bei Temperaturen oberhalb von 1200 °C
Al Og tiberlegen, weil es eine deutlich geringere parabolische Wachstumskonstante aufweist.
Da eine Kristallistation von SiOs erst bei Temperaturen oberhalb von 1400 °C auftritt,
stellt die Phasenstabilitdt von SiOy im Vergleich zu Al;Og3, welches im Anfangsstadium der
Oxidaton metastabiles y- bzw. 5-AlyO3 bildet, einen zusétzlichen Vorteil dar [12].

SiO, und B503 sind so genannte Netzwerkbildner, welche die molekulare Grundstruktur

von Glas formen konnen. Netzwerkwandler wie Al,Os, TiOy oder ZrO, verdandern Gefiige
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und Eigenschaften, konnen allerdings nicht als Einzelkomponente Glas bilden [132]. Mit zu-
nehmendem Anteil an BoO3 im Quarzglas, unter Zugabe von B,O3 Borsilikatglas genannt,
reduziert sich die Glasiibergangstemperatur, da BoO3 bereits bei 450 °C verfliissigt wird mit
der Konsequenz reduzierter Viskositdt (Anhang, s. Abbildung 10.2 auf Seite 169). Wéhrend
der Borsilikatglasbildung wird B,Oj3, welches aus der T2-Phase der Mo-Si-B-Legierung ge-
bildet wird, im Laufe der Oxidationsreaktion substitutionell in das SiO,-Gitter eingebaut
[133].

Die genauen Diffusionsvorginge von Elementen wie Silizium, Bor und Sauerstoff in Glas
sind nach wie vor nicht vollstandig aufgeklért, da die Bestimmung der Selbstdiffusionskoef-
fizienten nur schwer moglich ist. Der molekulare und atomare Transport von Sauerstoff wird
zumeist in Form effektiver Diffusionskoeffizienten (D.f¢) angegeben. Dabei wird angenom-
men, dass die Diffusionsrate von Sauerstoff in SiOy um einige Grofenordnungen iiber der
von Silizium liegt (Do > Dg;), die dennoch aufgrund der starken Temperaturabhéngigkeit
nicht zu vernachlissigen ist [134]. Diese bis dato nicht vollstandig aufgeklarte Theorie wird
dadurch begriindet, dass die Sauerstoffdiffusion respektive die parabolische Oxidationskon-
stante k, in SiOy aufgrund der dominierenden molekularen Diffusion (s. Abschnitt 3.1.4)
eine lineare Abhéngigkeit zu po, aufweist, was bei atomarer Sauerstoffdiffusion nicht der
Fall ist [119].

Diffusivitat und Viskositdt in der Glasschicht weisen weiterhin eine hohe Korrelation auf.
Mit zunehmender Konzentration an B,Os3 ist mit erhohten Diffusionsraten von Sauerstoff
durch die Borsilikatschicht zu rechnen [134].

3.3.3 Bindres System Mo-Si

Mit Ausnahme der T2-Phase finden sich im binédren Legierungssystem Mo-Si alle relevan-
ten Phasen, die zum erweiterten Verstindnis der Oxidationsmechanismen von Mo-Si-B-
Legierungen notwendig sind. So ist davon auszugehen, dass wesentliche, fiir die Einzel-
phasen giiltige Mechanismen auf die Beschreibung des Oxidationsverhaltens von Mo-Si-B-
Legierungen iibertragbar sind. Im folgenden Abschnitt wird geméf dem aktuellen Stand
der Literatur ein Uberblick iiber das Oxidationsverhalten der einphasigen intermetallischen
Phasen gegeben. In diesem Zusammenhang stellt MoSiy die besterforschte Phase dar.

Molybdandisilizid (MoSi,)

Das Hochtemperaturoxidationsverhalten von MoSi, wurde zuerst von KIEFFER und CER-
WENKA, spater ausfiihrlich von BERKOWITZ-MATTUCK und DILS sowie WIRKUS und WIL-
DER beschrieben [25, 135, 136]. Charakteristisch bei Mo-Si-Werkstoffen ist ein sich mit der
Temperatur stetig verdndernder Oxidationsmechanismus. So zeigt MoSi, dauerhafte Oxida-
tionsbestéandigkeit oberhalb von 1000-1700 °C durch Ausbildung einer parabolisch wachsen-
den SiOs-Schutzschicht. Als problematisch sind Temperaturen zwischen 400-1000 °C auf-
grund der Bildung nicht-schiitzender Oxide einzuschétzen, die ,katastrophale Oxidation®
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und so genanntes , Pesting” begiinstigen. Beide, streng voneinander zu trennenden Phéano-
mene fiihren zur dauerhaften Schadigung des Substratwerkstoffes.

Unter ,katastrophaler Oxidation® wird im Rahmen von Molybdénbasis-Legierungen der
Masseverlust durch verdampfendes Mo-Oxid verstanden. Ermoglicht wird diese durch die
konkurrierende Bildung von SiOy und MoOs. CHOU und NIEH ziehen auch die Bildung
einer metastabilen Mo-Si-O-Verbindung als Ausloser in Betracht [137]. Da MoOjs durch
Sauerstoffdiffusion nach innen wéchst, werden SiOs-Keime von der Oberflache kontinuierlich
entfernt. In direkter Konsequenz kann keine geschlossene Schicht aufwachsen [138, 139].

Erst oberhalb von 700 °C geht MoOj mit merklicher Rate in die Gasphase iiber. Hier
erreicht die ,katastrophale Oxidation* ihren Héhepunkt. Oberhalb von 750 °C verbessert
sich das Oxidationsverhalten zunehmend infolge zunehmender Verdampfung von MoOg bei
gleichzeitig beschleunigter Oxidationsrate von Silizium und ermdoglicht die Ausbildung ei-
ner geschlossenen und langsam wachsenden SiO,-Schicht auf der Substratoberfliche. Die

folgenden Reaktionen beschreiben die Oxidation von MoSi; bei hohen Temperaturen:

5M05i2 + 702 — M05S’i3 + 75202 (351)

Reaktion (3.50) ist im Angangsstadium der Oxidation giiltig, wihrend (3.51) die diffusi-
onskontrollierte Oxidationsreaktion unter Bildung von SiOy und einer Zwischenschicht von
MosSi3 beschreibt. ,Pesting® hingegen kann selbst bei Prasenz einer duferlich scheinbar in-
takten SiO,-Schicht auftreten, steht damit im Widerspruch zur ,katastrophalen Oxidation®.
Das Phénomen wurde von FITZER erstmalig als , Pest oder ,Korngrenzzerfall* bezeichnet
und tritt bei Temperaturen von 400-800 °C auf [140, 141].

Zwischen 400-600 °C ist das ,Pesting” deutlich ausgepragter [142]. GRABKE und MEIER
stellen fest, dass ausschlieflich intermetallische Verbindungen wie Silizide und Aluminide
iiber Defekte in Form von Poren oder Mikrorissen dem ,,Pesting* unterliegen und formulieren
dies als eine Kombination aus interkristallinem Korrosionsangriff und mechanisch induzierter
Schédigung. Da schmelzmetallurgisch hergestelltes MoSis ,,Pesting” zeigt, wird angenommen,
dass der Ausgangszustand des Substratmaterials in Form herstellungsbedingter Poren und
Risse ,,Pesting” auslost, insofern weniger von der Kristallstruktur abhangt [143].

Die Bildung von Mo-Oxid iiber Defekte in der SiOs-Schicht und Substrat fiihrt zu Riss-
wachstum, Zersetzung und Pulverisierung. Dafiir ist mafsgeblich eine durch stetige Mo-Oxid-
Bildung induzierte Volumenexpansion um etwa 340% verantwortlich, welche die Offnung im
Material vorhandener Risse iiber Korngrenzen unterstiitzt. Dieser Prozess wird selbst durch
eine Voroxidation nicht vollstdndig unterbunden [121, 144|. Diffusion tiber Korngrenzen be-
glinstigt ,,Pesting®, wiahrend dieses an Einkristalllegierungen nicht auftritt [145].

Zusammenfassend handelt es sich demnach um einen durch Porositédt und Gefiigestruktur

begiinstigten interkristallinen Zerfall, der durch ausreichende Verdichtung reduziert oder
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vermieden werden kann, beispielsweise durch Einsatz von nanostrukturiertem MoSis; oder
,HIPpen“ [146].

Pentamolybdantrisilizid (MosSis)

MosSis zeigt trotz seines relativ hohen Siliziumanteils unterhalb von 1650 °C nur mékige
Oxidationsbestandigkeit. Oberhalb von 1000 °C bildet sich zwar eine SiO,-Schicht, die bei
Oxidation in Luft allerdings eine hohe Porositit aufweist, insofern die Moglichkeit eines
unmittelbaren Sauerstoffzutritts zum Substratmaterial bietet [147]. Da die Porositit unter-
halb von 1650 °C auch nicht mit zunehmendem Schichtwachstum geringer wird, fiihrt die
kontinuierliche Verdampfung von MoO3 im weiteren Verlauf zur vollstandigen Werkstoffzer-
setzung.

Die kumulierte betragsmiéfige Massedinderung, die sich aus Masseverlust aus Verdampfung
von MoOj3 und Massegewinn durch SiO,-Bildung ergibt, ist bereits nach 4 h Oxidation bei
1000 °C um einen Faktor sechs hoher im Vergleich zu MoSiy [135]. Fiir die Reaktion von
MosSis mit Sauerstoff sind folgende (konkurrierende) Reaktionen (3.52), (3.53) und (3.54)

verantwortlich:

30M05Sis + 405 — 5Mo3Si + 4Si0; (3.53)
M055i3 + 302 — 5Mo + 3SZ02 (354)

Wiéhrend Reaktion (3.52) unterhalb von 1650 °C ablduft, findet diffusionskontrollierte
Oxidation geméfs (3.53) und (3.54) nur bei ultrahohen Temperaturen statt.

Trimolybdanmonosilizid (Mo;Si)

Uber das Oxidationsverhalten der MosSi-Phase ist seitens der Literatur, dhnlich wie bei der
MosSiz-Phase, nur relativ wenig bekannt. Aufgrund der hohen Molybdéankonzentration ist,
ahnlich wie bei MosSi3, davon auszugehen, dass sich eine pordse SiOy-Schicht ausbildet [148].
So wurde bei einphasigem Mo3Si bei 1100 °C keine Passivschicht, stattdessen aber linearer
Masseverlust beobachtet mit einer nach 2 h Oxidation um den Faktor 12 beschleunigten
Reaktionskinetik im Vergleich zu MoSi, [101, 135]. Da MogSi riss- und porenfrei hergestellt
werden kann, tritt ,Pesting” bei einer unter sehr hoher Temperatur voroxidierten Probe nicht
auf [145]. Fiir die Oxidation von Mo3Si mit Luftsauerstoff gelten die folgenden Reaktionen:

2M 035 + 1105 — 6M00; + 25i0, (3.55)

M03S7:+02 — 3M0+SZOQ (356)

43



3 Thermodynamik und Kinetik von Metall-Sauerstoff-Reaktionen

Dabei dominiert Reaktion (3.55) bei ,katastrophaler Oxidation* und kontinuierlicher Ver-
dampfung von MoOj, wihrend (3.56) diffusionskontrolliertes Oxidationsverhalten beschreibt.

3.3.4 Ternares System Mo-Si-B

Die Schutzwirkung borhaltiger Silizide durch Ausbildung von Borsilikatglas ist bereits seit
den 1950er Jahren bekannt [149]|. Systematische Untersuchungen zum Einfluss von Bor auf
das Oxidationsverhalten im Legierungssystem Mo-Si wurden erst Jahrzehnte spéter von
AKINC et al. durchgefiihrt mit dem Ziel, die Oxidationsbestédndigkeit von MoSi; und die
Kriechbestandigkeit von Mo;Siz miteinander zu kombinieren. So bewirkt das Zulegieren von
Bor um weniger als 2% Massenanteil eine erhebliche Verbesserung des Oxidationsverhaltens
von MosSis.

Aufgrund der nicht vorhandenen interstitiellen Loslichkeit fiir Fremdelemente in den Pha-
sen MoSi, und Mo3Si kann der beschriebene Ansatz bei diesen Phasen nicht verfolgt werden.
Aus diesen Erkenntnissen heraus haben sich zwei Entwicklungsrichtungen zur weiteren Op-

timierung von Mo-Si-B-Legierungen ergeben, die in Abbildung 3.8 aufgezeigt sind.
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Abbildung 3.8: Schematische Darstellung der molybdénreichen Ecke des terndren Mo-Si-B-
Phasendiagrammes mit den zwei Entwicklungsrouten nach BERCZIK [15]
und AKINC et al. |21, 150, 151].

Die Forschergruppe um AKINC fokussierte die Untersuchungen auf den Bereich rein in-
termetallischer Phasen in der Mo-reichen Ecke des Mo-Si-B-Legierungssystems, mafgeblich
im Phasenfeld MosSiz-T2-MogSi (AKINC-Dreieck), allerdings auch MosSiz-Mo3Si-MoB und
MosSiz-MoB-MoSiy. BERCZIK dagegen konzentrierte sich mit der Absicht der simultanen
Herstellung ausreichender mechanischer Eigenschaften auf Untersuchungen im Bereich des
Mo(MK) (BERCZIK-Dreieck). Bei beiden Gruppen kam die Schmelzmetallurgie zum Einsatz.
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Akinc-Dreieck

Abbildung 3.9 (links) zeigt die Massednderung als Funktion der Zeit fiir MosSiz zwischen
800-1200 °C und fiir bordotiertes MosSis im Phasenfeld MosSis-MoB-MoSiy zwischen 800-
1450 °C. MosSi3z zeigt ,katastrophale Oxidation bei 800 °C, die durch Dotieren mit Bor
eliminiert wird. Der Effekt von Bor ist bis zu Temperaturen von 1450 °C reproduzierbar, ein
Minimum von 1 gew.% Bor reduziert die Viskositit der (Bor)Silikatschicht, wihrend diese
sich kohdrent auf der Legierungsoberflaiche ausbilden kann. Die Verbesserung der Oxidati-
onsbesténdigkeit zwischen 800-1200 °C wird mit um bis zu fiinf Grofsenordnungen angegeben
[20-22, 150, 151|. Allerdings wird beobachtet, dass es unter Anwesenheit der MoB-Phase
zur Ausbildung einer sehr dicken SiOs-Deckschicht kommt, die bei zyklischer Oxidation eine

hohe Abplatzneigung aufweist [72].
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Abbildung 3.9: Massednderungskurven von MosSiz und bordotiertem B-MosSiz im Vergleich
bei Temperaturen zwischen 800-1450 °C [20] (links) und Massednderungs-
kurven von MosSiBy (T2-Phase) im Temperaturbereich von 700-1400 °C
[152] (rechts).

YosHIMI et al. fiihrten in diesem Zusammenhang Oxidationsversuche an einphasigem
Mo5SiBy durch, mit denen gezeigt wurde, dass diese Phase bei identischen Temperaturen
einen héheren Masseverlust im Vergleich zu B-Mo;Sis aufweist (s. Abbildung 3.9 (rechts)).
Als Ursache wird eine erhéhte Verdampfung von B,Oj3 infolge des wesentlich hoheren Bor-
gehalts in der T2-Phase gesehen [152].

Zumindest fiir einphasiges MosSiz bzw. die T1-Phase wurde nachgewiesen, dass bereits
geringe Mengen an Bor das Oxidationsverhalten infolge der Viskositétsreduktion der Oxid-
schicht deutlich verbessern kénnen. Der Zusammenhang zwischen Viskositiat und Sauerstoff-
permeabilitiat (hier: durch die Borsilikatschicht) wurde bereits im Zusammenhang mit dem
Oxidationsverhalten von Silizium und Bor erldutert (s. Abschnitt 3.3.2). Er erklirt die mit
zunehmender Temperatur bzw. Borgehalt beschleunigten Oxidationsraten. Da der Mo(MK)
eine sehr geringe Loslichkeit fiir Silizium und Bor aufweist, wird bereits an dieser Stelle

davon ausgegangen, dass der bei einphasigem Material deutlich in Erscheinung tretende
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,Boreffekt” nicht vollsténdig auf die in dieser Arbeit untersuchten Legierungen iibertragbar
ist. Demnach ist auch ein erheblicher Einfluss der Mikrostruktur zu erwarten. Den Ein-
fluss von B5Oj3 auf die Viskositat von SiO, zeigt Abbildung 3.10 fiir zwei exemplarische
Temperaturen (1000 °C und 1400 °C).
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Abbildung 3.10: Abschétzung der Viskositdt von SiOy-Bo03-Glas als Funktion des Borge-
halts bei Temperaturen von 1000 °C und 1400 °C [152, 153].

Wihrend die Arbeitsgruppe um AKINC ihre Untersuchungen auf Temperaturen oberhalb
von 800 °C konzentrierte, wurde von NATESAN und DEEVI das Oxidationsverhalten von
MosSiz und B-MosSis iiber den Temperaturbereich von 500-1450 °C untersucht, um mogli-
che Verbesserungen im Bereich des ,Pesting* zu iiberpriifen. Allerdings wurde festgestellt,
dass der durch Bor unterstiitzende hilfreiche Effekt nur bei Temperaturen oberhalb von
1000-1400 °C zum Tragen kommt. Eine Verbesserung der Oxidationsbestdndigkeit durch
Legieren mit Bor im Temperaturbereich von 500-700 °C wurde nicht nachgewiesen [154].
Aufgrund des vollstindig intermetallischen Charakters der dargestellten Legierungen ist ei-
ne nur eingeschriankte Fignung fiir strukturelle Anwendungen nachgewiesen. THOM et al.
sehen daher ein potenzielles Einsatzgebiet intermetallischer Mo-Si-B-Legierungen im Aus-
tausch gegen kommerziell erhéltliche MoSip-Ofenheizelemente [155].

Ein fiir Mo-Si-B-Legierungen generell charakteristisches Verhalten, dhnlich wie bereits fiir
MoSiy dargestellt, ist die Unterscheidung der Oxidation in zwei Stadien: einem reaktions-
kontrollierten Ubergangsstadium (verdampfendes MoOs3) und einem diffusionskontrollierten
stationdren Zustand (vollstdndig ausgebildete Borsilikatschicht). Der Grad des Masseverlus-
tes ist unter anderem davon abhéngig, wie schnell die Borsilikatschicht auf der Substrat-
oberfliche ausgebildet wird. Dabei ist das Si:B-Verhéltnis ein wesentlicher Einflussfaktor,
was durch Oxidationsversuche an Legierungen mit unterschiedlichen Silizium- und Borkon-

zentrationen verifiziert wurde [156].
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Berczik-Dreieck

Erkenntnisse iiber die geringe Duktilitdt intermetallischer Mo-Si-B-Legierungen einerseits,
der Oxidationsbestidndigkeit der T2-Phase andererseits, fiihrten zu der Annahme, dass ei-
ne gleichwohl mit guten mechanischen Eigenschaften behaftete wie oxidationsbesténdige
Mo-Si-B-Legierung innerhalb des Dreiphasengebietes Mo(MK)-Mo3Si-T2 liegen muss, was
zuerst durch BERCZIK postuliert wurde [15, 16].

Eine systematische Untersuchung des Oxidationsverhaltens wurde erstmals von PARTHA-
SARATHY et al. iber einen sehr breiten Temperaturbereich von 500-1300 °C an schmelzme-
tallurgischem Mo-11Si-11B und Mo-12Si-12B (at.%) durchgefithrt [23, 104]. Insbesondere
der Temperaturbereich um 800 °C wurde als problematisch identifiziert, wahrend Tempera-
turen um 1300 °C nach einem anfianglichen Masseverlust eine sehr gute Oxidationsbestén-
digkeit liefern.

Als Schliisselfaktor fiir die weitere Optimierung der Oxidationsbestdndigkeit wurde die
Viskositat der Borsilikatschicht identifiziert, die bei Temperaturen um 800 °C als zu nied-
rig eingeschitzt wurde [157]. Infolgedessen kann MoOj3 kontinuierlich durch Gaspermeation
durch die Borsilikatschicht verdampfen. Erst die erhchte Verdampfung von B,O3 oberhalb
von 800 °C ermoglicht eine verbesserte Oxidationsbestdndigkeit, was als zweiter Schliissel-
faktor ausgemacht wurde. Insofern ist auch bei der von BERCZIK gewihlten Legierungs-
zusammensetzung mangelnde Oxidationsbesténdigkeit speziell bei Temperaturen zwischen
600-1000 °C zu sehen.

Grundsatzlich besteht seitens der Literatur Uneinigkeit iiber die Definition der Oxidati-
onsraten, sofern eine schiitzende Oxidschicht ausgebildet wurde. AKINC et al. gehen fiir das
Stadium der stationdren Oxidation von einer linearen Oxidationskonstante (Masseverlust)
aus, wihrend PARTHASARATHY und MENDIRATTA diffusionskontrollierte Oxidation als ra-
tenbestimmend sehen, also von parabolischer Oxidationskinetik ausgehen. Weil in beiden
Arbeiten keine weiterfithrende Diskussion hinsichtlich der im Detail vorherrschenden Oxida-
tionsmechanismen gefiihrt wird, erscheint es angebracht, die Diskussion im Rahmen dieser
Arbeit aufzugreifen und weiterzufiihren.
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4 Werkstoffe und experimentelle
Durchfiihrung

4.1 Werkstoffe und Versuchsaufbau

4.1.1 Werkstoffe

Die im Rahmen dieser Arbeit auf ihre Oxidationsbestdndigkeit zu untersuchenden Werk-
stoffe wurden seitens ihrer mikrostrukturellen und kristallografischen Besonderheiten be-
reits in Kapitel 2 ausfiihrlich dargestellt. Nachfolgend wird in Tabelle 4.1 ein zusammen-
fassender Uberblick gegeben einschlieflich der Verweise, wo entsprechende Abbildungen der
Mikrostrukturen innerhalb dieser Arbeit zu finden sind und welche Herstellverfahren zum

Einsatz kamen.

Tabelle 4.1: Im Rahmen dieser Arbeit untersuchte Mo-Si-B-Legierungen, Herstellverfahren
und Angaben zur Mikrostruktur.

‘ Zusammensetzung (at.%) H Herstellverfahren ‘ Mikrostruktur ‘
Mo-68Si-5B PM (CIP/HIP) | Abbildung 2.6 auf Seite 15
Mo-9Si-8B PM (CIP/HIP) | Abbildung 2.6 auf Seite 15

Mo-13Si-12B PM (CIP/HIP) | Abbildung 2.6 auf Seite 15
Mo-9Si-8B-17Zr PM (CIP/HIP) | Abbildung 2.8 auf Seite 18
Mo-9Si-8B-xCr (x = 5-25) PM Abbildung 2.11 auf Seite 22
Mo-37Si-40Ti SM Abbildung 2.13 auf Seite 24
Mo-9Si-8B-35Ti PM und SM Abbildung 2.13 auf Seite 24

Die Legierungen wurden im Rahmen der DFG-Forschergruppe 727 , Beyond Ni-Base Su-
peralloys® im Teilprojekt der Universitat Magdeburg bzw. der Technischen Universitéit
Darmstadt iiber eine pulvermetallurgische Prozessroute, im Ausnahmefall Ti-haltiger Le-
gierungen auch schmelzmetallurgisch, hergestellt. Die Prozessroute der Pulvermetallurgie
sieht, ausgehend von elementaren Pulvern der Legierungsbestandteile, einen Hochenergie-
kugelmahlprozess in einer Planetenkugelmiihle in Argonatmosphére iiber 20 h vor. Nach
dem Mahlen werden die Pulver kaltisostatisch bei 200 MPa kompaktiert und unter Was-
serstoffatmosphére bei 1500 °C gesintert, um Verunreinigungen in Form von Sauerstoff und
Stickstoff zu entfernen. Abschliefsend werden die Proben heifsisostatisch bei 200 MPa und
1500 °C verdichtet und bei 1600 °C iiber mehrere Stunden wirmebehandelt. Bei den Cr-
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haltigen Legierungen fand statt der HIP-Nachverdichtung ein Heifpressvorgang bei 900 °C
statt.

4.1.2 Versuchsaufbau und Thermoanalyse

Zur Bewertung der Kinetik von Hochtemperaturoxidationsvorgangen ist die thermogra-
vimetrische Analyse (TGA) die gebrduchlichste experimentelle Methodik. Dabei wird die
Aufnahme von Gas bzw. das Abdampfen fliichtiger Reaktionsprodukte einer Probe mittels
einer Mikrowaage (10 g Messgenauigkeit) kontinuierlich iiber die Zeit aufgezeichnet. Die
Versuchsfithrung kann kontinuierlich isotherm oder thermozyklisch iiber eine Programm-
automatik zwischen beliebigen Temperaturintervallen gewahlt werden. Den schematischen
Aufbau fiir TGA-Untersuchungen dieser Arbeit zeigt Abbildung 4.1 (links). Im Unterschied
zu den meisten kommerziell erhéltlichen TGA-Systemen wird die Probe iiber einen Lift
erst in die heife Ofenzone gefahren, nachdem die gewiinschten Versuchsbedingungen (Tem-
peratur, Sauerstoffpartialdruck etc.) erreicht sind. Eine Minimierung der Aufheizzeit der
Proben ist bei Legierungen wichtig, die in bestimmten Temperaturbereichen kontinuierliche

Verdampfung fliichtiger Oxide zeigen.
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Abbildung 4.1: Schematischer Versuchsaufbau der thermogravimetrischen Versuchsappara-
tur (links) und schematisches Funktionsprinzip einer Magnetschwebewaage
(rechts).

Die Oxidation von Mo-Si-B-Legierungen ist gerade im Anfangsstadium der Oxidation
mit einer hohen Abdampfrate von Mo-Oxid verbunden. Da das fliichtige Oxid erst nach
Abkiihlung und Kondensation oberhalb der heifsen Ofenzone zur Ablagerung gelangt und
dies zu verfalschten Messwerten fithren kann, wird wahrend der Versuchsfiihrung der obere
Teil der TGA-Anlage kontinuierlich durch Gegenspiilen mit Argon als Inertgas geschiitzt.
In Einzelfallen war es erforderlich, die Proben isotherm in Aluminiumoxidtiegeln unter La-
borofenatmosphéare zu oxidieren. Fiir Versuche in Atmosphéren mit niedrigen Sauerstoff-

partialdriicken (pp,) wurden Gasgemische aus He, HoO und He/H, verwendet. Der po,
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wurde so zum einen durch die Wahl des Gasgemisches als auch tiber das Verhéltnis H,O/Hy
eingestellt. Die Wasserbadtemperatur wurde mittels eines Thermostates iiber einen weiten
Temperaturbereich eingestellt. Um Kondensation von Wasserdampf in der zum Ofen fiihren-
den Rohrleitung zu vermeiden, wurde diese mit einem Heizband auf eine iiber dem Taupunkt
liegende Temperatur geheizt. Zur definierten Kontrolle und Regelung von pp, wurde eine
Sauerstoffmesssonde eingesetzt, die zusdtzlich mit einem Platin-Rhodium-Thermoelement
versehen war. Um den Einfluss von Wasserdampf zu untersuchen, kam synthetische Luft
mit konstanter Durchflussrate als Transportmedium zur Anwendung. Die Einstellung der
gewiinschten Gasatmosphére erforderte vor Versuchsbeginn ein zweimaliges Evakuieren mit
einer Turbomolekular-Vakuumpumpe und jeweils anschliefsendes Spiilen mit dem Gasge-
misch, um etwaige Verunreinigungen durch die Umgebungsatmosphére zu unterdriicken.

Fiir Versuchsbedingungen, unter denen mit hohen Abdampfraten fliichtiger Oxide zu rech-
nen war, wurde im Rahmen der DFG-Forschergruppe eine Magnetschwebethermowaage
(MSB, engl. Magnetic Suspension Balance) in Zusammenarbeit mit der Fa. Rubotherm!
konzipiert und umgesetzt. Bei diesem Messprinzip, welches in Abbildung 4.1 (rechts) sche-
matisch dargestellt ist, findet eine rdumliche Trennung zwischen Mikrowaage und Rezipient
statt. Die Probe wird iiber einen probenseitigen Permanentmagneten und einen waagen-
seitigen Elektromagneten wiahrend der Messung in Schwebe gehalten. Eine Massednderung
dukert sich in einer Anderung des Magnetfeldes, welches iiber eine schnelle Regelung durch
induktive Wegaufnehmer permanent kontrolliert und korrigiert wird. Die Magnetschwebe-
kupplung ermoglicht eine automatische Korrektur des Waagendrift und reduziert zeitabhén-
gige Umgebungseinfliissse wihrend der Messungen auf ein Minimum.

Wann immer mit dem Auftreten fliichtiger Spezies zu rechnen ist, bietet sich die TGA-
Analyse in Kombination mit einem Massenspektrometer (MS) an. Ein MS vom Typ QMS
Aéolus der Fa. Netzsch? stand fiir die Gasphasenidentifikation fiir ausgewiihlte Untersuchun-
gen am Institut fiir Bau- und Werkstoffchemie der Universitiat Siegen zur Verfiigung. Diese
TGA vom Typ STA 449 C Jupiter verfiigt zusétzlich iiber die Méglichkeit der DSC-Analyse
zur Detektion von Phaseniibergéingen und zur Bestimmung von spezifischen Warmekapazi-
taten. MS- und DSC-Funktionalitét dieses Geréts finden in Kapitel 2 und 7 Erwidhnung.

Die Probenherstellung und Versuchsdurchfiihrung erfolgte geméf den TESTCORR Richt-
linien [158]. Zu diesem Zweck wurden Proben mittels Drahterosion aus dem Material mit
den Abmessungen 10-4-3 (mm)?3 herausgearbeitet. Durch dieses kontaktlose Trennverfahren
werden unerwiinschte Gefiigeumwandlungen im Substratmaterial wihrend der Probenher-
stellung vermieden. Durch Startlocherodieren erhielten die Proben zusétzlich ein Loch, wel-
ches der Aufhdngung an einem Platindraht in der Thermowaage dient. Zuvor wurden die
Proben mit SiC-Papier auf eine Kérnung von 1200 geschliffen und mit Ultraschall in einem
Ethanolbad gereinigt.

'Rubotherm GmbH, www.rubotherm.de
2NETZSCH Geritebau GmbH, www.netzsch.com
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4.2 Mikrostrukturuntersuchungen

4.2.1 Analytische Rasterelektronenmikroskopie

Zur Beurteilung der Oberflachen- und Oxidquerschliffmorphologie sowie zur Analyse kleins-
ter morphologischer Ausprigungen in Oxidschichten wurde die analytische Rasterelektro-
nenmikroskopie (REM) eingesetzt. Am Institut fiir Werkstofftechnik der Universitat Siegen
standen zu diesem Zweck zwei Gerite der Fa. FEI? mit Beschleunigungsspannungen bis
30 kV zur Verfiigung: Ein Gerat der Baureihe XL30 fiir gewohnliche Probenuntersuchungen
sowie ein Feldemissions-Zweistrahlgerat mit zusétzlicher Ionenquelle der Baureihe Helios
Nanolab 600.

Die Ionenquelle dient dem Abtragen oder Strukturieren von Oberflichen. Die Bildgebung
erfolgt iiblicher Weise iiber Sekundér- (SE, engl. Secondary Electrons) oder Riickstreuelek-
tronen (BSE, engl. Backscattered Electrons). Ein Detektor fiir Elementanalysen (EDS, engl.
Energy Dispersive X-ray Spectroscopy) vom Typ Apollo XL* ermoglicht dank des Silizium-
gedrifteten Detektors (SDD, engl. Silicon Drift Detector) hohe Zéhlraten selbst bei leichten
Elementen wie Sauerstoff, Stickstoff oder Bor.

Vor den Querschliffuntersuchungen wurden die Proben mit einer galvanisch abgeschiede-
nen Nickelschicht versehen, um die teilweise empfindlichen Oxidschichten wéihrend der me-
tallografischen Probenpréaparation und im REM zu stabilisieren. In einem weiteren Schritt
werden die Proben in ein warm aushértendes, elektrisch leitendes Epoxidharz eingebettet,
anschliefsend mit SiC-Papier bis zu einer Kérnung von 4000 geschliffen und mit Tonerde bis
zu einer Oberflachengiite von 0,05 um vibrationspoliert. Um bei elektrisch nicht leitenden
Oxidschichten (z.B. SiO.) rasterelektronenmikroskopische Untersuchungen von hoher Qua-
litdt zu ermdglichen, wurden die Proben vor der Untersuchung mit einer elektrisch leitenden
Goldschicht bedampft.

4.2.2 Probenzielpraparation mit fokussiertem lonenstrahl

Die Herstellung elektronentransparenter Proben fiir TEM-Untersuchungen erfolgte iiber
Zielpraparation mittels fokussiertem Ionenstrahl (FIB, engl. Focused Ion Beam). Die Metho-
de ist insofern von hoher Bedeutung, als dass ausgewihlte Merkmale innerhalb der Oxid-
schichten hoch auflésend unter dem TEM untersucht werden konnen. Weiterhin werden
durch traditionelle Probenherstellungstechniken verursachte Schédigungen der Oxidschicht
wahrend des Trennens, Schleifens und Polierens auf ein Minimum reduziert.
Zweistrahlanlagen wie das Helios Nanolab verfiigen iiber eine Elektronenquelle und eine
um den Kippwinkel von 52° versetzte lonenquelle. Die Ionenquelle emittiert Galliumionen,
die beim Auftreffen auf der Probenoberfliche Material abtragen. Gleichzeitig treten Se-
kundérelektronen aus der Oberfliche aus, die detektiert werden und so die Bilderzeugung

ermoglichen. Der auf der Oberfliche der Probe fokussierte Punkt des Ionenstrahls weist

3FEI Company, www.fei.com
4EDAX Microanalysis, www.edax.com
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4.2 Mikrostrukturuntersuchungen

einen Durchmesser von wenigen Nanometern auf und wird zeilenférmig iiber die Oberfléche
gefithrt. Aufgrund der kurzen DE-BROGLIE-Wellenldnge der Ionen wird eine feinere Auf-
l6sung als bei der Verwendung von Elektronen erreicht. Neben der Bilderzeugung konnen
durch das Abtragen des Materials erweiterte Materialuntersuchungen durchgefiihrt werden,
wie z.B. das Darstellen dreidimensionaler Rissverldufe oder EDS-Messungen sowie die Er-
stellung tomografischer Phasenverteilungsbilder.

Die Probenpréparation erfolgte am Zweistrahlgerat des Instituts fiir Werkstofftechnik der
Universitat Siegen, am Institut fiir metallische Werkstoffe der Universitdt Bayreuth sowie
am Institut fiir Werkstoffe der Ruhr-Universitdt Bochum. Die typischen Probenabmessun-
gen betrugen etwa 10-20 (um)? bei einer Dicke unterhalb von 100 nm. Abbildung 4.2 zeigt
eine FIB-Lamelle der in dieser Arbeit untersuchten Legierung Mo-9Si-8B-1Zr vor der finalen
Diinnung auf 100 nm und Lamellenentnahme (engl. ,.Lift Out“). Nach dem Diinnen mittels
Ionenstrahl wird die Probe durch Abscheidung von Platin an eine Platinnadel befestigt, mit-
tels eines Manipulators entnommen und auf einem Kupfergitter fiir die TEM-Untersuchung
befestigt.

Abbildung 4.2: Unpolierte FIB-Lamelle an der Grenzfliche Oxid/innere Oxidation der Le-
gierung (Mo-9Si-8B-1Zr, 1100 °C, 1000 h Oxidation).

4.2.3 Transmissionselektronenmikroskopie

Untersuchungen mit dem TEM erfolgten im Rahmen der DFG-Forschergruppe am Institut
fiir Werkstoffe der Ruhr-Universitat Bochum an einem Gerat vom Typ Tecnai F 20 der Fa.
FEI mit einer Beschleunigungsspannung von 200 kV. Dieses Gerit ist mit einem ringférmigen
Dunkelfelddetektor mit hohem Beugungswinkel (HAADF, engl. High-Angle Annular Dark-

Field) ausgestattet und erméglicht gleichzeitig chemische Analysen im Nanometerbereich.
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4 Werkstoffe und experimentelle Durchfiihrung

4.3 Rontgendiffraktometrie

Die XRD- oder Rontgenfeinstrukturanalyse beschreibt ein Verfahren fiir qualitative und
quantitative Strukturuntersuchungen kristalliner Werkstoffe auf Basis der Rontgenbeugung.
Ergebnis einer Messung ist ein Beugungsdiagramm, das Aussagen zur Realstruktur, zur
Phasenzusammensetzung und zu Gitterparametern ermoglicht. Grundsatzlich unterscheidet
man zwei Verfahren der Rontgendiffraktometrie: die Pulver- und die Einkristalldiffraktome-
trie [159]. Fiir die Rontgenpulverdiffraktometrie ist die BRAGG-BRENTANO-Geometrie am
gebrauchlichsten. Rohrenfokus, Probe und Detektorspalt befinden sich hierbei auf einem
Fokussierkreis, dessen Radius mit zunehmendem Beugungswinkel kleiner wird [160]|. Dabei
trifft ein monochromatischer Rontgenstrahl unter einem bestimmten Winkel auf die Probe.
Der Detektor bewegt sich derart, dass der Ausfallswinkel immer gleich dem Einfallswinkel ist
(20-Scan). Das gemessene Beugungsdiagramm zeigt die Intensitét der gebeugten Rontgen-
strahlen als Funktion des Einfallswinkels. Der Rontgenstrahl kann dabei je nach verwendeter
Rontgenquelle um einige Netzebenen bis zu 10-20 ym in das Material eindringen. Fiir die
Untersuchungen in dieser Arbeit wurde eine Cu-Koa Rontgenquelle mit einer Wellenlédnge A

von 154,18 pm verwendet.

Fronten gleicher
Phasen

/

d sin® d sin®

Abbildung 4.3: Schematische Darstellung der BRAGGschen Reflexionsbedingung [161].

Die Rontgenbeugung basiert auf der BRAGGschen Reflexionsbedingung, die in Abbil-
dung 4.3 schematisch dargestellt ist. Dabei werden die Atome in einem Kristall durch auf-
treffende Rontgenstrahlen zu Schwingungen angeregt und strahlen dabei selbst Wellenfron-
ten gleicher Wellenldnge (Sekundérstrahlung) ab. Die Wellen der Sekundéarstrahlung inter-
ferieren miteinander und legen je nach Entstehungsort und Geometrie des Kristallgitters
unterschiedlich lange Wege zuriick. Parallele Strahlen kénnen durch Phasenverschiebung ei-
ne Verstarkung oder Abschwéchung ihrer Intensitéit erfahren. Die Bedingungen, unter denen
Interferenz, d.h. maximale Verstirkung paralleler Sekundéarwellen, auftreten kann, wird das
BRrRAGGsche Gesetz genannt:

nA = 2dsin © (4.1)

o4



4.4 Raman-Spektroskopie

Dabei ist n eine ganze Zahl, d der Netzebenenabstand und © der Einfallswinkel des Pri-
mérstrahls, auch BRAGG- oder Glanzwinkel genannt. Maximale Verstiarkung tritt demnach
auf, wenn 2dsin © einem ganzzahligen Vielfachen der Wellenldnge entspricht. Nur Kristal-
lite, deren Netzebenen parallel zur Oberfliche liegen, erfiillen die Beugungsbedingung, was
allerdings in Polykristallen kein Problem darstellt, da die Orientierungen statistisch ver-
teilt sind. Der an der Netzebene reflektierte Mittelpunktsstrahl gelangt unter dem Winkel
O auf den Detektor und erfiillt somit die Beugungsbedingung und damit die BRAGGsche
Gleichung [161].

Am Institut fiir Werkstofftechnik der Universitéit Siegen steht fiir XRD-Untersuchungen
ein X’Pert Vollschutz-Rontgendiffraktometer mit ortsempfindlichem Detektor der Fa. Pana-
lytical® zur Verfiigung. Die Bewertung der Diffraktogramme erfolgt durch Vergleich mit
tabellierten Messwerten an reinen Komponenten, die in der JCPDS-Datenbank (Joint Com-
mitee on Powder Diffraction Standards) zusammengestellt sind.

Wiéhrend die Bestimmung der Oxidphasen nach Versuchsende die géngigste Vorgehens-
weise dieser Arbeit darstellt, wurden einige Untersuchungen unter in-situ Bedingungen mit-
tels einer Hochtemperaturkammer durchgefiihrt, die den Zweck hatten, Phaseniibergénge
in der Legierungsmikrostruktur zu detektieren. Weiterhin kam das Verfahren des streifen-
den Einfalls (GID, engl. Grazing Incidence Diffraction) zum Einsatz. Dabei wird nur die
Rontgenquelle bewegt, wiahrend sich der Rontgendetektor auf konstanter Position befindet.
Diese Methode ist bei der Beurteilung diinner Schichtsysteme von Relevanz, da Wechselwir-
kungen zwischen Rontgenstrahl und Probe gezielt {iber den Einfallswinkel steuerbar sind.
Im Zusammenhang mit Oxidschichten wird so speziell die Oberfliche mehrlagiger Oxid-
schichtsysteme beurteilt. Diese Technik erwies sich in Kapitel 6 im Zusammenhang mit der
Bewertung einer durch ein Mikrolegierungselement hervorgerufenen Phasenumwandlung als

niitzlich. Im Rahmen dieser Arbeit wurde mit Einfallswinkeln zwischen 1-5° gearbeitet.

4.4 Raman-Spektroskopie

Die Raman-Spektroskopie wurde als die XRD-Analyse ergénzende und unterstiitzende Cha-
rakterisierungsmethode eingesetzt. Diese ist, wie die XRD-Analyse, zerstorungsfrei und
erfordert keine zusétzliche Probenvorbereitung. Bei den Messungen wird der so genannte
Raman-FEffekt ausgenutzt, welcher die Wechselwirkung zwischen inelastisch gestreuten Pho-
tonen einer monochromatischen Lichtquelle mit einer Strahlung im sichtbaren Bereich (i.d.R.
eine Laserquelle) und einem Molekiil oder Kristall beschreiben. Hierzu wird die Probe mit
Licht bestrahlt und die Frequenzen in dem von der Probe gestreuten Spektrum beobachtet.

Der Detektor steht gewohnlich senkrecht zur einfallenden Strahlung. Ein Teil der Strah-
lung verlisst die Probe ohne eine Anderung der Frequenz, Rayleigh-Strahlung genannt.
Liegen dagegen die Frequenzen des gestreuten Lichts um bestimmte Betrage hoher oder
niedriger als die eingestrahlte Frequenz, so spricht man von Raman-Streuung [162]. Wéhrend

5PANalytical B.V., www.panalytical.com
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4 Werkstoffe und experimentelle Durchfiihrung

einer Messung wird ein Raman-Spektrum aufgezeichnet. Es spiegelt die Anzahl der Photo-
nen iiber die Raman-Frequenzverschiebung der einfallenden Laserstrahlung wider. Sofern
das Kristallgitter des zu untersuchenden Werkstoffes raman-aktiv ist, kommt es zu charak-
teristischen Gitterschwingungen, Phonone genannt. Aufgrund der hohen Raman-Aktivitéat
kristalliner Molybdan- und Zirkon-Sauerstoff-Verbindungen ist die Raman-Spektroskopie
zur Charakterisierung der Oxidationsprodukte im Rahmen dieser Arbeit interessant.

Die Untersuchungen wurden an einem Nicolet Almega XR® durchgefiihrt. Dabei handelt es
sich um ein vollstdndig softwaregesteuertes Raman-Spektrometer, welches mit einem Licht-
mikroskop zur Charakterisierung der Oxidschichten ausgestattet ist. Die zwei Excitationsla-
ser zur Generierung der Raman-Spektren verfiigen iiber Wellenldngen von 532 bzw. 780 nm,
die es ermoglichten, Raman-Verschiebungen im Bereich von 150-1200 cm™ aufzuzeichnen.
Samtliche Messungen wurden mehrfach bei konstanten softwareseitigen Parametern durch-
gefiihrt, um mogliche Verfélschungen durch thermische Schédigung der Mikrostruktur infol-

ge der Laserstrahlung auszuschliefsen.

