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1 Motivation und Zielsetzung

Die Erhohung der Effizienz von Gasturbinen ist fiir die notwendige Reduzierung von CO2-Emissionen
aufgrund ihrer zwei Haupteinsatzgebiete von grol3er Bedeutung. Zum einen finden Gasturbinen Anwen-
dung als Strahltriebwerke in der Luftfahrtindustrie (bspw. fiir zivile und militérische Flugzeuge oder
Helikopter) [1, 2]. Der Luftverkehr ist fiir 2 — 3 % der globalen CO»-Emissionen (4 % der européischen
CO.-Emissionen) verantwortlich, wobei der Anteil an anderen schadlichen Emissionen (bspw. NOx oder
Rul}) nochmals hoher liegt [3, 4]. Laut aktuellen Prognosen wéchst das Passagieraufkommen in den
nachsten zwanzig Jahren mit rund 3 — 4 % jahrlich [5-8], was unter sonst gleichbleibenden Bedingungen
hohere CO.-Emissionen nach sich ziehen wiirde.

Zum anderen werden Gasturbinen in Gaskraftwerken und sogenannten Gas- und Dampf-Kombikraftwer-
ken zur Umwandlung von chemischer Energie in elektrische Energie genutzt [1, 2]. Im Jahr 2021 lag
der Anteil von Erdgas am weltweiten Strommix bei rund 23 % [9]. Die Internationale Energieagentur
(engl. International Energy Agency, IEA) geht trotz des zunehmenden Anteils an erneuerbaren Energie-
systemen von einem weltweit gleichbleibenden Anteil von Erdgas bis zum Jahr 2050 aus [9]. Die ame-
rikanische U.S. Energy Information Administration (EIA) prognostiziert sogar in der Mehrzahl ihrer Zu-
kunftsszenarien einen steigenden Anteil von Erdgas am amerikanischen Energiemix [10]. Gaskraftwerke
und mit ihnen Gasturbinen spielen somit eine wichtige Rolle fiir die gegenwartige und zukiinftige Ener-
gieversorgung [1, 9]. Zu den Vorteilen von Gaskraftwerken zdhlen Brennstoff-Flexibilitit, eine schnelle
Bereitstellung der Energieversorgung aufgrund einer kurzen Startzeit und eine regelbare Leistung, was
dazu beitragen kann, Fluktuationen in der Energieeinspeisung der erneuerbaren Energietrdger auszu-
gleichen und Versorgungsicherheit zu gewéhrleisten [2, 9, 11].

Zusammengefasst stellt die Erhohung der Effizienz von Gasturbinen und die damit einhergehende Re-
duzierung des Treibstoffverbrauchs eine Moglichkeit dar, die CO.-Emissionen im Flugverkehr und der
Energieversorgung zu reduzieren und zuséatzlich deren Wirtschaftlichkeit zu erh6hen. Der Wirkungsgrad
einer Gasturbine kann durch verschiedene Faktoren gesteigert werden. Neben effizienteren Kiihlsyste-
men und einer verbesserten Aerodynamik lasst sich der Wirkungsgrad durch die Erh6hung des Verdich-
terdruckverhéltnisses der Turbine verbessern [1, 11]. Das erzielbare Druckverhiltnis wird dabei durch
die Hohe der Turbineneinlasstemperatur bestimmt, welche nach oben auf die maximale Einsatztempe-
ratur der in diesem Bereich der Turbine (Ubergang von der Brennkammer zur Turbine) genutzten Ma-
terialien beschrankt ist [1, 11]. Die Entwicklung von Materialien bzw. Materialsystemen, die bei hGheren
Einsatztemperaturen eingesetzt werden konnen, ist demnach ein Weg zur Steigerung der Effizienz und
der spezifischen Leistung von Gasturbinen [12, 13].

Aktuell werden in diesem Bereich vorrangig Nickelbasislegierungen, sogenannte Ni-Basis-Superlegierun-
gen, als Strukturmaterialien eingesetzt [1, 12-17]. Die Turbineneintrittstemperaturen der zurzeit ge-

nutzten Gasturbinen liegt mit bis zu 1600 °C [18] oberhalb der Schmelztemperatur von Nickel (T =




1455 °C [19]) und somit auch weit iiber der maximalen Einsatztemperatur von Ni-Basis-Superlegierun-
gen (1100 °C — 1150 °C [12, 13, 16, 19]). Um ein Schmelzen zu verhindern, werden Komponenten der
Turbine, wie bspw. die Leit- und Laufschaufeln der Hochdruckturbine, von innen durch Kiihlkanile ge-
kiihlt. Des Weiteren erfolgt die Beschichtung mit einer sogenannten Warmeddmmschicht, welche die
Bauteile thermisch isoliert und somit die Temperatur reduziert der das Strukturmaterial ausgesetzt wird
[1, 12, 13, 17, 19]. Die aktuell verwendeten Schichten bestehen aus einer metallischen Haftvermittler-
schicht (bspw. MCrAlY-Schichten (M = Ni, Co oder Ni+Co) oder Pt-modifizierten Ni-Al- oder Co-Al-
Schichten) und einer keramischen Deckschicht aus ZrO,, welches mit 7 Gew.-% Y203 (engl. Yttria-Sta-
bilized Zirconia, YSZ) teilstabilisiert ist [1, 13, 17, 19]. Wahrend die metallische Haftvermittlerschicht
die Oxidationsbestdndigkeit durch die in-situ Bildung einer schiitzenden a-Al,Os-Schicht bereitstellt, lie-
fert die keramische Deckschicht die eigentliche Funktion der Warmedammung [1, 13, 19]. Die maximale
Einsatztemperatur von YSZ liegt im Temperaturbereich von 1200 °C [17, 19] — 1300 °C [1, 20], wobei
eine Absenkung der Turbineneintrittstemperatur an der Bauteiloberflache durch Filmkiihlung erfolgt [1,
21]. Eine weitere Temperaturerh6hung hat eine Verdichtung in Folge von Sintervorgdngen und schid-
liche Phasenumwandlungen von ZrO, zur Folge, was schlussendlich zum Schichtversagen fiihrt [1, 17,
19].

Es zeigt sich, dass sowohl Ni-Basis-Superlegierungen als auch YSZ an ihre jeweils natiirlichen Grenzen
hinsichtlich einer weiteren Erh6hung der Betriebstemperaturen stol3en. Zur weiteren Erh6hung der Tur-
bineneintrittstemperatur und der damit einhergehenden Verbesserung der Effizienz von Gasturbinen
bedarf es alternativer Materialien bzw. Materialsysteme [1, 12].

Diese Arbeit ist Teil des durch die Deutsche Forschungsgemeinschaft (DFG) geforderten Graduiertenkol-

legs ,MatCom-ComMat“ (engl. Materials Compounds from Composite Materials for Applications in Ex-

treme Conditions). Das iibergeordnete Ziel des Graduiertenkollegs ist die Entwicklung eines Material-
systems (oder auch Werkstoffverbundes), welches jenseits von 1300 °C eingesetzt werden kann. Dafiir
sollen als Strukturmaterial (Substrat) metallisch/intermetallische Legierungen auf Basis des Refraktér-
metalls Molybdan zum Einsatz kommen. Diese besitzen attraktive Hochtemperatureigenschaften wie
hohere Schmelztemperaturen (Mo: T, = 2623 °C [19]) und eine gute Kriechbestandigkeit [22-25].

Fiir den notwendigen Oxidationsschutz sollen Schutzschichten aus Si-basierten polymerabgeleitete ke-
ramischen Nanokompositen (engl. Polymer-Derived Ceramic Nanocomposites, PDC-NCs) genutzt wer-
den. Bei PDC-NCs handelt es sich um kommerziell erhéltliche Prakursoren (bspw. SiC, SiOC oder SiCN),
welche mit metallorganischen Verbindungen wie Metallalkoxiden oder Metall-Amido-Komplexen che-
misch modifiziert werden (Si-M-C-X, mit M = bspw. B, Zr, Hf oder Ta und X = O oder N) [11, 26, 27].
Sie konnen im fliissigen Zustand verarbeitet werden, weshalb die Methoden der konventionellen Be-
schichtungsverfahren von Kohlenstoff-basierten Polymeren zur Schichtapplikation genutzt werden kon-
nen, wie beispielsweise Rotationsbeschichtung, Tauchbeschichtung oder Spriihbeschichtung [11, 14,

28-31]. Die Nutzung von polymerabgeleiteten Keramiken als Schutzschicht fiir Mo-basierte Legierungen




(bspw. nicht modifiziertes Perhydropolysilazan PHPS, SiON) wurde bereits in einigen Studien unter-
sucht, welche vielversprechende Ergebnisse hinsichtlich einer Verbesserung der Oxidationsbestandigkeit
lieferten [14, 32-38].

Neben den vielseitigen Verarbeitungsmethoden ist ein weiterer Vorteil von polymerabgeleiteten Kerami-
ken die Moglichkeit der Beeinflussung der Mikrostruktur der resultierenden Keramik und somit auch
deren physikalischen und chemischen Eigenschaften durch die chemischen Modifikation der Prakursoren
[11, 26, 31]. Jedoch ist der Zusammenhang zwischen der chemischen Zusammensetzung, der Mikro-
struktur und den daraus resultierenden Eigenschaften von PDC-NCs trotz zahlreicher durchgefiihrter
Arbeiten in vielen Fillen immer noch unklar [11, 26].

Das Ziel der vorliegenden Arbeit ist die Aufkldrung des Zusammenhangs zwischen der chemischen Zu-
sammensetzung und der Mikrostruktur von ausgewahlten PDC-NCs und deren Hochtemperaturoxidati-
onsverhalten. Die Ergebnisse dienen dabei als Grundlage fiir Empfehlungen hinsichtlich der chemischen
Zusammensetzung der polymerabgeleiteten keramischen Schutzschicht, insbesondere des Elements M
im System Si-M-C-X. Das Oxidationsverhalten reprasentiert aufgrund der Prasenz von Sauerstoff in den
meisten technischen Atmosphiren den wichtigsten Korrosionsvorgang fiir Hochtemperaturanwendun-
gen [19].

Die Arbeit teilt sich in drei Abschnitte auf. Hinsichtlich der Anwendung als Schutzschicht fiir Mo-basierte
Legierungen fordern Gatzen et al. [14] eine separate Untersuchung des Oxidationsverhalten von Schicht-
und Substratmaterial, um die wihrend der Oxidation des Materialsystems stattfindenden Teilprozesse
besser beurteilen zu konnen.

Daher wird im ersten Abschnitt das Oxidationsverhalten von Monolithen einer polymerabgeleiteten Ke-
ramik untersucht deren Mikrostruktur sich aus fein verteilten nanoskaligen (Hf,Tai.x)C-Mischcarbiden
innerhalb einer SiC-Matrix zusammensetzt. Erste Oxidationsuntersuchungen fiir bis zu 20 h im Tempe-
raturbereich zwischen 1200 °C und 1500 °C von Wen et al. [39, 40] aus den Jahren 2018 und 2019
lieferten vielversprechende Ergebnisse hinsichtlich der Oxidationsbestédndigkeit dieser PDC-NC. Jedoch
ist die Mikrostruktur der gebildeten Oxidschicht, der genaue Oxidationsmechanismus und das Oxidati-
onsverhalten bei ldngeren Auslagerungszeiten unbekannt. Die durchgefiihrten Untersuchungen sollen
diese Liicke schlielfen und Aussagen tiber den Einfluss der chemischen Zusammensetzung auf das Oxi-
dationsverhalten erméglichen. Dafiir wurden monolithische (HfxTa1.x)C/SiC-Proben mittels Feld-Akti-
vierten Sinterns hergestellt und bei 1200 °C bzw. 1400 °C bis zu 100 h in synthetischer Luft ausgelagert.
Durch Variation des Hf/Ta-Verhéltnisses (x = 0,7 und x = 0,2) wurde dabei dessen Einfluss auf das
Oxidationsverhalten der Proben beleuchtet. Als Referenzmaterial kam polymerabgeleitetes SiC zum Ein-
satz.

Im zweiten Abschnitt wird der Einfluss einer polymerabgeleiteten SiAlOC-Schicht auf das Oxidations-
und Nitrierungsverhalten von Chrom untersucht. Die mittels Sol-Gel-Methode synthetisierten SiAlOC-

Schichten wurden durch Tauchbeschichtung auf Cr-Substrate appliziert und fiir bis zu 50 h bei 950 °C




bzw. bis zu 100 h bei 1050 °C ausgelagert. Insbesondere die Auslagerungstemperatur von 1050 °C stellt
eine kritische Temperatur hinsichtlich der Oxidation und der CroN-Bildung bei reinem Cr dar. Durch die
Kombination von Si-basierten polymerabgeleiteten Schutzschichten und dem Refraktdrmetall Chrom bil-
den die Untersuchungen eine interessante Studie fiir mogliche zukiinftige Hochtemperatur-Materialsys-
teme. Zumal im Rahmen des Graduiertenkollegs eine neuartige Cr-Si-Mo-Legierung entwickelt wurde,
deren Korrosionsbestandigkeit auf der Bildung einer schiitzenden Cr,Os-Schicht beruht [41]. Des Wei-
teren wurden Diffusionsschichten auf Cr-Basis als Zwischenschichten fiir das geplante Schichtsystem
entwickelt, welche zur Verbesserung der Schichthaftung und der Korrosionsbestédndigkeit dienen [42].
Die Interaktion zwischen Cr bzw. Cr20s-Bildnern und Si-basierten polymerabgeleiteten Deckschichten
ist somit von grol3em Interesse.

Im letzten Abschnitt wird ein weiteres potenzielles Anwendungsfeld von polymerabgeleiteten Keramiken
beleuchtet, die Anwendung als Sinteradditive fiir sogenannte Ultra-Hochtemperatur-Keramiken (engl.
Ultra-High Temperature Ceramics, UHTCs). Ziel dieses Abschnittes ist es, sowohl den allgemeinen Ein-
fluss als auch jenen der chemischen Zusammensetzung der drei genutzten Single-Source-Prékursoren
Si(Zr,B)CN auf das Oxidationsverhalten von ZrB,/Si(Zr,B)CN-Monolithen zu untersuchen. Die mittels
Heil3pressen hergestellten Monolithe wurden bei 1300 °C in synthetischer Luft fiir bis zu 100 h ausgela-
gert und im Anschluss hinsichtlich ihres Oxidationsverhaltens charakterisiert. Die Ergebnisse liefern
wichtige Erkenntnisse beziiglich des Einflusses von Zr und B auf das Oxidationsverhalten von polymer-
abgeleiteten keramischen Nanokompositen und der Interaktion zwischen grofsen Mengen an Fiillstoff-

Partikeln und PDC-NCs.




2 Grundlagen

2.1 Einfiihrung

Diese Arbeit ist Teil des Graduiertenkollegs ,MatCom-ComMat“, welches sich zum Ziel gesetzt hat ein
aus Verbundwerkstoffen bestehendes Materialsystem fiir den Einsatz in Verbrennungsmaschinen wie
beispielsweise Gasturbinen zu entwickeln. Dabei soll das Materialsystem einer Betriebstemperatur von
mindestens 1300 °C und den extremen Anwendungsbedingungen (beispielsweise Korrosion oder Ero-
sion) standhalten. Das dafiir konzipierte System wird in Abbildung 1 dargestellt. Als Strukturmaterial
(Substrat) werden metallisch/intermetallische Legierungen auf Basis des Refraktdrmetalls Molybdén ge-
nutzt. Aufgabe des Substratmaterials ist die Bereitstellung einer ausreichenden Duktilitdt bei Raumtem-
peratur und einer hohen Kriechfestigkeit und mikrostrukturellen Stabilitdt bei hohen Anwendungstem-
peraturen. Eine intermetallische Diffusionsschicht als Haftvermittlerschicht dient dem Ausgleich von Dif-
ferenzen im thermischen Ausdehnungsverhalten von Substrat und Deckschicht und stellt einen zusétzli-
chen Korrosionsschutz im Falle des Versagens der Deckschicht bereit. Si-basierte polymerabgeleitete ke-
ramische Nanokomposite kommen als schiitzende Deckschicht zum Einsatz, deren Aufgabe die Gewahr-
leistung einer hohen Oxidations- und Korrosionsbestandigkeit ist. Als Teilprojekt innerhalb des Gradu-
iertenkollegs beschiftigt sich diese Arbeit mit der polymerabgeleiteten keramischen Deckschicht und hat
zum Ziel den Zusammenhang zwischen der chemischen Zusammensetzung und der Mikrostruktur von
ausgewdahlten polymerabgeleiteten keramischen Nanokompositen und deren Hochtemperaturoxidati-

onsverhalten aufzuklaren.

Schutzschicht
Polymerabgeleiteter keramischer Nanokomposit

Haftvermittlerschicht

Substrat
Metallisch/Intermetallische Legierung

Abbildung 1: Schematische Darstellung des konzeptuellen Materialsystems des Graduiertenkollegs MatCom-ComMat RTG 2561.

Im weiteren Verlauf dieses Kapitels wird zunéchst die Motivation hinter einer Erhohung der Betriebs-
temperatur von Gasturbinen als wichtige Verbrennungskraftmaschinen erlautert. Es wird auf das aktuell
verwendete Materialsystem fiir den Einsatz im Hochtemperaturbereich von Gasturbinen bestehend aus

Ni-basierten Superlegierungen, metallischer Haftvermittlerschicht und einer Warmedédmmschicht aus




teilstabilisierten ZrO. eingegangen und dessen Limitationen hinsichtlich einer weiteren Erhéhung der
Betriebstemperatur erldutert. Im Anschluss werden Alternativen zu den aktuell verwendeten Materialien
diskutiert, wobei die Motivation fiir die Wahl und den Aufbau des konzeptuellen Materialsystems des
Graduiertenkollegs deutlich wird. Daran schlief3t sich eine kurze Einfithrung in die Materialklasse der
polymerabgeleiteten Keramiken an, wobei deren Vorteile hinsichtlich der Verwendung als Schutzschicht
erlautert werden. Abschlieend wird auf die Grundlagen der Hochtemperaturoxidation im Allgemeinen

und auf das Oxidationsverhalten von Si-basierten Keramiken im Speziellen eingegangen.

2.2 Materialsysteme fir die Anwendung im Hochtemperaturbereich von Gasturbinen

Bei Gasturbinen handelt es sich um Verbrennungskraftmaschinen, wobei durch die Verbrennung von
gasformigen oder fliissigen Treibstoffen chemische Energie in mechanische Energie umgewandelt wird
[1, 11]. Hauptbestandteile einer Gasturbine sind in Stromungsrichtung der Verdichter, die Brennkam-
mer und die Gasexpansionsturbine [1, 11]. Gasturbinen werden vorrangig in zwei Einsatzgebieten ver-
wendet. Zum einen, aufgrund ihres giinstigen Verhaltnisses von Schubkraft zum Gewicht, als Strahl-
triebwerke in der Luftfahrtindustrie (bspw. fiir zivile und militirische Flugzeuge oder Helikopter) [1, 2,
11]. Zum anderen zur Energieversorgung durch die Umwandlung von chemischer Energie in elektrische
Energie, wobei die Rotationsenergie der Turbinenwelle mittels Turbogenerator in elektrische Energie
umgewandelt wird und zusétzlich die Abgaswarme iiber einen Abhitzekessel zum Antrieb einer Dampf-
turbine genutzt wird [1, 11]. Mit diesen sogenannten Gas- und Dampf-Kombikraftwerken lassen sich
Wirkungsgrade von bis zu 63 % (Stand 2018 [43]) erzielen [1, 11].

Die Erhohung der Effizienz und die damit einhergehende Reduktion von CO.-Emissionen, treiben die
Forschung und Entwicklung von Gasturbinen weiter voran [1, 11-13]. Die ablaufenden Prozesse in einer
Gasturbine konnen vereinfacht mit dem sogenannten Brayton- oder auch Joule-Kreisprozess (siehe Ab-
bildung 2 a) und b)) beschrieben werden [1, 11]. Dabei wird ein Gas (vereinfacht Luft als ideales Gas)
im Verdichter isentrop komprimiert (zugefiihrte Arbeit), sodass sich die Temperatur T; und der Druck
p1 auf T2 bzw. p2 erhoht. Durch die Verbrennung des Treibstoffs erfolgt eine Warmezufuhr g, in der
Brennkammer (Temperatur steigt auf Ts), wobei davon ausgegangen wird, dass der Druck konstant
bleibt (isobar). Im Anschluss erfolgt eine isentrope Expansion in der Turbine (Verrichtung von Arbeit).
Die Temperatur sinkt von Ts auf T4. Abschliefend findet eine isobare Warmeabfuhr g, durch das Abgas
statt (offener Kreisprozess) [1].

Der Wirkungsgrad 7, als Verhaltnis der genutzten technischen Arbeit zur zugefiihrten Warme, ist dabei
abhéngig vom Druckverhéltnis I/ = p2/p; und dem Isentropenexponent x (Verhaltnis der spezifischen
Warmekapazitét bei konstantem Druck ¢, zu der spezifischen Warmekapazitit bei konstantem Volumen
cv). Unter der Annahme eines idealen Gases und reversiblen Prozessschritten lasst sich der Wirkungsgrad

mithilfe von Gleichung 2.1 errechnen [1, 11].




NBrayton/joule = 1- K—1 (2.1

Durch eine Erh6hung des Druckverhéltnisses ldsst sich somit die Effizienz einer Gasturbine steigern. Der
Zusammenhang zwischen Druckverhaltnis und den Prozesstemperaturen wird mit Gleichung 2.2 be-

schrieben, was zur temperaturabhéngigen Beschreibung des Wirkungsgrades (Gleichung 2.3) fiihrt.
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Abbildung 2: Schematischer Verlauf eines idealen Brayton/Joule-Prozesses im a) T-s- bzw. b) p-v-Diagramm in Anlehnung an [1].

Die Erhohung des Druckverhéltnisses zur Steigerung der Effizienz einer Gasturbine geht mit einer Erho-
hung der Prozesstemperaturen einher [1, 11]. Das erreichbare Druckverhiltnis wird dabei durch die
maximale Einsatztemperatur der beteiligten Komponenten bzw. deren Materialien begrenzt. Zur Erho-
hung des Wirkungsgrades und der damit einhergehenden Reduzierung des Treibstoffverbrauchs und
somit auch der CO-Emissionen, werden Materialien bzw. Materialsysteme benotigt, welche hoheren
Temperaturen standhalten konnen. Zudem erhoht sich mit der maximal moglichen Prozesstemperatur
die spezifische Leistung der Gasturbine [12, 13].

Im Bereich der Brennkammer und am Ubergang zur Turbine tritt die maximale Prozesstemperatur T3
(Turbineneintrittstemperatur) auf. Zu den Bauteilen die der hochsten thermischen Beanspruchung aus-

gesetzt sind zdhlen unter anderen die Brennkammer, die Leit- und Laufschaufeln der Hochdruckturbine




und Bauteile des Nachbrenners [13, 16, 17]. Als Strukturmaterial fiir diese Bauteile werden typischer-
weise Nickelbasislegierungen genutzt [1, 11-17]. Sogenannte Ni-Basis-Superlegierungen zeichnen sich
durch sehr gute Hochtemperatureigenschaften aus, wie bspw. eine hohe Festigkeit, niedrige Kriechraten,
hohe Dauerfestigkeit und gute Korrosionsbestandigkeit [1, 15]. Dabei kommen je nach Anwendungsge-
biet verschiedene Verfahren des Urformens zum Einsatz, welche in unterschiedlichen Mikrostrukturen
miinden [1, 15]. Fiir Bauteile mit den héchsten thermischen Anforderungen, wie bspw. die Leit- und
Laufschaufeln der ersten Stufen der Hochdruckturbine nach der Brennkammer, werden einkristalline
Ni-Basis-Superlegierungen als Strukturmaterialien eingesetzt [1, 11, 13, 15, 16]. Einkristalle weisen
hohe Kriechfestigkeiten aufgrund der fehlenden Korngrenzen auf, was das Auftreten von Diffusionskrie-
chen, Korngrenzengleiten, interkristallinen Schadigungen und Korngrenzenkorrosion verhindert [1, 19].
In Kombination mit der Mikrostruktur, bestehend aus einer kubisch-flichenzentrierten Ni-Matrix (y-
Phase) und kohérenten NisAl-Ausscheidungen (y'-Phase) mit einem Volumenanteil von bis zu 60 %,
koénnen Ni-Basis-Superlegierungen bei homologen Temperaturen (Verhéltnis von (Einsatz-) Temperatur
zur Schmelztemperatur eines Materials) von 0,85 eingesetzt werden [1, 19].

Jedoch stof3en Ni-Basis-Superlegierungen auf die durch ihre Schmelztemperatur vorgegebenen Grenzen
hinsichtlich der weiteren Erhéhung der Prozesstemperatur [12]. Aktuell werden Turbineneintrittstem-
peraturen von 1600 °C [18] erzielt, was oberhalb der Schmelztemperatur von Nickel (T, = 1455 °C
[19]) und deutlich oberhalb der maximalen Einsatztemperatur von Ni-Basis-Superlegierungen (1100 °C
—1150 °C [12, 13, 16, 19]) liegt. Dass die Komponenten nicht schmelzen, wird aufgrund von zwei Mal3-
nahmen verhindert.

Zum einen werden die Leit- und Laufschaufeln der ersten Stufen nach der Brennkammer konvektiv von
innen mittels interner Kiihlkanéle gekiihlt [1, 12, 21]. Die dafiir benétigte Kiihlluft wird im Verdichter
abgefiihrt und steht somit nicht mehr zur Expansion in der Turbine zur Verfiigung, was die Effizienz der
Turbine mindert [1, 12, 21]. Daneben wird die Kiihlluft aus dem Inneren der Schaufel durch diskrete
Bohrungen auf die Oberfldche geleitet, wo sie einen kithlenden Film bildet (Filmkiihlung) und den Wér-
meeintrag reduziert [1, 21].

Zum anderen werden sogenannte Warmeddmmschichten (engl. Thermal Barrier Coatings, TBCs) ge-
nutzt, um den Warmeeintrag und die Temperatur zu reduzieren der das Strukturmaterial ausgesetzt
wird [1, 12, 13, 17, 19]. Bei den fiir Gasturbinen verwendeten Warmedammschichten handelt es sich
initial um ein Duplex-Schichtsystem, welches aus zwei Schichten besteht [1, 13, 17, 19].

Auf das Substratmaterial, in diesem Fall die Ni-Basis-Superlegierung, wird zunachst eine metallische
Haftvermittlerschicht aufgebracht. Diese ca. 30 — 100 um [1, 13] dicke Zwischenschicht hat vorrangig
zwei Funktionen [19]. Einerseits die Verbesserung der Schichthaftung der wiederum auf der Zwischen-
schicht applizierten keramischen Deckschicht. Dies wird durch eine Erhéhung der Rauheit der Oberfla-

che gegeniiber der glatten Substratoberfldche erzielt, was zu einer mechanischen Verklammerung und




einer Vergrolderung der Kontaktflachen der beiden Schichten fiihrt [19]. Andererseits dient die Zwi-
schenschicht dem Oxidations- und Korrosionsschutz des Substratmaterials. Dieser beruht auf der Aus-
bildung einer langsam wachsenden, kontinuierlichen und schiitzenden a-Al,Os-Schicht (0,1-10 um),
welche sich in situ unter den Anwendungsbedingungen an der Grenzflache zur keramischen Deckschicht
bildet (engl. Thermally Grown Oxide, TGO) [1, 13]. Um lediglich die Bildung von Al.O3 zu gewahrleis-
ten und die Bildung anderer schneller wachsender und nicht schiitzender Phasen zu unterdriicken, muss
die Zwischenschicht einen ausreichend hohen Al-Gehalt (Al-Reservoir) aufweisen [1, 13]. Als Haftver-
mittlerschicht fiir die Anwendung in Gasturbinen werden aktuell MCrAlY- (M = Ni, Co oder Ni+Co)
oder Pt-modifizierte Ni-Al- oder Co-Al-Schichten eingesetzt, wobei erstere mittels atmosphérischen Plas-
maspritzen (engl. Atmospheric Plasma Spraying, APS), Vakuumplasmaspritzen (engl. Vacuum Plasma
Spraying, VPS), Hochgeschwindigkeits-Flammspritzen (engl. High-Velocity Flame Spraying, HVOF) oder
Elektronenstrahlverdampfung (engl. Electron-Beam Physical Vapor Deposition, EB-PVD) appliziert wer-
den [1]. Pt-modifizierte Ni-Al- oder Co-Al-Schichten hingegen werden als Diffusionsschichten mithilfe
der Pack Zementierung aufgetragen [1].

Auf die Haftvermittlerschicht wird eine keramische Deckschicht (0,1 — 3 mm) appliziert, deren Aufgabe
eine thermische Isolierung (Reduktion der Temperatur des Substratmaterials), die eigentliche Warme-
dammung, ist [1, 13]. Neben einer niedrigen Warmeleitfadhigkeit werden noch zahlreiche weitere Anfor-
derungen an die keramische Deckschicht gestellt, wie eine moglichst geringe Differenz des Warmeaus-
dehnungskoeffizienten zum Substratmaterial, ausreichende Schichthaftung, Phasenstabilitiat sowie eine
hohe Korrosions- und Erosionsbestidndigkeit [1, 19]. Das etablierte Standardmaterial fiir die Anwendung
in Gasturbinen ist ZrO,, welches mit 7 Gew.-% Y»Os teilstabilisiert ist [1, 13, 17, 19]. Dieses zeichnet
sich durch eine niedrige Warmeleitfahigkeit (2 — 3 W/(m"K) [44] bei 1000 °C fiir Monolithe und 0,8 —
1,8 W/(m-K) [45, 46] fiir Schichten) und eine hohe Bruchzihigkeit (2 — 3 MPa-m'/2 [17]) aus, wobei
Letztere auf der ferroelastischen Umwandlung (Ferroelastizitit) der sich bildenden tetragonalen t'-Phase
beruht [47, 48]. YSZ wird mittels EB-PVD oder APS auf die Haftvermittlerschicht appliziert, wobei ers-
teres zur Ausbildung einer federartigen kolumnaren Schichtstruktur mit Spalten zwischen den senkrecht
zum Substrat stehenden Kornern und letzteres zur Ausbildung eines Netzwerkes aus regellos orientierten
feinen Kornern mit Mikrorissen und Poren fiihrt [1, 13, 17, 19]. Unabhéngig von der Mikrostruktur ist
ZrO, sauerstoffdurchlissig, was die Notwendigkeit einer schiitzenden oxidationsbestdndigen Haftver-
mittlerschicht erklart [19]. Die maximale Einsatztemperatur von YSZ liegt im Temperaturbereich von
1200 °C [17, 19] — 1300 °C [1, 20]. Eine weitere Erhohung der Oberflichentemperatur fiihrt zur Um-
wandlung der metastabilen t'-Phase in eine kubische und eine tetragonale Gleichgewichtsphase. Letztere
vollzieht bei niedrigeren Temperaturen eine reversible martensitische Umwandlung in eine monokline
Phase, was mit einer schddigenden Volumeninderung von ca. 3 — 9 % einhergeht [1, 19]. Neben der

Destabilisierung der t‘-Phase stellt die Verdichtung in Folge von Sintervorgédngen einen weiteren Faktor




dar, der die Leistungsfiahigkeit der keramischen Deckschicht verringert und die maximale Einsatztempe-
ratur limitiert [17].

Im Einsatz kommen die Materialien mit zahlreichen Stoffen in Kontakt, welche die Deckschicht angreifen
konnen. Beispielsweise kann es durch Verunreinigung des Brennstoffes mit Natrium und Vanadium zur
Ablagerung von Na»SO4 und V.Os auf den Turbinenschaufeln kommen. Diese fiihren zu einem sauren
Aufschluss von Y,0s durch SOs oder auch zur Bildung von YVO,4 durch die Reaktion von Y205 und fliis-
sigen V205 [19]. Beide Reaktionen haben eine Verarmung von YSZ an Y»03 zur Folge, was die oben
beschriebene schidliche Destabilisierung der t‘-Phase und die Bildung einer kubischen und einer sich
umwandelnde tetragonale Phase nach sich zieht. Der Angriff der Deckschicht durch Salzschmelzen wird
unter dem Begriff der Heil3gaskorrosion zusammengefasst [19].

Eine bei hoheren Einsatztemperaturen an Relevanz zunehmende Herausforderung fiir YSZ ist der Angriff
durch Calcium-Magnesium-Aluminium-Silikate (CMAS, Hauptbestandteile CaO-MgO-Al,0s-Si0O-), wel-
che in Form von Vulkanasche oder Wiistensand in die Turbine gelangen kénnen [1, 13, 17, 19, 20].
Diese schmelzen bei hoheren Einsatztemperaturen und l6sen YSZ entlang der Korngrenzen auf, was die
mechanische Stabilitdt der Schicht reduziert. Zusatzlich scheidet sich an Y>O3 verarmtes YSZ wieder aus,
was wiederum zu der bereits beschriebenen Destabilisierung der t’-Phase fiihrt [19].

Durch die Kombination aus Kiihlkonzepten und Warmedammschichten lassen sich heute Turbinenein-
trittstemperaturen von 1600 °C erreichen. Die zuvor genannten Herausforderungen von Nickelbasisle-
gierungen und YSZ lassen jedoch erkennen, dass das Materialsystem bestehend aus Ni-Basis-Superlegie-
rungen und Warmeddmmschicht an seine natiirlichen Grenzen sto3t [1, 12]. Zur weiteren Erh6hung der
Turbineneintrittstemperatur und der damit einhergehende Verbesserung der Effizienz, bedarf es alter-
nativer Materialien bzw. Materialsysteme, zumal die Nutzung von Kiihlluft mit Effizienzverlusten und
Abweichungen von der theoretisch erzielbaren Effizienz einhergeht [1, 12, 16, 20].

Perepezko [12] geht davon aus, dass durch die Vermeidung von Kiihlsystemen und den damit verbun-
denen Effizienzeinbuf3en, eine Steigerung der spezifischen Leistung einer Turbine von nahe 50 % im
Betrieb mit einer Turbineneintrittstemperatur von 1300 °C moglich ist. Die Schmelztemperatur T eines
Materials liefert erste Hinweise iiber dessen Hochtemperaturverhalten [19, 49]. Ab einer Temperatur
von ca. 0,4 - T, [19] dominiert das Versetzungskriechen als Verformungsmechanismus (zeitabhédngige
Hochtemperaturverformung). Eine hohe Schmelztemperatur deutet somit auch auf eine hohere Kriech-
festigkeit hin [12, 14, 49]. Nach Fleischer [49] und einer internen empirischen Regel des Unternehmens
General Electric, dem Johnson-Verhéltnis, liegt die maximale Einsatztemperatur eines Materials zwi-
schen T,/2 und 2-Tn/3, wobei Tn/2 gebrauchlicher bei einphasigen Materialien ist [49, 50]. Damit ein
Strukturmaterial ohne Kithlung und Warmeddmmschicht bei 1300 °C eingesetzt werden kann, sollte
dieses demnach eine Schmelztemperatur von mindestens 1950 °C (2-T/3) bzw. 2600 °C (T»/2) besitzen
[12, 14, 49].

10



Die Anzahl an potentiellen Materialien, die diese Anforderung erfiillen, ist limitiert [12, 49]. Im Laufe
der Zeit haben sich bei der Suche nach Alternativen zu Ni-Basis-Superlegierungen zwei Forschungs-
strange herauskristallisiert [12, 16, 20].

Ein Forschungsstrang umfasst keramische Faserverbundwerkstoffe (engl. Ceramic Matrix Composites,
CMCs). Diese bestehen aus einer keramischen Matrix, welche durch den Einsatz von keramischen Fasern
verstarkt wird [1, 20]. Durch die Faserverstarkung konnen zentrale Nachteile monolithischer Keramiken
iiberwunden werden [1, 20]. Aufgrund von Effekten wie dem Ablésen und dem Pull-out der Fasern,
sowie der Rissiiberbriickung durch die Fasern, wird ein quasi-duktiles Versagen erzielt und somit der fiir
die Anwendung nachteilige Sprédbruch von monolithischen Keramiken umgangen [1, 20, 51]. Der Ver-
bund aus SiC-Langfasern, welche mit BN oder C beschichtet sind und eine SiC-Matrix verstarken, stellt
aktuell das hinsichtlich Hochtemperaturanwendungen fortschrittlichste CMC-Materialsystem dar
(SiC/SiC) [1, 20]. Im Jahr 2016 wurden erstmals stationire Bauteile der Hochdruckturbine aus SiC/SiC-
CMCs im Hochtemperaturbereich des Mantelstrom-Flugzeugtriebwerks LEAP (engl. Leading Edge Avia-
tion Propulsion) des Herstellers CFM International in der zivilen Luftfahrt eingesetzt [52].

Die Korrosionsbestdndigkeit von SiC/SiC-CMCs ist fiir den Einsatz in Turbinen nicht ausreichend. Es
bedarf Schutzschichten, sogenannte EBCs (engl. Environmental Barrier Coatings, EBCs), um diese zu
verbessern [20, 53-55]. Beispielsweise zeigt SiC eine niedrige Bestdndigkeit in wasserdampfhaltigen
Atmosphiren durch die Bildung von Si-Hydroxiden oder auch eine Anfélligkeit fiir HeiRgaskorrosion
durch Na;SOs-Ablagerungen, worauf in Kapitel 2.4.2 nochmals eingegangen wird [20, 53-57]. EBCs
miissen zahlreiche Anforderungen erfiillen, wie bspw. hohe Schmelztemperatur, Erosion- bzw. Thermos-
chockbestdandigkeit, Phasenstabilitidt oder Korrosionsbestandigkeit gegentiber CMAS und wasserdampf-
haltigen Atmosphéren [1, 14, 19, 55]. Voraussetzung fiir eine ausreichende Schichthaftung ist eine ge-
ringe Differenz der Warmeausdehnungskoeffizienten von Substratmaterial und Beschichtung, wobei
auch eine chemische Kompatibilitédt (geringe Interdiffusion und keine Bildung von unerwiinschten Pha-
sen) zum Substrat und eventuellen weiteren Schichten (bspw. TBC oder Haftvermittlerschicht) in einem
mehrlagigen Schichtsystem gewéhrleistet sein muss [1, 14, 19, 55]. Die Forschungsaktivitidten an EBC-
Schichtsystemen fiir SiC/SiC-CMCs lassen sich chronologisch anhand der Zusammensetzung der unter-
suchten Schichtsysteme in verschiedene Generationen einteilen [1, 55].

In der ersten Generation wurden in den 1990er Jahren Mullit (3A1,05-2Si0,) und BSAS ((1-x)BaO-x
SrO-Al;05:2Si02, mit 0 < x < 1) untersucht, was gegen Ende des Jahrzehnts in einem dreilagigen
Schichtsystem aus einer Haftvermittlerschicht aus Si, einer Mullit-BSAS Zwischenschicht und einer
BSAS-Deckschicht miindete [1, 55, 58]. Die einzelnen Schichten wurden vorrangig mittels thermischen
Spritzens aufgetragen [1, 55]. Das Schichtsystem zeigt eine gute Bestdndigkeit in wasserdampfhaltigen
Atmosphéiren bis zu einer Temperatur von 1300 °C [1, 55]. Jedoch verhindert die Bildung eines niedrig-
schmelzenden Glasphase durch die Reaktion von der in situ gebildeten SiO.-Schicht der Haftvermittler-

schicht und BSAS eine weitere Steigerung der Einsatztemperatur [55].
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Die untersuchten Materialsysteme der zweiten Generation basierten auf Seltenerd-Silikaten, wobei Y-
und Yb-Silikate aufgrund ihrer Kosten, eines passenden Warmeausdehnungskoeffizienten und einer che-
mischen Kompatibilitdt zu SiC bzw. SiO, die am héufigsten untersuchten Systeme darstellen [1, 55]. Als
Haftvermittler- und Zwischenschicht wurden Si und Mullit genutzt [1, 55]. Die Silikate kénnen als Mo-
nosilikate (RE,SiOs, mit RE = Seltenerdelement (engl. Rare Earth Element)) und Disilikate (RE2SiO7)
vorliegen, wobei die Monosilikate eine geringere Si-Aktivitdt und somit geringere Abdampfungsrate in
wasserdampfhaltigen Atmosphéren aufweisen [1, 55]. Die Disilikate hingegen zeigen eine geringe Dif-
ferenz des Warmeausdehnungskoeffizienten zu SiC bzw. SiO.. Seltenerd-Silikate besitzen eine gute Be-
standigkeit in wasserdampfhaltigen Atmosphéren aufgrund ihrer verringerten Si-Aktivitédt, welche in ei-
ner verringerten Bildung von Si-Hydroxid und somit geringeren Abdampfungsraten resultiert [55]. Je-
doch ist der Korrosionsschutz gegeniiber CMAS aufgrund der Bildung von RE-Ca-Si-Apatit nicht ausrei-
chend [55]. Zudem liegt die Schmelztemperatur der Si-Haftvermittlerschicht (Si: T,, = 1414 °C [20])
unterhalb der angestrebten Einsatztemperaturen (> 1500 °C) von SiC/SiC-CMCs [1, 20].
EBC-Schichtsysteme der nichsten Generationen verfolgen verschiedene Ansatze, um diesen Herausfor-
derungen zu begegnen. Um den negativen Einfluss von Rissen zu mindern, kann beispielsweise B-SiC als
Fiillstoff fiir Yb-Monosilikat und Yb-Disilikat genutzt werden [59-61]. Weitere mogliche Fiillstoffe der
Seltenerd-Silikatschicht sind Al,Os, Y3AlsO12 (YAG) oder Mullit, welche zu einer Reduktion des Wachs-
tums der in situ gebildeten SiO.-Schicht der Haftvermittlerschicht fithren [62]. Um eine bessere Kompa-
tibilitat zu den metallischen Bauteilen der Turbine zu ermoglichen und den Widerstand gegeniiber einem
CMAS-Angriff zu erhohen, wird eine zusatzliche Warmedammschicht als Deckschicht auf die EBC-
Schicht aufgebracht. Diese Schichtsysteme werden in der Literatur unter der Bezeichnung T/EBC zu-
sammengefasst [1, 20, 58, 63-65]. In einer Ubersichtsarbeit von Zhu [58] werden die Evolution und der
Entwicklungsstand des Jahres 2016 der T/EBC-Schichtsysteme der NASA (National Aeronautics and
Space Administration) zusammengefasst. Schichtsysteme der fiinften Generation bestehen beispiels-
weise aus einer Warmeddmmschicht auf Basis von HfO;, welche mit Seltenerd-Oxiden (z.B. HfO-
11Y203-2,5Gd20s-2,5Yb205 [58]) und ggf. SiO; dotiert und mittels EB-PVD abgeschieden werden [1,
58]. Als EBC-Schicht kommen Multikomponenten-Seltenerd-Silikate zum Einsatz. Zur Erhohung der
Temperaturstabilitdt der Si-Haftvermittlerschicht wird diese mit HfO, versehen [58]. In Schichten der
sechsten Generation kommen Haftvermittlerschichten aus Multikomponenten-RE-Si(O) Legierungen
zum Einsatz [20, 58]. Insgesamt zeigt sich ein Trend zu komplexeren (mehrlagigen und mehrphasige)
Korrosionsschutzschichten, wobei noch weitere Verbesserungen hinsichtlich der mechanischen Bestin-
digkeit und des Korrosionswiderstandes notig sind, um SiC/SiC-CMCs als Alternative fiir Ni-Basis-Super-
legierungen im Hochtemperaturbereich von Turbinen weiter zu etablieren [1, 20, 55, 58].

Der zweite Forschungsstrang bei der Suche nach Alternativen zu Ni-Basis-Superlegierungen beschéftigt

sich mit Refraktdrmetallen, insbesondere Mo- und Nb-Basislegierungen. Diese weisen ausreichend hohe
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Schmelztemperaturen auf (Mo: T, = 2623 °C [19] und Nb: T, = 2469 °C [19]). Das ternire Legierungs-
system Mo-Si-B ist am besten untersucht hinsichtlich seiner Hochtemperatureigenschaften und mikro-
strukturellen Zusammensetzung [19, 66]. Es besitzt eine gute Kriechbestandigkeit [22-25] und eine
hohe Warmeleitfahigkeit (50 — 112 W/(m-K)), wobei letztere bis zu viermal grof3er ist als jene von Ni-
Basis-Superlegierungen und ein schnelles Ableiten der eingetragenen Warme ermoglicht [24, 67].
Aufgrund ihrer niedrigen Dichte (pxy = 8,56 g/cm?® [68]) und der Moglichkeit in situ Komposite zu
bilden, stellen Nb-Legierungen ein zweites interessantes alternatives Materialsystem zu Ni-Basis-Super-
legierungen dar [16, 68]. Die Zusammensetzung der Legierungssysteme ist komplexer im Vergleich zu
Mo-Basislegierungen mit zahlreichen Legierungselementen wie bspw. Si, Ti, Hf, Cr, Al oder B [12, 16,
68]. Auch Nb-Basislegierungen weisen gegeniiber Ni-Basis-Superlegierungen eine verbesserte Kriechbe-
standigkeit auf [16, 68].

Das Oxidationsverhalten reprédsentiert eine zentrale Hiirde, welche fiir die Anwendung von Legierungen
auf Basis von Refraktdrmetallen im Hochtemperaturumfeld iberwunden werden muss [12, 14, 19, 25].
Wiéhrend reines Nb eine nicht schiitzende, volumindse und leicht abplatzende Nb,Os-Schicht (Pilling-
Bedworth-Verhaltnis von 2,68, siehe Kapitel 2.4.1) bildet, sublimiert das auf Mo gebildete MoOs3 bei rund
700 °C in Luft [12, 14, 19, 24, 25]. Durch die Zugabe von Silicium und die damit einhergehenden Silizid-
Phasen kann das Oxidationsverhalten durch SiO,-Bildung positiv beeinflusst werden [12, 14, 16, 19, 24,
25]. Das Legierungselement Bor fiihrt in Kombination mit der SiO,-Bildung zur Ausbildung einer schiit-
zenden Borosilikat-Deckschicht, welche fiir die Oxidationsbestdndigkeit im Mo-Si-B-Legierungssystem
im Temperaturbereich zwischen 1000 °C und 1300 °C verantwortlich ist [12, 14, 24, 25, 67]. Durch die
komplexe Zusammensetzung der Nb-Basislegierungen bestehen deren Oxidschichten aus mehreren Oxi-
den neben SiO, [69].

Trotz der Zugabe von Legierungselementen stellt das sogenannte ,,Pesting“ oder auch ,,Silizidpest“ eine
Herausforderung sowohl fiir Nb-Basislegierungen als auch fiir Mo-Basislegierungen dar [14, 16, 19, 25,
67-69]. Dies bezeichnet ein katastrophales Oxidationsverhalten in Folge der MoOs-Bildung und Subli-
mation bzw. Nb,Os-Bildung im niedrigeren Temperaturbereich unterhalb von 1000 °C [14, 19, 25, 68].
Eine Alternative zu Nb- und Mo-Basislegierungen sind Cr-Basislegierungen. Diese besitzen zwar eine
geringere Schmelztemperatur (Cr: T, = 1907 °C [70]), weisen aber aufgrund der Bildung einer schiit-
zenden Cr203-Schicht eine signifikant hohere Oxidationsbestédndigkeit in diesem Temperaturbereich auf
(weitere Details siehe Kapitel 5.2) [66, 70].

Wie auch bei SiC/SiC-CMC Materialien sind Korrosionsschutzschichten (EBCs) eine weitere Moglichkeit
zur Verbesserung des Oxidationsverhaltens von Refraktdrmetall-basierten Legierungen [14, 68]. Im Ver-
gleich zu Korrosionsschutzschichten fiir CMC-Materialien ist die Forschung an EBC-Schichtsystemen fiir
Refraktarmetall-basierte Legierungen weniger weit fortgeschritten [14]. Gatzen et al. [14] fassen in ihrer
Ubersichtsarbeit aus dem Jahr 2020 den aktuellen Stand der Forschung an EBC-Beschichtungen fiir Mo-

Basislegierungen zusammen. Dabei kristallisieren sich zwei Ansétze heraus. Zum einen die Nutzung von
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metallischen Beschichtungen insbesondere MoSi,, welche in situ eine schiitzende Deckschicht ausbilden
und mittels einer Vielzahl von Beschichtungsverfahren aufgebracht werden konnen (bspw. Pack Zemen-
tierung, APS oder Kathodenzerstdubung). Zum anderen die Nutzung von keramischen Beschichtungen.
Dabei stellen Si-basierte polymerabgeleitete Keramiken aufgrund ihrer vielseitigen Verarbeitungsmog-
lichkeiten und der Méglichkeit der Modifikation der chemischen Zusammensetzung eine interessante
Materialklasse fiir die Anwendung als Schutzschichten im Hochtemperaturumfeld dar [11, 14, 28, 31].
In einigen Studien wurde die Nutzung von polymerabgeleiteten Keramiken als Schutzschicht fiir Mo-
basierte Legierungen bereits untersucht, wobei vielversprechende Ergebnisse hinsichtlich einer Verbes-
serung der Oxidationsbestdndigkeit gefunden wurden [14, 32-38]. Im folgenden Kapitel erfolgt eine

Einfithrung in diese Materialklasse.

2.3 Polymerabgeleitete Keramiken

Wie bereits in Kapitel 2.1 beschrieben, sind Silicium-basierte Keramiken wie beispielsweise SiC oder
SisN4 aufgrund ihrer attraktiven Eigenschaften, wie einer hohen Kriech- und Oxidationsbestandigkeit,
vielversprechende Kandidaten fiir Anwendungen im Hochtemperaturumfeld (bspw. als SiC/SiC-CMCs
oder Schutzschichten) [11, 27, 31, 71]. Die Produktion von komplex geformten Bauteilen aus Si-basier-
ten Keramiken ist mithilfe der konventionell genutzten Produktionsverfahren auf Basis der Verarbeitung
von keramischen Pulvern sehr schwierig und wird zusétzlich beeintréchtigt durch die inhdrente Spro-
digkeit der Materialien, welche die mechanische Nachbearbeitung erschwert [27, 31, 71, 72]. Zudem
fiihrt die geringe Neigung von SiC zur Volumendiffusion zur Notwendigkeit von sehr hohen Prozesstem-
peraturen wahrend des Sinterns der Griinkérper (> 2000 °C mit Sinterhilfsmitteln), was einen hohen
Energiebedarf und somit hohe Produktionskosten zur Folge hat [27, 31, 73].

Die Arbeiten von Fritz und Raabe aus dem Jahr 1956 [74] und die darauffolgenden Publikationen von
Aigner und Herbert [75] sowie Chantrell und Popper [76] in den frithen 1960er-Jahren markieren den
Beginn der Forschung im Bereich der Synthese von Si-basierten Keramiken auf Basis von siliciumorga-
nischen Verbindungen, welche folgerichtig als polymerabgeleitete Keramiken (engl. Polymer-Derived
Ceramics, PDCs) bekannt wurden [11, 27, 28, 71, 77]. Die ersten Arbeiten zur Herstellung von
SisN4/SiC-Fasern [78-80] und reinen SiC-Fasern [81, 82] aus siliciumorganischen polymeren Priakurso-
ren verdeutlichten das Potential von polymerabgeleiteten Keramiken und riickten diese in den Fokus,
was sich in einer bis heute ansteigenden Zahl an Publikationen zu PDCs aufert [27, 31, 77].

In Abbildung 3 ist die vereinfachte Strukturformel der wichtigsten siliciumorganischen Prakursoren dar-
gestellt [77]. Im Allgemeinen bestehen die siliciumorganischen Monomere aus einem zentralen Si-Atom,
wobei durch verschiedene Bindungen (X) die Monomere zu Polymeren miteinander verbunden sind und
somit die Hauptkette oder auch das Riickgrat des polymeren Prakursors bilden. Anhand der Bindung

zwischen den Si-Atomen der Monomere konnen die siliciumorganischen Polymere in Polycarbosilane
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(X = C), Polysiloxane (X = 0O), Polysilazane (X = N) und Polysilylcarbodiimide (X = [N=C=N]) klassi-
fiziert werden [77]. Die Seitenketten (Substituenten oder Rest, abgekiirzt mit R") an dem zentralen Si-
Atom und den Atomen der Bindung zwischen den Si-Atomen, haben einen groRen Einfluss auf die Se-
kundérstruktur, die Zusammensetzung und die Eigenschaften (bspw. Rheologie, thermische Stabilitét
und Loslichkeit) des polymeren Prékursoren [28, 77]. Typische Reste sind beispielsweise Wasserstoff,
Alkyl-, Vinyl- und Arylgruppen [28]. Durch einen Pyrolyseschritt werden die siliciumorganischen Poly-
mere in eine amorphe Keramik iiberfiihrt (nédheres dazu in Kapitel 3.1). Deren Mikrostruktur und somit
auch deren physikalischen und chemischen Eigenschaften, konnen durch die molekulare Struktur und
chemische Zusammensetzung des genutzten Prakursoren beeinflusst werden, was einen weiteren gro-
Ben Vorteil von polymerabgeleiteten Keramiken darstellt [11, 26, 31]. Die Nutzung von prakeramischen
Polymeren zur Herstellung von polymerabgeleiteten Keramiken bietet die Moglichkeit ternidre Kerami-
ken zu synthetisieren. Beispielsweise lassen sich durch die Pyrolyse eines Polysiloxans amorphe SiOC-
Keramiken herstellen, wiahrend amorphe SiCN-Keramiken durch die Pyrolyse von Polysilazanen erzeugt

werden konnen (siehe Abbildung 3 unten).
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Abbildung 3: Vereinfachte Strukturformel eines siliciumorganischen Monomers und der wichtigsten siliciumorganischen Praku-
rsoren mit den daraus resultierenden Keramiken nach dem Pyrolyseschritt. Leicht verandert nach [77].