5Thermo SCIENTIFIC, www.thermoscientific.com
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5 Hochtemperaturoxidation ternarer
Molybdan-basierter Legierungen

Nachfolgend werden die Ergebnisse des isothermen Oxidationsverhaltens der mechanisch
legierten Modellkomposite Mo-6Si-5B, Mo-9Si-8B und Mo-13Si-12B (at.%) dargestellt. Die
Mikrostruktur der Legierungszusammensetzungen wurde bereits in Kapitel 2 erldutert (s. Ab-
bildung 2.6 auf Seite 15). Alle drei Zusammensetzungen liegen im Dreiphasengebiet Mo(MK)-
Mo3Si-T2. Die gewonnenen Erkenntnisse werden zunéchst geméfs ihrer individuellen Zu-
sammensetzung, im weiteren Schritt vor dem Hintergrund des Einflusses unterschiedlicher
Temperaturen bewertet. Ziel der Untersuchung ist, unter der Beriicksichtigung der Bereit-
stellung bestmoglicher mechanischer Eigenschaften die Zusammensetzung mit dem grofsten
Entwicklungspotential fiir weitere Optimierungen hinsichtlich der Oxidationsbesténdigkeit

zu identifizieren.

5.1 Ergebnisse zum Oxidationsverhalten terndrer
Mo-Si-B-Legierungen

Die einzelnen Versuche wurden mehrfach durchgefiihrt, um Reproduzierbarkeit zu gewéhr-
leisten. Die regelméfig auch in den folgenden Kapiteln verwendeten isothermen Versuchs-
temperaturen wurden wie folgt festgelegt:

e 750 °C: Repréasentative Temperatur fiir den gegeniiber kontinuierlicher ,katastrophaler
Oxidation” empfindlichen Temperaturbereich; Verdampfung von MoO3 unterhalb von
T

e 820 °C: Identische Begriindung wie bei 750 °C; Verdampfung von MoO3 oberhalb von
1.

e 1100 °C: Vergleichstemperatur gegeniiber der Oxidationsbestéandigkeit von Nickelbasis-
Superlegierungen.

e 1300 °C: Referenztemperatur fiir hochste Beanspruchungen und maximal angestrebte

Zieltemperatur der Legierungsentwicklung.

Im Zusammenhang mit gebildeten Oxidschichten auf Basis von Silizium und Bor wird im
Rahmen dieser Arbeit die Schreibweise SiO5-B5O3-Schicht, sofern nicht explizit anders be-
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5 Hochtemperaturoxidation ternarer Molybdédn-basierter Legierungen

zeichnet, verwendet. Zwar findet bei Temperaturen oberhalb 1200 °C durch rasche Ver-
dampfung von B5O3 die nahezu vollstdndige Verarmung an B,O3 in der Oxidschicht statt
[163, 164]. Nach Meinung des Autors ist aufgrund der Auswértsdiffusion von Bor jedoch
weiterhin mit einem permanenten, temperaturabhingigen ,Verunreinigungsgrad“ an B,Os3
in der Schutzschicht zu rechnen. Die unterstiitzende Diskussion dieser Aussage wird im
Detail in Kapitel 8 gefiihrt.

Die Versuche in diesem Kapitel wurden diskontinuierlich in Laborofen durchgefiihrt. Nach
festgelegten Temperaturintervallen wurden die Probenmassen mit einer Analysewaage au-
fserhalb des Ofens ermittelt. Auf eine kontinuierliche Aufzeichnung in der Thermowaage
musste zundchst verzichtet werden. Aufgrund der Verdampfung von Mo-Oxid trat Konden-
sation an der Probenauthiangung auf, was zu verfialschten Messwerten fiithrte. Kontinuierliche

Messungen mittels TGA erfolgen ab Kapitel 6.

5.1.1 Abhangigkeit von der Legierungszusammensetzung

In diesem Abschnitt werden die Ergebnisse zum Oxidationsverhalten ternarer Mo-Si-B-
basierter Legierungen bei unterschiedlichen Temperaturen, schwerpunktméfig mit Bezug
auf die Legierungszusammensetzung dargestellt. Abbildung 5.1 zeigt den Verlauf der isother-
men Oxidationskinetik einer flachennormierten Massednderung als Funktion der Zeit fiir die
drei Legierungen Mo-6Si-5B, Mo-9Si-8B und Mo-13Si-12B bei 750 °C und 820 °C. Bei einer
Probenoberfliche von typischerweise 1-2 cm? erscheint die Darstellung der spezifischen Mas-

seinderung auf ein Minimum von -400 mg-cm™

sinnvoll. Bei weiterer Aufzeichnung dariiber
hinaus ist mit verfilschten Messwerten zu rechnen, da die Probe wahrscheinlich vollstéindig
in Oxid umgewandelt wurde, insofern eine Bewertung der spezifischen Massednderung nicht

sinnvoll ist.
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Abbildung 5.1: Massednderungen iiber Zeit fiir die Legierungen Mo-6Si-5B, Mo-9Si-8B und
Mo-13Si-12B, oxidiert bei Temperaturen von 750 °C (links) und 820 °C
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5.1 Ergebnisse zum Oxidationsverhalten ternédrer Mo-Si-B-Legierungen

Bei 750 °C (s. Abbildung 5.1 auf der vorherigen Seite (links)) zeigen alle drei Zusammen-
setzungen mit konstanter Rate voranschreitenden linearen Masseverlust. Die Verlustraten
betragen im Mittel -21,1 mg-cm™2-h™! fiir Mo-6Si-5B, -9,76 mg-cm?-h™* fiir Mo-9Si-8B und
-6,78 mg-cm?-h! fiir Mo-13Si-12B. Alle drei untersuchten Legierungen iiberschreiten bereits
in weniger als 60 h die Grenze des maximalen Masseverlustes. Die Oxidationskinetik bei
820 °C (s. Abbildung 5.1 auf der vorherigen Seite (rechts)) zeigt bereits deutliche Abwei-
chungen zu den Untersuchungen bei 750 °C, wenngleich unter den drei Legierungszusam-
mensetzungen kein qualitativ einheitliches Verhalten herrscht. So kann die Oxidationskinetik
der Legierungen Mo-6Si-5B und Mo-13Si-12B in zwei zeitliche Phasen unterteilt werden.

Innerhalb des Anfangsstadiums der Oxidation, d.h. innerhalb der ersten 5 bis 8 h, zeigen
beide Legierungen nach anfanglichem Masseverlust passives Oxidationsverhalten. Die Oxi-
dationskinetik der Legierung Mo-135i-12B ist durch Massezunahme gepragt und erreicht
nach etwa 8 h einen Wendepunkt. Im weiteren Verlauf wechselt die passive Oxidation ste-
tig zu linearem Masseverlust. Die Verlustraten sind dabei im Vergleich zu 750 °C leicht
reduziert (bei Mo-6Si-5B -15,1 mg-cm?-h™! und Mo-13Si-12B -5,75 mg-cm?-h™!). Dem gegen-
iiber zeigt die Legierung Mo-9Si-8B auch nach 72 h Oxidation einen vergleichsweise geringen
Masseverlust unterhalb von -100 mg-cm™. Geht man bei der Quantifizierung der Oxidations-
kinetik fiir die Legierung Mo-9Si-8B ebenfalls nach Uberschreiten eines Ubergangsstadiums
(hier: bis etwa 20 h Oxidation) von einem linearen Verlauf des Masseverlustes aus, kann die
Verlustrate mit -0,77 mg-cm?-h™! beziffert werden.

In Abbildung 5.2 auf der néchsten Seite sind die Ergebnisse der spezifischen Massednde-
rungen als Funktion der Zeit bei Oxidationstemperaturen von 1100 °C und 1300 °C darge-
stellt. Grundsétzlich zeigen bei 1100 °C (s. Abbildung 5.2 auf der néchsten Seite (links)) alle
drei Legierungszusammensetzungen passives Oxidationsverhalten, welches den Verlauf der
Oxidation nach anfinglichem Masseverlust dominiert. Dieser Masseverlust verringert sich
mit zunehmender Konzentration an Silizium und Bor in der Legierung. So werden die beiden
Legierungen Mo-9Si-8B und Mo-13Si-12B bereits nach weniger als 5 h nahezu vollstandig
passiviert. Der anféngliche Masseverlust der Legierung Mo-9Si-8B ist allerdings um etwa
2 mg-cm™ ausgeprigter im Vergleich zu Mo-13Si-12B.

Auch die Legierung Mo-6Si-5B zeigt bei 1100 °C passives Oxidationsverhalten. Sie erreicht
dieses Stadium allerdings erst nach etwa 20 h Oxidation mit leicht erhohtem absolutem

Masseverlust von etwa -20 mg-cm™.
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Abbildung 5.2: Massednderungen iiber Zeit fiir die Legierungen Mo-6Si-5B, Mo-9Si-8B und
Mo-13Si-12B, oxidiert bei Temperaturen von 1100 °C (links) und 1300 °C
(rechts).

Ahnlich Verhalten wird fiir die Legierungen Mo-9Si-8B und Mo-13Si-12B bei 1300 °C
beobachtet (s. Abbildung 5.2 (rechts)). Auch hier folgt der Verlauf der Oxidationskinetik
nach anfanglichem Masseverlust einer passiven Charakteristik mit einer fiir die Legierung
Mo-13Si-12B im Vergleich zu Mo-9Si-8B geringeren Oxidationsrate. Demgegeniiber weist
die Legierung Mo-6Si-5B bei 1300 °C einen kontinuierlichen linearen Masseverlust auf, so
dass bereits nach wenigen Stunden die vollstéindige Zersetzung der Probe eintritt.

5.1.2 Abhangigkeit von der Oxidationstemperatur

Dieser Abschnitt zeigt exemplarisch an der Legierung Mo-9Si-8B die Ergebnisse zum Oxida-
tionsverhalten in Abhéngigkeit der Temperatur mit Schwerpunkt der Darstellung oxidmor-
phologischer Besonderheiten. Dabei sind weiterhin die zu Anfang des Abschnitts festgelegten
Temperaturen giiltig.

Bei 750 °C bildet sich auf der Substratoberflache eine einzelne Oxidschicht aus, die nach
7 h Oxidation die in Abbildung 5.3 auf der néchsten Seite (links) dargestellte schwammartig-
pordse Struktur aufweist. Bilden sich im Anfangsstadium an der Grenzschicht zum Substrat
zundchst einzelne MoO3-Kristallite, die auch in unmittelbarer Probennéhe auf der Peripherie
kondensieren, handelt es sich bei der makroskopisch weifs-gelben Oxidschicht geméf EDS-
und XRD-Analyse um ein aus MoO3 und SiOs bestehendes Oxidgemisch. Wéhrend seitens
der Oxidationskinetik kontinuierlicher Masseverlust zu verzeichnen ist, wichst die porose
Oxidschicht ungehindert in Richtung des Substrates weiter. Bereits nach 72 h Oxidation
findet die vollstindige Umwandlung in Oxid statt. Dies duflert sich in Form einer starken
Volumenexpansion der Probe, die nach 100 h riickstandsfrei zersetzt wird. Bereits iiber
einen Zeitraum von weniger als 7 h oxidierte Proben zeigen eine derart pordse Struktur,
dass eine metallografische Probenpréaparation nur durch Stabilisierung mit einer dichten
und deckenden Nickelschicht mdglich ist.
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5.1 Ergebnisse zum Oxidationsverhalten ternédrer Mo-Si-B-Legierungen

Abbildung 5.3: REM-Aufnahme der oxidierten Oberfliche von Mo-9Si-8B fiir 7 h/750 °C
(links), REM-Querschliff von oxidiertem Mo-95i-8B fiir 7 h/820 °C (rechts).

Auch bei 820 °C bilden sich in den ersten Minuten der Oxidation infolge Kondensation
MoOs-Kristallite auf der Probenoberfliache, wihrend simultan eine merkliche SiO,-Bildung
stattfindet, welche die Oberfliche allerdings nicht vollstéandig verschliefst. Bereits nach einer
Stunde Oxidation ist die Oberfliche infolge von Protrusionsbildungen stark zerkliiftet. Die
Querschliffuntersuchung aus Abbildung 5.3 (rechts) zeigt zwei unterscheidbare Oxidschich-
ten: SiO2-By03 an der Grenzschicht Oxid/Luft, Mo-Oxid im Bereich Substrat/Oxid.

Auffallig sind lokale Dickenunterschiede sowie Poren innerhalb der SiOs-BsOs-Schicht.
Die mittlere Schichtdicke nach 7 h Oxidation streut zwischen 100-500 ym, weist 6rtlich auch
vollstandige Liicken auf. Diese bieten freien Zutritt fiir Sauerstoff zum darunter befindli-
chen Mo-Oxid, welches in diesem Bereich in Form von MoOgs, unterhalb der SiO,-Schicht
in Form von MoQO, vorliegt. Weiteres Merkmal der Oxidation bei 820 °C sind lokale, scharf-
kantige Abplatzungen der SiO5-B5O3-Schicht, die in den Rissspalten die Bildung von MoOj3
ermoglichen. Qualitativ betrachtet ist neben der Oxidationskinetik auch die Oxidmorpho-
logie der Legierung Mo-9Si-8B bei 1100 °C und 1300 °C sehr dhnlich, wie Abbildung 5.4 in
der direkten Gegeniiberstellung zeigt.
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Abbildung 5.4: REM-Querschliffaufnahmen von oxidiertem Mo-9Si-8B fiir 72 h/1100 °C
(links) und 72 h/1300 °C (rechts).
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Die Ausbildung einer geschlossenen und amorphen SiOs-B5Os-Schicht an der Grenz-
schicht Oxid/Luft findet sich bereits innerhalb der ersten Minuten der Oxidation. EDS-
Untersuchungen zeigen, dass diese zunédchst noch durch Riickstdnde von MoOjs in Form
von Blasen innerhalb der SiOs-B5Os3-Schicht verunreinigt ist, die erst nach 72 h Oxidation
vollstandig aus der SiO5-BoO3-Schicht verschwinden. Die Dicke der Schicht ist bei 1100 °C
mit etwa 13 um sehr gleichméfig ausgeprégt, bei 1300 °C kann die mittlere Schichtdicke
aufgrund lokaler Unterschiede zwischen 25-40 um betragen.

Wiéhrend die SiO5-B5O3-Schicht nach 72 h Oxidation als einzige homogene Oxidschicht
ausgemacht wird, liegt simultan zu Anfang der Oxidation eine kontinuierliche MoOs-Schicht
zwischen Si05-B5O3-Schicht und Substratwerkstoff vor. Die Dicke dieser Schicht betrégt in-
nerhalb der ersten Stunde der Oxidation bei 1100 °C 18 um, schrumpft allerdings mit zuneh-
mender Zeit und wird nach 72 h Oxidation nicht mehr aufgefunden, wiahrend simultan zum
Abbau der MoO,-Schicht die innere Oxidation von Silizium und Bor einsetzt. Die Zone der
inneren Oxidation schreitet stetig mit der Zeit geméak einer parabolischen Oxidationskinetik
voran. Statt der intermetallischen Phasen MosSi und T2 findet sich im Bereich der inneren
Oxidation Mo(MK) mit eingebettet feinverteilten SiOy-ByOs-Partikeln.

Abbildung 5.5 gibt einen zusammenfassenden Uberblick iiber die Entwicklung der Schicht-
dicken der relevanten Oxide SiO5-BsO3 und MoO3 bei 1100 °C und 1300 °C in Abhéngigkeit
der Zeit. Als wesentliche Merkmale sind der bereits erwahnte sukzessive Abbau der MoOs-
Schicht bei 1100 °C zu nennen sowie die unterschiedlichen Oxidationsraten der SiO5-B3Os-
Schichtbildung bei 1100 °C und 1300 °C. So wurde durch Markerversuche bei 1100 °C ge-
zeigt, dass die Schichtdicke bei 1100 °C nach 100 h Oxidation als unverandert anzusehen
ist, wahrend die Oxidationskinetik der SiO,-B5Oj3-Schicht bei 1300 °C auf parabolisches
Schichtwachstum hindeutet.
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Abbildung 5.5: Gemessene Dicken fiir SiO5-B5O3- bzw. MoO,y-Schichten als Funktion der
Zeit bei 1100 °C und 1300 °C.
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5.2 Diskussion des Oxidationsverhaltens ternarer
Mo-Si-B-Legierungen

Bei der Diskussion des Oxidationsverhalten ternérer Mo-Si-B-Legierungen erscheint es sinn-
voll, diese geméfs den Gliederungspunkten des Ergebnisteils zu strukturieren. Nachfolgend
wird der Einfluss der Legierungselementkonzentration von Silizium und Bor und dessen indi-
rekter Effekt auf die Legierungsmikrostruktur und das Oxidationsverhalten bei unterschied-
lichen Temperaturen zwischen 750-1300 °C diskutiert. Dabei sind gegenseitige Uberschnei-
dungen programmiert und eine vollstdndig nach Schwerpunkt separierte Diskussion nicht
vollstdandig moglich. Die vorgeschlagenen Oxidationsmechanismen beziehen sich ausschliefs-
lich auf das Dreiphasengebiet Mo(MK)-Mo3Si-T2. Zum Versténdnis der grundlegenden Oxi-
dationsmechanismen erscheint es an dieser Stelle sinnvoll, zunédchst den Temperatureinfluss

zu diskutieren.

5.2.1 Temperatureinfluss

Unabhéngig von der individuellen Zusammensetzung der untersuchten Legierungen zeigen
alle drei Werkstoffe durchaus vergleichbares Verhalten einer starken Temperaturabhéngig-
keit des Oxidationsprozesses. Mit Ausnahme der bei 1300 °C oxidierten Legierung Mo-6Si-5B
weisen samtliche Materialien sehr gute Oxidationsbestandigkeiten im Bereich sehr hoher
Temperaturen bei 1100 °C und 1300 °C durch Ausbildung einer schiitzenden Borsilikat-
schicht auf, wihrend alle drei Legierungen bei 750 °C und 820 °C ein durch ,katastrophale
Oxidation” dominiertes Verhalten zeigen.

Ein Schwerpunkt dieser Arbeit besteht in der Optimierung des Oxidationsverhaltens ter-
narer Mo-Si-B-Legierungen durch Verringerung der Oxidationsraten im Temperaturbereich
von 700-900 °C. Zu diesem Zweck ist es zunichst notwendig, die bei den ausgewéahlten
Temperaturen verlaufenden Reaktionen hinsichtlich der dominanten Oxidationsmechanis-
men einzuordnen und voneinander abzugrenzen. Da Mo-Oxid bei den in dieser Arbeit be-
trachteten Temperaturen keinerlei Schutzfunktion bietet, besteht diese ausschlieklich in der
Ausbildung einer schiitzenden SiO5-BsO3-Schicht. Als grundsétzliche Orientierung nennen
PARTHASARATHY et al. im Zusammenhang mit Mo-Si-B-Legierungen drei Kriterien, die die
Ausbildung einer Borsilikatschutzschicht mafsgeblich bedingen [23]:

e Die Viskositat der Borsilikatschicht,
e die Verdampfung von B,O3 von der Borsilikatschichtoberflache und
e die Kinetik der SiOs- bzw. ByO3-Bildung.

Die Diskussion der Ergebnisse wird am Beispiel der Legierung Mo-9Si-8B bei den bekannten
Temperaturen 750 °C, 820 °C, 1100 °C und 1300 °C vorgenommen und beziiglich der drei ge-
nannten Kriterien bewertet. Eine Ubertragbarkeit der fiir die Legierung Mo-9Si-8B giiltigen

Oxidationsmechanismen ist fiir die weiteren Legierungszusammensetzungen zu iiberpriifen.
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750 °C

Der Temperaturbereich um 750 °C ist gekennzeichnet durch eine mit zeitlich unverédnderter
und konstanter Rate fortschreitende ,katastrophale Oxidation* als Folge der Ausbildung
einer nicht-schiitzenden Oxidschicht. Im Vergleich zu den anderen untersuchten Temperatu-
ren zeigen die Mo-Si-B-Legierungen bei 750 °C die mit Abstand hochsten Oxidationsraten,
was sich mit den Beobachtungen zum Oxidationsverhalten von einphasigem MoSis deckt.
So kommt es auch bei Mo-9Si-8B zu beschleunigter Bildung von MoOj3 bei 750 °C, wah-
rend SiO, nur mit langsamer Rate gebildet wird [12|. Zwar ist bei 750 °C mit erhohter
Sublimation von MoOjg zu rechnen. Der Ubergang in den schmelzfliissigen Zustand und die
damit beschleunigte Verdampfung treten allerdings erst oberhalb des SP von MoOj; auf.
In direkter Konsequenz wird MoQOg nicht in ausreichendem Umfang von der Werkstoffober-
flache abtransportiert, um die flichige Ausbildung einer Borsilikatschicht zu ermdoglichen.
Statt der Ausbildung zweier unterscheidbarer Oxidschichten kommt es zur Bildung eines
Oxidgemisches aus SiO5-BsO3 und MoOs.

Wihrend die Viskositat des SiO9-B5O3 Gemisches bei 750 °C noch zu hoch ist, um dessen
Ausbreitung iiber die Werkstoffoberflache zu gestatten [165], wird diese zusétzlich durch
simultan in der Schicht befindliches kristallines MoO3 unterbunden. Die infolgedessen auf-
wachsende hochpordse Schicht (s. Abbildung 5.3 auf Seite 61 (links)) bietet freien Zugang

fiir Sauerstoffpermeation, wie Abbildung 5.6 schematisch zeigt.

MoO,(s) = MoO,(g) MoO,(g) + SiO,B,0,
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Abbildung 5.6: Schematische Darstellung des Oxidationsverhalten der Legierung Mo-9Si-8B
bei 750 °C innerhalb der ersten Minuten der Oxidation (links) und der sich
nach etwa 1 h Oxidation einstellende reaktionskontrollierte Dauerzustand
(rechts).

Wahrend zunéchst nur MoOgs-Kristallite die Werkstoffoberflache bedecken, wachsen diese
mit zunehmender Zeit unter Bildung von SiO5-B5O3 zu einem linear wachsenden Oxidge-
misch zusammen. Dabei herrscht ein nahezu dynamisches Gleichgewicht zwischen verdamp-
fendem MoQj iiber der Oxidschicht und neu gebildetem MoOj iiber der Werkstoffoberfléche.
Die mit der Porositat einhergehende Vergroferung der Oberflache der Oxidschicht begiins-
tigt die ,katastrophale Oxidation“ zusétzlich.
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Da Sauerstoff bei 750 °C durchweg frei auf der Werkstoffoberfliche verfiighar ist, ist das
Oxidationsverhalten als vollsténdig reaktionskontrolliert zu bezeichnen, d.h. es kommt zu
keinem Zeitpunkt zu einer Passivierung der Oberflache. Die drei Phasen Mo(MK)-Mo3Si-
T2 werden demnach kontinuierlich geméfs den folgenden, simultan ablaufenden Reaktionen

oxidiert:

2Mo + 302 — 2MOO3 (51)
MO5S7:BQ + 1002 — 5MOO3 + SZOQ + 3203 (53)

Parallel dazu laufen die Reaktionen der Sublimation von MoOs und der Ubergang von
B50j3 in den schmelzfliissigen Zustand oberhalb von 450 °C ab:

MoO3(s) — MoOs(g) (5.4)

B203(S> — BQOg(l) (55)

Da nach langer Oxidationszeit die riickstandsfreie Probenzersetzung stattfindet, ist davon
auszugehen, dass SiO,-By0O3-Oxidfragmente zusammen mit in der Gasphase befindlichen
MoOs-Kristalliten von der Probenoberfliche abtransportiert werden. Die Reaktionen laufen
daher so lange ab, bis der Substratwerkstoff vollstindig zu Oxid reagiert und riickstandsfrei

verdampft ist.

820 °C

Mit Uberschreiten von 7}, von MoOs bei 795 °C zeigt sich ein im Vergleich zu 750 °C ver-
dndertes Oxidationsverhalten. Der Ubergang von MoOj in die schmelzfliissige Phase sowie
die erhohte Verdampfungsrate ermoglicht die Bildung von SiO, und B,O3 und die Ausbil-
dung einer SiOy-B50O3-Schicht in ausreichenden Konzentration. Aufgrund des kontinuierli-
chen Masseverlustes (s. Abbildung 5.1 auf Seite 58) ist jedoch davon auszugehen, dass die
Schutzwirkung nur eingeschrankt wirksam ist, da letztlich nach endlicher Zeit Probenzer-
setzung beobachtet wird. Im Unterschied zum Oxidationsverhalten bei 750 °C wird nicht
von vollstiandig reaktionskontrollierter Oxidation gesprochen, da lokal Ansétze diffusions-
kontrollierter Oxidation vorhanden sind.

Die Ursache fiir die unvollstdndige Passivierung der Probenoberflache ist zum einen in
der nach wie vor zu hohen Viskositat der Borsilikatschicht zu sehen. Dabei reicht die bei
820 °C konstant vorhandene Konzentration von 33 vol.% B,Ojz nicht aus, um vollstindige
Oberflachenbedeckung zu ermdoglichen. Die Schicht zeigt stattdessen deutliche Dickenunter-

schiede und Hohlrdume infolge mangelnder Benetzungseigenschaften des Borsilikats (s. Ab-
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bildung 5.3 auf Seite 61 (rechts)) einerseits und deutliche Liicken in der SiO5-B5O3-Schicht
andererseits. Die Oberflachenliicken ermdoglichen freien Sauerstoffzutritt zum Substrat. Dies
begiinstigt jetzt den direkten Masseverlust durch verdampfendes MoO3 in Oberflichennéa-
he, ermoglicht aber auch die Bildung und das kontinuierliche Wachstum von MoO, als
Zwischenschicht im Grenzbereich der SiO5-ByO3-Schicht /Substrat.

Die durch MoOs-Bildung und Volumenexpansion unterhalb der SiOs-B5Oj3-Schicht in-
duzierten Spannungen (Fi;se,) stellen neben den eingeschrénkten Fliekeigenschaften der
Borsilikatschicht eine weitere Ursache der hohen Oxidationsrate bei 820 °C dar.

Die Wachstumsspannungen fithren nach Uberschreiten einer kritischen Grenze zu lokalen
Abplatzungen der Borsilikatschicht, in der direkten Folge der Substratwerkstoff freigelegt
wird. Uber die freigelegte Substratoberfliche kann MoOs ungehindert verdampfen. Den
schematischen Oxidationsmechanismus bei 820 °C unter Beriicksichtigung der relevanten

Oxidationsmechanismen zeigt Abbildung 5.7.

MoO,(s) = MoO,(g) Si0,B,0, MoO,(g)

\ 1
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Feigen M002
Mo-9Si-8B
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j sondere Uber
Mo-Si-B Liicken

Abbildung 5.7: Schematische Darstellung des Oxidationsmechanismus bei 820 °C mit domi-
nierend reaktionskontrollierter Oxidationskinetik im Anfangsstadium unter
Bildung von MoOs-Kristalliten und lokalen SiO5-B5Os-Inseln (links) und
nach Aufbau einer nahezu deckenden SiO5-B;O3-Schicht vorliegender Dau-
erzustand (rechts).

Die wahrend der Oxidation bei 820 °C verlaufenden Oxidationsprozesse unter der Voraus-
setzung, dass unterhalb einer SiO,-BoO3-Deckschicht weiterhin Oxidation von Molybdén in
Form von MoO, mdglich ist, zeigen die Reaktionsgleichungen (5.6) - (5.8):

Mo + 02 — M002 (56)
MOgS’i + 402 — 3M002 + SZOQ (57)
2M05S’iBg + 1502 — ]_OMOOQ + 25@02 + 23203 (58)

Die Sauerstoffaktivitit liegt unter diesen Bedingungen unterhalb des Gleichgewichtspar-
tialdrucks zur Bildung von MoOj (po,(MoOs)). Ist diese Bedingung nicht erfiillt, finden die
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auch fiir 750 °C geltenden Reaktionen (5.1) - (5.3) statt. Im Unterschied zur Oxidation bei
750 °C ist oberhalb von 795 °C mit der vermehrten Bildung von fliichtigem MoOj3 aus der
Schmelze zu rechnen, wihrend der Ubergang von B,Oj in die Gasphase bei 820 °C noch
vernachléssighar gering ist [166]. Damit ist folgende Reaktion ebenfalls zu beriicksichtigen:

MoO3(l) — MoOs(g) (5.9)

Da bei 820 °C augenscheinlich Parallelen zum bereits im Stand der Literatur beschriebenen
,Pesting von MoSiy vorliegen, erscheint an dieser Stelle die Diskussion hinsichtlich der
wesentlichen Unterschiede angebracht.

Wihrend , Pesting* den oxidativen Angriff der Korngrenzen beschreibt, handelt es sich bei
der fiir den kontinuierlichen Masseverlust bei 820 °C verantwortlichen Reaktion um ein in
Oberflichennéhe ausgelostes Oxidationsphdanomen. Beim ,,Pesting” findet die Keimbildung
und das Keimwachstum von Mo-Oxid iiber die Korngrenzen statt. Es kommt zur Volumen-
expansion, die zur Schidigung der Korngrenzen fiihrt. Ahnliches zeigt sich bei Mo-Si-B-
Legierungen. Volumenexpansion tritt direkt unterhalb der SiO5-B5O3-Schicht ein. So kann
beim klassischen ,,Pesting” der Sauerstoff iiber Risse im Material eindringen, wéhrend diese
bei Mo-Si-B-Legierungen durch HIP-Nachverdichtung nicht vorhanden sind. Bei Mo-Si-B-
Legierungen gelangt der Sauerstoff iiber Diffusion und Permeation durch die SiO5-ByO3-
Schicht bzw. in weitaus hoherem Mafse iiber Liicken in der Schicht zum Substratwerkstoff
und erméglicht Oxidation von Molybdén.

Die Verbesserung des Oxidationsverhaltens bei 820 °C ist nur iiber eine gezielte Steuerung
der Viskositat moglich. Dies ist beispielsweise iiber Steigerung der Borkonzentration bzw.
Reduzierung des Si:B-Verhéltnisses in der Legierung denkbar, wobei im Rahmen dieser Ar-
beit das Si:B-Verhéltnis aber unverandert bleiben soll. Mangelnde Viskositéit der Legierung
Mo-9Si-8B bei 820 °C wurde durch Untersuchungen an der Legierung Mo-9Si-8B-0,4Las0O3
aufgezeigt. Diese Legierung weist im Temperaturbereich von 820-1300 °C sehr gute Oxi-
dationsbestandigkeit durch Ausbildung einer kontinuierlichen SiOs-B,O3-Schicht auf. Der
Einfluss auf die Viskositdt und infolgedessen erhchte Diffusionsraten von Sauerstoff sind
allerdings dauerhaft, was sich bei sehr hohen Temperaturen in Form erhohter innerer Oxi-
dation zeigt. Da diese Legierungszusammensetzung nicht im Rahmen dieser Arbeit diskutiert

wird, sei an dieser Stelle auf die Arbeit von BURK et al. verwiesen [167].

1100 °C und 1300 °C

Der Temperaturbereich zwischen 1100-1300 °C stellt fiir die Legierung Mo-9Si-8B den op-
timalen Einsatzbereich dar, da es hier zu vollstandiger Passivierung der Probenoberflache
kommt. Zwar wird auch bei sehr hohen Temperaturen reaktionskontrollierte Oxidationski-
netik beobachtet, im Gegensatz zu 750 °C und 820 °C ist diese hingegen zeitlich limitiert,
verlduft nicht kontinuierlich. So zeigt die Oxidationskinetik in Abbildung 5.2 auf Seite 60 bei
1100 °C, dass das mit erheblichem linearen Masseverlust verbundene reaktionskontrollierte

Ubergangsstadium bereits nach weniger als 10 h abgeschlossen ist, wihrend anschliefend
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stationdres Verhalten mit geringer Oxidationsrate beobachtet wird. Im Folgenden werden
die beiden Stadien hinsichtlich vorherrschender Oxidationsmechanismen diskutiert.

Das reaktionskontrollierte Ubergangsstadium folgt einem linearen Zeitgesetz mit ,kata-
strophaler Oxidation“. Dieses wird mafgeblich durch die anfinglich massive Verdampfung
von MoO3 dominiert, wihrend SiOy und B,O3 auf der Substratoberfliche zuriickbleiben.
Zwischen SiO; und ByO3 kommt es zur Bildung von Borsilikatglas mit im Vergleich zu rei-
nem Quarzglas deutlich verminderter Glastibergangstemperatur [133|. Die zur Ausbildung
der Schicht unterstiitzende Wirkung von B,Oj ist allerdings nur temporér, da dieses bei
Temperaturen oberhalb von 800 °C mit exponentieller Temperaturabhéngigkeit verdampft
[166]. Der anfanglich zu beobachtende Masseverlust bei 1100 °C und 1300 °C ist demnach
ein kumulierter Vorgang simultaner Verdampfung von MoO3 und B;O3, auch wenn MoQOj3
zu diesem Zeitpunkt den groferen Beitrag zum Masseverlust leistet.

Das Ausmaft des Masseverlustes durch anféngliche Verdampfung ist eine Funktion der
Temperatur mit der Konsequenz, dass die Dicke der SiO5-By0O3-Schicht bei 1300 °C um den
Faktor zwei héher im Vergleich zu den bei 1100 °C herrschenden Bedingungen ist. Der hohe
Dampfdruck von MoOj3 (s. Abbildung 3.7 auf Seite 40) ermoglicht, dass die SiOy-BoOs-
Schicht an der Grenzfliche Luft/Oxid innerhalb weniger Sekunden geschlossen wird. Al-
lerdings bewirkt dies die Bildung von MoOs-Einschliissen in Form von Blasen und einer
metastabilen MoO,-Schicht zwischen SiO9-BsO3-Schicht und Substrat (s. Abbildung 5.5 auf
Seite 62).

Beide Reaktionsprodukte werden innerhalb der ersten 10 h der Oxidation durch Gas-
permeation eliminiert, ermoglicht durch die erhéhte BoOs-Konzentration in der Borsilikat-
schicht. Es ist demnach von einem zeitlich limitierten Prozess auszugehen [23]. Im Uber-
gangsstadium sind die unter Freisetzung von MoO3 und B,Oj3 giiltigen Reaktionsgleichungen
(5.1) - (5.3) dominierend. Die Bildung von metastabilem MoO erfolgt geméf den in den
Gleichungen (5.6) - (5.8) dargestellten Reaktionsverldufen.

Stationares Oxidationsverhalten tritt nach etwa 7-20 h vollstédndig ein, nachdem Mo-Oxid-
Riickstédnde innerhalb der SiO5-BoO3-Schicht bzw. als Zwischenschicht vollstandig eliminiert
wurden. Mikroskopisch betrachtet wird dieses Stadium durch zwei Prozesse bestimmt. Dem
Wachstum der SiO5-B3O3-Schicht und dem Fortschreiten einer inneren Oxidationsfront.

Aufgrund der Beobachtung des Schichtwachstums (s. Abbildung 5.5 auf Seite 62) ist das
Wachstum der SiOy-BO3-Schicht durch Silizium-Auswartsdiffusion unterhalb von 1300 °C
vernachlissighar gering, was durch Markerversuche bestitigt wurde und in Ubereinstim-
mung mit Literaturdaten ist [119, 134].

Innere Oxidation von Silizium und Bor tritt hingegen in merklicher Rate auch unterhalb
von 1300 °C auf. Atomar und molekular diffundierender Sauerstoff ist demnach unterhalb
der SiO5-B50O3-Schicht weiterhin in der Lage, Silizium und Bor selektiv intern zur Oxidation
zu fithren.

Dabei finden folgende Reaktionen unter Auflésung und Oxidation der intermetallischen
Phasen statt:
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M03S?;+02 — 3M0+SZOQ (510)

MO5SiB2 + 2, 502 — b5Mo + SZOQ + B203(l) (511)

Der Mo(MK) partizipiert infolge seiner vernachlédssigbar geringen Loslichkeit fiir die Ele-
mente Silizium und Bor (s. Abbildung 2.1 auf Seite 7 und Abbildung 2.2 auf Seite 9) nicht
an der Oxidationsreaktion. Da B,O3 aus der SiO5-Bo0O3-Schicht bei Temperaturen oberhalb
von 800 °C in die Gasphase iibergeht, ist zusétzlich die folgende Reaktion zu beriicksichtigen:

Der Masseverlust durch verdampfendes B2Oj ist in diesem Zusammenhang als wesent-
licher Einflussfaktor auf den fiir die Legierung Mo-9Si-8B bei 1100 °C und 1300 °C nach
wie vor zu beobachtenden minimalen Masseverlust wihrend der stationdren Oxidation zu
sehen. Eine ausfiihrliche Diskussion des Einflusses von B5Os innerhalb der Oxidation von
Mo-Si-B-Legierungen soll erst in Kapitel 7 stattfinden.

Die Front der inneren Oxidation schreitet im weiteren Verlauf nach einem parabolischen
Zeitgesetz fort, dessen Nachweis in Kapitel 8 gebracht wird. Dies ist thermodynamisch unter
der Annahme moglich, dass die BoO3-Konzentration innerhalb der Glasschicht ausreichend
hoch ist um pp, an der Grenzschicht SiO5-ByO3/Substrat auf einen Wert oberhalb des
Gleichgewichtspartialdrucks fiir die Oxidation von Silizium anzuheben (po,(Si03)). Ther-
modynamische Berechnungen zeigen, dass po, bei 1100 °C einen Wert zwischen 102! bar
(Gleichgewichtspartialdruck fiir die Reaktion Si + Oy — SiO3) und 107'® bar (Gleichge-
wichtspartialdruck fiir die Reaktion Mo + Oy — MoOs) (po,(MoO;)) annehmen kann.
Mittels EDS-Messungen wurde der Nachweis gebracht, dass selbst nach 1000 h Oxidation
bei 1100 °C noch eine mittlere Konzentration von 1 at.% B3O in der SiOy-By0O3-Schicht
vorliegt. Erhohte Sauerstoffioslichkeit und beschleunigte Diffusionseigenschaften begiinsti-
gen demnach die innere Oxidation von Mo-Si-B-Legierungen [165|. Ursache und Raten be-
stimmende Faktoren der inneren Oxidation von Silizium und Bor werden im Rahmen von
Kapitel 8 ausfiihrlich diskutiert.

Grundsétzlich werden Mikrorisse in SiO5-BoO3-Schicht und Substrat (s. ,Pesting” bei
MoSi, in Abschnitt 3.3.3) als Ursache fiir die innere Oxidation ausgeschlossen. Diese konn-
ten weder durch REM- noch TEM-Untersuchungen nachgewiesen werden. Die SiO5-ByOg3-
Schicht zeigt demnach ein hohes Potential zur Selbstheilung auf. Mikrorisse und makrosko-
pische Beschadigungen der Schutzschicht werden unmittelbar nach der Entstehung geschlos-
sen. In Abbildung 5.8 auf der nichsten Seite sind schematisch die wihrend des Ubergangs-

stadiums bzw. der stationdren Oxidation ablaufenden Vorgénge dargestellt.
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MoQO,(g)
S S |
L= : S t O O
T2 [Mo_| T2 |Mo,Si T2 |Mo_| T2 |Mo.Si
— ~— 7
I SiOB,0;
reaktionskontrollierte Oxidation [ ] Mo-Oxid
P A (ti<ty<ty=<ty)
tS
T2 |Mo__| T2 |MoSi
—

~—

diffusionskontrollierte Oxidation

Abbildung 5.8: Schematische Darstellung des Oxidationsverhaltens der Legierung
Mo-98i-8B zwischen 1000-1300 °C bei zunéchst reaktionskontrollierter
Oxidationskinetik im Ubergangsstadium (oben) und unter der Vorausset-
zung diffusionskontrollierter Oxidation im stationdren Stadium (unten).

Zusammenfassend treten bei 1100 °C und 1300 °C im stationdren Oxidationsstadium
reaktions- und diffusionskontrollierte Oxidationsprozesse simultan auf. So bewirkt die Ver-
dampfung von B,Oj3 iiber die SiO5-B50O3-Schicht kontinuierlichen Masseverlust, der sehr
wahrscheinlich durch Auswartsdiffusion von Bor unterstiitzt wird. Massezunahme kann je-
doch durch Auswértsdiffusion von Silizium und Dickenwachstum der SiOy-ByO3-Schicht
(insbesondere bei 1300 °C) sowie innere Oxidation von Silizium und Bor beobachtet wer-
den. In Ubereinstimmung mit den durch PARTHASARATHY et al. durchgefiihrten Untersu-
chungen ist demnach davon auszugehen, dass Diffusionsprozesse auf lange Zeiten bezogen

geschwindigkeitsbestimmend sind [23].

5.2.2 Konzentration der Legierungselemente und Mikrostruktur

Wihrend im vorangegangenen Abschnitt am Beispiel der Legierung Mo-9Si-8B die Sensibili-
tat des Mo-Si-B-Legierungssystems gegeniiber Variation der Temperatur aufgezeigt wurde,
wird im folgenden Abschnitt ein weiterer Einflussfaktor auf das Oxidationsverhalten von
Mo-Si-B-Legierungen im ternéaren Phasenfeld Mo(MK)-MosSi-T2 diskutiert: die Variation
der Silizium- und Borkonzentration. Als Grundlage dienen die Ergebnisse zum Oxidations-
verhalten der Legierungen Mo-6Si-5B, Mo0-9Si-8B und Mo-13Si-12B bei 750 °C, 820 °C,
1100 °C und 1300 °C. Seitens der Mikrostruktur bewirkt die Variation von Silizium und
Bor, dass die Legierungen Mo-6Si-5B und Mo-9Si-8B einen kontinuierlichen Mo(MK) als
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Matrixphase besitzt, wihrend die Legierung Mo-13Si-12B eine intermetallische Matrix mit
dispergierten Mo(MK)-Inseln aufweist.

Der Einfluss der Legierungselementkonzentration zeigt sich deutlich bei sehr hohen Tem-
peraturen, wenn diffusionskontrollierte Oxidation nach Ausbildung einer Schutzschicht aus
Si02-B203 moglich ist. Bei 750 °C hingegen kann der Einfluss der Legierungszusammenset-
zung nicht eindeutig bewertet werden, da durch ausschliefslich reaktionskontrollierte Oxi-
dationsphénomene und nicht-schiitzende Oxide teilweise starke Schwankungen der Masse-
verlustraten bei den mehrfach hinsichtlich Oxidationskinetik untersuchten Legierungen ge-
messen wurden. Grundsatzlich ist zu erwarten, dass mit abnehmendem Volumenanteil der
Mo(MK)-Phase die Masseverlustrate durch verdampfendes MoOj3 weniger stark ausgeprigt
ist, wie die Untersuchungsergebnisse in Abbildung 5.1 auf Seite 58 unterstreichen. Allerdings
zeigen alle Legierungen bei dieser Temperatur die Bildung konkurrierender Oxide in Form
von Si02-B503 und MoOg, was letztlich statt einer Passivierung die vollstdndige Aufzehrung
des Substratmaterials zur Folge hat.

Ahnlich stellt sich der Vergleich der unterschiedlichen Legierungszusammensetzungen bei
820 °C dar, wenngleich die Oxidationsbestédndigkeit der Legierung Mo-9Si-8B gemessen an
der Oxidationsrate als am giinstigsten zu bewerten ist. Das vergleichsweise schlechte Ab-
schneiden der Legierung Mo-13Si-12B kann mit erhohter Konkurrenz der aus den inter-
metallischen Phasen gebildeten Oxide erklart werden, wahrend die Legierung Mo-6Si-5B
infolge der hohen Konzentration an Mo(MK) die relativ gesehen geringste Oxidationsbe-
standigkeit aufweist. Grundsétzlich zeigen alle drei Legierungen bei 820 °C die Ausbildung
von Si0O5-By03. Aufgrund der unvollstdndigen Passivierung findet allerdings nur eine im
Vergleich zu 750 °C kurzfristige Lebensdauerverlangerung der untersuchten Proben statt
(enstprechend der Legierungszusammensetzung um den Faktor 2-10).

Im Unterschied dazu zeigen die in Abbildung 5.2 auf Seite 60 dargestellten Untersuchungs-
ergebnisse, dass bei 1100 °C alle drei Legierungszusammensetzungen eine widerstandsfahige
Passivierungsschicht bilden konnen. Durch die zeitweise drastisch reduzierte Viskositat der
Si05-B503-Schicht wird selbst die zu 65 vol.% aus intrinsisch nicht-oxidationsbestédndigem
Mo(MK) bestehende Legierung Mo-6Si-5B dauerhaft passiviert. Bei allen drei Legierungen
zeigt sich ein im Vergleich zu Literaturdaten deutlich geringerer anfanglicher Massever-
lust. So erfahren schmelzmetallurgisch hergestellte Mo-Si-B-Legierungen mit vergleichbaren
Zusammensetzungen absolute Masseverluste im Bereich von -350 mg-cm™ nach 15 h, wiih-
rend die mechanisch legierten Mo-Si-B-Legierungen in dieser Arbeit nach 15 h Oxidation

2 aufweisen [168]. Demnach ist zu

einen maximalen Masseverlust unterhalb von -20 mg-cm”
vermuten, dass eine feinverteilte Mikrostruktur seitens der Oxidationsbestdndigkeit dem
schmelzmetallurgisch hergestelltem Material vorzuziehen ist. Der Effekt einer bei identi-
scher Phasenzusammensetzung unterschiedlich aufgelosten Mikrostruktur wird im Rahmen
des Mikrolegierens in Kapitel 6 detailliert diskutiert.

Die Oxidationsraten wéhrend der stationdren Oxidation verhalten sich bei 1100 °C na-
hezu unabhéngig von der Legierungszusammensetzung, was durch das identische Verhéltnis

von Si:B aller Legierungen begriindet werden kann, demnach die Zusammensetzung der
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Borsilikatschicht nahezu identisch ist. Allerdings ist eine héhere Konzentration an interme-
tallischen Phasen wegen der Minimierung des anfanglichen Masseverlustes von Vorteil, da
die SiO5-B50O3-Schicht schneller ausgebildet werden kann.

Bei Temperaturen von 1300 °C ist zunéchst zu vermuten, dass im Vergleich zu den bei
1100 °C herrschenden Versuchsbedingungen ahnliches Oxidationsverhalten vorliegt. Das
trifft allerdings nur fiir die Legierungen Mo-9Si-8B und Mo-13Si-12B zu. Die Legierung
Mo-68Si-5B ist bei 1300 °C nicht in der Lage, eine dauerhaft schiitzende Oxidschicht auszu-
bilden. Bei weiterhin unverdndertem Si:B-Verhéltnis liegt es nahe, die Ursache in der Legie-
rungsmikrostruktur zu vermuten. Dieser Zusammenhang ist schematisch in Abbildung 5.9
dargestellt und zeigt die Situation des Anfangsstadiums der Oxidation bei 1300 °C jeweils
fir den Fall, dass der Mo(MK) bzw. die intermetallischen Phasen die Legierungsmatrix

bilden.

Abbildung 5.9: Schematische Darstellung der Mikrostrukturabhéngigkeit der Oxidation der
Legierungen Mo-6Si-5B (oben) und Mo-13Si-12B (unten) bei 1300 °C im
Vergleich (IM=intermetallische Phase).

Infolge des hoheren Volumenanteils an Mo(MK) in der Legierung Mo-6Si-5B muss ei-
ne grofere Flache durch Borsilikatglas verschlossen werden. Dies erfordert einerseits eine
héhere Verdampfung von Molybdéan in Form von MoOgs, um SiOy und ByOj freizusetzen,
andererseits ist eine ldngere Zeitspanne zum Verschliefsen der Substratoberfliche erforder-
lich. Fiir die Legierung Mo-6Si-5B wird die Oberfliche bei 1300 °C nicht in aureichender
Zeit geschlossen, wihrend der Mo(MK) kontinuierlich der Luftatmosphére ausgesetzt ist
und der Verdampfungsprozess tiefer in das Werkstoffinnere voranschreiten kann. Zu diesem
Zeitpunkt ist infolge der stark vergroferten Oberfliche des Werkstoffes eine Passivierung
unmoglich. Damit tritt vollstdndige Werkstoffzersetzung innerhalb kurzer Zeit auf. Wah-
rend des Prozesses kommt dem Dampfdruck des MoOj eine wichtige Rolle zu. So ist die
Si05-B203-Schicht bei 1100 °C noch in der Lage diesem zu widerstehen, bei 1300 °C domi-
niert die Verdampfung von MoOj3 gegeniiber Borsilikatbildung.
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Am Beispiel der Legierung Mo-13Si-12B zeigt sich hingegen die Barrierewirkung der inter-
metallischen Phasen. Eine fortschreitende ,katastrophale Oxidation” in das Werkstoffinnere
kann aufgrund der kontinuierlichen Phasenverteilung nicht stattfinden. So kommt es zwar
zu anfianglicher Verdampfung von MoQOj iiber die Oberfliche, allerdings findet simultan die
flachige Ausbildung der Borsilikatschicht statt, was den weiteren Materialverlust auf ein
Minimum reduziert.

Die auch bei 1300 °C oxidationsbestédndige Legierung Mo-9Si-8B stellt im Zusammenhang
mit dem vorgeschlagenen Oxidationsmechanismus einen Sonderfall aufgrund der homoge-
nen Mo(MK)-Matrix dar. Diese ist insofern keine notwendige Bedingung fiir Oxidations-
bestandigkeit, da durch die intermetallischen Phasen ausreichende Blockadewirkung durch
Ausbildung einer deckenden Borsilikatschicht ermdéglicht wird. Die Ergebnisse im Rahmen
dieser Arbeit decken sich sehr gut mit der von NIEH et al. vorgeschlagenen maximalen
Konzentration eines Mo(MK) hinsichtlich der Oxidationsbestandigkeit. Demnach sollte im
Dreiphasengebiet Mo(MK)-Mo3Si-T2 ein Anteil von 50 vol.% nicht tiberschritten werden
[169]. Diese Bedingung ist fiir die Legierungen Mo-9Si-8B und Mo-13Si-12B erfiillt. Inso-
fern erscheint es sinnvoll, die Legierung Mo-9Si-8B auch aufgrund ihrer guten mechanischen
Eigenschaften im weiteren Verlauf dieser Arbeit zu optimieren.

Die Untersuchungen zum Oxidationsverhalten terndrer Mo-Si-B-Legierungen haben ge-
zeigt, dass unter der Forderung der unverénderten Konzentration an Silizium und Bor zur
Wahrung der mechanischen Figenschaften die Mo-Si-B-Modelllegierung mit der Zusammen-
setzung Mo-9Si-8B fiir die weitere Optimierung des Oxidationsverhaltens die aussichtsreichs-
ten Voraussetzungen bietet. Die Legierung zeigt in der angegebenen Zusammensetzung sehr
gute Oxidationsbestandigkeit im Temperaturbereich von 1100-1300 °C. Durch ,katastropha-
le Oxidation dominierte Temperaturen zwischen 750-820 °C erfordern eine Fortschreibung
der gezielten Optimierung der Legierung. Ein zweites Ziel besteht in der Minimierung der
Oxidationsraten und des anfénglichen Masseverlustes. Grundsétzlich ergeben sich folgende
Strategien fiir eine weitere Legierungsentwicklung, die teilweise in dieser Arbeit betrachtet

werden:

e Voroxidation bei sehr hohen Temperaturen zur anschliefenden Oxidation im Tempe-
raturbereich von 750-820 °C (s. Abschnitt 5.2.3).

e Mikrolegieren mit geringen Konzentrationen hochreaktiver Legierungselemente oder
Oxiddispersoide, z.B. Zirkon und LasOj3 (s. Abschnitt 6.2).

e Makrolegieren mit klassischen Oxidschicht bildenden Legierungselementen, z.B. Chrom

(s. Abschnitt 6.3).

e Beschichtungen aus SiOs oder Al;O3, die im Rahmen dieser Arbeit nicht untersucht
werden ([168]).

e Selektive Oxidation unter verdnderten Umgebungsbedingungen wie reduziertem po,
im Sinne einer Voroxidation mit anschliefender Oxidation in Luft im Bereich kritischer
Temperaturen (s. Abschnitt 7.1).
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5.2.3 Einfluss einer Voroxidation in statischer Laborluft

In diesem Abschnitt wird der Einfluss einer Voroxidationsbehandlung als geeignete oxida-
tive Konditionierungsmethode fiir die bereits in diesem Kapitel untersuchten ternaren Mo-
Si-B-basierten Legierungen iiberpriift. Grundsétzlich wird eine solche durchgefiihrt, wenn
unter den angestrebten Einsatzbedingungen die intrinsische Ausbildung einer schiitzenden
Oxidschicht nicht mdéglich ist. Dies ist gegeben fiir Mo-9Si-8B und Mo-13Si-12B im Tempe-
raturbereich von 750-820 °C, fiir Mo-6Si-5B auch fiir Temperaturen oberhalb von 1100 °C
aufgrund der im vorangegangenen Abschnitt aufgezeigten Ursachen hinsichtlich der Mi-
krostruktur der Legierung. Im Folgenden wird untersucht, ob eine oxidative Vorbehandlung
eine fiir Mo-Si-B-Legierungen wirkungsvolle Methode sein kann, um die Legierungen in den
kritischen Temperaturbereichen nachhaltig zu schiitzen.

Tabelle 5.1 zeigt die Ergebnisse der oxidativen Vorbehandlung und die Auswirkungen auf
die Langzeitstabilitdt einer voroxidierten SiOs-BoO3-Schutzschicht. Dabei ist grundsétzlich
anzumerken, dass sich die Legierungen Mo-9Si-8B und Mo-13Si-12B vergleichbar verhal-
ten. Die detaillierte Diskussion beschrankt sich daher im Folgenden auf die Legierungen
Mo-6Si-5B und Mo-9Si-8B.

Tabelle 5.1: Voroxidationsrouten, die im Rahmen dieser Arbeit auf ihre Wirksamkeit unter-
sucht wurden.

Legierung Voroxidations- Oxidations- Auswirkung
temperatur temperatur
(C) (C)

Mo-9Si-8B 1300 (4 h) 750 Schicht langzeitstabil (> 72 h)
Mo-138Si-12B 1300 (4 h) 750 Schicht langzeitstabil (> 72 h)

Mo-9Si-8B 1300 (13 h) 820 wkatastrophale Oxidation* nach 10 h
Mo-13Si-12B 1300 (13 h) 820 +katastrophale Oxidation* nach 35 h

Mo-6Si-5B 1100 (72 h) 1300 Schicht langzeitstabil (> 72 h)

Die Ergebnisse zeigen, dass eine Voroxidation eingeschréankt effektiv sein kann. Mit dem
Ziel der Verbesserung der Oxidationsbestéandigkeit im Bereich von 750-820 °C zeigt sich, dass
die Legierung Mo-9Si-8B nach der Voroxidation bei 1300 °C nachfolgend bei 750 °C Luft
ausgesetzt dauerhaft passives Oxidationsverhalten aufweist. Wird die Legierung hingegen
bei 820 °C Luftatmosphére ausgesetzt, so zeigt sich zunéachst gleichfalls passives Oxidations-
verhalten, welches allerdings nach 10 h in , katastrophale Oxidation® iibergeht. Die Legierung
Mo-13Si-12B zeigt ein identisches Verhalten, allerdings zeitlich verzogert erst nach 35 h.

Es ist zu vermuten, dass nur bei Temperaturen unterhalb des SP von MoQOj3 die SiO5-B5O3-
Schicht eine dauerhafte Stabilitat aufweist. So wurde durch REM-Untersuchungen gezeigt,
dass es wihrend der Oxidation bei 820 °C zur merklichen Bildung von Mo-Oxid unterhalb
der SiO5-B5O3-Schicht kommt. Als Konsequenz tritt Volumenexpansion auf, &hnlich dem
bei direkter Oxidation bei 820 °C beobachteten Verhalten (s. Abbildung 5.3 auf Seite 61).
Die Ursache ist darin zu sehen, dass die durch Voroxidation stark an B,O3 verarmte Borsi-

likatschicht bei 820 °C wieder deutlich mit diesem angereichert wird, infolge zunehmender
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Auswértsdiffusion von Bor. Die Sauerstofffdiffusion durch die Oxidschicht wird dadurch er-
hoht, gleichzeitig steigt po, an der Grenzschicht SiO9-ByO3/Substrat.

Voroxidationsversuche an der Legierung Mo-6Si-5B wurden bei 1100 °C durchgefiihrt.
Wiéhrend der nachfolgenden Oxidation bei 1300 °C zeigt sich dauerhafte Oxidationsbestan-
digkeit. Es ist anzumerken, dass infolge der Temperatursteigerung kein erneuter Massever-
lust bzw. Zuwachs der SiO,-BoO3-Schichtdicke zu verzeichnen ist. Die Versuche zur Voroxi-
dation der Legierung Mo-6Si-5B zeigen, dass weniger die Dicke der Borsilikatschicht fiir die
Schutzwirkung verantwortlich ist, als vielmehr die infolge des absoluten B;O3-Gehaltes be-
einflusste Thermodynamik bzw. Diffusion. So fiihrt eine hohere Oxidationstemperatur von
1300 °C bei direkter Oxidation in Luft zu deutlich dickeren SiOs-B5O3-Schichten im Ver-
gleich zu 1100 °C. Dieser Effekt ist zum einen dem Einfluss von B;O3 im Anfangsstadium
der Oxidation als auch der Mikrostruktur der Legierung geschuldet. Eine Voroxidation bei
sehr hohen Temperaturen fiir die Legierung Mo-6Si-5B ist aussichtsreich.

Im Nebeneffekt wird durch die Versuche zur Voroxidation in anschaulicher Weise die
Wirkungsweise von B,Og3 als Flussmittel zur Borsilikatschichtbildung demonstriert. Dieses
erweist sich im Anfangsstadium der Oxidation bei Temperaturen oberhalb von 1100 °C als
hilfreich zur Schichausbildung, wahrend im weiteren Oxidationsverlauf dessen unmittelbare
Verdampfung wieder zu einem kontinuierlichen Anstieg der Viskositdt und erhohtem Wi-
derstand gegeniiber Diffusion von Fremdelementen innerhalb der SiO5-B5O3-Schicht fiihrt.
Bei 820 °C bewirkt BoOg3 hingegen eine Verschlechterung der Oxidationseigenschaften durch
mit zunehmender Oxidationszeit stetig reduzierter Viskositdt, die zur Beschleunigung der
Diffusions- und Permeationsprozesse fiihrt. Die fiir die Oxidationsbestandigkeit notwendige
Verarmung der Borsilikatschicht an B,Og tritt infolge nahezu nicht vorhandener Verdamp-
fung nicht auf. Aufgrund des nach einer Voroxidation in Luft zu erwartenden Oxidations-
verhaltens ist ein Einsatz im Temperaturbereich um 820 °C nur fiir kurze Zeitspannen zu

empfehlen.
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Kapitel 6 untersucht die Auswirkungen legierungstechnischer Mafnahmen auf die Basisle-
gierungszusammensetzung Mo-9Si-8B. Diese werden in Mikro- und Makrolegieren unterteilt.
Unter Mikrolegieren wird die Zugabe eines Legierungselementes mit einer Konzentrationen
< 1-2 at.% verstanden, mit dem Ziel verbesserter Eigenschaften der Borsilikatschicht. Dabei
ist seitens des zusétzlichen Elementes aufgrund seiner geringen Konzentration nicht mit der
Ausbildung einer kontinuierlichen Oxidschicht zu rechnen.

Durch Makrolegieren mit einer Legierungselementkonzentration > 2 at.% wird tiberpriift,
ob simultan zur bei sehr hohen Temperaturen ab 1000 °C wirksamen Borsilikatschicht im kri-
tischen Temperaturbereich von 750-900 °C eine zusétzliche Oxidschicht Passivierung ermog-
licht. Auch besteht die Absicht des Makrolegierens darin, Werkstoffeigenschaften wie Dichte
der Basislegierung durch Substitution des Hauptlegierungselementes mit einem Element
geringerer Atommasse zu reduzieren. In diesem Fall ist der Einfluss des zusétzlichen Legie-
rungselementes liber das gesamte Temperaturspektrum neu zu bewerten und die Oxidations-
bestandigkeit der Legierung im Vergleich zu bisher untersuchten Mo-Si-B-Modelllegierungen

einzuordnen.

6.1 Literaturiiberblick

6.1.1 Mikrolegieren

Das Mikrolegieren wird in der Literatur zwischen dem Zulegieren aktiver Elemente (Yt-
trium, Lanthan, Zirkon) und ihren Dispersoiden (Y,03, LagOg, ZrOs) unterschieden. Die
grundsétzliche Anforderung ist, dass das Aktivelement bzw. das Dispersoid eine hohere
Sauerstoffaffinitit gegeniiber dem Oxidschicht bildenden Element aufweist, jedoch nicht
von einer intrinsischen Oxidationsbesténdigkeit auszugehen ist [170]. Im Zusammenhang
mit Mo-Si-B-Legierungen sind zum Mikrolegieren bisher keine Arbeiten bekannt. Der fol-
gende Abschnitt beschreibt daher die fiir metallische Hochtemperaturwerkstoffe und Gléser
allgemein giiltigen Mechanismen, die auf eine Ubertragbarkeit auf Mo-Si-B-Legierungen
iiberpriift werden.

Primér kann durch Mikrolegieren die Oxidhaftung, auch ,Key on“-Effekt genannt, un-
ter thermozyklischen Oxidationsbedingungen verbessert werden. Teilweise wird auch eine
Verminderung der Oxidationsraten beobachtet [171, 172|. WHITTLE und STRINGER gehen
davon aus, dass diese Effekte gleichermafen durch Legieren mit Aktivelementen wie auch
Oxiddispersoiden moglich sind. So wurde am Beispiel von Ni-Cr-Legierungen beobachtet,
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dass das Legieren mit Oxiddispersoiden bei identischer Zusammensetzung der Grundlegie-
rung zu kleineren parabolischen Oxidationskonstanten fiihrt. Dieser Effekt ist umso aus-
gepragter, je hoher die thermodynamische Stabilitdt des Aktivelementes/Dispersoids ist
[173, 174]. Am Beispiel einer Fe-Cr-Legierung wurde gezeigt, dass die Zugabe von Yttri-
um und Lanthan durch Einbau in die CryOs-Gitterstruktur die Kationendiffusion drastisch
verlangsamt. Als weiterer Effekt kann die Segregation der Dispersoide Y503 und LasOs
entlang Korngrenzen zum Aufbau einer Blockadewirkung fiihren. Sauerstoffionen kénnen so
nur eingeschriankt tiber die Korngrenzen diffundieren [175, 176]. Es ist davon auszugehen,
dass mit einem dhnlichen Effekt auch bei der Legierung Mo-9Si-8B-1Zr im Form von auf den
Korngrenzen segregiertem ZrO, zu rechnen ist (Kapitel 2, s. Abbildung 2.8 auf Seite 18).
Neben den genannten Auswirkungen kann Mikrolegieren im weiteren Sinne auch die Ei-
genschaften der amorphen Borsilikatschicht unmittelbar beeinflussen. Bekannt ist, dass ne-
ben Bor als Flussmittel auch weitere Elemente wie Germanium, Aluminium oder Titan
die Viskositdat von Quarzglas bereits in geringer Konzentration merklich verdndern kénnen
[165]. Durch Mikrolegieren mit LayO3 wurde durch eigene Untersuchungen festgestellt, dass
es im Zusammenhang mit der Legierung Mo-9Si-8B zur Bildung von Lanthan-reichem Bor-
silikatglas kommt (LasO3 in Losung mit SiO9-B2O3 sowie LaB3Og), welches die Viskositét
der Borsilikatschicht erheblich reduziert und so die Oxidationsbestdndigkeit der Legierung
herab zu Temperaturen von 820 °C ermoglicht [167, 177, 178]. Ebenfalls nicht zu vernachlés-
sigen ist die Tatsache, dass Oxiddispersoide im Zusammenhang mit der Pulvermetallurgie
das Kornwachstum reduzieren [77]. Insofern ist ein durch Mikrolegieren induzierter Effekt

auf die Mikrostruktur als Einflussfaktor seitens des Oxidationsverhaltens zu iiberpriifen.

6.1.2 Makrolegieren

Der literarische Kenntnisstand zum Makrolegieren von Mo-Si-B-Legierungen im Hinblick
auf das Oxidationsverhalten beschréinkt sich auf wenige Ausnahmen, die stark eingeschrénkt
hinsichtlich Untersuchungstemperaturen und systematischer Variation der Konzentrationen
der Legierungselemente sind. So zeigt Tabelle 6.1 auf der néchsten Seite eine Zusammenfas-
sung der wenigen Literaturquellen unter Angabe der Auswirkungen auf das Oxidationsver-
halten von Mo-Si-B-Legierungen. Zusétzlich sind Untersuchungen zum Makrolegieren von
Mo-Si-Basislegierungen dargestellt, die ein mégliches Potenzial zur Ubertragung des Oxida-
tionsmechanismus auf Mo-Si-B-Legierungen bieten.
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6.2 Mikrolegieren am Beispiel von Zirkon

Tabelle 6.1: Auswirkungen verschiedener Legierungselemente auf das Oxidationsverhalten
von Mo-Si- und Mo-Si-B-Legierungen.

at.% | Matrix Tempe- Effekt auf Oxidationverhalten Quelle
ratur (°C)

Al 3-7 | Mo-Si-B | 700-1300 | konkurrierende Bildung Al,O3+ SiOy | [179, 180]
Al || 10-25 | Mo-Si 500-700 Abschwéchung , Pesting’ [181]
Cr || 5-10 Mo-Si 900 verminderter Ubergangsmasseverlust [101]
Fe 2-6 Mo-Si 600-720 | ,Pestingreduktion* durch Fes(MoOy); [182]
Ge || 5-6 Mo-Si 500-700 yPestingreduktion® durch GeOq [183]
Hf 3 Mo-Si-B 1100 verminderter Ubergangsmasseverlust [184]
Ti 6 Mo-Si-B 816 beschleunigter Masseverlust [184]
Ti || < 10 | Mo-Si-B | 1100-1300 | verbesserte Benetzung Borsilikatschicht | [15, 16]
Ti 3 Mo-Si 500-700 selektive Korngrenzoxidation [185]
Y 3 Mo-Si 500-700 selektive Korngrenzoxidation [185]

Tabelle 6.1 zeigt, dass bisher weder bei Mo-Si- noch bei Mo-Si-B-Legierungen seitens der
, Pesting-Problematik im Temperaturbereich um 700 °C eine zufriedenstellende Losung ge-
funden wurde, da die einzelnen Legierungszuséitze nur graduelle Verbesserungen bewirken.
Weiterhin wird durch die Ubersicht die Sensitivitit der Borsilikatschicht gegeniiber Legie-
rungszusatzen unterstrichen, die im Fall von Aluminium sogar zu einem kontrainduzierten
Effekt fiihren kénnen. Ein zu erwdhnender Ansatz zur Beeinflussung der Legierungsther-
modynamik bei gleichzeitiger Reduktion des ,Pesting”® wurde durch BEWLAY et al. und
GENG et al. unter Legieren mit 2 at.% Zinn im System Nb-Si beobachtet. Dabei bewirkt
die Elementzugabe eine Erhohung der Siliziumkonzentration in der Nb(MK)-Phase [8, 186].

In Tabelle 6.1 bleibt der Einfluss von Titan auf die thermodynamische Phasenstabilitat
von Mo-Si-B-Legierungen unerwahnt. Hierauf wurde bereits in Abschnitt 2.4 eingegangen.
Von MENDIRATTA et al. wurde die Vermutung gedufert, dass eine Phasenzusammensetzung
Mo(MK)-MosSis3-T2 hinsichtlich Oxidationsbesténdigkeit der Kombination aus Mo(MK)-
Mo3Si-T2 iiberlegen ist [104]. Dabei handelt es sich allerdings um Mutmafsungen, die bisher

weder experimentell bestéatigt noch widerlegt wurden.

6.2 Mikrolegieren am Beispiel von Zirkon

Nachfolgend wird das Mikrolegieren von Mo-Si-B-Legierungen am Beispiel der Legierung
Mo-9Si-8B unter Zugabe von Zirkon untersucht. Die Legierung Mo-9Si-8B-1Zr wurde bereits
umfangreich im Rahmen einer Dissertation an der Universitdt Magdeburg auf ihre mechani-
schen Eigenschaften untersucht [187]. Dabei bewirkt das Legieren mit Zirkon einen deutlich
positiven Effekt durch Erniedrigung der BDTT (s. Abschnitt 2.3). Im Zusammenhang mit
dem Oxidationsverhalten ist zu iiberpriifen, ob durch Zulegieren von Zirkon ebenfalls ein
positiver Effekt auf das Oxidationsverhalten feststellbar ist.
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6.2.1 Vergleich des Oxidationsverhaltens der beiden Legierungen
Mo-9Si-8B und Mo-9Si-8B-1Zr

Aufgrund der identischen Basislegierungszusammensetzung erscheint es sinnvoll, Unterschie-
de im Oxidationsverhalten der beiden Legierungen Mo-9Si-8B und Mo-9Si-8B-1Zr iiber den
direkten Vergleich der Oxidationskinetik sowie der Oxidmorphologien aufzuzeigen. Dabei
wird der bereits in Kapitel 5 gewédhlte Temperaturbereich von 750-1300 °C als Untersu-
chungsgrundlage dienen und das Oxidationsverhalten hoher (750-900 °C) und sehr hoher
(900-1300 °C) Temperaturen differenziert betrachtet.

Oxidationskinetik im Bereich hoher Temperaturen

Abbildung 6.1 zeigt den Vergleich der Oxidationskinetik in Form der spezifischen Masseén-
derung tiber die Zeit fiir Legierung Mo-9Si-8B (die Daten sind identisch mit den fiir diese
Legierungen dargestellten Werten aus Abbildung 5.1 auf Seite 58) und Mo-9Si-8B-1Zr bei
Temperaturen von 750 °C und 820 °C.

-50
0

-250

Zeit (h)

0 0 k=
NS
L A \\
N\ N
-50 A L NN

K == >
NA | E; \\ S ( 4_)
g '100 E’ 201 \\ 1)
> I 2 . ®

T N

c - L
E 150 £ .
o @ N
5 ' 2 )

.40 N

S -
% 200 AN
c AN®)
@
)
n
0
©
=

-300 (1) Mo-9Si-8B (750°C)

(2) Mo-9Si-8B-1Zr (750°C)
(3) Mo-9Si-8B (820°C)
(4) Mo-9Si-8B-1Zr (820°C)

-350

-400

Zeit (h)

Abbildung 6.1: Massednderung iiber Zeit fiir die Legierungen Mo-9Si-8B und Mo-9Si-8B-1Zr
im Vergleich bei 750 °C und 820 °C (links) und Ausschnittsvergroferung der
ersten zwei Stunden der Oxidation (rechts).

Auf den Zeitraum von 72 h bezogen dhnelt die durch kontinuierlichen Masseverlust ge-
pragte Oxidationskinetik der Legierung Mo-9Si-8B-1Zr sowohl bei 750 °C als auch bei 820 °C
deutlich der Grundlegierung.

Bei 750 °C zeigt die Legierung Mo-9Si-8B-1Zr eine iiber den gesamten Versuchszeitraum
geringfiigig hohere Oxidationsrate als Mo-9Si-8B. So liegt der absolute Masseverlust nach
10 h Oxidation zusitzliche 100 mg-cm™ unter der Referenzlegierung, wenngleich der weitere

Verlauf leicht abflacht.
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6.2 Mikrolegieren am Beispiel von Zirkon

Dauerhaft  katastrophale Oxidation* wird ebenfalls bei 820 °C beobachtet. So zeigt die Le-
gierung Mo-9Si-8B-1Zr nach 72 h Oxidation einen absoluten Masseverlust von -175 mg-cm™
und ist damit deutlich ausgepriigter im Vergleich zu Mo-9Si-8B (-90 mg-cm™). Innerhalb
der ersten 20 h der Oxidation werden beide Legierungen mit nahezu deckungsgleichem
Muster oxidiert. Danach zeigt die Legierung Mo-9Si-8B eine tendenziell abnehmende Oxi-
dationsrate, wahrend der Masseverlust der Legierung Mo-9Si-8B-1Zr mit konstanter Rate
voranschreitet. Unter der Annahme eines linearen Masseverlustes wird die Oxidationsrate
fiir Mo-9Si-8B-1Zr mit -2,3 mg-cm2-h™! beziffert, wihrend die Oxidationsrate fiir Mo-9Si-8B
-0,5 mg-cm™-h™! betrigt.

Oxidationskinetik im Bereich sehr hoher Temperaturen

Die Oxidationskinetik der Legierungen Mo-9Si-8B und Mo-9Si-8B-17r wurde im Unter-
schied zu diskontinuierlichen Messungen bei 750 °C und 820 °C im Temperaturbereich

von 900-1300 °C thermogravimetrisch aufgezeichnet. Die Ergebnisse sind in Abbildung 6.2
(Mo-9Si-8B (links) und Mo-9Si-8B-1Zr (rechts)) dargestellt.
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Abbildung 6.2: Masseinderung iiber Zeit der Legierung Mo-9Si-8B (links) und
Mo-9Si-8B-1Zr (rechts), beide im Temperaturbereich von 900-1300 °C.

Beide Legierungszusammensetzungen weisen kontinuierlichen Masseverlust auf, der zu
Anfang der Oxidation intensiver ausgepragt ist. Fiir die Legierung Mo-9Si-8B geht der Ver-
lauf der Massednderung zwischen 1000-1300 °C mit zunehmender Oxidationsdauer in einen
stationdren Zustand iiber. Bei 1100 °C ist die weitere Massednderung nach 20 h Oxidati-
on nahezu unverindert. Ahnliches gilt fiir die Legierung Mo-9Si-8B-1Zr fiir Temperaturen
zwischen 1000-1200 °C, obwohl der Verlauf bei 1200 °C tendenziell linearen Masseverlust
aufweist. Stationdres Oxidationsverhalten wird im Temperaturbereich von 1000-1150 °C
beobachtet.

Durchweg , katastrophale Oxidation® zeigt sich bei der Legierung Mo-9Si-8B bei 900 °C,
ebenso bei der Legierung Mo-9Si-8B-1%Zr, die zusétzlich bei sehr hohen Temperaturen ober-
halb von 1200 °C , katastrophales Oxidationsverhalten zeigt. Diese fiithrt bei 1300 °C bereits
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6 Mikro- und Makrolegierungseffekte

innerhalb von 2 h zur vollstdndigen Probenzersetzung. Eine bei 1100 °C {iber 72 h voroxi-
dierte Probe der Legierung Mo-9Si-8B-1Zr zeigt mit nachfolgender Oxidation bei 1300 °C
ebenfalls linearen Masseverlust, mit einer Verzogerung von etwa 10 h im Vergleich zur un-
mittelbaren Oxidation bei 1300 °C. Ein deutlicher Unterschied zeigt sich beim Vergleich
des Ausmafses des anfanglichen Masseverlust beider Legierungen bei 1000 °C und 1100 °C.
Dieser ist bei der Legierung Mo-9Si-8B und 1000 °C um einen Faktor zwei, bei 1100 °C gar
um einen Faktor drei hoher im Vergleich zur Legierung Mo-9Si-8B-17r.

Tabelle 6.2 fasst die Beobachtungen zur Oxidationskinetik beider Legierungen in Ab-
héngigkeit der Temperatur zusammen. Bei kontinuierlich linearem Masseverlust wird ,ka-
tastrophale Oxidation angenommen, wihrend bei stationdrem Oxidationsverhalten von
parabolischer Oxidation gemé&f dem Vorschlag von PARTHASARATHY und MENDIRATTA
ausgegangen wird [104].

Tabelle 6.2: Oxidationskinetik der Legierungen Mo-9Si-8B und Mo-9Si-8B-1Zr im Vergleich.

Oxidationskinetik

T (°C) Mo-9Si-8B Mo-9Si-8B-1Zr

dominante Kinetik | &/, (kg m™-s') | dominante Kinetik | &/, (kg*>m™-s")
900 reaktionskontrolliert - reaktionskontrolliert -
1000 diffusionskontrolliert 1,0-107 diffusionskontrolliert 2,78-10712
1100 diffusionskontrolliert 5,85-1071 diffusionskontrolliert 9,0-10°12
1150 - - diffusionskontrolliert 1,22-10°10
1200 diffusionskontrolliert 1,210 reaktionskontrolliert -
1300 diffusionskontrolliert 1,110 reaktionskontrolliert -

Bei diffusionskontrollierter Oxidation kann eine auf Masseverlust bezogene Oxidations-
konstante k,, in Anlehnung an die massebezogene parabolische Oxidationskonstante k;, aus
Gleichung (3.18) berechnet werden, deren Werte in Tabelle 6.2 dargestellt sind. Dabei han-
delt es sich strenggenommen um eine kumulierte Oxidationskonstante, welche beide Prozesse
des Masseverlustes durch Verdampfung und der Massezunahme durch diffusionskontrollierte
Oxidbildung beriicksichtigt. Demnach weisen beide Legierungen bei 1100 °C die geringsten
Oxidationsraten auf, wihrend bei der Legierung Mo-9Si-8B ober- bzw. unterhalb von 1100 °C
zunehmende Oxidationsraten beobachtet werden. Der bei der Legierung Mo-9Si-8B-1Zr jen-
seits von 1100 °C zunehmende Masseverlust (s. Abbildung 6.2 auf der vorherigen Seite)
aufbert sich bei 1150 °C im Anstieg der Oxidationsrate.

Mikrostruktur

Der Vergleich der Mikrostrukturen beider Legierungen bei 750 °C weist nur geringfiigige
Unterschiede auf, da es in beiden Féllen zur Ausbildung eines Oxidgemisches aus Si0O5-BoOg3
und MoO3 kommt. Die schwammartige Oxidstruktur (s. auch Kapitel 5, Abbildung 5.3 auf
Seite 61) wichst auch bei der Legierung Mo-9Si-8B-1Zr stetig. Nach 72 h Oxidation ist das
Substrat vollstéandig in Oxid umgewandelt bzw. in die Umgebung verdampft.
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6.2 Mikrolegieren am Beispiel von Zirkon

Abbildung 6.3 zeigt den direkten Vergleich der Oxidmorphologien der beiden Vergleichsle-
gierungen nach Oxidation bei 820 °C. Ahnlichkeiten bestehen insofern, als dass als duferste
Oxidschicht Si05-B2O3 ausgebildet wird, wiahrend es im Bereich zwischen SiO,-B5O3 und
Substrat zur Bildung von Mo-Oxid kommt.

Si0,*B,0;
S5i0,*B,0,
MoO,
(globular) Zr-Oxid
MoO,
MoO, "
(_I_(olt_Jml_larl d MoO,
aquiaxial)
Mo-9Si-8B % - . 50pm - ‘ Mo-9Si-8B-1Zr

Abbildung 6.3: Gegeniiberstellung der Oxidmorphologie der Legierungen Mo-9Si-8B (links)
und Mo-9Si-8B-1Zr (rechts) in Form von REM-Aufnahmen nach einer Stun-
de Oxidation bei 820 °C.

Bei der Legierung Mo-9Si-8B besteht die Zwischenschicht nahezu vollstdndig aus pordsem
MoOs,. Im substratnahen Bereich hat diese einen kolumnaren Charakter, der sich dquiaxial
an den Korn- und Phasenorientierungen des Substratwerkstoffes orientiert, wihrend nahe
der SiO5-B503-Schicht MoO,-Partikel mit globularem Charakter vorliegen. Im Unterschied
wird fiir die Legierung Mo-9Si-8B-1Zr ebenfalls Borsilikatglas als oberste Schicht identifi-
ziert, wenngleich innerhalb der Schicht Zr-Oxid-reiche Partikel eingebettet sind. Im Zwi-
schenbereich der Substrat/SiO5-BoO3-Schicht ist der Nachweis von MoOy moglich, wahrend
hier ebenfalls Poren zu beobachten sind. Weiterhin werden oberflichige MoO3-Kristallite auf
der SiO5-B50O3-Schicht aufgefunden in Kombination mit einer vergleichweise hohen Dichte
an Rissen in der Borsilikatschicht. Der Aufbau der Oxidmorphologie der Zr-haltigen Le-
gierung bei 1100 °C (s. Abbildung 6.4 in Form der oxidierten Oberfliche (links) und dem
Oxidquerschliff (rechts)) weist ebenfalls Ahnlichkeiten zur Legierung Mo-9Si-8B auf.

&

‘ 50 ph

Abbildung 6.4: REM-Aufnahmen der bei 1100 °C fiir 100 h oxidierten Legierung
Mo-9Si-8B-1Zr: Oberflache nach einer Stunde (links) und Querschliff nach
72 h (rechts).
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Bereits innerhalb weniger Sekunden bildet sich in Luftatmosphére eine kontinuierliche
Schicht aus SiO5-B3O3. Innerhalb der Schicht finden sich, dhnlich wie bei 820 °C, Zr-haltige
Oxidpartikel, deren Natur Gegenstand von Abschnitt 6.2.2 ist. Die Zr-haltigen Oxidpartikel
liegen relativ gleichverteilt innerhalb der SiOs-BoO3-Schicht vor, die im Vergleich zur Legie-
rung Mo-95i-8B eine um etwa 4 ym geringere Schichtdicke aufweist. Weiterhin wird auch
fiir die Zr-haltige Legierungszusammensetzung innere Oxidation von Silizium und Bor unter
Auflésung der intermetallischen Phasen beobachtet. Die Reaktionsfront bewegt sich dabei
mit zunehmender Zeit parallel zur Oberfliche Richtung Substrat und erreicht nach 72 Stun-
den eine Oxidationstiefe von 20 um, was zu diesem Zeitpunkt vergleichbar mit der Legierung
Mo-9Si-8B ist. Ahnlich der Legierung Mo-9Si-8B kann wihrend der ersten sieben Stunden im
Zwischenbereich Substrat /SiO4-ByO3-Schicht eine metastabile MoOg-Schicht detektiert wer-
den, die mit zunehmender Oxidationszeit verschwindet. Im Mittel ist die MoO,-Schichtdicke
im Vergleich zur Legierung Mo-9Si-8B um den Faktor Drei geringer ausgepragt.

Eine Charakterisierung der Oxidmorphologie der Legierung Mo-9Si-8B-1Zr bei 1300 °C ist
nur fiir die ersten Minuten der Oxidation mdglich, da die Oberfliche durch ,katastrophale
Oxidation” bereits nach kurzer Zeit fiir ortsaufgeloste Analysen zu stark deformiert ist.
Nach fiinf Minuten bildet sich auf der Oberflache eine kontinuierliche SiO5-BoO3-Schicht,

die weitlaufig in Form von Mikrokratern und Protrusionen durchzogen ist (s. Abbildung 6.5).

20 ym

Abbildung 6.5: REM-Aufnahmen der bei 1300 °C fiir fiinf Minuten oxidierten Legierung
Mo-9Si-8B-1Zr: Oberfliche (links) und Querschliff (rechts).

Die Protrusionen haben im Mittel zundchst einen Durchmesser von 20 ym, deren Ver-
teilung und Grofke mit zunehmender Zeit steigt. Wahrend sie bereits nach wenigen Mi-
nuten kollabieren und neue Mikrokrater bilden, bieten Erstere unmittelbaren Zutritt zum
Substrat. Molybdén und Mo-Oxid wird in direkter Umgebung zum Krater detektiert. Der
in der Abbildung 6.5 (rechts) dargestellte REM-Querschliff zeigt eine deutlich zerkliiftete
Substratoberflache. Innerhalb der SiO5-B,0O3-Oberflachenschicht finden sich die bekannten
Zr-reichen Oxidpartikel. Diese sind im Vergleich zu den bei 1100 °C herrschenden Oxida-
tionsbedingungen innerhalb der SiOs-BoO3-Schicht hoherkonzentriert. Daneben treten in
Léangsrichtung zur Substratoberfliche, vollstdndig durch die Borsilikatschicht verlaufende
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Risse auf. Bei ihnen handelt es sich um die bereits erwdhnten Mikrokrater, die lokal zu
erheblichen Abplatzungen der Deckschicht fithren.

6.2.2 Oxidationsprodukte bei sehr hohen Temperaturen

Im folgenden Abschnitt werden die Reaktionsprodukte der Legierung Mo-9Si-8B-17Zr bei
Temperaturen oberhalb von 900 °C charakterisiert mit der Absicht, Ursachen fiir den Uber-
gang zu reaktionskontrollierter Oxidationskinetik oberhalb von 1150 °C ableiten zu kénnen.
In Abbildung 6.6 ist die Referenzsituation einer iiber 150 h bei 1100 °C oxidierten Probe
der Zusammensetzung Mo-9Si-8B-1Zr in Form einer REM-Querschnittsaufnahme (links),

zusammen mit einem kumulierten EDS-Elementverteilungsbild (rechts) dargestellt.

¥

Abbildung 6.6: REM-Querschliffaufnahme der fiir 150 h bei 1100 °C oxidierten Legie-
rung Mo-9Si-8B-1Zr im Grenzbereich SiO9-B2O3/innere Oxidation (links)
und EDS-Elementverteilungbild: magenta = Molybdéan, blau = Silizium,
gelb = Zirkon und griin = Sauerstoff (rechts).

Im Abgleich mit der REM-Aufnahme findet sich im unteren linken Bildbereich vorwie-
gend Molybdén aus der Grenzschicht Oxid/innere Oxidation stammend, wihrend die in der
REM-Aufnahme dunkel erscheinende Phase iiberwiegend Anteile an Silizium und Sauerstoff
aufweist. Die in der dunklen silizium- und sauerstoffreichen Matrix dispergierten Partikel
weisen im Wesentlichen Bestandteile von Zirkon und Sauerstoff auf. Hochaufgeloste EDS-
Untersuchungen in Oberflichennéhe (hier nicht dargestellt) deuten zudem auf gleichsam
zirkon- und siliziumreiche Oxidpartikel hin, was auf die Bildung eines Mischoxides schliefsen
lasst. Da iiber das EDS-Elementverteilungsbild jedoch nur ortsaufgeloste Aussagen iiber die
Anwesenheit ausgewéhlter Elemente gemacht werden konnen, hingegen keine Information
iiber Kristallstruktur oder die Stochiometrie chemischer Verbindungen méglich sind, werden
mit Hilfe der Raman-Spektroskopie und Rontgendiffraktometrie ergénzende Untersuchun-
gen vorgenommen, um in Abhéngigkeit von der Oxidationstemperatur die chemische Natur

der oxidischen Spezies zu ermitteln.
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Abbildung 6.7 zeigt Raman-Bénder, die an Querschliffen und Pulver oxidierter Proben
der Legierung Mo-9Si-8B-17Zr gemessen wurden. Zur Herstellung von Pulverproben wird die
oxidierte Probenoberfliche mechanisch entfernt und mit einem Morser in ein feines Pulver
zermahlen. Ausgehend von der Referenzlage bei 1100 °C wurden bei zusétzlichen Oxidation-
stemperaturen 200 °C ober- bzw. unterhalb der Referenztemperatur Versuche durchgefiihrt.
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Raman Intensitét (a.u.)

| (Luft abgekhlt)

" 1 " "
1200 1100 1000 900 800 700 600 500 400 300 200

Wellenzahl (cm'1)

Abbildung 6.7: Raman-Bénder untersuchter Oxidphasen der Legierung Mo-9Si-8B-1Zr nach
Abschrecken in Stickstoff (oben) und langsamem Abkiihlen in Luft (unten).