Durch die chemische Modifikation der Si-basierten Polymere konnen quaternére (bspw. SiBCN, SiAICN,
Si(Hf,Ta)C oder SiAlOC) oder quinére (bspw. SiHfBCN oder SiHfCNO) Keramiken synthetisiert werden,
was mit konventionellen Verfahren nur schwer realisierbar ist [11]. Dafiir werden die Seitenketten der
prakeramischen Polymere mit metallorganischen Verbindungen wie Metallalkoxiden oder Metall-

Amido-Komplexen modifiziert, um sogenannte Single-Source-Prakursoren herzustellen [26]. Durch die
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Pyrolyse werden diese in einphasige amorphe Keramiken tiiberfiihrt, welche in einem weiteren Auslage-
rungsschritt zwei- oder multiphasige keramische Nanokomposite bilden. In der Literatur sind diese Ma-
terialien als polymerabgeleitete keramische Nanokomposite (engl. Polymer-Derived Ceramic Nanocom-
posites, PDC-NCs) bekannt [26]. Die Mikrostruktur besteht aus einer Matrix, die sich aus dem Si-basier-
ten Polymergeriist des verwendeten Vorlaufers ableitet, sowie feinverteilten nanoskaligen Ausscheidun-
gen des jeweiligen Metalls der genutzten metallorganischen Verbindung (bspw. Carbide oder Oxide)
[26, 83].

Hinsichtlich einer méglichen Anwendung als Schutzschichten im Hochtemperaturumfeld besitzen poly-
merabgeleitete Keramiken vorteilhafte Eigenschaften. Zum einen konnen durch die Moglichkeit der Ver-
arbeitung im fliissigen Zustand, Methoden der konventionellen Beschichtungsverfahren von Kohlenstoff-
basierten Polymeren zur Schichtapplikation genutzt werden, wie beispielsweise Rotationsbeschichtung,
Tauchbeschichtung oder Spriihbeschichtung, was auch die Beschichtung von komplex geformten Bau-
teilen ermoglicht [11, 14, 28-30].

Zum anderen lassen sich die physikalischen und chemischen Eigenschaften der Schutzschicht durch die
Auswahl und Modifikation des genutzten Prakursors beeinflussen, was eine Anpassung der Eigenschaf-
ten der Schutzschicht an die anwendungsspezifischen Anforderungen (bspw. geringe Differenz im Wér-
meausdehnungskoeffizient zum Substratmaterial) ermdglicht [11, 28]. Nach der Pyrolyse bieten poly-
merabgeleiteten keramischen Schichten eine hohe thermische und chemische Bestandigkeit, sowie eine
gute Schichthaftung auf verschiedenen Substratwerkstoffen [11, 28].

Die vielfaltigen Moglichkeiten lassen sich durch die Nutzung von aktiven und passiven Fiillstoffen noch-
mals erweitern. Mithilfe von Fiillstoffen kann die Schichtdicke von polymerabgeleiteten keramischen
Schutzschichten gesteigert werden, da diese den negativen Einfluss (bspw. Rissbildung) der wahrend
der Pyrolyse auftretenden Schrumpfung der Schicht kompensieren kénnen [11, 14, 28].

Das Oxidationsverhalten von polymerabgeleiteten Keramiken stellt den wichtigsten Korrosionsvorgang
fiir eine Anwendung als Schutzschicht im Hochtemperaturbereich von Turbinen oder anderen Hochtem-
peraturanwendungen dar [19]. Im folgenden Abschnitt werden zunéchst die Grundlagen der Oxidation
behandelt und im Anschluss wird das Oxidationsverhalten von Si-basierten Keramiken erldutert, wozu

auch Si-basierte polymerabgeleiteten Keramiken zéhlen.
2.4 Oxidation von Keramiken

2.4.1 Grundlagen der Oxidation

Die in dieser Arbeit genutzte technische Definition aus der Sicht von Hochtemperaturanwendungen de-

finiert Oxidation als Reaktion eines Materials mit Sauerstoff aus der Atmosphére unter Oxidbildung. Die
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Oxidation reprasentiert den wichtigsten Korrosionsvorgang im Bereich der Hochtemperaturanwendun-
gen, da in den meisten technischen Atmosphéren Sauerstoff vorhanden ist und die Bildung einer schiit-
zenden Oxidschicht elementar fiir die Korrosionsbestandigkeit in verschiedenen Atmosphéren ist. [19]
Hinsichtlich der Beurteilung von Oxidationsvorgidngen spielen zwei Aspekte eine zentrale Rolle. Zum
einen die Thermodynamik der Oxidationsreaktion und zum anderen deren Kinetik. Ein wichtiges Werk-
zeug zur Beurteilung der thermodynamischen Stabilitdt von Materialien in Gasen ist das sogenannte
Ellingham-Richardson-Diagramm. Dabei wird die freie Standardreaktionsenthalpie AG° der jeweiligen
Oxidationsreaktion in Abhangigkeit von der Temperatur T aufgetragen. Die Steigung der AG° (T) Kurven
(AG° = AHP — T-AS°) ist die erste Ableitung nach der Temperatur und entspricht somit der Entropiedn-
derung AS°. Ublicherweise werden die Werte fiir die reinen Elemente im Standardzustand (chemische
Aktivitdt a = 1 und Druck p = 1 bar) in Bezug auf die Reaktion mit 1 Mol des Reaktionspartners, in
diesem Fall O, (siehe Reaktion 2.4), dargestellt.

2XM+O 2MO (2.4)
— _ — .
y 2 y XYy

Dies hat zur Folge, dass bei der Bestimmung der Gleichgewichtskonstanten K, fiir die allgemeine Oxida-
tionsreaktion eines Metalls M (bestimmt nach dem Massenwirkungsgesetz siehe Gleichung 2.5) diese

lediglich vom Sauerstoffpartialdruck po, abhéngt (K, = 1/ po,), da die Aktivitét a der reinen Komponen-

ten 1 ist.

2/y
K. = Mx0y (2.5)
P 2x/y '
Ay~ " Po,

Uber die freie Standardreaktionsenthalpie und die Gaskonstante R lisst sich der Gleichgewichtsdissozi-

ationsdruck (AG’ = —R - T - In(K}), siehe Gleichung 2.6) berechnen.
AG® = AH° —T - AS® = —R - T - In(K},) (2.6)

Dieser entspricht dem Sauerstoffpartialdruck po, in bar, welcher mindestens notwendig ist, um ein Metall

bei der gegebenen Temperatur zu oxidieren. Die thermodynamischen Betrachtungen geben Aufschluss
dariiber, ob die thermodynamische Triebkraft grof genug ist, damit die Oxidationsreaktion freiwillig
ablauft und somit das gebildete Oxid unter den gegebenen Bedingungen stabil ist. Sie allein reichen
jedoch nicht aus, um Aussagen iiber die resultierende Reaktionsgeschwindigkeit der Oxidationsreaktion
zu treffen. Zusatzlich sind Informationen iiber die Mobilitdt der Reaktionsteilnehmer entscheidend, wel-

che unter dem Oberbegriff der Kinetik zusammengefasst werden. [19]
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Die Kinetik von Oxidationsreaktionen wird tiblicherweise experimentell durch die thermogravimetrische
Analyse ermittelt (siehe Kapitel 3.2.1). Dabei wird die Massendnderung eines Materials (in der Regel
bezogen auf die Ausgangsoberfldche der Probe vor der Auslagerung) {iber die Auslagerungszeit gemes-
sen, wahrend dieses einem definierten Temperaturprogramm in einer definierten Atmosphére ausgesetzt
wird. Die idealisierten zeitlichen Verlaufe der oberflachenspezifischen Massendnderung werden in Ab-
bildung 4 gezeigt. [19]

Das fiir Hochtemperaturanwendungen erstrebenswerte Oxidationsverhalten ist eine parabolische Oxi-
dationskinetik (durchgezogene griine Linie in Abbildung 4). Die Massenzunahme (Steigung der Funk-
tion) in Folge des Korrosionsvorgangs nimmt dabei mit der Zeit ab. Der Korrosionsvorgang wird ver-
langsamt, kommt aber nicht zum Erliegen. Der parabolischen Oxidationskinetik liegt die Bildung einer
schiitzenden Oxidschicht zugrunde, welche die Diffusion des Sauerstoffs oder des Metallkations hemmt.
Die mit der Zeit wachsende Oxidschicht verldngert somit den Diffusionsweg der geschwindigkeitsbe-
stimmenden Komponente, was eine Verlangsamung des Korrosionsvorganges (Massenzunahme) mit der
Zeit zur Folge hat. [19]

Neben der Messung der Massendnderung lasst sich die Oxidationskinetik iiber die Ermittlung des zeitli-
chen Verlaufs der Oxidschichtdicke bestimmen. Der Entwicklungsverlauf der Oxidschichtdicke l4sst sich
mathematisch mit dem Tammann ‘schen Zundergesetz [84] beschreiben, welches sich iiber das erste Fick-
sche Gesetz herleiten lasst, da die zeitliche Schichtdickenzunahme proportional zum Materialfluss in der
Oxidschicht pro Flache und Zeit ist. Die schichtdickenbezogene Beschreibung lasst sich in die massebe-

zogene parabolische Oxidationskinetik (siehe Gleichung 2.7) umrechnen.

Am

k,-t (2.7

Die massebezogene parabolische Oxidationskonstante k, dient dabei als Maf3 fiir die Schutzwirkung der
jeweiligen Oxidschicht, wobei geringere k,-Werte eine hohere Oxidationsbestindigkeit andeuten. [19]

Die theoretische Beschreibung der parabolischen Wachstumskinetik von schiitzenden Oxidschichten
geht auf Wagner [85] zuriick. Die Theorie basiert auf der Annahme einer riss- und porenfreien, sehr gut
haftenden Oxidschicht, bei der Volumendiffusion der dominierende Transportmechanismus ist und
Korngrenzendiffusion vernachlissigt werden kann. Die Volumendiffusion durch die Oxidschicht stellt
somit den geschwindigkeitsbestimmenden Schritt fiir die Oxidation und das Oxidschichtwachstum dar.
Dabei erfolgt der Stofftransport durch die unabhéngige Diffusion von Ladungstrédgern (in diesem Fall
Metallkationen, Sauerstoffanionen und Elektronen) unter Wahrung der Elektroneutralitit. Die thermo-
dynamische Triebkraft ist der sich einstellende Gradient des chemischen Potentials zwischen der Me-
tall/Oxid- und der Oxid/Gas-Grenzflache. Dabei liegt an der Metall/Oxid-Grenzfliche der Gleichge-

wichtsdissoziationsdruck vor, welcher in dem entsprechenden Ellingham-Richardson-Diagramm abgele-
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sen und mithilfe der Gleichungen 2.5 und 2.6 berechnet werden kann. In Abhéngigkeit von den Diffusi-
onsgeschwindigkeiten der Metallkationen und Sauerstoffanionen in der gebildeten Oxidschicht, konnen
verschiedene Fille des Schichtwachstums unterschieden werden. Sollten die Sauerstoffanionen schneller
durch die Oxidschicht wandern als die Metallkationen, erfolgt das Schichtwachstum vorrangig an der
Metall/Oxid-Grenzflache. Im entgegengesetzten Fall, der schnelleren Diffusion der Metallkationen,
wdchst die Oxidschicht vorrangig an der Oxid/Gas-Grenzfldache. Bei dhnlichen Diffusionsgeschwindig-
keiten der beiden Reaktanden kann auch ein Schichtwachstum innerhalb der Oxidschicht stattfinden,
was beispielsweise bei Cr.Os-Schichten der Fall sein kann. [19]

Neben dem erstrebenswerten parabolischen Oxidationsverhalten kénnen noch weitere Oxidationskineti-

ken wahrend der Hochtemperaturoxidation von Materialien festgestellt werden (siehe Abbildung 4).

A B -
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5@,\(" i \Dv[ezf!t‘iw‘W‘)I

par abolisch

Oberflachenspezifische Massendnderung

Zeit
Abbildung 4: Idealisierte kinetische Verlaufe des Oxidschichtwachstums wahrend der Hochtemperaturoxidation in Anlehnung

an [19].

Die Bildung einer nicht schiitzenden Deckschicht hat in der Regel eine lineare Massenzunahme zur Folge

(siehe Gleichung 2.8).

— =kt (2.8)

Ein Anhaltspunkt zur ersten Einschatzung der Schutzwirkung einer Oxidschicht ist das Pilling-Bedworth-
Verhiltnis (PBV), welches das molare Volumen des gebildeten Oxids mit jenem des Metalls aus dem es
gebildet wird ins Verhiltnis setzt. Ein PBV < 1 bedeutet somit, dass das molare Volumen des Oxids

geringer ist als jenes des Metalls. Dies kann zum Aufbau von Zug-Eigenspannungen fiihren, welche Risse
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initileren konnen, wenn sie die Festigkeit des Oxids iiberschreiten. Die Schutzwirkung der Oxidschicht
ist tendenziell gering. Auf der anderen Seite deutet ein PBV > 1 auf eine Volumenzunahme in Folge der
Oxidation hin, was im Falle des Wachstums innerhalb der Oxidschicht oder an der Metall/Oxid-Grenz-
flache zu Druckspannungen und infolgedessen ein Abheben und Reien von Oxidplatten fiihrt. Die Me-
talloberflache wird dadurch der Atmosphére ausgesetzt, was héufig eine lineare Massenzunahme nach
sich zieht. [19]

Es kann sich auch zunéchst eine schiitzende Oxidschicht mit einer parabolischen Wachstumskinetik bil-
den, welche nach einer kurzen Zeit aufbricht, was einen Anstieg in der Massenzunahme zur Folge hat.
Nach ldngeren Auslagerungszeiten konnen Oxidplatten abplatzen und zu einem Masseverlust fiihren.
Dies stellt einen Fall der sogenannten Breakaway-Oxidation dar. Der in Abbildung 4 abgebildete Verlauf
zeigt einen alternativen Fall. Hier fiihrt ein Aufbrechen und infolgedessen parabolisches Ausheilen der
Oxidschicht zu Spriingen in der detektierten Massenzunahme. Reines Cr bzw. die gebildete Cr2Os-Deck-
schicht zeigt bei Temperaturen {iber 1000 °C in Luft eine derartige Kinetik (siehe Kapitel 5.4.2). [19]
Die Bildung von fliissigen oder gasférmigen Oxidationsprodukten hat in der Regel einen linearen Mas-
severlust zur Folge. Beispiele hierfiir ist die Bildung von fliissigen V2Os oder die Sublimation von Cr203
bei Temperaturen tiber 1000 °C. [19]

Die Oxidationskinetik vieler Keramiken und Legierungen stellt eine Uberlagerung mehrerer Oxidations-
reaktionen mit unterschiedlichen Kinetiken dar. Das paralineare Oxidationsverhalten (siehe Gleichung
2.9) reprasentiert einen solchen Fall, in dem vereinfacht ein parabolisches Oxidationsverhalten (bspw.
Bildung einer schiitzenden Deckschicht) von einer linearen Massenabnahme (bspw. Bildung eines gas-

formigen Reaktionsproduktes) nach dem Superpositionsprinzip iiberlagert wird.

Am ,
7= kp' —ku't (29)

Nachdem die Grundlagen der thermodynamischen und kinetischen Betrachtung der Hochtemperaturo-
xidation eingefiihrt wurden, soll im folgenden Kapitel das Oxidationsverhalten von Si-basierten Kerami-

ken behandelt werden.

2.4.2 Oxidationsverhalten von Si-basierten Keramiken

SiC (Reaktion 2.10) und SisN4 (Reaktion 2.11) reprédsentieren zwei prominente Si-basierte Keramiken

deren Oxidationsbesténdigkeit auf der Bildung einer schiitzenden SiO»-Schicht beruht.

SiC(s) + ; 0,(g) — Si0,(s) + CO(g) (2.10)

SizN4(s) + 30,(g) = 3Si0,(s) + 2 N,(g) (2.11)
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SiO; kann, in Abhéngigkeit von Temperatur und Druck, polymorph in verschiedenen Modifikationen
vorliegen. Dabei kann zwischen einer amorphen Modifikation (Quarzglas) und mehreren kristallinen
Phasen unterschieden werden [54]. Sowohl die amorphe, als auch die drei am héufigsten auftretenden
kristallinen Phasen, bestehen aus SiOs-Tetraedern [86]. Dabei befinden sich vier Sauerstoffatome auf
den Ecken und ein Si-Atom im Zentrum des Tetraeders [86]. Die amorphe Phase besteht aus einem
unregelmélligen Netzwerk aus SiOs-Tetraedern mit variierenden Si-O-Si-Bindungswinkeln (120° bis
180°), was zweidimensional betrachtet zur Ausbildung von Ringen mit einer variierenden Anzahl an Si-
O-Bindungen fiihrt [54, 86]. Bei einem Umgebungsdruck von 1 bar treten in Abhingigkeit von der Tem-
peratur drei kristalline Modifikationen von SiO, auf: Quarz, Tridymit und Cristobalit [86]. Jede Phase
besitzt eine Hoch (a)- und Tieftemperaturmodifikation () [86, 87]. Bei der Oxidation von reinem SiC
kommt es fiir kurze Auslagerungszeiten und niedrige Temperaturen zur Bildung einer aus Quarzglas
bestehenden Oxidschicht [88]. In Abhdngigkeit von der Zusammensetzung kann ab einer Starttempera-
tur im Bereich von 1200 °C [88] bis 1300 °C [54, 89] eine Kristallisation von amorphem SiO; zu Cristo-
balit beobachtet werden. Dabei liegen auch bei hoheren Temperaturen und ldngeren Auslagerungszeiten
beide Phasen vor, da sich an der SiC/SiO,-Grenzfldche zunichst amorphes SiO- bildet, welches sich nur
sehr langsam in Cristobalit umwandelt [54, 88]. Cristobalit besteht aus regelmaf3igen Sechsecken (Rin-
gen) aus Si-O-Bindungen, wobei a-Cristobalit in einer tetragonalen und B-Cristobalit in einer kubischen
Kristallstruktur kristallisiert [54, 86, 87]. Die Diffusion von Sauerstoff durch amorphes und kristallines
SiO, kann dabei auf zwei Wegen stattfinden. Zum einen durch die Permeation von molekularen Sauer-
stoff durch Kanéle in der jeweiligen amorphen oder kristallinen Struktur und zum anderen durch die
Diffusion von Sauerstoffanionen im Gitter mithilfe von Sauerstoffleerstellen [54, 86]. Studien der Diffu-
sion von Sauerstoff durch glasartiges SiO2, wie jene von Norton [90], zeigen einen linearen Zusammen-
hang zwischen dem Sauerstoffpartialdruck und der Sauerstoffdiffusion, was auf eine Dominanz der Dif-
fusion des molekularen Sauerstoffs hindeutet und mehrfach bestétigt wurde [54, 86]. Die Diffusion von
Sauerstoffanionen {iber Leerstellen ist unabhédngig vom Sauerstoffpartialdruck, da die Leerstellenkon-
zentration nicht mit dem Sauerstoffpartialdruck zunimmt [86]. Die Diffusionsgeschwindigkeit von mo-
lekularen Sauerstoff ist aufgrund der geordneten Kristallstruktur mit kleineren Liicken und somit klei-
neren Diffusionskanilen in Cristobalit geringer als in amorphem SiO, [54, 86, 88].

Die Oxidationskinetik von SiC lasst sich ndherungsweise mit dem Modell der Oxidationskinetik von Si
von Deal und Grove [91] beschreiben [54]. Bei geringeren Temperaturen und diinnen Oxidschichten
weist die Oxidationskinetik von SiC einen linearen Charakter auf, wobei die Oxidationsrate von der
Geschwindigkeit der Reaktion von Sauerstoff mit SiC an der SiC/SiO,-Grenzflache bestimmt wird [54,
92]. Bei Temperaturen ab 1200 °C und dickeren Oxidschichten liegt ein parabolisches Oxidationsverhal-
ten vor [54, 89]. Die Aktivierungsenergie der parabolischen Oxidation liegt bei 118 kJ/mol [89], was
im Bereich der Permeation von O, durch SiO; (113 kJ/mol [90]) liegt und somit den geschwindigkeits-

bestimmenden Prozess darstellt [54]. Die Aktivierungsenergie fiir die parabolische Oxidation von SizN4
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liegt hingegen mit 363 kJ/mol [89] hoher, was zu geringeren parabolischen Oxidationskonstanten bis
1400 °C fiihrt [89]. Dies ist auf die Bildung einer SioN.O-Schicht unterhalb der SiO,-Deckschicht zuriick-
zufiihren, welche die geschwindigkeitsbestimmende Barriere fiir die Sauerstoffdiffusion darstellt [54].

Die Schmelztemperatur von SiO, bei 1723 °C reprasentiert die naheliegende maximale Einsatztempera-
tur fiir Keramiken, deren Oxidationsbestandigkeit auf SiO,-Deckschichten beruht [54, 56]. Es existieren
jedoch weitere Faktoren, die die maximale Einsatztemperatur begrenzen. Ab einer Temperatur von
1700 °C kann ein lineares Oxidationsverhalten und Blasenbildung beobachtet werden [93]. Die aktive
Oxidation und die damit einhergehende Bildung von gasférmigen SiO bei hohen Temperaturen und
niedrigen Sauerstoffpartialdriicken, stellt eine weitere Limitierung der maximalen Einsatztemperatur

dar (siehe Reaktionen 2.12 — 2.14) [54, 56, 57].

Si(s) + % 0,(g) - Si0(g) (2.12)
SiC (s) + 0,(g) — Si0(g) + CO(g) (2.13)
SizN, (s) + ; 0,(g) —» 3Si0(g) + 2N, (g) (2.14)

Daneben existieren weitere Herausforderungen, wie der Anstieg der Oxidationsrate in wasserdampfhal-
tigen Atmosphéren durch die Bildung von volatilen Si-Hydroxiden, der Korrosionsangriff aufgrund von
Heil3gaskorrosion bspw. durch Na,SO4-Ablagerungen und der Verlust der niedrigviskosen oder fliissigen
SiO2-Deckschicht bei hohen Temperaturen aufgrund von Scherkraften und hohen Strémungsgeschwin-
digkeiten [54, 56, 57].

Die Oxidationsbestidndigkeit von Si-basierten polymerabgeleiteten Keramiken lésst sich anhand der che-
mischen Zusammensetzung der polymeren Prakursoren und der daraus resultierenden Keramiken ein-
teilen.

Das Oxidationsverhalten von polymerabgeleiteten SiC-Keramiken ist vergleichbar mit jenem von SiC.
Oxidationsstudien von SiC-Fasern [94, 95] in trockener Luft und reinem O zeigen ein parabolisches
Oxidationsverhalten im Temperaturbereich von 800 °C bis 1400 °C, wobei die Aktivierungsenergie im
Bereich von rund 100 kJ/mol liegt, was auf die Permeation von O» durch SiO- als geschwindigkeitsbe-
stimmenden Schritt hindeutet. Gleichzeitig findet eine Auswaértsdiffusion von CO statt. Ab einer Tempe-
ratur von 1200 °C erfolgt eine Kristallisation des amorphen SiO- zu Cristobalit [96, 97].
Oxidationsuntersuchungen von polymerabgeleiteten SiOC-Keramiken zeigen einen negativen Einfluss
der freien Kohlenstoffphase auf die Oxidationsbesténdigkeit. Dabei weisen SiOC-Keramiken mit einem
hoheren Phasenanteil an freiem Kohlenstoff eine hohere Oxidationsrate auf als jene mit einem geringe-
ren Phasenanteil, insbesondere bei niedrigeren Temperaturen (600 — 800 °C) [96-98]. Die ermittelten
parabolischen Oxidationskonstanten bei 1350 °C in Luft sind gréRer als jene von SiC [96, 97, 99].
Polymerabgeleitete SiCN-Keramiken besitzen vergleichbare parabolische Oxidationskonstanten zu SiC

und SisNy4 [95, 97, 100, 101]. Hinsichtlich des geschwindigkeitsbestimmenden Mechanismus zeigen sich
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gemischte Ergebnisse. Bharadwaj et al. [101] ermittelten im Temperaturbereich von 900 °C bis 1200 °C
vergleichbare Oxidationsraten zu SiC in Luft und eine Aktivierungsenergie von 120 kJ/mol, was fiir eine
Permeation von O durch SiO; als geschwindigkeitsbestimmenden Schritt spricht. Chollon [95] hingegen
stellte niedrigere Oxidationsraten und hohere Aktivierungsenergien fiir SICNO- und SiNO-Fasern fest,
wobei diese abhingig vom N/Si- bzw. C/Si-Verhiltnis sind. Eine Erhohung des N/Si-Verhéltnis (damit
einhergehende Verringerung des C/Si-Verhéltnis) hatte eine Verringerung des k,-Wertes und eine Erho-
hung der Aktivierungsenergie zur Folge, wobei die hohere Aktivierungsenergie ein Indiz fiir die Perme-
ation von Oz durch eine SizN20O-Schicht ist [95-97].

Insgesamt lasst sich festhalten, dass polymerabgeleitete SiC-, SiOC- und SiCN-Keramiken ein zu reinem
SiC und SisN4 vergleichbares Oxidationsverhalten zeigen, da auch fiir diese Materialien die Oxidations-
bestandigkeit auf der Bildung einer SiO»-Deckschicht beruht [53, 54, 102]. Jedoch lasst sich das Oxida-
tionsverhalten durch die Modifikation der Prakursoren mit zusatzlichen Elementen und die Herstellung
von polymerabgeleiteten keramischen Nanokompositen weiter beeinflussen [26, 83].

Die ersten publizierten Arbeiten zum Oxidationsverhalten von mit Bor modifizierten SiCN-Systemen
wiesen auf eine sehr hohe Oxidationsbestandigkeit hin [103, 104], was jedoch in weiteren Untersuchun-
gen nicht bestatigt werden konnte [53, 96, 97, 102]. Die gemessenen niedrigen Oxidationsraten wurden
auf Basis von Massendnderungen ermittelt und beruhten auf der Verdampfung von volatilen B»O3 bei
hoheren Temperaturen (ab 1100 °C), was die Massenzunahme aufgrund der Bildung einer Borosilikat-
Deckschicht iiberlagerte (paralineares Oxidationsverhalten) [53, 71, 96, 105, 106]. Zudem konnten But-
chereit et al. [105-107] bei der Untersuchung von SiCN und SiBCN mit unterschiedlichen Zusammen-
setzungen eine Blasenbildung innerhalb der Oxidschicht feststellen, welche bei dichten Proben ab einer
Temperatur von 1100 °C auftrat [105] und bei porésen Proben verstiarkt an den Probenkanten beobach-
tet wurde [106, 107]. Die Bildung von Blasen lésst sich auf die Verringerung der Viskositédt aufgrund
von B,0s zuriickfiihren, welche die Blasenbildung erleichtert und zu einer reduzierten Oxidschichtdicke
und damit verstarkten Oxidation an Kanten fiihrt [96].

Durch die Modifikation von SiCN-Prékursoren mit Aluminium hingegen kann eine signifikante Verbes-
serung der Oxidationsbestandigkeit gegeniiber SiCN bei 1400 °C erreicht werden [77, 96, 97, 108, 109].
Wang et al. [110] fiihrten dies auf der Position der Al-Atome in SiO- zurtiick, welche sich laut den Auto-
ren in der Mitte der Si-O-Ringe der amorphen SiO»-Schicht befinden und die O,-Permeation behindern.
Sie ermittelten mittels O-Tracerstudien nahezu eine Verdopplung der Aktivierungsenergie gegeniiber
reinem SiO», wobei der Oxidationskinetik auch von der O»-Permeation bestimmt wird [96, 110].

Ein anderes Beispiel ist die Modifikation von SiCN mit Zr. Der Vergleich von SiZrCN-Fasern mit dichten
SiCN-Proben bei 1350 °C in Luft durch Saha et al. [111] zeigte eine Verringerung der Oxidationsrate,
was auf eine Verringerung des Kohlenstoffgehalts zuriickgefiihrt wurde [77, 96, 97].

Die Beispiele verdeutlichen, dass die chemische Modifikation der Prakursoren eine interessante Moglich-

keit darstellt, um das Oxidationsverhalten von polymerabgeleiteten Keramiken zu beeinflussen.
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3 Methoden

3.1 Synthese polymerabgeleiteter Keramiken und Probenherstellung

Die Herstellung von polymerabgeleiteten Keramiken besteht aus vier Schritten. In einem ersten Schritt
erfolgt die Synthese des polymeren Prakursors. Organochlorsilane sind aufgrund ihrer geringen Kosten
und guten Verfiigbarkeit das am haufigsten verwendete Edukt zur Synthese von Si-basierten Polymeren
[26-28, 77]. Die Syntheserouten von diversen priakeramischen Si-basierten Polymeren ist Gegenstand
zahlreicher Ubersichtsarbeiten [27, 71, 77, 112-117]. Wie in Kapitel 2.3 beschrieben, lassen sich durch
die chemische Modifikation der Seitenketten der prikeramischen Polymere mit metallorganischen Ver-
bindungen Single-Source-Préakursoren fiir polymerabgeleitete keramische Nanokomposite herstellen.
Die Synthese der in dieser Arbeit verwendeten Single-Source-Prakursoren erfolgte mittels Schlenktech-
nik unter Argon (siehe Kapitel 4.3.1 und 6.3.1) beziehungsweise mittels Sol-Gel-Methode (siehe Kapitel
5.3.1). Eine detaillierte Beschreibung der Vorgehensweise ist in den jeweiligen Kapiteln zu finden.

Der néchste Schritt umfasst die Formgebung und Vernetzung der priakeramischen Polymere. Mit dem
Vernetzungsschritt wird das prakeramische Polymer in einen formstabilen, nicht aufschmelzbaren Duro-
plasten tiberfiihrt, was die mechanische Bearbeitung und Handhabung der Formteile vor der Umwand-
lung in eine Keramik vereinfacht [27, 77]. Die thermische Vernetzung bei Temperaturen von 100 °C —
400 °C stellt eine einfache und géngige Methode zur Quervernetzung der prikeramischen Polymere dar.
Daneben sind noch weitere Moglichkeiten zur Initiilerung der Vernetzungsreaktionen bekannt, wie zum
Beispiel die Vernetzung unter der Bestrahlung mit Ultraviolettstrahlung durch Einbau von photoche-
misch wirksamen funktionellen Gruppen, die selektive Vernetzung durch die lokale Bestrahlung mittels
eines Lasers oder Elektronenstrahls, die Nutzung von reaktiven Gasen oder durch das Eintauchen in
alkalische Losungen [27, 77].

Im Anschluss erfolgt der Ubergang von einem siliciumorganischen Polymer in eine amorphe Keramik
durch die Pyrolyse bei Temperaturen von 400 °C — 1400 °C in inerten und reaktiven Atmosphéren [27,
771. Mit der Wahl des préakeramischen Prakursors kann die entstehende amorphe Keramik beeinflusst
werden (siehe Kapitel 2.2). In den meisten Fillen kann die Bildung einer segregierten freien Kohlen-
stoffphase innerhalb der amorphen Keramik festgestellt werden [27]. Neben der konventionellen Pyro-
lyse im Rohrofen mit definierter Atmosphédre und geregeltem Temperaturprogramm, wurden weitere
Prozesse zur Transformation der Si-basierten Polymere in eine Keramik untersucht, wie chemische Gas-
phasenabscheidung, Plasmaspritzen, Mikrowellenpyrolyse oder laserstrahlinduzierte Pyrolyse [11, 27,
771. Zur Kompensation der auftretenden Schrumpfung wéahrend der Pyrolyse, konnen aktive und passive
Fillstoffe genutzt werden, um der Bildung von Porositédt und Rissen vorzubeugen (siehe Kapitel 2.3).
In einem optionalen vierten Schritt kann die amorphe Keramik in eine kristalline Keramik durch Ausla-

gerung bei hoheren Temperaturen tiberfiihrt werden. Bei Temperaturen tiber 1100 °C kommt es bei den
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amorphen keramischen Materialien zur Bildung von nanokristallinen Ausscheidungen, wobei die Kris-
tallisationstemperatur und die Phasenzusammensetzung abhédngig von dem genutzten prakeramischen
Priakursoren sind [11, 26, 27, 77].

Neben der Pyrolyse von endformnahen Duroplasten (Griinkérper) konnen auch keramische Pulver aus
den prakeramischen Polymeren synthetisiert werden, welche zur Herstellung von dichten keramischen
Monolithen durch Hei8pressen oder feldaktiviertes Sintern verwendet werden konnen [27]. Die grol3ere
Verdichtung hat dabei eine Verbesserung der mechanischen Eigenschaften zur Folge [27, 77].

Die Probenherstellung erfolgte in dieser Arbeit {iber drei Routen. In Kapitel 4 wurden monolithische
(HfTa1.x)C/SiC-Nanokomposite hergestellt. Ziel war es den Oxidationsmechanismus sowie das Oxidati-
onsverhalten in Abhingigkeit der chemischen Zusammensetzung zu untersuchen. Nach der Synthese der
Single-Source-Prakursoren wurden diese zunéchst vernetzt und im Anschluss zu einem Pulver gemor-
sert. Das polymere Pulver wurde durch Pyrolyse in ein amorphes keramisches Pulver {iberfiihrt. Abschlie-
BRend erfolgte eine Verdichtung des erhaltenen Pulvers zu kristallinen monolithischen Proben durch feld-
aktiviertes Sintern. Als Referenzmaterial wurde zusatzlich polymerabgeleitetes SiC {iber dieselbe Route
hergestellt, wobei es hierbei um das nicht modifizierte kommerziell erhiltliche Ausgangspolymer der
Single-Source-Prakursoren handelte.

In Kapitel 5 wurde der Einfluss einer polymerabgeleiteten SiAlIOC-Schicht auf das Oxidations- und Nit-
rierungsverhalten von Cr untersucht. Ziel war es die Interaktion zwischen Cr bzw. Cr,0s-Bildnern und
Si-basierten polymerabgeleiteten Deckschichten zu untersuchen, welche aufgrund der Nutzung von Cr-
basierten Haftvermittlerschichten bzw. Cr.Os-bildenden Substratmaterialien von grof3em Interesse fiir
das zu entwickelnde Schichtsystem des Graduiertenkollegs ist. Die Synthese des SiAlOC-Prédkursors er-
folgte dabei {iber die Sol-Gel-Route, wobei Si-basierte Alkoxide als Ausgangsstoffe verwendet wurden.
Die Modifikation mit Al erfolgte durch Zugabe eines Al-Alkoxides. Die Synthese des Prakursoren iiber
den Sol-Gel-Prozess ist neben der Nutzung von Polysiloxanen ein zweiter moglicher Weg zur Herstellung
von SiOC-basierten Keramiken [29]. Die Schichtapplikation erfolgte {iber das Eintauchen der geschliffe-
nen Cr-Substrate in das fliissige SiAlIOC-Sol. Nach einer anschlieenden Trocknung wurde der polymere
Single-Source-Prakursor der Beschichtung iiber einen Pyrolyseschritt in ein amorphes Glas iiberfiihrt.
In Kapitel 6 wurde der Einfluss von Si(Zr,B)CN-Priakursoren auf das Oxidationsverhalten der Ultra-Hoch-
temperatur-Keramik ZrB, untersucht. Die polymeren Prakursoren wurden dabei als Sinterhilfe genutzt.
Die Ergebnisse geben Aufschluss iiber den allgemeinen Einfluss der Préakursoren als auch den Einfluss
der chemischen Zusammensetzung auf das Oxidationsverhalten. Die Herstellung der monolithischen
Proben erfolgte dabei mittels Heil3pressen. Nach der Modifikation des kommerziell erhaltlichen SiCN-
Prakursors mit Zr bzw. Zr und B wurde die drei Prékursoren jeweils mit 85 Gew.-% ZrB, Pulver ver-
mischt. Das Ergebnis nach einem Vernetzung- und Pyrolyseschritt waren ZrB,-Pulver, welche jeweils mit
drei amorphen Keramiken beschichtet waren. Die Verdichtung dieser Pulver erfolgte mittels Heil3pressen

in Stickstoff.
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Eine ausfiihrliche der Beschreibung der Probenherstellung mit den verwendeten Ausgangsstoffen, Gera-

ten und Parametern findet sich in den jeweiligen Unterkapiteln 4.3.1, 5.3.1 und 6.3.1.

3.2 Thermoanalyse
3.2.1 Thermogravimetrische Analyse

Bei der thermogravimetrischen Analyse (TGA) wird die Massendnderung einer Probe in Abhéngigkeit
von der Zeit und der Temperatur (m(t,T)) gemessen [118, 119]. Dabei wird eine Probe einem definier-
ten Temperaturprogramm (T(t)) ausgesetzt, welches sich aus Aufheiz-, Abkiihl- oder isotherme Halte-
phasen zusammensetzen kann [118, 119]. Thermogravimetrische Messungen geben Aufschluss iiber
chemische Anderungen des Materials, welche mit einer Verdnderung der Masse einhergehen [118, 119].
Beispiele hierfiir sind Masseverluste aufgrund der Zersetzung des Materials, Bildung und Abdampfen
von gasformigen Reaktionsprodukten oder eine Verringerung der Oxidationsstufe. Wahrend die Bildung
von Reaktionsprodukten mit der gewahlten Atmosphére (bspw. Oxidation oder Nitrierung) mit einer
Erhohung der Masse einhergehen konnen [118, 119]. Die ermittelten TGA-Kurven (Massenidnderung in
Abhangigkeit von der Temperatur oder Zeit) erlauben Aussagen iiber beispielsweise die thermische Sta-
bilitdt, den Feuchtigkeitsgehalt oder die Oxidations- oder Verdampfungskinetik. Die Proben kénnen iner-
ten (bspw. Ar oder He) oder reaktiven Atmosphéren ausgesetzt werden (bspw. Luft, O, oder wasser-
dampfhaltige Atmosphéren) [118, 119]. Zudem lassen sich durch Messung der Anderung der Kraft in
einem magnetischen bzw. elektrischen Feld, auch magnetische und elektrische Umwandlungen wie
bspw. die Curie-Temperatur mithilfe von thermogravimetrischen Analysen ermitteln [118]. Es wird zwi-
schen kontinuierlichen und diskontinuierlichen Messungen unterschieden [119]. Bei der kontinuierli-
chen Messung wird die Massendnderung iiber die komplette Auslagerungszeit gemessen, wahrend bei
der diskontinuierlichen Messung die Proben aus dem Ofen in regelméfligen Zeitabstdnden entnommen
und gewogen werden [119]. Fiir die vorliegende Arbeit wurden ausschlieRlich kontinuierliche thermo-
gravimetrische Analysen durchgefiihrt.

Der schematische Aufbau der in dieser Arbeit genutzten Thermowaage wird in Abbildung 5 dargestellt.
Hauptbestandteile der Thermowaage sind eine Mikrowaage (B24, SETARAM Instrumentation, Caluire-
et-Cuire, Frankreich, Auflosung = 0,0023 ug) und ein Hochtemperaturofen (siehe Abbildung A 1 und
Abbildung A 2). In diesem Fall wurde ein zu einem vertikalen Hochtemperaturrohrofen umgebauter
Kammerofen (RHTO04/17S, Nabertherm GmbH, Lilienthal, Deutschland) verwendet. An einem Ende des
waagrechten Balkens der Mikrowaage ist die Probe und an dem anderen Ende ein Gegengewicht ange-
bracht.

Die verwendete Mikrowaage arbeitet nach dem Prinzip der elektromagnetischen Kraftkompensation,

wobei elektromagnetische Induktionsspulen die Position des Waagebalkens fixieren. Auslenkungen in
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Folge von Massendnderungen werden anhand der Abschattung des Lichtes einer Diode durch ein ge-
schlitztes Blech mithilfe von Photodetektoren erfasst. Die Stromstédrke der elektromagnetischen Indukti-
onsspulen wird dabei geregelt, sodass die Auslenkung elektromagnetisch kompensiert wird. Die zur
Kompensation der Auslenkung benétigte Stromstérke ist dabei proportional zur Massendnderung der
Probe [118]. Vor der Messung wird die Waage mit dem Gegengewicht ausbalanciert, damit eine mog-
lichst geringe elektromagnetische Kraft notig ist, um die Position des Waagebalkens zu fixieren. Dies

erhoht die Sensitivitdat der Waage [119].

m(t,T)
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Gegengewicht

Probe
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Abbildung 5: Schematischer Aufbau der in dieser Arbeit verwendeten Thermowaage.

Die Probenvorbereitung und die verwendeten Versuchsparameter werden in den jeweiligen Unterkapi-
teln 4.3.2, 5.3.2 und 6.3.2 erldutert. Zusétzlich wird eine Ubersicht iiber die verwendeten Versuchspa-

rameter in Tabelle A 1 gegeben.

3.2.2 Simultane thermische Analyse

Bei der simultanen thermischen Analyse (STA) werden neben der thermogravimetrischen Messung der
Massendnderung auch kalorische Effekte in Abhéngigkeit von der Temperatur oder der Zeit erfasst. Zur
Messung der kalorischen Effekte konnen zwei Methoden eingesetzt werden:

Zum einen die Differenzthermoanalyse (DTA), bei der die Temperaturdifferenz zwischen einer Probe
und einem Referenzmaterial gemessen wird, wihrend sowohl Probe als auch Referenz einem definierten
Temperaturprogramm ausgesetzt werden [118, 120]. Das Auftreten von exo- (bspw. Kristallisation oder
Oxidation) oder endothermen Prozessen (bspw. Schmelzen) fithrt dabei zu einer messbaren Tempera-
turdifferenz zwischen der Probe und dem Referenzmaterial [120, 121]. Dafiir werden entweder Ther-
moelemente in die Proben- und Referenzsubstanz eingetaucht (Blocksystem) oder Tiegel auf die Schutz-
rohre zweier Thermoelemente aufgesteckt (Einzeltiegelsystem), wobei bei beiden Systemen sich Refe-

renz und Probe in demselben Ofenraum befinden [118].
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Als Alternative zur Differenzthermoanalyse kann die dynamische Differenz-Kalorimetrie (engl. Differen-
tial Scanning Calorimetry, DSC) genutzt werden, bei der die Differenz der Energiezufuhr zwischen Probe
und Referenzmaterial gemessen wird, wahrend beide einem definiertem Temperaturprogramm ausge-
setzt werden [118, 120]. Im Gegensatz zur DTA besteht bei der DSC eine definierte wiarmeleitende
Verbindung zwischen Referenz und Probe, indem beide Materialien symmetrisch zum Mittelpunkt auf
einer wiarmeleitenden Scheibe positioniert werden (Scheibenmesssystem) [118, 120]. Aufgrund der
thermischen Symmetrie sind die Betrage beider Warmestrome gleich und somit die Warmestroménde-
rung proportional zur gemessenen Temperaturdifferenz. Die warmeleitende Verbindung kann auch tiber
sogenannte Thermosaulen (hintereinandergeschaltete Thermoelement) erfolgen (Zylindermesssystem)
[118].

In der vorliegenden Arbeit wurde die simultane thermische Analyse vorrangig zur kontrollierten Ausla-
gerung in definierten Atmosphéren mit gleichzeitiger thermogravimetrischer Untersuchung genutzt. Ver-
wendet wurde das Gerdt STA 449 F3 Jupiter (NETZSCH-Gerdtebau GmbH, Selb, Deutschland). Das Ge-
rit kann durch die Nutzung von verschiedenen Sensoren zur Messung von TGA-DTA (Einzeltiegelsys-

tem) und TGA-DSC (Scheibenmesssystem) verwendet werden.

3.3 Materialographische Probenpraparation

Zur Beurteilung der Mikrostruktur von Schichten, Grenzflichen (bspw. zwischen Grundmaterial und
gebildeten Oxidschichten oder zwischen Beschichtung und Substratmaterial) und des Grundmaterials
wurden materialographische Querschliffe der untersuchten Proben sowohl vor als auch nach der Ausla-
gerung angefertigt. Ziel ist die Erzeugung einer ebenen und sehr glatten Querschnittsfliche der Probe.
Die allgemeine Vorgehensweise besteht dabei aus dem mechanischen Schleifen der Proben mit Schleif-
papier mit abnehmender Korngré3e und einem Polierschritt mit Poliertiichern und Diamantsuspensio-
nen. Optional konnen die Proben in einem Epoxidharz eingebettet werden. [122]

In dieser Arbeit wurden die Proben mit einer wenige Nanometer diinnen Gold-Schicht beschichtet, um
eine elektrische Leitfahigkeit fiir die Abscheidung einer galvanischen Ni-Schicht zu ermoglichen. Diese
dient dem Schutz der gebildeten Oxidschicht und der Kontrasterhohung an der Grenzflache zwischen
Einbettmittel und Probe [123, 124]. Im Anschluss wurden die Proben in ein Epoxid-Einbettmittel (Spe-
ciFix-40, Struers ApS, Ballerup, Ddnemark) mittels Vakuumimpréagnierung (CitoVac, Struers ApS, Bal-
lerup, Danemark) eingebettet (Kalteinbetten). Die Proben hérteten fiir mindestens 24 h bei 35 °C im
Trockenschrank aus. Anschlieldend wurden die eingebetteten Proben mit zunehmend feinerem SiC Pa-
pier (ATM Qness GmbH, Mammelzen, Deutschland) geschliffen. Im letzten Schritt wurden die Quer-
schliffe poliert, wobei im finalen Polierschritt ein Poliertuch (MD-Nap, Struers ApS, Ballerup, Ddnemark)

mit einer 1 um Diamantsuspension (DP-Suspension, Struers ApS, Ballerup, Ddnemark) genutzt wurde.
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3.4 Spektroskopische Methoden
3.4.1 Rontgendiffraktometrie

Die Rontgendiffraktometrie beruht auf der Rontgenbeugung, der Beugung und somit Ablenkung der
Strahlungsrichtung von Rontgenstrahlung durch eine periodische Struktur (Kristallgitter) [125, 126].
Dabei findet eine Wechselwirkung zwischen der Rontgenstrahlung und den Elektronen des Kristalls in
Form einer kohérenten und elastischen Streuung statt [125, 126]. Die Elektronen der Gitteratome er-
fahren aufgrund der Beschleunigung durch die Rontgenstrahlung eine Auslenkung aus ihrer Ruhelage
[125]. Infolgedessen fithren die Elektronen eine harmonische Schwingung um ihre Ruhelage aus, was
zur Aussendung von kohédrenter Strahlung mit gleicher Frequenz in alle Richtungen fiihrt [125]. Die
ausgesendeten radial verlaufenden Kugelwellen der Beugungspunkte iiberlagern sich und bilden ein In-
terferenzmuster aus [126]. Fiir eine konstruktive Interferenz muss der Abstand zwischen den Beugungs-
punkten, in diesem Fall den Atomen des Gitters, ein ganzzahliges Vielfaches der Wellenlédnge der mono-
chromatischen Rontgenstrahlung sein [125]. Das Auftreten von konstruktiver Interferenz ist von der
Orientierung des einfallenden Rontgenstrahls, dessen Wellenldnge und den Atomabstdnden im Kristall-

gitter abhingig. Dies wird durch die Braggsche Gleichung beschrieben (siehe Gleichung 3.1) [125, 126].
n-1=2-d-sin(0) 3.1

Sie beschreibt unter welchem Glanzwinkel § (Beugungswinkel) es bei einem Kristall mit dem Netzebe-
nenabstand (Gitterebenenabstand) d zur ,Reflexion“ (konstruktiver Interferenz) wiahrend der Bestrah-
lung mit einem monochromatischen Rontgenstrahl der Wellenldnge 4 kommt. n beschreibt dabei die
ganzzahlige Beugungsordnung. Die Eindringtiefe der Strahlung und somit auch der Untersuchungsbe-
reich, ist von dem Einfallswinkel, dem Probenmaterial und der gewéahlten Strahlung (Quelle und Inten-
sitdt) abhédngig. Materialien mit einer hohen Dichte und einer hohen Kernladungszahl Z absorbieren
dabei tendenziell mehr Strahlung, was geringere Eindringtiefen zur Folge hat [125]. Beispielsweise be-
tragt die Eindringtiefe (63 % Absorption) von Cu-Strahlung unter einem Einfallswinkel von 15° bei Si
(Dichte 2,33 g/cm3, Z = 14) 9,23 um, wahrend bei der Untersuchung von Zr (Dichte 6,51 g/cm3,
Z = 40) lediglich eine Eindringtiefe von 1,48 um erreicht wird [125].

Mithilfe von Rontgenbeugung lassen sich zum einen qualitative Aussagen iiber die kristalline Phasenzu-
sammensetzung oder den Kristallaufbau (Kristallstrukturanalyse: Zellparameter, Atomverteilung und
Symmetrien in der Atomanordnung) und zum anderen auch quantitative Aussagen (Volumen- bzw. Mas-
senanteil der kristallinen Phasen oder Kristallit- bzw. Korngrof3e) treffen. Des Weiteren sind rontgeno-
graphische Spannungsanalysen (Abweichung der Gitterparameter vom spannungsfreien Zustand) und

Texturanalysen (Abweichung der Kérner von der regellosen Orientierungsverteilung) moglich. [125]
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Detaillierte Angaben zu den Messparametern und den verwendeten Gerdten werden in den jeweiligen
Unterkapiteln gegeben. Eine Ubersicht iiber die verwendeten Messparameter aller Messungen findet sich

in Tabelle A 2.

3.4.2 Fourier-Transformations-Infrarotspektroskopie

Die Absorption von Infrarot (IR)-Strahlung (A = 0,8 — 500 um) von Molekiilen fithrt zur Anregung von
Molekiilschwingungen und -rotationen [126-128]. Das Absorptionsspektrum zeigt dabei Absorptions-
banden, welche charakteristisch fiir die jeweiligen Bindungen bzw. Molekiile sind. Mithilfe der Fourier-
Transformations-Infrarotspektroskopie (FT-IR-Spektroskopie) kann somit eine unbekannte Verbindung
anhand des Vergleich des gemessenen Spektrums mit bekannten Spektren aus einer Spektrenbibliothek
identifiziert werden [129]. Des Weiteren lasst sich die Struktur einer Verbindung anhand der charakte-
ristischen Absorptionsbanden der Bindungen durch FT-IR-Messungen aufkldren [128, 129]. Vorausset-
zung fiir das Auftreten der Absorptionsbanden ist, dass die Energie (Frequenz) des zu absorbierenden
Lichtquants der Absorptionsfrequenz der angeregten Schwingung entspricht (Resonanzbedingung) und
ein Dipolmoment vorhanden ist, welches sich periodisch dndert [126-129]. Aufgrund des fehlenden
Dipolmoments sind beispielsweise Gasmolekiile wie N, H> oder O IR-inaktiv [126-129]. Das IR-Spekt-
rum lésst sich in zwei Hauptbereiche entsprechend den auftretenden Absorptionsbanden der unter-
schiedlichen Schwingungsformen aufteilen. Zur Anregung von Valenzschwingungen (symmetrisch und
asymmetrisch) sind grof3ere Energiebetrage notwendig, weshalb die dazugehorigen Absorptionsbanden
iiberwiegend oberhalb von Wellenzahlen von 1500 cm™ auftreten. Die Absorptionsbanden der Deforma-
tionsschwingungen (Spreiz-, Pendel-, Torsions- und Kippschwingungen) treten vorwiegend bei niedri-
geren Wellenzahlen als 1500 cm™ auf [126, 127]. In der Region unterhalb von 1500 cm™ findet sich der
sogenannte Fingerprint-Bereich, welcher hdufig aus mehreren sich {iberlagerten Banden besteht. Insbe-
sondere in Kombination mit den charakteristischen Geriistschwingungen ist der Fingerprint-Bereich cha-
rakteristisch fiir das betreffende Molekil [126, 127]. Das Absorptionsvermogen von Materialien kann
grundsétzlich auf zwei Wegen gemessen werden: Zum einen in Transmission durch ein Medium und

zum anderen in Reflexion an der Probenoberfldche [127, 128].