In Abbildung 6.7 (unten) sind die Raman-Bénder von Querschliffmessungen bei 1100 °C
(100 h Oxidation) und 1300 °C (30 Minuten Oxidation) oxidierter Proben dargestellt, die
nach ihrer Oxidation in Luft abgekiihlt wurden. Bei den Messungen der Querschliffe wurde
der Laserstrahl des Spektrometers auf die Zr-reichen Oxidpartikel innerhalb der SiO5-BoO3-
Schicht fokussiert.

In Ubereinstimmung mit Literaturdaten [188-192] werden bei 1100 °C die Zr-reichen
Oxide ZrSiO4 und ZrO4 identifiziert. Dabei weist ZrOs eine monokline Gitterstruktur auf
(m-ZrOy). Identische Phasen zeigt das Raman-Band der bei 1300 °C oxidierten Probe mit
zusétzlichen Anteilen an MoO,. Eine eindeutige Aussage iiber die Konzentration der gebil-
deten Phasen ist im Rahmen der Messungen nicht moglich, wenngleich mit zunehmender
Temperatur aufgrund der hoheren Raman-Intensitit eine tendenziell hohere Konzentration
an ZrSi0, vorliegt.

Die in Abbildung 6.7 (oben) gezeigten Raman-Bénder beinhalten Vergleichsmessungen
nach Oxidation bei 900 °C (100 h Oxidation) und 1300 °C (6 h Oxidation). Unmittelbar nach
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der Oxidation wurden die Proben in fliissigem Stickstoff abgekiihlt, um die Umwandlung
eventueller Hochtemperaturphasen zu unterdriicken. Da bei beiden Versuchstemperaturen
hohe Oxidationsraten beobachtet werden (s. Abbildung 6.2 auf Seite 81), die bereits nach
einer Stunde zur Zersetzung der Legierungen fiithren, wurden die Reaktionsprodukte in Pul-
verform aufbereitet. Bei 900 °C werden, dhnlich wie im unteren Diagramm bei 1100°C, die
beiden Phasen ZrSiO4 und m-ZrO, detektiert mit Riickstdnden von MoQO,. ZrSiO4 und m-
ZrO4 werden ebenfalls nach Oxidation bei 1300 °C und Abschrecken in Stickstoff detektiert.
Ausschliefslich durch die schnelle Abkiihlung in Stickstoff ist fiir die bei 1300 °C oxidierte
Probe der Nachweis der tetragonalen Auspragung des Zirkondioxides moglich (t-ZrOs).
Zur Verifizierung der Ergebnisse der Raman-Spektroskopie wurden die nach Oxidation
bei 900 °C und 1300 °C in Stickstoff abgeschreckten Pulverproben mittels XRD-Analyse
untersucht. Nach Oxidation bei 1300 °C wurde die in Luft abgekiihlte und mittels Raman-
Spektroskopie in Form eines Querschliffs untersuchte Probe aus Griinden der Vergleichbar-

keit als Pulver aufbereitet. Ergebnisse der Auswertung sind in Abbildung 6.8 dargestellt.

m=ZrO, (mon.) t=2rO, (tetr.) z=ZrSiO, 1300°C / ]
a=MoO, p=MoO, N5 abgeschreckt -

1300°C ]
- z Luft abgekihlt

Intensitat (a.u.)

B 900°C ]
- N, abgeschreckt

2 Theta (°)

Abbildung 6.8: Rontgenpulverdiffraktogramme der Legierung Mo-9Si-8B-1Zr: oxidiert bei
900 °C, abgeschreckt in Stickstoff (unten), oxidiert bei 1300 °C, abgekiihlt
in Luft (mittig) und oxidiert bei 1300 °C und abgeschreckt in Stickstoff
(oben).

Das untere Diffraktogramm (900 °C, schnelle Abkiihlung in Stickstoff) deutet auf die
Anwesenheit der Molybdanoxide MoO,; und MoOs sowie der Zr-reichen Phasen m-ZrQO,
und ZrSiO4 hin. Dem gegeniiber werden im mittleren Diffraktogramm (1300 °C, Abkiihlung
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in Luft) die Oxide MoO, und das Silikat ZrSiO, detektiert. Im Unterschied zur Raman-
Spektroskopie zeigt diese Messung keine Prisenz von m-ZrQOs,.

Wird die Probe nach der Oxidation bei 1300 °C in Stickstoff abgeschreckt (oberes Dia-
gramm), sind die Reflexe fiir ZrSiO, in Breite und Intensitit geringer ausgepragt, was auf
eine durch Abschrecken in Stickstoff hervorgerufene niedrigere Konzentration an ZrSiO4 im
Oxidpulver schlieften 1dft. Ebenfalls ist der Nachweis der Oxide MoOs und m-ZrOs in guter
Ubereinstimmung mit den Messdaten der Raman-Spektroskopie moglich. In Ubereinstim-
mung mit den Raman-Messungen wird durch die XRD-Analyse t-ZrOs ausschlieflich im
Pulver bei der bei 1300 °C oxidierten und in Stickstoff abgeschreckten Probe detektiert.

6.2.3 Ergebnisse der Langzeitoxidation bei 1100 °C

Wiéhrend die Oxidationsversuche iiber einem Zeitraum von {iiblicherweise maximal 100 h
vornehmlich zur mechanistischen Charakterisierung der Oxidationsprodukte in Abhéngig-
keit von der Temperatur dienen, wurden zuséatzliche diskontinuierliche Oxidationsversuche
iiber einen Zeitraum von 1000 h durchgefiihrt, um die Langzeitstabilitdt der schiitzenden
Oxidschicht im Hinblick auf einen praktischen Einsatz zu bewerten und um die Allgemein-
giiltigkeit der Oxidationsmechanismen fiir sehr lange Zeitrdume abzuleiten. Da sich wahrend
der bisherigen Untersuchungen der Legierungen Mo-9Si-8B und Mo-9Si-8B-1Zr ein Tempera-
turbereich zwischen 1000-1150 °C als oxidationsbesténdig erwiesen hat, erscheint es sinnvoll,

Langzeituntersuchungen bei 1100 °C durchzufiihren.

Oxidationskinetik

Abbildung 6.9 auf der néchsten Seite zeigt die spezifischen Massednderungen der Legierun-
gen Mo-9Si-8B und Mo-9Si-8B-1Zr als Funktion der Zeit iiber 1000 h im Vergleich zu den
einzigen aus der Literatur bekannten Langzeituntersuchungsergebnissen zur Oxidationski-
netik fiir die Legierungszusammensetzungen Mo-9Si-8B und Mo-9Si-8B-0,3Fe [15, 16].
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Abbildung 6.9: Massednderungen der Legierungen Mo-9Si-8B und Mo-9Si-8B-17r wahrend
Langzeitoxidation iiber 1000 h bei 1100 °C im Vergleich zu Literaturdaten
[15, 16].

Die beiden in dieser Arbeit untersuchten Mo-Si-B-Legierungen zeigen im Vergleich zu den
Literaturdaten bei identischer Zusammensetzung der Grundlegierung einen um den Faktor
3-4 reduzierten anfanglichen Masseverlust. Zudem weisen die von BERCZIK untersuchten
Legierungen wéahrend der stationdren Oxidation im Vergleich héhere Oxidationsraten auf.
Die auf Masseverlust bezogene Oxidationskonstante k,, betrigt fiir die Vergleichslegierung
Mo-9Si-8B 5,93-10" kg?-m™-s7!, fiir Mo-9Si-8B-0,3Fe 4,3-10" kgZ-m™-s!. Demnach fiihrt die
Zugabe von 0,3 at.% Eisen zu erhohtem anfanglichen Masseverlust, vermindert aber wiahrend
der stationdren Oxidation die Oxidationsrate leicht. Demgegeniiber liegt &, fiir die in dieser
Arbeit untersuchten Legierungen Mo-9Si-8B mit 9,46-1071% kg?-m™.s* deutlich unter den
Vergleichslegierungen. Zudem zeigt die Legierung Mo-9Si-8B-1Zr nach 200 h Oxidation statt
eines Masseverlustes kontinuierliche Massezunahme. Dies ermoglicht die Bestimmung der

massebezogenen parabolischen Oxidationskonstante &/ =3,0-10"" kg* m™-s™".

Oxidmorphologie im Grenzbereich SiO,-B,03-Schicht/innere Oxidation

Zur Untersuchung der Oxidmorphologie der Legierung Mo-9Si-8B-1Zr nach 1000 h Oxida-
tion im Grenzbereich SiO5-B5O3-Schicht /innere Oxidation wurde eine FIB-Lamelle mit den
Abmessungen 25-25 (um)? aus einem vorher definierten Zielbereich entnommen und im TEM
untersucht. Abbildung 6.10 auf der néchsten Seite zeigt die wesentlichen Auffalligkeiten.
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Abbildung 6.10: TEM-Aufnahmen (HAADF-Modus) der fiir 1000 h bei 1100 °C oxi-
dierten Legierung Mo-9Si-8B-17r aus dem Zwischenbereich SiO5-ByO3-
Schicht /innere Oxidation.

500 nm

Konnten nach der Oxidation {iber 72 h noch mittels EDS-Analyse Riicksténde in Form
von Mo-Oxid innerhalb der SiO5-B5O3-Schicht nachgewiesen werden, so ist die Schicht nach
1000 h Oxidation vollsténdig Mo-frei. Partikel in Form von m-ZrO,, deren Kristallstruktur
durch Auswertung von Beugungsbildern bestétigt wurde, wurden innerhalb der SiO5-B,Os-
Schicht detektiert. Insbesondere nahe der Grenzschicht zur inneren Oxidation findet eine
Akkumulation der ZrO,-Partikel statt, die sich flichig im Ubergangsbereich zwischen der
Si04-B503-Schicht und der inneren Oxidationszone ausbilden (s. Abbildung 6.10 (links)).

Grofere SiOs-Partikel (Durchmesser ~ 50-100 nm) im Bereich der inneren Oxidation
scheiden sich vornehmlich entlang der Korngrenzen aus. Ebenfalls finden sich m-ZrO,-
Partikel auf den Korngrenzen (Durchmesser ~ 300-500 nm). Ein Nachweis von interme-
tallischen Phasen ist nicht moglich, die Matrix der Korner ist ausschlieflich Mo-reich (s.
Abbildung 6.10 (mittig)). Diese zeigen allerdings die Auffalligkeit nanoskalig eingebetteter
SiOq-Partikel (< 50 nm), die in relativ hoher Dichte im Zentrum der Korner verteilt sind

(s. Abbildung 6.10 (rechts)).

Oxidmorphologie im Grenzbereich innere Oxidation/Substrat

Eine weitere FIB-Lamelle wurde aus der Grenzschicht der inneren Oxidation/Substrat ent-
nommen. Die wesentlichen Merkmale sind in Abbildung 6.11 auf der néchsten Seite darge-
stellt. Dies geschah einerseits mit der Absicht, in Abhéngigkeit von der Tiefe der inneren
Oxidation Verdanderungen der Schichtmorphologie zu bewerten, andererseits um Oxidati-
onsvorgange unmittelbar an der Reaktionsfront im Hinblick auf mdégliche Korn- oder Pha-

sengrenzoxidation einordnen zu kénnen.
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| Reaktionsfront » innere Oxidation

Substrat «

Abbildung 6.11: TEM-Aufnahmen (HAADF-Modus) der fir 1000 h bei 1100 °C
oxidierten Legierung Mo-9Si-8B-1Zr aus der Zwischenschicht innere
Oxidation/Substrat.

Die Grenze zwischen Substrat und innerer Oxidationsfront verlauft geradlinig. Eine ein-
deutige Unterscheidung zwischen oxidierten und nicht-oxidierten Bereichen ist demnach
moglich. So findet sich entsprechend Abbildung 6.11 links der Grenzfldche die Legierungs-
mikrostruktur in Form der drei Phasen Mo(MK), Mo3Si und T2 mit 6rtlichen ZrOy-Partikeln
innerhalb des Mo(MK) bzw. auf den Korngrenzen (iibereinstimmend mit Abbildung 2.8 auf
Seite 18).

SiO, scheidet sich, in dhnlicher Weise wie Abbildung 6.10 auf der vorherigen Seite zeigt,
entlang der Korngrenzen aus. Die Kérner im Bereich der inneren Oxidation sind ausschliefs-
lich Mo-reich, intermetallische Phasen sind rechtsseitig der Grenzflache nicht nachweisbar.
Im wesentlichen Unterschied zu der in Abbildung 6.10 auf der vorherigen Seite untersuch-
ten Zone der inneren Oxidation kann der Nachweis von nanoskaligem SiOs innerhalb der

Mo-Korner hingegen nicht erbracht werden.

6.2.4 Diskussion des Oxidationsverhaltens der Legierung
Mo-9Si-8B-1Zr

Nachfolgend werden die Ergebnisse zum Oxidationsverhalten der Legierung Mo-9Si-8B-1Zr
vor dem Hintergrund der in Kapitel 5 untersuchten Legierung Mo-9Si-8B diskutiert. Da iiber
den untersuchten Temperaturbereich von 750-1300 °C kein einheitliches Oxidationsverhalten
beobachtet wird, erscheint es auch fiir diese Legierung sinnvoll, die Diskussion geméaft dem
in Abhéngigkeit vom Temperaturbereich dominierenden Oxidationsverhalten zu fiihren.
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Oxidationsverhalten zwischen 750-900 °C

Da die Legierungen Mo-9Si-8B und Mo-9Si-8B-1Zr bei Temperaturen zwischen 750-900 °C
eine nahezu identische Oxidationskinetik aufweisen, liegt es nahe, identische Oxidationsme-
chanismen anzunehmen. Grundsétzlich kann iiber die Annahme der bei 750 °C und 820 °C im
Mittel minimal héheren Oxidationsrate im Vergleich zur Legierung Mo-9Si-8B in Verbindung
mit Kondensationerscheinungen von MoOs-Kristalliten im Grenzbereich Luft/SiO2-ByO3-
Schicht auf eine erhohte Permeabilitdt von Sauerstoff und MoOs; durch die mit ZrO,-
Partikeln verunreinigte Borsilikatschicht geschlossen werden (s. Abbildung 6.3 auf Seite 83).
Solche Viskositdt reduzierenden Effekte sind beispielsweise unter Anwesenheit von Al,O3
in Losung mit Gléasern bekannt, wurden jedoch fiir Zr-haltiges Borsilikatglas aufgrund der
mangelnden Datenbasis in diesem Temperaturbereich nicht bestétigt [165].

Da die dominierend reaktionskontrollierte Oxidationskinetik infolge Verdampfungserschei-
nungen in diesem Temperaturbereich die Identifizierung individueller Oxidationsmechanis-
men erschwert, erscheint es sinnvoll, die weiteren Untersuchungen schwerpunktmékig auf

Temperaturen oberhalb von 900 °C zu konzentrieren.

Oxidationsverhalten zwischen 900-1150 °C

Der bei Temperaturen oberhalb von 900 °C im Vergleich zur Legierung Mo-9Si-8B augen-
scheinlichste Unterschied im Oxidationsverhalten zeigt sich durch die erhebliche Reduzie-
rung des anfanglichen Masseverlustes fiir die Legierung Mo-9Si-8B-1Zr bei 1000 °C und
1100 °C und in Form geringerer Oxidationsraten (s. Abbildung 6.2 auf Seite 81). Bereits
die Untersuchungen an Mo-Si-B-Legierungen mit unterschiedlichen Konzentrationen an Si-
lizium und Bor (s. Kapitel 5) haben gezeigt, dass der anfingliche Masseverlust mit der
Mikrostruktur korreliert und es mit zunehmendem Volumenanteil an intermetallischen Pha-
sen zu dessen stetiger Verringerung kommt.

Der Einfluss einer feinverteilten Mikrostruktur konnte bereits von SUPATARAWANICH et
al. als Einflussfaktor identifiziert werden, wenngleich die Mikrostrukturen gezielt iiber un-
terschiedliche Si:B-Verhéltnisse eingestellt wurden, was unterschiedliche Volumenanteile an
Mo5SiBs und MosSi zur Folge hatte [156, 193]. So wurde festgestellt, dass ein hoherer Anteil
an T2-Phase wesentlich fiir eine verbesserte Oxidationsbestandigkeit verantwortlich ist. Im
Unterschied dazu besteht zwischen der Legierung Mo-9Si-8B mit und ohne Zr-Zugabe hin-
sichtlich der Phasenzusammensetzungen Mo(MK)-Mo3Si-T2 allerdings nahezu kein Unter-
schied. Stattdessen fiihrt das Zulegieren von Zirkon zur Ausbildung einer deutlich feiner ver-
teilten UFG-Mikrostruktur. Die Reduzierung des mittleren Korndurchmessers der Mo(MK)-
Phase um bis zu 15% wurde an Mo-Si-Zr-Legierungen mit identischer Herstellroute durch
SAAGE et al. nachgewiesen, die Ubertragbarkeit des Effektes auf Mo-Si-B-Zr-Legierungen
ist ohne Weiteres moglich [77]. Eine schematische Darstellung, wie sich bei identischer Pha-
senverteilung eine grob- bzw. feinverteilte Mo-Si-B-Mikrostruktur wihrend der anfénglichen
Si09-B2O3-Schichtausbildung verhélt, ist in Abbildung 6.12 auf der néchsten Seite gezeigt.

92



6.2 Mikrolegieren am Beispiel von Zirkon

o R

| Mo(MK) Mo,Si bzw. T2

) - h -

Abbildung 6.12: Schematische Darstellung des Einflusses der Legierungsmikrostruktur
bei identischer Phasenzusammensetzung mit grobkorniger Mikrostruk-
tur (links) und feinkdrniger Mikrostruktur (rechts): Unter der Annah-
me, dass jeweils die oberste Lage der Mikrostruktur zur Ausbildung der
Si05-B50O3-Schicht konsumiert wird, stellt sich in Summe fiir die feinkorni-
ge Mikrostruktur ein geringerer Materialverlust bei gleichzeitig geringerer

Schichtdicke ein.

Die feinere Phasenverteilung hat zur Folge, dass der Materialverlust durch verdampfen-
des MoO3 wihrend der flichigen Ausbildung von Borsilikatglas verkleinert wird. Zugleich ist
davon auszugehen, dass durch verminderte Verdampfung eine geringere Konzentration von
Mo-Oxid-Riickstédnden innerhalb und unterhalb der SiOs-B5O3-Schicht gebildet wird, die
durch Gaspermeation im Vergleich zur Legierung ohne Zirkon schneller aufgelost wird. Sta-
tiondre Oxidation tritt frither ein und fithrt zu geringeren Oxidationsraten. Die Annahme,
dass die Mikrostruktur den anfanglichen Masseverlust bestimmt, wurde durch Untersuchun-
gen von RIOULT et al. an schmelzmetallurgisch hergestellten Mo-Si-B-Legierungen unter
zusétzlicher Beriicksichtigung des Einflusses der Phasen Mo(MK), Mo3Si und T2 bestétigt
[148].

Verdnderte Diffusionseigenschaften sind primér die Folgen der durch Verfeinerung der
Mikrostruktur begiinstigten Oxidationskinetik im Anfangsstadium der Oxidation. Vermin-
derte Oxidationsraten durch Aktivelement-Effekte, wie sie beispielsweise beim Zulegieren
von Hafnium durch HELMICK beobachtet wurden, sind an dieser Stelle nicht vollstandig
auszuschliefsen [184]. Wenngleich der Nachweis im Rahmen dieser Arbeit nicht eindeutig
erbracht werden kann, so ist dennoch zu vermuten, dass besonders die ZrOs-Partikel auf
den Korngrenzen einen wesentlichen Beitrag zur Oxidschichthaftung zu leisten vermogen.

Oxidationsverhalten oberhalb von 1150 °C

Wiéhrend die Legierung Mo-9Si-8B-1Zr im Temperaturbereich von 1000-1150 °C durch die
UFG-Mikrostruktur schnellere Schutzschichtbildung bei geringerem Masseverlust sowie klei-
neren Oxidationsraten wiahrend der stationdren Oxidation ermoglicht und daher der Legie-
rung Mo-9Si-8B iiberlegen ist, wird im Folgenden die Ursache fiir die ,katastrophale Oxidati-
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on“ dieser Legierung oberhalb von 1150 °C als Oxidationsraten bestimmender Einflussfaktor
diskutiert.

Seitens der Oxidmorphologie bewirkt das Legieren mit Zirkon, dass Zr-Oxid-reiche Parti-
kel durch die Verdampfung von MoOj3 in die SiO5-B2O3-Schicht gelangen (s. Abbildung 6.4
auf Seite 83). Da die Partikel keramischer Natur (SP oberhalb von 2000 °C) sind, ist davon
auszugehen, dass sie im Gegensatz zu MoOs-Verunreinigungen und B5Os dauerhaft in der
Borsilikatschicht koexistieren.

Der Nachweis, dass unter Zulegieren von Zirkon eine Verschlechterung der Oxiationseigen-
schaften von Molybdéanbasis-Legierungen auftritt, wurde bereits am Beispiel von (Mo, Zr)Sis-
Legierungen gefiihrt. Die Autoren der Studie sehen die Bildung von ZrSiO, als urséchlich
[194]. Bei dem in dieser Arbeit im Anlieferungszustand vornehmlich auf den Korngrenzen
der Legierung Mo-9Si-8B-1Zr vorliegenden ZrO, (s. Abbildung 2.8 auf Seite 18) ist davon
auszugehen, dass es vor der eigentlichen Oxidation im monoklinen Zustand vorliegt, die
von RT bis 1170 °C stabil ist und bei hoheren Temperaturen eine Phasenumwandlung zu

tetragonalem ZrO, durchlauft:

ZrOq(monoklin) — ZrOs(tetragonal) (6.1)

Eine zweite Hochtemperaturphase mit kubischer Kristallstruktur (k-ZrOs) bildet sich
oberhalb von 2370 °C. Bei Gleichung (6.1) handelt es sich um eine durch Wérme indu-
zierte martensitische, d.h. diffusionslose Phasenumwandlung, die eine von der Partikelober-
fliche ausgehende Schrumpfung des ZrO,-Volumens um bis zu 10 vol.% zur Folge hat [195].
Gleichzeitig wird ZrOs mechanisch destabilisiert, es kommt zum Zerfall der Partikel [196].

Im Folgenden werden die beiden Einfliisse, Bildung von Zirkonsilikat (ZrSiO4) sowie mar-
tensitische Phasenumwandlung von m-ZrQO,, auf eine mogliche, hinsichtlich Oxidationsver-
halten negative Einflussnahme auf die Legierung Mo-9Si-8B-1Zr bei Temperaturen oberhalb
von 1150 °C iiberpriift.

Hinsichtlich moglicher induzierter Effekte durch ZrSiO, ist zunéchst festzustellen, dass
Zirkonsilikat durch Raman-Spektroskopie und XRD-Analyse (s. Abbildung 6.7 auf Seite 86
und Abbildung 6.8 auf Seite 87) bereits bei Temperaturen von 900 °C zusammen mit m-ZrQO,,
in Ubereinstimmung mit dem SiO,-ZrOy-Phasendiagramm (Anhang, s. Abbildung 10.5 auf
Seite 171), nachgewiesen werden kann. Bei 1300 °C werden ausschlieflich Reflexe fiir ZrSiO,
detektiert, sofern nach der Oxidation eine langsame Abkiihlung in Luft stattfindet. Da
Zirkon bereits in oxidierter Form im Ausgangszustand der Legierung vorliegt, gilt folgende

Reaktionsgleichung:

SiOy + ZrOy — ZrSiO; (6.2)

Die Ergebnisse der XRD-Analyse nach Oxidation bei 1300 °C und schneller Abkiihlung
in Stickstoff zeigen, dass die Reflexe fiir ZrSiO, im Vergleich zum aufgezeichneten Diffrak-
togramm nach Abkiihlung in Luft relativ gesehen geringer und von schwécherer Intensitéat

sind, was auf eine geringere Konzentration schliefen lasst. Es ist daher davon auszugehen,
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dass t-ZrOq bei langsamer Abkiihlung geméf Gleichung (6.2) zu Zirkonsilikat umgewandelt
wird. Dieser Zusammenhang wird durch die Berechnung der freien Reaktionsenthalpie von
(6.2) in Abhéngigkeit von der Temperatur (s. Tabelle 6.3) bestétigt.

Tabelle 6.3: Berechnete freie Reaktionsenthalpien der Reaktion SiOs + Z1rOy — Z1rSiOy in
Abhéngigkeit von der Temperatur.

| Temperatur (°C) | RT | 200 [ 400 | 600 [ 800 | 1000 | 1200 | 1400 |
| AG (k) [[-22,7]-21,64 [ -19,27 | -16,34 [ -12,76 | -8,64 | -4,14 | 0,68 |

Die Umwandlung zu einphasigem ZrSiO, ist demnach nur fiir Temperaturen bis 1200 °C
mit einer Energieminimierung verbunden, wiahrend die beiden Phasen t-ZrO, und SiO, bei
hoheren Temperaturen thermodynamisch stabil sind. Dass ZrSiO, préferenziell iiber die Um-
wandlung von t-ZrO, wiahrend des Abkiihlens gebildet wird, wurde bereits durch TARTAJ et
al. gezeigt [197]. Dass nach der Oxidation bei 1300 °C und nachfolgender langsamer Abkiih-
lung in Luft weiterhin m-ZrO, in Raman-Bandern und Diffraktogrammen detektiert wird,
wurde von ITOH dadurch begriindet, dass die martensitische Umwandlung zu t-ZrO, unter
Anwesenheit von SiOy unvollstindig ablaufen kann [198]|. Grundsétzlich ist daher auszu-
schlieffen, dass ZrSiO, fiir die Verschlechterung der Oxidationseigenschaften verantwortlich
ist. Die beschleunigte Oxidationskinetik der Legierung Mo-9Si-8B-1Zr oberhalb von 1150 °C
lasst sich demnach ausschlieflich durch die Phasenumwandlung von m- zu t-ZrOs begriin-
den.

Da durch die Phasenumwandlung neben einem moglichen Volumenschwund auch verén-
derte Diffusionseigenschaften durch ZrOs zu beriicksichtigen sind, wird in einem weiteren
Schritt iiberpriift, ob in t-ZrO, mit beschleunigter Sauerstoffdiffusion, dhnlich einer Sau-
erstoffionen leitenden Lambdasonde, zu rechnen ist. Grundsétzlich wird bei m- wie auch
bei t-ZrOs unter Umgebungsdruck davon ausgegangen, dass Diffusion von Sauerstoff vor-
herrschend tiber Leerstellen stattfindet [199-201]. STEINBRUCK beobachtete jedoch bei der
Oxidation von Zirkon-Basislegierungen bei 1100 °C Durchbruchoxidation, was auf die er-
hohte Sauerstoffdiffusion durch die ZrOo-Schicht zurtickgefiihrt wird. Dies wird dadurch be-
griindet, dass t-ZrOs im Vergleich zu m-ZrO, von der stéchiometrischen Zusammensetzung
abweicht, insofern eine hohere Sauerstoffleerstellenkonzentration aufweist [114, 202].

In dieser Arbeit wird die Auffassung vertreten, dass die Diffusion durch ZrO,-Partikel
gegeniiber Diffusionsprozessen durch die SiOs-B5O3-Schicht zu vernachléssigen ist. Insofern
ist davon auszugehen, dass weniger veranderte Diffusionseigenschaften durch ZrO,-Partikel
als vielmehr mechanisch ausgeldste Spannungen, Poren und Rissbildungen infolge eines Vo-
lumenschwundes innerhalb der SiOs-Schicht fiir die eingeschrankte Oxidationsbesténdigkeit
verantwortlich sind. So wurde durch die REM-Untersuchungen (s. Abbildung 6.5 auf Sei-
te 84) gezeigt, dass bereits innerhalb der ersten fiinf Minuten Risse und Mikrokrater in der
Oxidschicht entstehen, die aufgrund des hohen Dampfdrucks von MoOjs nachfolgend nicht

mehr geschlossen werden konnen.
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Zur Beschreibung der durch die mechanische Komponente der Phasenumwandlung hervor-
gerufenen Effekte auf das Oxidationsverhalten verdeutlicht Abbildung 6.13 die wesentlichen
Vorgénge schematisch.

m-ZI'O2 t‘Z'Oz
0, Si0;*B,0, 0,
p(O,)< 2Mo + p(0,)> 2Mo +
30, - 2Mo0, W‘_ 30, > 2MoO,
<< 5 min <5 min
Si0,
MoOQ; (g)

\

5 min 5-15 min

Abbildung 6.13: Schematische Darstellung der monoklin-tetragonal Phasenumwandlung
in ZrOy und der Einfluss auf das Oxidationsverhalten der Legierung
Mo-9Si-8B-1Zr bei Temperaturen oberhalb von 1150 °C.

Durch Verdampfung von MoOj3 wird die SiO5-B2O3-Schicht ausgebildet, wihrend zugleich
infolge der Verdampfung von Mo-Oxid ZrOs-Partikel in die Schicht gelangen. Oberhalb von
1100 °C kommt es zum Volumenschwund infolge der monoklin-tetragonal Phasenumwand-
lung des ZrOs, dhnlich wie es bei ZrBy-Werkstoffen zu beobachten ist [38]. Sauerstoff kann
iiber entstehende Poren vermehrt durch die Oxidschicht diffundieren, wahrend po, an der
Grenzschicht Si0y-B5O3/Substrat ansteigt und die Ausbildung von gasférmigem MoOj er-
moglicht. Durch den Druckanstieg unterhalb der SiO5-By0O3-Schicht kommt es zur Bildung
von Protrusionen, die nach Uberschreitung des Berstdrucks kollabieren. MoO3 kann so im
weiteren Verlauf ungehindert von der Substratoberfliche in die Gasphase iibergehen. Da
bei 1300 °C die Verdampfung von B,O3 ebenfalls schnell voranschreitet, werden Poren und
Krater nicht geschlossen. Die Zersetzung des Substratmaterials kann ungehindert voran-
schreiten. Die kontinuierliche Mo(MK)-Matrix der Legierung Mo-9Si-8B-1Zr zeigt aufgrund
ihres geringen Silizium- und Borgehaltes fiir den beschriebenen Mechanismus besondere
Anfalligkeit, da eine notwendige Blockadewirkung seitens der intermetallischen Phasen aus-
bleibt.

Abschliefsend erwiahnt sei ein Erklarungsansatz von MONTEVERDE und BELLOST im Zu-
sammenhang mit dem Oxidationsverhalten von ZrBs-SiC-Kompositwerkstoffen. Ein Anstieg
der Oxidationsraten oberhalb von 1100 °C wird ebenfalls als Folge einer monoklin-tetragonal

Phasenumwandlung begriindet, wenngleich die Autoren der Studie nicht von einer mecha-
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nischen Ursache ausgehen. Stattdessen wird postuliert, dass t-ZrO, die Eigenschaften der
Si09-B203-Schicht (Viskositit und Glasiibergangstemperatur) modifiziert, indem das Si-O-
Netzwerk teilweise unterbrochen wird [203|. Im Rahmen der in dieser Arbeit durchgefiihrten
Untersuchungen kann der Erkldrungsansatz allerdings nicht abschliefend auf seine Giiltig-

keit bei terndren Mo-Si-B-Legierungen iiberpriift werden.

Langzeitoxidationsverhalten

Die an den beiden Legierungen Mo-9Si-8B und Mo-9Si-8B-1Zr durchgefiihrten Versuche
liefern zu den gewdhnlich iiber 100 h andauernden Oxidationsversuchen zusétzliche Er-
kenntnisse iiber die vorherrschenden Oxidationsmechanismen mit Erweiterung auf lange
Zeitrdume. Die nach 200 h fiir die Legierung Mo-9Si-8B-1Zr einsetzende leichte Massezu-
nahme (s. Abbildung 6.9 auf Seite 89) legt die Vermutung nahe, dass mit zunehmender Zeit
diffusionskontrollierte Oxidationsprozesse grundsétzlich geschwindigkeitsbestimmend sind.

Die Oxidationsrate wird demnach durch Massezunahme infolge innerer Oxidation von Sili-
zium und Bor bestimmt. Ein m&glicher Grund fiir den bei der Legierung Mo-9Si-8B weiterhin
zu beobachtenden leichten Masseverlust ist in der teilweisen Blockierung der Auswértsdif-
fusion von Bor durch ZrO,-Partikel auf den Korngrenzen zu sehen, die den Masseverlust
durch Verdampfung von B,Oj3 fiir die Legierung Mo-9Si-8B-1Zr minimiert.

Weiterhin zeigt die Untersuchung der inneren Oxidationszone, dass die klassische WAG-
NERsche innere Oxidation von Mo-Si-B-Legierungen bei 1100 °C nur eingeschréankt vorliegt.
Nach langer Oxidationsdauer wird iiber die gesamte innere Oxidationszone intergranulare
Oxidation auf Korngrenzen beobachtet (s. Abbildung 6.11 auf Seite 91). In Oberflachen-
ndhe liegt transgranulare Oxidation von Silizium innerhalb des Mo(MK) vor (s. Abbil-
dung 6.10 auf Seite 90). Dabei ist aufgrund der parallel zur Substratoberfliche verlaufenden
Oxidationsfront davon auszugehen, dass Volumendiffusion dominiert, Keimbildungs- und
Wachstumskinetik der Oxidausscheidungen jedoch lokal unterschiedlich verlaufen, wie die

schematische Ausscheidungsmorphologie in Abbildung 6.14 zusammenfasst.

SiO, (nm-Bereich) SiO, (um-Bereich)

Si0,*B,0,

Innere Oxidation,
nur Mo(MK)

Mo(MK)-Mo,Si-T2

Abbildung 6.14: Schematische Darstellung der Ausscheidungsmorphologie der Legierung
Mo-9Si-8B-1Zr nach 1000 h Oxidation bei 1100 °C.
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Damit sich ein stabiler Keim bilden kann, muss geméfs der folgenden Bedingung eine
Abnahme der GiBBSschen freien Enthalpie G stattfinden:

NG = 4nrio + gﬁrsAGv (6.3)

Groke und Anzahl der ausgeschiedenen Teilchen hingen dabei vom notwendigen Uber-
sittigungsgrad ab. Die frei werdende Energie bei der Bildung von stabilen Ausscheidun-
gen (AG,) wird bis zu einem gewissen Grad zur Grenzflichenbildung benotigt. Erst wenn
die GiBBssche freie Enthalpie G des Systems insgesamt durch die Ausscheidung abnimmt,
wiachst ein stabiler Keim. Grofere Partikel bilden sich bevorzogt auf Korngrenzen aufgrund
der freien Grenzflichenenergie o, hoheren Temperaturen, niedrigen Sauerstoffioslichkeiten
und hoherer Aktivitdt von Silizium [12]. Aktuelle Theorien zur inneren Oxidation in Ab-
weichung zur klassischen WAGNERschen Oxidationstheorie zeigen, dass Nukleationsprozesse
mit hoher Ausscheidungsdichte bei kleinen Ausscheidungen eher in Oberflichennéhe statt-
finden, wahrend mit zunehmender Oxidationstiefe grofsere Partikel bei abnehmender Anzahl
dominieren [204].

Wihrend die WAGNERsche Oxidationstheorie davon ausgeht, dass es bei innerer Oxi-
dation zur vollstindigen Umwandlung zu SiO, kommt, im weiteren Verlauf der Oxidation
am Ausscheidungsort aber keine weiteren Reaktionen stattfinden, erscheint auch in diesem
Zusammenhang eine Abweichung dieser Theorie denkbar. So ist zu vermuten, dass nach
langer Oxidationszeit auch ein signifikanter Anteil von nach aufsen diffundierendem Silizium
zu bertiicksichtigen ist, das unter Reaktion mit simultan diffundierendem Sauerstoff zur Bil-
dung nanoskaliger Ausscheidungen in bereits von der Reaktionsfront der inneren Oxidation
durchlaufenen Bereichen fiihrt.

6.3 Einfluss von Chrom

Abschnitt 6.3 beschreibt die Auswirkungen auf das Oxidationsverhalten durch Legieren
mit Chrom, bezogen auf die terndre Grundlegierungszusammensetzung Mo-9Si-8B. Aus-
gangswerkstoff ist die in Kapitel 2 beschriebene dreiphasige Mikrostruktur bestehend aus
(Mo,Cr)(MK), (Mo,Cr)3Si und (Mo,Cr)5SiBs. Zwei wesentliche Punkte werden im Rah-
men dieses Abschnitts untersucht. Zunéchst ist zu priifen, ob das Zulegieren von Chrom
grundsatzlich eine Verbesserung der Oxidationsbesténdigkeit im Temperaturbereich von
750-820 °C ermdglicht. In diesem Zusammenhang ist auch zu klaren, welche minimale
Chromkonzentration zu einer wirksamen Verbesserung der Oxidationsbestdndigkeit erfor-
derlich ist. Weiterhin wird aufgezeigt, wie Chrom und Silizium bzw. ihre Oxide insbesondere
bei sehr hohen Temperaturen interagieren. Dabei werden mogliche Wechselwirkungen iden-
tifiziert, die iiber einen breiten Temperaturbereich von 750-1300 °C ein synergetisches oder

konkurrierendes Oxidationsverhalten auslosen.
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6.3.1 Ergebnisse zum Oxidationsverhalten nach dem Legieren mit
Chrom

Die Untersuchungen zum Oxidationsverhalten durch Legieren mit Chrom werden im ge-
wohnten Temperaturbereich von 750-1300 °C vorgenommen. Es erscheint sinnvoll, die Er-
gebnisse in drei Temperaturbereiche zu untergliedern. Untersuchungen bei mittleren Tempe-
raturen, d.h. unterhalb von 820 °C, sind insbesondere aus Griinden des direkten Vergleichs
mit der ,katastrophal® oxidierenden Referenzlegierung Mo-9Si-8B relevant. Bei sehr hohen
Temperaturen und Oxidationsraten oberhalb von 1100 °C wird die Interaktion zwischen den
Oxiden bewertet. Untersuchungen wurden an Legierungen mit unterschiedlichen Chromkon-
zentrationen durchgefiihrt. Bei 5 at.% beginnend findet graduell in Schritten von jeweils
5 at.% eine Steigerung auf bis zu 25 at.% statt, ausgehend von der Grundlegierungszusam-

mensetzung Mo-9Si-8B mit konstanter Silizium- und Borkonzentration.

Temperaturbereich unterhalb von 820 °C

In Abbildung 6.15 wird die Oxidationskinetik in Form der kontinuierlichen Masseéinderung
als Funktion der Zeit fiir unterschiedliche Chromkonzentrationen bei 750 °C, einschliefs-
lich des Oxidationsverhaltens der Referenzlegierung Mo-9Si-8B dargestellt. Diese zeigt die

hochste Masseverlustrate von -10 mg-cm™2-ht.
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Abbildung 6.15: Massednderung iiber Zeit fiir die bei 750 °C in Luft oxidierte Basislegierung
Mo-9Si-8B mit variabler Chromkonzentrationen von 5-25 at.%.

Mit zunehmender Chromkonzentration kommt es zu einer stetigen Abnahme des Mas-
severlustes, der bei einer Chromkonzentration von 20 at.% minimal ist (-0,5 mg-cm™-h!).
Zu keinem Zeitpunkt kommt es zu einer vollstdndigen Passivierung bei Chromkonzentra-
tionen von 5-20 at.%, was durch Oxidationsversuche iiber 100 h (nicht bildlich dargestellt)
gezeigt wurde. Zur vollstdndigen Unterdriickung des Masseverlusts ist eine Konzentration
von 25 at.% Chrom in der Legierung erforderlich (k= 6,25-1010 kg m™.s71) .
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Abbildung 6.16 zeigt die REM-Aufnahme der Oxidmorphologie der Legierungszusammen-
setzung Mo-9Si-8B-25Cr. Unter Zuhilfenahme zweidimensionaler EDS-Messungen wird eine
gleichermafsen molybdén- und chromreiche Oxidschicht detektiert, welche die Oxidmatrix
bildet.

Abbildung 6.16: REM-Querschliffaufnahme der fiir 10 h bei 750 °C oxidierten Legierung
Mo-9Si-8B-25Cr.

Innerhalb dieser Schicht finden sich neben weitlaufig verteilten, geschlossenen Poren fein-
verteilte Partikel mit einem mittleren Durchmesser von 5 um, die geméf der chemischen
Analyse aus MoO, bestehen. Bei einer Chromkonzentration von 25 at.% weist diese Du-
plexschicht eine mittlere Dicke von 30 yum auf, die mit zunehmender Oxidationsdauer para-
bolisch wéachst. Eine dhnliche Schichtmorphologie bildet sich zunéchst auch bei Chromkon-
zentrationen unterhalb von 25 at.% aus, wenngleich die Schichtdicke linear wéachst und mit
abnehmendem Chromgehalt zunehmende Porositét aufweist. Dieser Prozess fiihrt, mit Aus-
nahme von 25 at.% Chrom, im weiteren Verlauf der Oxidation zunéchst zu einer erheblichen
Volumenexpansion der Probe, spater zur vollstandigen Pulverisierung der Legierung.

Zur Bestimmung der oxidischen Natur der bei 750 °C oxidierten chromlegierten Basislegie-
rung Mo-9Si-8B zeigt Abbildung 6.17 auf der néchsten Seite die Ergebnisse der XRD-Analyse
unter Zulegieren von 5 und 25 at.% Chrom. Beide Proben wurden iiber 10 h in Laborluft
oxidiert. Die Oxidschichten wurden anschliefsend in Form von Pulvern fiir die Rontgenanaly-
se aufbereitet. Bei der bereits in Abbildung 6.16 gezeigten Cr-Mo-Mischoxidschicht handelt
es sich demnach um ein ternédres Oxid vom Typ Crg(MoOy)s, dessen Anwesenheit fiir beide
untersuchten Legierungszusammensetzungen in Form von scharfen Rontgenreflexen besté-
tigt wird. Weiterhin zeigt die Legierung Mo-9Si-8B-5Cr deutliche Anteile an MoOj3, wihrend
fiir die Legierung Mo-9Si-8B-25Cr ausschliefllich MoO, detektiert wird.
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Abbildung 6.17: Rontgenpulverdiffraktogramme der bei 750 °C fiir 10 h oxidierten Legie-
rungen Mo-9Si-8B-5Cr (unten) und Mo-9Si-8B-25Cr (oben).

Temperaturbereich zwischen 820-1100 °C

Seitens der Oxidationskinetik besteht im Temperaturbereich von 820 °C bis unterhalb von
1100 °C bei chromlegiertem Mo-9Si-8B eine hohe Ahnlichkeit zum Verhalten bei 750 °C. Mit
Ausnahme der Legierung Mo-9Si-8B-25Cr wird ein mit zunehmender Chromkonzentration
invers-linearer Masseverlust beobachtet. Die Oxidationsraten nehmen mit steigender Tem-
peratur zu, wiahrend simultan eine Volumenexpansion des Oberflachenoxides stattfindet.
Si05-B,03 bildet sich selbst bei 1100 °C ausschlieflich in Form von inneren Oxidausschei-
dungen. Die Ergebnisse der bei 820 °C durchgefiihrten XRD-Analyse sind in Abbildung 6.18
auf der nachsten Seite dargestellt.
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Abbildung 6.18: Rontgenpulverdiffraktogramme der bei 820 °C fiir 50 h in Luft oxidierten
Legierungen Mo-9Si-8B-5Cr (unten) und Mo-9Si-8B-25Cr (oben).

Die Messergebnisse beschréanken sich ebenfalls aus Griinden der Vergleichbarkeit auf die
Legierungen Mo-9Si-8B-5Cr und Mo-9Si-8B-25Cr, die jeweils fiir 50 h oxidiert und fiir die
Messungen in Form von Pulver aufbereitet wurden. Bei einer Chromkonzentration von
5 at.% liegen, identisch zu den Messungen bei 750 °C, die Phasen Cry(MoO,)3; und MoOj
vor. Diese Phasenzusammensetzung findet sich bis zu einem Chromgehalt von 20 at.% wie-
der. Ausschliefslich fiir die Legierung Mo-9Si-8B-25Cr werden stattdessen die Phasen CryO3
und MoO, detektiert, wiahrend Cr-Mo-Mischoxid nicht nachweisbar ist.

Temperaturbereich oberhalb von 1100 °C

Fiir Temperaturen oberhalb von 1100 °C zeigt Abbildung 6.19 auf der néchsten Seite die
spezifischen Massednderungen der bei 1300 °C oxidierten chromhaltigen Legierungen im
Vergleich zur Referenzlegierung Mo-9Si-8B {iber die Zeit.
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Abbildung 6.19: Massednderung iiber Zeit fiir die bei 1300 °C in Luft oxidierte Basislegie-
rung Mo-9Si-8B mit variabler Chromkonzentrationen von 5-25 at.%.

Alle untersuchten Proben zeigen ausnahmslos einen Masseverlust, der bei Chromkonzen-
trationen von 10 und 15 at.% am deutlichsten ausgeprigt ist. Bereits nach weniger als 30 h
treten bei beiden Proben Pulverisierungserscheinungen auf. Bei Chromkonzentrationen von
20 und 25 at.% Chrom ist ein vergleichbares Verhalten zu beobachten. Relativ gesehen sind
die Oxidationsraten geringer ausgepragt.

Der absolute Masseverlust beider Proben liegt nach 72 h Oxidation nahe -300 mg-cm™.
Lediglich die Legierung Mo-9Si-8B-5Cr zeigt eine zur Referenzlegierung Mo-9Si-8B ver-
gleichbare Oxidationskinetik. Der absolute Masseverlust nach 72 h liegt dabei um eine Gro-
flenordnung unterhalb der hochchromhaltigen (> 5 at.%) Legierungen. Im Vergleich zur
Referenzlegierung ist der absolute Masseverlust zu Anfang der Oxidation zunéchst geringer
ausgeprigt, wihrend im Verlauf der stationiren Oxidation nach etwa 20 h eine Uberschnei-
dung der Massednderungskurven stattfindet und die Legierung Mo-9Si-8 B-5Cr mit hoherer
Rate oxidiert wird.

Die Mikrostruktur einer bei 1300 °C {iber 72 h oxidierten Probe der Zusammensetzung
Mo-98i-8B-5Cr zeigt Abbildung 6.20 auf der néchsten Seite. Die Oxidmorphologie ist da-
bei grundsétzlich mit der bei 1300 °C oxidierten Legierung Mo-9Si-8B (s. Abbildung 5.4
auf Seite 61), d.h. einer SiO5-B303-Deckschicht mit darunterliegender inneren Oxidations-
zone, vergleichbar. Im Unterschied dazu werden innerhalb der deckenden SiO5-B5O3-Schicht
CryO3-Partikel detektiert, die sich im Bereich der Grenzschicht Oxid/Luft inselférmig zu-

sammenlagern.
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Abbildung 6.20: REM-Mikrostruktur der Legierung Mo-9Si-8B-5Cr nach Oxidation in Luft
tiber 72 h bei 1300 °C: Querschliffaufnahme (links) und Oberfléche (rechts).

Zweidimensionale EDS-Messungen zeigen weiterhin die Abreicherung von Chrom im Be-
reich der inneren Oxidation von Silizium und Bor. Neben SiO,-ByOs-Partikeln wird aus-
schliefllich elementares Molybdan detektiert. Mit zunehmender Chromkonzentration in der
Legierung nimmt der Anteil an CryOs-Partikeln innerhalb der SiO5-B3O3-Schicht zu. Liegt
die mittlere Schichtdicke der duferen SiO-BoOs-Schicht fiir die Legierungszusammenset-
zung Mo-95i-8B-5Cr nach 72 h Oxidation bei 1300 °C noch bei 50 um, weist die Legie-
rung Mo-9Si-8B-25Cr unter identischen Versuchsbedingungen bereits eine Schichtdicke von
300 ym auf. Der Anteil eingebetteter CryOs-Partikel innerhalb der SiO,-B2O3-Schicht be-
tragt zu diesem Zeitpunkt rund 40 vol.%.

6.3.2 Diskussion des Einflusses von Chrom

Ziel des Legierens mit Chrom ist, das Oxidationsverhalten von Mo-Si-B-Legierungen im
kritischen Temperaturbereich um 750 °C zu optimieren. Die Ergebnisse zum Oxidationsver-
halten zeigen eine sehr starke Temperaturabhéngigkeit, was zu teilweise erheblichen Wech-
selwirkungen zwischen den gebildeten Oxiden fiihrt. Im Folgenden wird das Oxidationsver-
halten chromhaltiger Legierungen in Abhéngigkeit von der Temperatur und entsprechend

der bereits dargestellten Ergebnisse diskutiert.

Temperaturbereich unterhalb von 820 °C

Bei Temperaturen unterhalb von 820 °C ist eine Chromkonzentration von wenigstens 25 at.%
zur vollstdndigen Passivierung der Legierungsoberfliche notwendig. Der Schutzcharakter
griindet sich ausschlieflich auf Ausbildung eines ternéren Cr-Mo-Mischoxides, welches bei
samtlichen untersuchten chromhaltigen Legierungen gefunden wird. Partielle Schutzwir-
kung von Cry(MoOy)s bis 1100 °C wurde bereits von OCHIAI durch Untersuchungen an
(Mo,Cr)3Si-Legierungen festgestellt [101]. Statt Oxidation und Verdampfung von Molyb-
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dén in Form von MoO3 kommt es zur Bildung des ternéren Oxides mit geringerem Dampf-
druck. Die Stéchiometrie zeigt Ahnlichkeit zu dem von BAN und OGILVIE gefundenen ter-
niren Fe-Mo-Mischoxid Fey(MoQy)s, welches im Zusammenhang mit Fe-legierten MoSis-
Basislegierungen eine Reduktion des ,Pesting bei Temperaturen von 600-720 °C bewirkt
[182].

In der Studie von OCHIAI wird weiterhin aufgefithrt, dass zum Aufbau einer effekti-
ven Oxidationsbarriere eine Mindestkonzentration von 30 at.% Chrom notwendig ist. Dies
deckt sich in sehr guter Ubereinstimmung mit den Ergebnissen dieser Arbeit. Bei hoher
Chromkonzentration (25 at.%) wird eine schiitzende Cr-Mo-Mischoxidschicht aufgebaut und
iiberschiissiges Molybdén aufgrund der geringen Sauerstoffaktivitat ausschlieflich zu MoOq
oxidiert.

Bei geringeren Chromkonzentrationen weist die Mischoxidschicht hohe Porositat auf, die
gleichsam in Form von Eintrittskandlen zur Substratoberfliche agiert, um kontinuierlich
fliichtiges MoOj3 zu bilden. Unter diesen Umstéanden stellt sich das Zulegieren von Chrom
insbesondere durch erhebliche Volumenexpansion der Oxidschicht als hinderlich im Oxida-
tionsprozess dar. Insbesondere im Bereich der (Mo,Cr)(MK)-Phase, die eine im Vergleich zu
den intermetallischen Phasen geringere Chromloslichkeit aufweist (Kapitel 2), wird durch ei-
ne Chromkonzentration von weniger als 25 at.% die Bildung schiitzenden Cr-Mo-Mischoxides

nur partiell ermoglicht.

Temperaturbereich zwischen 820-1100 °C

Im Rahmen der Oxidationsversuche zwischen 820-1100 °C wird in Abhéngigkeit von der
Chromkonzentration in der Legierung sowohl terndres Cry(MoQO,); als auch bindres CryO3
nachgewiesen. Pordses Cry(MoQy)3 liegt bei Chromgehalten von 5-20 at.% unter simultaner
Bildung von fliichtigem MoO3 vor und bietet aufgrund des zu beobachtenden linearen Mas-
severlustes keine Schutzwirkung, was insbesondere bei mittleren Chromkonzentrationen von
10 und 15 at.% zur schnellen Zersetzung der Probe fiihrt. Durch die hohe Oxidationsrate
von Cry(MoQy)s kann keine flichendeckende SiO5-ByO3-Schichtbildung stattfinden, wihrend
die kontinuierliche Volumenexpansion, dhnlich dem Verhalten unterhalb von 820 °C, freien
Sauerstoffzutritt zur Probenoberfliche gewéhrleistet. Dieses Verhalten wird beispielsweise
auch bei Fe-Cr-Legierungen mit unterschiedlichen Chromkonzentrationen beobachtet. W&h-
rend es bei geringen Chromgehalten zunéchst zur Bildung von Fe-Cr-Spinell kommt, wird
der Aufbau einer CryOs-basierten Schutzschicht erst bei hoheren Chromgehalten erméglicht
[205].

Dieser Zusammenhang ist in dhnlicher Weise auf Mo-Si-B-Cr-Legierungen iibertragbar.
Die Bildung einer binéren, langfristig schiitzenden CryOgz-Deckschicht findet erst bei einer
minimalen Chromkonzentration von 25 at.% statt. Uberschiissiges Molybdén wird innerhalb
der Schicht in Form von MoO,y gebunden. Ein Masseverlust infolge fliichtiger MoO3-Bildung
tritt nicht ein.
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Temperaturbereich oberhalb von 1100 °C

Die Oxidationskinetik bei Temperaturen oberhalb von 1100 °C wird bei allen untersuchten
Legierungszusammensetzungen durch simultane Bildung von SiO5-B;O3 und CryO3 domi-
niert, was mittels EDS- und XRD-Messungen nachgewiesen wurde. Das bei tieferen Tem-
peraturen gebildeten Cry(MoQy)s zeigt demnach keine Hochtemperaturstabilitét.

Bei Temperaturen oberhalb von 1100 °C weisen die Ergebnisse dieser Arbeit eine gu-
te Ubereinstimmung mit den von RAJ durchgefiihrten Oxidationsversuchen an einphasi-
gem (Mo,Cr);Si auf, anhand derer eine Konkurrenz der Oxidation von Silizium/SiOs und
Chrom/CryOj3 festgestellt wurde [206]. Beim Vergleich der Oxidationskinetik beider Oxide
ist zudem mit einer héheren Oxidationsrate von CryO3 aufgrund der hoheren parabolischen
Oxidationskinetik zu rechnen [9].

Zusétzlich ist oberhalb von 1100 °C beschleunigte Auswiartsdiffusion von Chrom zu er-
warten, was anhand zweidimensionaler EDS-Messungen fiir Mo-Si-B-Cr-Legierungen gezeigt
wurde. So kommt es innerhalb der inneren Oxidationszone zu einer Verarmung von Chrom,
welches nachfolgend ausschliefslich im nicht-oxidierten Legierungssubstrat und in der &u-
fseren Oxidschicht aufgefunden wird. Es liegt nahe anzunehmen, dass die Chromdiffusion
durch Auflésung der intermetallischen Phasen als Folge der inneren Oxidation ermdglicht
wird. Durch die im Vergleich zu Molybdén wesentlich hohere Mobilitdt in der Zone der
inneren Oxidation kann schnelle Auswértsdiffusion von Chrom stattfinden. Der Fluss von
Chrom durch die Duplexschicht aus CryO3 und SiO5-BoO3 nimmt in diesem Zusammenhang
proportional mit der Chromkonzentration in der Legierung zu.

Als weiterer kritischer Faktor bei Temperaturen oberhalb von 1100 °C ist die Verdampfung
von Cry0O3 in Form von CrOgs zu sehen, der insbesondere bei den hochchromhaltigen Legie-
rungen zu hohen Masseverlustraten fiithrt. So wurde von TOMASI et al. bei Untersuchungen
an rein intermetallischem Cr3Si bzw. CrsSis von sehr guter Oxidationsbesténdigkeit durch
Ausbildung einer schiitzenden CryO3-Schicht bei Temperaturen von 900-1100 °C berichtet,
wahrend es bei hoheren Temperaturen zu ,katastrophaler Oxidation kommt. Dies wird auf
die Bildung von fliichtigem CrOj zuriickgefiihrt und stimmt mit den Ergebnissen dieser
Arbeit iiberein [207]. Der Mechanismus der Verdampfung von CryO3 wird in einschligigen
Monografien zur Hochtemperaturkorrosion ausfiihrlich diskutiert |9, 12, 14].

6.4 Einfluss von Titan

Neben Chrom wird im Zusammenhang mit Makrolegieren im Mo-Si-B-Legierungssystem
der Einfluss von Titan auf das Oxidationsverhalten untersucht. Die mogliche Eignung von
Titan begriindet sich aufgrund von zwei Einflussfaktoren: In ausreichender Konzentrati-
on fithrt das Legieren mit Titan geméaf thermodynamischen Gleichgewichtsbetrachtungen
zur Stabilisierung der Phasen (Mo, Ti)5Si3 bzw. TisSiz, wihrend MosSi mit geringerer Si-
liziumkonzentration unterdriickt wird [103]. Weiterhin hat die Substitution von Molybdéin
(Atommasse 95,94 g-mol!) durch Titan (Atommasse 47,88 g-mol™) eine nicht unerhebliche
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Dichtereduktion zur Folge, was sich im praktischen Einsatz in einer Turbine durch einen
gesteigerten Vortriebswirkungsgrad dufert.

Abschliefend zur Thematik des Einflusses zusétzlicher Legierungselemente im System
Mo-9Si-8B wird an dieser Stelle ein erster Uberblick zum Einfluss von Titan auf das Oxida-
tionsverhalten von Mo-Si-B-Legierungen gegeben. Dies geschieht vor dem Hintergrund, dass
bisher noch keine vergleichbaren Arbeiten zu dieser Thematik vorliegen. Zunéchst werden
Ergebnisse von Voruntersuchungen an der terniren Legierung Mo-37Si-40Ti mit der Absicht
gezeigt (s. Abbildung 2.13), die grundsétzliche Oxidationsbesténdigkeit von (Mo, Ti)5Si3 bei
sehr hohen Temperaturen zu iiberpriifen, um das Oxidationsverhalten im weiteren Verlauf

den bei Mo-Si-B-Ti-Legierungen giiltigen Mechanismen gegeniiberzustellen.

6.4.1 Voruntersuchungen an der Legierung Mo-37Si-40Ti

Die Oxidationskinetik der Legierung Mo-37Si-40Ti bei 750 °C, 820 °C, 1100 °C und 1300 °C
zeigt Abbildung 6.21 in Form der spezifischen Masseénderung iiber die Zeit. Alle untersuch-
ten Temperaturen weisen eine kontinuierlich voranschreitende Massezunahme auf, wahrend

die Oxidationsrate mit zunehmender Temperatur iiberproportional ansteigt, insbesondere
beim Ubergang von 1100 °C auf 1300 °C.
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Abbildung 6.21: Massednderung iiber Zeit fiir die in Luft oxidierte Legierung Mo-37Si-40Ti
bei Temperaturen zwischen 750-1300 °C.

Die nachfolgende Abbildung 6.22 auf der néchsten Seite zeigt die Mikrostruktur in Form
von REM-Aufnahmen einer oxidierten Oberflache (links) bzw. eines Querschliffs (rechts) der
Legierung Mo-37Si-40Ti nach Oxidation bei 1100 °C. Die Oxidmorphologie wird in drei Be-
reiche aufgeteilt: Als oberste Schicht an der Grenzschicht Oxid/Luft wird Ti-Oxid detektiert
mit einer mittleren Dicke von 4-8 ym. Die REM-Aufnahme der Oberflache zeigt, dass diese
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Schicht in Form scharfkantiger Korner aufgebaut ist, die topografisch unterschiedlich aus-
gepragt sind. Darunterliegend befindet sich eine Duplexschicht aus SiOy und Ti-Oxid. SiO,
bildet die Matrix innerhalb dieses Oxidschichtsystems, wahrend Ti-Oxid partikelartig in
der Matrix eingebettet ist. Unterhalb der Duplexschicht an der Grenzfliche Substrat/Oxid
findet die innere Oxidation von Silizium statt. SiO,-Partikel sind in einer Mo-Matrix einge-
bettet. EDS-Messungen zeigen, dass innerhalb der inneren Oxidationszone eine vollstdndige
Abreicherung von Titan stattfindet.

Bei 1300 °C stellt sich eine vergleichbare Oxidmorphologie ein. Die Ti-Oxidschicht weist
eine mittlere Dicke von 80 um auf. Die Oxidschichten bei 750 °C und 820 °C sind relativ
gering ausgepragt. Die Dicke der dufseren Ti-Oxid Schicht betriagt etwa 200 nm, die der
Duplexschicht aus SiOy und Ti-Oxid etwa 500 nm. Die Tiefe der inneren Oxidationszone

liegt dagegen im Bereich von 1-2 um.

Abbildung 6.22: REM-Mikrostruktur der fiir 100 h bei 1100 °C in Luft oxidierten Legierung
Mo-37Si-40Ti: Oberflache (links) und Querschliffaufnahme (rechts).

6.4.2 Diskussion des Oxidationsverhaltens der Legierung Mo-37Si-40Ti

Die Oxidationsversuche an der Legierung Mo-37Si-40Ti zeigen eine iiber den Temperaturbe-
reich von 750-1300 °C gute Oxidationsbestandigkeit der (Mo, Ti)5Sis-Phase. Dies dufsert sich
darin, dass kein Masseverlust infolge von verdampfendem MoO3 festgestellt wird, obschon
anzumerken ist, dass die Molybdankonzentration lediglich 23 at.% betragt. Im direkten Ver-
gleich mit einphasigen MosSiz-Werkstoffen (s. Kapitel 3, Abbildung 3.9 auf Seite 45), die
unterhalb von 1400 °C infolge einer hochporésen SiO,-Schicht keine Oxidationsbestandig-
keit zeigen, ist die Legierung Mo-37Si-40Ti deutlich iiberlegen bei gleichzeitig reduzierter
Dichte [20, 135, 147|. Zusétzlich bestétigen Literaturdaten, dass die gebildete Mischphase
(Mo, Ti)5Si3 gegentiber stochiometrischem TisSiz weitaus oxidationsbesténdiger ist. Durch-
bruchoxidationserscheinungen, die fiir Ti5Si3 oberhalb von 1000 °C beobachtet werden, sind
nicht feststellbar [208, 209].
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WILLIAMS und AKINC gehen davon aus, dass bei stochiometrischem TisSi3 aufgrund na-
hezu identischer freier GiBBSschen Enthalpien zunéchst simultane Bildung von SiO,- und
Ti-Oxidkeimen (durch die Autoren der Studie durchweg als TiO, identifiziert) auf der Werk-
stoffoberfliche einsetzt, wihrend es im weiteren Verlauf zur Durchbruchoxidation kommt
[105]. Die Ursache wird auf Luftstickstoff zuriickgefiihrt, der die Bildung einer metastabi-
len TiN-Ubergangsschicht in Substratnihe ermdglicht und kontinuierliches Wachstum von
TiOy fordert [209]. Die Bildung von TiN wird durch hohe Diffusionsraten von Stickstoff
durch TiO, zusétzlich begiinstigt [210].

Eine dauerhafte Verbesserung des Oxidationsverhaltens bewirkt das Legieren mit gerin-
gen Anteilen von Kohlenstoff (Ti5SizC), um die Sauerstoffdiffusion im Zwischengitter zu
reduzieren sowie die Variation der chemischen Zusammensetzung zugunsten eines Silizium-
tiberschusses (Ti5Si32). Beides fithrt zur Bildung einer SiO2-TiO2-Duplexschicht, die SiOs
statt TiO, als Matrix aufweist. Innerhalb der Duplexschicht sind geméfs des TiO,-SiO»-
Phasendiagrammes keine chemischen Wechselwirkungen zwischen den beiden Oxiden zu
erwarten (Anhang, s. Abbildung 10.6).

Das Oxidationsverhalten von nicht-stochiometrischem TisSizo wurde ebenfalls von TA-
NIGUCHI et al. und MITRA et al. untersucht [105, 208, 211]. Ein Vergleich mit den berech-
neten massebezogenen parabolischen Oxidationskonstanten k;, der Legierung Mo-37Si-40Ti
erscheint sinnvoll (s. Abbildung 6.23).

1300°C

10‘6 d I ' I i T d I
Mo-37Si-40Ti

107 L o Ti5Si3¥2 (Akinc, Taniguchi, Mitra) _|

>

k’, kgzlm4s

10-13 A 1 L 1 . 1 ) 1 L
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1T,10* K"

Abbildung 6.23: Berechnete Werte der massebezogenen parabolischen Oxidationskonstante
k;, von Mo-37Si-40Ti im Vergleich mit Literaturdaten [105, 208, 211].

Die berechneten Werte zeigen im Temperaturbereich von 750-1300 °C eine hohe gegensei-
tige Ahnlichkeit, auch wenn k;, fiir die Legierung Mo-37Si-40Ti bei 1300 °C um nahezu eine

109



6 Mikro- und Makrolegierungseffekte

Grofsenordnung unter dem Literaturwert liegt, demnach bei sehr hohen Temperaturen eine
hohere Oxidationsbesténdigkeit aufweist.

Die Untersuchungen an Mo-37Si-40T1i zeigen, insbesondere iiber den Vergleich mit Lite-
raturdaten zu TisSiz und Ti5Sis o, dass eine SiOo-Matrix innerhalb einer SiO,-TiOy Duplex-
schicht zum Aufbau einer effektiven Barrierewirkung gegeniiber kontinuierlicher Oxidation
von Titan essentiell ist. Dieser Effekt kann offensichtlich entweder durch einen Silizium-
iiberschuss, Legieren mit Kohlenstoff oder unter Anwesenheit von Molybdén, wie fiir die
Legierung Mo-37Si-40Ti beobachtet, erzielt werden.

Waéhrend die duflere TiOo-Schicht ausgehend von der urspriinglichen Substratoberflédche
nach auften wachst, wird die Duplexschicht mafigeblich iiber Sauerstoffdiffusion gebildet, was
durch Markerexperimente von MELSHEIMER et al. bestatigt wurde [210]. Die mit steigender
Temperatur merklich zunehmende Auswartsdiffusion von Titan und dessen Abreicherung in
der inneren Oxidationszone stellt demnach im Hinblick auf die Ubertragung des Oxidations-
konzepts auf Mo-Si-B-Ti-Werkstoffe einen beziiglich des Oxidationsverhaltens notwendiger

Weise zu kontrollierenden Einflussfaktor dar.

6.4.3 Oxidationsverhalten der Legierung Mo-9Si-8B-35Ti

Im Folgenden werden die Untersuchungsergebnisse der Legierung Mo-9Si-8B-35Ti vorge-
stellt. Die Oxidationskinetik ist in Abbildung 6.24 in Form der spezifischen Masseédnderung
iiber die Zeit dargestellt. TGA-Messungen wurden bei 750 °C, 820 °C, 1100 °C und 1300 °C
durchgefiihrt.
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Abbildung 6.24: Massednderung iiber Zeit der in Luft oxidierten Legierung Mo-9Si-8B-35Ti
bei Temperaturen zwischen 750-1300 °C.

Wahrend bei 750 °C und 820 °C durch ,katastrophale Oxidation bereits innerhalb von
20 h die vollstandige Probenzersetzung stattfindet, ist bei 1100 °C und 1300 °C Passivierung
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zu beobachten. Masseverlust kontrollierte, jedoch auch partiell diffusionskontrollierte Oxida-
tion werden angenommen (k/,,=6,94-107 kg*> m™-s™" bei 1100 °C; k,,=1,8-10° kg*>m™-s™" bei
1300 °C). Die Oxidationsraten betragen ein Vielfaches im Vergleich zur Basislegierung Mo-
9Si-8B. Seitens der Oxidationskinetik der Legierung Mo-9Si-8B-35T1 wird bei 1100 °C und
1300 °C im Vergleich zu konventionellen Mo-Si-B-Legierungen beobachtet, dass kein Uber-
gangsstadium im Oxidationsverhalten in Form eines spontanen anfénglichen Masseverlust
auftritt, demnach diffusionskontrollierte Oxidationskinetik unmittelbar zu Versuchsbeginn
eintritt.

Abbildung 6.25 zeigt REM-Aufnahmen von Querschliffen bei 1100 °C (links) und 1300 °C
(rechts) von iiber 100 h oxidierten Proben mit der Zusammensetzung Mo-9Si-8B-35T1i. Der
qualitative Aufbau der Oxidmorphologie ist bei beiden Temperaturen identisch, wenngleich
die Schichtdicken bei 1300 °C ausgeprégter sind. So findet sich an der Grenzschicht Oxid-
schicht /Luft eine aus SiO5-B5O3 und TiOy bestehende Duplexschicht. Innerhalb der Du-

plexschicht liegt TiOs mit vergleichsweise hoherem Volumenanteil vor.

»

e

Abbildung 6.25: REM-Querschliffe der iber 100 h in Luft oxidierten Legierung
Mo-9Si-8B-35Ti: 1100 °C (links) und 1300 °C (rechts).

Da TiOs in Form einer zusammenhédngenden Struktur wachst, ist davon auszugehen,
dass es die Matrix der Duplexschicht bildet. EDS-Messungen zeigen Riickstédnde von Mo-
Oxid innerhalb der duferen Deckschicht. Unterhalb der Duplexschicht findet sich eine innere
Oxidationszone, die in zwei Bereiche unterschiedlicher Zusammensetzungen unterteilt wer-
den kann. Nach Oxidation iiber 100 h bei 1300 °C existiert angrenzend zur Duplexschicht
eine Zone der inneren Oxidation von Silizium in Form feiner Ausscheidungen (Durchmes-
ser ~ 50-80 um) bei gleichzeitig vollstdndiger Titanverarmung, wéhrend in Substratnéhe die
innere Oxidation unter Bildung von TiOs- und SiOs-Ausscheidungen innerhalb einer Matrix
aus metallischem Molybdén stattfindet. Der Anteil an SiO, ist im Vergleich zu TiOs in der

zweiten Zone erheblich geringer.
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6.4.4 Diskussion des Oxidationsverhaltens der Legierung
Mo-9Si-8B-35Ti

Die Oxidationsversuche an der Legierung Mo-9Si-8B-35Ti zeigen, dass im Temperaturbe-
reich zwischen 1100-1300 °C grundsétzlich die Bildung einer kontinuierlichen Deckschicht
moglich ist, aber deren Schutzwirkung bei 1300 °C durch eine hohe Oxidationsrate einge-
schrankt wird. Das bei Temperaturen von 750 °C und 820 °C durch ,katastrophale Oxidati-
on“ dominierte Oxidationsverhalten wird im Folgenden nicht weiter diskutiert, da anzuneh-
men ist, dass zur Basislegierung Mo-9S5i-8B vergleichbare Oxidationsmechanismen vorliegen.

Ein grundlegendes Verstédndnis des fiir Mo-9Si-8B-35Ti giiltigen Oxidationsmechanismus
bei Temperaturen zwischen 1100 °C und 1300 °C erscheint iiber den Vergleich mit der Le-
gierung Mo-37Si-40Ti moglich. Die Untersuchungen haben gezeigt, dass eine aus SiO,-TiOq
bestehende Duplexschicht Oxidationsbesténdigkeit bietet, sofern eine kontinuierliche SiO,-
Matrix gebildet wird. Weist die Duplexschicht stattdessen eine kontinuierliche TiOs-Matrix
auf, kommt es zur Bildung nicht schiitzender Oxide, Durchbruchoxidation (bei der Oxidation
von TizSiz) oder ,katastrophaler Oxidation* [209]. Dies entspricht dem Oxidationsverhal-
ten der Legierung Mo-95i-8B-35Ti. Da TiO, innerhalb der Duplexschicht die Matrix bildet,
folgt , katastrophale Oxidation durch verdampfendes MoOj als dominant Oxidationsraten
bestimmende Reaktion. Die Duplexschicht kann in Summe nur eingeschrinkt vor weiterer
Oxidation des Werkstoffes schiitzen.

Fiir diffusionskontrollierte Vorgénge im Besonderen hat eine diskontinuierliche Schicht aus
SiOgzur Folge, dass Titan mit hoher Rate nach auften diffundieren kann. Dies erklért die
vergleichsweise hohe Dicke der Duplexschicht und die simultane Zone der Titanabreicherung
im Bereich der inneren Oxidation. Infolge der eingeschrinkten Barrierewirkung der Duplex-
schicht dringt Sauerstoff mit hoher Rate durch die Duplexschicht, was dazu fiihrt, dass
unterhalb der Titan-Abreicherungszone die innere Oxidation von Titan stattfinden kann.
Da Mo-Oxid nicht in Form einer Schicht oder vereinzelter Partikel nachweisbar ist, statt-
dessen spurenartig in der Duplexschicht auftritt, ist anzunehmen, dass dieses unmittelbar
nach der Bildung in die Gasphase iibergeht und iiber Permeation in die Umgebungsatmo-
sphére gelangt. Sauerstoff kann demnach mit erhohter Rate iiber lokale Defekte in Form
von Rissen direkt zum Substrat vordringen.

Ein Ausbleiben des reaktionskontrollierten Ubergangsstadiums mit anfinglich starker Ver-
dampfung von MoOQj ist in Folge der hohen Titankonzentration in der Legierung zu erkldren.
Es ist anzunehmen, dass TiOs-Keime sehr schnell auf der Oberfliche gebildet werden kon-
nen [105]. Dies mindert in den ersten Stunden die Verdampfung von MoOj. Da allerdings
auch nach langen Oxidationszeiten keine kontinuierliche SiOs-Matrixschicht gebildet wird,
erfolgt unveréndert durch die Schutzwirkung von TiO, kontrollierter Masseverlust. Diese
bietet bei sehr hohen Temperaturen jedoch nur eine geringe Diffusionsschutzwirkung. Ein
durch Ausscheidung der (Mo, Ti);Si3-Phase in der Legierung Mo-9Si-8B-35Ti verbessertes
Oxidationsverhalten im Vergleich zur MosSi-Phase, wie von MENDIRATTA et al. vermutet

[104], konnte nicht eindeutig nachgewiesen werden.
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Die tiblicher Weise in kontrolliert statischer Laborluft und unter isothermen Bedingungen
durchgefiihrten Untersuchungen kénnen bei Weitem nicht die Spannweite der unter realen
Einsatzbedingungen zu erwartenden Einflussfaktoren auf das Hochtemperaturkorrosionsver-
halten von Mo-Si-B-Legierungen abbilden. Am Beispiel von Gas- und Flugturbinen ist die
Bildung unterschiedlichster Korrosionsprodukte neben dem eingesetzten Verbrennungsme-
dium auch in hoher Weise von der Umgebungsatmosphére abhéngig [2].

Im Folgenden wird daher untersucht, inwieweit verdnderte Umgebungsbedingungen das
Oxidationsverhalten von Mo-Si-B-Legierungen beeinflussen. Die Unteruchungen werden sich
im Rahmen dieser Arbeit auf zwei ausgewéhlte Spezialfille, den Sauerstoff- und den Was-

serdampfpartialdruck, beschrinken.

7.1 Sauerstoffpartialdruck

Nachfolgend wird der Einfluss niedriger und sehr niedriger Sauerstoffpartialdriicke auf das
Oxidationsverhalten von Mo-Si-B-Legierungen bei hohen Temperaturen untersucht. Unter
Bezugnahme auf den Stand der Literatur wurden bisher zu dieser Thematik keine systema-
tischen Studien durchgefiihrt. Das primére Ziel der Untersuchung soll daher darin bestehen,
einen modifizierten Oxidationsmechanismus auf Basis von verédndertem po, und im Vergleich
zu normalatmosphérischen Bedingungen abzuleiten. Uber dieses erweiterte Verstindnis wer-
den Verbesserungen bei der Legierungsentwicklung, Herstellung und Vorbehandlung zur
weiteren Optimierung abgeleitet. Die Untersuchungen konzentrieren sich schwerpunktméfig
auf die Betrachtung der Oxidationskinetik und der Thermodynamik unter Beriicksichtigung

mikrostruktureller Beobachtungen.

7.1.1 Literaturiiberblick zum Einfluss des Sauerstoffpartialdrucks

Im Zusammenhang mit der Oxidation von SiOs-Bildnern bei niedrigem pg, findet das Pha-
nomen der so genannten ,Aktiven Oxidation* von Silizium, welches zuerst von WAGNER
beschrieben wurde, besondere Beachtung und wird seitens der Literatur durchweg als fiir die
Oxidationsbestiandigkeit kritischer Einflussfaktor genannt [12]. Dabei reagiert Silizium mit
Sauerstoff unter Bildung von fliichtigem SiO (2574 Oy — 2S510), oder es kommt zur Zerset-
zung von bereits gebildetem SiO, unter Freisetzung von Sauerstoff (25105 — 2570 + Os).
Dieser Effekt wird durch Anwesenheit von Wasserdampf verstérkt. Allerdings gehen die
meisten Autoren davon aus, dass eine Oxidationsraten bestimmende ,Aktive Oxidation®
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von Silizium erst bei Temperaturen oberhalb von 1400 °C einsetzt, was weit oberhalb der
Untersuchungstemperaturen dieser Arbeit liegt [107, 212-214]. Insofern soll nicht Ziel der
Untersuchungen ein unmittelbarer Nachweis der ,, Aktiven Oxidation” sein, wenn auch eine
Diskussion stattfinden soll, inwieweit dieser Mechanismus zu beriicksichtigen ist. Hinsicht-
lich der durch Reduzierung von po, zu erwartenden Einfliisse auf die Sauerstoffdiffusion
durch SiOs sei auf die Ausfithrungen in Abschnit 4.2.2 hingewiesen.

Der gewiinschte pp, kann sowohl iiber eine Verringerung des Absolutdrucks (p;) als auch
iiber Senkung des Sauerstoffanteils in der Umgebungsatmosphére mittels Gasmischungen
eingestellt werden. Zu beachten ist, dass ein Gasstrom zu erhchten Oxidationsraten durch
Abtransport fliichtiger Oxide von der Oberfliche fithren kann [215]. Von HELMICK et al.
wurde mit zunehmender Stromungsgeschwindigkeit h,, ein deutlicher Anstieg der Oxidati-
onsraten von Mo-Si-B-Legierungen im Temperaturbereich von 800-1100 °C festgestellt [216].
Stromungsgeschwindigkeiten der unter Anwesenheit eines Gasstroms vorgenommenen Un-
tersuchungen werden daher so gering gewéhlt, dass ein zusétzlicher Abtransport fliichtiger
Oxide von der Oberflache nicht signifikant auftritt.

7.1.2 Ergebnisse bei niedrigem und sehr niedrigem
Sauerstoffpartialdruck

Abbildung 7.1 zeigt das Phasendiagramm im System Mo-9Si-8B in Abhéngigkeit von Tempe-
ratur und po,. Die Versuchsreihen bei niedrigem und sehr niedrigem po, wurden konsequent
in zwei unterschiedlichen Phasenfeldern bei Temperaturen von 820 °C, 1000 °C, 1100 °C und
1200 °C durchgefithrt. Im mit ,,1* bezeichneten Bereich in Abbildung 7.1 auf der néchsten
Seite liegen fiir den angegebenen Temperaturbereich die Phasen SiO5, MoO3 und B;O3 im

thermodynamischen Gleichgewicht vor, MoO3 und B,Oj3 im fliissigen Zustand.
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Abbildung 7.1: Berechnetes pp, vs. Temperatur-Phasendiagramm fiir das System
Mo-9Si-8B-O, unter Angabe der Versuchsbereiche.

Die Gasphase GG, welche u.a. die fliichtigen Gleichgewichtsanteile von MoO3 und B,Og3
einschliefst, wird als ideales Gas behandelt und im weiteren Verlauf individuell betrachtet. Da
im Vergleich zu den Bedingungen unter Laborluft innerhalb des Phasenfeldes ,,1“ bei pp, von
10°-10* bar bei Temperaturen oberhalb von 800 °C keine Anderung der Zusammensetzung
der thermodynamisch stabilen Phasen auftritt, findet selektive Oxidation erst statt, wenn
Po, sukzessiv weiter reduziert wird. Da SiOy und B2O3 thermodynamisch stabiler als Mo-
Oxide sind, wird zunéchst die Bildung von MoO, gegeniiber MoOj3 bevorzugt, wahrend im
Phasenfeld ,2¢ bei anliegenden Sauerstoffpartialdriicken von 10?-10"*2 bar in Abhéingigkeit
von der Temperatur ausschlieklich selektive Oxidation von Silizium und Bor auftritt.

Die Abhéngigkeit des Gleichgewichtsdampfdrucks der relevanten Gasspezies (MoOg, B2O3,
SiOy und SiO) am Beispiel der Legierung Mo-9Si-8B zeigt Abbildung 7.2 auf der néchsten

Seite fiir eine konstante Temperatur von 1200 °C.
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Abbildung 7.2: Berechnete Gleichgewichtsdampfdriicke paro0s, PBy0ss Psio, und psio als
Funktion von pp, im System Mo-9Si-8B bei 1200 °C.

Die Dampfdriicke von SiOs (psio,) und BoO3 (pp,0,) liegen auf konstantem Niveau bis po,
nahe 1072° bar, ist jedoch bei SiO, iiber den gesamten dargestellten Bereich vernachlissigbar
gering. Der Dampfdruck von MoOj (pa,.0,) bei 1200 °C wird nach Unterschreiten von po,
unterhalb von 10 bar erheblich geringer. Im Unterschied zu allen anderen Gasspezies nimmt
der Dampfdruck von SiO (psio) mit Unterschreiten von po, bei etwa 102° bar den relativ
gesehen hochsten Wert ein. Hier ist mit ,,Aktiver Oxidation* zu rechnen.

Die fiir die Versuchsreihen erforderlichen Werte fiir pp, wurden durch Einsatz von Gas-
gemischen eingestellt. Der absolute Systemdruck im Rezipienten entspricht dabei dem Um-
gebungsdruck von 1 bar. Innerhalb des Phasenfelds ,1¢ wurde eine He/Oy-Gasmischung
mit dem Reinheitsgrad von 5.0 (Heliumkonzentration 99,999 vol.%; Sauerstoffkonzentrati-
on von 2 ppm) verwendet. Im Phasenfeld ,2¢ kam eine Gasmischung aus He/Hs (Helium-
konzentration 90 vol.%, Wasserstoffkonzentration 10 vol.%) zum Einsatz. Zusétzlich wird
die Gasmischung durch ein thermostatisiertes Wasserbad geleitet. Dessen Temperatur kann
zwischen 10-30 °C variiert werden, um den Sauerstoffpartialdruck im Wasserdampf zu kon-
trollieren. Aufgrund des geringen Wasserdampfgehaltes des Gasgemisches ist dessen direkter
Einfluss auf das Oxidationsverhalten auszuschliefen [217]|. Der Einfluss des Wasserdampf-
partialdruckes (pg,0) wird innerhalb von Abschnitt 7.2 im Detail diskutiert.

Um Kondensationseffekte zu vermeiden, wird das Gasgemisch nach dem Transfer durch
das Wasserbad auf 70-80 °C iiberhitzt. Es stromt dabei konsequent mit einer Geschwin-
digkeit von 3,6 I'h™' in die Probenkammer bzw. an der Probe vorbei, withrend po, mittels
einer Sauerstoffsonde (CaO-stabilisierte ZrOy-Zelle) permanent kontrolliert wird. Bevor die
jeweilige Gasmischung in das System geleitet wird, findet zunéchst eine Evakuierung des

Systems mittels Vakuumpumpe bis auf einen Druck unterhalb von 10 bar statt, um Riick-
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stdnde von Luftsauerstoff zu entfernen. Anschlieffend wird die entsprechende Gasmischung
so lange eingeleitet, bis Druckausgleich erreicht ist. Diese Prozedur wird zwei- bis dreimal
wiederholt.

Zu Referenzzwecken wurden zusétzliche Versuche an industriell pulvermetallurgisch her-
gestelltem Molybdin® (99,9% Reinheit) sowie kommerziell erhiltlichem Borsilikatglas 3.3
(neben SiOy auch 13 gew.% BoOg3) durchgefithrt, um die Verdampfungskinetik von MoOj
und B,0Oj individuell in Abhéngigkeit von po, bewerten zu konnen.

Aus Griinden der Verfiigbarkeit werden die Versuche an der Legierung Mo-9Si-8B-1Zr
durchgefiihrt. Vorversuche an Mo-9Si-8B haben allerdings ergeben, dass die zusétzliche
Konzentration an Zirkon keinen relevanten Einfluss auf das Oxidatonsverhalten im Sinn
der hier durchgefiihrten Untersuchungen nimmt. Insofern sind die Ergebnisse als iibertrag-
bar und allgemeingiiltig anzusehen. Abbildung 7.3 zeigt die bei den Versuchstemperatu-
ren gemessenen Sauerstoffpartialdriicke in Abhéngigkeit der verwendeten Gasmischung als
Arrhenius-Darstellung. Um die dauerhafte Stabilitéit der Versuchsbedingungen zu gewéhr-
leisten, wurden diese vor Versuchsbeginn iiber wenigstens 10 h kontrolliert. Aufféllig ist,
dass das He/Hy-Gasgemisch einen wesentlich hoheren Einfluss auf pp, in Abhéngigkeit der

Temperatur zeigt.
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Abbildung 7.3: Wiahrend der Versuche gemessene po,-Werte in Abhéngigkeit der Tempera-
tur fiir He/Hs- und He/Oy-Gasmischungen.

Oxidationsverhalten bei pg, zwischen 10°-10* bar

In Abbildung 7.4 auf der néchsten Seite (links) wird die kontinuierliche Massednderung
der Legierung Mo-9Si-8B-1Zr bei 820 °C, 1000 °C, 1100 °C und 1200 °C iiber die Zeit bei
po, zwischen 107%-10 bar dargestellt. Lange Oxidationszeiten werden von ,katastrophaler
Oxidation” dominiert, wobei die Masseverlustrate stark von der Temperatur abhéngt. Be-
trachtet man die ersten 20 h der Oxidationsversuche im Detail (Ausschnittsvergroferung in

Abbildung 7.4 (rechts)), zeigt sich innerhalb der ersten 5 h eine paralineare Oxidationskine-

!Plansee SE, www.plansee.com
2Duran Group, www.duran-group.com
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7 Veranderte Umgebungsatmosphére

tik aus zunéchst durch Massegewinn dominierter Oxidationskinetik, die mit zunehmender

Zeit in kontinuierlichen Masseverlust iibergeht.
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Abbildung 7.4: Massednderung iiber Zeit von Mo-95i-8B-1Zr zwischen 820-1200 °C bei po,
zwischen 107%-10 bar (links) und Ausschnitt der ersten 20 h der Oxidation
(rechts).

Parallel zu den Versuchen an der Legierung Mo-9Si-8B-1Zr wurden an reinem Molyb-
dén unter identischen Versuchsbedingungen vergleichende Oxidationsversuche vorgenom-
men (s. Abbildung 7.5 (links)). Die mit steigender Temperatur zunehmende Oxidationsrate
stellt sich bei po, zwischen 1076-10* bar in Form von ,katastrophaler Oxidation* ein.