3.4.3 Raman-Spektroskopie

Im Gegensatz zu der Infrarot-Spektroskopie, bei der die Absorption in Folge der Anregung einer Schwin-
gung aufgrund der Wechselwirkung mit einem Lichtquant gemessen wird, erfolgt bei der Raman-Spekt-
roskopie eine Schwingungsanregung indirekt durch monochromatisches Licht, wobei die Intensitit der
Streustrahlung gemessen wird [126, 127, 129]. Wéhrend bei der IR-Spektroskopie sich das Dipolmo-
ment eines Molekiils aufgrund der Schwingung &ndern muss, beruht die Raman-Spektroskopie auf einer

Anderung der Polarisierbarkeit, dem Deformationsvermégen der Elektronenhiille [126, 127, 129].
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Trifft ein Photon auf die Elektronenhiille, so werden die Valenzelektronen in einen virtuellen Schwin-
gungszustand versetzt [127, 129]. Die im Anschluss stattfindende Relaxation in den Grundzustand kann
auf verschiedenen Wegen geschehen. Im wahrscheinlichsten Fall wird ein Photon mit der gleichen Fre-
quenz emittiert, was einem elastischen Stof3 entspricht (Rayleigh-Streuung) und den Schwingungszu-
stand des Molekiils nicht beeinflusst [127, 129]. Dies ist statistisch fiir etwa einem von zehntausend
Lichtquanten der Fall [127, 129]. Im Falle eines inelastischen Stol3es wird ein Photon mit niedrigerer
Frequenz emittiert (Stokes-Streuung), wobei die im Molekiil verbleibende Energie eine Schwingung an-
regt [127]. Befindet sich das Molekiil bereits vor dem inelastischen Stof3 in einem angeregten Schwin-
gungszustand, kann dies zur Emission eines Photons mit einer hoheren Frequenz (Summe aus Erreger-
und Molekiilschwingung) fiihren (Anti-Stokes-Streuung) [127, 129]. Die bei der Stokes- und Anti-Stokes-
Streuung (Raman-Streuung) auftretende Frequenzverschiebung der Photonen ist charakteristisch fiir das
untersuchte Molekiil und tritt lediglich bei einem von 108 Lichtquanten auf [127]. Bei der IR-Spektro-
skopie und der Raman-Spektroskopie handelt es sich um komplementdre Methoden, wobei im Raman-
Spektrum Banden von Molekiilen mit Symmetriezentrum auftreten, welche im IR-Spektrum fehlen [127,
129]. Umgekehrt finden sich im IR-Spektrum Banden, welche im Raman-Spektrum nicht zu finden sind
(Alternativverbot) [127, 129]. Wie auch die komplementire IR-Spektroskopie lassen sich mithilfe der
Raman-Spektroskopie unbekannte Substanzen identifizieren und Strukturaufklarungen von Verbindun-
gen durchfiihren, wobei sich durch die Kombination beider Verfahren vollstdndigere Informationen iiber

die Struktur einer Verbindung generieren lassen [129].

3.4.4 Energie- und wellenlangendispersive Rontgenspektroskopie

Sowohl die energiedispersive Rontgenspektroskopie (engl. Energy Dispersive X-ray Spectroscopy, EDX)
als auch die wellenldngendispersive Rontgenspektroskopie (engl. Wavelength Dispersive X-ray
Spectroscopy, WDX) basieren auf der Detektion von charakteristischer Rontgenstrahlung, welche auf-
grund der Wechselwirkung eines Materials mit einem Elektronenstrahl emittiert wird [122, 130]. Wird
ein Priméarelektronenstrahl mit einer ausreichend groRen Beschleunigungsspannung (Energie) genutzt,
so kann es infolge der inelastischen Streuung (siehe Kapitel 3.5.1) der Priméarstrahlelektronen zu einer
Ionisation von Atomen durch Herausschlagen von Elektronen kommen. Wird ein Elektron auf einer in-
neren Schale herausgeschlagen, hat dies einen instabilen Zustand zur Folge, welcher durch Nachbeset-
zung der entstandenen Liicke mit einem energiereicheren Elektron einer hoheren Schale aufgefiillt wird.
Die iiberschiissige Energie wird dabei in Form von Rontgenstrahlung emittiert. Die freigewordene Ront-
genstrahlung ist charakteristisch fiir das jeweilige Element und kann fiir die Bestimmung der Element-
zusammensetzung herangezogen werden. [130]

Der Unterschied zwischen beiden Verfahren besteht in der Detektion und Auswertung der emittierten

Rontgenstrahlung [131]. Wahrend bei der energiedispersiven Rontgenspektroskopie die Energie der
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emittierten Rontgenstrahlung gemessen wird, wird bei der wellenlédngendispersiven Rontgenspektrosko-
pie die emittierte Rontgenstrahlung mittels eines Kollimators parallel ausgerichtet und an Analysekris-
tallen gebeugt, was eine Aufspaltung in verschiedene Wellenldngen zur Folge hat (siehe Kapitel 3.4.1)
[122, 131]. Im Gegensatz zum EDX-Verfahren, wo alle Elemente gleichzeitig detektiert werden, werden
bei der wellenldngendispersiven Rontgenspektroskopie die Elemente sequenziell gemessen indem be-
stimmte Beugungswinkel (entspricht der Wellenldnge der emittierten Rontgenstrahlung) untersucht
werden. Dies resultiert in einer hoheren Auflésung und geringerer Untergrundstrahlung (Bremsstrah-
lung) im Vergleich zur energiedispersiven Rontgenspektroskopie [131]. EDX-Detektoren werden haufig
in konventionellen Rasterelektronenmikroskopen verbaut und ermoglichen somit neben der Bildgebung
eine chemische Analyse [130]. WDX-Detektoren hingegen werden in speziellen Elektronenstrahlmikro-
sonden zur Elektronenstrahlmikroanalyse (engl. Electron Probe Micro Analysis, EPMA) verbaut, wobei

héufig noch ein zusétzlicher EDX-Detektor integriert ist [122].

3.5 Abbildende Methoden
3.5.1 Rasterelektronenmikroskopie

Bei der Rasterelektronenmikroskopie (REM) wird eine Probenoberfldche mittels eines fokussierten Elekt-
ronenstrahls abgerastert, wobei die Bildentstehung auf der Wechselwirkung des Primarelektronenstrahls
mit dem Material der Probe beruht. Dafiir wird durch eine Elektronenquelle (thermische Emission oder
Feldemission) ein fokussierter Elektronenstrahl mit definierter Energie erzeugt, welcher mithilfe von
Kondensorlinsen gebiindelt und durch eine Objektivlinse fokussiert wird. Der Durchmesser des Elektro-
nenstrahls betrdgt schlussendlich noch wenige Nanometer und wird mittels einer aus elektromagneti-
scher Induktionsspulen bestehenden Rastereinheit abgelenkt, um die Probenoberflache Punkt fiir Punkt
zu beleuchten. [130]

Die Wechselwirkungen in Form von Streuprozessen des Primérelektronenstrahls mit dem Probenmate-
rial fithren zur Emission von verschiedenen Signalen, welche von Detektoren aufgenommen und in Bil-
dinformationen umgewandelt werden. Die zwei am héufigsten genutzten sekundéaren Signale sind Se-
kundarelektronen (engl. Secondary Electrons, SE) und Riickstreuelektronen (engl. Backscattered Elect-
rons, BSE). Sekundarelektronen resultieren aus einer inelastischen Streuung der Elektronen des Primaér-
elektronenstrahls an den Hiillelektronen des Probenmaterials, wodurch diese als Sekundirelektronen
herausgelost und emittiert werden konnen. Sekundérelektronen haben eine geringe Energie (< 50 eV)
und konnen daher lediglich nahe der Probenoberfldche emittiert werden. Die Austrittstiefe betragt we-
nige Nanometer, wobei das Wechselwirkungsvolumen klein ist. Dies verdeutlicht, weshalb SE-Aufnah-
men eine hohere Auflosung besitzen und vorrangig fiir Aussagen tiber die Morphologie der Probenober-

flache herangezogen werden. Dabei erscheinen dem Detektor zugeneigte Flachen heller als jene Flachen,
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die dem Detektor gegeniiber abgeneigt sind. Riickstreuelektronen hingegen weisen eine wesentlich ho-
here Energie (> 50 eV) und eine grofdere Austrittstiefe von mehreren Mikrometern auf, was etwa der
Halfte der Eindringtiefe des Primérstrahls entspricht. Im Gegensatz zu Sekundéarelektronen handelt es
sich bei Riickstreuelektronen in erster Linie um Primérstrahlelektronen, welche aufgrund eines elasti-
schen Streuprozesses eine grof3e Richtungsdnderung erfahren und detektiert werden. Es wird somit ein
groeres Wechselwirkungsvolumen untersucht, wobei die Wahrscheinlichkeit und Anzahl der elasti-
schen Streuung abhéngig von der Ordnungszahl ist. Je hoher die Ordnungszahl der Probenelemente,
desto heller erscheinen die Grauwerte in der Aufnahme. Mit BSE-Aufnahmen lassen sich somit Riick-
schliisse auf lokale Materialzusammensetzung ziehen. [130]

Neben einem Everhart-Thornley-Detektor zur Aufnahme von Sekundér- und Riickstreuelektronen kon-
nen Rasterelektronenmikroskope noch mit weiteren Detektoren versehen werden. Haufig werden ener-
giedispersive Rontgenanalyse-Detektoren verbaut, um die Elementzusammensetzung der Probe zu ana-

lysieren.

3.5.2 Transmissionselektronenmikroskopie

Die Bildgebung bei der Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) beruht auf der Wechselwirkung ei-
nes Elektronenstrahls mit einer sehr diinnen Probe (< 100 nm) (Durchstrahlung). Der Aufbau eines
Transmissionselektronenmikroskops besteht dhnlich wie beim Rasterelektronenmikroskop aus einer
Elektronenquelle, deren Strahl mittels eines Kondensors auf die Probe fokussiert wird und diese durch-
strahlt. Im Gegensatz zum Rasterelektronenmikroskop befindet sich die Objektivlinse, welche ein erstes
vergroRertes Zwischenbild erzeugt, hinter dem Objekt. Der Kontrast des Zwischenbildes kann durch
Objektivblenden erh6ht werden. Das Zwischenbild wird durch Projektivlinsen vergrof3ert und auf einen
Lichtbildschirm projiziert oder von einer digitalen Kamera erfasst. Im Vergleich zu Rasterelektronenmik-
roskopen kommen bei der Transmissionselektronenmikroskopie hohere Beschleunigungsspannungen
von 20 kV bis 300 kV zum Einsatz, was deren verbesserte atomare Auflésung aufgrund der geringeren
Wellenldnge erklart. [130]

Wie auch beim Rasterelektronenmikroskop (siehe Kapitel 3.5.1) handelt es sich bei den Wechselwirkun-
gen zwischen Primarstrahl und der Probe um elastische und inelastische Streuung [130, 132]. Bei der
elastischen Streuung werden die Primérstrahlelektronen aufgrund von Coulomb-Wechselwirkungen mit
dem Atomkern der Probe abgelenkt [130]. Sie erfahren dadurch einen Streuwinkel, aber keinen signifi-
kanten Energieverlust [130]. Bei der inelastischen Streuung hingegen interagieren die Priméarstrahlelekt-
ronen mit Elektronen der Probe, was zu der in Kapitel 3.4.4 beschriebenen Ionisation fiihren kann. Die
Elektronen erfahren einen elementspezifischen Energieverlust und eine geringere Anderung der Flug-
bahn als bei der elastischen Streuung.

Mithilfe der Objektivblende (Kontrastblende) konnen nun die inelastisch gestreuten Elektronen heraus-

gefiltert werden und lediglich die elastisch gestreuten Priméarstrahlelektronen betrachtet werden, welche
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eine geringe Ablenkung erfahren [130]. In diesen Hellfeldaufnahmen erscheinen schwere Elemente mit
hoher Ordnungszahl dunkler (mehr Kontrast) aufgrund der stdrkeren Streuung. Durch die Beugung
(Streuung) des Primérelektronenstrahls kommt es zur Interferenz und der Erzeugung eine Beugungsbil-
des in der hinteren Brennebene [130, 132]. Mithilfe der Kontrastblende kann selektiv ein Reflex des
Beugungsbildes ausgewéhlt werden [130]. In dieser Dunkelfeldaufnahme erscheinen nur solche Proben-
bereiche hell, die in diesem Winkelbereich beugen [130].

Das Beugungsbild kann zur Identifikation von Phasen genutzt werden, was eine lokale Beurteilung der
Phasenzusammensetzung erlaubt (Feinbereichsbeugungen (engl. Selected Area Electron Diffraction,
SAED)) [132].

3.6 Computergestiitzte Thermodynamik

Die computergestiitzte Verkniipfung von Phasendiagrammen und Thermochemie ermoglicht die Berech-
nung von thermodynamischen Funktionen und Phasendiagrammen von mehrkomponentigen Material-
systemen und stellt somit ein wertvolles Werkzeug fiir die Entwicklung und das Verstédndnis von Prozes-
sen in der Materialforschung dar [120, 133]. Alle thermodynamischen Software-Pakete basieren auf
thermodynamischen Datenbanken, welche mittels der CALPHAD-Methode (engl. CALculation of PHAse
Diagrams) erstellt wurden [134]. Basierend auf einer Arbeit zum Fe-Ni-System im Jahr 1956 von Kauf-
man und Cohen [135] gewann die CALPHAD-Methode im Jahr 1970 durch die Veroffentlichung eines
Buches von Kaufman und Bernstein [136] immer mehr an Bedeutung [133]. Die Methode beruht auf
thermodynamischen Beschreibung der stabilen und metastabilen Phasen eines Systems anhand von ther-
modynamischen Modellen der freien Enthalpie [120, 133]. Die freie Enthalpie ist dabei eine Funktion
der chemischen Zusammensetzung, des Druckes und der Temperatur [120, 133]. Dabei fliel3en experi-
mentelle Daten (bspw. kalorimetrische Messungen, XRD-Messungen oder Gleichgewichts-Gasdruckmes-
sungen), theoretische Daten (bspw. quantenmechanische ab-initio-Berechnungen) und Abschéatzungen
in die Modelle der Phasen ein [120]. Die Modelle beschreiben anhand von Funktionen mit anpassbaren
Parametern mathematisch die freie Enthalpie der jeweiligen Phase und beruhen auf den physikalischen
und chemischen Eigenschaften der Phasen (bspw. Kristallstruktur, Bindungstypen oder Phaseniibergén-
gen) [120]. Die Parameter werden wihrend der thermodynamischen Optimierung mithilfe der Methode
der kleinsten Fehlerquadrate an die zugrundeliegenden Daten angepasst, um eine Funktion der freien
Enthalpie der jeweiligen Phase zu erhalten [120, 133]. Dabei konnen die Daten hinsichtlich ihrer Ver-
lasslichkeit gewichtet werden. Die analytischen Funktionen der Phasen eines Systems werden in Be-
schreibungen oder Datenbanken zusammengefasst [120, 133]. Anhand dieser Datenbanken kénnen im
Anschluss mithilfe von Computerprogrammen Phasengleichgewichte und Phasendiagramme berechnet
werden, durch die Minimierung der freien Enthalpie des kompletten Systems unter Angabe der Tempe-
ratur, des Druckes und der Zusammensetzung [120]. Die thermodynamischen Softwarepakete FactSage

[137] (GTT Gesellschaft fiir Technische Thermochemie und -physik mbH, Herzogenrath, Deutschland)
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und Thermo-Calc [138] (Thermo-Calc Software AB, Solna, Schweden) besitzen dabei die langste Ent-
wicklungshistorie und eine breite Anwenderbasis [134]. Mit Weiterentwicklungen der CALPHAD-Me-
thode sind Extrapolationen von Temperatur und Zusammensetzungsbereichen moglich, welche noch
nicht experimentell untersucht wurden, was insbesondere fiir die Materialentwicklung neuer Systeme
ein spannendes Werkzeug darstellt [120]. Auch lassen sich mithilfe der CALPHAD-Methode kinetische
Datenbanken erstellen, was fiir komplexe Fragestellung in der Materialprozesstechnik ein niitzliches

Hilfsmittel sein kann [133].
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4 Oxidationsverhalten von (Hf,Ta)C/SiC-Nanokompositen

4.1 Genehmigung

Der Grof3teil der Ergebnisse in diesem Kapitel ist Teil eines eingereichten Manuskriptes mit dem Titel
,Oxidation Resistance and Microstructural Analysis of Polymer-Derived (HfxTal-x)C/SiC Ceramic Na-
nocomposites“ bei dem Journal Advanced Engineering Materials [139]. Im weiteren Verlauf werden
Abbildungen, Textabschnitte und Tabellen aus dem eingereichten Manuskript verwendet und teilweise
adaptiert mit Genehmigung von N.-C. Petry, N. Thor, J. Bernauer, A. S. Ulrich, E. Ionescu, R. Riedel, A.
Pundt, M. C. Galetz und M. Lepple.

4.2 Literaturubersicht

Ultra-Hochtemperatur-Keramiken (engl. Ultra-High Temperature Ceramic, UHTC) sind Carbide, Nitride
und Boride von Ubergangsmetallen der Nebengruppen IV und V (bspw. ZrB., HfC oder TaC) [83, 140].
Sie zeichnen sich durch attraktive Materialeigenschaften wie sehr hohe Schmelztemperaturen
(< 3000 °C), eine hohe chemische Bestdndigkeit, eine hohe Hairte (> 20 GPa) und ein hohes Elastizitats-
modul (> 300 GPa) aus. Dies macht sie zu einer interessanten Materialklasse fiir Anwendungen in ext-
remen Umgebungsbedingungen wie beispielsweise Strukturbauteile in Uberschallflugzeugen, Hitze-
schilde zum Wiedereintritt in der Raumfahrttechnik oder im Hochtemperaturbereich von Luftfahrtan-
trieben [39, 56, 83, 141, 142]. Im Temperaturbereich zwischen 400 °C und 1600 °C zeigen UHTCs je-
doch eine geringe Oxidationsbestdndigkeit aufgrund der Bildung von nicht schiitzenden, porésen Oxid-
schichten wie beispielsweise HfO, und ZrO, [40, 56, 143]. Eine in der Literatur haufig genutzte Malf3-
nahme zur Verbesserung der Oxidationsbestdndigkeit, ist die Zugabe einer zweiten Si-basierten Phase
[40, 56, 140, 143].

Aufgrund ihrer interessanten Mikrostruktur und der vielseitigen Verarbeitungsmoglichkeiten ist in den
vergangenen Jahren das Interesse an polymerabgeleiteten Ultra-Hochtemperatur-Keramiken stetig ge-
stiegen. Durch die Modifikation von Si-basierten prédkeramischen Polymeren mit Metallalkoxiden oder
Acetylacetonaten konnen Single-Source-Prakursoren hergestellt werden (bspw. Einbau von Hf, Ta oder
Zr), welche nach einer Warmebehandlung polymerabgeleitete keramische Nanokomposite mit einer
Mikrostruktur aus fein verteilten nanoskaligen UHTC-Ausscheidungen innerhalb einer Si-basierten Mat-
rix (bspw. SiC, SisN4 oder SiCN) ausbilden [83].

Wen et al. [39, 40] veroffentlichten im Jahr 2018 und 2019 Studien iiber das Oxidationsverhalten einer
neuen polymerabgeleiteten Keramik, deren Mikrostruktur aus fein verteilten nanoskaligen (Hf,Ta:ix)C-
Mischcarbiden innerhalb einer SiC-Matrix besteht. Die keramischen Nanokomposite wurden im Tempe-
raturbereich zwischen 1200 °C und 1500 °C fiir bis zu 20 h in Luft ausgelagert und wiesen insbesondere

bei hoheren Temperaturen eine bemerkenswerte Oxidationsbestdndigkeit im Vergleich zu HfC/SiC auf.
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Die Autoren fiihrten dies auf die Bildung von SiO2 und des Mischoxids HfsTa»017 zuriick, welche das
Verdichtungsverhalten und die Stabilitdt der Oxidschicht verbessern. [39, 40]

In der Literatur sind jedoch keine Informationen {iber die Mikrostruktur der gebildeten Oxidschicht, den
genauen Oxidationsmechanismus und das Oxidationsverhalten bei ldngeren Auslagerungszeiten be-
kannt. Ziel der nachfolgenden Untersuchungen war es, diese Liicke zu schlief3en. Dafiir wurden mono-
lithische (HfTai.x)C/SiC-Proben mittels Feld-Aktivierten Sinterns hergestellt und bei 1200 °C bzw.
1400 °C fiir bis zu 100 h in synthetischer Luft ausgelagert. Durch Variation des Hf/Ta-Verhaltnis (x = 0,7
und x = 0,2) wurde dabei dessen Einfluss auf das Oxidationsverhalten der Proben beleuchtet. Als Refe-

renzmaterial wurde polymerabgeleitetes SiC untersucht.

4.3 Versuchsdurchfiihrung
4.3.1 Probenherstellung

Sowohl die Herstellung der monolithischen Proben als auch die chemische Modifizierung der genutzten
polymeren Prakursoren wurde von Jan Bernauer und Quingbo Wen aus der Arbeitsgruppe ,,Disperse
Feststoffe“ von Prof. Dr. Ralf Riedel der Technischen Universitdt Darmstadt durchgefiihrt.

Die Synthese basiert auf der chemischen Modifikation des kommerziell erhiltlichen Polycarbosilans
SMP-10 (Starfire Systems Inc., Glenville, USA), welches in wasserfreiem Toluol gelost wurde. Die Modi-
fikation erfolgt unter Argon bei Raumtemperatur mithilfe der Schlenktechnik durch die tropfenweise
Zugabe von Pentakis(dimethylamido)tantal(V) (Ta[N(CHs):]s, PDMAT, Sigma-Aldrich Chemie GmbH,
Taufkirchen, Deutschland) und Tetrakis(diethylamido)hafnium(IV) (Hf[N(CHs)2]4, TDEAH, Sigma-Ald-
rich Chemie GmbH, Taufkirchen, Deutschland), welche im Stoffmengenverhaltnis 1:4 (Si(Hfo2Tao;s)C)
bzw. 7:3 (Si(Hfo;Tao3)C) in wasserfreiem Toluol gelost wurden. Das Volumenverhéltnis von Prakursor
zu den Metall-Amido-Komplexen betrug 7:3 (SMP-10 : PDMAT+TDEAH). Die Losung wurde im An-
schluss auf 100 °C aufgeheizt und 3 h verriihrt. Abschliellend wurde das Losungsmittel unter Vakuum
(102 mbar) bei 60 °C entfernt. Weitere Details zur Synthese der Single-Source-Priakursoren konnen den
Publikationen [39, 144-147] entnommen werden.

Die entstandenen Single-Source-Préakursoren sind schwarze Festkorper, welche anschlief3end in einem
Achat-Morser zermahlen wurden. Die Proben wurden im Anschluss auf 1000 °C in einen Schlenkkolben
(Quarz) unter Argon aufgeheizt, wobei zur Vernetzung die Temperatur fiir 3 h bei 250 °C und zur Pyro-
lyse fiir 2 h bei 1000 °C gehalten wurde. Mehr Details zur Pyrolyse der Proben kénnen Quelle [146]
entnommen werden. Die keramischen Pulver wurden nach der Pyrolyse erneut in einem Achat-Morser
zerrieben und auf eine Partikelgrof3e < 100 um klassiert.

Zur Herstellung von dichten keramischen Monolithen wurden die Pulver in eine Graphit-Matrize mit
einem Innendurchmesser von 20 mm gefiillt. Die Matrize wurde zuséatzlich mit Graphit-Folie ausgeklei-

det, um ein Anhaften der Proben an der Matrize zu verhindern und den Ausbau der Probe nach der
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Verdichtung zu erleichtern. Das Pulver wurde mittels Feld-Aktivierten Sinterns verdichtet (FCT HP D
25/1, FCT Systeme GmbH, Rauenstein, Deutschland). Die Verdichtung erfolgte bei 2200 °C mit einer
Haltezeit von 20 Minuten unter einem uniaxialen Druck von 50 MPa. Die Aufheizrate betrug 100 K/min.
Nach der Haltezeit wurde eine Abkiihlgeschwindigkeit auf Raumtemperatur von 220 K/min genutzt. Es
wurde ein gepulster Gleichstrom mit einer Stromflusszeit von 25 ms und einer Pausenzeit von 5 ms
genutzt. Die Temperatur wurde mittels eines optischen Pyrometers gemessen. Weitere Details zur Ver-
dichtung der keramischen Pulver sind in den Arbeiten [39, 147] zu finden. Im weiteren Verlauf werden
die monolithischen Proben mit (Hfy;Tao3)C/SiC bzw. (Hfo2Taes)C/SiC bezeichnet. Die Nomenklatur
wurde entsprechend der bereits publizierten Arbeiten zu diesem Materialsystem gewéhlt [39, 40].

Zur Vorbereitung der thermogravimetrischen Analyse wurden die scheibenférmigen Proben (20 mm
Durchmesser, ~1-2 mm Dicke) in kleinere Proben mit einer Oberfliche im Bereich von 0,4 cm?2 bis
1,2 cm? getrennt. Die verwendete Trennmaschine (Accutom-50, Struers ApS, Ballerup, Danemark) ist
mit einer Diamant-Prazisionstrennscheibe (B152, ATM Qness GmbH, Mammelzen, Deutschland) ausge-
stattet. Anschlief3end wurden die Proben per Hand mit SiC-Papier (ATM Qness GmbH, Mammelzen,
Deutschland) geschliffen, um Reste der Graphit-Folie zu entfernen und eine definierte Oberflachenbe-
schaffenheit zu erzeugen. Es wurde SiC-Papier mit abnehmender Korngrof3e verwendet, wobei dieses
auf einem rotierenden Drehteller (LaboPol-21, Struers ApS, Ballerup, Ddnemark) montiert war. Das zu-
letzt genutzte SiC-Papier wies eine Korngrofde von 22 um (P800/ANSI 400) auf. Im Anschluss wurden
die Proben in einem mit Aceton gefiillten Becherglas fiir 10 min ultraschallgereinigt.

Makroskopische Bilder der Proben vor und nach der Auslagerung wurden mittels eines mit einer Kamera
(DMC 2900, Leica Microsystems GmbH, Wetzlar, Deutschland) ausgestatteten Stereomikroskops (MZ16
A, Leica Microsystems GmbH, Wetzlar, Deutschland) aufgenommen. Die zur Berechnung der oberfla-
chenspezifischen Massenzunahme benétigte Probenoberflache wurde anhand der Auswertung der Bilder
vor der Auslagerung mit der Bildverarbeitungssoftware ImageJ [148] (ImageJ, National Institutes of

Health, Rockville Pike, USA) ermittelt.

4.3.2 Thermoanalyse

Zur Beurteilung der Oxidationskinetik der Proben wurden thermogravimetrischen Analysen durchge-
fiihrt. Hauptbestandteile der genutzten Thermowaage sind eine Mikrowaage (B24, SETARAM Instru-
mentation, Caluire-et-Cuire, Frankreich, Auflésung = 0,0023 ug) und ein Hochtemperaturofen, wobei
ein zu einem vertikalen Hochtemperaturrohrofen umgebauter Kammerofen (RHT04/17S, Nabertherm
GmbH, Lilienthal, Deutschland) verwendet wurde. Abbildung A 1 und Abbildung A 2 zeigen den Aufbau
der genutzten Thermowaage und Mikrowaage, wobei diese auch fiir die thermogravimetrischen Analy-

sen der Proben der Kapitel 5 und 6 (siehe Kapitel 5.3.2 und 6.3.2) genutzt wurde.
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Fiir die Messung wurden die Proben in einen Al,Os-Tiegel mit einer Aufhdngung aus Pt-Draht (0,3 mm)
platziert. Zudem wurde der Tiegelboden mittels Trennscheibe mit Schlitzen versehen, um ein Umstro-
men der Proben mit der gewahlten Atmosphére gewahrleisten zu konnen. Die Probe wurde an einen Pt-
Draht mit 0,3 mm Durchmesser gehidngt, welcher durch zwei Al,Os-Rohre mit 1,1 mm Durchmesser
gefiihrt und an der Waagschale der Probenseite der Mikrowaage eingehdngt wurde. Das andere Ende
wurde zu einem Haken gebogen, um den Al,Os-Tiegel mit der Probe einhdngen zu kénnen. Die Tempe-
ratureinstellung des Ofens wurde mittels Thermoelements Typ S kalibriert. Zudem wurden Basislinien
(vor und nach der Messreihe) mit dem leeren Al,Os-Tiegel aufgenommen. Dies dient zur Kompensation
von Auftriebseffekten, welche aufgrund von Dichteverringerung des Gases wiahrend des Aufheizens auf-
treten, was eine scheinbare Massenzunahme zur Folge hat [119].

Es wurden isotherme Auslagerungen bei 1200 °C und 1400 °C fiir bis zu 100 h in synthetischer Luft
(79,5 Vol.-% N / 20,5 Vol.-% O,, ALPHAGAZ 1, L’Air Liquide S.A., Paris, Frankreich) durchgefiihrt. Fiir
jede der beiden Auslagerungstemperaturen wurde fiir jedes Material jeweils eine Probe fiir 50 h und
eine weitere Probe fiir 100 h gemessen. Die Proben wurden dafiir in die Thermowaage eingebaut, wobei
im Anschluss ein Auspendeln und Fluten des verwendeten Al,Os-Rohres mit synthetischer Luft fiir min-
destens 12 h unter Raumtemperatur und konstanten Gasfluss von 4,5 1/h (entspricht einer FlieRge-
schwindigkeit 10,6 cm/min im genutzten Ofenrohr) stattfand. Die Atmosphére und der Gasfluss wurden
iiber die komplette Messung konstant gehalten. Nach dem Start der Messung erfolgte zunachst ein Auf-
heizschritt mit einer Aufheizgeschwindigkeit von 15 K/min bis zu einer Temperatur von 1000 °C. Im
Anschluss wurde die Temperatur mit 5 K/min auf die isotherme Auslagerungstemperatur von 1200 °C
bzw. 1400 °C erhoht. Nach Ablauf der isothermen Auslagerungszeit von 50 h bzw. 100 h wurden die
Proben durch Ausschalten des Ofens auf Raumtemperatur abgekiihlt. Bei den 1400 °C-Auslagerungen
wurde die Temperatur mit 15 K/min auf 1200 °C reduziert und im Anschluss der Ofen ausgeschaltet,
um einen vergleichbaren Einfluss des Abkiihlens zu erzielen. Fiir die genutzte Thermowaage wurde eine
Abkiihlrate von ~ 32 K/min im Temperaturbereich zwischen 1300 °C und 900 °C, » 7 K/min zwischen
900 °C und 300 °C und ~ 1,5 K/min im Temperaturbereich zwischen 300 °C und Raumtemperatur ge-
messen. Die Abkiihlrate wurde mittels Thermoelement Typ S ermittelt.

Um die Massendnderung der Proben wiahrend des Aufheizens ndher zu untersuchen, wurden simultane
thermische Analysen durchgefiihrt. Dabei wurde das Gerdt STA 449 F3 Jupiter (NETZSCH-Geratebau
GmbH, Selb, Deutschland) mit einen TGA-DSC Sensor (Scheibenmesssystem) genutzt. Fiir die Messun-
gen wurden jeweils ein Bruchstiick der getrennten (Hf,T1x)C/SiC- und SiC-Proben verwendet. Die zu
messende Probe wurde in einem Al,Os-Tiegel mit Deckel (Durchmesser 6,8 mm, 85 ul, NETZSCH-Gera-
tebau GmbH, Selb, Deutschland) platziert. Das Temperaturprogramm bestand aus einer Auftheizphase
mit 15 K/min auf 1200 °C, einer isothermen Auslagerung von 5 h bei 1200 °C und einer Abkiihlphase
mit 15 K/min auf Raumtemperatur. Die komplette Messung wurde unter synthetischer Luft (79,5 vol.%

N2 / 20,5 vol. % O,, ALPHAGAZ 1, L’Air Liquide S.A., Paris, Frankreich) mit einem Gasfluss von
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50 ml/min durchgefiihrt. Als Referenzprobe wurde ein leerer Al,Os-Tiegel verwendet. Vor der Messung

wurde eine Basislinienmessung mit leeren Referenz- und Probentiegel durchgefiihrt.

4.3.3 Charakterisierung

Eine Analyse der elementaren Zusammensetzung des pyrolysierten und gesinterten Pulvers des Materials
(Hfo,7Tao,3)C/SiC wurde durch das Labor ,Mikroanalytisches Labor Pascher“ (Remagen, Deutschland)
mittels Atomemissionsspektroskopie, Verbrennungsverfahren (C-Gehalt) und Tragerheif3gasextraktion
(O- und N-Gehalt) durchgefiihrt und ist in Quelle [147] veroffentlicht.

Die oberflachennahe Phasenzusammensetzung der Proben vor und nach der Auslagerung wurde mit
dem Rontgendiffraktometer D8 Advance (Bruker Coperation, Billerica, USA) untersucht. Dafiir wurden
die Proben auf einer rontgenamorphen Si-Unterlage (Zero Diffraction Plate for XRD sample: 30 x 30 x
2.0 mm, 1sp, Si Crystall, MTI Corporation, Richmond, USA) platziert und in der Bragg-Brentano-Anord-
nung in Reflexion gemessen. Es wurde Cu-K, Strahlung (1 = 1,54060 A) und ein Ni-Filter zur Filterung
der Kg-Strahlung genutzt. Fiir die Messungen wurde in einem Messbereich von 5° bis 100° mit einer
Schrittweite von 0,02° und einer Verweildauer von 1 s gemessen. Fiir die Analyse der Diffraktogramme
in dieser Arbeit wurde die Software Match! (Crystal Impact - Dr. H. Putz & Dr. K. Brandenburg GbR,
Bonn, Deutschland) genutzt, wobei eine Korrektur aller Messungen um den Untergrund, eine Glattung
der Messdaten und eine K,-Abtrennung erfolgte. Die jeweiligen Phasen wurden mittels der PDF-2 1998
Datenbank [149] identifiziert.

Die nach der in Kapitel 3.3 beschriebenen Vorgehensweise materialographisch praparierten Querschliffe
wurden mittels Rasterelektronenmikroskopie (SU5000, Hitachi Ltd., Tokyo, Japan) untersucht. Dieses
ist unter anderem mit einem 5-Segmente BSE-Detektor, einem Everhart-Thornley-Detektor und einem
energiedispersiven Rontgenanalyse-Detektor EDAX Octane Elite Super EDS System (AMETEK Inc.,
Berwyn, USA) ausgeriistet. Zur Aufnahme von Sekundérelektronen- (SE-Aufnahmen) und Riickstreu-
elektronenaufnahmen (BSE-Aufnahmen) wurde eine Beschleunigungsspannung von 20 kV und ein Ar-
beitsabstand von 5 mm genutzt. Zur Erhohung der Leitfdhigkeit der Proben wurde die Oberfldache der
Querschliffe mit einer 5 — 10 nm dicken Kohlenstoffschicht beschichtet (K950X, Emitech Ltd., Laughton,
England), um Aufladungseffekte zu verringern. Die Elementverteilung der oxidierten Randschicht der
fiir 50 h ausgelagerten Proben wurde mittels EDX-Messungen bei einer Vergrof3erung von 5000 x und
einem hoheren Arbeitsabstand von 10 mm aufgenommen. Die Messungen und Aufnahmen wurden von
Melanie Thalheimer am DECHEMA-Forschungsinstitut in Frankfurt am Main durchgefiihrt.

Der Querschliff einer gesinterten SiC-Probe wurde mit einem anderen Rasterelektronenmikroskops
(FlexSEM 1000 II, Hitachi Ltd., Tokyo, Japan) untersucht. Dieses ist mit einem 4-Feld BSE-Detektor,
einem Everhart-Thornley-Detektor und einem energiedispersiven Rontgenanalyse-Detektor EDAX Ele-

ment (AMETEK Inc., Berwyn, USA) ausgeriistet. Zur Aufnahme von SE- und BSE-Aufnahmen wurde eine
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Beschleunigungsspannung von 20 kV, ein Elektronenstrahldurchmesser von 50 und ein Arbeitsabstand
von 5 mm genutzt.

Zudem wurde zur Untersuchung der fiir 100 h ausgelagerten Proben und der gesinterten Proben das
Rasterelektronenmikroskop JSM-7600F (JEOL Ltd., Akishima, Japan) genutzt, welches mit einem ener-
giedispersiven Rontgenanalyse-Detektor (X-Max80, Oxford Instruments PLC, Abingdon, England) aus-
gestattet ist. Sowohl SE- und BSE-Aufnahmen als auch EDX-Elementverteilungen der Randschicht wur-
den mit einer Beschleunigungsspannung von 15 kV und einem Arbeitsabstand von 8 mm aufgenommen.
Im Gegensatz zu den Proben der beiden vorhergehenden Absétze, wurden die untersuchten Proben nicht
eingebettet. Die oxidierten Proben wurden mithilfe eines Prézisionstrenners (IsoMet Low Speed, Bueh-
ler, Lake Bluff, USA) getrennt. Im Anschluss erfolgte ein mechanischer Schleif- und Polierprozess der
nicht eingebetteten Proben mittels des MultiPrep Tripod Poliersystems (Allied High Tech Products Inc.,
Cerritos, USA) mit einem finalen Polierschritt auf 1 um. Die Probenpraparation und Untersuchungen
wurden von Nathalie Thor am Institut fiir angewandte Geowissenschaften der Technischen Universitat
Darmstadt im Arbeitskreis Geomaterialwissenschaft von Prof. Dr. Hans-Joachim Kleebe durchgefiihrt.
Neben den EDX-Messungen wurden auch WDX-Messungen genutzt. Die verwendete Elektronenstrahl-
mikrosonde (JXA-8100, JEOL Ltd., Akishima, Japan) besitzt fiinf WDX-Spektrometer. Zur Beurteilung
der elementaren Zusammensetzung wurden Elementkonzentrationen an reprasentativen Stellen der
Randschicht und des Grundmaterials aufgenommen. Dabei lag der Fokus der Untersuchung auf der
Sauerstoffkonzentration der oxidierten Proben zur Beurteilung des Ausmalfdes des Oxidationsangriffes.
Dafiir wurden die Elementkonzentrationen in einem Raster aus 400 x 400 Punktmessungen gemessen.
Der Abstand zwischen den Punkten lag im Bereich von 1,4 um bis 2,4 um und wurde dabei so gewahlt,
dass der gemessene Bereich ungefihr der Hélfte der Probendicke entsprach. Zuséatzlich wurden BSE-
Aufnahmen der untersuchten Flachen aufgenommen. Fiir die Messungen wurde eine Beschleunigungs-
spannung von 15 kV, ein Probenstrom von 30 nA, eine Messzeit von 30 ms pro Pixel und ein Arbeitsab-
stand von 11 mm genutzt. Zur Elementkalibrierung wurden folgende Standards verwendet: FesN (als
Standard fiir N), CrsC, (als Standard fiir C), Al.Os (als Standard fiir O), Hf, Ta und Si. Die Messungen

wurden von Dr. Gerald Schmidt am DECHEMA-Forschungsinstitut in Frankfurt am Main durchgefiihrt.

Die fiir 100 h ausgelagerten (Hf,Tai.x) C/SiC-Proben wurden zudem mittels TEM untersucht. Dafiir wur-
den die nicht eingebetteten polierten Querschliffe der Proben auf ein Objekttrédgernetz geklebt. Im An-
schluss erfolgte eine Ionendiinnung DuoMill 600 DIF (Gatan Inc., Pleasanton, USA) bis Perforationen
auftraten. Fiir die Untersuchungen wurde das Transmissionselektronenmikroskop JEM 2100F (JEOL
Ltd., Akishima, Japan) genutzt, welches mit einem energiedispersiven Rontgenanalyse-Detektor (X-
Max80, Oxford Instruments PLC, Abingdon, England), einem Beryllium-Doppelkipphalter und einer
CCD-Kamera ausgestattet ist. Zur Analyse der Proben wurden Hellfeldaufnahmen, hochauflésende TEM-

Aufnahmen, Feinbereichsbeugungen und EDX-Messungen mit einer Beschleunigungsspannung von
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200 kV durchgefiihrt. Die Probenpraparation, Messung und Auswertung wurde von Nathalie Thor am
Institut fiir angewandte Geowissenschaften der Technischen Universitdt Darmstadt im Arbeitskreis Geo-

materialwissenschaft von Prof. Dr. Hans-Joachim Kleebe durchgefiihrt.

4.3.4 Thermodynamische Berechnungen

Um die Phasenzusammensetzung der oxidierten Proben besser beurteilen zu konnen, wurde mithilfe des
Reaktionsmoduls des Softwarepaketes FactSage [137] (Version 8.1) die Bildung der thermodynamisch
bevorzugten Phasen wahrend der Oxidation von (HfxTa1x)C/SiC berechnet. Dafiir wurden die freie Ent-
halpie pro Mol O, der folgenden fiinf Reaktionen in einem Temperaturbereich von 0 °C bis 1500 °C in

Schritten von 100 °C berechnet:

2 2 2
0, + = HfC - = HfO, + =CO (g) (4.1)
3 3 3
2 2 2
0, + = SiC - = Si0, + = CO (g) (4.2)
3 3 3
0, + SiC — Si0 (g) + CO(g) 4.3)
4 2 4
0, + = TaC - = Ta,05 + =CO (g) (4.4)
7 7 7
0, + TaC — TaO (g) + CO(g) (4.5)

4.4 Ergebnisse
4.4.1 Charakterisierung der monolithischen Proben vor der Auslagerung

Fiir das Verstdandnis des Oxidationsverhaltens ist die Kenntnis des Ausgangszustandes der Proben uner-
lasslich. Die ermittelte elementare Zusammensetzung einer gesinterten (Hfo7Tao,3)C/SiC-Probe ist in Ta-
belle 1 zu sehen. Es ist zu erkennen, dass die Probe einen N-Gehalt von 0,31 Gew.-% und einen O-Gehalt
von 0,17 Gew.-% aufweist. Das Hf/Ta-Verhaltnis betragt 8,75:3 und weicht somit von der Zielverhaltnis
von 7:3 ab. EDX-Messungen der gebildeten (Hf;Ta;x)C-Ausscheidungen zeigen jedoch, dass die Carbide

die gewiinschten Hf/Ta-Verhéltnisse aufweisen [147].

Tabelle 1: Elementare Zusammensetzung einer gesinterten (Hfo,7Tao,3)C/SiC-Probe vor der Auslagerung. Die Ergebnisse sind in
[147] veroffentlicht.

Elementare Zusammensetzung in Gew.-%
Si Hf Ta C N (0]
(Hfo,7Tao,3)C/SiC 51,8 12,4 4,25 29,34 0,31 0,17
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In Abbildung 6 werden BSE-Aufnahmen der Mikrostruktur einer gesinterten SiC-Probe und einer
(Hfo,7Tao,3)C/SiC-Probe dargestellt. Die Zusammensetzung der (HfxTai.x)C-Ausscheidungen reprasen-
tiert den einzigen signifikanten Unterschied in der Mikrostruktur der beiden chemisch modifizierten
Materialien, weshalb aus Griinden der Ubersichtlichkeit lediglich eines der beiden Materialien gezeigt
wird. Zusammenfassend besteht deren Mikrostruktur aus fein verteilten (Hf,Tai.x) C-Ausscheidungen in-
nerhalb der ehemaligen Pulverpartikel, wobei die Ausscheidungen an den Grenzen der ehemaligen Pul-
ver-Partikel vergrobern. Zwischen den ehemaligen Pulverpartikeln bilden sich Bereiche aus reinem (-
SiC mit grof3eren Korngroflen (Sinterhilse). Innerhalb der ehemaligen Pulverpartikel ist eine Mesopo-
rositdt (Porengrolde bis ~ 30 nm) zu finden, wéahrend eine Makroporositdt an der Grenzflache zwischen
den ehemaligen Pulverpartikeln und den SiC-Sinterhilsen und innerhalb der SiC-Bereiche festgestellt
werden kann (Porengrofde bis » 3 um). Die Mikrostruktur der nicht modifizierten SiC-Probe besteht
ebenfalls aus ehemaligen Pulverpartikeln und SiC-Sinterhélsen in den Zwischenbereichen. Im Vergleich
zu den chemisch modifizierten Proben ist die erhohte Makroporositédt besonders aufféllig, welche vor-
rangig innerhalb der Sinterhélse auftritt (Porengrofde bis » 20 um). Innerhalb der ehemaligen Pulver-
partikel kann auch eine Mesoporositiat (Porengroe bis » 30 nm) festgestellt werden. Mittels der Bild-
verarbeitungssoftware ImageJ [148] (ImageJ, National Institutes of Health, Rockville Pike, USA) konnte
eine Porositit von ~ 5 % fiir die beiden modifizierten Proben [147] und eine Porositit von ~ 9 % fiir SiC

(diese Arbeit) an jeweils zehn BSE-Aufnahmen der Proben im Querschliff ermittelt werden.

\ | . Ehemaliger
“Pulverpartikel

Makroporen

v ? Ehemaliger
.- Pulverpartikel

MSinterhalse =

(Hf, ,Ta, 3)C/SiC

Makeoporen . *

Abbildung 6: BSE-Aufnahmen der Mikrostruktur von a)-b) SiC und c)-d) (Hfo,2Tao,s)C/SiC im gesinterten Zustand. Die weif3en
Umrandungen in Abbildung a) und c) markieren den Aufnahmebereich der jeweiligen vergréBerten Abbildung b) und d). An-
merkung: Fiir die Aufnahmen der beiden Proben wurden unterschiedliche Rasterelektronenmikroskope und Aufnahmeparame-
ter (Beschleunigungsspannung und Arbeitsabstand, siche Kapitel 4.3.3) genutzt. Die VergroBerungen der Aufnahmen a) und
¢) bzw. b) und d) sind jedoch identisch.
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Die Phasenzusammensetzung der gesinterten Proben wird in Abbildung 7 zusammengefasst. Es wurden

die geschliffenen Proben vor der Auslagerung mittels Rontgendiffraktometrie gemessen. Das Diffrakto-
gramm von polymerabgeleiteten SiC zeigt vor der Auslagerung die Phasen a-SiC (PDF 72-0018) und -
SiC (PDF 74-2307). Die chemische Modifizierung des genutzten Prakursoren mit Hf- und Ta-Amido-
Komplexen fiihrt zur Ausbildung einer (HfxTai.x) C-Phase ((Hfo7Tao3s)C = PDF 19-6861) nach dem Feld-
Aktivierten Sintern. Die Reflexe der Carbide verschieben sich dabei in Richtung hoherer 2 ®-Werte mit
ansteigendem Ta-Gehalt bzw. geringeren Hf/Ta-Verhaltnis. Neben der (Hf,Tai1.x) C-Phase wird bei beiden
Materialien B-SiC detektiert. Bei allen drei Materialien weist ein Reflex bei ~ 26,2° auf eine graphitische
freie Kohlenstoffphase (PDF 75-1621) hin, deren Anteil jedoch nicht anhand der Diffraktogramme quan-

tifiziert werden kann.
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Abbildung 7: Rontgendiffraktogramme der polymerabgeleiteten (HfxTa1.x)C/SiC- und SiC-Proben vor der Auslagerung.

4.4.2 Messung der Oxidationskinetik

Der zeitliche Verlauf der oberflichenspezifischen Massendnderung der drei Zusammensetzungen bei
Auslangerungen fiir 50 h bzw. 100 h bei 1200 °C und 1400 °C in synthetischer Luft ist in Abbildung 8
zu sehen. Die Diagramme a) und c) zeigen die oberflachenspezifischen Massendnderungen von Beginn
des Aufheizens auf die finale Auslagerungstemperatur bis zum Ende des isothermen Teils der Messung.
In den verbleibenden Diagrammen b) und d) wird lediglich die oberflachenspezifische Massendnderung
wiahrend der isothermen Auslagerung gezeigt. Es ist zu erkennen, dass alle drei Materialien einen an-
fanglichen Masseverlust zeigen. Dieser tritt wédhrend des Aufheizens und teilweise noch dartiber hinaus,
im isothermen Teil der Messung, auf. Der mittlere maximale oberflachenspezifische Masseverlust und
die mittlere (isotherme) oberflachenspezifische Massenzunahme nach 50 h bzw. 100 h der Materialien

wird in Tabelle 2 zusammengefasst. Als Messunsicherheit wird die einfache Standardabweichung aus
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zwei Messungen angegeben. SiC zeigt bei beiden Auslagerungstemperaturen den grof3ten maximalen
Masseverlust mit 5,0 + 0,2 mg/cm? (1200 °C) und 5,7 = 0,2 mg/cm? (1400 °C). (Hfo2Tao,s)C/SiC erfahrt

den geringsten Masseverlust bei beiden Temperaturen mit 1,1 = 0,1 mg/cm?2 (1200 °C) und 1,2 =+

0,2 mg/cm? (1400 °C). Der Masseverlust von (Hfo7Tao3)C/SiC liegt zwischen den beiden anderen Ma-
terialien mit 2,1 = 0,2 mg/cm? (1200 °C) und 2,0 = 0,1 mg/cm?2 (1400 °C). Bei 1200 °C (Abbildung 8
a)) zeigt sich, dass der maximale Masseverlust der beiden chemisch modifizierten Varianten in den ers-
ten Minuten der isothermen Auslagerung erreicht wird, wéahrend SiC diesen bereits am Ende des Auf-
heizens erreicht. Der Masseverlust der chemisch modifizierten Proben ist um bis zu 78 % geringer als

jener von SiC.
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Abbildung 8: Oberflachenspezifische Massendanderung Uber die Auslagerungszeit der polymerabgeleiteten (HfxTa1.x)C/SiC- und
SiC-Proben nach einer Auslagerung bei a) und b) 1200 °C und c) und d) 1400 °C flr 50 h bzw. 100 h in synthetischer Luft.

Der Vergleich der mittleren oberflachenspezifischen (isothermen) Massezunahmen nach 50 h bzw. 100 h
(siehe Abbildung 8) zeigt, dass bei 1200 °C das Material mit dem geringeren Hf/Ta-Verhiltnis

(Hfo,2Tao,s)C/SiC die grofRte mittlere Massenzunahme aller drei Materialien mit 5,1 = 0,4 mg/cm2 nach
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50 h bzw. 6,4 mg/cm? nach 100 h aufweist. Im Gegensatz dazu wird bei dem Material mit dem héheren
Hf/Ta-Verhéltnis (Hfo;Taos)C/SiC die geringste mittlere oberflichenspezifische Massenzunahme mit
0,9 = 0,4 mg/cm? nach 50 h bzw. 0,5 mg/cm?2 nach 100 h ermittelt. Dabei ist aufféllig, dass die Mas-
senzunahme nach 100 h geringer ist als jene nach 50 h. Aufgrund der aufwendigen Probenherstellung
und der damit verbundenen limitierten Probenanzahl, konnten lediglich zwei Messungen pro Material
und Temperatur durchgefiihrt werden. Die gemessenen Unterschiede im Kurvenverlauf geben dabei ei-
nen Eindruck von den Schwankungen und der Reproduzierbarkeit der Messungen. Die Schwankungen
in Verbindung mit der geringen Massenzunahmen erkléren die gemessene geringere Massenzunahme
nach einer Auslagerungszeit von 100 h von (Hfo7Tao3)C/SiC im Vergleich zu der 50 h-Messung. Die
Werte fiir SiC liegen zwischen den modifizierten Proben mit 3,8 = 0,1 mg/cm2 (50 h) bzw. 4,5 mg/cm?
(100 h). Dies dndert sich bei einer Auslagerungstemperatur von 1400 °C, bei der SiC die grof3te mittlere
oberflachenspezifische Massenzunahme mit 3,1 + 0,3 mg/cm2 (50 h) bzw. 2,8 mg/cm?2 (100 h) aufweist.
Insgesamt zeigen jedoch alle drei Materialien eine deutlich reduzierte Massezunahme durch Erhéhung
der Auslagerungstemperatur von 1200 °C auf 1400 °C. Die Reduktion betrédgt bei SiC rund 18 % nach
50 h und 38 % nach 100 h. Die grof3te Reduktion zeigt sich bei (Hfo2Taos)C/SiC mit rund 76 % nach
50 h und 73 % nach 100 h.

Die Form der TGA-Kurven der drei Materialien weist bemerkenswerte Unterschiede auf. Bei einer Aus-
lagerungstemperatur von 1200 °C zeigen SiC und (Hfo2Taos)C/SiC eine starke Massenzunahme in den
ersten 10 h wéhrend der isothermen Auslagerung (siehe Abbildung 8 b)), welche im weiteren Verlauf
eine tendenziell parabolische Form mit kleiner werdender Geschwindigkeit der Massenzunahme an-
nimmt. (Hfo;Tao3)C/SiC hingegen zeigt eine geringere und flachere (langsamere) Massenzunahme in
den ersten 10 h, welche in eine Art Plateau, ohne signifikante Massenzunahme, iibergeht. Bei 1400 °C
(siehe Abbildung 8 d)) zeigt sich eine starke Massenzunahme innerhalb der ersten Stunden. Diese geht
im weiteren Verlauf bei allen drei Materialien in eine sehr geringe Massenzunahme mit tendenziell line-
arem Charakter iiber. Die Massenzunahme wahrend der ersten Stunden ist geringer als bei 1200 °C,

wobei es eine geringere Zeit (< 5 h) braucht, bis das Plateau erreicht ist.

Tabelle 2: Maximale oberfldchenspezifische Masseverlust und mittlere oberflachenspezifische (isotherme) Massenzunahme der
(HfxTa1x)C/SiC- und SiC-Proben nach einer Auslagerung bei 1200 °C und 1400 °C fir 50 h bzw. 100 h in synthetischer Luft.