Ahnlich dem Oxidationsverhalten der Legierung Mo-9Si-8B-1Zr (s. Abbildung 7.4) verhilt
sich reines Molybdén zunéchst geméf einer paralinearen Oxidationskinetik (s. Abbildung 7.5
(rechts)), welche allerdings nur iiber einen verkiirzten Zeitraum von einer Stunde zu be-
obachten ist. Unter diesen Versuchsbedingungen werden oberflichennah transparent/gelbe
MoOs-Kristallite mittels XRD-Analyse identifiziert, wihrend sich eine braun /violette MoOa-
Schicht zwischen Substrat und MoOs-Kristalliten ausbildet.
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Abbildung 7.5: Massednderung {iber Zeit von industriell hergestelltem Molybdéan zwischen

820-1200 °C bei po, zwischen 10%-10* bar (links) und Ausschnitt der ersten
Stunde der Oxidation (rechts).
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Berticksichtigt man fiir die Oxidation von Mo-9Si-8B-Zr und elementarem Molybdén je-
weils nur die Oxidationsraten nach Erreichen des Stadiums kontinuierlichen Masseverlus-
tes, kann in Abhéngigkeit von der Temperatur geméf Gleichung (3.15) die Masseverlust-
konstante k, bestimmt werden. Diesen Zusammenhang zeigt Abbildung 7.6 in Form einer
Arrhenius-Darstellung. Zum Vergleich wurde das Verdampfungsverhalten von elementarem
Molybdén in statischer Luft ebenfalls aufgrund von Daten von GULBRANSEN und JANSSON
berticksichtigt [212].

10-2 T T T T ¥ T T T ) T

Mo in Luft (Gulbransen et al.)
10 _  i

N Mo bei p(O,)
§, 10°-10" bar
= 10° | .
2

10° F MoSiBZr bei p(O,) i

10°-10" bar
10-7 R 1 i 1 . 1 i 1 R 1 R
6,5 7,0 7,5 8,0 8,5 9,0 9,5

1T, 10™ 1/K

Abbildung 7.6: Arrhenius-Darstellung der Verdampfungsrate k,, berechnet aus Experi-
menten mit Mo-9Si-8B-17Zr und elementarem Molybdan bei po, zwischen

10°6-10* bar sowie Literaturdaten fiir elementares Molybdén in statischer
Luft [212].

Auffillig ist, dass k, bei niedrigeren Temperaturen eine hohere Abhéngigkeit von po,
zeigt. Wahrend der Unterschied der Masseverlustraten in Luft im Vergleich zu niedrigem
Po, bei 1200 °C nur eine Grofenordnung betragt, besteht bei 820 °C eine Differenz von mehr
als zwei Grofsenordnungen.

Wihrend sich die Oxidationsvorgénge bei 820 °C auf die Bildung einer Zone der inne-
ren Oxidation von Silizium und Bor beschrinken, wird bei Temperaturen oberhalb von
1000 °C schon bei makroskopischer Inspektion die Bildung eines milchig-weiffen Oberflé-
chenoxides (im Unterschied zum in Luft bei sehr hohen Temperaturen ausgebildeten glasig-
schimmernden SiOs-B2O3, z.B. wie in Abbildung 5.4 auf Seite 61) beobachtet. In REM-
Untersuchungen wird festgestellt, dass es sich dabei um ein mehrlagiges Schichtsystem un-
terschiedlicher Zusammensetzungen handelt (s. Abbildung 7.7 auf der néchsten Seite).
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Abbildung 7.7: REM-Aufnahmen der Legierung Mo-9Si-8B-17Zr nach Oxidation {iber 100 h
bei 1200 °C und pp, = 10 bar: Oberfliche (links) und Querschliff (rechts).

Ab 1000 °C bilden sich in Oberflichenndhe tropfenartige Silikatinseln aus. Bedecken diese
bei 1000 °C zunéchst rund 5% der Oberflache, steigert sich das Ausmaf der Oberflachen-
deckung bei 1200 °C auf etwa 30%. Unterhalb der Tropfenstrukturen befindet sich eine
hochporose SiOy-BoO3-Schicht mit dispergierten ZrO,-Partikeln. Zwischen Substratwerk-
stoff und pordser Oxidschicht ist eine diinne Mo-Oxidschicht nachweisbar, deren Dicke nach
100 h Oxidation bei 1200°C 2 um betragt. Weiterhin findet in der untersten Reaktionszone
an der Grenzschicht zum Substratwerkstoff innere Oxidation von Silizium und Bor statt,
die parallel zur Werkstoffoberfliche wachst.

Wihrend der TGA-Analyse wurde mit einem Massenspektrometer die Anwesenheit fliich-
tiger oxidischer Spezies mit dem Ziel aufgezeichnet, SiO in der Gasphase nachzuweisen, um
die Anwesenheit von ,Aktiver Oxidation“ zu bestétigen. Im Rahmen der durchgefiihrten
Untersuchungen gelang dieser Nachweis allerdings nicht.

Oxidationsverhalten bei pg, zwischen 101°-10-!2 bar

Zur Absicherung der thermodynamischen Gleichgewichtsbetrachtungen (s. Abbildung 7.1
auf Seite 115) wurden zuniichst Vorversuche bei po, zwischen 107191072 bar an elementarem
Molybdén durchgefiihrt. Da unter den Versuchsbedingungen auch nach einem Versuchszeit-
raum von 100 h keine Gewichtsénderung aufgezeichnet wurde, ist davon auszugehen, dass
die theoretische Abschétzung mit den realen Versuchsparametern iibereinstimmen. Es ist
demnach mit der selektiven Oxidation von Silizium und Bor zu rechnen.

Abbildung 7.8 auf der ndchsten Seite zeigt die Ergebnisse der kontinuierlichen Aufzeich-
nung der flachennormierten Massednderung iiber die Zeit bei Temperaturen von 820 °C,
1000 °C, 1100 °C und 1200 °C. Dabei wird kontinuierliche Massezunahme mit zunehmenden
Oxidationsraten als Funktion der Temperatur beobachtet. Innerhalb der ersten 15 Minuten
zeigt die Oxidationskinetik bei 1200 °C lineares Verhalten, das im weiteren Verlauf in eine
parabolische Oxidationskinetik iibergeht.
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Abbildung 7.8: Massednderung iiber Zeit von Mo-95i-8B-1Zr zwischen 820-1200 °C bei po,
zwischen 1071910712 bar.

Abbildung 7.9 zeigt die Arrhenius-Darstellung der massebezogenen parabolischen Oxida-

tionskonstante k;, fiir die Mo-Si-B-Zr-Legierung, die geméf Gleichung (3.18) fiir den Tempe-

raturbereich von 820-1200 °C bestimmt wurden. Zu Vergleichszwecken sind Literaturdaten

fiir SiO,-Bildner bei Oxidation in Luft angegeben. Da sich die Daten auf eine kumulierte

Massezunahme beziehen, wird keine Unterscheidung zwischen der Art des Oxidationspro-

dukts, d.h. in Form innerer Ausscheidungen oder als dufere Deckschicht, vorgenommen.

Mo-9Si-8B-1Zr

SiO,-Bildner

7,0

7,5

1
8,0
1T, 101K

8,5

9,0

9,6

Abbildung 7.9: Arrhenius-Darstellung der massebezogenen parabolischen Oxidationskon-
stante k;, fiir die Legierung Mo-9Si-8B-1Zr bei po, zwischen 10719-10"'2 bar
und Literaturdaten fiir SiOo-Bildner nach SMIALEK et al. [218].

Seitens der Oxidmorphologie werden zwei Bereiche in Abhéngigkeit von der Oxidation-

stemperatur unterschieden. Wéhrend es unterhalb von 1000 °C nur zur inneren Oxidation

von Silizium und Bor unter Auflésung der T2- und MosSi-Phase kommt (Ausscheidungstiefe
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nach 100 h bei 820 °C etwa 20 ym), findet bei héheren Temperaturen zusétzlich der Auf-
bau einer SiOs-ByO3-Schicht statt. Auffallig ist die in der Darstellung der REM-Oberflache
sichtbare tropfenartige Auspragung (s. Abbildung 7.10 fiir zwei ausgewéhlte Beispielfélle bei
1000°C und 1200°C).

Abbildung 7.10: REM-Oberflachenaufnahmen der Legierung Mo-9Si-8B-1Zr nach Oxidation
iiber 100 h bei 1000 °C und pp, = 10 bar (links) und 100 h bei 1200 °C
und po, = 1072 bar (rechts).

Die Oxidmorphologie dhnelt stark der bei po,-Werten von 106-10* bar bekannten Oxidmi-
krostruktur, wenngleich bei po, zwischen 1071910712 bar die Bildung einer porésen SiOy-BoO3-
Zwischenschicht unterhalb der Tropfenschicht nicht festzstellen ist. Nach 100 h Oxidation bei
1000 °C erreichen die Tropfen einen durchschnittlichen Durchmesser von 10 ym, wéhrend sie
etwa 30-35% der Oberflache bedecken. Eine flichendeckende Benetzung der Substratoberfli-
che wird erst nach 100 h Oxidation bei 1200 °C beobachtet. Die Tropfenschicht weist dann
eine topografisch deutlich unterschiedliche Oberflache aufgrund lokaler Dickenunterschiede
auf.

An den Grenzbereichen, an denen zwei Tropfenfronten aufeinanderstofsen, ist zu beob-
achten, dass diese nicht vollstédndig akkumulieren. Zwar ist auch in diesen Bereichen wegen
der sehr diinnen Tropfendeckung iiber EDS-Messungen kein Nachweis von Molybddn mog-
lich. Die Dicke der Schicht liegt hier weit unterhalb von 2-3 ym (s. Abbildung 7.11 auf der
néchsten Seite).

Die Ausbildung der oberflichlichen Tropfenschicht wird neben der Oxidationstemperatur
auch von der Zeit bestimmt. Abbildung 7.11 auf der néchsten Seite zeigt deren Entwicklung
und Zusammenwachsen zu einer nahezu geschlossenen Deckschicht in einer Bildserie von
REM-Querschliffen. Zur Beurteilung, wie sich die Oxidmorphologie mit der Zeit entwickelt,
wurden Oxidationsversuche bei 1200 °C {iber kurze Zeitraume von 15 Minuten sowie weitere
von 3 h und 7 h durchgefiihrt.
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Abbildung 7.11: REM-Querschliffaufnahmen der Legierung Mo-9Si-8B-1Zr nach Oxidation
bei 1200 °C und pp, = 107'? bar nach 15 Minuten (oben links), 3 h (oben
rechts), 7 h (unten links) und 100 h (unten rechts).

Bereits nach 15 Minuten setzt die Benetzung der Oberfliche mit SiO5-B5O3-Tropfen ein,
simultan tritt die innere Oxidation von Silizium und Bor auf. Die mittlere innere Oxidati-
onstiefe betragt nach 15 Minuten 5 um, nach 3 h 15 um und wéchst nach 100 h auf 100 ym
an, wihrend es zur Akkumulation kleinerer Tropfen kommt. Uber einen Zeitraum von 100 h
hinaus wird keine weitere signifikante Akkumulation oder Veréinderung der Querschliffs-
morphologie im Bereich der Tropfen beobachtet. Das Dickenverhéltnis eines ausgepriagten
Si09-BoOs-Tropfens (ausgehend vom Punkt maximaler Dicke) zur inneren Oxidationstiefe
betragt nach 100 h Oxidation 1:3 bis 1:2. Da die Tropfenschicht in der Dicke stark variiert,
kommt es zu Schwankungen der inneren Oxidationstiefe, in Abweichung zu Oxidationsbe-
dingungen in Luft (s. Abbildung 6.4 auf Seite 83 und Abbildung 7.7 auf Seite 120), unter
denen sich die innere Oxidation parallel zur Werkstoffoberflache ausbildet. An dieser Stelle
sei ergdnzend angemerkt, dass innerhalb der Tropfenschicht keine ZrO,-Partikel auftreten,
wie dies wahrend der Oxidation der Legierung Mo-9Si-8B-1Zr in Luft zu finden ist.

Da kontinuierliche Verdampfung von BsOj3 iiber die Oberfliche der SiO,-B5O3-Schicht
bereits in Kapitel 5 als Einflussfaktor fiir nachweislichen Masseverlust im stationdren Oxi-
dationsstadium identifiziert wurde, wird eine zuséatzliche Versuchsreihe an kommerziell er-
héltlichem Borsilikatglas 3.3 durchgefiihrt. Insbesondere wird eine etwaig zu beobachtende
Massednderung mit dem Oxidationsverhalten von Mo-Si-B-Legierungen bei po,-Werten zwi-
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7 Veranderte Umgebungsatmosphére

schen 10719-107!2? bar in Verbindung gebracht. So zeigt der Verlauf der Masseéinderung von
Borsilikatglas tiber die Zeit (s. Abbildung 7.12) bei 1200 °C in Laborluft zwar einen hoheren
anfanglichen Masseverlust durch Verdampfung von B;Os, {iber lange Zeitraume betrachtet
ist der Masseverlust bei pp, = 107'? bar aber mit einer nahezu identischen Masseverlustra-
te von etwa 0,05 mg-cm2-h™' durchaus vergleichbar. Die Verdampfungsrate von B,Oj ist
demnach relativ unbeeinflusst vom umgebenden po,.
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Abbildung 7.12: Massednderung iiber Zeit von kommerziellem Duran Borsilikatglas 3.3 bei
1200 °C in Laborluft und po, = 107'? bar im Vergleich.

Ein méglicher Einfluss durch ,,Aktive Oxidation unter Bildung von fliichtigem SiO wurde
in Form einer Versuchsreihe bei sehr niedrigem po, im Bereich von 1071%-10!2 bar iiberpriift,
dessen Diskussion an dieser Stelle bereits vorweggenommen wird. So wurde eine bei 1100 °C
iber 100 h in Luft (zur Ausbildung einer deckenden SiO-BoO3-Schicht) voroxidierte Probe
der Zusammensetzung Mo-9Si-8B-17r der Versuchsatmosphéire 100 h bei 1200 °C ausge-
setzt. Da keine Unterschiede seitens der Oxidmorphologie vor und nach Versuchsbeginn
auszumachen sind, kann ein wihrend der Versuchsreihe festgestellter marginaler Massever-
lust in guter Ubereinstimmung mit den Messergebnissen aus Abbildung 7.12 ausschlieklich
auf die Verdampfung von ByO3 zuriickgefithrt werden. ,Aktive Oxidation® ist so zwar nicht
vollstandig auszuschliefsen. Es ist jedoch anzunehmen, dass ihre Oxidationsrate in keiner

Weise unter den hier verwendeten Versuchsbedingungen geschwindigkeitsbestimmend ist.

7.1.3 Diskussion des Oxidationsverhaltens bei niedrigem und sehr
niedrigem Sauerstoffpartialdruck

Oxidationsverhalten bei po, zwischen 10°-10"* bar

Die Oxidationsversuche an der Legierung Mo-9Si-8B-1Zr bei po, zwischen 10°-10 bar zei-
gen im Temperaturbereich von 820-1200 °C ein durchweg durch  katastrophale Oxidation®
dominiertes Oxidationsverhalten. Grundsétzlich ist davon auszugehen, dass der kontinuier-
liche Masseverlust durch in die Gasphase iibergehendes MoO3 und B,O3 verursacht wird.
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Insbesondere die hohe Verdampfungsrate von MoO3 wurde durch Versuche mit elementa-
rem Molybdén (s. Abbildung 7.6 auf Seite 119) bestétigt. Signifikante ,, Aktive Oxidation*
ist auszuschliefen, da pg;o und pg;o, im Vergleich zu pps.0, um Grofenordnungen geringer
sind (s. Abbildung 7.2).

Abbildung 7.13 stellt den Zusammenhang zwischen der experimentell ermittelten linea-
ren Oxidationskonstante k], im Legierungssystem Mo-9Si-8B-1Zr (s. Abbildung (7.6)) und
der theoretischen Verdampfungrate fiir MoO3z und B,O3 unter Berticksichtigung der Legie-
rungszusammensetzung eines temperaturabhéngigen po, her. Die Verdampfungsraten wer-
den mittels Gleichung (3.20) berechnet. Die notwendigen Gleichgewichtspartialdriicke pas,0,

und pp,0, in Abhéingigkeit von pp, sind mittels Factsage zu bestimmen.
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Abbildung 7.13: Arrhenius-Darstellung der aus experimentellen Daten bestimmten Oxidati-
onskonstanten kj, fiir die Legierung Mo-9Si-8B-17r im Vergleich mit theo-
retisch bestimmten Verdampfungsraten der individuellen Gasspezies von

MOOg und BQOg.

Die Vergleichsrechnungen in Abbildung 7.13 zeigen, dass sich die fiir die Legierung Mo-
9Si-8B-1Zr berechneten Verdampfungsraten fiir MoO3 und B,O3 in Summe zwar mit zu-
nehmender Temperatur den bei pp, zwischen 10%-10 bar experimentell gemessenen Ver-
lustraten angleichen, das Experiment aber kontinuierlich hohere Verlustraten aufweist. Dem-
nach scheint die erhebliche Oberflachenvergrofierung infolge der pordésen SiO5-BoO3-Struktur
(s. Abbildung 7.7 auf Seite 120) im Vergleich zu theoretischen Berechnungen zu hoheren Ver-
lustraten zu fiihren, da bei der Berechnung der theoretischen Verdampfungsraten von nicht-
oxidierten Proben mit einer zeitlich unverdnderten Fliache ausgegangen wird. Es ist daher
damit zu rechnen, dass die wahre flichenbezogene Verdampfungsrate von Mo-9Si-8B-1Zr
geringer ist. Grundsétzlich ist festzuhalten, dass die theoretische Verdampfungsrate von
B503 um eine Grofenordnung unter der von MoOj liegt. Damit ist die Oxidation von Mo-
lybdén und Verdampfung von MoOs bei po, zwischen 1075-10"* bar als Raten bestimmend

anzunehmen.
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In Bezug auf die Oxidation von Molybdén wurde durch Vorversuche (s. Abbildung 7.5
auf Seite 118) und XRD-Analysen simultane Bildung von MoOy und MoO3 nachgewiesen.
Folglich ist davon auszugehen, dass sich bei niedrigem po, Molybdan nicht unmittelbar,
sondern iiber Zwischenreaktionsschritte in Form von MoQOj; verfliichtigt:

MO+02_>M002 (71)
M002 + %OQ — MOOg(l) (72)
MoOs(l) — MoOs(g) (7.3)

Demnach findet die Reaktion iiber den Zwischenschritt der Bildung von MoOs in der Rei-
henfolge der Reaktionen (7.1), (7.2) anschliefend (7.3) statt. Dies erklédrt insbesondere die
bei Oxidation von elementarem Molybdan auftretende Massezunahme innerhalb der ersten
Stunde des Oxidationsprozesses (s. Abbildung 7.5 auf Seite 118). Wiahrend des Anfangssta-
diums der Oxidation ist davon auszugehen, dass die Bildung von MoOy dominiert.

Unter den geltenden Versuchsbedingungen kann der beschriebene Oxidationsmechanis-
mus von elementarem Molybdéan auf die Legierung Mo-9Si-8B-1%Zr iibertragen werden. Hier
ist ebenfalls davon auszugehen, dass im Anfangsstadium der Oxidation zunéchst die Bil-
dung eines Oberflichenoxides in Form von MoQOs; dominiert, wihrend ratenbestimmende
Verdampfung von MoOj erst im spaten Verlauf der Oxidation einsetzt.

Da simultan die Ausbildung von SiO5-B5O3-Tropfen bzw. einer porésen SiO5-BoO3-Schicht
stattfindet (die genaue Ursache wird im folgenden Abschnitt diskutiert), die einen zusétz-
lichen Beitrag zur Massezunahme leisten, ist das Stadium der paralinearen Oxidation fiir
die Legierung Mo-9Si-8B-1Zr im Vergleich zu elementarem Molybdén einige Stunden langer
ausgeprigt. Mit zunehmender Oxidationszeit findet der vollstandige Ubergang zu ,katastro-
phaler Oxidation® statt. Im weiteren Verlauf der Oxidation der Legierung Mo-9Si-8B-1Zr
stellt sich in der Zwischenschicht von pordser SiOy-BoO3-Schicht /Substrat ein dynamisches
Gleichgewicht zwischen der Bildung von MoO, und MoOg3 unter kontinuierlicher Verdamp-
fung von MoQj ein.

Das beschriebene Oxidationsverhalten wiahrend dominierend ,katastrophaler Oxidation
bei niedrigem po, dhnelt der von MEYER und AKINC diskutierten Oxidation von MosSis
bei Temperaturen unterhalb von 1450 °C unter Bildung einer pordsen SiO,-Schicht, die
unter Zugabe von Bor dramatisch verbessert wurde [21]. In Anlehung an eigene Ergebnis-
se in Kapitel 5 wurde gezeigt, dass zur Ausbildung einer SiO5-B5O3-Schutzschicht Mo-Oxid
moglichst umgehend verdampfen muss, um Silizium und Bor fiir die weitere Oxidationsreak-
tion bereitzustellen. Folgend findet flichendeckendes Zusammenfliefsen der Borsilikatschicht
unter Einbindung von B,Oj statt.

Eine moglichst zeitnahe Ausbildung der SiOy-ByO3-Schicht (innerhalb der ersten Sekun-
den) ist entscheidend vor dem Hintergrund, dass sich BoO3 bei sehr hohen Temperaturen

schnell verfliichtigt [166]. Die Reaktionskinetik bei niedrigem pg, ist fiir die Verdampfung
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von MoOj3 im Vergleich zu Luft allerdings stark verlangsamt (s. Abbildung 7.6 auf Sei-
te 119), da die Reaktionsrate von Molybdénatomen mit der Konzentration an Sauerstoff-
molekiilen in der Gasphase korreliert [130, 219]. MoO3 verdampft demnach zu langsam, um
zur Schichtbildung benotigtes Silizium und Bor bereitzustellen. Simultan verfliichtigt sich
B503 mit im Vergleich zu den in Luft herrschenden Bedingungen nahezu unverédnderter Rate
(s. Abbildung 7.2 auf Seite 116). Ein Zusammenfliefen der pordsen SiOs-BoOgz-Schicht ist
infolgedessen nicht moglich.

Oxidationsverhalten bei pg, zwischen 1012-10''° bar

Wird po, in Abhéngigkeit von der Temperatur auf 1012-10"1% bar gesenkt, findet selektive
Oxidation von Silizium und Bor in Ubereinstimmung mit dem in Abbildung 7.1 auf Sei-
te 115 berechneten Mo-Si-B-Os-Phasendiagramm statt. Im wesentlichen Unterschied zum
Oxidationsverhalten in Laborluft kommt es zu einer durch kontinuierliche Massezunahme
dominierten Oxidationskinetik unter Bildung einer dufteren SiOs-B5O3-Schicht.

Die Bildung einer nach aufsen wachsenden Oxidschicht setzt hinreichende Kationenmo-
bilitat in Form einer Oxidationsraten bestimmenden Auswértsdiffusion von Silizium bzw.
Bor voraus. Unter Beriicksichtigung des WAGNER-Kriteriums (s. Gleichung (3.29)) ist dies
in Luft bei Temperaturen unterhalb von 1300 °C aufgrund der geringen Silizium- und Bor-
konzentration in der Legierung nicht zu beobachten, was in Kapitel 5 durch den Vergleich
der Oxidschichtdicken iiber die Zeit gezeigt wurde (s. Abbildung 5.5 auf Seite 62) [14].

Durch eine theoretische Betrachtung von WAGNER und experimentelle Bestétigung durch
RAPP wurde am Beispiel von Ag-In-Legierungen gezeigt, dass bei ausreichend niedrigem po,
der Ubergang von dominiert innerer Oxidation zu duferer Schichtbildung stattfindet, wie
Abbildung 7.14 darstellt [109, 220]. Die Theorie ist gleichermafen fiir die Situation einer

unoxidierten Probe und im Fall einer bereits vorhandenen dufseren Oxidschicht giiltig [221].
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Abbildung 7.14: Ubergang von innerer zu dukerer Oxidation als Folge eines niedrigen po,
am Beispiel von Ag-In-Legierungen [220].
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Die Modellvorstellung von RAPP setzt voraus, dass zunéchst die Sauerstoffdiffusion der
geschwindigkeitsbestimmende Schritt ist. Wéahrend der inneren Oxidation kommt es zur
Bildung von Ausscheidungen. Im Fall von Mo-Si-B-Legierungen &ufert sich dies in Form
von SiO und BOg3, die eine Blockade gegeniiber diffundierendem Sauerstoff aufbauen. Der
Sauerstofffluss in das Substrat wird so stark reduziert, dass bevorzugt Diffusion entlang
der Metallkanéle und zwischen den Oxidausscheidungen stattfindet. In Folge dessen kommt
der Auswiértsdiffusion der reaktiven Komponenten Silizium und Bor eine Oxidationsraten
bestimmende Funktion zu mit dem notwendigen Volumenanteil an intern gebildeten Oxid-
ausscheidungen als Funktion von pg,.

Die theoretischen Betrachtungen zeigen eine sehr gute Ubereinstimmung mit den Unter-
suchungen an der Legierung Mo-9Si-8B-1Zr. So wurde wahrend der Oxidation bei 1200 °C
festgestellt, dass die mit der Zeit voranschreitende innere Oxidationsfront und das Wachs-
tum der SiOy-ByOs-Tropfen eine Korrelation aufweisen (s. Abbildung 7.11 auf Seite 123).
Es ist demnach erforderlich, dass beide Prozesse simultan stattfinden. Ausgehend von Un-
tersuchungen an SiC-Werkstoffen durch COSTELLO und TRESSLER ist davon auszugehen,
dass bei sehr niedrigem po, die Bildung der Tropfenschicht an der Grenzfliche zum Sub-
stratwerkstoff bzw. der inneren Oxidationszone ansetzt [222].

Die Ausbildung der tropfenartigen Oberflachenstruktur wird {iber das Benetzungsverhal-
ten des durch &ufseres Schichtwachstum gebildeten SiO5-BoO3 auf dem Substrat beschrieben,
dessen Wachstum neben der Zeit eine Funktion der Temperatur ist. Die auf der Substrato-
berfliche deckende Ausbreitung eines SiO5-BsOs-Tropfens erfordert eine ausreichend hohe
Fluiditat, wihrend unter den gegebenen Umstdnden nur teilweise Benetzung beobachtet
wird [223]. Dies bestétigen die in Abbildung 7.11 auf Seite 123 gezeigten Beobachtungen.
Zwar finden innerhalb der ersten Stunden der Oxidation eine zunehmende Bildung und Ak-
kumulation von SiOy-ByOs-Tropfen auf der Substratoberfliche statt (von einem mittleren
Tropfendurchmesser von 20 um nach 7 h auf 100 ym nach 100 Stunden), nach 100 h Oxida-
tion und dariiber hinaus zeigen sich allerdings keine weiteren Benetzungsvorgénge im Sinne
der Ausbildung einer von homogener Dicke gepréigten Borsilikatschicht (s. Abbildung 5.4
auf Seite 61) mehr.

Ob eine vollstédndige oder unvollstéandige Benetzung der Substratoberfliche durch Trop-
fen von SiO5-B50O3 stattfindet, kann mittels des YOUNG-Kriftegleichgewichtes unter der
Voraussetzung einer homogenen Oberflache beschrieben werden (s. Abbildung 7.15).

N DN\

Abbildung 7.15: YOUNG-Kréftegleichgewicht zur Bestimmung des Kontaktwinkels [224].
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Uber den in Abbildung 7.15 auf der vorherigen Seite dargestellten Zusammenhang wird
das Kraftegleichgewicht fiir die horizontalen Kraftkomponenten aufgestellt und in Form der
Benetzungskraft dargestellt:

Ysv — YsL = Yrv cost (7.4)

Se + YLv = YLy cos (7.5)

Bei unvollstéandiger Oberflaichenbenetzung (f > 90°) wird die Benetzungskraft Sp ne-
gativ und der sphérische Oberflichencharakter bleibt erhalten [224]. Fiir eine vollstandi-
ge Benetzung muss der Kontaktwinkel demnach # < 90° betragen. Ob vollstdndige Be-
netzung der Substratoberfliche durch SiO5-B,Oj3 stattfindet, hangt neben der Benetzbar-
keit des Substratwerkstoffs auch von der Bedingung ab, ob Akkumulation zwischen den
Si0O5-B2O3-Tropfen stattfinden kann. Dies erfordert eine ausreichend hohe Fluiditat. Damit
zwei Si09-BoOs-Tropfen miteinander verschmelzen koénnen, muss ihre Grenzflachenspan-
nung moglichst gering sein. Dieser Zusammenhang wird durch eine von CAHN und HEADY
abgeleitete Beziehung der Kapillarkraft Fj zwischen zwei Sphéiren beschrieben [225]:

cos 6
Rg

Wenn die Kraft zwischen zwei sphérischen Tropfen geméf Gleichung 7.6 mit zunehmender

Fr = 2v2S5 (7.6)

Oberflachenspannung gréfer wird, kommt es zu einem abnehmenden Kontaktwinkel # und
Sphéarenradius Rg. In Bezug auf das Oxidationsverhalten von Mo-Si-B-Legierungen unter
sehr niedrigem po, bedeutet dies, dass Tropfen untereinander akkumulieren kénnen, bis es
zum Uberschreiten eines kritischen Sphérenradius und zum Erliegen dieses Prozesses kommt.
Durch die fortwahrende Verdampfung von B,O3 von der Oxidoberflache (s. Abbildung 7.12
auf Seite 124) ist nach langer Oxidationsdauer mit erhohter Viskositédt zu rechnen. Die
Oberflichenspannung steigt demnach an, der Kontaktwinkel jedoch bleibt konstant. Die
notwendige Energie zur Akkumulation der grofen SiOs-BoO3-Tropfen kann nicht aufgebracht
werden.

Im Sinne einer Gesamtbeurteilung der Oxidationskinetik von Mo-Si-B-Legierungen bei
sehr niedrigem pg, sind simultan ablaufende Oxidationsereignisse voneinander zu trennen.
Als Ausgangslage fiir eine quantitative Beurteilung dient dabei die, kumuliert auf alle Teil-
prozesse und massebezogene, parabolische Oxidationskonstante k), (s. Abbildung 7.9 auf
Seite 121). Im Vergleich zu SiOs-Bildnern in Luft zeigt sich fiir Mo-9Si-8B-1Zr unter sehr
niedrigem po, eine um eine Grokenordnung héhere Oxidationsrate, wenngleich die Literatur-
werte nur als Orientierung dienen. Durch den Vergleich der Oxidationsraten ist jedoch davon
auszugehen, dass im Rahmen der Oxidation von Mo-9Si-8B-1Zr neben der Oxidation von
Si0, weitere Faktoren zu berticksichtigen sind. Insbesondere ist davon auszugehen, dass die
Diffusion von Sauerstoff durch die SiO5-B2O3-Tropfen im Vergleich zu einer ausschliefslich

aus SiOy bestehenden Deckschicht bereits durch geringe Konzentrationen an BoO3 deutlich
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erhoht wird [165]|. Gleichzeitig wurde gezeigt (s. Abbildung 7.12 auf Seite 124), dass auch
noch bei pp, zwischen 10712-10* bar eine merkliche Verdampfung von B,O3 eintritt, die im
Rahmen der Oxidationsrate in Form eines Masseverlustes zu beriicksichtigen ist. Grundsétz-
lich ist anzunehmen, dass die Oxidation von Silizium den Geschwindigkeit bestimmenden
Faktor darstellt. Insbesondere die lineare Massezunahme zu Anfang der Oxidation (s. Abbil-
dung 7.8 auf Seite 121) spricht dafiir, dass SiO,-Bildung aktiv an der Reaktion beteiligt ist
[107]. Verdampfungsprozesse im Hinblick auf die absolute Masseédnderung spielen lediglich
eine sekundére Rolle, was durch die folgende Abschitzung bestéatigt wird.

Unter der Annahme, dass die SiO5-B5O3-Tropfen nach 100 h Oxidation bei 1200 °C auf
der Substratoberfliche gleichverteilt mit einem mittleren Durchmesser von 100 ym und ei-
ner Tropfenhéhe von 30 pym vorliegen (s. Abbildung 7.11 auf Seite 123), kann unter der
Voraussetzung einer sphérischen Tropfenform das durchschnittliche Volumen (Kalottenvo-
lumen einer Kugel) bzw. die durch einen Tropfen benetzte Fliche bestimmt werden (Vi =
9-10® ecm?, Ar ~ 810 cm? unter der Voraussetzung eines porenfreien Tropfens). Bezogen
auf die nach 100 h benetzte Probenoberflache ist unter Zuhilfenahme der spezifischen Dichte
fur Borsilikatglas (33 vol.% BOs, 67 vol.% SiO,) die Berechnung der Masse der duferen
Tropfenschicht méglich. Fiir eine Borsilikatschicht (spezifische Dichte p = 2,0 g-cm™) ergibt
sich fiir die Masse der Tropfenschicht nach 100 h ein Wert von 3,43 mg-cm™, unter der
Annahme einer reinen SiO,-Schicht (spezifische Dichte p = 2,2 g-cm™) 3,58 mg-cm™.

Die Differenz der berechneten Tropfenmasse zur experimentell ermittelten absoluten Mas-
sednderung nach 100 h Oxidation bei 1200 °C (s. Abbildung 7.8 auf Seite 121) ist demnach
auf die zusétzlich zur Massezunahme durch Tropfenbildung und innere Oxidation stattfin-
dende Verdampfung von ByOg3 zuriickzufithren, wie Abbildung 7.16 schematisch zeigt. Der
Anteil von Massezunahme durch Oxidneubildung zu Masseabnahme durch Verdampfung
betrigt etwa 1:3. Demnach stellt die Oxidation von Silizium bei sehr niedrigem po, den

Oxidationsraten bestimmenden Prozess dar.
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Massezunahme durch Tropfenbildung
und innere Oxidation ’

- Masseverlust durch
Verdampfung von B,0O5
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Abbildung 7.16: Schematische Darstellung der Oxidationskinetik bei sehr niedrigem po,: Die
experimentell aufgezeichnete Massednderung beinhaltet kumulierte Infor-
mationen von Massegewinn (Oxidation) und Masseverlust (Verdampfung).
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7.1.4 Einfluss einer Voroxidation bei sehr niedrigem
Sauerstoffpartialdruck

Untersuchungen zum Oxidationsverhalten der Legierung Mo-9Si-8B-17Zr bei sehr niedri-
gem pp, haben gezeigt, dass bei vollstandiger Unterdriickung der Mo-Oxid-Bildung und
in Folge des Masseverlustes durch B;O3-Verdampfung, eine nach auken an der Grenzschicht
Luft /innere Oxidation wachsende, tropfenférmige Borsilikatschicht unter kontinuierlicher,
parabolischer Massezunahme der Legierung aufwéchst. Im Nebeneffekt hat dies zur Folge,
dass durch die unterdriickte Verdampfung von MoOj keine ZrOs-Verunreinigungen in die
Borsilikatschicht gelangen.

In diesem Abschnitt wird daher die Fragestellung im Hinblick auf einen praktischen Ein-
satz der Legierung Mo-9Si-8B-1Zr betrachtet. Es wird iiberpriift, ob nach einer Voroxidation
bei sehr niedrigem po, die SiO5-B2O3-Schicht ausreichende Stabilitéat gegeniiber der Oxida-
tion in Luft bei sehr hohen Temperaturen aufweist. Unter optimalen Bedingungen ist davon
auszugehen, dass bei der nachfolgenden Oxidation in Luft, aufgrund der bereits aufgebau-
ten Schutzwirkung kein anfianglicher Masseverlust durch verdampfendes MoOj stattfindet.
Untersuchungen werden vor dem Hintergrund durchgefiihrt, dass der Einsatz der Legie-
rung Mo-9Si-8B-17r bei unmittelbarer Oxidation in Luft infolge der Phasenumwandlung
von m-7rQOy zu t-ZrOy oberhalb von 1150 °C auf Temperaturen von 1100 °C beschrankt ist.

Um eine moglichst deckende SiO5-B,O3-Voroxidationsschicht zu erhalten, wurde die Le-
gierung Mo-9Si-8B-1Zr bei 1200 °C und pp, = 10712 bar zwei unterschiedlichen Voroxidati-
onszeiten von 50 h und 100 h ausgesetzt. Nach Abschluss der Voroxidation wurde Laborluft
langsam in das System geleitet. Die Ergebnisse der Voroxidation mit anschliefslender Oxida-
tion sind in Abbildung 7.17 dargestellt.
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Abbildung 7.17: Massednderungen iiber Zeit der Legierung Mo-9Si-8B-1Zr nach Voroxidati-
on bei 1200 °C und pp, = 1072 bar iiber 50 h bzw. 100 h mit nachfolgender
Oxidation in Luft bei 1200 °C und 1300 °C.
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Die iiber einen Zeitraum von 50 h voroxidierte Probe zeigt wiahrend der Oxidation in
Luft bereits unmittelbar nach Beginn der Oxidation linearen Masseverlust. Es ist davon
auszugehen, dass die Oberflichendeckung durch die SiO,-BsOs-Tropfenschicht noch nicht
vollstandig aufgebaut wurde, in dessen Folge iiber die freiliegenden Bereiche MoO3 verdamp-
fen bzw. ZrO, in die Schicht gelangen kann. Die Oxidmorphologie dieser Probe dhnelt nach
Oxidation stark einer unmittelbar in Luft bei 1200 °C oxidierten Probe.

Wird die Probe iiber wenigstens 100 h voroxidiert und anschliefsend bei 1200 °C Labor-
luft ausgesetzt, bleibt die Massednderung dauerhaft unverdndert. Die Ergebnisse zeigen,
dass die Oxidationsbestdndigkeit der Legierung Mo-9Si-8B-1Zr selbst bei 1300 °C durch die
Voroxidation um Gréfenordnungen gesteigert werden kann. So betriagt der mittlere Mas-
severlust der bei 1300 °C oxidierten Legierung Mo-9Si-8B (s. Abbildung 6.2 auf Seite 81)
0,4 mg-cm™2h™, wihrend die voroxidierte Probe der Legierung Mo-9Si-8B-1Zr bei 1300 °C
lediglich eine Verlustrate von 0,12 mg-cm2h™ aufweist.

Abbildung 7.18 zeigt die REM-Aufnahmen der Oberfliche und im Querschliff einer zu-
néchst iiber 100 h bei 1200 °C und po, = 107*? bar voroxidierten Probe der Legierung
Mo-9Si-8B-1Zr, die anschliefend in Laborluft iiber 50 h oxidiert wurde.

Mo-Oxidpartikel in SiO,-Schicht

Abbildung 7.18: REM-Aufnahmen der Legierung Mo-9Si-8B-1Zr nach Voroxidation fiir
100 h bei 1200 °C und pp, = 107'? bar und anschlieRender Oxidation in
Luft iiber 50 h bei 1200 °C: Ansicht der Oberfldche (links) und Querschliff
(rechts).

Da infolge des Einleitens der Luft eine spontane Oxidationsreaktion mit Molybdén im Be-
reich der Tropfenfronten stattfindet, d.h. dort, wo die Schichtdicke deutlich vermindert ist,
werden vereinzelte Riickstdnde von Mo-Oxid in der SiOy-B5O3-Schicht detektiert (s. Abbil-
dung 7.18 (links)). Infolge unverdnderter Massednderung ist davon auszugehen, dass keine
Gaspermeation von Mo-Oxid stattfindet, sich dieses stattdessen zwangsgelost innerhalb der
Si09-B203-Schicht befindet. Gleichzeitig sind keine negativen Auswirkungen auf die Qua-
litdt der Deckschicht festzustellen. ZrOs ist nach der Oxidation nur sehr vereinzelt in der
Schicht detektierbar, kann dank der geringen Konzentration zu keiner Schadigung fiithren
(s. Abbildung 7.18 (rechts)). Es ist davon auszugehen, dass durch Optimierung des Prozesses
der Einleitung von Luft die spontane Ausbildung von Mo-Oxid auch vollstdndig unterdriickt

werden kann.
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7.2 Wasserdampfpartialdruck

Die Relevanz, Wasserdampf als die Korrosion- und insbesondere Oxidationsreaktion beein-
flussendes Medium fiir die Gesamtbeurteilung der Korrosionsbesténdigkeit einer Legierung
zu berticksichtigen, wird bei der Betrachtung anwendungsnaher Verbrennungsreaktionen in
einer Turbine deutlich. So ist neben COy auch mit Wasserdampf als Verbrennungsprodukt
zu rechnen, insbesondere bei Gasturbinen, die im so genannten Oxyfuel-Betrieb arbeiten.
Dartiber hinaus ist Wassereinspritzung in den Verdichter der Turbine ein wirksames Verfah-
ren, das Schubverhaltnis kurzfristig um 5-35% zu steigern und den Ausstof nitroser Gase
(z.B. NOy) in stationdren Gasturbinen zu regulieren [2].

Im Folgenden wird ein Uberblick iiber die Korrosionsbesténdigkeit von Mo-Si-B-Legie-
rungen in simulierten Wasserdampfatmosphéren gegeben. Die Kenntnis iiber die aus der
Umsetzung mit Wasserdampf resultierenden Reaktionsprodukte ist ein weiterer Meilenstein
zur Ableitung eines Gesamtoxidationsmechanismus von Mo-Si-B-Legierungen, vor dem Hin-
tergrund, dass zu dieser Thematik bisher Forschungsarbeiten nur eingeschrinkt vorhanden

sind.

7.2.1 Literaturiiberblick zum Einfluss von Wasserdampf

Das Oxidationsverhalten von Mo-Si-B-Legierungen unter Wasserdampfatmosphére wurde
bisher ausschliefslich von der Forschergruppe um AKINC und eingeschrankt auf das Drei-
phasengebiet Mo(MK)-Mo3Si-T2 untersucht. Allerdings machen die Autoren weder Anga-
ben zum Wasserdampfpartialdruck (pg,o), noch wird eine ausfiihrliche mechanistische Be-
griindung des durch Reaktion mit Wasserdampf verdnderten Oxidationsverhalten geliefert.
MANDAL et al. und THOM et al. stellen lediglich fest, dass in Wasserdampfatmosphére ins-
besondere die Mo(MK)-Phase einem gesteigerten oxidativen Angriff unterliegt. Dies dufert
sich insbesondere in einer erhohten Konzentration an MoO, in Form einer Pufferschicht
zwischen Werkstoffsubstrat und SiO5-B5O3-Schicht, welche infolge einer ebenfalls erhohten
Si09-Konzentration eine erhdhte Dicke aufweist. Ein im Vergleich zu Voruntersuchungen in
statischer Luft beobachteter erhohter Masseverlust im Anfangsstadium der Oxidation wur-
de auf einen héheren Volumenanteil der Mo(MK)-Phase der in Wasserdampfatmosphére
untersuchten Legierung zuriickgefiihrt, eine explizit durch Wasserdampf ausgeloste Ursache
nicht in Erwigung gezogen [226, 227|.

Vergleichbare Untersuchungen wurden an einphasigem MoSi; von HANSSON et al. durch-
gefiihrt, die auf das Oxidationsverhalten von Mo-Si-B-Legierungen in Wasserdampf potenzi-
ell iibertraghar sind, wenngleich der untersuchte Temperaturbereich stark eingeschrankt ist.
So berichten die Autoren bei Temperaturen von 400-700 °C von einer durch Wasserdampf
ausgelosten beschleunigten Ausbildung der SiOs-Schicht. Dies wurde auf einen erhéhten
Masseverlust von Molybddn durch Bildung fliichtiger Molybdénhydroxide (MoO2(OH),)
zurlickgefiihrt, die eine im Vergleich zu fliichtigem MoO3 wesentlich niedrigere Aktivierungs-

energie fiir eine Oxidationsinteraktion besitzen. Der zu erwartende Masseverlust wurde in
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diesem Zusammenhang als eine Funktion von Temperatur und Wasserdampfgehalt angege-
ben [228, 229].

Keine der dargestellten Arbeiten berticksichtigt explizit die Rolle des Siliziums, obwohl die
Problematik der Bildung fliichtiger Si-Spezies unter Wasserdampfatmosphére bereits iiber
lange Zeit bekannt ist [108, 215|. Bei Untersuchungen an SiC-Kompositwerkstoffen wurde
von OPILA berichtet, dass Wasserdampf bei Temperaturen > 1100 °C die Stabilitat der
schiitzenden SiO,-Schicht beeinflusst, was sich in héheren parabolischen Oxidationsraten
dufsert [230]. Die mit steigendem pp,o zunehmende Destabilisierung der SiO,-Schicht wird

so zu einem Oxidationsraten und Lebensdauer bestimmenden Faktor (s. Abbildung 7.19).

10% H,0 25% H,0 50% H,0 70% H,O 90% H,O

Abbildung 7.19: Blasenbildung bei der Oxidation von SiC bei 1200 °C iiber 50 h, verursacht
durch einen zunehmendem Wasserdampfgehalt der Umgebungsatmosphére

[230).

So kommt es bei 1200 °C mit zunehmendem Wasserdampfgehalt der Umgebungsatmo-
sphére zu Blasenbildung auf der Oberfliche, die einen stetig ansteigenden Masseverlust des
Grundmateriales zur Folge hat. Als Erklarung wird angeboten, dass Wasserdampf in mole-
kularer Form bzw. in Form von OH™-Ionen durch die SiO,-Schicht diffundieren kann. Dieser
weist zwar in SiO5 eine um den Faktor 100 langsamere Diffusionsrate im Vergleich zu Sauer-
stoff auf. Allerdings ist dessen Loslichkeit in SiO5 oberhalb von 900 °C unabhéngig von der
Temperatur und um den Faktor 1000 hoher. An der Grenzschicht SiOo-Schicht/Substrat
kommt es zur Reaktion von SiOy mit Wasserdampf unter Bildung von Si(OH), bzw. zur
Reduktion des Wasserdampfes zu molekularem Wasserstoff, bei Temperaturen oberhalb
1300 °C findet Bildung von SiO(OH), statt. Infolge des hohen Dampfdrucks der Gasspezies
kommt es zu einem Durchbruch der SiO-Schicht und kontinuierlichem Masseverlust [231].

Weiterhin berichten OPILA und JACOBSON von einer in Anwesenheit von Wasserdampf
begiinstigten Kristallisation von SiOy. Kommt es in Luft gew6hnlich erst bei Temperatu-
ren oberhalb von 1400 °C zur Bildung von Cristobalit (¢-SiO3), so kann diese Reaktion in
Wasserdampf bereits bei 1100 °C einsetzen. Da amorphes Quarzglas und Cristobalit unter-
schiedliche Warmeausdehnungskoeffizienten ausweisen, ist insbesondere unter thermozykli-
scher Belastung mit dem Abplatzen der Schicht zu rechnen [215, 230].
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7.2.2 Ergebnisse zum Oxidationsverhalten bei unterschiedlichen
Wasserdampfpartialdriicken

Versuche zum Einfluss von pg,o wurden im Rahmen dieser Arbeit konsequent {iber 150 h
bei 1100 °C an der Legierung Mo-9Si-8B-1Zr und in einer vakuumdichten Thermowaage
durchgefiihrt, um zu gewahrleisten, dass die Reaktivgasmischung nur iiber einen definier-
ten Einlass ein- bzw. {iber einen Auslass ausstromen kann. Die Versuchsapparatur wurde
in Anlehnung an den Aufbau fiir Versuche bei niedrigem Sauerstoffpartialdruck konstruiert.
Als Trigergas wurde synthetische Luft mit einem Uberdruck von 0,1 bar und einer Durch-
flussgeschwindigkeit von 8 1-h™t durch eine mit destilliertem Wasser gefiillte Gaswaschflasche
geleitet. Mittels eines Thermostats wird die Temperatur des Wasserbades tiber einen Tem-
peraturbereich von 20-80 °C variiert, um Sattdampf entsprechend der anvisierten Versuchs-
bedingungen zu erzeugen.

Das Luft-Sattdampfgemisch stromt iiber ein Hygrometer in die Probenkammer und pas-
siert die in der Thermowaage frei hingende Probe. Uber den Gasauslass gelangt das Gas-
gemisch wieder nach aufsen und kann iiber die Zuleitung in einem Becherglas kondensieren.
Unter Kenntnis der Wasserbadtemperatur, der sich einstellenden relativen Luftfeuchtigkeit,
die permanent mit dem Hygrometer kontrolliert wird und Kenntnis der entsprechenden Tau-
punkttemperatur, kann {iber die folgenden Gleichungen (7.7) - (7.10) py,o und die absoluten
Luftfeuchtigkeiten bestimmt werden, mit der das Luft-Sattdampfgemisch in die Probenkam-

mer stromt [232]:

Emo(T) = 6,1078 - 10%73eT (7.7)
En,o(Ya)
T,9,) = 100 - —120104) 7.8
T 94) Ep,o(T) (7:8)
P06, T) = 2~ - Eyyo(T) (7.9)
2010 100

T)
T — 1 5 . mHQO . pH2O(¢’
pH20<(b7 ) 0 R T

Darin bedeuten Ey,o der Sattigungsdampfdruck, ¢ die relative Luftfeuchtigkeit, 9, der

(7.10)

Taupunkt und pg,o die Wasserdampfdichte. Die in Abhéngigkeit von der Wasserbadtempe-
ratur ermittelten Rahmenbedingungen des Dampfdrucks und der absoluten Luftfeuchtigkeit
sind in Tabelle 7.1 auf der néchsten Seite dargestellt. Die absolute Luftfeuchtigkeit innerhalb
der Versuchsreihe variiert von 2,62% bis zu 34,87%.
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7 Veranderte Umgebungsatmosphére

Tabelle 7.1: Versuchsparameter Dampfdruck und absolute Luftfeuchtigkeit (p; = 1,1 bar).
| Probe-Nr. || pg,0 (mbar) | absolute Luftfeuchtigkeit (%) |

1 42,42 2,62
2 73,74 1,61
3 123,3 7.85
4 199,1 13,07
5 3115 214
6 4733 34,87

In Abbildung 7.20 sind die Ergebnisse der Massednderung iiber die Zeit fiir die unter
Tabelle 7.1 angegebenen relativen Luftfeuchtigkeiten bei 1100 °C und auf Grundlage der
Legierung Mo-9Si-8B-1Zr angegeben. Dabei ist zunéchst festzustellen, dass dhnlich dem in
statischer Laborluft zu beobachtenden Verhalten nach einem anfinglichen Masseverlust in
weniger als 20 h bei allen untersuchten Wasserdampfgehalten zunéchst stationdre Oxidati-
on eintritt. Das Ausmaf des anfianglichen Masseverlustes steigt mit zunehmendem Wasser-
dampfgehalt. Ersterer betragt bei einer absoluten Luftfeuchtigkeit von 34,87% dem nahezu
zehnfachen Wert (-47 mg-cm™?) des bei 2,62% absoluter Luftfeuchtigkeit gemessenen Mas-
severlustes (-5 mg-cm™?).
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Abbildung 7.20: Massednderung iiber Zeit in wasserdampthaltiger Atmosphére bei 1100 °C:
die Zahlen entsprechen den in Tabelle 7.1 angegebenen absoluten
Luftfeuchtigkeiten.

Im Unterschied zu den in dauerhaft stationdrem Oxidationsverhalten verharrenden Pro-
ben, die bei absoluten Luftfeuchtigkeiten zwischen 2,62-13,07% untersucht wurden, zeigen
die bei absoluten Luftfeuchtigkeiten von 21,04% bzw. 34,87% oxidierten Proben ein mit
zunehmender Oxidationszeit von diesem Trend abweichendes Verhalten. Dieses ist beson-

ders bei einer absoluten Luftfeuchtigkeit von 34,87% deutlich ausgepragt. So liegt bis etwa
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7.2 Wasserdampfpartialdruck

40 h Oxidation stationédre Oxidation vor, wihrend es im Zeitraum zwischen 40-80 h zu einem
deutlichen Masseverlust kommt. Nach diesem Einbruch kommt es zwar erneut zu stationarer
Oxidation, im Vergleich zu den bei geringeren Wasserdampfgehalten oxidierten Proben ist
jedoch eine einsetzende kontinuierliche Masseabnahme festzustellen.

Tabelle 7.2 fasst die auf einen Masseverlust bezogenen Oxidationskonstanten k;,, fiir die
jeweiligen Wasserdampfgehalte nach Beendigung des Ubergangsstadiums wéhrend der sta-
tiondren Oxidation zusammen. Tendenziell steigen sie kontinuierlich leicht mit py,o bei
absoluten Luftfeuchtigkeiten von 2,62-13,07% und deutlich bei absoluten Luftfeuchten von
21,4% und 38,87% an.

Tabelle 7.2: Masseverlustbezogene parabolische Oxidationskonstanten £, als Funktion der
absoluten Luftfeuchtigkeit.

| abs. Luftfeuchte (%) || 2,62 | 461 | 785 | 13,07 | 214 | 3487 |

| k), (kgmsT) 6,010 [2,96-10"" [ 4,62.10" [ 1,310 | 34107 [ 3,75-107 |

Neben verdnderter Oxidationskinetik hat der steigende Wasserdampfgehalt auch Aus-
wirkungen auf die Oxidmikrostruktur, was sich insbesondere in Form von Schichtdicken-
unterschieden der SiOs-ByOs-Deckschicht und der inneren Oxidationszone aufsert. Abbil-
dung 7.21 zeigt zwei exemplarische REM-Querschliffaufnahmen der Oxidmorphologien bei
einem py,o = 42,42 mbar (links) und pg,o = 473,3 mbar (rechts).

Abbildung 7.21: REM-Querschliffaufnahmen von oxidiertem Mo-9Si-8B-17r fiir 150 h und
1100 °C bei pp,o = 42,42 mbar (links) und pg,o = 473,3 mbar (rechts).

Im direkten Vergleich ist bei h6herem Wasserdampfgehalt die Dicke der SiO5-B5O3-Schicht
um einen Faktor 4 ausgeprigter. Fiir den speziellen Fall der Legierung Mo-9Si-8B-17r ist
zusatzlich zu beobachten, dass die ZrOs-Partikeldichte innerhalb der SiO5-B50O3-Deckschicht
wesentlich héher im Vergleich zu den Versuchsbedingungen in statischer Luft ist. Die Partikel
reichern sich demnach bevorzugt auf der Ob erfliche an. Bei py,0o = 473,3 mbar ist die
Oberflache nahezu vollstandig von Zr-Oxidpartikeln (m-ZrOy und ZrSiO4) bedeckt. Der
Zusammenhang zwischen pp,o und Oxidschichtdicken ist im Detail in Abbildung 7.22 fiir
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7 Veranderte Umgebungsatmosphére

die duflere SiO4-BsO3-Schicht sowie fiir die Ausscheidungstiefe der inneren Oxidationszone
dargestellt.

90 T T T T T T T T T T T T T T
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Abbildung 7.22: Entwicklung der Oxidschichtdicken als Funktion der absoluten Luftfeuch-
tigkeit der Legierung Mo-9Si-8B-1Zr nach Oxidation bei 1100 °C.

Wihrend die Dicke der duferen SiO5-ByO3-Schicht mit zunehmendem pp,o néherungs-
weise proportional zunimmt (zunéchst bei konstanter Steigung, oberhalb py,o = 311,5 mbar
mit erhéhter Rate), bleibt die Ausscheidungstiefe der inneren Oxidation bis einschliefslich
pr,0 = 311,5 mbar unverdndert. Erst bei einem py,o = 473,3 mbar erfolgt ein Anstieg von
im Mittel 33 ym auf 45 ym.

Um eine mogliche, durch erhohte Wasserdampfkonzentration ausgeloste Phasenumwand-
lung von SiO, zu iiberpriifen, werden Rontgendiffraktogramme von in Luft bzw. bei einem
PH,0 — 473,3 mbar oxidierten Proben der Legierung Mo-9Si-8B-1Zr verglichen (s. Abbil-
dung 7.23 auf der néchsten Seite).
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B z z m=Zr0, z=ZrSi0,
p=MoO, s=Si0, m

Intensitét (a.u.)
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Abbildung 7.23: Rontgendiffraktogramme bei 1100 °C/150 h oxidierter Oberflichen der
Legierung Mo-9Si-8B-1Zr: Referenz statische Laborluft (unten) und
pH,0 = 473,3 mbar (oben).

Beide Probenoberflichen zeigen grundsatzlich m-ZrO,, ZrSiO, sowie Riickstdnde von
MoO,. Das Rontgenspektrum der in Wasserdampf oxidierten Probe (oberes Diffraktogramm)
deutet im Unterschied zur in Luft oxidierten Referenzprobe (unteres Diffraktogramm) im
Bereich zwischen 20 = 15-25° und 20 = 30-40° auf nanokristallines SiO5 hin. Weiterhin ist
in sehr guter Ubereinstimmung mit Literaturangaben bei 20=21,7° ein fiir 0-SiO, charak-
teristischer Reflex nachweisbar. Gemaélfs der experimentellen Untersuchungen an SiC durch
OpPILA wurde die einsetzende Kristallisation von SiOy in Wasserdampfatmosphére bereits
bei 1100 °C festgestellt [230].

7.2.3 Diskussion des Einflusses von Wasserdampf auf das
Oxidationsverhalten der Legierung Mo-9Si-8B-1Zr

Die Untersuchungen zum Oxidationsverhalten der Legierung Mo-9Si-8B-17Zr mit unter-
schiedlichen Wasserdampfpartialdriicken bei 1100 °C fithren im Vergleich zu den in sta-
tischer Laborluft zu beobachtenden Vorgédngen zu zwei wesentlichen Beobachtungen. Zum
Einen steigt mit zunehmendem py,o der anfénglichen Masseverlust, der als direkte Folge die
Ausbildung zunehmend dickerer SiO5-BoO3-Schichten bewirkt. Zum Anderen kommt es bei
pr,0 von 311,5 mbar und dariiber hinaus zu einem Anstieg der Oxidationsrate k,, wihrend
der stationdren Oxidation.

Thermodynamische Berechnungen (s. Abbildung 7.24 auf der néchsten Seite) unter gleich-

zeitiger Berticksichtigung oxidischer und in Wasserdampfatmosphére stabiler korrosiver Spe-
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7 Veranderte Umgebungsatmosphére

zies zeigen, dass Hydroxide auf Basis von Molybdéan und Bor im Vergleich zu ihren entspre-
chenden Oxiden deutlich hohere Dampfdriicke und demnach héhere Verdampfungsraten

besitzen.
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Abbildung 7.24: Berechnete Dampfdriicke der in Wasserdampfatmosphére relevanten
Gasspezies.

Die Bildung hydroxidischer Spezies findet grundsétzlich iiber Reaktion des Oxides mit
Wasserdampf statt. Ein allgemeines Reaktionsschema stellt sich wie folgt dar [231]:
MO, + anO(g) + mOg(g) = MO($+n+2m)H(2n) (g) (7.11)

Dem Schema aus Gleichung (7.11) folgend kommt es zur Reaktion von gasférmigem B,O3
und MoOj3 mit Wasserdampf geméfs der folgenden Reaktionsgleichungen:

B>0s5(g) + H20O(g) — 2BO(OH)(g) (7.12)
By03(g) + 3H20(g) — 2B(OH)3(g) (7.13)
MoOs(g) + HO(g) = MoO5(OH)s(g) (7.14)

Fiir den erh6hten anfanglichen Masseverlust bzw. die schnelle Passivierung der SiO5-BoO3-
Schicht innerhalb der ersten Minuten der Oxidation ist aufgrund der hohen Partialdriicke der
Reaktionen (7.12) - (7.14) anzunehmen, dass Masseverlust und Deckschichtbildung zunéchst
simultan ablaufen. Der durch MoOy(OH)s mit zunehmendem pg,o erhdhte Materialverlust
fithrt gleichzeitig zu einer hoheren SiO,- bzw. ByOs-Konzentration, die auf der Oberfla-

che zuriickgelassen wird und flachige Bildung von Borsilikatglas ermoglicht. BoO3 bewirkt
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7.2 Wasserdampfpartialdruck

in gewohnter Weise eine reduzierte Viskositdt, die dank des erhchten Verlusts von BsOj
in Form von Bor-Hydroxid nur von vergleichsweise kurzer Dauer ist. Die schnelle Verar-
mung der Borsilikatschicht an ByO3 reduziert die Sauerstoffdiffusion und erklart die bis zu
pm0 — 199,1 mbar geringen Oxidationsraten. Dieser Effekt ist in sehr guter Ubereinstim-
mung mit dem durch OPILA beschriebenen Oxidationsverhalten von SiC [230)].

Da bei den Versuchen im Rahmen dieser Arbeit mit Luft als Trégergas fiir Wasserdampf
gearbeitet wurde, konnen durch Luftsauerstoff oder Wasserdampf ausgeloste Effekte nicht
explizit voneinander separiert werden. Es ist zu vermuten, dass durch die SiO5-BoO3-Schicht
diffundierende OH™-Ionen bzw. molekularen Wasserdampf erhéhte Oxidationsraten fiir pgy,o
oberhalb von 311,5 mbar verursachen. Bei geringerem Wasserdampfgehalt ist davon auszu-
gehen, dass durch die hohe Wasserdampfloslichkeit der SiO5-B5O3-Schicht bei gleichzeitig im
Vergleich zu molekularem Sauerstoff geringerer Diffusionsgeschwindigkeit innerhalb der Ver-
suchsdauer von 150 h noch kein signifikant korrosiver Einfluss seitens des Substratwerkstoffs
stattfindet. Die bei pg,o oberhalb von 311,5 mbar zu beobachtende erhohte Oxidationsrate
hingegen wird auf die Bildung von Silizium-Hydroxid zuriickgefiihrt. Die Umwandlung von

Si0, in Si-Hydroxid erfolgt allgemein iiber die beiden folgenden Reaktionsschritte:

5i0s(s) + HyO(g) = Si(OH )4(g) (7.15)

Si0s(s) + 5 H0(g) = SIO(OH)(g) + 103(0) (7.16)

Allerdings wird die Reaktionsgleichung (7.16) erst bei Temperaturen deutlich oberhalb
von 1300 °C favorisiert [230]. Insbesondere kénnen erhéhte Oxidationsraten im stationdren
Oxidationsstadium nicht auf fliichtige Mo-haltige Spezies zuriickgefithrt werden, da durch
EDS-Analysen kein Nachweis von Molybdén innerhalb der SiOs-BoO3-Schicht méglich ist.

Die bei 1100 °C einsetzende Phasenumwandlung von amorphem SiOs; zu o-SiOs ist als
Ursache fiir erhohte Oxidationsraten vor dem Hintergrund auszuschliefen, dass die Sau-
erstoffdiffusion durch kristallines SiOs im Vergleich zu der amorphen Gitterstruktur um
ein Vielfaches geringer ist [119]. In diesem Zusammenhang ist allerdings auch davon aus-
zugehen, dass unter thermoyzklischen Versuchsbedingungen erhohter Materialverlust durch
Abplatzungen von der Oxidschicht zu erwarten ist [215].
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8 Modellierung und Simulation der
inneren Oxidation

In diesem Abschnitt wird ein im Rahmen dieser Arbeit entwickeltes Simulationmodell zur
Beschreibung der stationéren, diffusionskontrollierten Oxidation am Beispiel der Legierung
Mo-9Si-8B-1Zr unter gleichzeitiger Beriicksichtigung des lokalen thermodynamischen Gleich-
gewichtes vorgestellt. Die Implementierung des Modells in eine Finite-Elemente-Simulations-
umgebung wurde im Rahmen einer Kooperation mit dem Max-Planck-Institut fiir Eisenfor-
schung (MPIE) in Diisseldorf durchgefiihrt und hat ihre historischen Wurzeln in der Rech-
ner gestiitzten Beschreibung von Diffusionsprozessen mit Phasenumwandlung unter Bildung
von Ausscheidungen zunéchst von Aufkohlungsprozessen an Stéhlen, der inneren Nitrierung
von Nickelbasis-Legierungen und der inneren Oxidation von Chromstahlen am Institut fiir
Werkstofftechnik der Universitit Siegen. Die modellméfige Beschreibung fand in diesem Zu-
sammenhang unter Verwendung einer Finiten-Differenzen-Technik zur numerischen Losung
der Diffusionsgleichung unter Einbindung der thermodynamischen Subroutine ChemApp!
in Form des Computerprogramms InCorr statt [205, 233, 234].

Innerhalb von InCorr wird die Legierungsmikrostruktur der Korngrenzen zweidimensio-
nal und idealisiert in Form rechteckiger Flachen abgebildet. Da die Ergebnisse der vorange-
gangenen Kapitel gezeigt haben, dass im Rahmen des Oxidationsverhaltens von Mo-Si-B-
Legierungen die Legierungsmikrostruktur ein Oxidationsraten bestimmender Einflussfaktor
ist und vor dem Hintergrund, dass die unterschiedlichen Phasen im Oxidationsprozess in-
dividuelle Eigenschaften zeigen, soll die Simulation innerer Oxidationsvorgénge explizit die
Legierungsmikrostruktur beriicksichtigen.

Zu diesem Zweck bietet sich die Finite-Elemente-Methode an, die es ermdglicht, kom-
plexe Geometrien in hoher Ubereinstimmung mit dem real hochaufgelosten Abbild einer
Mikrostruktur fiir den zwei- oder dreidimensionalen Fall zu betrachten. Im Rahmen dieser
Arbeit soll zu diesem Zweck die kommerziell erhéltliche FEM-Software COMSOL Multiphy-
sics 3.5a? als Basis zur Diskretisierung der Mikrostruktur und Losen der Diffusionsgleichung
zum Finsatz kommen. Die Berticksichtigung der Gleichgewichtsthermodynamik findet in zu
InCorr dhnlicher Weise statt.

Die Simulation der inneren Oxidation von Mo-Si-B-Legierungen ist von zusétzlicher prak-
tischer Bedeutung im Hinblick auf eine Abschétzung der Lebensdauer der Legierung bzw.

des Bauteils unter Einsatzbedingungen bei 1100 °C und dariiber hinaus. Im Rahmen die-

LGTT-Technologies Herzogenrath, www.gtt-technologies.de/
2COMSOL Multiphysics GmbH, www.comsol.de/
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ses Kapitels werden zwei Kernfragen unter Einsatz von Simulationswerkzeugen und unter
Berticksichtigung der experimentellen Erkenntnisse gestellt. Zum Einen wird eine die ex-
perimentelle Seite ergénzende Bewertung des Einflusses der Legierungsmikrostruktur vor-
genommen bzw. eine Abschidtzung vorgenommen, wie sich die einzelnen Phasen wihrend
der inneren Oxidation verhalten. Zum Anderen wird gezielt der Einfluss der Zusammen-
setzung der Borsilikatschicht auf die Diffusionseigenschaften des Sauerstoffs betrachtet. Die
notwendigen Modellvariablen werden im Rahmen der Abbildung der inneren Oxidation aus-
schliefllich aufgrund vorhandener Literaturdaten, d.h. nicht unter Bezugnahme auf eigene

experimentelle Beobachtungen festgelegt.

8.1 Vorbetrachtungen und Modellannahmen

Innerhalb dieses Abschnitts werden die fiir die Implementierung der inneren Oxidation
in das Simulationsmodell relevanten chemisch-metallphysikalischen Randbedingungen un-
ter Bezugnahme auf den aktuellen Stand der Literatur identifiziert. Unter Einbeziehung
der durch eigene Untersuchungen innerhalb dieser Arbeit erzielten Ergebnisse ist zwischen
reaktions- und diffusionskontrollierten Vorgéngen zu unterscheiden, die im stationdren Oxi-
dationsstadium nicht vollstdndig voneinander getrennt werden kénnen. So ist im stationéren
Oxidationsstadium anzunehmen, dass Verdampfungsprozesse durch Freisetzung von B,Og3
und Diffusionsprozesse, d.h. Bildung von Ausscheidungen, simultan stattfinden, wie im Fol-

genden fiir eine Temperatur von 1100 °C gezeigt wird.

Rahmenbedingungen unter Beriicksichtigung des Standes der Literatur

Abbildung 8.1 auf der ndchsten Seite zeigt die flichenbezogene Verdampfungsrate von BoO3
in Form einer Arrhenius-Darstellung. Grundsétzlich ist festzustellen, dass bei Temperatu-
ren oberhalb von 800 °C mit zunehmender Temperatur die Verdampfungsrate exponen-
tiell ansteigt, wie die von COFER et al. entnommenen und extrapolierten Daten zeigen
[166]. Bei 1100 °C tritt so bereits eine mittlere Verdampfungsrate von 1 mg-cm2-h'! auf.
In grober Nédherung bedeutet dieser Umstand, dass eine Probe mit einer durchschnittli-
chen Oberfliche von 1,5 cm? bei einer anfinglichen Zusammensetzung der Borsilikatschicht
von 33% By03 (p = 1,83 g-em™) und einer Dicke der Borsilikatschicht von konstant 12 um
(V ~ 1,810 cm?), d.h. mit einem Masseanteil des BoO3 von 1,1 mg, bereits innerhalb von

einer Stunde in oxidierender Umgebung nahezu vollstdndig an BoO3 verarmt.
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Abbildung 8.1: Arrhenius-Darstellung der theoretischen Verdampfungsrate von BsOj3 in
Luft [166].

Demgegeniiber zeigt Abbildung 8.2 den Einfluss von B;O3 auf den Sauerstoffselbstdiffusi-
onskoeffizienten (gleichermafen ionische und molekulare Diffusion berticksichtigt) in amor-
phem SiOs in Form einer Arrhenius-Darstellung. So bewirkt bereits eine geringe ByOs-
Konzentration von 1 mol% eine um vier Grokenordnungen beschleunigte Diffusion inner-
halb der Glasschicht. Bei weiterer Erhohung iiber 1 mol% hinaus zeigt sich der Einfluss
auf die Sauerstoffdiffusionsrate wesentlich unempfindlicher. Insofern ist davon auszugehen,
dass bereits bei geringen Riickstdnden von B,Ojs innerhalb der dufleren Deckschicht einer
Mo-Si-B-Legierung mit einer zur Sauerstoffdiffusion in reinem SiO, deutlich abweichenden

Diffusionsrate zu rechnen ist.
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Abbildung 8.2: Arrhenius-Darstellung  des  Sauerstoffselbstdiffusionskoeffizienten  in
Si09-B203-Glas (ByO3-Konzentration in mol%) [165].

Neben der Diffusion von Sauerstoff in SiO5-B,Oj3 ist zu einer realitdtsnahen Beschreibung

der inneren Oxidationsvorginge auch die Sauerstoffdiffusionsrate innerhalb der Legierung
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von Interesse. Weiterhin ist davon auszugehen, dass auch Diffusionsvorgéinge der einzelnen
Legierungselemente in die Borsilikatschicht zu beriicksichtigen sind. Allerdings zeigt sich,
dass die Datenbasis hinsichtlich Oxidationsvorgéngen in Molybdénbasis-Legierungen und
Siliziden stark beschrankt ist. Tabelle 8.1 fasst die seitens der Literatur zu entnehmenden
Diffusionsdaten zusammen [69, 235-237].

Untersuchungen zur Bestimmung von Diffusionskoeffizienten in Mo-Si-B-Legierungen exis-
tieren bisher nur in Form der Arbeit von SUPATARAWANICH et al., die jedoch grundsétz-
lich von aus Experimenten gewonnenen effektiven Grofien bezogen auf die in Tabelle 8.1
angegebene Legierungszusammensetzung bei konstanter Temperatur von 1100 °C ausgeht.
Grundsatzlich zeigen die ermittelten Daten jedoch qualitative Effekte, die fiir die Model-
lierung innerhalb dieser Arbeit durchaus von Relevanz sind. Dies betrifft insbesondere die
innere Oxidation von Silizium und Bor unter Auflosung der intermetallischen Phasen im
Zwischenbereich Substrat und Borsilikatschicht. So wurde durch Messung der Konzentra-
tionsprofile mittels Mikrosonde gezeigt, dass die Zwischenschicht weitestgehend durch die
Einwértsdiffusion von Sauerstoff wéchst, wihrend die Auswértsdiffusion von Molybdén und
Silizium bei 1100 °C um mehr als eine Groéfsenordnung geringer ist, insofern seitens des

Schichtwachstums vernachléssigt werden kann [69].

Tabelle 8.1: Interdiffusionskoeffizienten von im Rahmen der Oxidation von Mo-Si-B-
Legierungen relevanter Spezies.

| Volumendiffusion || D bzw. Dy(m?-s!) | Q (kJ-mol?) | Bemerkung | Quelle |
Do D-7,7-101 Mo-13S-13B, 1100 °C | [69]
Do D-8,7-10 Mo-13S-13B, 1100 °C | _[69]
DM D—1,7-10" Mo-13S-13B, 1100 °C | [69]
Do Do—2,8-1072 105,2 [237]
D3> D—2,2-10%° 1100 °C [235]
D3O D—2,0-10"'% > 1200 °C [236]

Das bereits angefiihrte Rechenbeispiel zur Verdampfung von B,Og3 bei 1100 °C zeigt, dass
die Borsilikatschicht bei 1100 °C bereits in kurzer Zeit nahezu zu 100% aus amorphem SiOs
besteht. Grundsétzlich ist allerdings mit einer ebenfalls zu beriicksichtigenden Diffusionsrate
von Bor aus dem Substratwerkstoff in die SiO4-B5O3-Schicht zu rechnen (s. Tabelle 8.1), die
aufgrund der Sensitivitéit gegeniiber Verunreinigungen, im Unterschied zur Auswartsdiffusi-
on von Molybdén, nicht vernachléssigt werden kann.

Hochaufgeloste EDS-Messungen iiber den Querschnitt der Borsilikatdeckschicht haben
gezeigt, dass durchaus auch nach 1000 h Oxidation eine Borkonzentration im Bereich von
1 at.% detektiert werden kann. Diese liegt nicht gleichverteilt tiber der Borsilikatschicht
vor, sondern weist einen Gradienten auf, was bereits in dhnlicher Weise von REZAIE et al.
am Beispiel von ZrB,-SiC-Kompositwerkstoffen nachgewiesen wurde [37]. Im oberflichenna-
hen Bereich bildet sich infolge der Verdampfung von B,Oj3 eine Verarmungszone. Zwischen
Verdampfung von B,O3; und Nachdiffusion stellt sich ein dynamisches Gleichgewicht ein,

welches die Diffusionseigenschaften innerhalb der Borsilikatschicht bestimmt. Es ist daher
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8.1 Vorbetrachtungen und Modellannahmen

davon auszugehen, dass wenngleich die Reaktionskinetik deutlich die Diffusionkinetik tiber-
wiegt, weiterhin ein nachweisbarer Anteil an BoO3 auch nach langen Oxidationszeiten in der
Si05-B203-Schicht bei 1100 °C vorliegt.

Bei der Simulation der inneren Oxidation von Mo-Si-B-Legierungen unter der Bezug-
nahme auf Oxidationsuntersuchungen an MoSi, ist davon auszugehen, dass der Effekt der
Korngrenzoxidation vernachléassigbar ist. Dieser tritt besonders bei polykristallinem MoSis
im , Pesting-Temperaturbereich auf, ermoglicht er doch das Eindringen von Sauerstoff iiber
die Korngrenzen [142]. Diese Feststellung ist ebenfalls in Ubereinstimmung mit den in Ka-
pitel 6 gezeigten TEM-Untersuchungen im Bereich der inneren Oxidationszone. Weiterhin
wird bei den Modellannahmen davon ausgegangen, dass die im Rahmen dieser Arbeit unter-
suchten intermetallischen Silizidphasen aufgrund ihres nahezu stéchiometrischen Ausbaus

eine vernachlédssigbar geringe Sauerstoffloslichkeit aufweisen [238, 239].

Modellannahmen

Aufgrund der Auswertung der Literaturdaten und dem iibereinstimmenden Abgleich ex-
perimenteller Befunde dieser Arbeit werden fiir die Modellierung und Simulation innerer
Oxidationsvorginge am Beispiel der Legierung Mo-9Si-8B-17Zr zusammenfassend folgende

Annahmen getroffen:
e Isotherme und isobare Umgebungsbedingungen (1100 °C, 1 bar) sowie

e diffusionskontrollierter Ablauf aller Prozesse. Die Randbedingung der konstanten Sau-
erstoffkonzentration an der Grenzschicht Borsilikat /Luft ergibt sich aus der maximalen
Sauerstoffloslichkeit im Mo(MK).

e Die SiO5-B5O3-Deckschicht zu Anfang der Oxidation ist entsprechend des lokalen ther-
modynamischen Gleichgewichtes sauerstoffgesattigt,

e die B,O3-Konzentration innerhalb der Borsilikatschicht liegt statisch gleichverteilt und

zeitlich konstant vor sowie

e Vernachlassigung der chemischen Diffusion und der Selbstdiffusion von Molybdén,
Silizium und Bor im Substratwerkstoff und innerhalb der Borsilikatschicht,

e die Dicke der SiO5-B50O3-Schicht wird als zeitlich konstant angenommen,
e Vernachlassigung der Sauerstoffioslichkeit in den intermetallischen Phasen und

e Vernachlissigung beschleunigter Korngrenzdiffusionsprozesse bzw. Diffusion durch Aus-

scheidungen.
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8 Modellierung und Simulation der inneren Oxidation

8.2 Implementierung

Zur Implementierung, Diskretisierung und Losung der Diffusionsgleichung wurde die Finite-
Elemente-Methode im Rahmen der Software COMSOL verwendet. Die FEM ist eine beson-
ders flexible Diskretisierungsmethode mit dem Vorteil, dass sie sich fiir beliebig komplexe
Geometrien eignet.

Um aus den kontinuierlichen Gleichungen einen Satz diskreter, algebraischer Gleichungen
zu konstruieren, die sich mit einem Rechner 16sen lassen, wird das betrachtete Gebiet in eine
grofte Anzahl kleiner Teilgebiete, Elemente genannt, zerlegt, die innerhalb dieser Arbeit die
Form von Dreiecken haben.

Die gesuchte Losung wird durch eine Funktion angenéhert, die auf jedem der Elemente
linear verlauft. Ist die Anzahl der Elemente grofs genug, kann man sich auf diese Weise der
wahren Losung sehr gut annédhern. Zwar zeigt die Finite-Differenzen-Technik unter Verwen-
dung eines Crank-Nicholson-Verfahrens eine dhnlich hohe mathematische Stabilitdt und ist
eine gute Naherung der realen Losung, seitens der Abbildung sind jedoch streng genommen
nur rechteckige Strukturen moglich [113, 205, 240].

ModellmaRige Behandlung der Oxidationskinetik und -thermodynamik

Die zeitabhéngige Diffusion der mobilen Komponenten iiber die Mikrostruktur wird in Form
einer parabolischen partiellen Differentialgleichung numerisch mittels der in COMSOL be-
reitgestellten Algorithmen (z.B. PARDISO?, UMFPACK?) gelost:
de; (T
- = —div(D3(T)V¢;) (8.1)
Darin bedeuten ¢; die Konzentration der Spezies j in mol-m™, D}(T') der Diffusionskoef-
fizient der Spezies j in Phase i in m?-s™'. Zur Beriicksichtigung der Temperaturabhingigkeit
des Diffusionskoeffizienten wird dieser in Form eines Arrhenius-Ausdrucks dargestellt, sofern

Literaturdaten vorhanden sind:

D(T) = DY 7r (8.2)

Dabei stellt DY; den Frequenzfaktor der diffundierenden Spezies j in Phase i in m?s™
dar und @ die Aktivierungsenergie in J-mol!, 7" die Temperatur in K und R die allgemeine
Gaskonstante (R = 8,314 J-moll-K!). Die Diffusivitiit von Silizium und Bor in Legierung
und Oxidphasen wurde im Vergleich zur Sauerstoffdiffusion als vernachléssigbar klein an-
genommen aufgrund von Schwierigkeiten bei der modellméfigen Umsetzung, die eine sich
permanent bewegende Grenzfliche einfordert. Die Diffusionsrate dieser Elemente wird in
guter Ubereinstimmung mit den experimentellen Ergebnissen bei 1100 °C gleich Null ge-
setzt. Oxide verhalten sich, wenn einmal gebildet, immobil. Weiterhin wird die Anwesenheit

einer bereits existierenden deckenden Borsilikatschicht vorausgesetzt.

3PARDISO Solver Project, www.pardiso-project.org/
4University of Florida, www.cise.ufl.edu/research /sparse/umfpack/
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8.2 Implementierung

Um Ausscheidungsreaktionen zu beriicksichtigen, werden die berechneten Konzentratio-
nen nach jedem Diffusionsschritt mittels eines Software-Links der thermodynamischen Sub-
routine ChemApp iibergeben. Diese berechnet in Abhéngigkeit von Temperatur und Druck
die Konzentrationen der beteiligten Spezies im lokalen thermodynamischen Gleichgewicht
geméifs Gleichung (3.4). Fiir den Fall stabiler Ausscheidungen werden die aus dem vorherigen
Diffusionsschritt erhaltenen Konzentrationen entsprechend korrigiert und fiir den néchsten
Schritt beriicksichtigt.

Die Diffusions- und thermodynamischen Gleichgewichtsberechnungen werden pro Zeit-
intervall fiir alle Orte durchgefiihrt, wobei jeweils die Konzentrationen des vorangegange-
nen Zeitschritts die Berechnungsgrundlage bilden. ChemApp basiert auf der CALPHAD-
Methode zur mathematischen Beschreibung der GiBBSschen freien Enthalpie. Die thermo-
dynamischen Eigenschaften innerhalb der Phasen werden iiber eine Vielzahl an Modellen der
idealen und nicht-idealen Lésung abgeschétzt, die bereits in anderen Arbeiten ausfiihrlich
diskutiert wurden [205, 234, 241].

Abschatzung der Oxidationsrate in den intermetallischen Phasen

Vor der Implementierung der realen Mikrostruktur als wesentlicher, das Oxidationsverhal-
ten beeinflussender, Faktor soll eine Abschitzung vorgenommen werden, inwieweit das Oxi-
dationsverhalten der intermetallischen Phasen MosSi und T2 durch eine variable B5Os-
Konzentration innerhalb der SiO,-B5O3-Schicht bzw. der Schichtdicke im Allgemeinen be-
einflusst wird. Die notwendigen Diffusionskoeffizienten von Sauerstoff durch die Borsilikat-
schicht mit unterschiedlichen B;O3-Konzentrationen wurden aus den Daten in Abbildung 8.2
auf Seite 145 linear interpoliert.

Bezogen auf eine Dicke der dufseren Borsiliktaschicht von 12 um, was den tatsachlichen
experimentellen Messdaten entspricht, zeigt Abbildung 8.3 auf der néichsten Seite den Fort-
schritt der Oxidationsfront als Funktion der Zeit fiir eine vollstindig aus SiOy bestehende
Deckschicht bis zu einer BoO3s-Konzentration von 1 at.%. Geht man von den im vorherigen
Abschnitt getroffenen Modellannahmen aus, fiihrt dies bei einer B,O3-Konzentration der
Borsiliktaschicht von 1 at.% bereits nach 1000 h Oxidation bei 1100 °C zu einer um den
Faktor Sieben hoheren Oxidationstiefe innerhalb der MosSi-Phase.
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Abbildung 8.3: Simulation des Fortschritts der Oxidationsfront in Mo3Si als Funktion der
parabolischen Oxidationszeit bei verschiedenen B,Os-Konzentrationen.

Dieser Zusammenhang ist in Abbildung 8.4 (links) fiir eine fixe Borsilikatschichtdicke
von 12 um nach 1000 h Oxidation bei 1100 °C als Funktion der B,Os-Konzentration fiir
beide intermetallische Phasen dargestellt. Grundsétzlich gestalten sich die Berechnungser-
gebnisse fiir die T2-Phase dhnlich. Diese weisen nur eine etwas geringere Oxidationstiefe
auf in Folge der fiir die Reaktion mit Sauerstoff zur Verfiigung stehenden héheren Silizium-
bzw. Borkonzentration. Um den Einfluss einer variablen Dicke der duferen Borsilikatschicht
darzustellen, zeigt Abbildung 8.4 (rechts) den Forschritt der Oxidationsfront in der MosSi-
Phase nach 1000 h als Funktion der Borsilikatschichtdicke unter Beriicksichtigung der BoO3-
Konzentration. Mit Ausnahme einer B,O3-Konzentration von 0,25 at.% ist der Einfluss der

Deckschicht jedoch relativ gering ausgepragt.
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Abbildung 8.4: Simulation des Fortschritts der Oxidationsfront nach 1000 h fiir Mo3Si und
T2 als Funktion der BoO3-Konzentration (links) und Fortschritt der Oxida-
tionsfront nach 1000 h fiir Mo3Si als Funktion der Borsilikatschichtdicke fiir
variable BoO3s-Konzentrationen (rechts).
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8.2 Implementierung

Segmentierung und Implementierung der realen Mikrostruktur

Die Implementierung der realen Mikrostruktur in COMSOL verlauft in mehreren Schritten.
Von der Legierung Mo-9Si-8B-17r wird ein reprisentativer Mikrostrukturausschnitt mittels
REM ausgewéhlt (s. Abbildung 8.5 (links)). Fiir die Simulationsrechnungen wurde eine
Fliache der Geometrie von 150 ym in Richtung der voranschreitenden Oxidationsfront und
40 pm Breite angenommen. Uber die Grauwerte der drei Phasen Mo(MK)-Mo3Si-T2 im
BSE-Kontrast werden die jeweiligen Phasengrenzen ermittelt.

Die Segmentierung der Phasen wird mittels des Vektorgrafikprogramms Illustrator® durch-
gefiihrt (s. Abbildung 8.5 (rechts)). Dieses bietet die Moglichkeit des Datenexportes in ein fiir
COMSOL lesbares Format. Fiir die Simulation wird angenommen, dass die Phasengrenzen
wahrend der Oxidation statisch bleiben und im Bereich der nicht-oxidierten Mikrostruktur
keine Vorginge stattfinden. Nach dem Import des Geometrieobjekts werden in COMSOL
den einzelnen Geometrieobjekten thermodynamische und kinetische Eigenschaften in Form
von Phasen mit ihren notwendigen Randbedingungen zugewiesen. Fiir die Geometrieobjekte

gelten grundsétzlich periodische Randbedingungen.

Abbildung 8.5: Reale REM-Mikrostruktur im BSE-Kontrast (links) und Abbild der segmen-
tierten Phasengrenzen der Legierung Mo-9Si-8B-1Zr (rechts).

Diskretisierung der Mikrostruktur

Abbildung 8.6 auf der néchsten Seite zeigt einen Ausschnitt der Mikrostruktur mit einer
Detailansicht der beteiligten Phasen, durch die ein FEM-Gitter generiert wurde. Fiir die
repréasentative Geometrie besteht dieses aus 220.000 Gitterpunkten. Das Ergebnis der Simu-
lationsrechnungen wird in Form einer 2D-Konzentrationskarte der Verteilung der einzelnen
Phasen dargestellt, &hnlich der Ansicht eines REM-Querschliffs. Damit ist die Moglichkeit
gegeben, zweidimensionale Darstellungen zur Bewertung des Einflusses der Mikrostruktur

und der Phasenverteilung zu simulieren.

5Adobe Systems Incorporated, www.adobe.com
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8 Modellierung und Simulation der inneren Oxidation

Abbildung 8.6: FEM-Gitter durch Mikrostruktur (links) mit Detailansicht (rechts).