Temperatur SiC (Hfo,zTao,s) C/SiC (Hf0,7Tao,3) C/SiC
Mittlerer maximaler oberfldchenspezifischer Masseverlust in mg/cm?

1200 °C 50=+0,2 1,1 = 0,1 2,1 0,2

1400 °C 5,7+0,2 1,2 £ 0.2 2,0+0,1
Mittlerer oberfldchenspezifische (isotherme) Massezunahme nach 50 h in mg/cm?

1200 °C 3,8 £0,1 5,1 +0,4 0,9 +0,4

1400 °C 3,1 +0,3 1,2 £ 0,2 0,3+0,1
Mittlerer oberfldchenspezifische (isotherme) Massezunahme nach 100 h in mg/cm?

1200 °C 4,5 6,4 0,5

1400 °C 2,8 1,7 0,6
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Zur genaueren Untersuchung der Aufheizphase wurde mittels STA die Massendnderungen der polymer-
abgeleiteten SiC- und (HfsTai.x)C/SiC-Proben (siehe Abbildung 9) untersucht. Dafiir wurden die Proben
bis zu einer Temperatur von 1200 °C mit 15 K/min in synthetischer Luft aufgeheizt. Dabei zeigen die
(HfTa1.x)C/SiC-Proben ab ca. 600 °C einen signifikanten Anstieg in der prozentualen Massendnderung,
wobei ein leichter Anstieg bereits ab einer Temperatur von 200 °C zu sehen ist. Ab einer Temperatur von
827 °C fiir (Hfo2Taog)C/SiC und 848 °C fiir (Hfo7Tao3)/SiC folgt ein Masseverlust in Form von einer
Verringerung der prozentualen Massendnderung um 0,5 ((Hfo2Taog)C/SiC) bzw. 0,4 Prozentpunkte.
((Hfo,7Tao,3s)C/SiC). Die Massenabnahme endet bei einer Temperatur von 966 °C ((Hfo2Taos)C/SiC) bzw.
989 °C ((Hfo,7Tao,3)C/SiC) und geht in eine Erhohung der prozentualen Massendnderung iber. Auffillig
ist, dass (Hfo2Taog)C/SiC im Vergleich zu (Hfo;Taos)C/SiC einen schnelleren Anstieg der Massenzu-
nahme zeigt. SiC weist auch eine Massenzunahme im Temperaturbereich von 600 — 700 °C auf, welche
im Temperaturbereich zwischen 711 °C und 1200 °C in einen Masseverlust tibergeht. Die prozentuale
Massendnderung verringert sich um 2,7 Prozentpunkte. Im Temperaturbereich zwischen Raumtempera-

tur und 600 °C zeigt SiC keine signifikante Massendnderung.
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Abbildung 9: Mittels STA ermittelte prozentuale Massendanderung mit ansteigender Temperatur (Aufheizrate 15 K/min) der
polymerabgeleiteten SiC- und (HfxTa1x)C/SiC-Proben in synthetischer Luft. Die prozentuale Massendnderung bezieht sich auf
die Ausgangsmasse der Proben vor der Auslagerung.

4.4.3 Mikrostrukturelle Entwicklung und Charakterisierung der gebildeten Oxidschicht

Abbildung 10 gibt eine Ubersicht iiber die untersuchten Proben nach der Auslagerung bei 1200 °C bzw.
1400 °C fiir 50 h in synthetischer Luft. Eine Ubersicht iiber das Erscheinungsbild der Proben sowohl vor
als auch nach der Auslagerung fiir 100 h ist in Abbildung A 3, Abbildung A 4 und Abbildung A 5 zu

47



finden. Die Proben weisen keine Anzeichen fiir ein katastrophales Oxidationsverhalten auf, wie die Bil-
dung von voluminosen Oxiden oder ausgepragte Rissbildung. Jedoch zeigt sich ein makroskopisch er-
kennbarer Riss (sieche Markierung in Abbildung 10 b)) bei der (Hfo2Taos)C/SiC-Probe nach der Ausla-
gerung fiir 50 h bei 1200 °C. Auch eine Verdopplung der Auslagerungszeit von 50 h auf 100 h fiihrt zu
keiner Bildung von voluminosen Oxidschichten oder ausgepragter Rissbildung (siehe Abbildung A 5).
Jedoch zeigt auch hier (Hfo2Taos)C/SiC einen makroskopischen Riss, welcher in Abbildung 11 a) ver-
groflert dargestellt wird. Im Querschliff sind mikroskopische Risse innerhalb einer (Hfo2Taos)C/SiC-
Probe zu erkennen (Abbildung 11 b)). Insgesamt weisen die (Hfo2Taos)C/SiC-Proben bei beiden Tem-

peraturen eine signifikant hohere Rissneigung als SiC und (Hfo7Tao3)C/SiC auf.

a) | (Hf, ,Tagg)C/SiC b) | (Hf, ;Tag 5)C/SIC

1200 °C

d) | (Hfy,Tag ) C/SIC

1400 °C

Abbildung 10: Makroskopische Aufnahmen der polymerabgeleiteten (HfxTa1x)C/SiC- und SiC-Proben nach der Auslagerung fir
50 h bei a)-c) 1200 °C und d)-f) 1400 °C in synthetischer Luft. In Abbildung b) ist ein makroskopisch erkennbarer Riss zu erkennen,
welcher mit einer weiBen Umrandung markiert wurde.

(Hf 2Tag ) C/SiC a) [ (Hf;,Tagg)C/SIC
100 h / 1400 °C / syn. Luft T00'h / 1200 °C/ syrt Luft

Abbildung 11: a) Makroskopisch erkennbarer Riss einer (Hfo,2Tao,8)C/SiC-Probe nach der Auslagerung fiir 100 h bei 1400 °C in
synthetischer Luft. b) SE-Aufnahme eines Querschliffs mit markierten Rissen einer (Hfo,2Tao,s)C/SiC-Probe nach der Auslagerung
fir 100 h bei 1200 °C in synthetischer Luft.
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BSE-Aufnahmen der Probenoberflachen der nicht eingebetteten Proben nach der Auslagerung (siehe
Abbildung 12) zeigen, dass SiC auch nach der Auslagerung eine signifikant hohere Porositit aufweist als
die chemisch modifizierten (HfyTaix)C/SiC-Proben. Wéhrend bei den (HfyTai.x)C/SiC-Proben lediglich
vereinzelt Poren auf der Probenoberflache in den Bereichen zwischen den ehemaligen Pulverpartikeln
zu finden sind, weist die Probenoberflache der ausgelagerten SiC-Probe eine erhohte Porositdt mit sig-
nifikant groBeren Poren auf. Die gemessene Porositidt der beiden modifizierten Proben betrédgt nach der
Auslagerung ~ 1,5 % und ist somit geringer als die gemessene Porositit vor der Auslagerung (~ 5 %,
siehe Kapitel 4.4.1). Die gemessene Porositdt der SiC-Probe betrdgt auch nach der Auslagerung unver-
andert ~ 9 % und ist somit signifikant hoher als jene der (Hf Ta:.x) C/SiC-Proben. Die BSE-Aufnahmen
zeigen sowohl bei SiC als auch bei den chemisch modifizierten (HfxTai.x) C/SiC-Proben eine Makroporo-
sitdt, wobei sich die Porengrofde im Bereich der in Kapitel 4.4.1 gemessenen Porengrofden der Quer-
schliffe der Proben vor der Auslagerung bewegt (SiC: Porengrofie bis » 20 um und (HfTai.x)C/SiC:
PorengréRe bis ~ 3 um). Uber die vor der Auslagerung ermittelte Mesoporositit (PorengroRe bis
~ 30 nm) der Proben, kann mit den fiir die Aufnahmen verwendeten Vergrol3erungen keine Aussage

getroffen werden.

Staubpartikel Ehemalige

Pulverpartikel
Makroporen 7

E

\ Staubpartikel

~+Ehemalige- i
Pulverpartikel

Abbildung 12: BSE-Aufnahmen der Probenoberflache der nicht eingebetteten a) SiC-, b) (Hfo,2Tao,sC)/SiC- und c) (Hfo,7Tao,3C)/SiC-
Proben nach der Auslagerung fiir 50 h bei 1200 °C in synthetischer Luft.
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Die BSE-Aufnahmen an Querschliffen in Abbildung 13 geben eine Ubersicht iiber die Mikrostruktur der
Proben nach der Auslagerung fiir 50 h in synthetischer Luft. Zur Beurteilung der inneren Oxidation
werden zusétzlich die mittels ESMA ermittelten O-Elementverteilungen abgebildet. Es zeigt sich, dass
die Proben nach der Auslagerung fiir 50 h bei 1200 °C in synthetischer Luft ein signifikantes Ausmal3 an
innerer Oxidation und Einwartsdiffusion von Sauerstoff aufweisen. Die GroRe des Bildausschnittes der
BSE-Aufnahmen und der gemessenen Elementverteilungen entspricht in etwa der Halfte der Probendi-
cke. Die Erhohung der Auslagerungstemperatur von 1200 °C auf 1400 °C fiihrt zu einer Begrenzung der
inneren Oxidation bei den chemisch modifizierten (Hfc<Tai.x)C/SiC-Proben (siehe Abbildung 13 d) und
f)). Die Schichtdicke der inneren Oxidationsschicht betrégt bei (Hfo;Tao3)C/SiC 210 + 9 um und bei
(Hfo2Tao,s)C/SiC 238 + 37 um. Die Verdopplung der Auslagerungszeit von 50 h auf 100 h fiihrt lediglich
zu einer geringen Steigerung der Schichtdicke der inneren Oxidschicht auf 248 = 11 um bei
(Hfo,7Tao,3)C/SiC und 308 + 26 um bei (Hfo2Taos)C/SiC (siehe Abbildung A 6). Die Schichtdicke wurde
mithilfe der Software ImageJ [148] aus den Elementverteilungsbildern iiber zehn Einzelmessungen ge-

mittelt. Angegeben sind der Mittelwert und die einfache Standardabweichung.

1200 °C 1400 °C

SiC

238 + 38 um

>

(Hf, ,Ta, ;)C/SiC

0 — 100um

(Hf, ,Ta, ;)C/SiC

niedrig == = hoch

Abbildung 13: Mittels ESMA ermittelte O-Elementverteilung und die dazugehdrigen BSE-Aufnahmen an Querschliffen der poly-
merabgeleiteten a)-b) SiC- und c)-f) (HfxTa1x)C/SiC-Proben nach der Auslagerung bei a), ¢) und e) 1200 °C und b), d) und f)
1400 °C far 50 h in synthetischer Luft.
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Im Gegensatz zu den chemisch modifizierten Proben, weist SiC bei beiden Temperaturen keine signifi-
kante Begrenzung der inneren Oxidation auf.

Bei Betrachtung der O-Elementverteilungen in Abbildung 13 fallt auf, dass Bereiche mit einer lokal ho-
heren Sauerstoffkonzentration existieren. Mittels EPMA gemessene Elementverteilungen der oxidierten
Randschicht der (HfxTai1.x)C/SiC-Proben zeigen, dass diese Bereiche vorrangig an den Korngrenzen der
ehemaligen Pulverpartikel zu finden sind (siehe Abbildung A 7). Zudem ist zu erkennen, dass das Mate-
rial mit einem geringeren Hf/Ta-Verhéltnis ((Hfo2Tao,s)C/SiC) ein hoheres Ausmal? an innerer Oxidation
aufweist als (Hfo7Tao,3)C/SiC mit einem hoherem Hf/Ta-Verhaltnis.

Um die Mikrostruktur der oxidierten Randschicht ndher zu untersuchen, wurden BSE-Aufnahmen und
EDX-Messungen mit einer hoheren Vergrof3erung genutzt (siehe Abbildung 14 auf der néchsten Seite).
Die mittels EDX-Messungen ermittelten Elementverteilungen der Aufnahmen, sind in Abbildung A 8,
Abbildung A 9 und Abbildung A 10 zu finden. Die dargestellten BSE-Aufnahmen von Querschliffen der
oxidierten SiC-Proben (siehe Abbildung 14 a) und b)) zeigen bei beiden Temperaturen die Bildung einer
diinnen Oxidschicht auf den Proben und ein signifikantes Ausmaf} an Porositit. Diese erstreckt sich iiber
den gesamten Querschliff, wie in Abbildung 13 a) und b) zu erkennen ist. Mittels EDX ermittelte Ele-
mentverteilungen der Randschicht an Querschliffen der oxidierten SiC-Proben zeigen die Bildung einer
Oxidschicht an den Porenrdndern (siehe Abbildung A 8).

Die BSE-Aufnahmen an Querschliffen der oxidierten (Hf\Tai.x)C/SiC-Proben und die dazugehorigen
EDX-Elementverteilungen weisen eine komplexere Mikrostruktur auf (siehe Abbildung A 9 und Abbil-
dung A 10). Bei beiden Auslagerungstemperaturen zeigen sich aus Hf und Ta bestehende Oxide (im
Folgenden: (Hf,Ta)O), welche sich insbesondere entlang der Korngrenzen der ehemaligen Pulverpartikel
und in den interkristallinen Zwischenrdumen bilden. Zudem ist vereinzelt zu beobachten, dass sich die
(Hf,Ta)O linienférmig anordnen (siehe Abbildung 14 e)). Des Weiteren zeigt sich, dass die SiC-Koérner
an den Korngrenzen in Bereichen mit (Hf,Ta)O oxidieren und eine Si-basierte Oxidschicht (im Folgen-
den: SiO(C)) bilden. Innerhalb der ehemaligen SiC-Korner sind auch in der oxidierten Randschicht der
Proben weiterhin (HfxTai.x)C-Ausscheidungen zu finden. Auf der Probenoberflache bildet sich eine
diinne Si-basierte Oxidschicht, in der (Hf,Ta)O eingebaut sind. Abgesehen von der erhohten inneren
Oxidation und der hoheren Rissneigung der (Hfo2Taog)C/SiC-Proben, konnen keine signifikanten Un-
terschiede in der Mikrostruktur zu den (Hfo7Tao3)C/SiC-Proben festgestellt werden.

Die Schichtdicke der dulleren Oxidschicht wurde anhand von den O-Elementverteilungen in Abbildung
A 11 mittels der Software ImageJ [148] ermittelt. Die mittleren Oxidschichtdicken aus zehn Einzelmes-
sungen sind in Tabelle 3 zusammengefasst. Als Unsicherheit wird die einfache Standardabweichung an-
gegeben. Es lassen sich keine signifikanten Unterschiede in der Oxidschichtdicke feststellen. Bei 1200 °C
bilden die drei Materialien eine ~ 0,5 um dicke Oxidschicht. Durch Erh6hung der Auslagerungstempe-
ratur auf 1400 °C erhoht sich die Schichtdicke auf ~ 0,9 um. Eine Verdopplung der Auslagerungszeit von

50 h auf 100 h fiihrt zu einem leichten Anstieg der Oxidschichtdicke. Die gemessenen Oxidschichtdicken
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nach einer Auslagerungszeit von 100 h liegen im Bereich von »~ 0,6 — 0,9 um bei einer Auslagerungstem-
peratur von 1200 °C und ~ 0,9 — 1,2 um bei 1400 °C. Die ermittelten Unsicherheiten der gemessenen

Schichtdicken lassen keinen signifikanten Unterschied zwischen den Materialien erkennen.

Oxidiert Oxidiert
1200 °C / 100 h / syn. Luft 1400 °C / 100 h / syn. Luft

5 (01(®) Oberflache

SiC

Oberflache Si0(C)
i -
"0

]

>

(Hf, ,Ta, §)C/SiC

ec))b fop, S0 (HET®O w
erriacne -
e L B
< 3 ’.'. . '-'. o i
;  f SiC .‘\.‘ : 91_, .
71, )C % %
6 VT

(Hf, ;Ta, ;)C/SiC

Abbildung 14: BSE-Aufnahmen von Querschliffen der a)-b) SiC-, c)-d) (Hfo,2Tao,s)C/SiC-, e)-f) (Hfo,7Tao,3)C/SiC-Proben nach der
Auslagerung bei a), ¢) und e) 1200 °C bzw. b), d) und f) 1400 °C nach 100 h in synthetischer Luft.
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Tabelle 3: Mittlere Schichtdicke der duBeren Oxidschicht der polymerabgeleiteten (HfxTa1x)C/SiC- und SiC-Proben nach einer
Auslagerungszeit von 50 h und 100 h in synthetischer Luft bei 1200 °C bzw. 1400 °C.

Temperatur SiC (Hfo,2Taos)C/SiC (Hfo,7Tao,3)C/SiC
Mittlere Schichtdicke der dufseren Oxidschicht nach einer Auslagerungszeit von 50 h in synthetischer Luft
1200 °C 0,54 + 0,1 um 0,58 + 0,2 um 0,59 + 0,2 um
1400 °C 0,86+ 0,1 um 0,92 + 0,2 um 0,92 + 0,1 um
Mittlere Schichtdicke der dufseren Oxidschicht nach einer Auslagerungszeit von 100 h in synthetischer Luft
1200 °C 0,58 * 0,1 um 0,69 * 0,1 um 0,87 + 0,1 um
1400 °C 1,09 = 0,1 um 0,93 = 0,2 um 1,23 + 0,2 um

Vergleichende BSE-Aufnahmen der Mikrostruktur von (Hfo7Tao3)C/SiC im gesinterten Zustand vor und
nach der Auslagerung fiir 50 h bei 1200 °C in synthetischer Luft (siehe Abbildung 15) zeigen eine Ver-
anderung der Form der (HfTaix)C-Ausscheidungen. Wahrend die (Hf Tai.x)C-Ausscheidungen im ge-
sinterten Zustand eine rundliche Form aufweisen, dndert sich diese nach der Auslagerung in eine unre-
gelmélige, ldngliche Form. Die Verdnderung der Form kann bei beiden chemisch modifizierten
(HfxTa1x)C/SiC-Proben beobachtet werden, unabhingig von der gewihlten Auslagerungszeit und -tem-
peratur. In Abbildung A 11 erscheinen die Ausscheidungen nach der Auslagerung von (Hfo7Tao3)C/SiC
grofSer als jene von (Hfo2Taog)C/SiC.

(Hf, ;Ta, 5)C/SiC

Vor der Auslagerung
Gesintert

Oxidiert
1200 °C / 100 h / syn. Luft

Abbildung 15: BSE-Aufnahmen der Mikrostruktur von (Hfo,7Tao,3)C/SiC im gesinterten Zustand a)-c) vor der Auslagerung und d)-
f) nach der Auslagerung bei 1200 °C fiir 100 h in synthetischer Luft. Mit weiBen Umrandungen werden die vergréBerten Bereiche
der nachfolgenden Aufnahmen markiert.

Die zusammengesetzten Hellfeld TEM-Aufnahmen und die dazugehorigen EDX-Messungen in Abbildung
16 zeigen, dass die Mikrostruktur einer bei 1200 °C fiir 100 h ausgelagerten (Hfo;Tao3)C/SiC-Probe
nahe der Probenoberfldche aus B-SiC, (Hfo;7Tao3)C und HfsTa2,017 besteht. Neben EDX-Messungen wur-

den zusatzlich Feinbereichsbeugungen genutzt, um die Phasen zu bestitigen. Die B-SiC Phase besitzt
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lokal ein streifiges Erscheinungsbild. Die (Hfo7Tao3) C-Ausscheidungen zeichnen sich durch eine rundli-

che Form aus, wihrend HfsTa»017 sich zu grofSeren Clustern formiert.

(Hf,, ;Ta, 5)C

| Hf/Ta
30000 ‘}

‘\
‘ Hf
J' J“ Ta
_ I\ M
8 10

Impulse in a.u.

\ C
0 2 4 6
Energie in keV

SiC

5 | M B | Hi'Ta

S 40000 | = 30000 I

3 30000 ; 20000

é‘ 20000 = | 5 iy 2 Hf

= 10000 * .;5 10000 \ Ta
i ! LJL AL IV !
S T (Hf, ;Tag 5)C/SiC % 3 R A

B in ey 0,25 um — 1200 °C / 100 h / syn. Luft Energie in keV

Abbildung 16: Hellfeld TEM-Aufnahmen mit lokalen EDX-Messungen an den durch Sterne markierten Stellen. Dargestellt ist ein
Bereich in der Ndhe der Oberflache einer fiir 100 h bei 1200 °C oxidierten (Hfo,7Tao,3)C/SiC-Probe in synthetischer Luft.

Die in Abbildung 17 dargestellten Rontgendiffraktogramme geben Aufschluss iiber die Phasenzusam-
mensetzung der Randschicht der Proben vor und nach der Auslagerung. Abgesehen von dem Verschwin-
den des Reflexes bei ~ 26,2°, welcher der graphitischen freien Kohlenstoffphase (PDF 75-1621) zuge-
ordnet werden kann, zeigt sich bei SiC keine signifikante Verdnderung der Phasenzusammensetzung
nach der Auslagerung bei 1200 °C fiir 50 h in synthetischer Luft. Die Erh6hung der Auslagerungstempe-
ratur auf 1400 °C fiihrt zur Ausbildung von kristallinen SiO; (Cristobalit, PDF 39-1425). Dies kann auch
bei den chemisch modifizierten Materialien (HfTa1x)C/SiC beobachtet werden, wo lediglich nach einer
Auslagerung bei 1400 °C Cristobalit nachgewiesen werden kann.

Bei dem Material mit dem geringeren Hf/Ta-Verhaltnis ((Hfo2Taos)C/SiC) kann nach der Auslagerung
bei 1200 °C fiir 50 h in synthetischer Luft orthorhombisches Ta;Os (PDF 25-0922) und ein orthorhom-
bisches Mischoxid, HfsTa,017 (PDF 44-0998), nachgewiesen werden. Daneben werden auch die Phasen
des gesinterten Ausgangszustandes detektiert (B-SiC und (HfTa:x)C). Im Rontgendiffraktogramm der
bei 1400 °C ausgelagerten Probe kénnen dieselben oxidischen Phasen wie nach einer Auslagerung bei
1200 °C nachgewiesen werden (Ta2Os und HfsTa2017). Neben dem Nachweis von kristallinen SiO, bei
1400 °C, liegt der Hauptunterschied der beiden Rontgendiffraktogramme der ausgelagerten Proben in

der Anwesenheit einer kubischen TaC-Phase (PDF 35-0801) bei 1400 °C, welche sich beispielsweise an
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einem Reflex bei ~ 70° zeigt. Auch bei dem Material mit einem hoheren Hf/Ta-Verhiltnis

((Hfo,7Tao,3)C/SiC) kann nach einer Auslagerung bei 1400 °C eine kubische TaC-Phase detektiert wer-
den.

Im Vergleich zu (Hfo2Taos)C/SiC zeigen sich signifikante Unterschiede hinsichtlich der Phasenzusam-
mensetzung der oxidierten (Hfo;Taos)C/SiC)-Proben. Nach der Auslagerung kann bei beiden Tempera-
turen keine Ta,Os-Phase nachgewiesen werden. Stattdessen wird die Bildung von monoklinen HfO, (PDF
34-0104) und HfsTa»017 nach einer Auslagerung bei 1400 °C detektiert. Nach einer Auslagerung fiir 50 h
bei 1200 °C zeigt sich lediglich die Bildung von Hf¢Ta»0.7 neben den Phasen des gesinterten Zustandes.

v pTa,0, O BSIC ® TaC a) & MHfO, O B-SIC ® TaC b)
> (HfTa )C ® SiO, A Graphit O HfTa0, > (HfTa,)C ® SiO, A Graphit O Hf,Ta,0,,
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Abbildung 17: Rdntgendiffraktogramme der polymerabgeleiteten a) (Hfo,2Tao,s)C/SiC-, b) (Hfo,7Tao,3)C/SiC- und c) SiC-Monolithe
vor und nach der Auslagerung fiir 50 h in synthetischer Luft bei 1200 °C bzw. 1400 °C.
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4.5 Diskussion
4.5.1 Oxidationskinetik — Masseverlust

Bei der Beurteilung der gemessenen TGA-Kurven (siehe Abbildung 8) kann bei allen drei Materialien,
unabhingig von der Auslagerungstemperatur, ein signifikanter Masseverlust wahrend des Aufheizens
und den ersten Stunden der isothermen Auslagerung festgestellt werden (siehe Abbildung 8 a) und c)).
Der anfiangliche Masseverlust ist auf die Bildung von gasféormigen CO bzw. CO, durch die Oxidation der
Carbid-Phasen der Materialien und einer freien sp2-hybridisierten Kohlenstoffphase zuriickzufiihren,
welche sich typischerweise wiahrend der Pyrolyse der polymeren Prakursoren bildet [27] und auch mit-
tels Rontgendiffraktometrie (siehe Abbildung 17) und TEM-Charakterisierung [147] der Proben vor der
Auslagerung nachgewiesen wurde. STA-Messungen der monolithischen Proben wurden genutzt, um die
wahrend der Aufheizphase ablaufenden Prozesse naher zu untersuchen (siehe Abbildung 9). Die gemes-
senen Massendnderungen zeigen, dass der Grof3teil des anfanglichen Massenverlustes im Temperatur-
bereich zwischen 700 °C und 1150 °C stattfindet. Jedoch wird auch deutlich, dass neben dem detektier-
ten Masseverlust auch eine Massenzunahme in der Aufheizphase stattfindet.

Die TGA-Messungen (siehe Abbildung 8) als auch STA-Messungen (siehe Abbildung 9) zeigen, dass SiC
im Vergleich zu chemisch modifizierten (HfsTa1x)C/SiC einen signifikant hoheren Masseverlust erfahrt
(siehe Tabelle 2). Dies ist auf zwei Faktoren zuriickzufiihren.

Erstens sind die gemessenen TGA-Kurven eine Uberlagerung aus der Massenabnahme aufgrund der Bil-
dung von CO und CO; durch die Oxidation der Carbide sowie der freien Kohlenstoffphase und einer
Massenzunahme durch die Oxidation und Bildung von festen Oxiden. Dies hat zur Folge, dass sich keine
genauen Riickschliisse auf den prozentualen Masseverlust durch die C-Oxidation der Proben anhand der
TGA-Kurven ziehen lassen. Die isolierte Betrachtung der Oxidationsreaktionen der jeweiligen Carbide
(SiC, HfC und TaC) bei denen die festen Oxidphasen SiO, HfO, und Ta,Os entstehen (Reaktion 4.1, 4.2
und 4.4) zeigt, dass alle drei Reaktionen zu einer Massenzunahme fiihren. Die vollstindige Oxidation
von einem Mol HfC bzw. SiC fiihrt dabei, trotz der Bildung von gasformigen CO bzw. CO,, zu einer
Massenzunahme von rund 20 g aufgrund der Bildung des jeweiligen Oxids, wobei auch ein Mol der
Oxidphase gebildet wird. Bei der vollstdndigen Oxidation eines Mols TaC ist mit einer Massenzunahme
von rund 28 g aufgrund der Ta»0s-Bildung (0,5 Mol) zu rechnen oder dementsprechend 56 g bei der
Bildung von einem Mol Ta»Os. Die Oxidation von einem Mol der freien Kohlenstoffphase hingegen hat
einen Massenverlust von 12 g zur Folge. Dementsprechend wird bei den nicht modifizierten SiC-Proben
die Massenabnahme durch die Oxidation der SiC-Phase iiberlagert. Bei den chemisch modifizierten
(HfxTa1x)C/SiC-Proben kommt zusétzlich die Oxidation der (HfxTai.x) C-Ausscheidungen dazu. Die Mas-
senzunahme durch die Oxidation der (Hf<Tai.x) C-Ausscheidungen kompensiert somit einen Teil der zeit-

gleich stattfindenden Massenabnahme aufgrund der CO- und CO;-Bildung.
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Die geringere Porositédt (Hf Ta;.x)C/SiC-Proben reprasentiert den zweiten Faktor fiir den insgesamt ge-
ringeren Masseverlust der (Hf Ta;.x)C/SiC-Proben gegeniiber SiC. Die Untersuchung der Mikrostruktur
der gesinterten SiC-Proben (siehe Abbildung 6) zeigt, dass diese bereits vor der Auslagerung eine er-
hohte Porositidt von ~ 9 % (gegeniiber ~» 5 % der chemisch modifizierten Proben) aufweisen. Nach der
Auslagerung kann eine verringerte Porositit fiir die (HfiTai1x)C/SiC-Proben festgestellt werden
(» 1,5 %), wahrend die Porositit der SiC-Proben sich nicht signifikant verdandert, worauf in Kapitel 4.5.3
néher eingegangen wird. Die BSE-Aufnahme der SiC-Probenoberfldche nach der Auslagerung (siehe Ab-
bildung 12 a)) zeigt, dass es sich hierbei um eine offene Porositat handelt. Dies hat eine erleichterte
Einwartsdiffusion von Sauerstoff in das Grundmaterial zur Folge, was sowohl die in Abbildung 14 beo-
bachtete Bildung einer SiO(C)-Phase rund um die Poren, als auch die signifikante innere Oxidation der
SiC-Proben bei beiden Auslagerungstemperaturen (siehe Abbildung 13 a) und b)) erklért. Eine weitere
Schlussfolgerung des Vergleichs der Porositdtswerte ist, dass die Modifizierung des polymeren Prakur-
sors mit Hf und Ta die Verdichtung bei den gegebenen Sinterparametern verbessert.

Der Vergleich der Starttemperaturen fiir den signifikanten Masseverlust (siehe Abbildung 9) zeigt, dass
fiir SiC bereits bei einer Temperatur von 711 °C eine relative Massenabnahme gemessen werden kann,
wahrend diese bei den chemisch modifizierten Proben erst bei hoheren Temperaturen feststellbar ist
(827 °C (Hfo2Taog)C/SiC) bzw. 848 °C (Hfo;Taos)C/SiC)). Untersuchungen des Oxidationsverhaltens
von HfC und TaC, sowie von Mischkristallen mit verschiedenen Verhéltnissen der beiden Carbide von
Zhang et al. [150] liefern Erklarungsansatze fiir dieses Verhalten. Ausgehend von TaC- und HfC-Pulver
produzierten sie mittels Feld-Aktivierten Sinterns Proben, welche in Luft mit 5 K/min auf eine maximale
Temperatur von 1400 °C erhitzt wurden [150]. Die Autoren ermittelten eine Starttemperatur fiir die
Oxidation von TaC und HfC von 750 °C bzw. 800 °C, wobei Mischcarbide eine hohere Starttemperatur
(80 Vol.-% TaC-20 Vol.-% HfC: 850 °C und 20 Vol.-% TaC-80 Vol.-% HfC: 900 °C) aufwiesen [150]. Das
lokale Maximum der Massendnderung im Temperaturbereich unter 1000 °C der in dieser Arbeit unter-
suchten (HfTai.x) C/SiC-Proben liegt im Bereich dieser Werte mit 827 °C fiir (Hfo2Taos)C/SiC und 848
°C flr (Hfo,7Tao,3)C/SiC (siehe Abbildung 9). Jedoch zeigen die Proben bereits ab einer Temperatur von
ca. 600 °C eine signifikante Massenzunahme, wobei zu beriicksichtigen ist, dass Zhang et al. monolithi-
sche Proben der Mischcarbide ohne SiC-Phase untersuchten, was die Vergleichbarkeit limitiert. Andere
Studien stellten bereits ab einer Temperatur von 400 °C [151] bzw. 550 °C [152] eine Oxidation von
HfC fest. Zudem handelt es bei der (HfxTaix) C-Phase um nanoskalige Ausscheidungen, deren Reaktivitat
aufgrund des hohen Verhiltnisses von der Partikeloberflache zum Partikelvolumen grol3er ist als jene
von monolithischen Proben. Die Unterschiede im Verlauf der prozentualen Massendnderung der drei
Materialien (siehe Abbildung 9) sind somit auf die Oxidation der (Hf,Tai.x) C-Ausscheidungen zuriickzu-
fiihren. Dies liegt vor allem daran, dass die Massenzunahme durch die Oxidation von (Hf<Tai.x\)C die
Massenabnahme durch die Oxidation der Kohlenstoffphase tiberlagert. Ein weiterer Effekt ist, dass die

Oxidation der (HfxTa;x)C-Phase thermodynamisch stark bevorzugt wird, worauf in Kapitel 4.5.4 niaher
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eingegangen wird. Das hat zur Folge, dass der eindiffundierte Sauerstoff zunédchst durch die Oxidation
der Carbide abgefangen wird und dadurch erst nach der Oxidation der Carbide eine Oxidation der freien
Kohlenstoffphase erfolgt.

Neben dem Vergleich der chemisch modifizierten Proben mit SiC kann noch das Verhalten der beiden
(Hf Ta1.x)C/SiC-Proben in der Aufheizphase miteinander verglichen werden, um den Einfluss des Hf/Ta-
Verhaltnisses zu untersuchen. Dabei féllt auf, dass (Hfo2Taos)C/SiC im Vergleich zu (Hfo;Tao3)C/SiC
einen geringeren anfanglichen oberflachenspezifischen Masseverlust (siehe Abbildung 8) und einen stér-
keren Anstieg im direkten Anschluss an den Masseverlust (siehe Abbildung 9) zeigt. Die im Vergleich zu
SiC und HfC (20 g/mol) erhohte Massenzunahme durch die Oxidation von TaC (28 g/mol) zu Ta»0s
(siehe oben) stellt eine mogliche Erklarung fiir dieses Verhalten dar. Aufgrund des hoheren Ta-Anteils
(geringeres Hf/Ta-Verhaltnis) der Proben wird mehr Ta,Os gebildet, was der Vergleich der gemessenen
Rontgendiffraktogramme der ausgelagerten Proben belegt (siehe Abbildung 17 a) und b)) und in Kapitel
4.5.2 ausfiihrlich diskutiert wird. Dies hat auf der einen Seite einen geringeren anfénglichen Massever-
lust zur Folge, da aufgrund der grof3eren Massenzunahme durch die Ta»Os-Bildung der Masseverlust
durch die Oxidation der freien Kohlenstoffphase stiarker kompensiert wird als durch die HfO,-Bildung.
Zum anderen erfolgt auch im Anschluss eine stirkere Massenzunahme. Voraussetzung dafiir ist, dass
(Hfo2Tao,s)C/SiC und (Hfo;Taos)C/SiC ein vergleichbares Ausmald an Oxidationsangriff wiahrend des
Aufheizens zeigen, wovon aufgrund der sehr geringen Unterschiede in der Mikrostruktur der Proben

(siehe Kapitel 4.4.1) und des dhnlichen Kurvenverlaufes (siehe Abbildung 9) auszugehen ist.

4.5.2 Oxidationskinetik - Massenzunahme

Im Anschluss an den anfinglichen Masseverlust kann insbesondere bei 1400 °C eine Art Plateau-Bildung
mit einer sehr geringen Massenidnderung festgestellt werden (siehe Abbildung 8). Dies ist auf die Bildung
einer schiitzenden SiO,-Schicht aufgrund der Oxidation der SiC-Phase zuriickzufiihren. In der Literatur
wurde ein parabolisches Oxidationsverhalten von SiC im untersuchten Temperaturbereich ermittelt [89,
153].

Die SiC-Phase oxidiert an der Probenoberfldche und entlang der Grenzflache zwischen ehemaligen Pul-
verpartikeln und reinen SiC-Bereichen (Sinterhélse), wo sich auch die oxidierten (HfTa;.x)C-Ausschei-
dungen befinden (siehe Abbildung A 9 und Abbildung A 10). Dies fiihrt insbesondere bei 1400 °C zu
einer weiteren Verdichtung der inneren Oxidationsschicht. Sowohl die mittels ESMA und EDX gemesse-
nen Elementverteilungen (siehe Abbildung 13, Abbildung A 6, Abbildung A 7, Abbildung A 9, Abbildung
A 10 und Abbildung A 11) als auch die TEM-Untersuchungen (siehe Abbildung 16) der oxidierten
(HfxTa1x)C/SiC-Proben zeigen grofRere Bereiche dicht unter der Probenoberfldche, welche nicht voll-
standig oxidiert sind. Dabei handelt es sich vorrangig um die sich wéahrend des Sinterprozesses gebilde-
ten SiC-Sinterhélse, welche weniger (HfyTa;.x)C-Ausscheidungen enthalten. Dennoch sind auch inner-

halb der groleren ehemaligen Pulverpartikeln nicht oxidierte (HfcTaix)C-Ausscheidungen zu finden
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(siehe Abbildung 16). Dies illustriert den verlangsamenden Effekt der SiO-Bildung auf den Oxidations-

fortschritt und die daraus resultierende Plateau-Bildung. Jedoch ist hinsichtlich der geringen Massenan-
derung zu beachten, dass es weiterhin durch die Oxidation der in den Proben enthaltenen Carbide und
der freien Kohlenstoffphase, die einen grof3eren Abstand zur Oberfldche besitzt, zu einer Freisetzung
von CO und CO- auch wihrend der isothermen Auslagerung kommt, was die gemessene Massenédnde-
rung reduziert. Es handelt sich somit auch im isothermen Abschnitt der Messung um eine Art paraline-
ares Oxidationsverhalten, welches aus einer Uberlagerung einer Massenzunahme durch die Oxidbildung
und einer Massenabnahme durch die Freisetzung von CO und CO- besteht.

Der Verlauf der Massendnderung der beiden chemisch modifizierten Proben zeigt, dass (Hfo7Tao,3)C/SiC
die geringste Massenzunahme bei beiden Auslagerungstemperaturen aufweist (siehe Abbildung 8 und
Tabelle 2). Dies hangt mit dem Hf/Ta-Verhéltnis und der daraus resultierenden Phasenzusammenset-
zung zusammen. Der Vergleich der Rontgendiffraktogramme der oxidierten (HfxTai.x)C/SiC-Proben
(siehe Abbildung 17) zeigt, dass (Hfo2Taos)C/SiC vorrangig Ta>Os und HfsTa»0:7 bildet, wahrend bei
(Hfo,7Tao,3)C/SiC die Bildung von HfO, und HfsTa2017 nachgewiesen wird. Diese signifikanten Unter-
schiede in der ausgebildeten Mikrostruktur lassen sich mithilfe des 2019 von McCormack et al. [154]
veroffentlichten HfO,-Ta;0s-Phasendiagramms erkldren (siehe Abbildung 18). Die Reduzierung des
Hf/Ta-Verhéltnis von (Hfo7Tao,3)C/SiC zu (Hfo,2Tae,s) C/SiC fithrt zu einer Erh6hung des Anteils an Ta,0s
und einer Verringerung des HfsTa-017-Anteils, was durch die Rontgendiffraktogramme verifiziert wird.
Die Diffraktogramme von (Hfo2Taos)C/SiC zeigen bei beiden Auslagerungstemperaturen die Bildung

von Ta,0s, wahrend (Hfy 7Tao,3)C/SiC bei 1200 °C lediglich HfsTa,017 bildet (siehe Abbildung 17 a) und
b)).
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Abbildung 18: Schematische Darstellung des HfO2-Ta20s-Phasendiagramms nach McCormack et al. [154].
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HfsTa,0,7 spielt eine positive Rolle hinsichtlich der Oxidationsbestdndigkeit, was sich bereits in zahlrei-
chen Untersuchungen zeigte [39, 40, 150, 155-162]. Beispielsweise untersuchten Yang et al. [156] das
Oxidationsverhalten von Hf-Ta-Legierungen mit variierenden Hf/Ta-Verhéltnissen, welche fiir 10 Minu-
ten bei 1500 °C in Laborluft ausgelagert wurden. Sie ermittelten die héchste Oxidationsbestandigkeit bei
einer Hf-26,7 At.-% Ta-Legierung, welche eine kompakte reine duflere HfsTa,0,7-Schicht ausbildete
[156]. Legierungen mit einem hoheren Anteil an Hf (Ta) bildeten zusétzlich HfO, (Ta20s) innerhalb der
dulleren Oxidschicht [156].

Der positive Einfluss von HfsTa>0:7 auf das Oxidationsverhalten beruht dabei auf mehreren Faktoren.
Zum einen zeigt HfsTa2017, im Gegensatz zu Ta»0s, keinen Phaseniibergang bis zu einer Temperatur von
2244 °C [154] und damit auch keine Volumeninderung, die das Oxidationsverhalten negativ beeinflus-
sen konnte (siehe Kapitel 4.5.3). Zudem weist Hfe¢Ta;O:7; eine niedrige Warmeleitfahigkeit
(1,62 W/(m-K) bei 1500 °C [163] bis 2,89 W/(m-K) bei 1200 °C [164]) und eine scheinbar niedrige
Diffusivitét fiir Sauerstoff [39, 40, 156, 157] auf. Neben dem positiven Einfluss auf das Oxidationsver-
halten zeigt HfsTa20:17 eine hohe Bestdndigkeit gegeniiber dem Angriff durch Calcium-Magnesium-
Alumo-Silikaten (CMAS) [165-168] und vielversprechende mechanische Eigenschaften [165, 169], was
es insgesamt zu einem potentiellen Kandidaten fiir Warmeddmmschichten und korrosionsstabile Schutz-
schichten macht [162, 163, 165, 166, 169-174].

Der erh6hte Phasenanteil an TazOs bei (Hf2Tao,s) C/SiC beeinflusst das Oxidationsverhalten in zweierlei
Hinsicht. Neben der erh6éhten Massenzunahme aufgrund der Ta;Os-Bildung im Vergleich zur Bildung
von HfO, oder SiO. (siehe Kapitel 4.5.1), ist auch die beobachtete verstdrkte Rissbildung bei
(Hfo2Taos)C/SiC (siehe Abbildung 10 und Abbildung 11) auf diese Phase zuriickzufiihren, was im fol-
genden Kapitel 4.5.3 naher erldutert wird. Die ausgebildeten Risse erleichtern die Einwéartsdiffusion von
Sauerstoff und erklaren somit die erhohte Massenzunahme und verstirkte innere Oxidation von
(Hfo2Tao,s)C/SiC insbesondere bei 1200 °C (siehe Abbildung 8).

Zudem zeigt der Vergleich der 50 h- und 100 h-Messungen der Materialien (siehe Abbildung 8), dass
sich insbesondere bei den Messungen mit einer Auslagerungstemperatur von 1200 °C signifikante
Schwankungen in der oberflachenspezifischen Massenzunahme fiir dasselbe Material ergeben. Auch die-
ses Verhalten liegt speziell bei (Hfo2Taos)C/SiC in der beobachteten Rissbildung begriindet. Eine weitere
Erklarung ist die kleine Probengrof3e in dieser Arbeit, welche einen verhaltnisma3ig groeren Einfluss

der Probenkanten auf das Oxidationsverhalten zur Folge hat [175, 176].

4.5.3 Rissbildung

Bei den durchgefiihrten Untersuchungen konnte eine erhohte Rissneigung fiir (Hfo2Taos)C/SiC im Ver-
gleich zu den beiden anderen Materialien festgestellt werden (siehe Abbildung 10 und Abbildung 11).

Es konnen sowohl mikroskopische als auch makroskopische Risse festgestellt werden. Die verstiarkte
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Rissbildung bei (Hfo,2Taos)C/SiC ist, wie bereits in Kapitel 4.5.2 erwéhnt, auf dessen erhéhten Phasen-
anteil an Ta»Os zuriickzufiihren. Ta;Os beeinflusst die Rissbildung in dreierlei Hinsicht.

Erstens geht die Oxidation von TaC zu Ta»Os mit einer starken Volumenausdehnung einher, was die
Bildung von Rissen initiieren kann. Die Berechnung des Pilling-Bedworth-Verhéltnis liefert Indikationen
fiir die Volumenausdehnung einer Phase. Das Pilling-Bedworth-Verhéltnis der Oxidation von TaC betrégt
2,00 (Oxidation von Ta = 2,47) und ist somit signifikant hoher als jenes der Oxidation von HfC mit 1,39
(Oxidation von Hf = 1,62). Die Volumenausdehnung der (HfyTai.x) C-Ausscheidungen wahrend der Oxi-
dation stellt eine Erklarung fiir die gemessene verringerte Porositdt der chemisch modifizierten Proben
nach der Auslagerung dar (siehe Kapitel 4.5.1). Daraus lasst sich schlussfolgern, dass eine erhdhte TaOs-
Bildung zu einer Rissinitiierung aufgrund der Volumenausdehnung wahrend der Oxidation fiihrt. Die
gebildeten Risse stellen dabei Wege fiir eine erleichterte Einwartsdiffusion von Sauerstoff dar, was auch
eine Erklarung fiir die erhohte innere Oxidation von (Hfo2Tao,s)C/SiC bei 1200 °C ist.

Zweitens erfdhrt Ta;Os neben der Volumenzunahme wahrend der Oxidation eine weitere Volumenver-
dnderung aufgrund einer Phasenumwandlung bei ~ 1360 °C von orthorhombischen -Ta»Os zu tetrago-
nalen a-Ta;0s. McCormack et al. [154] ermittelten mittels Rontgendiffraktometrie und Rietveld-Me-
thode eine Schrumpfung des molaren Volumens von -2,32 % fiir diese Phasenumwandlung, was bei
einer Auslagerungstemperatur von 1400 °C zusatzlich Risse beim Abkiihlen initiieren kann. Zudem er-
rechneten sie eine Differenz im molaren Volumen von -25,24 % zwischen O-Ta;Os und O-HfsTax017,
wahrend die Differenz zwischen O-HfsTa>017 und M-HfO, lediglich 3,07 % betragt.

Drittens spielt neben der Volumenidnderung von Ta»Os auch das thermische Ausdehnungsverhalten der
Phasen eine Rolle bei der Rissbildung. In einer im Jahr 2023 erschienen Studie stellten Nisar et al. [155]
mittels Feld-Aktivierten Sinterns verdichtete Proben aus HfO.- und Ta;Os-Pulver her. Nachdem die Pro-
ben fiir bis zu drei Minuten mit einem Plasmastrahl beaufschlagt wurden, konnten Risse in 50 Vol.%
Hf0,-50 Vol.% Ta»0s und 70 Vol.% HfO,-30 Vol.% Ta»Os Proben festgestellt werden. Sie fithrten die
beobachtete Rissbildung auf das Warmeausdehnungsverhalten von Ta;Os zuriick [155]. Aufgrund der
groRen Differenz der Warmeausdehnungskoeffizienten von TaxOs (~ 3:10°1/K—-4-10° 1/K [177-179])
und HfsTa2017 (9,06:10° 1/K bei 1500 °C [163]) entstehen Druckspannungen an der Grenzfldche der
beiden Phasen, welche zur Rissbildung fiihren konnen [155]. Auf der anderen Seite ist die Differenz der
Warmeausdehnungskoeffizienten von Ta»Os zu SiC (5,1-10° 1/K [180, 181]) und SiO> (0,5-10° 1/K —
4,1-10° 1/K [182, 183]) geringer als jene von HfsTa,017 und den beiden Phasen, was fiir eine geringere
Rissneigung an den Grenzflachen von Ta;0s und SiC bzw. SiO; und eine hohere Rissneigung an den
Grenzflachen von Hf¢Ta»017 und SiC bzw. SiO- spricht. Das Warmeausdehnungsverhalten ist insbeson-
dere fiir das Verhalten bei zyklischen Beanspruchungen und wiahrend eines schnellen Abkiihlens von

Bedeutung. Jedoch konnten bei den durchgefiihrten Untersuchungen in dieser Arbeit keine Auffalligkei-
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ten in der Abkiihlphase der Messungen festgestellt werden. Im Hinblick auf eine Anwendung als Schutz-
schicht im Hochtemperaturumfeld ist die Untersuchung der Materialien in zyklischen Oxidationstests
von grofdem Interesse und somit ein Ansatz fiir zukiinftige Arbeiten.

Der negative Einfluss von Ta»Os zeigt sich auch bei der Untersuchung von anderen Systemen mit der
Zusammensetzung AsB20,7. Eine Studie von Liu et al. [173] untersucht den Einfluss des Ta»Os-Gehalts
auf die Eigenschaften von ZrsTa,017-Warmedammschichten. Dafiir wurden ZrsTa,O17-Pulver mit unter-
schiedlichen Ta,0s-Gehalten hergestellt und im Anschluss auf ein konventionelles Warmedadmmschicht-
system (Ni-Basis-Superlegierungen + NiCoCrAlY Haftvermittlerschicht + YSZ-Warmeddmmschicht)
mittels atmospharischen Plasmaspritzen appliziert. Die Untersuchungen zeigten eine Verbesserung der
mechanischen Eigenschaften und der Oxidationsbestandigkeit in isothermen und zyklischen Versuchen

der ZrsTa,017-Schicht mit Verringerung des Ta>Os-Gehaltes [173].

4.5.4 Innere Oxidation von (HfxTa1.x)C/SiC

Im folgenden Abschnitt wird die beobachtete innere Oxidation der chemisch modifizier-
ten (HfTai.x) C/SiC-Proben diskutiert (sieche Abbildung 13 und Abbildung A 6). Auf die festgestellte in-
nere Oxidation von SiC wurde in Kapitel 4.5.1 ndher eingegangen. Die REM, TEM und ESMA-Untersu-
chungen geben Aufschluss iiber die mikrostrukturelle Entwicklung der inneren Oxidation. Die Element-
verteilungen zeigen, dass eine erhohte Sauerstoffkonzentration an den Grenzflachen der ehemaligen
Pulverpartikel und der B-SiC Sinterhélse vorherrscht (siehe Abbildung 14, Abbildung A 7, Abbildung A
10 und Abbildung A 11). In diesen Bereichen befinden sich auch die vergréberten (Hf Ta;.x) C-Ausschei-
dungen (siehe Kapitel 4.4.1) [147, 184]. Die Elementverteilungen zeigen zudem eine Uberlagerung von
O, Hf und Ta (siehe Abbildung A 11), was darauf schlielen lasst, dass der Grol3teil der inneren Oxidation
auf die Oxidation der (HfTai.x) C-Ausscheidungen zuriickzufiihren ist. Dies ldsst sich mit thermodyna-
mischen Uberlegungen zum Oxidationsverhalten von HfC und TaC erkliren.

In Abbildung 19 ist das mittels FactSage [137] berechnete Ellingham-Diagramm der Phasen der unter-
suchten Materialien dargestellt. Es ist ersichtlich, dass es sich bei Ta;O0s und HfO, um sehr stabile Oxide
handelt, deren Bildung exergonisch ist und thermodynamisch stark bevorzugt wird. Dies bedeutet, dass
eine sehr starke Reduktion des Sauerstoffpartialdrucks durch die gebildete duldere Oxidschicht notwen-
dig ist, um die Oxidation von HfC und TaC bei den gewahlten Auslagerungstemperaturen zu unterdrii-
cken. Die BSE-Aufnahmen und die dazugehorigen EDX- bzw. ESMA-Elementverteilungen der oxidierten
Proben zeigen nach 50 h die Bildung einer ~ 0,5 um (1200 °C) bis » 0,9 um (1400 °C) diinnen Si-
basierten dufderen Oxidschicht, in die auch (Hf,Ta)O eingebaut sind (siehe Abbildung A 7 bis Abbildung
A 11). Die Schichtdicke der gebildeten Oxidschicht und somit deren Wachstumskinetik scheint nicht
ausreichend, um eine effektive Barrierewirkung gegeniiber der Einwértsdiffusion von Sauerstoff zu ge-
wahrleisten und die Oxidation der (Hf,Tai.x)C-Ausscheidungen zu verhindern. Dies erkléart das signifi-

kante Ausmal} an innerer Oxidation insbesondere bei 1200 °C (siehe Abbildung 13 a), ¢) und €)). Zudem
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liegt die freie Enthalpie der SiO,-Bildung hoher als jene der HfO»-Bildung (siehe Abbildung 19). Dies
bedeutet, dass die Reduktion des Sauerstoffpartialdruckes durch eine SiO.-Deckschicht nicht ausreicht,
um HfO,-Bildung zu verhindern.

Das Ellingham-Diagramm (siehe Abbildung 19) zeigt auch, dass die freie Enthalpie der SiO,-Bildung
geringer ist als jene der Ta»Os-Bildung. Jedoch spielen neben der thermodynamischen Betrachtung auch
kinetische Aspekte eine zentrale Rolle fiir die mikrostrukturelle Entwicklung.

Die SiO»-Bildung zeigt bei niedrigeren Temperaturen, wie bspw. 1200 °C, eine langsame Kinetik. In den
Rontgendiffraktogrammen der bei 1200 °C ausgelagerten Proben kann bei keinem der drei Materialien
die Bildung von kristallinem SiO, nachgewiesen werden (siehe Abbildung 17), was auf die Bildung einer
rontgenamorphen Si-C-O-Phase hindeutet. Dies ist bereits ein erster Hinweis auf eine insgesamt lang-
same Oxidationskinetik fiir die Bildung einer schiitzenden SiO,-Schicht bei 1200 °C, was bereits in an-
deren Untersuchungen beobachtet wurde [39, 40, 56, 89]. Die Reaktionskinetik der Oxidation von HfC
und TaC hingegen ist schneller [56] und beginnt bereits im Temperaturbereich von 400 °C — 800 °C
[150-152], wobei die STA-Messungen in Abbildung 9 bereits auf einen Beginn bei rund 600 °C hindeu-
ten. Die schnellere Oxidationskinetik erklart neben den thermodynamischen Rechnungen zusétzlich die

beobachtete bevorzugte Oxidation der (HfyTai.x)C-Phase.
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Abbildung 19: Ellingham-Diagramm der freien Enthalpie der Bildung von HfO3, SiO2, Ta20s, SiO und TaO aus der Reaktion des
jeweiligen Carbids (HfC, TaC und SiC) mit 1 mol O..