8.3 Simulation vor dem Hintergrund experimenteller

Ergebnisse

Nachfolgend sind die 2D-Simulationsergebnisse unter Beriicksichtigung der realen Mikro-
struktur aus Mo(MK)-Mo3Si-T2 in Form des représentativen Mikrostrukturausschnittes
(s. Abbildung 8.6) und unter der Annahme einer vor Simulationsbeginn vorhandenen 12 ym
dicken SiO4-B5O3-Schicht dargestellt. Dazu ist anzumerken, dass die Darstellungsweise nicht
der tatsédchlichen lokalen Verteilung der Oxidpartikel entspricht. Diese liegen in der Realitét
in Form feiner Ausscheidungen in der Zone der inneren Oxidation vor (s. Abbildung 6.10
auf Seite 90). Dieser Umstand kann mit der hier verwendeten Simulationsmethodik nicht
beriicksichtigt werden. Die nachfolgend dargestellten farblichen Verlaufe entsprechen einer
mittleren Konzentration der Oxide SiO, und B50O3. Ein Wert von Eins stellt demnach den
Maximalwert dar.

In Abbildung 8.7 auf der néchsten Seite ist fiir eine Zeit von 1000 h der Einfluss der Bo,O3-
Gleichgewichtskonzentration in der Borsilikatschicht in Form eines 2D-Konzentrationsprofiles
dargestellt. Dieses verdeutlicht den Einfluss der B,O3-Gleichgewichtskonzentration in der
auleren SiO,-ByO3-Schicht in anschaulicher Weise. Neben einer zu 100% aus amorphem
Si0y bestehenden Deckschicht wurden unterschiedliche Gleichgewichtskonzentrationen be-
riicksichtigt. Bereits die relativ geringe B,Os-Konzentration von 0,25 at.% bewirkt einen
Anstieg der Ausscheidungstiefe um den Faktor Vier. Dieses zeigt in sehr guter Uberein-
stimmung mit experimentellen Daten den Einfluss der Mikrostruktur und der parallel zur
Oberflache verlaufenden Zone der inneren Oxidation. Die intermetallischen Phasen fiihren zu
deutlich verminderter Oxidationstiefe, agieren demnach in Form einer Blockade. Die in Ab-
bildung 8.8 auf der néchsten Seite dargestellten Simulationsergebnisse zeigen bei konstanter
B, 03-Gleichgewichtskonzentration von 0,5% den zeitlichen Fortschritt der Ausscheidungs-
front der inneren Oxidationszone unter Annahme parabolischer Oxidationskinetik bei sehr

guter Ubereinstimmung mit experimentell ermittelten Werten.
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Abbildung 8.7: Simulation der relativen Verteilung von SiO, und B,O3 unter der Voraus-
setzung einer Schichtdicke von 12 um bei 1100 °C/1000 h als Funktion der

B,03-Konzentration (die Werte des Mafsstabsbalken zeigen die normalisierte
Verteilung der Phasen SiOy + ByO3 bezogen auf den Maximalwert).
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Abbildung 8.8: Simulation der relativen Verteilung von SiO, und B,O3 unter der Vorausset-
zung einer dufseren Schichtdicke von 12 ym bei 1100 °C/B;0O3-Konzentration
von 0,5 mol% als Funktion der Zeit (Mafstabsbalken wie Abbildung 8.7).
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9 Zusammenfassende Diskussion

Aufgrund der Vielzahl verschiedenartiger Untersuchungen werden die wesentlichen Beob-
achtungen und Erkenntnisse zusammenfassend diskutiert. Dabei wird eine Unterscheidung
hinsichtlich grundlegender Oxidationsmechanismen, die im Rahmen dieser Arbeit vorge-
schlagen bzw. diskutiert wurden und dem Einfluss zusétzlicher Legierungselemente auf das
Oxidationsverhalten ternarer Mo-Si-B-Legierungen getroffen. Die Oxidationsmechanismen
hangen im Wesentlichen von der Legierungsmikrostruktur und Phasenverteilung, der Tem-
peratur, dem individuellen Beitrag der Phasen und Legierungselemente sowie der Umge-
bungsatmosphére ab. Der inneren Oxidation von Silizium und Bor kommt eine zusétzliche
wesentliche Bedeutung zu, die durch numerische Simulation abgebildet wird.

9.1 Oxidationsmechanismen terndrer Mo-Si-B-Legierungen

Einfluss der Legierungsmikrostruktur und Phasenverteilung

Mechanistische Untersuchungen an drei Mo-Si-B-Legierungen mit variabler Konzentration
der Legierungselemente Silizium und Bor im terndren Phasengebiet Mo(MK)-Mo3Si-T2 zei-
gen eine sehr gute Oxidationsbestdndigkeit im Temperaturbereich von 1000-1300 °C, die
im hohen Mafse von Mikrostruktur und Phasenverteilung abhéngt. Sofern der Anteil der
Mo(MK)-Phase 50 vol.% nicht tibersteigt, ist Passivierung bis 1300 °C moglich. Die Schutz-
wirkung beruht auf der Ausbildung einer Borsilikatglasschicht, die sich unter Verdampfung
von Matrix-Molybdén in Form von MoOg flachig auf der Oberflache ausbildet. Dieser mit
einem anfénglichen erhohten Masseverlust verbundene Prozess ist notwendig, um zwischen
SiO, und B,03 die Bildung der SiO5-B,O3-Oberflachenschicht zu ermdoglichen.
Wesentliches Kriterium bei der Schichtausbildung ist die Versiegelung der Oberflache in-
nerhalb der ersten Minuten. Dabei nehmen die intermetallischen Phasen eine Schliisselrolle
durch Aufbau einer Barriere und Bereitstellung von Silizium und Bor ein. Verdampfung von
MoOj3 kann in Folge der diffusionsdichten Deckschicht nicht in das Substratmaterial voran-
schreiten und beschrinkt sich auf einen oberflichennahen Prozess. Am Beispiel der Legie-
rung Mo-6Si-5B mit kontinuierlicher Mo(MK)-Matrix und weitlaufigen Absténden zwischen
den intermetallischen Phasen fiihrt eine mangelnde Blockadewirkung bei sehr hohen Tempe-
raturen zur Bildung permanenter Eintrittskanéle in das Substratmaterial (s. Abbildung 5.9
auf Seite 72) [148|. Passivierung ist in dieser Situation auch mit zunehmender Oxidations-
zeit nicht mehr moglich, da der hohe Dampfdruck von MoOj fliachige Borsilikatverglasung
unterbindet. Ahnliches zeigt sich bei Oxidation der Legierung Mo-9Si-8B-1Zr (s. Kapitel 6,
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Abbildung 6.5 auf Seite 84). Hier fiihrt die monoklin-tetragonal Phasenumwandlung bei
1300 °C in den ersten Minuten zur Bildung von Rissen und Mikrokratern, die im weiteren
Verlauf nicht verschlossen werden. Stattdessen erfolgt ungehindert Verdampfung von MoOs3
aus dem Substratkern. In diesem Zusammenhang nimmt die Verdampfung von B5O3 eine
wichtige Funktion ein, wie im weiteren Verlauf dieser zusammenfassenden Diskussion noch
gezeigt.

Das Ausmafs des anfanglichen Masseverlusts und der Oxidationsraten wiahrend stationédrer
Oxidation verringert sich mit zunehmendem Anteil an intermetallischen Phasen in der Legie-
rung (s. Abbildung 5.2 auf Seite 60), was {iber eine Steigerung der Si- und B-Konzentration
in der Legierung moglich ist. Dieser Effekt wird jedoch auch bei gleicher Grundlegierungszu-
sammensetzung iiber eine feinere Verteilung der Phasen innerhalb der Mikrostruktur erzielt.
Der Vergleich des Oxidationsverhaltens der Legierungen Mo-9Si-8B und Mo-9Si-8B-1Zr zeigt
fiir die Zr-haltige Legierung bei Temperaturen von 1000-1100 °C einen um den Faktor 2-3
verminderten anfinglichen Masseverlust. Dabei ist die Verteilung der Phasen von Relevanz.
Da die Absténde zwischen den Phasen relativ gesehen kleiner sind, wird die flichendeckende
Bildung der SiO5-B5O3-Schicht schneller abgeschlossen (s. Abbildung 6.12 auf Seite 93). In
diesem Zusammenhang ist die Pulvermetallurgie als Prozessroute der Schmelzmetallurgie
aufgrund der weitaus feineren Phasenverteilung zu bevorzugen. Ohne zusétzliche Nachbe-
handlungsschritte, wie beispielsweise einer Helium-Rascherstarrung fiihrt eine grobphasige
schmelzmetallurgische Mikrostruktur bei vergleichbaren Legierungszusammensetzungen zu

grofserem anfanglichen Masseverlust und héheren Oxidationsraten.

Einfluss der Temperatur

Die systematische Untersuchung des Temperatureinflusses am Beispiel der Legierung Mo-
9Si-8B zeigt die Sensitivitit des Legierungssystems gegeniiber diesem Einflussfaktor. Von
750 °C bis unterhalb von 1000 °C dominiert die reaktionskontrollierte ,katastrophale Oxi-
dation®. Ausschlieklich bei 1000 °C bis 1300 °C tritt stationdres Verhalten mit geringen
Oxidationsraten ein. Temperaturen um 820 °C bilden den Ubergangsbereich beider Oxida-
tionsstadien.

Der Bereich erhohter Temperaturen ist gepréigt von der konkurrierenden Bildung von
SiO, und MoOs3. Bei 750 °C wéchst SiO, mit langsamer Rate, wihrend oberflachliche Ver-
dampfung von MoOj3 zwar zu dauerhaftem Masseverlust fiihrt, die notwendige vollstandige
Entfernung von der Oberfliache aber nicht moglich ist. Die trage Oxidationskinetik von SiOq
bei erhohten Temperaturen wurde durch Versuche unter sehr niedrigem Sauerstoffpartial-
druck nachgewiesen und fithrten ausschlieflich zu innerer Oxidation von Silizium und Bor.
In Konsequenz bildet sich ein schwammartiges nicht-schiitzendes Oxidgemisch aus SiOs,
B503 und MoOs.

Dauerhafter Sauerstoffzutritt begiinstigt gleichzeitig die kontinuierliche Bildung fliichtiger
Oxide. Mit dem Ubergang von MoOs in den schmelzfliissigen Zustand oberhalb von 795 °C
steigt die Verdampfungsrate erheblich und ermdoglicht die Ausbildung einer unabhéngigen,
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jedoch unvollstindig geschlossenen Borsilikatschicht [138]. MoOg3 verdampft {iber die offen-
liegenden Bereiche kontinuierlich, wahrend unterhalb der Borsilikatschicht Volumenexpan-
sion von MoO, zu Abplatzungen mit Rissbildung fithrt. Der beschriebene Vorgang zeigt
Ahnlichkeit zum in der Literatur als ,Pesting® beschriebenen Angriff und Zersetzung der
Korngrenzen, beispielsweise bei MoSis, wenngleich beide Phdnomene unterschiedliche Ursa-
chen haben. So fithren beim klassischen ,Pesting” Defekte in Form von Rissen im Grundma-
terial, bei den untersuchten Mo-Si-B-Legierungen mangelnde Deckung der Borsilikatschicht
zu dauerhaftem Materialverlust (s. Abbildung 5.3 auf Seite 61). Ein wie beim ,Pesting”* zu
beobachtender Angriff auf die Korngrenzen wurde nicht festgestellt. So findet lediglich bei
sehr hohen Temperaturen unter Anwesenheit einer wirksamen Schutzschicht innere Oxida-
tion statt, dessen Ursache nachfolgend besprochen wird. Oberhalb von 1000 °C ermoglicht
die rasche Verdampfung von MoOj3 unter Unterstiitzung kurzzeitig verringerter Viskositéat
des Borsilikatglases durch B,O3 eine flichendeckende Ausbildung der Borsilikatschicht. Die
beschleunigte Reaktionskinetik zu Anfang der Oxidation ist demnach eine notwendige Be-

dingung fiir deren Ausbildung.

Individueller Einfluss der Phasen und Legierungselemente

Die am Oxidationsprozess beteiligten Phasen partizipieren unterschiedlichst an der Ge-
samtreaktion. Die Mo(MK)-Phase zeigt aufgrund mangelhafter Loslichkeit der Elemente
Silizium und Bor keine intrinsische Oxidationsbestdndigkeit bei den untersuchten Tempe-
raturen. Die MosSi-Phase dient als Siliziumreservoir, verfiigt jedoch im einphasigen Zu-
stand unterhalb von 1450 °C iiber keinen Schutzcharakter aufgrund einer hochporosen
SiOo-Schicht [135, 148|. Versuche bei niedrigen po, zeigen, dass im Besonderen durch Ver-
dampfen von B,O3 und verlangsamter Reaktionskinetik die SiOs-BoO3-Schicht im Mo-Si-
B-Legierungssystem ebenfalls pordser Natur ist. Unter diesen Umstédnden verhalt sich die
T2-Phase ahnlich der unterhalb 1450 °C nicht oxidationsbestéindigen MosSiz- bzw. auch
MogsSi-Phase [21]|. Die T2-Phase nimmt demnach seitens der Oxidationsbestandigkeit in
Luft die zentrale Funktion im Legierungssystem ein, da ohne den Beitrag des temporar
Viskositat reduzierenden B,Oj3 keine flichendeckende Schutzschichtbildung erfolgt.

Der fiir die Schichtausbildung begiinstigende Effekt durch B,Oj3 ist nur im Anfangssta-
dium der Oxidation bei Temperaturen oberhalb von 820 °C von Nutzen, da die erhoh-
te ByOs-Konzentration die Sauerstoffdiffusion durch die Borsilikatschicht begiinstigt, in-
sofern erhohte innere Oxidation von Silizium und Bor bewirkt. Dies wurde durch Simu-
lation mit unterschiedlichen B;Oj3-Schichtkonzentrationen bestétigt. Seitens der durch die
Si05-B203-Schicht definierten thermodynamischen Eigenschaften ist die Sauerstoffaktivi-
tat an der Grenzflache Substrat/innere Oxidation im Vergleich zu reinem SiO, weiterhin
ausreichend hoch, um Silizium und Bor selektiv zu oxidieren. Ein durch B;O3 verdndertes
Phasengleichgewicht mit erhdhten Diffusionsraten dufsert sich in besonderer Weise nach ei-
ner Voroxidation bei 1300 °C. Unter diesen Ausgangsbedingungen ist zunéchst von einer
B2Os-freien Deckschicht auszugehen [23, 166]. Wird die voroxidierte Probe Temperaturen
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um 820 °C ausgesetzt, kommt es zu erneuter Anreicherung von B5O3 in SiOs mit erhohter
Sauerstoffdiffusionsrate, was die Schéadigung der Schicht durch dauerhaft reduzierte Viskosi-
tat zur Folge hat [242]. Fiir die untersuchten Legierungen ist eine Oxidationsbesténdigkeit im
Bereich von 820 °C offensichtlich nur mittels zusétzlicher Diffusionssperrschichten méoglich
[168]. Die Diffusion von Silizium hingegen ist bei Temperaturen unterhalb von 1300 °C zu
vernachlassigen. Erst bei 1300 °C fiihrt diese durch Reaktion an der Grenzschicht SiOs-BoO3-
Schicht /innere Oxidation zu einem geméfs parabolischer Oxidationskinetik voranschreiten-

den Dickenwachstum, was fiir die Oxidationsbesténdigkeit zu keinem negativen Effekten

fihrt.

Innere Oxidation - modellmadRige Beschreibung

Die Simulation der inneren Oxidation stellt einen Spezialfall des Oxidationsverhaltens ter-
narer Mo-Si-B-Legierungen dar. Die wesentliche Feststellung der durch FEM-Simulation
erzielten Ergebnisse ist der Nachweis, dass bereits geringste Mengen an B,O3 in der Bor-
silikatschicht die Diffusionseigenschaften von Sauerstoff signifikant verdndern, was in sehr
guter Ubereinstimmung mit den experimentellen Beobachtungen ist.

Die Ursache fiir die ausgepréagte innere Oxidation bei Mo-Si-B-Legierungen wird demnach
auf den Gehalt an B5O3 in der Glasschicht zuriickgefiihrt. Grundsétzlich stellt die Diffusion
von Bor fiir lange Oxidationszeitraume einen Raten bestimmenden Faktor dar. Da im Zu-
sammenhang mit der Simulation nur eine feste Temperatur von 1100 °C verwendet wurde, ist
unklar, ob die Simulationsergebnisse auf hohere Temperaturen iibertragbar sind. Bei hohe-
ren Temperaturen ist die Siliziumdiffusion zu beriicksichtigen. Dies erfordert eine Anpassung
des Simulationsmodelles. Abschétzungen des Einflusses der SiO5-B5O3-Schichtdicke zeigen,
dass diese einen im Vergleich zur B;O3-Gleichgewichtskonzentration geringeren Einfluss auf
die Tiefe der inneren Oxidation hat.

Abbildung 9.1 auf der néchsten Seite fasst wesentliche Ergebnisse der Simulation der inne-
ren Oxidation bei einer definierten Schichtdicke von 12 um iiber die parabolische Zeit zusam-
men. Im Vergleich zu den experimentellen Ergebnissen zeigt sich eine gute Ubereinstimmung
unter der Voraussetzung einer BoO3-Konzentration von 0,5-0,75%. Innerhalb der ersten 100 h
lasst der experimentelle Verlauf eine Konzentration von 0,75% vermuten, wahrend mit zu-
nehmender Zeit tendenziell eine Konzentration von 0,5% vorzuliegen scheint. Dies kann
Anzeichen fiir eine bei langen Oxidationszeiten geringfiigige BoOs-Abreicherung der Oxid-
schicht sein. Eine Gleichgewichtskonzentration von 0,5% B,Os innerhalb der SiO5-ByOs-
Schicht stellt sich demnach erst nach 100 h ein.
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Abbildung 9.1: Simulation des Fortschritts der Oxidationsfront in Mo-9Si-8B-17Zr bei
1100 °C als Funktion der parabolischen Zeit fiir verschiedene ByOs3-
Konzentrationen und Vergleich zu experimentellen Daten.

Einfluss der Umgebungsatmosphare

Der Einfluss der Umgebungsatmosphére wurde im Rahmen dieser Arbeit an zwei Beispie-
len untersucht: niedrige und sehr niedrige Sauerstoffpartialdriicke sowie ein variabler Was-
serdampfpartialdruck in Luftatmosphéare. Das Oxidationsverhalten ist in beiden Féllen im
Vergleich zu Laborluft deutlich unterschiedlich ausgeprégt. Im Folgenden wird ein zusam-
menfassender Vorschlag der wesentlich giiltigen Oxidationsmechanismen gegeben.
Untersuchungen bei einem Sauerstoffpartialdruck zwischen 10%-10* bar und Temperatu-
ren von 820-1200 °C zeigen durchweg ,katastrophale Oxidation®. Tritt in Laborluft oberhalb
von 1000 °C Masseverlust durch fliichtige Oxide nur innerhalb der ersten Minuten auf,
wahrend die fortwéhrende Oxidation diffusionskontrolliert verlauft, kommt es bei niedrigem
Sauerstoffpartialdruck zu keiner Passivierung der Oberflache. Der Masseverlust des Werk-
stoffes ist fortwéihrend. Als Ausloser diirfen zwei kombinierte Oxidationsmechanismen unter
Bildung einer porosen, nicht-schiitzenden SiOs-Schicht in Betracht gezogen werden. Zum
Einen ist die Verdampfungrate von MoOj3 nicht ausreichend hoch, um zur Schichtbildung
erforderliches SiO5-B,Oj3 zuriickzulassen. Zum Anderen findet gleichzeitig Verdampfung von
B,0O3 mit zu hoher Rate statt, um die Viskositéat der Borsilikatschicht hinreichend positiv zu
beeinflussen. Zusammenfassed aus den Ergebnissen des ersten Teils von Kapitel 7 erscheint
es zweckmaéfig, das Oxidationsverhalten in zwei Phasen zu unterteilen, die schematisch in
Abbildung 9.2 auf Seite 161 zusammengefasst sind. Die Abbildung beinhaltet zusétzlich
die schematische Darstellung des Oxidationsverhaltens von elementarem Molybdén unter
identischen Versuchsbedingungen als Vergleich. Die Reaktionsschritte bzw. relevanten Oxi-

dationsprozesse konnen wie folgt zusammengefasst werden:

159



9 Zusammenfassende Diskussion

Ubergangsstadium (< 1 h):

e Auflésung der intermetallischen Phasen und der dreiphasigen Mikrostruktur, Ausbil-

dung einer diinnen (1-2 ym) Mo-Oxidschicht an der Grenzschicht Substrat/Oxid sowie
e simultane Bildung von SiO5-B,Oj3 iiber die intermetallischen Phasen.
Langzeitstadium (> 1 h):

e Beschleunigte Bildung von fliichtigem MoOj3 und ,katastrophale Oxidation“, kontinu-
ierliche Neubildung von MoO,,

e poroses SiOs wird infolge der Verdampfung von MoO3 und B,Oj3 zuriickgelassen bei
unverminderter Aufzehrung des Substrates.

In dhnlicher Weise wird das Oxidationsverhalten bei Sauerstoffpartialdriicken im Bereich
1019102 bar wie folgt beschrieben. Auch hier erscheint es sinnvoll, zwischen einem Uber-

gangsstadium und einem Langzeitstadium zu unterscheiden.

Ubergangsstadium (< 1 h):

e Beginn der Auflésung der intermetallischen Phasen, innere Oxidation mit Bildung von
Si05-B503-Ausscheidungen durch Sauerstoffdiffusion,

e Bildung von &rtlichen SiO5-ByO3-Tropfen an der Grenzschicht Substrat/Gas.
Langzeitstadium (> 1 h):
e Deutlich sichtbares Voranschreiten der inneren Oxidation,

e Wachstum und Akkumulation von SiOs-BoO3-Tropfen bei unvollsténdiger Benetzung
der Substratoberfliche sowie

e zunehmende Viskositit der duferen SiO5-BoO3-Schicht durch verdampfendes B5Os.
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Abbildung 9.2: Schematische Darstellung des vorgeschlagenen Oxidationsverhaltens von
Molybdin und Mo-9Si-8B-1Zr bei po, = 10%-10 bar und fiir Mo-9Si-8B-1Zr
bei po, = 10719-10!2 bar.

Die bei sehr niedrigem po, auftretende selektive Oxidation von Silizium und Bor fiihrt
bei einer Temperatur von wenigstens 1200 °C zur Bildung einer kontinuierlichen und fremd-
partikelfreien (z.B. in Form von ZrOs-Partikeln bei Oxidation der Legierung Mo-9Si-8B-1Zr
in Luft) SiO9-B3O3-Deckschicht. Diese thermische Vorbehandlung kann in wirksamer Wei-
se in Form einer Voroxidation fiir die nachfolgende Oxidation in Luft eingesetzt werden,
der Masseverlust im Ubergangsstadium reduziert sich auf ein Minimum, wihrend die Deck-
schicht selbst fiir Zr-haltige Legierungen bis zu Temperaturen von 1300 °C dauerhafte Oxi-
dationsbestandigkeit aufweist.

Neben dem Sauerstoffpartialdruck fiihren auch wasserdampthaltige Luftatmosphéaren zu
im Vergleich zu trockener Luft verandertem Oxidationsverhalten. Die Untersuchungen in-
nerhalb dieser Arbeit finden ausschliefslich bei 1100 °C statt. Die in Form des Wasserdampf
freigesetzten OH -Ionen stehen als zusétzliche mit den Legierungselementen konkurrieren-
de Reaktionspartner zur Verfiigung. Durch thermodynamische Berechnungen wurde gezeigt,
dass die Hydroxide im Vergleich zu ihrem oxidischen Partner h6here Dampfdriicke aufweisen.
Da zwischen Dampfruck und Verdampfungsrate eine direkte Beziehung besteht, wird mit

zunehmendem Wasserdampfgehalt eine Zunahme des anfanglichen Masseverlustes beobach-
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9 Zusammenfassende Diskussion

tet. Dies fiihrt gleichsam zur Bildung einer dickeren SiOs-B5O3-Schicht. Da OH -Ionen auch
wahrend der stationdren Oxidation als Reaktionspartner zur Verfiigung stehen, ist in ihnen
die Hauptursache fiir hohe Oxidationsraten in Form von kontinuierlichem Masseverlust zu
sehen.

9.2 Einfluss von Legierungselementen

Im Rahmen der Untersuchungen in dieser Arbeit wurden die zwei dominanten Einflussfak-
toren identifiziert, die Wechselwirkungen im Oxidationsverhalten ternérer Mo-Si-B-Legie-
rungen auslosen. Mikrolegieren mit Konzentrationen < 2 at.% aufert sich in Form einer
Einflussnahme auf die Eigenschaften der SiO,-B5O3-Schicht. Interaktion zwischen Oxiden
durch Makrolegieren mit Chrom und Titan fiihrt insbesondere bei Temperaturen oberhalb
von 1100 °C zu den konkurrierenden Oxiden SiO5-CryOsz und SiO9-Ti0s,.

Veranderungen der Eigenschaften der Borsilikatschicht

Durch ausfiihrliche Untersuchungen zum Oxidationsverhalten der Legierung Mo-9Si-8B-1Zr
und Analyse der Oxidationsprodukte wurde festgestellt, dass Zr-basierte Oxide vornehmlich
innerhalb der SiO,-B5O3-Schicht zu finden sind. Die wesentlichen Ergebnisse der umfang-

reichen Phasenanalysen werden wie folgt zusammengefasst:

e Mit zunehmender Oxidationstemperatur wird nach der Oxidation und Abkiihlung in

Luft ein stetiger Anstieg der Konzentration an ZrSiO, festgestellt,
e die monokline Auspriagung des ZrO, wird bei allen Temperaturen aufgefunden,

e durch schnelle Abkiihlung in fliissigem Ny wird t-ZrO, aufgefunden, was die Bildung

von ZrSiQOy erheblich reduziert,
e der Anteil an ZrSiO4-Phase wird mit zunehmendem Gehalt an t-ZrO, geringer.

Der durch die feinere Mikrostruktur in der Legierung Mo-9Si-8B-17r erzielte Effekt der
schnelleren Passivierung der SiO5-B5O3-Schicht ist vom Effekt der Phasenumwandlung ab-
zugrenzen. Bei der Ausbildung der UFG-Mikrostruktur, die eine Reduzierung des anfangli-
chen Masseverlustes bewirkt, ist ZrOs nur indirekt wihrend der Herstellung beteiligt. Bei
der Oxidation oberhalb von 1150 °C nimmt es eine aktive Funktion in Form der monoklin-
tetragonalen Phasenumwandlung ein. Die Schadigung der Borsilikatschicht wird auf eine
mechanisch induzierte Ursache durch Volumenschwund der ZrOs-Partikel zuriickgefiihrt.
Der unmittelbare Einfluss von ZrSiO,4 innerhalb des Oxidationsverhaltens konnte nicht ein-
deutig nachgewiesen werden. Die bei Temperaturen um 820 °C zu beobachtende und im
Vergleich zur Legierung Mo-9S5i-8B relativ gesehen hohere Oxidationsrate mag allerdings in
der veranderten Viskositéat der SiO5-BoO3-Schicht liegen. Die Viskositét der Borsilikatschicht
kann demnach durch Mikrolegieren gezielt beeinflusst werden, sofern eine ausreichende Frei-

setzung der Mikrolegierungselemente durch Verdampfung der Matrix stattfindet.
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Interaktion und Konkurrenz der Deckoxide

Der Ansatz des Makrolegierens findet unter Voraussetzung konstanter Silizium- und Bor-
konzentration von 9 bzw. 8 at.% statt. Im Zusammenhang mit dem Zulegieren von Chrom
unterschiedlicher Konzentrationen von 5-25 at.% wurden zwei Ursachen fiir verdndertes
Oxidationsverhalten identifiziert. Im kritischen Temperaturbereich von 700-900 °C ist zum
Aufbau einer effektiven Oxidationsbarriere eine Chromkonzentration in der Legierung von
25 at.% notwendig. Diese ist bei Temperaturen unterhalb des Schmelzpunktes von MoOs;
erforderlich, um das ternére Oxid Cry(MoOy); zu bilden. Das Mischoxid bietet ausreichen-
den Schutz bis 820 °C, bei hoheren Temperaturen tritt es in Form von Cr,O3 auf. Eine
hohe Chromkonzentration wirkt sich bei Temperaturen oberhalb von 1100 °C negativ auf
die Oxidationseigenschaften der Legierung aus. Lediglich die Legierung mit 5 at.% Chrom
kann bei 1300 °C dauerhaftem Oxidationsangriff standhalten. SiO5 und CryO3 sind bei sehr
hohen Temperaturen nicht in der Lage, voneinander unabhéngige Oxidschichten zu bilden.
Es kommt zur Ausbildung einer Duplexschicht, deren Matrix vorzugsweise durch CroO3 ge-
bildet wird. Die hohe Diffusionsrate von Chrom begiinstigt lineares Dickenwachstum der
Duplexschicht bei Temperaturen oberhalb von 1100 °C. Das an der Grenzschicht Oxid/Luft
dem Oxidationsangriff durch Sauerstoff ausgesetzte CryO3 wird bei Temperaturen oberhalb
von 1100 °C in Form von CrOj in die Umgebungsatmosphére abtransportiert, was neben
der Verdampfung von MoO3 und B,0j3 zu zusétzlichem Masseverlust fiihrt.

Ein mechanistisch &hnliches Verhalten tritt unter Zulegieren von Titan auf. Am Beispiel
der Legierungszusammensetzung Mo-9Si-8B-35T1i ist ebenfalls die Bildung einer Duplex-
schicht, hier in Form von SiO5-TiO,, zu beobachten. Diese Schicht weist als Matrix TiOq
auf, wihrend SiO, innerhalb der Matrix dispergiert ist. Ahnlich der Diffusion von Chrom
ist auch hier merklich lineares Dickenwachstum der Duplexschicht durch Auswértsdiffusion
von Titan bei Temperaturen oberhalb von 1100-1300 °C zu beobachten. Vergleichsuntersu-
chungen an der Legierung Mo-37Si-40Ti zeigen, dass sie, sofern SiO, innerhalb der Duplex-
schicht die Matrix bildet, auch bei sehr hohen Temperaturen oxidationsbesténdig ist. Auf-
grund des geringen Siliziumgehaltes in der Legierung Mo-9Si-8B-35Ti ist dies offensichtlich
nicht mdglich. Die schematischen Oxidationsmechanismen der Legierungen Mo-37Si-40Ti
und Mo-95i-8B-35Ti sind in Abbildung 9.3 einander gegeniibergestellt. In Zukunft ist daher
eine effektive Moglichkeit aufzuzeigen, unter Beibehaltung optimaler mechanischer Eigen-
schaften eine aus einer SiO,-Matrix bestehende Oxiddeckschicht zu erhalten.

TiO;-Nadeln Substraloberﬂache
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Abbildung 9.3: Schematische Oxidation: Legierungen Mo-37Si-40Ti und Mo-9Si-8B-35Ti.

163



9 Zusammenfassende Diskussion

164



10 Zusammenfassung und Ausblick

Das Ziel der vorliegenden Arbeit war es, das grundlegende Oxidationsverhalten ternérer, me-
chanisch legierter Mo-Si-B-Legierungen im Dreiphasengebiet Mo(MK)-Mo3Si-T2 mechanis-
menorientiert unter Versuchsbedingungen in Luft und unter verdnderten Umgebungsbedin-
gungen bei niedrigen und sehr niedrigen Sauerstoffpartialdriicken und bei unterschiedlichen
Wasserdampfatmosphéren zu charakterisieren. Zur gezielten Beeinflussung des Oxidations-
verhaltens in Luft wurden weiterhin legierungstechnische Mafinahmen durch Mikro- und
Makrolegieren umgesetzt. Abschliefend wurde zur realitdtsnahen Abbildung der experimen-
tellen Beobachtungen ein Simulationsmodell zur Beschreibung innerer Oxidationsvorgénge
in Mo-Si-B-Legierungen entwickelt.

Die Durchfithrung der Arbeit fand im Rahmen der DFG-Forschergruppe 727 - , Beyond
Ni-Base Superalloys® im Teilprojekt ,,Hochtemperaturoxidationsverhalten und Oxidschicht-
stabilitéat statt. Untersuchungen hinsichtlich der Optimierung und Weiterentwicklung der
Oxidationsbestandigkeit fanden in sténdiger Riickkopplung mit der Verbesserung der me-
chanischen Eigenschaften statt. In diesem Zusammenhang konnte zunéchst festgestellt wer-
den, dass eine gleichsam oxidationsbestindige wie mit guten mechanischen Eigenschaften
behaftete Mo-Si-B-Legierung die Zusammensetzung Mo-9Si-8B (at.%) aufweisen sollte. Die
durch die Prozessroute des mechanischen Legierens und der Pulvermetallurgie fiir diese Le-
gierungszusammensetzung realisierbare kontinuierliche Mo(MK)-Matrix bietet ausreichende
Duktilitdt bei hohen Temperaturen, wihrend ein Anteil der intermetallischen Phasen von
50 vol.% in der Lage ist, eine ausreichende Barriere gegen oxidativen Angriff aufzubauen.

Die terndre Legierung Mo-9Si-8B zeigt sehr gute Oxidationsbestédndigkeit durch Aus-
bildung einer deckenden Borsilikatschicht im Temperaturbereich von 1000-1300 °C. Hohere
Temperaturen wurden im Rahmen dieser Arbeit nicht untersucht, wenngleich von einer Pas-
sivschichtbildung bis wenigstens 1400 °C ausgegangen werden kann. Bei niedrigeren Tempe-
raturen im Bereich zwischen 750 °C bis unterhalb von 1000 °C wird in Folge der tragen Oxi-
dationskinetik von Silizium und der Ausbildung konkurrierender Molybdéan-basierter Oxide
keine aureichende Schutzwirkung erzielt. Die teilweise fliichtigen Mo-Oxide begiinstigen den
kontinuierlichen Masseverlust des Probenmateriales.

In Folge der Verbesserung der mechanischen Eigenschaften wurde seitens des Teilprojek-
tes ,,Legierungsentwicklung und mechanische Eigenschaften durch Mikrolegieren mit Zirkon
in Form der Legierung Mo-9Si-8B-1Zr eine Steigerung der Duktilitit erzielt. Das Zulegieren
von Zirkon bewirkt gleichzeitig eine feine Verteilung der Phasen durch eine Verminderung
des mittleren Korndurchmessers des Mo(MK) von 10-15%. Als Konsequenz der feineren

Phasenverteilung wird wihrend des Ubergangsstadiums der Oxidation, welches durch einen
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Masseverlust infolge Verdampfung von MoQOg gepragt ist, die Borsilikatschicht schneller und
unter einem geringeren Masseverlust ausgebildet. Zudem zeigt die Legierung Mo-9Si-8B-17Zr
im Stadium der stationdren Oxidation im direkten Vergleich mit der Legierung Mo-9Si-8B
bei Temperaturen zwischen 1000-1150 °C kleinere Oxidationsraten. Die Legierungszusam-
mensetzung Mo-9Si-8B-17r zeigt insgesamt sehr gute Oxidationsbestandigkeit in diesem
Temperaturbereich. Bei Temperaturen oberhalb von 1100 °C kommt es zu einer Phasenum-
wandlung der in der Legierungsmikrostruktur dispergierten ZrOo-Partikel von monokliner
zu tetragonaler Gitterstruktur. Die Phasenumwandlung bewirkt einen Volumenschwund der
ZrO,y-Partikel und deren Destabilisierung, was eine dauerhafte Schiadigung der Borsilikat-
schicht bereits nach kurzer Oxidationsdauer auslost.

Die Phasenumwandlung wurde effektiv durch Entwicklung einer Methode zur Voroxi-
dation bei sehr niedrigem Sauerstoffpartialdruck unterbunden, die zur Ausbildung einer
kontinuierlichen duferen Borsilikatschicht fiithrt. Da die Verdampfung von MoOg3 durch se-
lektive Oxidation unterdriickt wird, gelangen wéihrend der Borsilikatschichtausbildung keine
durch verdampfendes MoQOj freigesetzten ZrOs-Partikel in die Deckschicht. Anschliefende
Oxidationsversuche in Luft zeigen, dass die unter sehr niedriger Sauerstoffaktivitit voroxi-
dierte Legierung in der Lage ist, einer sauerstoffhaltigen Atmosphére bis wenigstens 1300 °C
dauerhaft widerstehen zu kénnen. Durch die konditionierende Voroxidation wurde die Oxi-
dationsbestandigkeit der Legierung Mo-9Si-8B-1Zr bei Temperaturen oberhalb von 1150 °C
um Grofsenordnungen verbessert.

Grundsatzlich zeigen Versuche zum Mikrolegieren tendenziell, dass Verunreinigungen in
Form von in der Borsilikatschicht resistenten Partikeln Eigenschaften wie Viskositdt und
Diffusivitat dauerhaft verandern kénnen. In Gegensatz zum Viskositit reduzierenden B,Og,
welches bei Temperaturen oberhalb von 1000 °C mit hoher Rate verdampft, insofern zeitlich
begrenzter ist, sind keramikartige Partikel mit hohem Schmelzpunkt dauerhaft in der Schicht
bestéandig.

Die hohe thermodynamische Stabilitdt der Phasen im Mo-Si-B-Legierungssystem und die
nahezu unbegrenzte Mischbarkeit fiir Refraktéir- und Ubergangsmetalle préidestiniert es fiir
legierungstechnische Modifikationen. Versuche durch Legieren mit Chrom haben die Sensi-
tivitdt des Legierungssystems unterstrichen und die Problematik beleuchtet, eine wirksame
fiir eine durchweg iiber den Temperaturbereich von 700-1300 °C hochtemperaturoxidati-
onsbesténdige Legierung mit gleichzeitig guten mechanischen Eigenschaften zu entwickeln.
So wurde gezeigt, dass ausgehend von der Grundlegierungszusammensetzung Mo-9Si-8B
zum Aufbau einer im Temperaturbereich von 750-900 °C schiitzenden, auf Chrom gestiitz-
ten, Oxidschicht eine minimale Cr-Konzentration von 25 at.% erforderlich ist. Geringere
Konzentrationen bewirken eine nur graduelle Steigerung der Oxidationsbestéandigkeit. Sei-
tens der Mikrostruktur fiihrt die hohe Chromkonzentration zu Kornwachstum und dem
Wechsel von einer kontinuierlichen Mischkristallmatrix hin zu einer intermetallischen Ma-
trix. Wird die Legierung Mo-9Si-8B-25Cr Temperaturen von 1300 °C ausgesetzt, kommt es
zur konkurrierenden Bildung von SiOs und CryOs, die in Form einer Duplexschicht linea-
rers Dickenwachstum bewirken. Dieser Effekt wird durch die erhohte Auswértsdiffusion von
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Chrom begiinstigt. Gleichsam kommt es zu ,katastrophaler Oxidation durch Verdampfung
von CryO3 in Form von CrOs. Ein qualitativ dhnlicher Effekt ist in der Literatur auch un-
ter Zulegieren von Aluminium zu beobachten und unterstreicht die hohe Sensitivitdt des
Oxidationsverhaltens im Mo-Si-B-Legierungssystem gegeniiber zusétzlichen Legierungsele-
menten und ihrer Oxide [179, 180]. In Zukunft ist daher auch vermehrt die Option einer
Beschichtungsstrategie in Form von Diffusionssperrschichten zu berticksichtigen.

Durch Implementierung eines Simulationsmodelles wurden wesentliche Fragestellungen
beziiglich der inneren Oxidation diskutiert. Die Ergebnisse zeigen eine sehr gute Uberein-
stimmung mit experimentellen Daten. Zum Einen wurde die hohe Sensitivitdt der Bor-
silikatschicht gegeniiber Sauerstoffdiffusion in Abhéngigkeit von der Schichtdicke und der
B,03-Gleichgewichtskonzentration veranschaulicht, zum Anderen im Simulationsmodell die
dreiphasige Mikrostruktur realitdtsnah abgebildet. So ist auch nach langen Oxidationszeiten
bei sehr hohen Temperaturen durch Auswértsdiffusion von Bor mit Anteilen an B5O3 in-
nerhalb der Deckschicht zu rechnen, die Sauerstoffdiffusion begiinstigen, wahrend die UFG-
Mikrostruktur und die homogene Phasenverteilung zur Ausbildung einer sehr gleichméfigen,
parallel zur Oberflache verlaufenden inneren Oxidationsfront fiihrt.

Es 1aft sich zusammenfassen, dass insbesondere das Simulationsmodell einer kontinuier-
lichen Erweiterung bedarf. So wird in Zukunft die Auswahl an repriasentativen Mikrostruk-
turen ergénzt, um die vorgeschlagenen Oxidationsmechanismen auf Allgemeingiiltigkeit zu
iiberpriifen. Insbesondere die Beriicksichtigung des Abtransports von B,Oj3 iiber Konvekti-
on oder stromende Gase soll implementiert werden, um reale Bedingungen abzubilden. Da
das Simulationsmodell durch Beriicksichtigung der lokalen Gleichgewichtsthermodynamik
Aussagen iiber die in Abhéngigkeit der Umgebungsatmosphére stabilen Spezies ermdoglicht,
ist beispielsweise die einfache Ubertragbarkeit auf Wasserdampfatmosphéren moglich. Ex-
perimentelle Untersuchungen haben gezeigt, dass in diesem Zusammenhang die Bildung
fliichtiger hydroxidischer Spezies zu beriicksichtigen ist, die einen zuséatzlichen Beitrag zum
Masseverlust der Legierungen leisten.

Forschungsbedarf besteht weiterhin in der Bewertung der zyklischen Oxidationseigen-
schaften terniarer Mo-Si-B-Legierungen. Zwar lassen die Eigenschaften niedriger Warmeaus-
dehnungskoeffizienten und hoher Warmeleitfidhigeiten fiir das Legierungssubstrat und die
Borsilikatschicht in Verbindung mit den Selbstheilungseigenschaften der Schutzschicht eine
gute Widerstandsfahigkeit erwarten. Dennoch sollte aufgrund der sproden Natur von SiO,
der Einfluss der Probengeometrie wihrend thermozyklischer Oxidationsversuche beobachtet
werden. Seitens der Literatur besteht weiterhin wenig Information beziiglich des Einflusses
einer systematischen Variation von Silizium und Bor. Zwar lasst ein hoher Borgehalt ei-
ne bei hohen Temperaturen im Anfangsstadium der Oxidation hochfluide Borsilikatschicht
erwarten, wiahrend eine zu geringe Konzentration die nicht-flichige Ausbreitung mit ,kata-
strophaler Oxidation” erwarten ldsst. Es ist jedoch nicht auszuschlieffen, dass jenseits des
Si:B-Verhéltnisses von Eins Verbesserungen denkbar sind.

Die Problematik der Phasenumwandlung der Legierung Mo-9Si-8B-1Zr wurde durch ei-

ne Voroxidation minimiert. Als Alternative zum Mikrolegieren mit Zirkon ist Hafnium in
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10 Zusammentassung und Ausblick

Erwigung zu ziehen. Wéhrend die Eigenschaften beider Elemente vergleichbar sind, liegt
die Temperatur der monoklin-tetragonal Phasenumwandlung fiir HfO, mit 1800 °C deutlich
iiber der von ZrOs.

Die aktuellen Forschungsarbeiten konzentrieren sich vermehrt auf die Substitution von
Molybdén durch Titan. In diesem Zusammenhang wurden erste viel versprechende Unter-
suchungsergebnisse bereits im Rahmen dieser Arbeit vorgestellt. Voruntersuchungen haben
gezeigt, dass innerhalb der Duplexschicht aus Si09-TiO4 die Matrix aus SiOy bestehen muss.
Fiir die bisher untersuchte Legierungszusammensetzung Mo-9Si-8B-35Ti wurde hingegen
innerhalb der Duplexschicht eine TiOs-Matrix identifiziert. Die zukiinftigen Bemiihungen
werden daher in die Richtung gehen, eine Schutzschichtmatrix in Form von SiO, zu erhal-

ten.
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