Vergleicht man das Ausmal an innerer Oxidation (siehe Abbildung 13) so fallt auf, dass bei 1200 °C alle

drei Materialien ein hohes Mal$ an innerer Oxidation bis tief in das Grundmaterial aufweisen, wahrend
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bei 1400 °C die chemisch modifizierten (HfxTai.x)C/SiC-Proben eine begrenzte innere Oxidationsschicht
ausbilden. Dies kann auf drei Faktoren zuriickgefiihrt werden.

Erstens fiihrt die hohere Auslagerungstemperatur von 1400 °C zu einer Beschleunigung der Geschwin-
digkeit der SiO.-Bildung [89], weshalb sich friiher eine schiitzende Oxidschicht bildet. Bei 1200 °C dau-
ert es hingegen langer, bis sich diese bildet, was mit einer verstarkten Einwartsdiffusion von Sauerstoff
wahrend des Aufheizens und der ersten Stunden der isothermen Auslagerung einhergeht und eine ver-
starkte innere Oxidation der (HfxTai.x) C-Ausscheidungen zur Folge hat. Die gemessenen TGA-Kurven in
Abbildung 8 unterstreichen dies, da bei 1400 °C eine schnellere Plateau-Bildung zu beobachten ist als
bei 1200 °C. Zudem ist die Bildung von kristallinem SiO, (Cristobalit), welche in den Rontgendiffrakto-
grammen der Materialien bei 1400 °C festgestellt werden kann, ein weiteres Zeichen fiir eine fiir eine
beschleunigte Oxidationskinetik durch die Erhohung der Auslagerungstemperatur auf 1400 °C. Untersu-
chungen von Wen et al. [40] zeigen, dass das Ausmal$ an innerer Oxidation der (HfxTai.x)C/SiC-Proben
durch eine Voroxidation bei hoheren Temperaturen (> 1400 °C) und der damit einhergehenden schnel-
leren Bildung einer schiitzenden SiO2-Deckschicht verringert werden kann, was den Einfluss der Kinetik
der SiO»-Bildung auf die innere Oxidation der Proben untermauert.

Zweitens erhoht sich gegentiber den 1200 °C-Proben die Schichtdicke der Si-basierten duferen Oxid-
schicht von ~ 0,5 um auf ~ 0,9 um nach 50 h. Die 80 % dickere Oxidschicht besitzt eine grof3ere Barrie-
rewirkung gegeniiber der Einwartsdiffusion von Sauerstoff, dies scheint den Sauerstoffpartialdruck im
Grundmaterial auf ein ausreichend niedriges Level zu senken, um die Oxidation der (HfxTai.x)C-Aus-
scheidungen zu limitieren. Die Schichtdicke ist jedoch nicht ausreichend, um eine innere Oxidation der
Proben zu verhindern. In der Literatur ermittelte Schichtdicken nach einer Auslagerung von reinem
(CVD-)SIC fiir 50 h in Luft bzw. O, liegen im Bereich von 0,95 um [89, 153] — 1,18 um [153] (1200 °C)
und 1,38 um — 2,40 um [89, 153] (1400 °C). Der Vergleich der Literaturwerte mit den in dieser Arbeit
gemessenen Schichtdicken zeigt, dass die Oxidschichten der polymerabgeleiteten Proben diinner sind.
Die gebildete Deckschicht besitzt somit eine geringere Barrierewirkung gegeniiber der Einwéartsdiffusion
von Sauerstoff, was auch die beobachtete innere Oxidation der SiC-Phase (siehe Abbildung A 9 und
Abbildung A 10) der (Hf<Ta:x)C/SiC-Proben erklart (sieche Kapitel 4.5.2). Der Einbau von HfsTa20;7;
sollte sich jedoch aufgrund der vielversprechenden Eigenschaften dieser Phase (siehe Kapitel 4.5.2) po-
sitiv auf die Barrierewirkung der Oxidschicht auswirken.

Drittens ist die hohere Viskositit von SiO2 bei 1400 °C ein Faktor fiir das verbesserte Oxidationsverhalten
bei der hoheren Auslagerungstemperatur [56, 185]. Die hohere Viskositdt kann das Ausheilen von
Schichtfehlern wie beispielsweise Rissen erleichtern und somit die Barrierewirkung der Oxidschicht er-
hoéhen.

Alles in allem scheint die gebildete dufRere und innere Oxidschicht eine effektive Barrierewirkung ge-
geniiber der Einwartsdiffusion von Sauerstoff zu besitzen, was sich in der Plateau-Bildung mit einer sehr

geringen Massendnderung und im Vergleich der Schichtdicke der inneren und dufderen Oxidschicht bei
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1400 °C in Abhéingigkeit von der Auslagerungszeit zeigt (siehe Abbildung 13 und Abbildung A 6). Die
innere Oxidschicht erhohte sich um lediglich rund 29 % (Hfo2Taos)C/SiC und 18 % (Hfo;Tao3)C/SiC
trotz einer Verdopplung der Auslagerungszeit von 50 h auf 100 h bei 1400 °C. Fiir die d&uRere Oxidschicht
konnte eine Erh6hung von ~ 0,9 um nach 50 h auf » 0,9 — 1,2 um nach 100 h bei 1400 °C festgestellt

werden.

4.5.5 TaC-Bildung

Neben der Kristallisation von SiO; bildet der Nachweis von TaC einen weiteren signifikanten Unterschied
zwischen den Rontgendiffraktogrammen der chemisch modifizierten (Hf Ta;.x)C/SiC-Proben nach einer
Auslagerung bei 1200 °C und 1400 °C (siehe Abbildung 17 a) und b)). Beide Materialien zeigen fiir TaC
charakteristische Reflexe nach einer Auslagerung bei 1400 °C, welche nach einer Auslagerung bei
1200 °C nicht detektiert werden konnen. Die hohere Reflexintensitit bei (Hfo2Taos)C/SiC im Vergleich
zu (Hfo7Tao3)C/SiC deutet auf einen hoheren Gehalt an TaC fiir dieses Material hin. Die Ergebnisse
werden durch die Untersuchungen von Wen et al. [39, 40] bestatigt.

In dem Rontgendiffraktogramm von (Hfo;Tao3)C/SiC wird neben der Bildung von TaC auch HfO» nach
einer Auslagerung bei 1400 °C nachgewiesen. Die Reflexe der beiden Phasen zeigen sich nach einer
Auslagerung bei 1200 °C nicht. Dies zeigt sich auch in den von Wen et al. [39, 40] aufgenommenen
Rontgendiffraktorgrammen von (Hfo 7Tao3)C/SiC. Die Autoren fiihrten dies auf eine Reduktion von ent-
stehenden Ta;0Os mit an Ta-verarmten (HfyTa:x)C zuriick, was die Bildung von HfO, zur Folge habe
(siehe Reaktion 4.6). Die Ta-Verarmung der Mischcarbide erfolge dabei durch eine selektive Oxidation

von Ta aufgrund einer schnelleren Oxidationskinetik von Ta im Vergleich zu Hf [39, 40].
3 Ta,0s (s) + 7 HfC (s) - 7 HfO, (g) + 6 TaC (s) + CO (g) (4.6)

Jedoch erscheint diese Erkldrung insgesamt unter Beriicksichtigung der genutzten Versuchsparameter in
dieser Arbeit eher abwegig. Die thermodynamischen Berechnungen in Kapitel 4.5.4 zeigen, dass die
Oxidation von HfC gegentiber jener von TaC thermodynamisch bevorzugt wird (siehe Abbildung 19).
Des Weiteren ist die Auslagerungszeit mit 50 h bzw. 100 h sehr lang und die isotherme Auslagerungs-
temperatur mit 1200 °C bzw. 1400 °C sehr hoch, weshalb kinetische Aspekte der Oxidationsreaktion von
Ta und Hf eine untergeordnete Rolle fiir die Mikrostruktur der Proben nach der Auslagerung spielen.

Eine zweite mogliche Erklarung fiir den Nachweis von TaC nach einer Auslagerung bei 1400 °C konnte
in der selektiven Oxidation von Hf und somit an einer Hf-Verarmung der (HfTa:.x) C-Mischcarbide lie-
gen. Die Hf-verarmten Mischcarbide wiirden zu einer Reflexverschiebung hin zu TaC fiihren. Dies wiirde
auch die hohere Reflexintensitit fiir das Material mit einem geringeren Hf/Ta-Verhéltnis

(Hfo,2Tao,s)C/SiC erkléren.

65



Untersuchungen des Oxidationsverhaltens von hochentropischen Carbiden und Diboriden aus Elemen-
ten der Nebengruppen IV und V von Backman et al. [186, 187] unterstiitzen dies. Sie nutzten eine kno-
chenférmige Probengeometrie, um die Proben elektrisch mittels Widerstandheizen bei 1700 °C fiir 5 Mi-
nuten in 1 Vol.-% O zu untersuchen. Die Autoren beobachteten eine selektive Oxidation der Elemente
der Nebengruppe V (Hf, Zr und Ti), was zu einer Anreicherung des Grundmaterials mit Nb und Ta fiihrte.
Die selektive Oxidation erfolgte dabei in der Reihenfolge der thermodynamischen Stabilitit der jeweili-
gen Oxide [187].

Auch Oxidationsexperimente von Yang et al. [156] an Hf-Ta-Legierungen bei 1500 °C fiir 10 Minuten in
Laborluft zeigen eine selektive Oxidation von Hf. In einem ersten Schritt bilden sich a-HfO-Ausscheidun-
gen und eine Ta-reiche B-Phase bleibt zuriick. Mit ansteigendem Sauerstoffpartialdruck oxidieren die
a-HfO-Ausscheidungen zu monoklinen HfO,. [156]

Die selektiven Oxidation von Hf wiirde auch die Beobachtung erklidren, dass HfO, lediglich nach der
Auslagerung bei 1400 °C bei (Hfo,yTao,3)C/SiC und nicht nach 1200 °C nachgewiesen werden kann. Die
verbesserte Barrierewirkung der Oxidschicht bei der erhohten Auslagerungstemperatur fiihrt zu einer
Reduktion des Sauerstoffpartialdrucks im Grundmaterial, welche stark genug zu sein scheint, um die
Ta,0s-Bildung zu unterdriicken. Das Ellingham-Diagramm (siehe Abbildung 19) unterstiitzt dies, da die
freie Enthalpie der Ta,Os-Bildung hoher liegt als jene der SiO.-Bildung. Es kommt somit zur Bildung des
thermodynamisch stabileren HfO,, was Ta-reiche (HfxTai.x) C-Ausscheidungen zuriicklasst. Bei 1200 °C
scheint die Reduktion des Sauerstoffpartialdruckes nicht stark genug, um die Ta;0s-Bildung zu unter-
driicken. Bei dem Material mit einem hoheren Hf/Ta-Verhéltnis reagiert das gebildete HfO, mit dem
iiberschiissigen Ta»Os zu HfsTa;0.7, weshalb hier keine HfO.-Phase bei 1400 °C nachgewiesen werden

kann.

4.6 Zusammenfassung

Polymerabgeleitete (HfcTa;.x)C/SiC-Nanokompositen wurde bei 1200 °C und 1400 °C fiir bis zu 100 h
in synthetischer Luft ausgelagert. Die erzielten Ergebnisse bieten interessante Einblicke in das Oxidati-

onsverhalten:

¢ Die chemische Modifikation des Polycarbosilan-basierten Prakursoren mit Hf und Ta fiihrt zu einer
signifikanten Verringerung der anfanglichen Massenabnahme der Proben aufgrund der Bildung von CO
und CO.. Dies konnte auf zwei Ursachen zuriickgefiihrt werden. Erstens wird der Masseverlust zusatzlich
durch eine zeitgleiche Massenzunahme aufgrund der Oxidation der (HfsTa;.x)C-Ausscheidungen iiberla-
gert, was auch den Beginn des Masseverlustes hin zu hoheren Temperaturen verschiebt. Und zweitens

fiihrt die chemische Modifikation des Prékursors zu einer Verringerung der Porositidt der Proben, was
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sich positiv auf die Oxidationsbestédndigkeit auswirkt und dadurch auch die Oxidation der freien Koh-
lenstoffphase verringert. Es kann somit auch eine verbesserte Verdichtung der modifizierten Materialien
unter den genutzten Verdichtungsparametern festgestellt werden.

e Der Oxidationsmechanismus der (HfxTaix)C/SiC-Proben wird von zwei Effekten maldgeblich be-
stimmt: Zum einen die bevorzugte Oxidation der (Hf<Ta1.x) C-Ausscheidungen, deren Oxide (HfO., Ta20s
und Hf¢Ta»017) eine hohe thermodynamische Stabilitdt aufweisen. Es reicht daher bereits ein niedriger
Sauerstoffpartialdruck aus, um die Oxidation der nanoskaligen Carbidausscheidungen zu initiieren. Zum
anderen die Oxidationskinetik von SiO, bei den gewahlten Auslagerungstemperaturen 1200 °C und
1400 °C. Bei 1200 °C ist die SiO»-Bildung nicht schnell genug, um eine schiitzende dufere Oxidschicht
auszubilden. Die Einwértsdiffusion von Sauerstoff wird dadurch nicht auf ein ausreichendes Ma@ redu-
ziert, um die Oxidation der Carbide zu verhindern. Dies erklart die signifikante innere Oxidation bei
dieser Auslagerungstemperatur. Bei 1400 °C hingegen fiihrt die schnellere Bildung einer dickeren SiO,-
Schicht zu einer Begrenzung der inneren Oxidation der (HfTai.x)C-Ausscheidungen.

e Das Hf/Ta-Verhiltnis besitzt einen signifikanten Einfluss auf das beobachtete Oxidationsverhalten.
(Hfo,7Tao,3)C/SiC mit einem hoheren Hf/Ta-Verhaltnis bildet im Vergleich zu (Hf2Taog)C/SiC einen ho-
heren Anteil an Hf¢Ta,017 und einen verringerten Phasenanteil an Ta,Os aus. Dabei besitzt Ta,Os einen
negativen Einfluss auf das Oxidationsverhalten, da es aufgrund von grof3en Volumenénderungen wih-
rend der Oxidation Spannungen und somit Rissbildung initiieren kann. Dies erklart insbesondere die
beobachtete Rissbildung und die grof3ere Massenzunahme von (Hfo2Taos)C/SiC wahrend der Auslage-
rung bei 1200 °C. HfsTa»0:7 hingegen zeigt keine Phasenumwandlung im Temperaturbereich bis
2000 °C. Die Untersuchungen zeigen, dass es in die Si-basierte Oxidschicht eingebaut ist, was die Per-

meabilitét fiir Sauerstoff verringert und zur Erh6hung der Oxidationsbestandigkeit beitragt.

Alles in allem konnten interessante Erkenntnisse hinsichtlich des Einflusses der chemischen Modifikation
mit Hf und Ta auf das Oxidationsverhalten von Si-basierten Polycarbosilanen gewonnen werden. Die
Erkenntnisse helfen dabei die Oxidationsbestdndigkeit von Si-basierte PDC-NCs hinsichtlich der Anwen-
dung als Warmedammschichten, korrosionsstabile Schutzschichten oder Matrixmaterial von Faserver-

bundwerkstoffen im Hochtemperaturumfeld weiter zu optimieren.
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5 Einfluss einer polymerabgeleiteten SiAIOC-Schicht auf das Oxidationsverhalten von Chrom

5.1 Genehmigung

Der GrofRteil der Ergebnisse in diesem Kapitel wurde bereits in Quelle [188] verdffentlicht. Im weiteren
Verlauf werden Abbildungen, Textabschnitte und Tabellen aus der im Journal Surface and Coatings
Technology publizierten Veroffentlichung , Polymer-derived SiAlOC coating to improve the high-tempe-
rature resistance of chromium" (Jahrgang 474, Artikelnummer 130049, 2023, doi:
10.1016/j.surfcoat.2023.130049. Copyright Surface and Coatings Technology publiziert durch Elsevier
B.V.) verwendet und teilweise adaptiert. Mit Genehmigung der Autoren N.-C. Petry, M. Bik, L. Wilk, R.
Swadzba, A. S. Ulrich, M. Sitarz, M. Lepple, M. C. Galetz.

5.2 Literaturibersicht

Das Tauchbeschichtungsverfahren (entweder mittels Sol-Gel-Verfahren oder iiber fliissige Single-
Source-Prakursoren) ist ein einfacher und vielseitiger Prozess, welcher einige Vorteile gegeniiber ande-
ren Verfahren wie der Kathodenzerstdubung oder der Rotationsbeschichtung besitzt. Zu diesen Vorteilen
gehoren eine kurze Prozessdauer und eine hohe Flexibilitdt aufgrund der Moglichkeit die Beschichtung
von komplex geformten Bauteilen in einem Beschichtungsdurchgang durchzufiihren, da es sich um kei-
nen Sichtlinienprozess handelt. [14, 28]

Aufgrund ihrer Eigenschaften, wie einer hohen Temperatur- und Kriechbestdndigkeit, stellen Silici-
umoxycarbid-Glaser und -Glaskeramiken (SiOC) vielversprechende Materialien fiir die Anwendungen
im Hochtemperaturumfeld dar [29]. SiOC-Beschichtungen wurden mittels Tauchbeschichtung bereits
auf verschiedensten Substratwerkstoffen erfolgreich appliziert wie beispielsweise ferritische Hochtem-
peratur-Edelstidhle fiir die Anwendung in Festoxidbrennstoffzellen [189], TiAl [190] oder SiC-Fasern
[191]. Auch hier lassen sich durch eine chemische Modifikation die Eigenschaften der SiOC-Glaser wei-
ter verbessern. Der Einbau von Al in SiOC-Gléaser durch die elektrophile Substitution von AlI** im Sol-
Gel-Prozess fiihrt zu einer weiteren Erhohung der Phasenstabilitdt und damit Unterdriickung der Kris-
tallisation auf bis zu 1500 °C in inerten Atmosphéren. Dies ist auf die Unterdriickung der carbothermi-
schen Reduktion aufgrund eines geringeren Kohlenstoffgehalts zuriickzufiihren [192-195]. Zudem er-
leichtert der Einbau von AI** die Glasbildung, was eine homogenere Mikrostruktur zur Folge hat und
somit vorteilhaft fiir die Anwendung als Beschichtung ist [194, 196].

Eine 2022 erschienene Arbeit von Bik et al. [197] illustriert mogliche Einsatzgebiete von SiAlOC-Be-
schichtungen und deren Vorteile gegeniiber SiOC. Sie beschichteten den ferritischen Edelstahl Crofer 22
APU (VDM Metals) und testeten den Einfluss auf die Oxidationsbestdandigkeit bei 800 °C fiir eine Ausla-
gerungszeit von 500 h [197]. Es wurde festgestellt, dass die SiAlIOC-Beschichtung im Vergleich zu SiOC
[189] zu einer stiarkeren Unterdriickung der Auswértsdiffusion von Cr* fithrte, was auf eine Einbindung

der Cr®*-Kationen innerhalb der SiAlOC-Schicht zurtickgefiihrt wurde [197].
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Wie bereits in Kapitel 2.1 beschrieben, stellen Refraktdrmetalle und deren Legierungen vielverspre-
chende Alternativen zu Ni-Basis-Superlegierungen fiir beispielsweise den Einsatz im Hochtemperaturbe-
reich von Gasturbinen dar. Potenzielle Kandidaten aus der Klasse der Refraktdrmetalle sind Chrom und
dessen Legierungen. Chrom besitzt im Vergleich zu Ni-basierten Werkstoffen eine attraktive Kombina-
tion von Materialeigenschaften, wie eine niedrige Dichte (7,15 g/cm3), einen hohen Schmelzpunkt
(1907 °C) und eine hohe thermische Leitfahigkeit (93,7 W/(m-K)) [70, 198, 199]. Dem Einsatz von
Chrom und dessen Legierungen als Strukturmaterial fiir Hochtemperaturanwendungen stehen noch ei-
nige Herausfordernden im Weg. Zu den gréf3ten Herausforderungen gehoren die geringe Duktilitit bei
Raumtemperatur, welche durch eine Erhéhung der Reinheit (Reduzierung des Gehalts an N, O, C, S und
H) verbessert werden kann [199-201], das Nitrierungsverhalten bei Temperaturen {iber 900 °C [70,
202] und die Oxidationsbestédndigkeit bei Temperaturen iiber 1000 °C, welche aufgrund von Abplatzun-
gen und Verformungen der schnell wachsenden Cr,Os-Schicht und der Bildung von volatilen CrOs ab-
nimmt [202-206]. Insbesondere das Nitrierungs- und das Oxidationsverhalten kénnen durch die Appli-
kation von Si-basierten Schutzschichten verbessert werden [30]. Dies zeigen die Untersuchungen von
Ulrich et al. [30], welche auf Cr mittels Rotationsbeschichtung eine SiHfBCN-Schicht applizierten und
den Einfluss auf das Oxidations- und Nitrierungsverhalten bei 1050 °C in synthetischer Luft untersuch-
ten. Sie stellten eine verbesserte Oxidationsbestdndigkeit und eine verringerte CroN-Bildung durch die
Beschichtung fest, was zum Teil auch dem ,Reactive Element Effect“ [207-210] durch den Einbau von
Hf in den Single-Source-Prakursor zugeschrieben wurde. [30]

Das Ziel dieser Untersuchungen war es den Einfluss von SiAIOC-Schichten auf das Oxidations- und Nit-
rierungsverhalten von Cr zu beleuchten. Dafiir wurden Cr-Substrate mittels Tauchbeschichtung und der
Sol-Gel-Methode mit SiAlOC beschichtet und fiir bis zu 100 h bei 950 °C bzw. 1050 °C ausgelagert. Wie
bereits ausgefiihrt, handelt es sich hierbei um einen kritischen Temperaturbereich fiir Cr hinsichtlich der
Oxidation und der CroN-Bildung. Durch die Kombination von Si-basierten Schutzschichten auf dem Re-
fraktarmetall Chrom, stellen die Untersuchungen eine interessante Studie fiir mogliche zukiinftige Hoch-

temperatur-Materialsysteme dar.

5.3 Versuchsdurchfiihrung
5.3.1 Probenherstellung

Pulvermetallurgisch hergestelltes Chrom (99,95 Gew.-%, Plansee SE, Reutte, Osterreich) wurde mittels
Drahterodieren parallel in quaderférmige Proben (ca. 15 x 7 x 4 mm) getrennt. Zusétzlich wurden die
Proben noch mit einer Bohrung mit 1,5 mm Durchmesser versehen. Die Probenherstellung der Cr-Sub-
strate wurde durch Heinrich Kopietz, Jano Bender und Yvonne Hohmann in der Werkstatt des

DECHEMA-Forschungsinstituts in Frankfurt am Main durchgefiihrt.

69



Die Synthese und Applikation der SiAlOC-Glasschichten auf den Cr-Substraten wurde durch Dr inz. Ma-
ciej Bik, Zofia Kucia und Lukasz Wilk in der Arbeitsgruppe von Prof. Dr. Maciej Sitarz an der AGH Uni-
versity of Science and Technology in Krakau durchgefiihrt.

Die SiAlOC-Schichten wurden iiber einen Sol-Gel-Prozess hergestellt. Als siliciumorganische Ausgangs-
verbindungen wurden Triethoxymethylsilan (TMS, CH3Si(OC2Hs)3, 99 %, Sigma-Aldrich Chemie GmbH,
Taufkirchen, Deutschland) und Diethoxydimethylsilan (DMS, (CHs)2Si(OC2Hs)2, 97 %, Sigma-Aldrich
Chemie GmbH, Taufkirchen, Deutschland) verwendet. Zum Einbau der Al*"-Kationen wurde Alumi-
nium-tri-sec-butoxid (AITB, AI[OCH(CHs)C2Hsls, 97 %, Sigma-Aldrich Chemie GmbH, Taufkirchen,
Deutschland) genutzt. Alle drei Komponenten wurden im Stoffmengenverhiltnis TMS:DMS:AITB von
2:1:0,15 gemischt. Zusatzlich wurde Acetylaceton (AcAcH, CHsCOCH>COCHs3;, Sigma-Aldrich Chemie
GmbH, Taufkirchen, Deutschland) als Komplexbildner im Stoffmengenverhaltnis AITB:AcAcH 4:1 zuge-
geben. In einem ersten Schritt wurde die Losung zur Copolymerisation mittels Magnetriihrer fiir 30 min
vermischt. Im Anschluss wurde 1-molare Salzsdure mit Wasser auf einen pH-Wert von 4,5 verdiinnt und
der Losung zugegeben. Die Losung wurde fiir 2 h bei Raumtemperatur verriihrt, um die Hydrolyse ein-
zuleiten. Das erhaltene transparente gelbliche Sol wurde mittels Tauchbeschichtung auf die Cr-Substrate
aufgebracht. Zur Vorbereitung auf die Schichtapplikation wurden die Cr-Substrate von allen Seiten per
Hand mit SiC-Papier (ATM Qness GmbH, Mammelzen, Deutschland) geschliffen. Es wurde SiC Papier
mit einer Korngrofse von 15 um (P1200) verwendet, wobei dieses auf einem rotierenden Drehteller (La-
boPol-21, Struers ApS, Ballerup, Ddnemark) montiert war. Im Anschluss wurden die Proben fiir jeweils
15 min in Ethanol und Aceton gereinigt. Zur Beschichtung wurden die Proben an einem Faden in ein
Becherglas mit dem Sol fiir 60 s vollstindig eingetaucht und mit einer Geschwindigkeit von 5 cm/min
aus dem Sol gezogen. Es wurden zwei Beschichtungsdurchginge durchgefiihrt mit einer Pause von 15
min zwischen den beiden Durchgédngen. Abschliel3end wurden die Proben fiir eine Woche bei 70 °C im
Trockenschrank getrocknet und im Anschluss bei 800 °C in Argon (99,9999 % Reinheit, Argon 6.0, L’Air
Liquide S.A., Paris, Frankreich) fiir 30 Minuten pyrolysiert. Dabei wurde eine Aufheizgeschwindigkeit
von 5 K/min und eine Abkiihlgeschwindigkeit von 1 K/min genutzt. Die beschichteten Cr-Substrate wer-
den im Folgenden als Cr/SiAlOC-Proben bezeichnet. Ndhere Information zu sowohl der Herstellung und
Charakterisierung von SiAlOC als auch dem Beschichtungsprozess sind in den Quellen [194, 196] zu
finden.

Neben den beschichteten Proben wurden auch Pulverpresslinge untersucht, um die Wechselwirkungen
zwischen Cr und SiAlOC besser zu verstehen. Dafiir wurde Cr-Pulver (99 % Reinheit, -325 mesh,
< 44 ym, Thermo Fisher GmbH, Kandel, Deutschland) mit pulverférmigen SiAlOC-Xerogel im Masse-
verhéltnis Cr:SiAlOC von 2:1 gemischt. Zur Herstellung des SiAlOC-Xerogels wurde das verbliebene
SiAlOC-Sol in einer Petri-Schale bei 70 °C fiir eine Woche im Trockenschrank getrocknet. Im Anschluss
wurde das Xerogel in einem Achat-Morser zerrieben. Die Pulvermischung wurde in ein Presswerkzeug

(5 mm Presswerkzeug mit Pressstiften aus Hartmetall, Maassen GmbH, Reutlingen, Deutschland) unter
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einem Druck von 4 t zu einem Pulverpressling in Tablettenform verdichtet (5 mm Durchmesser, ca. 1-
2 mm Dicke). Im Anschluss wurden die Presslinge in Al,Os-Schiffchen (KYOCERA Fineceramics Europe
GmbH, Mannheim, Deutschland) platziert und in einem horizontalen Rohrofen mit den identischen Pa-
rametern wie die beschichteten Proben in Ar (99.999 % Reinheit, Argon 5.0, L’Air Liquide S.A., Paris,
Frankreich) pyrolysiert. Sowohl wahrend der Pyrolyse der beschichteten Proben als auch wahrend der
Pyrolyse der Presslinge wurde ein Al,Os-Schiffchen mit Ti-Spénen vor die Probe platziert, um Sauer-
stoffverunreinigungen abzufangen. Der Ofen wurde 12 h vor dem Start mit eine Ar-Fluss von 6 1/h ge-
fillt. Der Durchfluss blieb wihrend der Pyrolyse konstant. Die Proben werden im Folgenden als
Cr/SiAlOC-Presslinge bezeichnet.

Es wurden makroskopische Bilder der Proben vor und nach der Auslagerung mittels eines mit einer
Kamera (DMC 2900, Leica Microsystems GmbH, Wetzlar, Deutschland) ausgestatteten Stereomikroskop
(MZ16 A, Leica Microsystems GmbH, Wetzlar, Deutschland) aufgenommen. Die Probenoberfldche
wurde anhand der Auswertung der Bilder vor der Auslagerung mit der Bildverarbeitungssoftware ImageJ

[148] (ImageJ, National Institutes of Health, Rockville Pike, USA) gemessen.

5.3.2 Thermoanalyse

Die Massendnderung der beschichteten Proben als auch der Presslinge wurde mithilfe von thermogravi-
metrischen Analysen untersucht. Dabei kam die in Kapitel 4.3.2 vorgestellte Thermowaage zum Einsatz,
wobei sich der Aufbau als auch der Einbau der Proben nicht von dem im Kapitel 4.3.2 beschriebenen
Vorgehen unterscheidet.

Es wurden isotherme Auslagerungen bei 950 °C fiir 50 h und 1050 °C fiir 12 h, 50 h und 100 h in
synthetischer Luft (79,5 Vol.-% N, / 20,5 Vol.-% O., ALPHAGAZ 1, L’Air Liquide S.A., Paris, Frankreich)
durchgefiihrt. Es wurden zwei Cr/SiAlOC-Proben fiir 50 h bei 950 °C und insgesamt drei Proben bei
1050 °C ausgelagert (jeweils eine Probe fiir eine Auslagerungszeit von 12 h, 50 h und 100 h). Nach dem
Einbau in die Thermowaage fand ein Auspendeln und Fluten des verwendeten Al,Os-Rohres mit synthe-
tischer Luft fiir mindestens 12 h unter Raumtemperatur und konstanten Gasfluss von 4 1/h (entspricht
einer Fliel3geschwindigkeit 9,4 cm/min im genutzten Ofenrohr) statt. Die Atmosphére und der Gasfluss
wurden tiiber die komplette Messung konstant gehalten. Das Temperaturprogramm bestand aus einem
Aufheizschritt mit einer Aufheizrate von 10 K/min auf die jeweilige isotherme Auslagerungstemperatur.
Nach Ablauf der gewiinschten isothermen Auslagerungszeit erfolgte ein Abkiihlschritt auf Raumtempe-
ratur durch Ausschalten des Ofens.

Um die Interaktion zwischen Cr und SiAlOC weiter zu untersuchen, wurden simultane thermische Ana-
lysen an Cr/SiAlOC-Presslingen durchgefiihrt. Die Presslinge wurden in Al;Os-Tiegel mit Deckel (Durch-
messer 6,8 mm, 85 ul, NETZSCH-Geratebau GmbH, Selb, Deutschland) platziert und in einem Gasfluss
von 50 ml/min in synthetischer Luft (79,5 Vol.-% N / 20,5 Vol.-% O,, ALPHAGAZ 1, L’Air Liquide S.A.,
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Paris, Frankreich) bei 950 °C bzw. 1050 °C ausgelagert. Es wurde ein TGA-DSC-Sensor (Typ S) verwen-
det und eine isotherme Auslagerungszeit von 5 h gewahlt, wobei das Aufheizen mit 10 K/min erfolgte.

Zudem wurde gemorsertes SiAlOC-Xerogel innerhalb der STA mit den identischen Parametern der be-
schichteten Proben (siehe Kapitel 5.3.1) pyrolysiert (Gasfluss Ar: 50 ml/min), wobei der Ofen vor dem
Aufheizen dreimal evakuiert und mit Ar gefiillt wurde. Im direkten Anschluss erfolgte die Auslagerung
bei 950 °C bzw. 1050 °C mit den identischen Parametern der Cr/SiAlOC-Presslinge. Das Xerogel-Pulver
wurde zwischen Pyrolyse und Oxidation nicht aus dem Gerdt entnommen. Zwischen Pyrolyse und Oxi-
dation erfolgte eine Haltephase bei Raumtemperatur fiir 30 min unter synthetischer Luft (50 ml/min).
Als Referenzprobe wurde ein leerer Al,Os-Tiegel verwendet. Vor der Messung wurde eine Basislinien-

messung mit leeren Referenz- und Probentiegel durchgefiihrt.

5.3.3 Charakterisierung

Zur Untersuchung der Oberfldche der mit einer SiAlIOC-Schicht beschichteten Cr-Substrate vor der Aus-
lagerung wurde ein Fourier-Transformations-Infrarotspektrometer (VERTEX 70v, Bruker Corporation,
Billerica, USA) genutzt. Es wurden reflektive Spektren (engl. External Reflection Spectroscopy, ERS)
unter Verwendung des ,Variable Angle Reflection Accessory“ (Harrick Scientific Products, Inc., New
York, USA) aufgenommen. Jedes aufgenommene Spektrum bestand aus 128 Aufnahmedurchgédngen mit
einer Auflésung von 4 cm! in einem Spektralbereich von 4000 cm™ bis 350 cm. Eine beschichtete Probe
wurde dreimal vermessen. Im Anschluss wurde der Durchschnitt aus diesen drei Messungen gebildet.
Die Messungen wurden zunéchst mithilfe der Software OPUS 7.2 (Bruker Corporation, Billerica, USA)
um die Basislinie korrigiert und im Anschluss wurde eine Dekonvolution im Spektralbereich von
1250 cm! bis 360 cm™ nach der Handke-Methode [211] durchgefiihrt. Um die Bandenpositionen wéh-
rend der Entfaltung zu bestimmen, wurde der Levenberg-Marquardt Algorithmus genutzt mit einer Aus-
wahl an Gaufssche- und Lorentzsche-Linienformen (Wurzel des mittleren quadratischen Fehlers, RSME =
0,05). Die Position der Banden wurde mittels der Signalspitzenauswahl (Peak Picking Function) be-
stimmt. Die FT-IR Messungen und Auswertungen wurden von Dr inz. Maciej Bik, Zofia Kucia und Lukasz
Wilk in der Arbeitsgruppe von Prof. Dr. Maciej Sitarz an der AGH University of Science and Technology
in Krakau durchgefiihrt.

Zur néheren Untersuchung der Oberflache der Cr/SiAlOC-Proben als auch der Wechselwirkung zwischen
Cr und SiAlOC wurde das Raman-Spektrometer alpha 300 M+ (ehemals WITec Wissenschaftliche In-
strumente und Technologie GmbH, Ulm, Deutschland) genutzt. Es wurde ein luftgekiihlter Festkorper-
laser (Wellenldnge 488 nm), ein 600 g/mm Gitter (CCD Detektor, Oxford Instruments PLC, Abingdon,
England), ein 100 x Objektiv (Numerische Apertur 0,9) (Epiplan-Neofluar, Carl Zeiss AG, Oberkochen,
Deutschland) und ein UHTS 300 Spektrograph (ehemals WITec Wissenschaftliche Instrumente und

Technologie GmbH, Ulm, Deutschland) verwendet.
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Zur Messung wurden einfache Punktmessungen an einer beschichteten Probe vor der Auslagerung
durchgefiihrt. Pro Messpunkt wurden 10 Wiederholungen mit einer Integrationszeit von 20 s in einem
Spektralbereich von 200-1800 cm™ durchgefiihrt. Die aufgenommenen Spektren wurden gemittelt und
im Anschluss um die Basislinie korrigiert.

Zur Erstellung von Querschliffen wurden sowohl die beschichteten und unbeschichteten Proben als auch
die Cr/SiAlOC-Presslinge nach der Auslagerung materialographisch préapariert. Das Vorgehen ist in Ka-
pitel 3.3 ndher beschrieben.

Die ortsaufgeloste Zusammensetzung der Proben wurde mithilfe von konfokaler Raman-Mikrokopie an
den angefertigten Querschliffen der ausgelagerten Proben untersucht. In den Querschliffen der ausgela-
gerten Cr/SiAlOC-Proben wurden Regionen mit unterschiedlichen Dimensionen (20 x 20 um und
30 x 30 wm) mit einer Auflosung von 1 um untersucht. Bei den Querschliffen der oxidierten Cr/SiAlOC-
Presslingen wurden 20 x 12 um grof3e Bereiche mit einer Auflésung von 0,5 um untersucht. Alle Spektren
wurden im Spektralbereich zwischen 120 cm™ und 1800 cm™! mit einer spektralen Auflésung von 3 cm™
und einer Aufnahmezeit von 2 s aufgenommen. Zur Aufnahme und Auswertung der Spektren wurde die
Software Control FIVE 5.3 PLUS (ehemals WITec Wissenschaftliche Instrumente und Technologie
GmbH, Ulm, Deutschland) genutzt. Die gemessenen Spektren wurden um die Basislinie und mittels CRR-
Filter (engl. Cosmic Ray Remover) um den Einfluss von kosmischer Strahlung korrigiert. Im Falle der
konfokalen Raman-Mikroskopie wurden die Lage und Breite der charakteristischen Spektralbereiche
(beispielsweise die charakteristische Bande bei 555 ¢cm™ fiir Cr,0s) mittels Integrationsfilter bestimmt
und zur Erstellung von Phasenverteilungen im gemessenen Messbereich genutzt. Die Messungen und
Auswertungen wurden von Dr inz. Maciej Bik, Zofia Kucia und Lukasz Wilk in der Arbeitsgruppe von
Prof. Dr. Maciej Sitarz an der AGH University of Science and Technology in Krakau durchgefiihrt.

Die oberflichennahe Phasenzusammensetzung der beschichteten und unbeschichteten Cr-Substrate
wurden sowohl vor als auch nach der Auslagerung unter streifendem Einfall (engl. Grazing Incidence
Diffraction, GID) unter einem Einstrahlwinkel von 3° gemessen. Es wurde das Rontgendiffraktometer
D8 Advance (Bruker Coperation, Billerica, USA) verwendet. Die Proben wurden auf einer rontgenamor-
phen Si-Unterlage (Zero Diffraction Plate for XRD sample: 30 x 30 x 2.0 mm, 1sp, Si Crystall, MTI Cor-
poration, Richmond, USA) platziert. Es wurde Cu-K, Strahlung (1 = 1,54060 10\) und ein Ni-Filter zur
Filterung der Kg-Strahlung genutzt. Fiir die Messungen wurde ein Messbereich von 5° bis 50° mit einer
Schrittweite von 0,015° und einer Verweildauer von 2 s aufgenommen. Fiir die Analyse und Auswertung
der Diffraktogramme wurde die Software Match! (Crystal Impact - Dr. H. Putz & Dr. K. Brandenburg
GbR, Bonn, Deutschland) genutzt. Es erfolgte eine Korrektur aller Messungen um den Untergrund, eine
Glattung der Messdaten und eine K,,-Abtrennung. Die jeweiligen Phasen wurden mittels der PDF-2 1998
Datenbank [149] identifiziert.

Zudem wurden Pulverdiffraktogramme von gemorserten Cr/SiAlOC-Presslingen und SiAlOC-Xerogel-

pulver nach der Oxidation in der Debye-Scherrer-Geometrie in Transmission gemessen. Fiir die Messung
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wurden die jeweiligen Pulver in Markrohrchen aus Quarzglas (Durchmesser 0,5 mm, Hilgenberg GmbH,
Malsfeld, Deutschland) gegeben. Das verwendete Diffraktometer (STOE Stadi P, STOE & Cie GmbH,
Darmstadt, Deutschland) ist mit einem MYTHEN 1K Detektor (DECTRIS AG, Baden-Déttwil, Schweiz)
ausgestattet. Es wurde in einem Messbereich von 5° bis 62° mit einer Schrittweite von 0,015° und einer
Verweildauer von 10 s gemessen. Zudem wurde Cu-K,-Strahlung genutzt. Die Pulverdiffraktogramme
wurden durch Lisa-Marie Wagner am Institut fiir Anorganische und Analytische Chemie der Justus-Lie-
big-Universitat GielRen durchgefiihrt.

Zur Untersuchung der Randschicht und Grenzfldche zwischen Substrat und SiAlOC-Beschichtung der
Cr/SiAlOC-Proben vor und nach der Auslagerung wurde das Rasterelektronenmikroskop SU5000
(Hitachi Ltd., Tokyo, Japan, siehe Kapitel 4.3.3) verwendet. Es wurden Sekundérelektronen- (SE-Auf-
nahmen) und Riickstreuelektronenaufnahmen (BSE-Aufnahmen) mit einer Beschleunigungsspannung
von 20 kV und ein Arbeitsabstand von 5 mm aufgenommen. Die Oberfldche der Querschliffe wurde mit
einer 5-10 nm dicken Kohlenstoffschicht beschichtet (K950X, Emitech Ltd., Laughton, England), um
Aufladungseffekte zu verringern. Die Aufnahmen wurden von Melanie Thalheimer am DECHEMA-For-
schungsinstitut in Frankfurt am Main durchgefiihrt.

Ausgewahlte Querschliffe der mit einer SiAlIOC-Beschichtung versehenen Cr-Substrate wurden mittels
eines mit einem EDX-Detektor ausgestatteten (Ultim Extreme, Oxford Instruments PLC, Abingdon, Eng-
land) ultrahochauflésenden Rasterelektronenmikroskops (SU8600, Hitachi Ltd., Tokyo, Japan) unter-
sucht. Zur Verbesserung der Oberflachenqualitdt wurde ein Ionenstrahlatzsystem (IM4000plus, Hitachi
Ltd., Tokyo, Japan) genutzt. Es wurden sowohl BSE-Aufnahmen als auch SE-Aufnahmen angefertigt.
Dafiir wurden Beschleunigungsspannungen von 2-3 kV genutzt. Zudem wurden lokale Elementvertei-
lungen ermittelt. Die ultrahochaufgelosten REM-Aufnahmen und EDX-Messungen wurden von Dr. Ro-
bert Steffen von der Hitachi High-Tech Europe GmbH in Krefeld durchgefiihrt.

Zur Beurteilung der elementaren Zusammensetzung der Randschicht nach der Auslagerung und der
Interaktion zwischen Cr und SiAlOC wurden WDX-Messungen an den Querschliffen der ausgelagerten
Cr/SiAlOC-Proben und der Cr/SiAlOC-Presslinge durchgefiihrt. Mit Hilfe der Elektronenstrahlmikro-
sonde (JXA-8100, JEOL Ltd., Akishima, Japan) wurden die Elementkonzentrationen in Rastern unter-
schiedlicher Grof3e von 300 x 200 bis 400 x 300 Punktmessungen gemessen. Der Abstand zwischen den
Punkten lag im Bereich von 0,08 um bis 0,6 um. Zuséatzlich wurden BSE-Aufnahmen der untersuchten
Flachen aufgenommen. Fiir die Messungen wurde eine Beschleunigungsspannung von 15 kV, ein Pro-
benstrom von 30 nA, eine Messzeit von 30 ms pro Pixel und ein Arbeitsabstand von 11 mm genutzt. Zur
Elementkalibrierung wurden folgende Standards verwendet: FesN (als Standard fiir N), CrsC. (als Stan-
dard fiir C), Al>Os (als Standard fiir O), Al, Cr und Si. Die Messungen wurden von Dr. Gerald Schmidt
am DECHEMA-Forschungsinstitut in Frankfurt am Main durchgefiihrt.

Um die Interaktion zwischen Cr und SiAlOC genauer zu untersuchen, wurde eine Lamelle eines bei

1050 °C oxidierten Cr/SiAlOC-Presslings mittels Ionenfeinstrahlanlage (Quanta 3D 200i Dual Beam,
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ehemals FEI, Thermo Fisher Scientific Inc., Waltham, USA) angefertigt und mittels TEM untersucht. Die
Probe wurde wiahrend der Ionendiinnung mit Gallium-Ionen durch eine Platin-Lage (15 yum x 2 um x
2 um) geschiitzt. Es wurden sowohl Hellfeld- (BF, engl. Brightfield) als auch hochaufl6sende annulare
Dunkelfeld-Detektoren (engl. High-Angle Annular Dark Field, HAADF) fiir die Aufnahmen genutzt. Das
verwendete Mikroskop (Titan 80-300, ehemals FEI, Thermo Fisher Scientific Inc., Waltham, USA) ist
ausgestattet mit einem Cs-Korrektor und einem EDAX EDX-Detektor (AMETEK Inc., Berwyn, USA). Zu-
dem wurden Feinbereichsbeugungen genutzt, um die lokale Phasenzusammensetzung zu untersuchen.
Die Beschleunigungsspannung wiahrend der STEM-Analyse betrug 300 kV. Die Messungen und Auswer-
tungen dieses Absatzes wurden von Dr inz. Radostaw Swadzba des Lukasiewicz Research Network am

Uppersilesian Institute of Technology in Gliwice, Polen durchgefiihrt.
5.4 Ergebnisse

5.4.1 Charakterisierung der Beschichtung

Um eine bessere Beurteilung des Einflusses der Auslagerungen auf die Mikrostruktur zu ermoglichen,
erfolgt zunachst eine Charakterisierung der applizierten SiAlOC-Beschichtung. In Abbildung 20 sind

BSE-Aufnahmen eines Querschliffes eines beschichteten Cr-Substrats dargestellt.

R

Abbildung 20: a) BSE-Aufnahme eines Querschliffes einer mit SiAIOC beschichteten Cr-Probe nach der Pyrolyse. b) VergréBerte
BSE-Aufnahme der Grenzflache zwischen Cr-Substrat und SiAIOC-Beschichtung aus a).

Die aus den Querschliffen ermittelte SiAlIOC-Schichtdicke betrdgt 644 + 100 nm. In der vergrof3erten
Aufnahme (Abbildung 20 b)) ist deutlich eine zweite Schicht an der Grenzflache zwischen Substrat und
SiAlOC zu erkennen. Diese ist 104 = 40 nm dick. Das FT-IR-Spektrum (siehe Abbildung A 12) der Ober-
flache eines mit SiAlOC beschichteten Cr-Substrats nach der Pyrolyse zeigt das fiir SIAIOC-Glas charak-
teristische Spektrum [194, 212, 213] im Fingerprint-Bereich von 1300 cm™ bis 400 cm'. Die jeweiligen
Banden konnen auf Bindungen innerhalb des Al-Si-O-Netzwerks und Si-C-Bindungen zurtickgefiihrt wer-

den [197]. Das unter streifendem Einfall gemessene Rontgendiffraktogramm (siehe Abbildung A 13)
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einer mit SiAlOC beschichteten Cr-Probe vor der Auslagerung weist einen breiten Reflex mit niedriger
Intensitat zwischen 10° und 15° auf, welcher erste Hinweise auf die rontgenamorphe Struktur der
SiAlOC-Beschichtung gibt [197].

Die gemessenen Raman-Spektren der Oberfldche einer beschichteten Probe vor der Auslagerung (siehe
Abbildung 21) zeigen fiir Cr,Os charakteristische Banden bei 300, 353, 555 und 619 cm™ [214, 215].
Dies deutet an, dass es sich bei der zweiten Schicht an der Grenzfliche zwischen Cr und SiAlOC-Be-
schichtung aus Abbildung 20 um Cr.O3 handelt. Dies wird durch die mittels EDX ermittelte Elementver-
teilung (siehe Abbildung A 14) an der Grenzfldche zwischen SiAlOC-Beschichtung und Cr-Substrat un-
terstiitzt, welche das Vorhandensein von Cr und O innerhalb der zweiten Schicht zeigt. Neben Cr203
zeigt das Raman-Spektrum eine zusétzliche Bande bei 680 cm, die CrO, zugeordnet werden kann
[215]. Die ermittelte T-Bande bei ca. 1200 cm™ kann SiOsC zugeteilt werden, welches innerhalb des
Si-O-Al-Netzwerkes zu finden ist. Die beiden Banden D (ca. 1360 cm™) und G (ca. 1610 cm™) sind auf
eine sp?-hybridisierte freie Kohlenstoffphase [216] zurilickzufiihren, welche typisch fiir SiOC-basierte

Glaser ist und deren Bezeichnung als ,,schwarzes Glas“ erklart [29, 212].
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Abbildung 21: a) Lichtmikroskopische Ubersichtsaufnahme der Probenoberfliche eines mit SIAIOC beschichteten Cr-Substrats
nach der Pyrolyse. b) VergréBerter Ausschnitt aus a). Kreuze kennzeichnen die Messstellen auf der Probenoberflache. c) Raman-
Spektren der Messpunkte 1-3 und des ermittelten durchschnittlichen Spektrums aus den Messungen 1-3.
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5.4.2 Korrosionsverhalten der SiAlOC-beschichteten Cr-Substrate

Fiir eine erste Beurteilung des Korrosionsverhaltens der beschichteten und unbeschichteten Proben kann
die mittels TGA gemessene Massendnderung der Proben wahrend der Auslagerung herangezogen wer-
den. In Abbildung 22 werden die oberfldchenspezifischen Massendnderungen der beschichteten und
unbeschichteten Cr-Substrate wéhrend einer Auslagerung bei 950 °C bzw. 1050 °C fiir 50 h (siehe Ab-
bildung 22 a)) bzw. 100 h (siehe Abbildung 22 b)) in synthetischer Luft dargestellt. Um eine bessere
Ubersichtlichkeit zu gewihrleisten, wird lediglich eine Kurve pro Temperatur bzw. Auslagerungszeit
dargestellt. Eine Ubersicht iiber alle Kurven fiir eine Auslagerungszeit von 50 h findet sich in Abbildung
A 15. In Abbildung 22 c) ist ein vergro3erter Bereich mit einer reduzierten Skalierung der Ordinate von
Abbildung a) dargestellt. Die Kurve der bei 1050 °C ausgelagerten unbeschichteten Cr-Probe wurde zur

Verbesserung der Ubersichtlichkeit entfernt.
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Abbildung 22: Oberflachenspezifische Massendanderung der unbeschichteten und beschichteten Cr-Substrate wahrend der Aus-
lagerung bei 950 °C bzw. 1050 °C fiir a) 50 h bzw. b) 100 h in synthetischer Luft. In Abbildung c) ist ein vergroBerter Bereich mit
einer reduzierten Skalierung der Ordinate von Abbildung a) dargestellt. Die Kurve der bei 1050 °C ausgelagerten unbeschichte-
ten Cr-Probe wurde aus Griinden der Ubersichtlichkeit entfernt. Diskontinuitdten im Kurvenverlauf sind durch Pfeile gekenn-
zeichnet.
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In Tabelle 4 sind die mittleren oberfldchenspezifischen Massendnderungen der beschichteten und unbe-
schichteten Proben nach 50 h und 100 h aufgefiihrt. Die dargestellten Werte wurden mithilfe von zwei
Messungen der beschichteten Proben errechnet (zwei Cr/SiAlOC-Proben mit einer Auslagerungszeit von
50 h bei 950 °C und eine Cr/SiAlOC-Probe mit einer Auslagerungszeit von 50 h bei 1050 °C und zusétz-
lich eine weitere Cr/SiAlOC-Probe mit einer Auslagerungszeit von 100 h bei 1050 °C). Es wurde neben
den in dieser Arbeit durchgefiihrten Auslagerungen von reinem Cr (jeweils eine Messung von Cr mit
einer Auslagerungszeit von 50 h bei 950 °C bzw. 1050 °C in synthetischer Luft) auf veréffentlichte und
unvero6ffentlichte Daten fiir die oberflachenspezifische Massendnderung von Chrom zuriickgegriffen, die
im Zusammenhang mit den Arbeiten [66, 124] erhoben wurden. Diese wurden genutzt, um zum einen
die mittleren oberflachenspezifischen Massendnderungen (siehe Tabelle 4) fiir Cr nach einer Auslage-
rungszeit von 50 h bei 1050 °C zu berechnen und zum anderen eine 100 h-Referenzkurve der oberfla-
chenspezifische Massendanderung darzustellen (siehe Abbildung 22 b)). Es wird die einfache Standardab-
weichung als Messunsicherheit angegeben.

Auf den ersten Blick zeigt sich, dass sowohl die beschichteten als auch die unbeschichteten Proben bei
1050 °C eine hohere Massenzunahme aufweist als bei 950 °C. Die beschichteten Proben zeigen dabei bei
beiden Temperaturen eine geringere Massenzunahme als die unbeschichteten Cr-Substrate. Die mittlere
oberflachenspezifische Massenzunahme nach einer Auslagerungszeit von 50 h reduziert sich um 24 %

(950 °C) bzw. 64 % (1050 °C) durch die SiAlIOC-Beschichtung.

Tabelle 4: Mittlere oberflachenspezifische Massendnderung von beschichteten und unbeschichteten Cr-Substraten nach einer
Auslagerungszeit von 50 h bei 950 °C bzw. 1050 °C in synthetischer Luft.

Auslagerungstemperatur 950 °C 1050 °C
Auslagerungszeit 50 h 50 h 100 h
Cr 1,7 mg/cm? 8,9 = 0,4 mg/cm? 10,6 mg/cm?
Cr/SiAlOC 1,3 = 0,2 mg/cm? 3,2 * 0,5 mg/cm? 7,3 mg/cm?
Reduktion der mittleren
oberflachenspezifischen Massen- 24 % 64 % 31 %
anderung durch die Beschichtung

Bei einer Temperatur von 1050 °C zeigen die beschichteten und unbeschichteten Proben Breakaway-
Oxidationsverhalten mit Diskontinuitdten im Kurvenverlauf. Dies ist eine typische Oxidationskinetik fiir
Auslagerungen von Cr in synthetischer Luft bei dieser Temperatur, wobei die Diskontinuitdten ein An-
zeichen fiir Risse, Verformungen und Abplatzungen der Oxidschicht sind [70, 217]. Auffillig ist, dass
die beschichteten Proben bei beiden Temperaturen Breakaway-Oxidationsverhalten aufweisen. Zudem
zeigt die Kurve der beschichteten Cr/SiAOC-Probe bei 950 °C mehr Diskontinuitdten (acht Diskontinui-
taten, gekennzeichnet mit Pfeilen), als die Kurve der bei 1050 °C fiir 50 h ausgelagerten Cr/SiAlOC-
Probe (drei Diskontinuitdten). Die fiir eine doppelt so lange Zeit ausgelagerte beschichtete Probe zeigt
eine kleinere oberflachenspezifische Massenzunahme von 7,3 mg/cm? nach 100 h im Vergleich zu der

abgebildeten Referenzkurve nach 100 h (10,6 g/cm2 [66]). Jedoch verringert sich die Reduktion der
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mittleren oberflachenspezifischen Massendnderung durch die Beschichtung von 64 % nach 50 h bei

1050 °C auf 31 %.

5.4.3 Charakterisierung und Entwicklung der Mikrostruktur der Oxidschicht

Makroskopische Aufnahmen der Proben vermitteln einen ersten Eindruck der Korrosionsbestandigkeit
der Proben. In Abbildung 23 sind makroskopische Aufnahmen der beschichteten und unbeschichteten
Cr-Proben nach der Auslagerung fiir 50 h bei 950 °C bzw. 1050 °C dargestellt. In den Aufnahmen der
unbeschichteten Proben ist gro3tenteils die Oberfldche des Grundmaterials zu sehen, wobei griine Ver-
farbungen auf Reste der Cr20s-Schicht hindeuten. Lediglich an wenigen Stellen sind Reste der Oxid-
schicht zu finden (siehe Abbildung 23 d)). Das Abplatzen der Oxidschicht findet typischerweise wahrend
des Abkiihlens statt, was durch die TGA-Kurven (Abbildung 22) unterstiitzt wird, da keine Masseverluste
wahrend der isothermen Auslagerung festzustellen sind. Im Vergleich dazu kann fiir die beschichteten
Proben eine signifikant verbesserte Schichthaftung der Oxidschicht festgestellt werden, was auch eine
makroskopische Aufnahme der fiir 100 h bei 1050 °C ausgelagerten beschichteten Cr/SiAIOC-Probe zeigt
(siehe Abbildung A 16). Bei beiden Versuchstemperaturen sind grof3ere Bereiche mit Oxidschicht er-
kennbar, wobei jedoch insbesondere die 1050 °C-Probe Bereiche mit Schichtabplatzungen und Risse in

der Oxidschicht aufweist.

Cr/SiAlIOC950 °C  Risse Schichtabplatzungen J Cr 950 °C Grundmaterial

Oxidschicht
Cr/SiAlOC 1050 °C Substrat Cr 1050 °C Grundmaterial

T

Oxidschicht Oxidschicht

Abbildung 23: Makroskopische Aufnahmen der SiAIOC beschichteten (a) und c)) und unbeschichteten Cr-Substrate (b) und d))
nach der Auslagerung fir 50 h bei 950 °C bzw. 1050 °C in synthetischer Luft.
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Die in Abbildung 24 a)-d) auf der néchsten Seite gezeigten BSE-Aufnahmen von Querschliffen geben
Aufschluss iiber die Mikrostruktur der Randschicht und der gebildeten Oxidschicht der beschichteten
und unbeschichteten Proben nach einer Auslagerungszeit von 50 h. Alle Proben zeigen die Bildung von
Cr2N, was typisch fiir Cr bei Auslagerungen iiber 900 °C in N»-haltigen Atmosphéren ist [70, 124]. Beim
Vergleich der beschichteten und unbeschichteten Probe bei 950 °C fillt auf, dass sich bei der beschich-
teten Probe eine dickere CrN-Schicht (9 + 2 um) ausgebildet hat als bei der unbeschichteten Probe
(< 1 um). Im Gegensatz dazu zeigt die beschichtete Probe nach der Auslagerung bei 1050 °C eine signi-
fikant verringerte CroN-Schichtdicke (2 *= 1 um), wiahrend die unbeschichtete Probe eine ausgepragte
CroN-Bildung (75 = 5 um) aufweist. Die reduzierte Schichtdicke der CroN-Schicht der beschichteten
Cr/SiAlOC-Proben zeigt sich auch bei der fiir 100 h bei 1050 °C ausgelagerten Cr/SiAlOC-Probe, welche
eine 5,9 + 2,1 um dicke CroN-Schicht aufweist (siehe Abbildung A 17). Die ermittelten Cr,N-Schichtdi-
cken wurden anhand von mindestens zwei BSE-Aufnahmen an Querschliffen der ausgelagerten Proben
ermittelt. Dafiir wurden die Schichtdicke an zehn Stellen mithilfe der Bildverarbeitungssoftware ImageJ
[148] (ImageJ, National Institutes of Health, Rockville Pike, USA) gemessen. Die Phasenzusammenset-
zung wurde mittels Rontgendiffraktometrie (siehe Abbildung A 18) bestétigt.

Ausgehend von der CroN-Schichtdicke kann der prozentuale Anteil der Nitrierung an der gemessenen
Massenzunahme der TGA-Versuche errechnet werden. Fiir die Berechnungen wurde eine Dichte von
6,539 g/cm?3 [218, 219] fiir CroN genutzt. Die Berechnungen dienen lediglich als Abschétzung fiir den
prozentualen Anteil der Massenzunahme, da weitere Faktoren nicht beriicksichtigt werden wie beispiels-
weise der Masseverlust in Folge der Bildung von fliichtigen CrOs durch die Oxidation von Cr,Os bei
Temperaturen iiber 1000 °C. Die Ergebnisse der Berechnungen sind in Tabelle 5 zusammengefasst. Fiir
die beiden bei 950 °C ausgelagerten Proben macht die CroN-Bildung 53 = 2 % der gesamten Massenzu-
nahme nach 50 h Auslagerungszeit aus. Eine Erhohung der Auslagerungstemperatur von 950 °C auf
1050 °C fiihrt zu einer Reduzierung des Anteils der Nitrierung an der Massenzunahme auf 6 %. Eine
Verdopplung der Auslagerungszeit auf 100 h bei 1050 °C hat keine signifikante Verdnderung des Anteils
der Nitrierung an der Massenzunahme der Cr/SiAlOC-Probe zur Folge. Fiir die reinen Cr-Substrate hin-
gegen macht die Nitrierung 66 % der gesamten Massenzunahme aus. Bei 950 °C konnte die Schichtdicke

der CroN-Schicht aufgrund der geringen Nitrierung von Cr bei dieser Temperatur nicht ermittelt werden.

Tabelle 5: Prozentualer Anteil der Nitrierung an der gesamten Massenzunahme nach der Auslagerung fir 50 h bei 950 °C bzw.
1050 °C in synthetischer Luft.

Auslagerungstemperatur 950 °C 1050 °C
Auslagerungszeit 50h 50 h 100 h
Cr - 66 % -
Cr/SiAlOC 53 +2% 6 % 6 %
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Cr,N (< 1 um
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Abbildung 24: BSE-Aufnahmen von Querschliffen der SIAIOC beschichteten (a) und c)) und unbeschichteten Cr-Substrate (b)
und d)) nach der Auslagerung fiir 50 h bei 950 °C bzw. 1050 °C in synthetischer Luft. BSE-Aufnahmen und mittels ESMA gemes-
sene Elementverteilungen der fir e) 50 h bei 950 °C und f) 12 h bei 1050 °C in synthetischer Luft ausgelagerten beschichteten
Proben, ermdglichen ein besseres Verstandnis der Interaktion von Beschichtung und Substratmaterial.
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Die chemische Zusammensetzung der Oxidschicht und der Randzone der mit SiAlIOC beschichteten Pro-
ben wurde anhand von mittels EMSA gemessenen Elementverteilungen beurteilt (siehe Abbildung 24 e)
und f)). Die makroskopischen Aufnahmen der beschichten Proben zeigen, dass in vielen Bereich noch
eine Oxidschicht existiert (siehe Abbildung 23). Im Querschliff der beschichteten Probe, welche fiir 50 h
bei 950 °C oxidiert wurde, konnten Bereiche mit einer anhaftenden Oxidschicht gefunden werden. Im
Querschliff der fiir 50 h bei 1050 °C ausgelagerten beschichteten Probe hingegen konnten keine Bereiche
mit einer noch vorhandenen Oxidschicht gefunden werden (siehe Abbildung 24 c¢)). Um eine Untersu-
chung der gebildeten Oxidschicht bei 1050 °C zu ermoglichen, wurde eine beschichtete Probe fiir eine
kiirzere isotherme Auslagerungszeit von 12 h in synthetischer Luft oxidiert. Die kiirzere Auslagerungszeit
reduziert dabei die Wahrscheinlichkeit von Rissen, Verformungen und Abplatzungen der Oxidschicht,
was sich in einer geringeren Anzahl an Diskontinuitdten dullert (siehe Abbildung 22 a)). Die gemessenen
Elementverteilungen bei beiden Versuchstemperaturen zeigen eine hohere Konzentration von Cr und O
unterhalb und oberhalb der SiAlOC-Beschichtung. Die gebildete Schicht oberhalb der Beschichtung wirkt
dabei dichter als jene unterhalb der SiAlIOC-Schicht, welche mehr Defekte wie bspw. Risse, Poren und
Schichtverformungen aufweist.

Die in Abbildung 24 e) und f) aufgefiihrten Phasen wurden durch Raman-Mikroskopie an den Quer-
schliffen an vergleichbaren Stellen bestétigt (siehe Abbildung A 19). Es konnten charakteristische Ban-
den fiir Cr203 [220] und SiAlOC [196, 197] identifiziert und deren Verteilung visualisiert werden. Ein
Unterschied hinsichtlich der chemischen Zusammensetzung oder der Struktur zwischen der Cr.Os-
Schicht ober- und unterhalb der SiAlIOC-Schicht konnte nicht festgestellt werden. CroN konnte nicht als
Phase ermittelt werden. Nach wie vor gibt es eine sehr geringe Anzahl an Publikationen, welche von
einer vermuteten Raman-Streuung an Cr2N berichten [221]. Die geringe Anzahl an Publikationen spricht
vielmehr dafiir, dass dessen Gitterschwingungen Raman inaktiv zu sein scheinen.

Abbildung 25 zeigt eine BSE-Aufnahme der SiAlOC-Beschichtung im Querschliff einer Cr/SiAlOC-Probe
nach der Auslagerung bei 950 °C fiir 50 h in synthetischer Luft. Die Betrachtung der SiAlOC-Beschichtung
mit hoherer Vergrol3erung offenbart, dass diese entgegen dem Eindruck aus Abbildung 24 e) und f) nicht
homogen ist. Vielmehr zeigen sich lédnglich geformte Partikel innerhalb der Beschichtung. An der oberen
Grenzflache zwischen Cr203 und SiAlOC (siehe Abbildung 25 b)) scheinen sich die Partikel an der Cr.Os-
Schicht anzuordnen. Die obere Cr.Os-Schicht scheint von dieser Grenzflache aus zu wachsen. An der
unteren Grenzflache (siehe Abbildung 25 c)) hingegen weisen die Partikel eine eher rundliche Form auf
im Vergleich zu den restlichen Partikeln in der SiAlOC-Beschichtung.

Die mittels EDX gemessene Elementverteilung (siehe Abbildung 26) zeigt Cr innerhalb der SiAlOC-Be-
schichtung. Dies lasst darauf schliel3en, dass es sich bei den Partikeln in Abbildung 25 vermutlich um
Cr203 handelt. Zudem scheinen die Cr,Os-Korner in der oberen Cr.Os-Schicht an der Grenzflache zur

SiAlOC-Beschichtung kleiner zu sein als jene Kérner an der Oberfldche. Die Cr2O3-Schicht unterhalb der
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SiAlOC-Beschichtung weist mehr Defekte wie beispielsweise Risse, Schichtverformung und Poren auf.

Letztere sind mit Einbettmittel gefiillt und weisen daher einen C-Gehalt auf.

Cr/SiAlOC
950 °C

Abbildung 25: a) BSE-Aufnahme der SiAIOC-Beschichtung im Querschliff einer Cr/SiAIOC-Probe nach der Auslagerung fiir 50 h
bei 950 °C in synthetischer Luft. Die vergréBerten Aufnahmen zeigen die Grenzflache von SiAIOC und der b) oberen und c) der
unteren Cr203-Schicht.

Abbildung 26: Mittels EDX gemessene Elementverteilung der Randschicht und der gebildeten Oxidschicht am Querschliff einer
fir 50 h bei 950 °C ausgelagerten Cr/SiAlIOC-Probe.
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5.4.4 Untersuchung der Interaktion zwischen Cr und SiAlOC

Aus den vorausgegangenen ESMA-, Raman- und REM-Untersuchungen (siehe Abbildung 24, Abbildung
25, und Abbildung A 19) wird ersichtlich, dass eine Interaktion zwischen Cr-Substrat und SiAlOC-Be-
schichtung erfolgt. Diese dufSert sich beispielsweise durch die Bildung von Cr.Os; unter- und oberhalb
der SiAlOC-Schicht. Da die SiAlOC-Schichten sehr diinn sind, wurden Presslinge aus gemorsertem
SiAlOC-Xerogel und Cr-Pulver hergestellt. Nach der Pyrolyse weisen die Presslinge eine hohe Porositét
auf (siehe Abbildung A 20). Die Cr-Partikel besitzen eine diinne Oxidschicht.

In Abbildung 27 sind BSE-Aufnahmen und mittels ESMA gemessene Elementverteilungen an Querschlif-

fen von ausgelagerten Cr/SiAlOC-Presslingen abgebildet.

SiAlOC

‘7 Interaktionszonen

\ ool

Cr/SiAlOC
950 °C

Interaktionszonen

, SiAlOC
Cr/SiAlOC

1050 °C

niedrig

Abbildung 27: Mittels ESMA gemessene Elementverteilungen an Querschliffen der Cr/SiAlOC-Presslinge nach der Auslagerung
fir 50 h bei a) 950 °C bzw. b) 1050 °C in synthetischer Luft.
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Bei der bei 950 °C ausgelagerten Probe konnte N innerhalb eines grof3eren ehemaligen Cr-Pulverpartikels
festgestellt werden, was auf CroN-Bildung hindeutet (siehe Abbildung 27 a)). Wéhrend bei der bei
1050 °C ausgelagerten Probe alle Pulverpartikel des Aufnahmebereiches zu Cr.Os oxidieren (siehe Ab-
bildung 27 b)). Die hohe Porositédt der Proben erlaubt eine ungehinderte Diffusion von Sauerstoff. Es
konnen Interaktionszonen an Kontaktstellen von Cr20s und SiAlOC-Partikeln identifiziert werden. Die
Betrachtung der Cr-Elementverteilungen fiihrt zu der Vermutung, dass eine Diffusion von Cr in die
SiAlOC-Partikel stattfindet.

Zur genaueren Untersuchung der Interaktionszonen wurde eine Lamelle aus dem Querschliff des
Cr/SiAlOC-Presslings herstellt, welcher bei 1050 °C oxidiert wurde. Diese wurde mittels STEM und EDX
untersucht (siehe Abbildung 28). Es zeigt sich, dass die in Abbildung 27 homogen erscheinenden SiAlOC-
Partikel aus kleineren SiAlIOC-Kornern bestehen, welche mehrere Mikrometer grof3 sind. In den inter-
kristallinen Zwischenrdumen zwischen den SiAlOC-Kornern konnte mittels EDX eine erhohte Cr-Kon-

zentration festgestellt werden (siehe Tabelle 6).

- .3'

, Bereich 1

Er

1050 °C

Abbildung 28: a) STEM HAADF Aufnahme im Bereich einer Interaktionszone eines Cr/SiAIOC-Presslings nach der Oxidation fir
50 h bei 1050 °C in synthetischer Luft. Es wurden vergréBerte Aufnahmen von interkristallinen Bereichen zwischen den SiAIOC-
Kérnern gemacht (b) und c)) und zusatzlich die chemische Zusammensetzung in den markierten Bereichen gemessen. Die Er-
gebnisse sind in Tabelle 6 dargestellt.
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Tabelle 6: Mit EDS gemessene elementare Zusammensetzung der in Abbildung 28 b) und c) markierten Bereiche 1-3.

Bereich 1
Element Stoffmengenverhiltnis in At.-% Unsicherheit in At.-%
(0] 72,0 1,9
Al 2,2 0,4
Si 17,4 0,8
Cr 8,4 0,9
Bereich 2
0] 70,2 2,0
Al 0,6 0,2
Si 29,1 1,2
Cr 0,1 0,2
Bereich 3
(0] 75,6 1,7
Al 0,4 0,2
Si 7,0 0,5
Cr 16,9 1,1

Die erhohte Cr-Konzentration in den interkristallinen Zwischenbereichen zeigt sich auch in zusitzlichen

EDX-Messungen innerhalb der Interaktionszone eines Cr/SiAlOC-Presslings nach der Auslagerung bei

1050 °C fiir 50 h in synthetischer Luft. Es handelt sich hierbei um Cr,Os, was durch hochaufgeloste TEM-

Aufnahmen (HREM) mit dazugehorigen Feinbereichsbeugungsbildern bestitigt werden kann (siehe Ab-

bildung A 21). Neben Cr,Os ist auch ein Bereich mit einer erhohten Al-Konzentration in den interkris-

tallinen Bereichen zwischen den SiAlIOC-Kornern erkennbar. Hierbei handelt es sich hochstwahrschein-

lich um Al;Os, was auf eine Phasenaufspaltung von SiAlOC hinweist.

SiAlOC

Al,O5-Anreicherung "
- \'~ \)
N \ ¢
Cr/SiAlOC -
| 1050°C
A A '

Abbildung 29: Mittles EDX gemessene Elementverteilung innerhalb einer Interaktionszone eines Cr/SiAlOC-Presslings nach der
Auslagerung bei 1050 °C fiir 50 h in synthetischer Luft.
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Neben den TEM-Untersuchungen wurde auch konfokale Raman-Mikroskopie genutzt, um die Interakti-
onszonen der Cr/SiAlOC-Presslinge zu untersuchen (Abbildung 30). Nach der Auslagerung fiir 50 h bei
950 °C (siehe Abbildung 30 a)) wird Cr,03 (charakteristische Bande u.a. bei 555 cm™ [221]) und amor-
phes SiO; (Banden bei 433 cm!, 490 cm! (D1-Defektbande) und 814 cm™ [222, 223]) festgestellt. Ban-
den bei 555 cm! und 614 cm! innerhalb des Spektrums von SiO, deuten dabei auf das Vorhandensein
von Cr203 innerhalb des amorphen SiO; hin. Nach der Auslagerung fiir 50 h bei 1050 °C in synthetischer
Luft (siehe Abbildung 30 b)) zeigt sich deutlich eine Interaktionszone von SiAlOC und Cr,0Os. Die Mes-
sungen weisen die Prdsenz von drei Phasen nach. Neben Cr,0s werden charakteristische Banden des
Kohlenstoffs ermittelt (1366 cm™ und 1595 cm™ [216]). Bei der ermittelten Kohlenstoffphase handelt
es sich um das C-basierte Einbettmittel, welches aufgrund der Préparationstechnik des Vakuumimprag-
nierens in Poren und Ausbriichen der Probenoberfldche zu finden ist. Ein signifikanter Unterschied zu
den 950-°C-Messungen zeigt sich innerhalb des blau gefdrbten Spektrums von SiO,. Die charakteristi-
schen Banden bei 227 cm?, 413 ecm! und 785 cm deuten auf Cristobalit und somit auf eine Kristallisa-
tion des amorphen SiO; hin. Das am Punkt X gemessene pink gefarbte Spektrum weist charakteristische
Banden von Cr,0O3 und Cristobalit auf.

In Abbildung 31 werden Rontgendiffraktogramme von SiAlOC-Xerogel (siehe Abbildung 31 a)) und ge-
morserten Cr/SiAlOC-Presslingen (siehe Abbildung 31 b)) nach der Auslagerung bei 950 °C bzw. 1050 °C
fiir 5 h in synthetischer Luft dargestellt. Das DSC-Signal und die dazugehorige prozentuale Massenan-
derung wahrend der Aufheizphase der simultanen thermischen Analyse der Cr/SiAlOC-Presslinge sind
in Abbildung A 22 zu finden. Nach einem anfianglichen Masseverlust erfolgt ab einer Temperatur von
~ 800 °C eine starke Massenzunahme. Zudem zeigt die Messung des Presslings, welcher bis 1050 °C
aufgeheizt wurde, im Temperaturbereich von 950 °C bis 1050 °C einen endothermen Anstieg des DSC-
Signals. Die Diffraktogramme wurden in der Debye-Scherrer-Geometrie in Transmission aufgenommen.
Die Diffraktogramme des SiAlOC-Xerogels weisen auf keinen signifikanten Einfluss der Temperatur hin.
Bei dem breiten Reflex bei ca. 7° der 950 °C Messung handelt es sich um ein Artefakt der Basislinienkor-
rektur. Der breite Reflex zwischen 14,5° und 35° deutet auf eine amorphe SiO.-Phase hin.

Bei den Diffraktogrammen der gemorserten Cr/SiAlOC-Presslinge kann unabhéngig von der Temperatur
eine identische Phasenzusammensetzung ermittelt werden. In beiden Messungen wird Cr20s, Cr2N, Cr
und SiO; festgestellt. Bei naherer Betrachtung zeigen sich jedoch Unterschiede. Bei 950 °C kann ein
breiter Reflex zwischen 19,5° und 28° detektiert werden. Es zeigen sich in diesem Bereich scharfe Reflexe
von kristallinen SiO, (Cristobalit) und Cr20s. Bei 1050 °C hingegen verschwindet dieser verbreiterte
Reflex. Zudem werden bei 1050 °C mehr Reflexe der CroN-Phase mit hoheren Intensititen festgestellt.

Bei 950 °C wird lediglich ein Reflex bei 42,61° mit einer geringeren Intensitit detektiert.
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Abbildung 30: Konfokale Raman-Mikroskopie der Interaktionszonen an Querschliffen der SIAIOC beschichteten Cr-Substrate
nach der Auslagerung bei a) 950 °C bzw. b) 1050 °C fir 50 h in synthetischer Luft. Die ermittelte Phasenverteilung erfolgt an-
hand von charakteristischen Banden der jeweiligen Phase. SiO2 wird dabei blau in der Ubersicht der Phasenverteilung (links
oben) und der iiberlagerten Darstellung aus der konfokalen Aufnahme und der Ubersicht der Phasenverteilung dargestellt.

Cr203 ist rot und das Einbettmittel sowie Bereiche ohne Signal sind griin abgebildet.
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Abbildung 31: In der Debye-Scherrer-Geometrie gemessene Rontendiffraktogramme von a) SiAIOC-Xerogel und b) gemérserten
Cr/SiAlOC-Presslingen nach der Auslagerung fiir 5 h bei 950 °C bzw. 1050 °C in synthetischer Luft mittels STA.

5.5 Diskussion

5.5.1 Einfluss der SiAlIOC-Beschichtung auf die Oxidationskinetik und die Haftung der Oxid-
schicht

Die ermittelten TGA-Kurven (siehe Abbildung 22 und Tabelle 4) zeigen eine signifikante Reduktion der
Massenzunahme der SiAlOC-beschichteten Proben im Vergleich zu den unbeschichteten Cr-Substraten.
Die Diskontinuitdten im Kurvenverlauf der oberflichenspezifischen Massenédnderung sind dabei charak-
teristisch fiir Chrom bei Temperaturen iiber 1000 °C in Luft und die sogenannte Breakaway-Oxidation,
die auf das lokale Schichtversagen der Oxidschicht (bspw. in Form von Rissen und Schichtabplatzungen)
in Folge der Freisetzung von Wachstumsspannungen zuriickzufiihren ist [203, 205, 217, 224, 225]. Die
Verringerung der Auslagerungstemperatur fiihrt dabei wie erwartet bei den unbeschichteten Cr-Substra-
ten zu einem Wechsel von Breakaway-Oxidation bei 1050 °C hin zu einem parabolischen Oxidationsver-
halten bei 950 °C [70, 124, 203]. Die ermittelte parabolische Oxidationskonstante k, fiir reines Cr nach
der Auslagerung fiir 50 h bei 950 °C liegt bei 1,66-10'! g?cm™ s!. Im Vergleich zu Literaturwerten
(6,09-10! g2ecm*s1[202] —2:101° g2cm™ st [124]) ist der ermittelte Wert geringer, wofiir verschiedene
Faktoren als mogliche Griinde in Frage kommen, wie bspw. der Versuchsaufbau, die genutzte Durch-
flussgeschwindigkeit der Versuchsatmosphére oder die Reinheit der verwendeten Proben.

Im Gegensatz zu reinem Cr zeigen die beschichteten Cr-Substrate bei beiden Temperaturen ein Breaka-
way-Oxidationsverhalten, wobei der Vergleich der TGA-Kurven der SiAlOC-beschichteten Cr-Substrate
Unterschiede aufzeigt (siehe Abbildung 22 ¢)). Wahrend bei 1050 °C der Kurvenverlauf drei Diskonti-
nuitdten bzw. Schichtdurchbriiche aufweist, zeigen sich im Kurvenverlauf bei 950 °C mindestens acht
Durchbriiche, wobei diese zu kleineren Spriingen im Kurvenverlauf fithren, was deren Identifikation

erschwert. Dies deutet auf eine erhOhte Frequenz an Versagensereignissen wahrend der Auslagerung bei
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950 °C hin. Im Vergleich zum parabolischen Kurvenverlauf der unbeschichteten Cr-Substrate bei 950 °C
scheint sich der Versagensmechanismus der Oxidschicht durch die SiAlIOC-Beschichtung zu verdndern.
Des Weiteren zeigt der Vergleich der TGA-Kurven nach 50 h Auslagerungszeit (siehe Abbildung 22 a)
und c)) mit den dazugehorigen Aufnahmen der Mikrostruktur der Randschicht der Proben (siehe Abbil-
dung 24 a)-d)), dass bei einer isothermen Auslagerungstemperatur von 950 °C die beschichteten Proben
im Vergleich zu den unbeschichteten Proben insgesamt eine geringere Massenzunahme aufweisen (siehe
Tabelle 4), trotz der Bildung einer dickeren CroN-Schicht (Schichtdicke CroN bei Cr/SiAlOC: 9 £ 2 um
und bei Cr: < 1 um). Der berechnete prozentuale Anteil der Nitrierung an der gesamten Massenzunahme
der beschichteten Proben nach einer Auslagerung fiir 50 h bei 950 °C betragt 53 % (siehe Tabelle 5),
wahrend bei der unbeschichteten Probe die ausgebildete Schichtdicke von Cr2N nicht ausreicht, um ei-
nen Anteil zu berechnen. Dies verdeutlicht, dass die SiAIOC-Beschichtung bei 950 °C die Cr.Os-Bildung
reduziert, da trotz der erhohten CroN-Bildung eine insgesamt geringere Massenzunahme im Vergleich
zu reinem Cr gemessen wird. Zudem lésst sich daraus schlussfolgern, dass die Massenzunahme der un-
beschichteten Proben zum Grofteil auf der Cr.0s-Bildung beruht. Die Ergebnisse untermauern die
These, dass die beobachteten Diskontinuitdten im Kurvenverlauf der Massenzunahme auf der Bildung
von CraN beruhen [217, 225].

Das parabolische Oxidationsverhalten von Cr wahrend der isothermen Auslagerung bei 950 °C deutet
auf eine Oxidschicht mit wenigen Schichtfehlern und guter Schichthaftung hin. Jedoch platzt die gebil-
dete Oxidschicht wahrend des Abkiihlens ab, wohingegen die beschichteten Proben eine signifikant bes-
sere Schichthaftung aufweisen (siehe Abbildung 23 und Abbildung A 16).

Auch Ulrich et al. [30] stellten eine verbesserte Oxidschichthaftung durch die Applikation einer
SiHfBCN-Beschichtung auf Cr-Substraten nach der Auslagerung bei 1050 °C fest. Sie fithrten dies auf
den ,,Reactive Element Effect” [30, 207, 208, 210] zuriick, welcher fiir die vorliegenden Untersuchungen
keine Rolle spielt, da keine reaktiven Elemente wie bspw. Hafnium in der Beschichtung enthalten sind.
Eine mogliche Erklarung fiir die verbesserte Oxidschichthaftung konnte in der feinkornigen Cr.Os-
Schicht unterhalb der SiAlOC-Beschichtung liegen. In einer im Jahr 2020 erschienen Studie der Morpho-
logie von auf Cr-Si-Legierungen gebildeten Oxidschichten bei 1200 °C von Solimani et al. [226] konnten
kleinere Cr.Os-Korner in Bereichen mit erhohter Si-Konzentration festgestellt werden. Die feinkornige
Chromoxid-Schicht konnte dabei eine verbesserte plastische Verformbarkeit aufgrund eines beschleu-
nigten Nabarro-Herring- oder Coble-Diffusionskriechens und/oder Korngrenzengleitens aufweisen
[227-230]. Nach Stringer et al. [231] fiihrt eine feinkornige Cr,Os-Schicht zu einer verringerten Diffu-
sion der Cr-Kationen aufgrund einer verringerten Versetzungsdichte, da die Versetzungen hauptsachlich
fiir den Kationen-Transport verantwortlich sind. Dies beeinflusst den Wachstumsmechanismus der Oxid-
schicht, da dieser nun durch die Diffusion von Sauerstoff-Anionen entlang der Korngrenzen dominiert
wird, was eine Verringerung des schidlichen lateralen, parallel zur Oberfldche verlaufenden Oxid-

schichtwachstums zur Folge hat [231, 232]. Demgegeniiber steht eine Studie von Caplan und Spoule
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[205], welche elektropolierte und gedtzte Cr-Proben in 1 atm O, bei 980 °C, 1090 °C und 1200 °C fiir
bis zu 100 h untersuchten. Sie stellten ein beschleunigtes Schichtwachstum fiir feinkérnige Cr20s-Schich-
ten fest, was zu der Ausbildung von Druck-Wachstumsspannungen in Folge des lateralen Schichtwachs-
tums und somit schnelleren und haufigerem Schichtversagen fiihrte [205]. Die Griinde fiir den positiven
Einfluss der SiAlOC-Schicht auf die Oxidschichthaftung konnen nicht zweifelsfrei geklart werden und
stellen somit eine interessante Fragestellung fiir weiterfithrende Forschung dar.

Die Aufnahmen der Oxidschicht der beschichten Proben im Querschliff (siehe Abbildung 24 und Abbil-
dung 26) verdeutlichen, dass die Grenzfliche zwischen der Cr,Os-Schicht unterhalb der SiAlOC-Be-
schichtung und dem Substrat die Hauptquelle fiir Schichtabplatzungen ist. Sie weist im Vergleich zur
oberen Chromoxid-Schicht signifikant mehr Schichtfehler wie Poren und Schichtverformungen auf. Die
Grenzflache zwischen SiAlOC und Cr.O3; hingegen besitzt wesentlich weniger Schichtfehler. In Abbil-
dung 24 f) wird deutlich, dass selbst starke Schichtverformungen der Cr,Os-Schicht unterhalb der Be-
schichtung nicht zu einem Versagen an der SiAlOC/Cr,0s-Grenzflache fiihren. Das vermehrte Abplatzen
der Oxidschicht der beschichteten 1050 °C-Probe kann hiermit erklart werden. Eine Erhohung der Tem-
peratur als auch der Auslagerungszeit fithrt zu einer Erhohung der Schichtdicke der Cr.Os-Schicht un-
terhalb der SiAIOC-Beschichtung und somit zu mehr Poren und stérkeren Schichtverformungen (siehe
Abbildung A 17). Dies fiihrt zu einer Verringerung des Einflusses der Beschichtung auf das Korrosions-
verhalten, da sich diese zwischen zwei wachsenden Oxidschichten befindet. Infolgedessen gleicht sich
nach einer gewissen Auslagerungszeit das Oxidationsverhalten der beschichteten Proben jenem der un-
beschichteten Proben an. Dies zeigt sich an der TGA-Kurve der 100 h-Messungen der beschichteten Probe
(siehe Abbildung 22 b)), welche ab ca. 50 h einen zu reinem Cr vergleichbaren Verlauf der oberflachen-
spezifischen Massenzunahme zeigt.

Jedoch zeigt sich auch nach 100 h bei 1050 °C ein weiterhin positiver Einfluss der SiAlIOC-Beschichtung
auf die Schichthaftung der Oxidschicht (siehe Abbildung A 16) und das Nitrierungsverhalten (siehe Ab-
bildung A 17). Die Nitrierung ist sowohl nach 50 h als auch nach 100 h Auslagerungszeit bei 1050 °C
verantwortlich fiir rund 6 % der gemessenen Massenzunahmen, wiahrend die CroN-Bildung 66 % der
gesamten Massenzunahme der fiir 50 h bei 1050 °C ausgelagerten unbeschichteten Cr-Probe ausmacht
(siehe Tabelle 5). Dies verdeutlicht zum einen, dass der Anstieg in der Massenzunahme der Cr/SiAlOC-
Proben bei lingeren Auslagerungszeiten vorrangig auf der Cr20s-Bildung beruht. Zum anderen zeigen
die Ergebnisse, dass fiir reines Cr die Nitrierung einen Grol3teil der Massenzunahme ausmacht. Interes-
santerweise spielt bei den Cr/SiAlOC-Proben die CroN-Bildung bei 950 °C eine zentrale Rolle fiir die
Massenzunahme, wahrend bei 1050 °C die Massenzunahme auf der Cr.Os-Bildung beruht. Bei reinem
Cr ist der umgekehrte Fall zu beobachten, hier spielt die Nitrierung eine untergeordnete Rolle fiir die
gemessene Massenzunahme bei 950 °C, wahrend bei 1050 °C die Cr2N-Bildung fiir zweidrittel der Mas-

senzunahme verantwortlich ist.
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Insgesamt fithrt die SiAlOC-Beschichtung zu einer signifikanten Reduktion der Massenzunahme und
Verbesserung der Oxidschichthaftung, insbesondere innerhalb der ersten 50 h. Mit einer Verdopplung
der Auslagerungszeit von 50 h auf 100 h bei 1050 °C wird der Einfluss der Beschichtung auf die Mas-
senzunahme reduziert, was auf die Cr.Os-Bildung zuriickgefiihrt werden konnte. Im Laufe der Auslage-
rungszeit wird die Beschichtung zwischen zwei wachsenden Cr,Os-Schichten eingeklemmt, was ihren
Einfluss verringert. Jedoch konnte auch nach 100 h bei 1050 °C ein positiver Einfluss der Beschichtung
auf das Nitrierungsverhalten und die Oxidschichthaftung festgestellt werden. Zudem konnte eine Ver-
dnderung des Versagensmechanismus der Oxidschicht bei 950 °C durch die Beschichtung beobachtet

werden. Dies wird in Kapitel 5.5.3 weiter diskutiert, da es auch das Nitrierungsverhalten beeinflusst.

5.5.2 Mikrostruktur der ausgebildeten Oxidschicht

Bei der Beurteilung der Mikrostruktur der ausgebildeten Oxidschicht fallen insbesondere drei Punkte
auf. Erstens kann eine Cr,03-Bildung ober- und unterhalb der SiAIOC-Schicht festgestellt werden. Zwei-
tens wird die Bildung von Chromoxid innerhalb der Beschichtung beobachtet. Und drittens zeigen die
Untersuchungen einen signifikanten Einfluss von Cr auf das Kristallisationsverhalten von SiAlOC.

Die sich ausbildende Schichtstruktur aus Cr20s-Schichten ober- und unterhalb der SiAIOC-Beschichtung
lasst sich aufgrund zweier Diffusionseffekte erkldren. Zum einen zeigen die Untersuchungen der
Cr/SiAlOC-Presslinge eine Diffusion von Cr innerhalb von SiAlOC (siehe Abbildung 24, Abbildung 26
und Abbildung 27), was die Cr.Os-Schicht oberhalb der SiAlIOC-Beschichtung erklart. Zum anderen fiihrt
die Diffusion von Sauerstoff durch die SiAlOC-Beschichtung zu der Bildung von Cr.Os; unterhalb und
innerhalb der SiAlOC-Beschichtung. Der Sauerstofftransport beruht dabei primér auf der interstitiellen
Diffusion von Sauerstoff durch das amorphe SiO.-Netzwerk [233, 234]. Nach Ramberg und Worrell
[233] hat die Kristallisation von SiO, keinen Einfluss auf den Sauerstofftransport durch SiO.. Die ausge-
bildeten Oxidschichten der vorliegenden Untersuchungen untermauern dies, da bei beiden Auslage-
rungstemperaturen eine Cr,Os-Schichtbildung unterhalb der SiAlOC-Beschichtung beobachtet werden
kann, unabhéngig vom hoheren Kristallisationsgrad der Schicht bei 1050 °C.

Untersuchungen von Atkinson und Gardner [235] weisen auf eine effektive Barrierewirkung von amor-
phen SiO; gegentiber der Auswértsdiffusion von Fe®** hin. Evans et al. [236] gehen sogar davon aus, dass
der Diffusionskoeffizient von Cr®* in SiO, geringer ist als jener von Fe** [226]. Die Ergebnisse der vor-
liegenden Untersuchungen unterstiitzen dies nicht.

Hinsichtlich der Interaktion von Cr und SiAlOC zeigen die Untersuchungen der SiAlOC-Beschichtung
nach der Auslagerung das Vorhandensein von Cr.Os-Partikeln innerhalb der Beschichtung (siehe Abbil-
dung 25). Zudem weisen die Cr/SiAlOC-Presslinge Interaktionszonen auf, in denen Cr innerhalb der
SiAlOC-Partikel zu finden ist (siehe Abbildung 27). Die TEM-Untersuchungen dieser Interaktionszonen
in Abbildung 28 zeigen, dass die grof3eren SiAlOC-Partikel aus kleineren Kérnern (< 20 um) bestehen.
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Im interkristallinen Bereich zwischen diesen Kornern kann Cr2Os nachgewiesen werden (siehe Abbil-
dung 29 und Abbildung A 21). Mittels EDX-Messungen (siehe Abbildung 29) wird auch eine Cr-Kon-
zentration innerhalb der SiAlOC-Korner detektiert, was auf die Diffusion von Cr®*-Kationen innerhalb
von SiAlOC riickschliel3en lédsst. Als thermodynamische Triebkraft fiir die Cr-Diffusion kommt nur dessen
Affinitat zu dem in der Beschichtung enthaltenen Sauerstoff und der sich ausbildende Sauerstoffgradient
iiber die Beschichtung in Frage, da keine Chromcarbid-Bildung nachgewiesen werden konnte. Die diinne
Cr20s-Schicht (104 = 40 nm) der pyrolysierten SiAlOC-beschichteten Cr-Substrate (siehe Abbildung 20,
Abbildung 21 und Abbildung A 14) illustriert die hohe Affinitdt von Cr zu dem Sauerstoff innerhalb der
SiAlOC-Beschichtung. Es scheint bereits wahrend der Pyrolyse bei 800 °C in Ar eine Diffusion von Cr in
die SiAlOC-Beschichtung und somit eine Cr.O3-Bildung stattzufinden. Dabei gilt es jedoch zu beachten,
dass auf den Cr-Substraten bereits bei Raumtemperatur eine diinne Cr,Os-Schicht vorliegt, auf die die
SiAlOC-Beschichtung aufgetragen wird.

Daneben ist auch die Bindung von Cr in der SiAlOC-Schicht in der Form von Si-Cr-O-Bindungen moglich
[197]. Untersuchungen des Diffusionsverhaltens von Ubergangsmetallen in SiO,-Schichten von Saga et
al. [237] wiesen eine Einbindung von Cr in SiO, nach. Sekundirionen-Massenspektrometrie (SIMS)
Messungen in Si zeigen einen Einschluss von Cr in sogenannten ,end-of-range“ Defekten, Versetzungs-
ringen, welche auch Sauerstoff einfangen und somit Cr binden [238]. Mit dem Anstieg der Temperatur
von 800 °C auf 950 °C bzw. 1050 °C und dem Wechsel zu synthetischer Luft erhoht sich die Diffusions-
geschwindigkeit von Cr und der Sauerstoffgehalt in der Atmosphére. Die einwiérts diffundierenden O%-
Anionen und das in der SiAlOC-Schicht gebundene Cr, sowie auswarts diffundierendes Cr aus dem Sub-
strat, fiihren hochstwahrscheinlich zu der beobachteten Cr03-Bildung innerhalb der SiAlOC-Schicht.
Sowohl die Raman-Messungen (siehe Abbildung 30) als auch die Rontgendiffraktogramme (siehe Abbil-
dung 31) weisen interessante Ergebnisse hinsichtlich des Einflusses von Cr auf das Kristallisationsver-
haltens der SiAlOC-Schicht auf. Die Rontgendiffraktogramme des oxidierten SiAlIOC-Xerogels zeigen so-
wohl bei 950 °C als auch bei 1050 °C keine Kristallisation. Dies korreliert mit bereits durchgefiihrten
Studien, welche die Cristobalit-Bildung im Temperaturbereich von ~ 1200 °C [239, 240] verortet und
eine Kristallisationsbestandigkeit von SiOC-basierten Systemen bis 1150 °C in Luft postuliert [241]. Der
Einbau von Al fiihrt dabei zu einer weiteren Erhéhung der Kristallisationsbestdndigkeit, wobei SiAlOC
bis zu einem Temperaturbereich von 1300 °C bis 1500 °C amorph/nano-kristallin bleibt [195, 242]. Die
meisten Studien untersuchten jedoch das Kristallisationsverhalten wahrend der Pyrolyse in inerten Ar-
Atmosphéiren.

Die Zugabe von Cr fiihrt zum Auftreten von charakteristischen Reflexen von Cristobalit bei beiden Tem-
peraturen (siehe Abbildung 31 b)). Bei 950 °C wird ein verbreiterter Reflex zwischen 19,5° und 28°
detektiert, welcher bei 1050 °C verschwindet. Dies deutet auf einen hoheren Kristallisationsgrad durch

die Erh6hung der Auslagerungstemperatur auf 1050 °C hin. Die dazugehorigen STA-Messungen der
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Cr/SiAlOC-Pressling (siehe Abbildung A 22) zeigen nach einem anfianglichen Masseverlust ab einer Tem-
peratur von ~ 800 °C eine starke Massenzunahme, was auf die Oxidation von Cr zuriickzufiihren ist. Der
anfiangliche Masseverlust liegt vermutlich in der Oxidation von organischen Resten begriindet. Zudem
zeigt die Messung des Presslings, welcher bis 1050 °C aufgeheizt wurde, im Temperaturbereich von
950 °C bis 1050 °C einen endothermen Anstieg des DSC-Signals. Von einer Kristallisationsreaktion ware
ein exothermer Anstieg des DSC-Signals erwartbar, jedoch findet in diesem Temperaturbereich neben
der exothermen Oxidation von Cr auch die endotherme Sublimation von CrOs statt, wobei letzteres eine
mogliche Erklarung fiir den endothermen Anstieg im Kurvenverlauf darstellt. In Anbetracht des
Cr:SiAlOC-Masseverhiltnisses der Presslinge von 2:1 und der beschriebenen Uberlagerung der verschie-
denen Reaktionen, ist eine Detektion der Kristallisation von SiO, im DSC-Signal nicht zu erwarten. Die
Raman-Messungen der Cr/SiAlOC-Presslinge bei 1050 °C hingegen zeigen charakteristische Banden fiir
kristallines SiO- auf (siehe Abbildung 30 b)). Eine Cristobalit-Bildung wurde auch fiir SiHfBCN-Beschich-
tungen auf Cr fiir Auslagerungen bei 1050 °C in synthetischer Luft mittels Rontgendiffraktometrie nach-
gewiesen [30]. Dies legt den Schluss nahe, dass Cr.0Os die Kristallisation von SiO- hin zu niedrigeren
Temperaturen verschiebt. In einigen Studien wurde bereits eine Entglasung von amorphen SiO,-Sol-Gel-
Glasern bei niedrigen Temperaturen (bis zu 500 °C) durch den Einbau von Metallen wie bspw. Ag [87,
243, 244] oder Ag und Cu(O) [243, 244] beobachtet. Als eine mogliche Erklarungen wurde das lokale
Erhitzen an der Metall/Glas-Grenzflache angefiihrt [87, 243], was aufgrund der Cr,Os-Bildung in den
vorliegenden Untersuchungen ausgeschlossen werden kann. Eine weitere Erklarung ist die Modifikation
der Glasstruktur aufgrund eines Elektronenaustauschs mit Si-O-Bindungen oder eines Energieaustauschs
wahrend der Diffusion der Metalle durch beschidigte Bereiche der SiO.-Matrix, um zu Metall-Partikeln
zu aggregieren [243]. Der exakte Mechanismus kann anhand der durchgefiihrten Untersuchungen nicht

geklart werden und bietet somit einen Ankniipfungspunkt fiir weitergehende Untersuchungen.

5.5.3 Einfluss der SiAlOC-Beschichtung auf das Nitrierungsverhalten von Cr

Der Vergleich der Aufnahmen der Querschliffe der Proben nach der Auslagerung bei 950 °C (siehe Ab-
bildung 24 a) und b)) zeigt, dass die SiAlIOC-beschichtete Probe eine signifikant hohere CraN-Bildung
aufweist als das unbeschichtete Cr-Substrat, wobei dessen geringe Nitrierung auch auf Rissbildungen
wahrend des Abkiihlens zuriickgefiihrt werden kann. Bei 1050 °C kann gegenteiliges beobachtet werden.
Die unbeschichtete Probe bildet hier nach einer Auslagerungszeit von 50 h eine 75 + 5 um dicke CroN-
Schicht, wiahrend die SiAlOC-beschichtete Probe eine CraN-Schicht von 2 + 1 um aufweist, was eine
Reduktion um mehr als 97 % entspricht. Auch nach einer Auslagerungszeit von 100 h kann eine signifi-
kant reduzierte CroN-Bildung festgestellt werden (siehe Abbildung A 17). Dies deutet auf eine Anderung
des Diffusionsmechanismus von Stickstoff durch die ausgebildete Oxidschicht in Folge der Tempera-

turerhohung hin.
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Der in Kapitel 5.5.2 beschriebene hohere Kristallisationsgrad der SiAIOC-Schicht bei 1050 °C stellt eine
mogliche Erklarung fiir die Unterschiede im Nitrierungsverhalten der beschichteten Proben dar. Die Dif-
fusion von atomarem Stickstoff in kristallinem SiO, konnte geringer zu sein als jene in amorphem SiO-,
was die deutliche reduzierte Nitrierung bei 1050 °C erkldren wiirde. Die Studie von Sand et al. [245]
iiber das Oxidations- und Nitrierungsverhalten von Cr,Os-bildenden FeCrAl-Legierungen liefern erste
Hinweise auf den Einfluss einer amorphen SiO,-Schicht.

Sand et al. [245] untersuchten das Nitrierungsverhalten bei 900 °C in zwei unterschiedlichen N2/Ha-
Atmosphéren von fiinf austenitischen Fe- und Ni-basierten Hochtemperaturlegierungen, welche eine
Cr203-Schicht ausbilden. Sie setzten einen Teil der Proben einer reduzierenden Atmosphére aus, in der
der Gehalt an Sauerstoff nicht ausreicht, um eine Cr.Os-Bildung zu initiieren. Einen anderen Teil der
Proben setzten sie einer Atmosphére mit einem hoheren Sauerstoffpartialdruck aus, der fiir die Bildung
einer Cr20s-Schicht geniigt. Dabei stellte sich heraus, dass die Legierung 253 MA unter der reduzieren-
den Atmosphire eine amorphe SiO-Schicht auf einem Grofteil der Probenoberfldche bildete und das
hochste Ausmal? an Nitrierung aufwies. Unter der oxidierenden Atmosphére zeigten die Legierungen
253 MA und 353 MA die Ausbildung einer Duplex-Schicht bestehend aus einer ca. 0,5 um dicken amor-
phen SiO»-Schicht (bei 253 MA durchgehend und bei 353 MA nicht durchgehend) unterhalb einer Cr.Os-
Schicht. Diese beiden Proben wiesen eine geringere Nitrierung im Vergleich zu den Legierungen auf,
welche lediglich eine Cr.Os-Schicht bildeten. Die Autoren schlussfolgerten daraus, dass auf der einen
Seite eine amorphe SiO»-Schicht die Diffusion von Stickstoff nicht effektiv reduziert, wéahrend auf der
anderen Seite die ausgebildeten Duplex-Schicht aus Cr.Os und amorphen SiO- die Durchléssigkeit fiir N
signifikant verringert [245]. Dies bedeutet, dass die ausgebildete Oxidschicht aus einer amorphen
SiAlOC-Beschichtung und einer Cr20s-Deckschicht eine schiitzende Barriere gegeniiber der Einwartsdif-
fusion von N darstellt und somit andere Effekte fiir die erhohte Nitrierung der Cr/SiAlOC-Proben bei
950 °C verantwortlich sein miissen. Zudem verdeutlichen die Ergebnisse von Sand et al. [245] den po-
sitiven Einfluss einer Duplex-Schicht aus Cr.O3 und amorphen SiO, auf das Nitrierungsverhalten von
Cr,0s-Bildnern.

Die Transportmechanismen von molekularen Stickstoff durch Chromoxidschichten auf reinem Cr wur-
den durch Solimani et al. [225] untersucht. Laut den Autoren beruht der Transport von molekularem
Stickstoff durch thermisch gewachsene Cr.Os-Schichten auf zwei Hauptmechanismen. Zum einen auf
einem dynamischen Prozess aus Mikrorissbildung und -ausheilung (engl. Dynamic Micro-Cracking and
Healing) und zum anderen ein Prozess, der auf der Verformung der Oxidschicht (engl. Wrinkling) ba-
siert. Zudem stellten sie fest, dass eine durchgéngige, defektfreie und gut haftende Cr20s-Schicht eine
effektive Barriere gegeniiber der Nitrierung bei 1050 °C ist. [225]

Dies zeigt sich auch in den vorliegenden Untersuchungen fiir die reine Cr-Probe, welche wéhrend der

isothermen Auslagerung bei 950 °C keine Breakaway-Oxidation zeigte. Es ldsst sich schlussfolgern, dass
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auch im vorliegenden Fall Schichtdefekte fiir die CroN-Bildung eine tragende Rolle spielen. Thermody-
namisch wird ein hohes pN»/pO2-Verhéltnis benotigt, um CroN zu stabilisieren [123, 217, 225, 246]. Bei
1050 °C liegt das Verhiltnis bei ~ 10 [225], wobei das pN2/pO,-Verhéltnis nochmals héher liegt mit
~ 10%° bei 900 °C [245]. Im Falle eines Risses, beispielsweise in Folge der Verformung der Cr,0s-Schicht,
stromt Luft aus der Umgebung in die gebildete Kavitat unterhalb der verformten Chromoxidschicht. In
diesem Hohlraum zwischen Cr-Substrat und Cr20s-Schicht trifft die No- und O»-haltige Atmosphére auf
das ungeschiitzte Substratmaterial. Es kommt zunéchst zur Cr.Os-Bildung an der ungeschiitzten Sub-
stratoberflache, den Rissflichen und mit gasformigen Cr, welches sich aufgrund des hohen Gasdruckes
von Cr bildet. Durch die Schliefung des Risses und die Cr,Os-Bildung wird O, verbraucht und somit
erhoht sich das pN2/pO2-Verhéltnis was die Stabilisierung von CroN zur Folge hat. [217, 225]

Die Untersuchungen von Sand et al. [245] zeigen, dass die Duplex-Schicht aus Cr.O3; und amorphen
SiO; eine effektive Barriere gegeniiber der Einwartsdiffsuion von Stickstoff darstellt. Eine Schlussfolge-
rung daraus ist, dass das vermehrte Auftreten von lokalem Schichtversagen wahrend der Auslagerung
der SiAlOC-beschichteten Proben bei 950 °C (siehe Abbildung 22 c)) eine mégliche Erklarung fiir die
erhohte CroN-Bildung im Vergleich zu reinem Cr bei 950 °C und den beschichteten Proben bei 1050 °C
darstellt. Es wurde kiirzlich gezeigt, dass die Diskontinuititen im TGA-Kurvenverlauf grof3tenteils auf
die rasche Massenzunahme aufgrund von Cr,N-Bildung zuriickzufithren sind [66, 217, 225], was durch
die berechneten prozentualen Anteile der Nitrierung an der gesamten Massenzunahme der Proben in
dieser Arbeit unterstiitzt wird (siehe Tabelle 5).

Trotz der signifikanten Verbesserung der Oxidschichthaftung wahrend des Abkiihlens, scheint die
SiAlOC-Beschichtung wéhrend der isothermen Auslagerung bei 950 °C zu mehr Schichtfehlern zu fiih-
ren. Bei 1050 °C hingegen scheint die SiAlIOC-Beschichtung eine signifikante Reduktion der CroN-Bildung
zu bewirken, was moglicherweise auf eine Verringerung der Anzahl an kritischen Schichtversagenser-
eignissen zuriickzufiihren ist. Vermutlich hat der erhohte Kristallisationsgrad der SiAlOC-Schicht bei
1050 °C eine Verdnderung im mechanischen Verhalten der Schicht zur Folge. Abbildung 24 f) verdeut-
licht die mechanische Verformbarkeit und Flexibilitdt der SiAlIOC-Schicht, was positive Auswirkungen
auf die Barrierewirkung der Oxidschicht haben kann. Es ist beispielsweise denkbar, dass Risse aufgrund
von Verformungen an der Cr;0s3/SiAlOC-Grenzfldche gestoppt werden und somit lediglich die obere
Cr20s-Schicht betreffen. Die Umgebungsatmosphére hitte somit keinen Kontakt zum ungeschiitzten
Substratmaterial und eine CroN-Bildung wére nicht moglich. Der exakte Mechanismus lasst sich jedoch
mit den durchgefiihrten Messungen nicht vollstdndig erkldren und bedarf weiterer Untersuchungen.
Die beobachtete Al,0Os3-Bildung bei 1050 °C in Abbildung 29 fiihrt vermutlich zu einer weiteren Reduk-
tion der Permeabilitdt der SiAlOC-Beschichtung fiir N, was einen weiteren Faktor fiir die verringerte
Cr2N-Bildung der beschichteten Proben bei 1050 °C darstellt. Geers et al. [246] stellten bei ihren Unter-
suchungen des Nitrierungsverhaltens von Kanthal APMT™ bei 900 °C in N»-Atmosphére mit 5 % H fest,

dass Cr.0s die Dissoziation von N katalysiert. Dies fiihrte zur lokalen Nitrierung der Al.Os-bildenden
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Legierung, da Stickstoff lediglich an lokalen Cr,Os-Verunreinigungen innerhalb der sonst vor Nitrierung
effektiv schiitzenden, durchgéngigen Al,Os-Schicht die Schicht passieren konnte [246]. Eine Dissoziation
von N3 kann in der vorliegenden Arbeit ausgeschlossen werden, da auch die reine Cr-Probe nach der
Auslagerung fiir 50 h bei 950 °C in synthetischer Luft lediglich eine sehr geringe CroN-Bildung aufwies.
Nichtsdestotrotz belegen die Ergebnisse von Geers et al. [246], dass Al,Os einen positiven Einfluss auf
das Nitrierungsverhalten besitzt.

Insgesamt zeigt sich, dass durch die Nutzung der SiAlOC-Beschichtung als Schutzschicht eine der grof3-
ten Herausforderungen fiir die Anwendung von Cr und Cr-Legierungen, die Bildung von sprodem Cr2N,
um mehr als 97 % reduziert werden kann. Es konnten zwei mogliche Erklarungen fiir das verbesserte
Nitrierungsverhalten der beschichteten Cr/SiAlOC-Proben bei Auslagerungen bei 1050 °C gegeniiber
950 °C gefunden werden. Zum einen eine geringere Anzahl an Schichtdefekten und zum anderen die

Bildung von Al,Os aufgrund der Entglasung von SiAlOC bei Auslagerungen bei 1050 °C.

5.6 Zusammenfassung

Eine SiAlOC-Schicht wurde mithilfe der Sol-Gel-Methode durch Tauchbeschichtung erfolgreich auf Cr-
Substrate appliziert. Die Bestdandigkeit in synthetischer Luft wurde bei 950 °C fiir 50 h und 1050 °C fiir

bis zu 100 h getestet. Es konnten mehrere interessante Ergebnisse erzielt werden:

¢ Die SiAlOC-Beschichtung fiihrt zu einer Reduktion der Massenzunahme von iiber 60 % nach der Aus-
lagerung fiir 50 h bei 1050 °C. Im Gegensatz zu reinem Cr zeigen die beschichteten Proben bei beiden
Auslagerungstemperaturen Breakaway-Oxidationsverhalten, wohingegen Cr bei 950 °C ein paraboli-
sches Oxidationsverhalten aufweist.

e Es konnte eine Verbesserung der Oxidschichthaftung durch die SiAIOC-Beschichtung nach dem Abkiih-
len festgestellt werden. Als moglicher Grund konnte die geringere Korngrof3e der Cr.Os-Schicht unter-
halb der Beschichtung identifiziert werden.

¢ In Bezug auf das Nitrierungsverhalten zeigt sich ein bemerkenswerter Unterschied bei den beschichte-
ten Proben in Abhéngigkeit von der gewahlten Auslagerungstemperatur. Wahrend bei 1050 °C eine Re-
duktion der CroN-Schichtdicke um mehr als 97 % im Vergleich zu den unbeschichteten Proben festge-
stellt wird, weisen die bei 950 °C ausgelagerten beschichteten Proben dickere CraN-Schichten im Ver-
gleich zu reinem Cr auf. Als mogliche Griinde konnten eine Verringerung der Anzahl an kritischen
Schichtversagen durch eine Verbesserung des mechanischen Verhaltens der Oxidschicht und Al,Os-Bil-
dung aufgrund der Entglasung von SiAlOC bei 1050 °C festgestellt werden.

e Es konnte ein interessanter Einfluss von Cr.O3 auf das Kristallisationsverhalten von SiAlOC beobachtet
werden. Die Priasenz von Cr2Os fiihrt zu einer Verschiebung der Cristobalit-Bildung bei SiAlOC hin zu

niedrigeren Temperaturen als bisher in der Literatur bekannt sind.
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Alles in allem erscheint die SiAlIOC-Beschichtung vielversprechend fiir die Nutzung als Schutzschicht zur
Verbesserung des Oxidations- und Nitrierungsverhaltens von Cr, Cr-basierten Legierungen und anderen
empfindlichen Materialien wie bspw. Refraktdrmetallen zu sein. Ein moglicher Ansatz fiir zukiinftige
Untersuchungen konnte die Beschichtung von Cr-Si-basierten Legierungen [41] und die Erhohung der

Schichtdicke durch multiple Beschichtungsdurchginge sein.
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6 Einfluss von polymerabgeleiteten Si(Zr,B)CN auf das Oxidationsverhalten von ZrB:

6.1 Genehmigung

Der GrofRteil der Ergebnisse in diesem Kapitel wurde bereits in Quelle [175] verdffentlicht. Im weiteren
Verlauf werden Abbildungen, Textabschnitte und Tabellen aus der im Journal of the American Ceramic
Society publizierten Veroffentlichung ,,Oxidation resistance of ZrB2-based monoliths using polymer-de-
rived Si(Zr,B)CN as sintering aid“ (Jahrgang 105, Nr. 8, S. 5380-5394, 2022, doi: 10.1111/jace.18473.
Copyright Journal of the American Ceramic Society publiziert durch Wiley Periodicals LLC) verwendet
und teilweise adaptiert. Mit Genehmigung der Autoren N.-C. Petry, A. S. Ulrich, B. Feng, E. Ionescu, M.
C. Galetz und M. Lepple.

6.2 Literaturiibersicht

Die Ultra-Hochtemperatur-Keramik ZrB, ist aufgrund ihrer attraktiven Materialeigenschaften, wie z.B.
hohe Schmelztemperatur, niedrige theoretische Dichte, Thermoschock- und chemische Bestindigkeit,
ein potenzieller Kandidat fiir Anwendungen als Strukturmaterial im (Ultra-)Hochtemperaturbereich mit
extremen Umgebungsbedingungen [56, 83, 141]. Die fiir diese Anwendungen notwendige Oxidations-
bestindigkeit wurde bereits in einigen Ubersichtsarbeiten adressiert [56, 247, 248]. Reines ZrB, zeigt
bis ca. 1100 °C eine gute Oxidationsbestédndigkeit aufgrund der Bildung einer schiitzenden B,Os-Schicht
[249-251]. Eine weitere Temperaturerhéhung fiihrt jedoch zu einer deutlichen Reduktion der Oxidati-
onsbestandigkeit, da die fliissige B20s-Schicht verdampft und lediglich eine nicht schiitzende porose
ZrO»-Schicht auf den Proben verbleibt [250-252]. Die Oxidationsbestdndigkeit im Temperaturbereich
von 1100 °C bis 1600 °C kann durch die Zugabe einer zweiten Si-haltigen Phase, wie bspw. SiC, verbes-
sert werden. Die Schutzwirkung basiert dabei auf der Bildung einer schiitzenden Schicht aus Borosili-
katglas, welche einen hoheren Schmelzpunkt, eine niedrigere Sauerstoff-Diffusivitdt und einen niedri-
geren Dampfdruck als B,Os besitzt [142, 143, 253].

Die Zugabe von SiC verbessert zudem das Verdichtungsverhalten von ZrB; durch die Inhibierung der
Vergroberung der ZrB.-Korner und die Bildung einer fliissigen Phase aufgrund der natiirlichen SiO»-
Schicht auf den SiC-Partikeln [141, 142, 254, 255]. In der Literatur erfolgt die Zugabe von SiC zu ZrB,
fiir gewohnlich iiber das Mischen der jeweiligen kristallinen Pulver mit einer anschlie3enden Verdich-
tung und Formgebung durch HeilRpressen zur Herstellung von monolithischen ZrB,/SiC-Proben [256,
257]. Die Partikelgrof3enverteilung des genutzten SiC-Pulvers beeinflusst dabei sowohl die Oxidations-
bestdndigkeit als auch die mechanischen Eigenschaften der ZrB,/SiC-Proben. Hwang et al. [255] wiesen
beispielsweise nach, dass die Nutzung von nanopartikulirem SiC-Pulver die Oxidationsbestdndigkeit
und das Verdichtungsverhalten von ZrB, signifikant verbessert. Guo et al. [258] fanden zudem einen
positiven Einfluss von nanopartikuldrem SiC-Pulver auf die Biegefestigkeit von ZrB,/SiC-Proben. Beide

Autorengruppen fiihrten die Verbesserung der Eigenschaften auf eine gleichmélSigere Verteilung und
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kleinere Partikelgrof3e der SiC-Phase zuriick [255, 258]. Ein Nachteil der Nutzung von Mischprozessen
zur Zugabe von SiC ist jedoch die Agglomeration der nanopartikuldren Pulverpartikel, was eine inhomo-
genere Verteilung der SiC-Phase im Gefiige zur Folge haben kann [257, 258].

Dieser Nachteil kann durch die Verwendung von Si-basierten Prékursoren als Substitut fiir SiC-Pulver
verringert werden. In der Vergangenheit wurden einige Arbeiten publiziert, welche SiC-Pulver durch Si-
basierte Prakursoren zur Synthese von ZrB,/SiC ersetzten [254, 259-264]. Jedoch untersuchen wenige
Veroffentlichungen den Einfluss der polymerabgeleiteten Keramik auf das Oxidationsverhalten der her-
gestellten Proben [261, 263, 264]. Feng et al. publizierten kiirzlich die Synthese der Single-Source-Pra-
kursoren SiZrCN und SiZrBCN, welche die Autoren als Sinterhilfsmittel zur Herstellung von monolithi-
schen ZrB,-Si(Zr,B)CN-Proben nutzten [257, 265].

Ziel dieses Kapitels ist es, sowohl den allgemeinen Einfluss als auch jenen der chemischen Zusammen-
setzung der oben genannten Single-Source-Prakursoren auf das Oxidationsverhalten zu untersuchen.
Auch hier wurden diese als Sinteradditive zur Herstellung von ZrB,-Si(Zr,B)CN-Monolithen genutzt. Die
durch HeiBpressen hergestellten Proben wurden bei 1300 °C in synthetischer Luft fiir bis zu 100 h mittels

TGA ausgelagert und im Anschluss hinsichtlich ihres Oxidationsverhaltens charakterisiert.

6.3 Versuchsdurchfiihrung
6.3.1 Probenherstellung

Sowohl die Herstellung der monolithischen Proben als auch die chemische Modifizierung der genutzten
polymeren Prakursoren wurde von Bo Feng aus der Arbeitsgruppe ,,Disperse Feststoffe von Prof. Dr. Ralf
Riedel der Technischen Universitdt Darmstadt durchgefiihrt. ZrB,-Pulver wurde mit jeweils drei unter-
schiedlichen Si-basierten polymeren Prakursoren beschichtet, um drei monolithische Proben mit ver-
schiedenen chemischen Zusammensetzungen zu erhalten.

Bei dem genutzten Prakursor handelt es sich um das Polycarbosilazan Durazane® 1800 (Merck KGaA,
Darmstadt, Deutschland), welches im Folgenden als SiCN gekennzeichnet wird. Dieses wurde bei Raum-
temperatur mittels Schlenktechnik unter Argon durch die tropfenweise Zugabe von Tetrakis(dimethyl-
amido)zirconium(IV) (Zr[N(CHs)2]4, Sigma-Aldrich Chemie GmbH, Taufkirchen, Deutschland) im Mas-
severhéltnis 7:3 (Duranzanel800: Zr[N(CHs)2]4+) modifiziert. Beide Ausgangsstoffe wurden zuvor in
wasserfreiem Toluol gelost. Die Losung wurde 24 h unter Raumtemperatur verriihrt. AbschlieBend
wurde das Losungsmittel unter Vakuum entfernt. Der erhaltene Single-Source-Prékursor wird im Fol-
genden als SiZrCN bezeichnet. Bei der dritten Zusammensetzung wurde die SiZrCN-Losung (vor Entzug
des Losungsmittels) auf -78 °C herabgekiihlt und ein in Toluol gel6ster Dimethylsulfid-Boran-Komplex
(BH3-(CHs)2S, Sigma-Aldrich Chemie GmbH, Taufkirchen, Deutschland) im Stoffmengenverhéaltnis 1:2
(Zr:B) zugegeben. Der entstandene Single-Source-Prakursor wird als SiZrBCN bezeichnet. Das Si:Zr Ver-

héltnis der beiden modifizierten Priakursoren SiZrCN und SiZrBCN liegt bei ca. 10:1. Eine ausfiihrliche
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Beschreibung der Synthese und Charakterisierung der chemisch modifizierten Prakursoren wurde in
Quelle [257] publiziert.

Zur Herstellung der monolithischen Proben wurde ZrB,-Pulver (ehemals H.C. Starck GmbH, Goslar,
Deutschland) mit einer Reinheit von > 97 % und einer mittleren Partikelgré3e von 0,5 um verwendet.
Elementaranalysen zeigten, dass das Pulver einen Sauerstoffgehalt von 1,06 Gew.-% und einen Stick-
stoffgehalt von 0,14 Gew.-% aufwies [265]. Zunichst wurden die drei Prakursoren SiCN, SiZrCN und
SiZrBCN in wasserfreiem Toluol gelost. In die drei Losungen wurde jeweils ZrB,-Pulver zugegeben, um
dieses mit den jeweiligen Prékursoren zu beschichten. Die Zugabe an ZrB,-Pulver wurde entsprechend
eines Zielgehalts von 85 Gew.-% ZrB; in Relation zu der keramischen Ausbeute des jeweiligen Polymers
nach der Pyrolyse bei 1100 °C gewahlt (65 Gew.-% fiir SiCN, 77 Gew.-% fiir SiZrCN und 78 Gew.-% fiir
SiZrBCN [257, 265]). Die drei Dispersionen wurden fiir 24 h mittels Magnetriihrer mit einer Umdre-
hungszahl von 150 min™ in einer Ar-Atmosphire homogenisiert. Es erfolgte nach Entzug des Losungs-
mittels ein Vernetzungsschritt bei 200 °C fiir 3 h in Ar. Im direkten Anschluss wurde die Temperatur mit
100 K/h auf 1100 °C erhoht, um eine Pyrolyse fiir 2 h in einer Ar-Atmosphére durchzufiihren. Ergebnis
dieses Prozesses sind ZrB,-Pulverpartikel, welche mit den jeweiligen réntgenamorphen Keramiken be-
schichtet sind. Die beschichteten Pulver wurden im Anschluss gemahlen und mittels Siebs auf eine Par-
tikelgrofe < 100 um klassiert.

AbschlieRend wurden die jeweiligen Pulver mittels HeilSpressens zu keramischen Monolithen verdichtet.
Dafiir wurden die Pulver in Graphit-Matrizen mit 10 mm bzw. 20 mm Durchmesser gefiillt und im An-
schluss in einer Stickstoff Atmosphére mit einem Druck von 55 MPa gepresst. Das Temperaturprogramm
startete mit einer Aufheizrate von 20 K/min im Temperaturbereich von Raumtemperatur bis 1100 °C,
15 K/min von 1100 °C bis 1400 °C und 10 K/min bis 1800 °C. Abschliel3end erfolgte ein isothermer
Schritt fiir 40 min bei 1800 °C unter einem Druck von 55 MPa. Fiir die erhaltenen monolithischen Proben
werden im Folgenden die Bezeichnungen ZrB,/SiCN, ZrB,/SiZrCN und ZrB,/SiZrBCN verwendet. Die
Herstellung und Charakterisierung der monolithischen Proben wurde in Quelle [265] veroffentlicht.
Die erhaltenen scheibenférmigen Monolithe wurden mittels Diamantdrahtsidge getrennt. Die resultieren-
den Proben wiesen eine Oberflache zwischen 0,4 cm2 und 1,1 cm? auf. Zur Vorbereitung der thermogra-
vimetrischen Messungen wurden die Proben per Hand mit SiC Papier (ATM Qness GmbH, Mammelzen,
Deutschland) geschliffen. Es wurde SiC-Papier mit abnehmender Korngrof3e verwendet, wobei dieses
auf einem rotierenden Drehteller (LaboPol-21, Struers ApS, Ballerup, Ddnemark) montiert war. Das zu-
letzt genutzte SiC-Papier wies eine Korngrof3e von 22 um (P800/ANSI 400) auf. Da bei Voruntersuchun-
gen eine verstarkte Oxidation an den Kanten der Proben festgestellt werden konnte, wurden diese wih-
rend des Schleifens abgerundet. Im Anschluss wurden die Proben in einem mit Aceton gefiillten Becher-
glas fiir 10 min ultraschallgereinigt. Zur Bestimmung der Probenoberflache wurden vor und nach der
Auslagerung makroskopische Bilder der Probe mittels eines mit einer Kamera (DMC 2900, Leica Micro-

systems GmbH, Wetzlar, Deutschland) ausgestatteten Stereomikroskop (MZ16 A, Leica Microsystems
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GmbH, Wetzlar, Deutschland) aufgenommen. Die Probenoberfldche wurde anhand der Auswertung der
Bilder mit der Bildverarbeitungssoftware ImageJ [148] (ImageJ, National Institutes of Health, Rockville
Pike, USA) ermittelt.

6.3.2 Thermoanalyse

Um die Oxidationskinetik der ZrB,/Si(Zr,B)CN-Monolithe zu untersuchen, wurde die Massendnderung
der durch thermogravimetrische Analysen gemessen. Fiir die Messungen wurde die in Kapitel 4.3.2 vor-
gestellte Thermowaage verwendet, wobei sich sowohl der Aufbau als auch der Einbau der Proben nicht
von dem im Kapitel 4.3.2 beschriebenen Vorgehen unterscheidet.

Die Proben wurden isotherm bei 1300 °C fiir 50 h bzw. 100 h in synthetischer Luft (79,5 Vol.-% N3 /
20,5 Vol.-% 0., ALPHAGAZ 1, L’Air Liquide S.A., Paris, Frankreich) ausgelagert. Dabei wurde jeweils
eine Probe von jeder Zusammensetzung fiir 50 h und jeweils eine Probe von ZrB,/SiCN und ZrB./Si-
ZrBCN fiir 100 h gemessen. Im Anschluss an den Einbau in die Thermowaage fand ein Auspendeln und
Fluten des verwendeten Al,Os-Rohres mit synthetischer Luft fiir mindestens 12 h unter Raumtemperatur
und konstanten Gasfluss von 4 1/h (entspricht einer Fliel3geschwindigkeit 9,4 cm/min im genutzten
Ofenrohr) statt. Dabei wurden die Atmosphére und der Gasfluss iiber die komplette Messung konstant
gehalten. Das Temperaturprogramm bestand aus einem ersten Aufheizschritt mit einer Aufheizrate von
15 K/min bis zu einer Temperatur von 1000 °C, 10 K/min bis 1290 °C und 5 K/min bis zur isothermen
Auslagerungstemperatur von 1300 °C. Nach Ablauf der gewiinschten isothermen Auslagerungszeit von
50 h bzw. 100 h erfolgte ein Abkiihlschritt auf Raumtemperatur durch Ausschalten des Ofens, wobei
eine Abkiihlrate von ~ 32 K/min im Temperaturbereich zwischen 1300 °C und 900 °C, ~ 7 K/min zwi-
schen 900 °C und 300 °C und ~ 1,5 K/min im Temperaturbereich zwischen 300 °C und Raumtemperatur

ermittelt wurde.

6.3.3 Charakterisierung

Zur Untersuchung der oberflichennahen Phasenzusammensetzung der Proben vor und nach der Ausla-
gerung wurden Diffraktogramme mit dem Rontgendiffraktometer D8 Advance (Bruker Coperation, Bil-
lerica, USA) aufgenommen. Die monolithischen Proben wurden dafiir auf einer réntgenamorphen Si-
Unterlage (Zero Diffraction Plate for XRD sample: 30 x 30 x 2.0 mm, 1sp, Si Crystall, MTI Corporation,
Richmond, USA) platziert und in der Bragg-Brentano-Anordnung in Reflexion gemessen. Zum Einsatz
kam Cu-K,-Strahlung (1 = 1,54060 A) und ein Ni-Filter zur Filterung der Kg-Strahlung. Es wurde ein
Messbereich von 10° bis 90° mit einer Schrittweite von 0,01° und einer Verweildauer von 1 s untersucht.

Fiir die Analyse der Diffraktogramme wurde die Software Match! (Crystal Impact - Dr. H. Putz & Dr. K.
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Brandenburg GbR, Bonn, Deutschland) verwendet, wobei eine Korrektur aller Messungen um den Un-
tergrund, eine Glattung der Messdaten und eine Ky-Abtrennung erfolgte. Fiir die Identifikation der Pha-
sen wurden die PDF-2 1998 Datenbank [149] genutzt.

Nach der Auslagerung wurden zunéchst Aufnahmen der Probenoberfliche der ausgelagerten Proben
mittels Rasterelektronenmikroskopie (FlexSEM 1000 II, Hitachi Ltd., Tokyo, Japan) untersucht. Im An-
schluss erfolgte nach dem in Kapitel 3.3 beschriebenen Vorgehen eine keramographische Praparation
von Querschliffen der ausgelagerten Proben, welche auch mithilfe von Rasterelektronenmikroskopie un-
tersucht wurden. Das verwendete Rasterelektronenmikroskop ist mit einem 4-Feld BSE-Detektor, einem
Everhart-Thornley-Detektor und einem energiedispersiven Rontgenanalyse-Detektor EDAX Element
(AMETEK Inc., Berwyn, USA) ausgestattet. Es wurden sowohl Sekundarelektronen- (SE-Aufnahmen) als
auch Riickstreuelektronenaufnahmen (BSE-Aufnahmen) angefertigt, wobei eine Beschleunigungsspan-
nung von 20 kV, ein Elektronenstrahldurchmesser von 50 und ein Arbeitsabstand von 10 mm genutzt
wurde.

Zur Beurteilung der elementaren Zusammensetzung der Randschicht nach der Auslagerung wurden
WDX-Messungen an den Querschliffen der ausgelagerten Proben durchgefithrt. Mit Hilfe der Elektro-
nenstrahlmikrosonde (JXA-8100, JEOL Ltd., Akishima, Japan) wurden die Elementkonzentrationen in
Rastern von 300 x 300 Punktmessungen gemessen. Der Abstand zwischen den Punkten lag im Bereich
von 0,3 um bis 1,5 um. Zuséatzlich wurden BSE-Aufnahmen der untersuchten Fldchen aufgenommen.
Fiir die Messungen wurde eine Beschleunigungsspannung von 15 kV, ein Probenstrom von 30 nA, eine
Messzeit von 30 ms pro Pixel und ein Arbeitsabstand von 11 mm genutzt. Zur Elementkalibrierung wur-
den folgende Standards verwendet: FesN (als Standard fiir N), CrsC, (als Standard fiir C), Al.Os (als
Standard fiir O), LaBs (als Standard fiir B), Zr und Si. Die Messungen wurden von Dr. Gerald Schmidt
am DECHEMA-Forschungsinstitut in Frankfurt am Main durchgefiihrt.

6.3.4 Thermodynamischen Berechnungen

Thermodynamische Berechnungen dienten der Beurteilung der sich einstellenden Phasengleichgewichte
in Abhangigkeit von der Sauerstoffaktivitidt der ZrB,/Si(Zr,B)CN-Proben. Fiir die Berechnungen wurde
das Softwarepaket Thermo-Calc [138] (Thermo-Calc Software AB, Solna, Schweden) verwendet. Die
Berechnungen wurden bei 1300 °C unter einem Druck von 1 bar im Modul POLY-3 durchgefiihrt. Es
wurde die thermodynamische Datenbank von Markel et al. [260] genutzt. Die Berechnungen wurden

durch Prof. Dr.-Ing. Maren Lepple durchgefiihrt.

6.4 Ergebnisse
6.4.1 Ausgangszustand der monolithischen Proben vor der Auslagerung

Um das Oxidationsverhalten der Proben addquat beurteilen zu kénnen, ist die Kenntnis des Ausgangs-

zustandes der monolithischen Proben vor der Auslagerung notig. Die chemische Zusammensetzung und
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Mikrostruktur der monolithischen Proben vor der Auslagerung wurde durch Feng et al. [265] untersucht.
Die Reindichte der Proben liegt zwischen 4,87 g/cm?3 (ZrB./SiCN) und 4,91 g/cm?3 (ZrB./SiZrCN und
ZrB,/SiZrBCN) [265]. Die von Feng et al. [265] ermittelte Porositdt der Proben liegt im Bereich von
0,26 Vol.-% (ZrB,/SiZrCN) und 0,50 Vol.-% (ZrB,/SiZrBCN). Die Rohdichte und die offene Porositit
wurden mittels Archimedes-Methode bestimmt. Die mittels Vickers-Kleinkraftpriifung (HV1) ermittelten

Héartewerte lagen im Bereich von 12,5 GPa (ZrB2/SiCN) und 14,2 GPa (ZrB,/SiZrCN) [265].

6.4.2 Thermogravimetrische Analyse

Die gemessenen Massendnderungen vermitteln einen ersten Eindruck iiber die Oxidationsbestdndigkeit
der Proben. In Abbildung 32 werden die Ergebnisse der thermogravimetrischen Analyse der untersuch-
ten ZrB./Si(Zr,B)CN-Proben fiir eine Auslagerungszeit von 50 h (Abbildung 32 a)) und 100 h (Abbildung
32 b)) bei 1300 °C in synthetischer Luft dargestellt.

Wie bereits in Kapitel 6.2 ausgefiihrt, zeichnet sich das Oxidationsverhalten im Temperaturbereich zwi-
schen 1100 °C und 1400 °C durch die sich tiberlagernden Prozesse der Verdampfung von B,Os und der
ZrO--Bildung aus, wobei ersteres mit einem Masseverlust und letzteres mit einer Massenzunahme ver-
bunden ist. Hinsichtlich der Oxidationskinetik l4sst sich dieses Verhalten mittels einer paralinearen Oxi-
dationskinetik beschreiben. [142, 266]

Die gemessenen oberflachenspezifischen Massendnderungen wurden dementsprechend mithilfe des
Analyse- und Darstellungsprogramms Origin (OriginLab, Northampton, USA) an eine paralineare Funk-

tion (siehe Gleichung 6.1) angepasst.

(%"):\/k?—k,,-t 6.1)

Als Iterationsalgorithmus wurde der Levenberg-Marquardt-Algorithmus mit einer maximalen Anzahl von
400 Iterationen verwendet. Es wurde lediglich der isotherme Bereich der Messung angepasst. Die ange-
passten Kurven werden in Abbildung 32 gepunktet dargestellt. Die dazugehorigen Parameter mit den
jeweiligen Unsicherheiten finden sich in Tabelle 7. Zur Bestimmung der Unsicherheit wurden die
Schwankungen der Messungen der Basislinie (= 0,1 mg) und eine Abschédtzung der Messunsicherheit
der Probenoberflache von + 5 %, welche in der Abrundung der Kanten begriindet ist, herangezogen.
Die resultierende Messunsicherheit fiir die ermittelten Oxidationskonstante betrdgt demnach + 9 %.

Die augenscheinlich sehr gute Ubereinstimmung der grauen Messwerte mit den jeweiligen gepunkteten
paralinearen Anpassungen wird durch Bestimmtheitsma3e R von mehr als 0,997 unterstrichen. Beriick-
sichtigt man die linearen Anteile der Oxidationskinetik nicht (B,O3-Verdampfung und ZrO--Bildung) und
nutzt eine parabolische Oxidationskinetik zur Anpassung, so werden geringere Werte fiir R? von 0,954

bis 0,997 ermittelt.
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Der Vergleich der drei Materialien untereinander in Abbildung 32 a) verdeutlicht, dass ZrB,/SiCN die
geringste Massenzunahme erfdhrt. Die Zusammensetzung zeigt eine geringe lineare Oxidations-
konstante von k, = -0,9-10% g cm? s!. Auffallig ist, dass ZrB,/SiCN und ZrB,/SiZrBCN negative lineare
Oxidationskonstanten aufweisen, was nicht der typischen paralinearen Oxidationskinetik entspricht
[267]. Das negative Vorzeichen beruht dabei auf einer linearen Massenzunahme, wohingegen beim ty-
pischen paralinearen Oxidationsverhalten eine lineare Massenabnahme in Folge von der Verdampfung
einer Komponente beobachtet wird. Die chemische Modifizierung des SiCN-Prdkursoren mit Zr und B
fithrt zu einem signifikanten Anstieg der linearen Massenzunahme (k, = -3,6:10® g cm™ s). Dies hat
zur Folge, dass im Vergleich aller drei Zusammensetzungen ZrB,/SiZrBCN die grof3te oberfldchenspezi-

fische Massenzunahme mit 14,60 mg/cm? aufweist.
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Abbildung 32: Oberflachenspezifische Massendanderung der ZrB2/Si(Zr,B)CN-Proben bei 1300 °C in synthetischer Luft tGber die
Auslagerungszeit von a) 50 h und b) 100 h. Die Kurvenverldufe der paralinearen Anpassungen sind gepunktet dargestellt.

Tabelle 7: Paralineare Anpassungsparameter der bei 1300 °C fiir 50 h bzw. 100 h in synthetischer Luft oxidierten ZrB2/Si(Zr,B)CN-
Proben.

Paralineare Anpassungsparameter Paralineare Anpassungsparameter
50h 100 h
proben in llq())'10 in k1VO‘8 Reson in 11([6‘10 in I?O'S Re1o0n
g2cm4s’! g cm2s’! ] g2cm4s’! g cm2s! i
ZrBy/SiCN 4,3 = 0,4 -0,9 £0,1 0,998 59 +0,6 0,2+ 0,1 0,998
ZrBy/SiZrCN 12,3+ 1,1 1,3 £ 0,2 0,999 - - -
ZrB,/SiZrBCN 3,6 =04 -3,6 = 0,4 0,999 1,8 = 0,2 -2,0 = 0,2 0,999

Fiir ZrB,/SiCN und ZrB,/SiZrBCN als Zusammensetzungen mit der jeweils niedrigsten und hochsten
Massenzunahme wurden zwei weitere Proben fiir eine doppelt so lange Auslagerungszeit von 100 h bei
1300 °C in synthetischer Luft oxidiert (siehe Abbildung 32 b)). Auch hier zeigt ZrB,/SiCN die geringere
Massenzunahme mit 13,67 g/cm2, was weniger ist als die Massenzunahme von ZrB,/SiZrBCN nach be-

reits 50 h. Die lineare Oxidationskonstante von ZrB,/SiCN ist mit 0,2-108 g cm™ s'! gering, was auf ein
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eher parabolisches Oxidationsverhalten hindeutet. Jedoch wechselt das Vorzeichen im Vergleich zur
50 h-Messung.

ZrB,/SiZrBCN hingegen zeigt eine signifikante lineare Massenzunahme (k, = -2,0-10® g cm? s!). So-
wohl die Werte der parabolischen als auch der linearen Oxidationskonstante weisen fiir ZrB,/SiZrBCN
hohere Schwankungen auf als fiir ZrB,/SiCN. Dies bestétigt sich auch im Vergleich zu durchgefiihrten

Vorversuchen.
6.4.3 Charakterisierung und Entwicklung der Mikrostruktur der Oxidschicht

Die makroskopischen Aufnahmen in Abbildung 33 geben einen ersten Eindruck {iber die Oxidationsbe-
standigkeit der Proben nach der Auslagerung. Aufnahmen der Proben vor der Oxidation sind im Anhang
zu finden (siehe Abbildung A 23). Bei allen drei Proben ist die Bildung einer glasartigen Schicht erkenn-
bar, was auf die Bildung eines amorphen Borosilikatglases hindeutet [143, 256, 266, 268, 269]. Die
Schicht der ZrB,/SiCN-Probe weist dabei im Vergleich zu den beiden anderen Proben deutlich weniger
Schichtdefekte auf. Die Aufnahmen von ZrB,/SiZrCN und ZrB,/SiZrBCN zeigen die Bildung von Blasen
innerhalb der glasartigen Schicht, wobei ZrB,/SiZrBCN das stdrkste Ausmals an Blasenbildung zeigt.
Zudem weisen beide Proben hellere Bereiche an den Probenkanten auf, was auf die Bildung von ZrO,

hindeutet.

ZrB,/SiCN - PR 7rB,/SiZrCN

Blasen

ZrB,/SiZrBCN

Abbildung 33: Makroskopische Aufnahmen der ZrB2/Si(Zr,B)CN-Proben nach der Auslagerung bei 1300 °C fur 50 h in syntheti-
scher Luft: a) ZrB/SiCN, b) ZrB2/SiZrCN und c) ZrB2/SiZrBCN.
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Die Untersuchung der Probenoberflichen nach der Oxidation mittels Rasterelektronenmikroskop zeigt
Blasenbildung bei allen drei Materialien. In Abbildung 34 ist eine Blase auf der Oberfldche der ZrB,/Si-
ZrCN-Probe zu sehen. Beide Bilder wurden an der exakt gleichen Stelle mit unterschiedlichen Abbil-
dungsarten aufgenommen. In Abbildung 34 a) ist im SE-Bild eine Blase auf der oxidierten Probenober-
flache zu erkennen. Im BSE-Bild (Abbildung 34 b)) hingegen ist die Blase nicht mehr zu erkennen. Je-
doch wird ersichtlich, dass sich unterhalb der Blase hellere Bereiche mit schweren Elementen im Ver-
gleich zum Rest der Oberfldche befinden. Diese Bereiche sind auch auf3erhalb der Blase zu finden. EDS-

Messungen weisen in den helleren Bereichen Zr und O nach, was wiederum auf ZrO,-Bildung hindeutet.

Abbildung 34: SE- a) und BSE-Aufnahme b) Oberflache der oxidierten ZrB2/SiZrCN-Probe nach der Auslagerung bei 1300 °C fur
50 h in synthetischer Luft. Der Aufnahmebereich ist in beiden Abbildungen identisch.

In Abbildung 35 a) wird reprasentativ fiir alle drei Materialien der Querschliff der ZrB,/SiZrCN-Probe
dargestellt, welche fiir 50 h bei 1300 °C in synthetischer Luft oxidiert wurde. Zur weiteren Charakteri-
sierung der Oxidschicht und der Blasen, wurden REM-Bilder aller Blasen und mindestens fiinf blasenfreie
Bereiche in den jeweiligen Querschliffen aufgenommen. Aufgrund der erhéhten Oxidation an den Pro-
benecken wurden diese und die kurzen Seiten von der Auswertung ausgenommen. Mittels der Bildver-
arbeitungssoftware ImageJ [148] wurde die Blasengrof3e [, und die mittlere Dicke der blasenfreien
Si-O-B-Schicht (fiinf Einzelmessungen pro Bild) gemessen. Zudem wurde die Blasendichte (siehe Glei-

chung 6.2) berechnet, um Aussagen iiber die relative Haufigkeit der Blasenbildung machen zu konnen.

2?=1 lbi

-100 © 6.2
L+ L, % 6.2)

Blasendichte =
Die ermittelten Werte werden in Tabelle 8 dargestellt. Bei den angegebenen Fehlern handelt es sich um
die einfache Standardabweichung. Der Vergleich der drei Materialien zeigt, dass ZrB,/SiCN die geringste
Blasendichte mit 30,2 % und ZrB,/SiZrBCN den hochsten Wert mit 65,8 % aufweist. Dies gilt auch fiir
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die mittlere und maximale Blasengrol3e, welche fiir ZrB,/SiCN mit 288 = 99 um bzw. 473 um die ge-
ringsten Werte annimmt. ZrB,/SiZrBCN zeigt die grote maximale Blasengrofe mit 942 um und eine
geringfiigig geringere mittlere Blasengrol3e als ZrB,/SiZrCN mit 542 + 229 um, welche jedoch am stérks-
ten schwankt. Hinsichtlich der Si-O-B-Schichtdicke wird der grof3te Wert fiir ZrB,/SiCN mit 39 = 11 um
und der geringste Wert fiir ZrB,/SiZrCN mit 13 = 5 um ermittelt.

Bereich 2

Bereich 1

niedrig

Abbildung 35: Querschliff der ZrB2/SiZrCN-Probe nach der Auslagerung bei 1300 °C fiir 50 h in synthetischer Luft. Bild a) gibt
eine Ubersicht Giber die gesamte Schlifffliche. Es sind zwei Bereiche markiert, welche im weiteren Verlauf mittels ESMA-Messun-
gen untersucht werden. Bereich 1 (Abbildung b)) zeigt eine BSE-Aufnahme der blasenfreien Oxidschicht mit den dazugehérigen
Elementverteilungen. Bereich 2 (Abbildung c) zeigt eine der gebildeten Blasen in der oxidierten Randschicht und die dazuge-
horigen Elementverteilungen. Zudem werden in Abbildung a) die zur Quantifizierung der Blasen gemessenen Parameter dar-
gestellt.
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In Abbildung 35 a) sind zwei Bereiche markiert, die mittels ESMA-Messungen untersucht wurden. Be-
reich 1 (Abbildung 35 b)) zeigt eine durchgehende, blasenfreie Oxidschicht und Bereich 2 (Abbildung
35 ¢)) eine Blase, welche sich in der oxidierten Randschicht gebildet hat. Die zu den BSE-Aufnahmen
gehorenden Elementverteilungen sind rechts daneben abgebildet. Die qualitativen Elementverteilungen
des blasenfreien Bereiches zeigen, dass die glasartige Oxidschicht aus den Elementen Si, O, und B zu-
sammengesetzt ist. Unterhalb der Si-O-B-Schicht findet sich eine ca. 2 um diinne Schicht mit der Ele-
mentzusammensetzung Si, Zr, B und O. Darunter kann in der Si-Elementverteilung eine Si-Verarmungs-
zone von ca. 19 um Dicke festgestellt werden.

Die Blasenbildung fiihrt zu einer Verringerung der Si-O-B-Schichtdicke. Innerhalb der Blase zeigen die
Elementverteilungen eine erhohte Konzentration von C, N und O. Auch hier bildet sich eine Si-Verar-

mungszone, welche ca. doppelt so dick (~ 38 um) ist wie jene im blasenfreien Bereich.

Tabelle 8: Mittlere Si-O-B-Schichtdicke, mittlere BlasengréBe, maximale BlasengréBe und Blasendichte der ZrB2/Si(Zr,B)CN-Pro-
ben nach der Auslagerung fiir 50 h bei 1300 °C in synthetischer Luft.

ZrB>/SiCN ZrB,/SiZrCN ZrB,/SiZrBCN
Mittlere Si-O-B-Schichtdicke in um 39 =11 13 +5 27 +5
Mittlere Blasengrofe in um 288 + 99 546 = 116 542 + 229
Maximale Blasengrof3e in um 473 709 942
Blasendichte 30,2 % 39,2 % 65,8 %

Das Ergebnis einer quantitativen ESMA-Linienmessung zur Bestimmung der Elementkonzentrationspro-

file in Abhéngigkeit zum Abstand zur Probenoberflache wird in Abbildung 36 dargestellt.

100

1—¥—C—4A—Z7Zr—— O0—8—B—4—§i

Elementkonzentration in At.-%

0 5 10 15 20 25 30 35 40 45 50 55
Abstand zur Probenoberfliache in um
Abbildung 36: Mittels ESMA ermitteltes Elementkonzentrationsprofil entlang einer orthogonal zur Probenoberflache verlaufen-

den Linie in einem blasenfreien Bereich der ausgelagerten ZrB2/SiZrCN-Probe. Es wird die Elementkonzentration der jeweiligen
Elemente in Abhangigkeit zur Tiefe bzw. zum Abstand zur Probenoberflache angegeben.
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Fiir eine iibersichtliche Darstellung wird auf das Elementkonzentrationsprofil von N verzichtet. Bei Be-
trachtung des Verlaufs der Si-Konzentration fallt auf, dass in einer Tiefe von ca. 25 um von ca. 20 At.-%
auf 1-2 At.-% abfillt und auf diesem Niveau bis zu einer Tiefe von 50 um verbleibt. Gleichzeitig steigt
das Zr-Signal und C-Signal in diesem Bereich von 26-27 um Tiefe auf einen Wert von ~ 12 At.-% bzw.
~ 15 At.-%. Das C-Signal im Bereich von O bis 25 um kann auf die Kohlenstoffschicht zuriickgefiihrt
werden, welche zur Erhohung der elektrischen Leitfahigkeit auf die Proben aufgebracht wurde. Bei der
Beurteilung der ESMA-Messungen der Elemente N, B, O und C ist zu beriicksichtigen, dass WDX-Mes-
sungen leichter Elemente hohe Messunsicherheiten aufweisen. Zudem wurde wihrend des Schleifens
der Querschliffe Wasser als Kiihlmittel genutzt, was zu einer Verringerung des Gehalts des wasserlosli-
chen B;0s in der Si-O-B-Schicht fiihren kann [269]. Aus diesen Griinden wird auf die Beurteilung der
quantitativen B-Elementkonzentrationen verzichtet.

Die BSE-Aufnahme einer Probenecke des ZrB,/SiZrBCN-Querschliffes in Abbildung 37 zeigt, dass diese
Bereiche eine hohe Porositit und Ausbriiche aufweisen. Es handelt sich dabei um die helleren Bereiche,
welche in Abbildung 33 bereits makroskopisch sichtbar waren. In den dazugehorigen durch ESMA ge-
messenen Elementverteilungen ist ersichtlich, dass in diesen Bereichen eine Uberlagerung von Zr und O
vorliegt. Was den in Abbildung 33 gewonnen Eindruck untermauert, dass die hellen Bereiche auf ZrO--
Bildung zuriickzufiihren sind, welches einen weif3lichen Farbton aufweist [270, 271]. Bei Betrachtung
des Si-Signals fallt auf, dass lediglich kleine diskontinuierliche Bereiche mit erhohter Si-Konzentration

zu finden sind.

Einbettmittel

niedrig

Abbildung 37: Mittels ESMA gemessene Elementverteilung an einer der Probenecke des Querschliffes der ZrB»/SiZrBCN-Probe
nach der Auslagerung fiir 50 h bei 1300 °C in synthetischer Luft.

Der Einfluss der Oxidationszeit auf die Mikrostruktur der Randschicht wird in Abbildung 38 stellvertre-
tend an ZrB,/SiZrBCN dargestellt. Da beide Aufnahmen mit einer identischen Vergro8erung aufgenom-
men wurden, ist auf den ersten Blick ersichtlich, dass die BlasengréRe mit der Verdopplung der Oxida-
tionszeit deutlich ansteigt. Zudem ist eine Koaleszenz der Blasen bei der 100 h-Probe zu erkennen (siehe

Abbildung 38 b)), wihrend die Blasen nach 50 h noch isoliert voneinander vorliegen (siehe Abbildung
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38 a)). Nach 50 h sind sowohl gefiillte als auch hohle Blasen zu erkennen. Im Gegensatz dazu weisen
die Blasen nach 100 h einen deutlichen Materialverlust auf. Eine vergleichende Messung der Blasen-
grof3e bei der 100 h-Probe ist aufgrund des Zusammenwachsens der Blasen nicht moglich. Die ermittelte
Si-O-B-Schichtdicke liegt bei den fiir 100 h oxidierten Proben zwischen 55 = 21 um (ZrB,/SiCN) und
64 + 9 um (ZrB,/SiZrBCN), wobei jedoch die Blasenbildung die Schichtdicke erheblich beeinflusst. Bei
allen drei Materialien traten lokal grof3ere SiC-Partikel auf, welche auch in Abbildung 38 zu sehen sind

[265].

a) Einbettmittel
Hohle Blase Einbettmittel Gefiillte Blase _ o

»

Si-O-B-Schicht

Si-O-B-Schicht SiC Partikel

SiC Partikel

Abbildung 38: SE-Aufnahmen mit identischer VergréBerung der ausgelagerten ZrB/SiZrBCN-Proben nach a) 50 h und b) 100 h
in synthetischer Luft bei 1300 °C.

Die in Abbildung 39 aufgefiihrten Rontgendiffraktogramme geben Aufschluss iiber die Phasenzusam-
mensetzung der monolithischen Proben vor (siehe Abbildung 39 a)) und nach der Oxidation bei 1300 °C

fiir 50 h in synthetischer Luft (siehe Abbildung 39 b)).

a) ® 7rB, 4 m-ZrO, * t-ZrO, b) A m-Zr0, * t-Z10, ®  t-BCN
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Abbildung 39: Rontgendiffraktogramme der monolithischen ZrB2/Si(Zr,B)CN-Proben a) vor und b) nach der Auslagerung fir
50 h bei 1300 °C in synthetischer Luft.
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Im Ausgangszustand konnen fiir alle drei Proben die Phasen ZrB,, SiC und kleinere Mengen von mono-
klinen und tetragonalen ZrO. nachgewiesen werden. Dies deckt sich mit den Untersuchungen der Mik-
rostruktur der ZrB,/Si(Zr,B)CN-Proben von Feng et al. [265]. Bei einem 20-Winkel von ca. 27,2° weisen
die Diffraktogramme von ZrB,/SiCN und ZrB,/SiZrCN einen breiten Reflex auf, welcher auf die Bildung
einer turbostratischen BCN-Phase hindeutet. Fiir ZrB,/SiZrBCN kann dieser Reflex nicht beobachtet wer-
den. ZrB,/SiZrCN zeigt zusitzlich Reflexe der Phase Zr,CN. SisN4 kann bei keinem der drei Materialien
nachgewiesen werden.

Nach der Auslagerung weisen alle drei Materialien eine vergleichbare Phasenzusammensetzung auf. Es
konnen monoklines und tetragonales ZrO, nachgewiesen werden. Zusétzlich zeigt sich der verbreiterte
Reflex bei 27,2°, welcher auf die Anwesenheit der turbostratischen BCN-Phase hinweist. Eine kristalline

SiO,-Phase konnte bei keinem Material nachgewiesen werden.

6.4.4 Thermodynamische Analyse

Zur weiteren Analyse der beobachteten Phdnomene, wie der Bildung von Blasen oder der Si-Verar-
mungszone, wurden thermodynamische Rechnungen durchgefiihrt. Dafiir wurden drei der mittels Ront-
gendiffraktometie ermittelten Ausgangsphasen Zr,CN, ZrB, und SiC (siehe Abbildung 39 a)) ausgewahlt
und deren Stabilitdt und die sich einstellenden Gleichgewichtsphasen in Abhangigkeit der Sauerstoffak-
tivitdt bei der Versuchstemperatur von 1300 °C berechnet. In Abbildung 40 sind die jeweiligen Gleich-
gewichtsphasen in Abhéngigkeit von der logarithmisch aufgetragenen Sauerstoffaktivitdt abgebildet.
Gasformige Phasen werden gestrichelt und fliissige Phasen gepunktet dargestellt.

Es zeigt sich, dass Zr,CN mit ansteigender Sauerstoffaktivitdt ZrO,, Kohlenstoff und N bildet, wobei die
Kohlenstoffphase weiter zu gasformigen CO und CO; oxidiert (siehe Abbildung 40 a)). ZrB. oxidiert ab
einer Sauerstoffaktivitit von 1,7-10'° atm zu ZrO, und fliissigen B,Os, welche mit ansteigender Sauer-
stoffaktivitdt stabil bleiben (siehe Abbildung 40 b)). SiC oxidiert ab einer Sauerstoffaktivitit von
4,9-102! atm zu SiO, wobei in einem Bereich von 9,2:102° atm und 6,8:10''° atm eine stabile Kohlen-
stoffphase berechnet wird. Mit ansteigender Sauerstoffaktivitat oxidiert die Kohlenstoffphase zu CO und
CO,. Abbildung 41 zeigt einen vergrofRerten Ausschnitt aus Abbildung 40 ¢) im Bereich von 102* atm —
10°'® atm. Es zeigt sich, dass SiC bei niedriger Sauerstoffaktivitéit geringe Mengen von gasférmigen SiO

und CO bildet. Mit ansteigender Sauerstoffaktivitat oxidiert SiO zu festem SiOs.
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Abbildung 40: Thermodynamische Berechnung der Stabilitdt und Entwicklung der Gleichgewichtsphasen ausgehend von a)
Zr2CN, b) ZrB2 und c) SiC bei 1300 °C in Abhangigkeit der Sauerstoffaktivitat.
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Abbildung 41: Thermodynamische Berechnung der Stabilitdt und Entwicklung der Gleichgewichtsphasen von SiC in Abhéngig-
keit der Sauerstoffaktivitat.
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6.5 Diskussion
6.5.1 Entwicklung der Mikrostruktur

Die Untersuchungen liefern hinsichtlich des Einflusses der chemischen Zusammensetzung der verwen-
deten Single-Source-Prékursoren auf die Mikrostruktur der Proben einige interessante Ergebnisse. Der
Vergleich der Rontgendiffraktogramme vor der Auslagerung (siehe Abbildung 39 a)) zeigt, dass fiir
ZrB,/SiZrCN die Existenz einer Zr,CN-Phase nachgewiesen werden kann. Es handelt sich hierbei um
einen Mischkristall aus ZrC und ZrN, welche beide eine kubische Kristallstruktur mit der Raumgruppe
Fm3m (225) und identische Gitterkonstanten besitzen und somit vollstindig ineinander 16slich sind
[260, 272-276]. Die interstitiell gelosten C- und N-Atome besetzen dabei die Oktaederliicken im Zr-
Gitter [273].

Im Jahr 2019 untersuchten Markel et al. [260] die Entwicklung der Phasenzusammensetzung von SiCN
mit einer Zugabe von 12-23 Gew.-% ZrB,-Pulver als Fiillstoff nach der Pyrolyse im Temperaturbereich
von 1200 °C bis 1500 °C in Ar- bzw. Ar/N,-Atmosphére. Sie wiesen eine ZrCiNy-Phase nach fiir deren
Bildung sie einen Mechanismus vorschlugen. Die Bildung des ZrCxNy-Mischkristalls beruhe auf der Dif-
fusion von dem in der SiCN-Matrix vorliegenden freiem Kohlenstoff in ZrN. Dieses entsteht im Vorfeld
durch die Reaktion von ZrB, mit dem in der Atmosphéare enthaltenen N». Der anhand der Gitterkonstante
von 4,64 A nach der Vegard‘schen Regel bestimmte Kohlenstoffanteil betrug C/(C+N) = 0,56 [260].
Die Ergebnisse von Markel et al. stimmen mit Untersuchungen von Sun et al. [277] {iberein. Auch diese
beobachteten nach der Auslagerung von SiCN/ZrB,-Kompositen bei einer Temperatur von 1500 °C in Ar
die Bildung von Zr2CN.

Feng et al. [257] wiesen die Bildung von ZrC.Ny nach der Auslagerung von pyrolysierten SiZrCN- und
SiZrBCN-Pulvern fiir 2 h bei 1500 °C und 1700 °C in N2 nach. Der Anteil der Phase betrug nach der
Auslagerung bei 1700 °C rund 23 Gew.-%, wobei eine Zusammensetzung von ZrCossNoes bestimmt
wurde [257].

Zudem fanden Feng et al. [265] bei der Charakterisierung der ZrB./Si(Zr,B)CN-Proben vor der Ausla-
gerung ZrC in ZrB,/SiZrCN und kleinere Mengen in ZrB,/SiZrBCN. Es konnte kein ZrC in ZrB,/SiCN
nachgewiesen werden. Sie schlussfolgerten daraus, dass zum einen eine Reaktion zwischen den ZrB.-
Kornern und sp?-hybridisierten Kohlenstoff (und auch der BCN-Phase) der SiCN-Phase unwahrscheinlich
sei. Zum anderen, dass die verringerte Menge an ZrC in ZrB,/SiZrBCN auf die geringere Kristallisations-
neigung von SiZrBCN gegeniiber SiZrCN zuriickzufiihren sei. Dies ldge in der Zugabe von B begriindet,
was sich bereits in anderen Arbeiten [71, 257] zeigte [265].

Des Weiteren zeigt der Vergleich der Rontgendiffraktogramme vor der Auslagerung, dass lediglich die
Diffraktogramme von ZrB,/SiCN und ZrB,/SiZrCN einen verbreiterten Reflex bei » 27,2° aufweisen,
was auf die Existenz einer turbostratischen BCN-Phase hindeutet. Diese besteht aus sp?-hybridisierten

Kohlenstoff, welches turbostratisches BN enthélt oder vice versa [71, 257, 278-280]. Es scheint eine
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Diffusion von B aus den ZrB,-Kornern in die Graphit-Phase von SiCN stattzufinden. Das Diffraktogramm
von ZrB,/SiZrBCN weist diesen verbreiterten Reflex nicht auf, was ausgehend von bereits publizierten
Arbeiten tiber die Mikrostruktur von Si(Zr)BCN [71, 257, 280] und ZrB,/SiZrBCN [265] unerwartet ist.
TEM-Untersuchungen der Proben vor der Auslagerung durch Feng et al. zeigten jedoch, dass alle drei
Materialien BCN aufwiesen [265]. Moglicherweise weist ZrB,/SiZrBCN einen geringeren Gehalt der
BCN-Phase auf, weshalb diese nicht mittels Rontgendiffraktometrie detektiert werden konnte.

Es konnte bei keinem der drei Materialien SisN4 nachgewiesen werden, welches aufgrund der Phasen-
aufspaltung von Si(B)CN [281, 282] erwartet wurde. Dies deutet auf eine carbothermische Reduktion
von SisN4 mit der Kohlenstoffphase von SiCN zu B-SiC hin [265, 281].

Die Rontgendiffraktogramme in Abbildung 39 b) geben Aufschluss iiber die Phasenzusammensetzung
der oberflaichennahen Randschicht der oxidierten Proben. Es zeigt sich kein signifikanter Unterschied in
der Phasenzusammensetzung der drei Proben. Es kann die Bildung von monoklinem und tetragonalem
ZrO- nachgewiesen werden, welches durch die Oxidation von ZrB, und der Zr-haltigen Prakursoren ent-
steht [265]. Es gibt keine Hinweise auf kristallines SiO., was die Bildung einer amorphen Borosilikat-
Schicht untermauert, da zum einen Borosilikat rontgenamorph ist [283] und zum anderen nach der
Literatur eine Kristallisation fiir SiO2 nach einer Auslagerung von 50 h bei 1300 °C erwartbar ware [283,
284]. Alle drei Proben zeigen einen verbreiterten Reflex bei ~ 27,2°, was auf die turbostratische BCN-
Phase hindeutet. Dessen Rolle fiir das Oxidationsverhalten ist unklar und konnte mit Hilfe der durchge-
fiihrten Untersuchungen nicht bestimmt werden. Der Einfluss von BCN auf das Oxidationsverhalten stellt

somit eine interessante Fragestellung fiir weitergehende Untersuchungen dar.

6.5.2 Bildungsmechanismus der Si-Verarmungszone

Die mittels ESMA ermittelten Elementverteilungen zeigen, dass sich eine Si-Verarmungszone in der Mik-
rostruktur der ausgelagerten Proben unterhalb der Si-O-B-Schicht (siehe Abbildung 35 b) und c)) aus-
bildet. Shugart et al. [285] schlagen einen nach der Reaktion 6.3 ablaufenden Mechanismus fiir die
Bildung dieser Verarmungszone bei Temperaturen unterhalb von 1627 °C vor, welcher in Bereichen des

Grundmaterials mit niedrigem Sauerstoffpartialdruck ablauft.
1
SiC (s) + 502 (g) » Si0 (g) + C (s) (6.3)

Die Oxidation von SiC und die Bildung von gasformigen SiO bei niedrigen Sauerstoffpartialdrii-
cken (» 10**— 10®) konnte durch die thermodynamischen Berechnungen nachgewiesen werden (siehe
Abbildung 41). Der Gradient des Sauerstoffpartialdrucks iiber die Tiefe fithrt dabei zu einem Si-Trans-
port von Bereichen mit niedrigen Sauerstoffpartialdruck (Grundmaterial, GM) zu Bereichen mit hoheren

Sauerstoffpartialdruck (oberflaichennah). Dieser Prozess wird in Abbildung 42 schematisch dargestellt.
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Abbildung 42: Schematische Darstellung des Oxidationsmechanismus der ZrB2/Si(Zr,B)CN-Proben bei 1300 °C (in Anlehnung an
Fahrenholtz [286]).

Das bei niedrigem Sauerstoffpartialdruck gebildete gasférmige SiO steigt dabei aus dem Grundmaterial
auf und oxidiert unterhalb der Si-O-B-Deckschicht in Regionen mit h6herem Sauerstoffpartialdruck zu
festem SiO,. Die durch Shugart et al. [285] vorgeschlagene Reaktion 6.3 wird durch die ESMA-Messun-
gen (siehe Abbildung 35 b) und c) sowie Abbildung 36) untermauert. Es zeigt sich, dass innerhalb der
Si-Verarmungszone weiterhin C zu finden ist und somit keine CO-Bildung stattfindet, was auch durch
die thermodynamischen Rechnungen zu erwarten war (siehe Abbildung 41). Bei der Beurteilung des C-
Gehalts muss jedoch beachtet werden, dass die mittels ESMA untersuchten Querschliffe mit einer wenige
Nanometer diinnen Kohlenstoffschicht beschichtet wurden, um eine ausreichende elektrische Leitfdhig-
keit sicherzustellen und Aufladungseffekte zu vermeiden. Dies erklért, dass die Elementverteilungen und
das Linien-Elementkonzentrationsprofil auf der gesamten Probenoberfldche das Vorhandensein von C
zeigen. Ein relativer Vergleich der Unterschiede in der Kohlenstoffkonzentration ist jedoch méglich.

Der Vergleich der Elementverteilungen in Abbildung 35 b) und c) zeigt, dass die Si-Verarmungszone des
blasenfreien Bereiches eine nur halb so grofde Dicke (~ 19 um) aufweist wie die Si-Verarmungszone im
Bereich der Blase (~ 38 um). Dies ist auf die Reduktion der Schichtdicke der Si-O-B-Schicht in Folge der
Blasenbildung zuriickzufiihren. Die deutlich diinnere Deckschicht hat eine geringere Barrierewirkung
gegeniiber der Einwartsdiffusion von Sauerstoff in das Grundmaterial. Dies erklért die signifikant hohere
Oxidation in diesen Bereichen, was sich in einer deutlich dickeren ZrO,-Si-O-B-Schicht widerspiegelt
(siehe Abbildung 35 c)). Ein dhnlicher Effekt ist an den Probenkanten zu beobachten, wo die Krimmung
in Folge der Probenform auch zu einer Verringerung der Si-O-B-Schichtdicke fiihrt, was die verstarkte
ZrO,-Bildung an dieses Stellen erklart (siehe Abbildung 33 und Abbildung 37). Die signifikant groRere
Si-O-B-Schichtdicke in den blasenfreien Bereichen hat eine grof3ere Barrierewirkung gegeniiber der Ein-
wartsdiffusion von Sauerstoff, was in einem steileren Gradienten des Sauerstoffpartialdrucks iiber die
Probentiefe resultiert. Dies erkldrt zum einen warum die Si-Verarmungszone in den blasenfreien Berei-
chen diinner ist und zum anderen warum die Lage der Si-Verarmungszone in diesen Bereichen einen

geringeren Abstand zur Probenoberfldche besitzt (~ 45 um). In Bereichen mit Blasenbildung befindet
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sich die Si-Verarmungszone deutlich tiefer (~ 150 um), was auf die geringere Barrierewirkung der diin-
nen Si-O-B-Schicht und infolgedessen einem flacheren Gradienten des Sauerstoffpartialdruck iiber die

Tiefe zuriickzufiihren ist.

6.5.3 Oxidationskinetik

Der Vergleich der Oxidationskonstanten der drei Materialien (siehe Tabelle 7) zeigt, dass ZrB,/SiCN die
geringsten Werte fiir die oberflachenspezifische Massendnderung und die lineare Oxidationskonstante
k, zeigt. Letzteres bedeutet im Umkehrschluss, dass das Oxidationsverhalten von ZrB,/SiCN dem para-
bolischen Oxidationsverhalten am néchsten kommt und sich ein Grof3teil der Massenzunahme auf den
parabolischen Teil der Oxidationskinetik zuriickgeht. Das Bestimmtheitsmaf3 R? fiir eine durchgefiihrte
parabolische Anpassung betragt fiir ZrB,/SiCN 0,997. Der Einbau von Zr (ZrB,/SiZrCN) bzw. Zr und B
(ZrB2/SiZrBCN) fiihrt zu einer Erhohung der linearen Oxidationskonstanten. Die ermittelten linearen
Oxidationskonstanten von ZrB,/SiCN (50 h) und ZrB,/SiZrBCN (50 h und 100 h) besitzen ein negatives
Vorzeichen, was nicht dem typischen paralinearen Oxidationsverhalten entspricht und eine lineare Mas-
senzunahme andeutet. Insgesamt ist die reale Oxidationskinetik eine Uberlagerung einer parabolischen
Oxidationskinetik (Bildung einer schiitzenden Borosilikatschicht [142, 143, 247, 266]), einer linearen
Massenzunahme (Bildung von ZrO; in Folge der Oxidation von ZrB, und der Zr-haltigen Prakursoren)
und einer linearen Massenabnahme (Verdampfen von B,Os und Bildung anderer gasférmigen Reakti-
onsprodukte wie N2, CO und CO>) nach dem Superpositionsprinzip. Die negativen linearen Oxidations-
konstanten deuten darauf hin, dass die lineare Massenzunahme durch die ZrO.-Bildung grof3er ist als
die lineare Massenabnahme durch Verdampfung von B,O3; und anderen gasféormigen Reaktionsproduk-
ten. Dabei ist jedoch zu beachten, dass es sich bei der paralinearen Anpassung lediglich um einen tech-
nisch/mathematischen Ansatz handelt das Oxidationsverhalten anhand der oberfldchenspezifischen
Massenidnderungen zu beschreiben. Durch die Uberlagerung von mehreren Reaktionen nach dem Su-
perpositionsprinzip lassen sich keine Riickschliisse auf die Beitrdge der Einzelreaktionen schliel3en.

Zur besseren Vergleichbarkeit der Oxidationskinetik mit Literaturwerten wurden die gemessenen ober-
flachenspezifischen Massenzunahmen der 50 h-Messungen an eine parabolische Oxidationskinetik an-
gepasst und die k,-Werte nach 100 min und 600 min ermittelt. Die k,-Werte und oberflachenspezifischen
Massendnderung fiir ZrB,/SiC aus verschiedenen Arbeiten werden in Tabelle 9 aufgefiihrt.

Es zeigt sich, dass die ermittelten parabolischen Oxidationskonstanten und oberflachenspezifischen Mas-
sendnderungen der ZrB,/Si(Zr,B)CN-Proben nach 100 min bzw. 600 min signifikant geringer sind als
die gefundenen Literaturwerte. So ermittelten Shugart et al. [176] einen ky,-Wert von
11,1-10' g>cm™s™ und eine Massenzunahme von 2,57 g/cm? fiir ZrB, mit einer Zugabe von 30 Vol.-%
SiC (= 18,4 Gew.-%) nach einer Auslagerung fiir 100 min bei 1300 °C in Luft. Der héchste gemessene
ky,-Wert der in dieser Arbeit untersuchten Proben nach 100 min liegt bei 9,7-:101° g2 cm™s™! fiir ZrB,/Si-

ZrCN. Die dazugehorige Massendnderung betragt 2,53 g/cm? nach 100 min. ZrB,/SiZrCN zeigt sowohl
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nach 100 min als auch nach 600 min die grof3ten k,-Werte und Massendnderungen. Dies ist auf die stark
ansteigende Massenzunahme in den ersten 30 h dieser Probe zuriickzufiihren (siehe Abbildung 32). Erst
nach mehr als 30 h zeigt ZrB,/SiZrBCN die grollere Massenzunahme, was auf den grof3eren linearen

Anteil der Massenzunahme zuriickzufiihren ist (siche Tabelle 7).

Tabelle 9: Vergleich der oberflachenspezifischen Massendnderung und der parabolischen Oxidationskonstanten der
ZrB2/Si(Zr,B)CN-Proben mit Literaturwerten fiir ZrB2/SiC in Luft. Wichtig: Die angegebenen Auslagerungszeiten sind in Minuten
angegeben.

SiC- Temperatur Zeit Oberflachenspezifische Parabolische
Gehalt il L Massendnderung Oxidationskonstante Quelle
in Vol.-% in °C 1 min in mg/cm? kp in 101%-g%cm4s!
1300 100 2,57 £ 0,4 11,1
1400 100 3,36 £ 0,8 20,6 [176]
30 1500 100 2,73 +0,8 12,2
1550 100 3,14 = 0,5 12,2
1500 600 5,9 - [287]
1327 10 1,25 13,6; 17,5 [288,
20 >0 2,0 289]
100 2,5
1400 60 4,5 - [290]
10 1500 600 16,4 - [287]
25,2 1300 100 1,25 = 0,1 2,0 +0,2
SiCN 600 4,26 + 0,4 4,4 + 0,4
25,2 1300 100 2,53 = 0,3 9,7+0,9 Diese
SiZrCN 600 6,25 + 0,6 11,0 = 1,0 Arbeit
25,2 1300 100 1,63 + 0,2 3,8 +0,3
SiZrBCN 600 4,96 = 0,5 6,1 + 0,6

ZrB,/SiCN weist mit einer Massenzunahme von 1,25 g/cm? und einer parabolischen Oxidations-
konstante von 2,0-10° g2 cm™ s! die geringsten Werte auf, was einer Halbierung der Massenzunahme
gegeniiber den Literaturwert entspricht, trotz eines hoheren SiC-Gehalts von 30 Vol.-%. Eine Erh6hung
des SiC-Gehalts fiihrt zu einer Verbesserung der Oxidationsbestandigkeit von ZrB.-SiC [141, 287, 291].
Eine mogliche Erklarung fiir die verbesserte Oxidationsbestdandigkeit der untersuchten Proben liegt in
der reduzierten PartikelgroRe der Si-haltigen Phase aufgrund der Nutzung von Si-basierten Polymeren.
Wie bereits in Kapitel 6.2 beschrieben, fiihrt die Reduzierung der SiC-Korngrofse (<0,5 um [265]) und
deren homogenere Verteilung, ohne Agglomeration, zu einem verbesserten Oxidations- und Verdich-
tungsverhalten (offene Porositiat < 0,5 Vol.-% [265]) [254, 255, 258]. Insgesamt zeigt sich eine signifi-
kant verbesserte Oxidationsbestdndigkeit durch die Nutzung von Si-basierten Single-Source-Prékursoren
anstatt SiC-Pulver. Sinnvolle zukiinftige Messungen fiir eine direkte Vergleichbarkeit und Ermittlung des
Einflusses der SiCN-basierten Prékursoren und Si-basierten Polymeren im Allgemeinen konnen ver-
gleichbare Auslagerungen von konventionell hergestellten ZrB,/SiC und ZrB, mit Zugabe von polymer-

abgeleiteten SiC sein.
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Bei Betrachtung der ermittelten parabolischen Oxidationskonstanten der 50 h- und 100 h-Messungen
(siehe Tabelle 7) fillt auf, dass diese um bis zu 1,8:10° g2 cm*s! (ZrB,/SiZrBCN) voneinander abwei-
chen. Eine im Jahr 2014 erschienene Studie von Shugart et al. [176] untersuchte die Ursachen fiir die
Variabilitdt der bestimmten Oxidationskonstanten von ZrB,/SiC im Temperaturbereich von 1300 °C bis
1550 °C mit Auslagerungszeiten von 30 s bis zu 100 h. Sie fanden Schwankungen des oberflachenspezi-
fischen Massendnderung bis zu einem Faktor von 2,4 fiir identische Messparameter. Die gebildeten Oxid-
schichten wiesen dabei eine grof3e Schwankungsbreite mit Standardabweichungen von bis zu 80 % des
ermittelten Durchschnitts auf. Als Hauptursache fiir die beobachteten gro3en Schwankungen wurde die
Blasenbildung identifiziert, welche auch in dieser Arbeit beobachtet wurde (siehe Abbildung 33, Abbil-
dung 34, Abbildung 35 c¢) und Abbildung 38). Die grofieren Unterschiede der ermittelten k,-Werte fiir
ZrB,/SiZrBCN im Vergleich zu ZrB,/SiCN scheinen demnach auch auf die stérkere Blasenbildung zu-
riickfiihrbar zu sein. Dies duf3ert sich an dem optischen Eindruck der beiden Proben (siehe Abbildung
33) und konnte durch die Ermittlung der Blasendichte und der mittleren bzw. maximalen Blasengrof3e
quantifiziert werden (siehe Tabelle 8).

TEM-Untersuchungen der Proben vor der Oxidation von Feng et al. [265] zeigen , dass die Mikrostruktur
sich aus mehreren Mikrometer grof3en ZrB,-Kornern zusammensetzt, welche interkristalline Zwischen-
rdume aufweist. Diese bestehen vorrangig aus ZrO,, ZrC(N), B-SiC, BCN und einer amorphen Si-reichen
Phase, welche sich aus den jeweiligen verwendeten Single-Source-Prakursoren bilden. Die von Feng et
al. ermittelte geringere Harte der Proben im Vergleich zu konventionellen ZrB,/SiC fiihren diese auf
ZrO2, BCN und insbesondere die amorphe Si-reiche Phase in den interkristallinen Zwischenraumen zu-
riick. Zudem wurde eine erh6hte Menge an ZrO. zwischen den ZrB,-Kornern fiir jene Proben festgestellt,
welche mit Zr-haltigen Prakursoren hergestellt wurden. [265]

Die erhohte Menge an ZrO; in den interkristallinen Zwischenrdumen liefert eine mégliche Erklarung fiir
die im Vergleich zu ZrB,/SiCN geringere Oxidationsbestédndigkeit und hoheren Massenzunahmen der
Proben, welche mit einem chemisch modifizierten SiCN-Prakursor hergestellt wurden (ZrB,/SiZrCN und
ZrB,/SiZrBCN). Aufgrund der beschleunigten Sauerstoffdiffusion in ZrO, durch Sauerstoffleerstellen
und eine hohe Defektdichte konnte die ZrO2-Phase als , Sauerstoffleiter agieren [292, 293]. Dies er-
leichtert die Einwértsdiffusion von Sauerstoff zwischen den ZrB,-Kérnern, was sich in einer geringeren

Oxidationsbesténdigkeit und hoheren Massenzunahmen niederschlégt.

6.5.4 Blasenbildung

Die Untersuchungen von Shugart et al. [176] verdeutlichen, dass die lokale Blasenbildung in der Oxid-
schicht der Proben einen signifikanten Einfluss auf das Oxidationsverhalten hat. Die Blasen sind auf die
hohen Partialdriicke der gebildeten gasformigen Oxidationsprodukte (CO, CO2 und N3) zuriickzufiihren
(siehe Abbildung 40). Wie bereits in Kapitel 6.5.2 erwéhnt, fithrt die Blasenbildung zu einer Kriimmung

und Ausdehnung der Oberflache was eine Verringerung der Si-O-B-Schichtdicke zur Folge hat (siehe
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Abbildung 35 c)). Die diinnere Borosilikatschicht auf den Blasen besitzt eine verringerte Barrierewirkung
gegeniiber der Einwartsdiffusion von Sauerstoff, da sich dessen Diffusionsweg verkiirzt. Dies erklart die
lokal erhohte Oxidation in Bereichen mit Blasenbildung, was sich in einer erh6hten ZrO»-Bildung dul3ert.
Auch die Kriimmung der Si-O-B-Schicht an den Probenkanten fiihrt zu diesem Verhalten, weshalb dort
eine erhohte ZrO.-Bildung beobachtet werden kann [176] (siehe Abbildung 33 und Abbildung 37).
Der Partialdruck der gasférmigen Oxidationsprodukte ist hoch genug, um die Blasenbildung hervorzu-
rufen. Jedoch scheint er nicht hoch genug zu sein, um ein Platzen der gebildeten Blasen herbeizufiihren.
Es konnten keine Krater oder dhnliche Strukturen auf den Proben festgestellt werden, die auf ein Platzen
der gebildeten Blasen hindeuten.

Die thermodynamischen Rechnungen (siehe Abbildung 40) geben Aufschluss iiber die Beitrége der ein-
zelnen Phasen und deren Oxidationsprodukte zur Blasenbildung. Die Oxidation von SiC fiihrt zur CO-
Bildung, welches bei hoheren Sauerstoffpartialdriicken weiter zu CO, oxidiert. Die in Abbildung 38 zu
sehenden SiC-Partikel stellen eine mogliche Quelle fiir lokal auftretende grof3ere CO-Bildung dar, was
eine denkbare Erklarung fiir das lokale Auftreten der Blasen sein konnte. Eine weitere Quelle fiir gasfor-
mige Oxidationsprodukte ist Zr,CN, welches CO, CO, und N, wiahrend der Oxidation freisetzt.

Das durch die Oxidation von ZrB, gebildete B,Os verdampft bei hoheren Temperaturen iiber 1000 °C
[56, 294]. Der Vergleich der makroskopischen Aufnahmen der oxidierten Proben (sieche Abbildung 33)
und die Messung der gebildeten Blasen (siehe Tabelle 8) zeigt, dass ZrB,/SiZrBCN das groRte Ausmal3
an Blasenbildung aufweist. Eine mogliche Erklarung dafiir liegt in dem erhohten B-Gehalt durch die
Modifizierung von SiCN mit B. Der erhohte Gehalt an B erleichtert dabei die Bildung von Blasen durch
zum einen eine Reduktion der Viskositit der Borosilikatschicht [56, 105-107, 294-296] und zum ande-
ren einer Erhohung des Partialdruckes durch die Bildung von gasférmigen Reaktionsprodukten von B,0s.
Die Blasenbildung wéhrend der Oxidation von ZrB,/SiC wurde bereits in einigen Publikationen beobach-
tet [176, 285, 297-301]. Als Ursachen wurden die Bildung von gasférmigen Reaktionsprodukten wie
CO [176, 285, 286, 300] und die reduzierte Viskositat der Si-O-B-Schicht [56, 295, 301] angefiihrt. Das
Platzen der gebildeten Blasen wurde auch beobachtet und fiihrte dabei zu lokalen Bereichen mit erh6h-
ter Oxidation aufgrund einer sehr geringen oder gar keiner Bedeckung mit einer Borosilikatschicht [176,
301]. Fiir die Starttemperatur, bei der erstmals Blasenbildung zu beobachten ist, werden in der Literatur
verschiedene Werte angegeben. Allerding ist dem Autor keine Studie bekannt, in der die Blasenbildung
bei einer Temperatur von 1300 °C beobachtet wird. Gangireddy et al. [300] postulierten und berechne-
ten eine Starttemperatur fiir die Blasenbildung von 1450 °C fiir ZrB, mit 15 Vol.-% SiC aufgrund von
CO-Bildung. Sie beobachteten zudem, dass die Blasenbildung zeitverzogert nach einer gewissen Zeit-
spanne auftrat. Mit Anstieg der Versuchstemperatur verringerte sich diese Zeitspanne [300]. Shugart et
al. [285] hingegen fanden C innerhalb der ZrO,-Schicht und schlussfolgerten daraus, dass CO nicht der
Grund fiir die beobachtete Blasenbildung von ZrB, mit 30 Vol.-% SiC unterhalb von 1627 °C sein kann.
Im Jahr 2019 untersuchten Li et al. [301] das Oxidationsverhalten bei 1500 °C fiir 3-6 h von ZrB, mit
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einer Zugabe von 20 Vol.-% SiC und 5 Vol.-% WB. Sie wiesen B,0s eine zentrale Rolle fiir die Blasenbil-
dung zu, welches zum einen die Viskositidt der Deckschicht verringert und zum anderen eine hohe Ab-
dampfrate aufgrund des hohen Dampfdruck aufweist und somit zur Blasenbildung und -wachstum bei-
tragt [301].

Insgesamt deuten die thermodynamischen Rechnungen (siehe Abbildung 40) und experimentellen Be-
obachtungen in dieser Arbeit auf einen Einfluss von sowohl CO als auch B2Os hin. Zudem wird bei der
Oxidation von Zr2CN Stickstoff frei, welcher den Partialdruck der gasformigen Komponenten zuséatzlich
erhoht. Die beobachtete Blasenbildung bei der im Vergleich zur Literatur niedrigen Temperatur von
1300 °C kann mit der von Gangireddy et al. [300] beobachteten Zeitverzogerung der Blasenbildung
erklart werden. Die im Vergleich zu Literaturwerten lange Auslagerungszeit von 50 h bzw. 100 h iiber-
schreitet vermutlich die fiir die Blasenbildung benétigte Zeitspanne bei 1300 °C. Bei der Beurteilung der
Proben nach einer Auslagerungszeit von 100 h fallt auf, dass die Blasen zusammenwachsen und dadurch
wesentlich groler sind (siehe Abbildung 38). Die Verdopplung der Auslagerungszeit fiihrt zu einer Ak-
kumulation der gasféormigen Oxidationsprodukte, was in der Bildung von grof3eren Blasen und somit

auch einer erhohten Oxidation fiihrt.

6.6 Zusammenfassung

Drei Single-Source-Prakursoren (SiCN, SiZrCN und SiZrBCN) wurden als Sinteradditive zur Herstellung
von dichten ZrB,-basierten monolithischen Proben genutzt und deren Einfluss auf das Oxidationsverhal-
ten bei einer Temperatur von 1300 °C wurde untersucht. Dafiir wurde ZrB.-Pulver mit dem jeweiligen
polymeren Prékursor beschichtet und pyrolysiert. Das entstandene Pulver wurde im Anschluss mittels
HeiBpressen zu monolithischen Proben verdichtet. Es konnten interessante Erkenntnisse hinsichtlich des

Oxidationsverhaltens der Proben gewonnen werden:

e ZrBy/SiCN zeigt die geringste Massenzunahme aller drei Materialien. Die chemische Modifizierung des
SiCN-Prakursors mit Zr und B fiihrt zu einer niedrigeren Oxidationsbestdndigkeit und hoheren Massen-
zunahmen. Dies konnte auf eine erhohte Konzentration von ZrO, in den interkristallinen Bereichen zwi-
schen den ZrB,-Kornern zuriickgefiihrt werden, was die Einwartsdiffusion von Sauerstoff erleichtert.

o Alle drei Materialien weisen paralineares Oxidationsverhalten auf, wobei ZrB,/SiCN den relativ héchs-
ten parabolischen Anteil der ermittelten Oxidationskinetik aufweist. Der Einbau von Zr und B fiihrt zu
einer relativ hoheren linearen Massenzunahme. Im Vergleich zu Literaturwerten von ZrB,/SiC zeigen
alle drei Materialien eine erh6hte Oxidationsbestdndigkeit, was in der homogeneren Verteilung und re-
duzierten Korngrol3e der Si-basierten Phase begriindet liegt.

¢ Es konnte eine Blasenbildung innerhalb der Oxidschicht der Proben und die Bildung einer Si-Verar-
mungszone beobachtet werden. Beide Phanomene konnten mittels thermodynamischer Berechnungen

erklart werden. Die Bildung von gasférmigen Reaktionsprodukten (N2, CO und CO2) der Phasen SiC und
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Zr,CN und die im Vergleich zu Literaturwerten lange Auslagerungszeit von 50 h bzw. 100 h konnten als
mogliche Ursachen fiir die Blasenbildung identifiziert werden. Die Bildung von gasformigen SiO, welches
bei der Oxidation von SiC bei niedrigen Sauerstoffpartialdriicken entsteht, fiihrt zu einem Si-Transport
vom Grundmaterial (niedriger Sauerstoffpartialdruck) zur Randschicht (hoherer Sauerstoffpartial-

druck), wo es zu SiO; oxidiert wird. Dies erklart die Bildung der Si-Verarmungszone.

Alles in allem zeigen die Ergebnisse, dass die Nutzung von Si-basierten Single-Source-Prakursoren eine
vielversprechende Moglichkeit ist, um Ultra-Hochtemperatur-Keramiken bei verhaltnisméf3ig niedrigen
Temperaturen zu verdichten und deren Oxidationsbestdndigkeit zu verbessern. Die Variation der chemi-
schen Modifizierung der Prakursoren stellt dabei ein interessante Moglichkeit dar, um die Mikrostruktur
der Monolithe weiter zu beeinflussen zum Beispiel durch den Einbau anderer Element wie Al, Y oder Yb

[263, 264].
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7 Zusammenfassung und Ausblick

Diese Arbeit ist Teil des Graduiertenkollegs ,MatCom-ComMat“, dessen iibergeordnetes Ziel die Ent-
wicklung eines aus Verbundwerkstoffen bestehenden Materialsystems fiir den Einsatz in Verbrennungs-
maschinen wie beispielsweise Gasturbinen ist. Das Materialsystem wird dabei einer Betriebstemperatur
von 1300 °C und mehr ausgesetzt und muss den extremen Anwendungsbedingungen (wie beispielsweise
Korrosion oder Erosion) standhalten. Das dafiir konzipierte System besteht aus einer metallisch/inter-
metallischen Legierung auf Basis des Refraktdrmetalls Molybdéan als Substratmaterial, einer intermetal-
lischen Diffusionsschicht als Haftvermittlerschicht und einer Deckschicht aus polymerabgeleiteten kera-
mischen Nanokompositen (siehe Abbildung 1). Die Si-basierten polymerabgeleiteten keramischen Na-
nokomposite sollen die Aufgabe einer schiitzenden Deckschicht erfiillen und das Substratmaterial vor
Oxidations- und Korrosionsangriffen bewahren. Als Teilprojekt innerhalb des Graduiertenkollegs hat
diese Arbeit zum Ziel den Zusammenhang zwischen der chemischen Zusammensetzung und der Mikro-
struktur von ausgewdahlten polymerabgeleiteten keramischen Nanokompositen und deren Hochtempe-
raturoxidationsverhalten aufzuklaren.

Im Folgenden werden die zentralen Ergebnisse der drei Abschnitte dieser Arbeit zusammengefasst und
daraus Erkenntnisse hinsichtlich der Zielsetzung des Graduiertenkollegs, der Anwendung von PDC-NCs
als Schutzschichten fiir Mo-basierte Legierungen, abgeleitet. Zum Abschluss werden auf Basis der ge-
wonnen Erkenntnisse die Auswirkungen fiir das gesamte Materialsystem des Graduiertenkollegs be-

leuchtet. Daraus resultiert ein kurzer Ausblick auf zukiinftige Forschungsbedarfe.
(Hf,Ta)C/SiC-Nanokomposite

Ziel dieses Kapitels war es den Oxidationsmechanismus der (Hf, Ta)C/SiC-Nanokomposite zu verstehen
und den Einfluss des Hf/Ta-Verhaltnisses auf das Oxidationsverhalten zu untersuchen.

Dafiir wurden die hergestellten monolithischen Proben bei 1200 °C und 1400 °C fiir bis zu 100 h in
synthetischer Luft ausgelagert. Es konnte festgestellt werden, dass die chemische Modifizierung mit Hf
und Ta zu einer Verbesserung der Oxidationsbestdndigkeit im Vergleich zu polymerabgeleitetem SiC bei
1400 °C fiihrt. Dies wurde auf zwei Faktoren zuriickgefiihrt. Zum einen fiihrt die chemische Modifikation
des Prakursors zu einer Verringerung der anfanglichen Porositédt der Proben aufgrund einer verbesserten
Verdichtung der modifizierten Materialien unter den genutzten Verdichtungsparametern, was sich posi-
tiv auf die Oxidationsbestdndigkeit der Proben auswirkt. Zum anderen wird der Masseverlust zusétzlich
durch eine zeitgleiche Massenzunahme aufgrund der Oxidation der (Hf Ta;.x)C-Ausscheidungen iiberla-
gert, was auch den Beginn des Masseverlustes hin zu hoheren Temperaturen verschiebt und zu einer

weiteren Verringerung der Porositdt wahrend der Oxidation fiihrt.
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Das Oxidationsverhalten der chemisch modifizierten PDC-NCs wird von der SiO,-Wachstumskinetik und
der bevorzugten Oxidation der (HfiTai.x)C-Phase bestimmt, was die beobachtete innere Oxidation er-
klart. Bei 1200 °C ist die Bildung einer schiitzenden dufderen Oxidschicht nicht schnell genug, um die
Einwiértsdiffusion von Sauerstoff auf ein ausreichendes Mal3 zu reduzieren und dadurch die Oxidation
der (Hf;Taix)C-Ausscheidungen zu verhindern. Dies erklart die signifikante innere Oxidation bei dieser
Auslagerungstemperatur. Bei 1400 °C hingegen fiihrt die schnellere SiO.-Bildung zur Begrenzung der
inneren Oxidation der Carbid-Ausscheidungen.

Aus den Ergebnissen lassen sich die folgenden Erkenntnisse hinsichtlich der chemischen Zusammenset-
zung einer Schutzschicht fiir Mo-basierte Legierungen auf Basis von polymerabgeleiteten keramischen
Nanokompositen ableiten:

Die thermodynamische Stabilitdt der Hf- und Ta-Oxide fiihrt zur Ausbildung einer inneren Oxidation.
Deren Ausmal$ (> 200 um bei 1400 °C) entspricht in etwa der Schichtdicke von Schutzschichten. Dies
bedeutet, dass in einer Schutzschicht auf Basis von (HfyTa;x)C/SiC mit der untersuchten Mikrostruktur
ein Grofdteil der (HfxTai.x)C-Ausscheidungen unter den genutzten Parametern (Aufheizrate, Atmo-
sphére, Auslagerungstemperatur und -zeit) im oxidierten Zustand vorliegen wiirde. Untersuchungen von
Wen et al. [40] zeigen, dass das Ausmal} an innerer Oxidation durch eine Voroxidation bei héheren
Temperaturen (> 1400 °C) und der damit einhergehenden schnelleren Bildung einer schiitzenden SiO,-
Deckschicht verringert werden kann.

Bei der Beurteilung des Einflusses des Hf/Ta-Verhaltnisses fallen insbesondere die vorteilhaften Eigen-
schaften von HfsTa,0,7 auf. Im Hinblick auf eine Anwendung als Schutzschicht weist Hf¢Ta,017 vielver-
sprechende Eigenschaften auf. Es scheint eine geringe Permeabilitét fiir O, zu besitzen und ist stabil bei
Temperaturen iiber 2000 °C. Erste Versuche deuten auf eine hohe Stabilitdt gegeniiber CMAS hin. Zu-
dem liegt die Warmeleitfahigkeit und der Warmeausdehnungskoeffizient im Bereich von YSZ. Neben der
Anwendung als Schutzschicht erscheint die Anwendung als Fiillstoff fiir polymerabgeleitete Beschich-
tungen oder die Untersuchung der Stabilitdt in wasserdampfhaltigen Atmosphéren interessante Ansétze
fiir zukiinftige Forschungsaktivitdten zu sein.

Im Gegensatz zu Hf¢Ta,017 zeigt Ta,0s einen negativen Einfluss auf die Oxidationsbestdandigkeit (Riss-
bildung in Folge einer starken Volumenausdehnung und Phasenumwandlung), weshalb eine Vermei-
dung der Bildung dieser Phase ratsam scheint.

Die Ergebnisse verdeutlichen, dass der Oxidationsschutz der untersuchten Nanokomposite auf der Bil-
dung einer dichten SiO»-Deckschicht beruht. Dies bedeutet hinsichtlich der Anwendung als Schutz-
schicht, dass die in Kapitel 2.4.2 beschriebenen Limitationen von SiO»-Schichten auch fiir diese Materi-
alien gelten (bspw. Bildung von Si-Hydroxid in wasserdampfhaltigen Atmosphéren oder Heif3gaskorro-

sion durch Na,SO4-Ablagerungen).
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Polymerabgeleitete SiAlOC-Schicht auf Chrom

In Anbetracht der Entwicklung einer neuen Cr-Si-Mo-Legierung [41] und Cr-Diffusionsbeschichtungen
fiir Mo-Si-Ti-Legierungen [42] im Rahmen des Graduiertenkollegs ist die Interaktion von Si-basierten
polymerabgeleiteten keramischen Schutzschichten und Cr20s-Bildnern von grol3em Interesse. Ziel dieses
Kapitels war es den Einfluss einer polymerabgeleiteten SiAlIOC-Schicht auf das Oxidations- und Nitrie-
rungsverhalten von Cr und die Interaktion zwischen Substratmaterial und dem Material der Beschich-
tung zu untersuchen. Die SiAlOC-Beschichtung wurde mittels Sol-Gel-Methode synthetisiert und durch
Tauchbeschichtung auf Cr-Substrate appliziert. Beschichtete und unbeschichtete Cr-Substrate wurden
fiir bis zu 50 h bei 950 °C bzw. bis zu 100 h bei 1050 °C in synthetischer Luft ausgelagert.

Die Untersuchungen zeigen eine Verbesserung der Schichthaftung der Oxidschicht durch die Applikation
der SiAlOC-Schicht. Eine geringere Korngrof3e der CroOs-Schicht unterhalb der SiAlOC-Beschichtung
konnte als moglicher Grund fiir die erhohte Oxidschichthaftung identifiziert werden.

Des Weiteren kann eine Reduktion der Massenzunahme von 24 % bzw. 64 % nach einer Auslagerungs-
zeit von 50 h bei 950 °C bzw. 1050 °C festgestellt werden. Es zeigt sich eine Verdnderung der Oxidati-
onskinetik durch die Beschichtung. Wahrend reines Chrom bei 950 °C ein parabolisches Oxidationsver-
halten und bei 1050 °C Breakaway-Oxidationsverhalten zeigt, wird bei den beschichteten Proben bei
beiden Auslagerungstemperaturen Breakaway-Oxidation beobachtet. Dies deutet auf eine Verdnderung
des Versagensmechanismus der Oxidschicht durch die SiAlIOC-Schicht hin.

Die Mikrostruktur der Proben wies interessante Unterschiede im Hinblick auf das Nitrierungsverhalten
auf. Bei einer Auslagerungstemperatur von 1050 °C konnte nach 50 h eine Reduktion der Cr2N-Schicht-
dicke um mehr als 97 % gegeniiber reinem Cr festgestellt werden, wohingegen nach einer Auslagerung
bei 950 °C fiir 50 h eine erhohte CraoN-Schichtdicke im Vergleich zu den unbeschichteten Substraten
beobachtet wurde. Es konnten zwei potenzielle Griinde fiir dieses Verhalten identifiziert werden. Zum
einem eine verringerte Anzahl an kritischen Schichtdefekten aufgrund des hoheren Kristallisationsgrades
und dadurch eines verbesserten mechanischen Verhaltens der Oxidschicht bei 1050 °C. Zum anderen die
Bildung von Al;Os aufgrund einer Entglasung der SiAlOC-Schicht bei 1050 °C.

In Anbetracht einer moglichen Anwendung der SiAlOC-Schicht als Schutzschicht fiir Refraktarmetall-
basierte Legierungen, insbesondere Cr,Os-Bildnern, lasst sich Folgendes feststellen:

Die Modifikation von SiOC mit Al und die beobachtete Bildung von Al,Os aufgrund der Entglasung von
SiAlOC bei hoheren Temperaturen ist forderlich fiir die Erh6hung der Korrosionsbestédndigkeit. Neben
dem positiven Einfluss auf das Nitrierungsverhalten zeichnen sich Al,Os-Schichten durch eine hohe Oxi-
dationsbestandigkeit aus [19]. Jedoch ist die erzielte Schichtdicke der SiAlOC-Beschichtung von
~ 0,6 um weit entfernt von der fiir Schutzschichten {iblichen Schichtdicke von mehreren hundert Mikro-

metern. Moglichkeiten zur Erhohung der Schichtdicke sind die Durchfiihrung von mehreren Beschich-
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tungsdurchgidngen oder die Nutzung von Fiillstoffen [14, 28]. Insbesondere Letzteres stellt einen inte-
ressanten Ansatz fiir weitere Verbesserung der Eigenschaften von polymerabgeleiteten keramischen
Schutzschichten dar, wobei die Ergebnisse des letzten Kapitels erste Eindriicke von dem Zusammenspiel

von Fiillstoffen und polymeren Prakursoren geben.

Si(Zr,B)CN als Sinteradditiv fiir ZrB»

Ziel des letzten Abschnitts war es den Einfluss von drei Single-Source-Prakursoren (SiCN, SiZrCN und
SiZrBCN), welche als Sinteradditive fiir ZrB,-basierte monolithische Proben genutzt wurden, auf das
Oxidationsverhalten der Monolithe zu untersuchen. Aus dem Vergleich des Oxidationsverhaltens der
drei genutzten Prékursoren lassen sich weitere Empfehlungen hinsichtlich der chemischen Zusammen-
setzung einer PDC-NC-Schutzschicht ableiten. Zur Herstellung der Proben wurde mit den jeweiligen
polymeren Prakursoren beschichtetes ZrB,-Pulver mittels Heilspressen verdichtet. Die erhaltenen Proben
wurden zur Untersuchung der Oxidationsbestandigkeit fiir bis zu 100 h bei 1300 °C in synthetischer Luft
ausgelagert.

Dabei wiesen die Proben, welche mit dem nicht modifizierten Prakursoren SiCN hergestellt wurden, die
geringste Massenzunahme auf. Die Modifikation mit Zirkon und Bor hatte folglich eine Verringerung der
Oxidationsbesténdigkeit zur Konsequenz. In diesem Fall fithrte die Modifikation mit Zr zu einer erh6hten
Konzentration von ZrO; in den interkristallinen Bereichen zwischen den ZrB,-Kornern. Die Eigenschaft
von ZrO2 als ,,Sauerstoffleiter” erleichterte dabei die Einwértsdiffusion von Oz in das Grundmaterial.
Zudem konnte eine Blasenbildung innerhalb der Oxidschicht und die Bildung einer Si-Verarmungszone
beobachtet werden. Die potenziellen Ursachen fiir beide Phdnomene konnten anhand von thermodyna-
mischen Berechnungen identifiziert werden. Die Bildung von gasférmigen Reaktionsprodukten (N2, CO
und CO.) aufgrund der Oxidation der Phasen SiC und Zr,CN stellt die Ursache fiir die beobachtete Bla-
senbildung dar. Die Bildung der Si-Verarmungszone konnte auf die Entstehung von gasférmigen SiO in
Folge der Oxidation von SiC in Bereichen mit einem niedrigen Sauerstoffpartialdruck und einem damit
einhergehenden Si-Transport zuriickgefiihrt werden.

Die Ergebnisse dieses Kapitels zeigen, dass die Nutzung von PDC-NCs als Sinteradditiv eine vielverspre-
chende Moglichkeit darstellt UHTCs bei niedrigeren Temperaturen (in diesem Fall 1800 °C) herzustellen
und deren Eigenschaften durch die Modifikation der chemischen Zusammensetzung der Prakursoren zu
beeinflussen.

Hinsichtlich der Anwendung als Schutzschicht lassen sich die folgenden Schlussfolgerungen ziehen:
Die Modifikation des polymere Prakursoren mit B kann zu einer verbesserten Oxidationsbesténdigkeit
im Temperaturbereich von 700 °C — 1100 °C durch Ausbildung einer niedrigviskosen kontinuierlichen
Oxidschicht fiihren [14, 296]. Jedoch verdampft das gebildete B,Os; bei hoheren Temperaturen

(> 1100 °C), was die beobachtete Blasenbildung begiinstigen kann und langfristig zu einer Verarmung
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an B fiihrt. Die Viskositét der sich bildenden Borosilikatschicht mit steigenden B-Gehalt, was die Blasen-
bildung erleichtert und die Sauerstoffpermeabilitdt erh6ht. Zudem ist eine niedrige Viskositét hinsicht-
lich der geplanten Anwendung als Schutzschicht in Gasturbinen aufgrund der auftretenden Scherkrifte
und hohen Stromungsgeschwindigkeiten nachteilig.

Die oben beschriebene Eigenschaft von ZrO- als ,,Sauerstoffleiter zu agieren, spricht gegen die Modifi-
kation mit Zr zur Herstellung von oxidationsbestédndigen PDC-NCs in dem angestrebten Temperaturbe-
reich von 1300 °C — 1400 °C.

Die Ergebnisse zeigen zudem, dass die Nutzung von ZrB, als Fiillstoff fiir PDC-NC-Schutzschichten auf-
grund der ZrO.-Bildung (hohe Sauerstoffpermeabilitdt) und den oben beschriebenen Nachteilen eines

hohen B-Gehalts (Blasenbildung und Verringerung der Viskositat) ungeeignet ist.

Jedoch bietet die Verwendung von Fiillstoffen eine Reihe von Vorteilen, welche Ansatzpunkte fiir wei-
tergehende Forschungsaktivitdten darstellen. Neben der Kompensation der Schrumpfung wahrend der
Pyrolyse, der Erh6hung der Schichtdicke und der Verringerung der Porositidt der Schicht, bieten Fiill-
stoffe noch weitere Vorteile [14, 28]. Durch Fiillstoffe ldsst sich der Warmeausdehnungskoeffizient der
Schicht an das Substrat anpassen und somit die Schichthaftung erhéhen. Des Weiteren kann durch die
Nutzung von aktiven Fiillstoffen, welche mit der Matrix und der Umgebung reagieren, die Phasenzu-
sammensetzung der Schicht beeinflusst werden [14, 28].

Insgesamt zeigen die Ergebnisse, dass der Einsatz einer Schutzschicht auf Basis der untersuchten Zu-
sammensetzungen aufgrund der nach wie vor hohen Si-Aktivitdt und den damit verbundenen Heraus-
forderungen (bspw. Bildung von Si-Hydroxid in wasserdampfhaltigen Atmosphéren oder Hei3gaskorro-
sion durch Na,SO4-Ablagerungen) wenig vielversprechend erscheint. Eine mogliche Weiterentwicklung
des konzeptuellen Materialsystems Graduiertenkollegs ,MatCom-ComMat“ (siehe Abbildung 1) ist in
Abbildung 43 zu sehen. Wie bereits von Padture [20] postuliert, machen die steigenden Beanspruchun-
gen (bspw. Erhohung der Turbineneintrittstemperatur) von Gasturbinen die Entwicklung von komple-
xeren Schichtsystemen (mehrlagig und mehrphasig) erforderlich. Ahnlich der Entwicklung von Schicht-
systemen fiir SiC/SiC-CMCs erscheint ein T/EBC-Schichtsystem ein vielversprechender Ansatz fiir ein
zukiinftiges Schichtsystem fiir metallisch/intermetallische Legierungen auf Basis von Refraktdrmetallen.
Die in Abbildung 43 dargestellten Schichten besitzen unterschiedliche Funktionen und Anforderungen.
Eine intermetallische Diffusionsschicht durch Anreichung der Substratoberflache mit Cr [42] oder Al
stellt als erste Schicht ein ausreichendes Maf3 an Korrosionsbestdndigkeit bereit und dient als Absiche-
rung im Falle eines Schichtversagens der restlichen Schichten. Als Diffusionsschicht zeigt diese Schicht
eine hervorragende Schichthaftung.

Die darauf aufgebrachte zweite Schicht erfiillt die Funktion einer Korrosionsschutzschicht und einer er-

weiterten Haftvermittlerschicht. In dieser Schicht konnen polymerabgeleitete keramischen Nanokompo-
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site ihre inharenten Stirken ausspielen wie bspw. die vielseitigen Verarbeitungsmoglichkeiten und ins-
besondere die leichte chemische Modifizierung. Die Funktion dieser Schicht im Schichtsystem ist die
Bereitstellung einer hohen Oxidationsbestdndigkeit und die Vermittlung des Warmeausdehnungsverhal-
tens zwischen der Deckschicht und dem Substratmaterial bzw. der intermetallischen Diffusionsschicht.
Durch die chemische Modifizierung des jeweiligen genutzten polymeren Prakursors und die Nutzung
von aktiven und passiven Fiillstoffen lasst sich die Schichtdicke und Porositét der Schicht beeinflussen.
Zusétzlich kann durch die Art und Menge an zugegebenen Fiillstoffen das Warmeausdehnungsverhalten
eingestellt werden. Umfassende Ubersichten iiber die Warmeausdehnungskoeffizienten von verschiede-
nen Materialien und Phasen sind in den Quellen [14, 55, 179, 302, 303] zu finden.

Die Deckschicht des Schichtsystems dient als Warmeddmmschicht. Anforderungen an diese Schicht sind
eine niedrige Warmeleitfahigkeit, hohe mechanische Stabilitat und ein hoher Korrosionswiderstand ins-
besondere gegeniiber CMAS und wasserdampfhaltigen Atmosphéren.

Die Ergebnisse dieser Arbeit liefern wichtige Ansatze fiir mogliche Zusammensetzungen der einzelnen
Schichten des konzeptuellen zukiinftigen Materialsystems. Hinsichtlich der Deckschicht konnte das Ma-
terialsystem A¢B20O17 (mit A = Zr oder Hf und B = Ta oder Nb) aufgrund seiner attraktiven Eigenschaften
als vielversprechender Kandidat identifiziert werden. Der in dieser Arbeit untersuchte Si(Hfo;Taos)C-
Single-Source-Préakursor stellt dabei ein interessantes Material zur Anwendung als Korrosionsschutz-
schicht und Haftvermittlerschicht unterhalb einer Hf¢Ta>O:7-Schicht dar, wobei HfsTa2017 als passiver
Fiillstoff bzw. HfC und TaC als aktive Fiillstoffe genutzt werden kénnen. Mit einem graduellen Ubergang
und Variation der Menge an zugegebenen Fiillstoffen kénnte ein Ubergang im Wirmeausdehnungsver-
halten zur intermetallischen Diffusionsschicht bzw. dem Substrat modelliert werden. Auch eine Verwen-
dung von kleinen Mengen an Si(Hf,7Tao3)C als Sinterhilfsmittel zur Verdichtung einer HfsTa>017-Deck-
schicht ist denkbar. Eine in dieser Arbeit untersuchte Alternative zu Si(Hfo7Taos)C stellt SiAlOC dar,
wobei mogliche Fiillstoffe Al,O3 oder HfsTa2017 sind.

Neben den untersuchten Materialien sind noch weitere interessante Zusammensetzungen fiir die einzel-
nen Schichten denkbar. Beispielsweise sind Seltenerd-Zirkonate (bspw. Gd.Zr.07) eine attraktive Mate-
rialklasse fiir den Einsatz als Warmedammschicht [304-306]. Um eine hohere Korrosionsbestdndigkeit
in wasserdampfhaltigen Atmosphéaren der Si-basierten polymerabgeleiteten Keramiken der Schicht un-
terhalb der Warmedammschicht zu erreichen, erscheint die Nutzung von Y203 oder Yb,Os als Fiillstoff
ein vielversprechender Ansatz [307-309]. Diese reduzieren die Menge an freiem SiO; durch die Bildung
von schiitzendem Y»SiOs und Y2Si2O7 bzw. Yb2SiOs und Yb,Si»O7 und reduzieren somit die Bildung von
volatilen Si-Hydroxiden. Dies konnte zusétzlich unterstiitzt werden durch die Nutzung von Y- bzw. Yb-
modifizierten PDC-NCs [310].

Insgesamt deuten die Uberlegungen des vorhergehenden Abschnitts die vielfiltigen Moglichkeiten bei
der Entwicklung eines zukiinftigen Materialsystems fiir die Anwendung in Gasturbinen an. Durch das

Zusammenspiel der unterschiedlichen Schichten ergeben sich zahlreiche interessante Fragestellungen
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und zukiinftige Forschungsbedarfe rund um die chemische Interaktion an den Grenzflachen zwischen
den Schichten, den Einfluss von aktiven bzw. passiven Fiillstoffen, der technischen Prozessentwicklung
der Schichtapplikation oder der Korrosionsbestdndigkeit der einzelnen Schichten und des Schichtver-

bundes unter den aggressiven Umgebungsbedingungen, um nur einige zu nennen.

Warmedammschicht

Korrosionsschutzschicht
Polymerabgeleitete keramische Nanokomposite

Haftvermittlerschicht

Substrat
Metallisch / Intermetallische Legierung

Abbildung 43: Schematische Darstellung einer moglichen Weiterentwicklung des konzeptuellen Materialsystems des Graduier-
tenkollegs MatCom-ComMat RTG 2561.
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Anhang

A.3.1 Aufbau der verwendeten Thermowaage

| Nt —
T |
==
Mikrowaage i =1
Gaseinlass Schutzgas 1 A
(He) fiir Mikrowaage

Gegengewicht

Prozess- und
Temperaturregler
Hochtemperaturofen

\

Messverstarker
Mirkowaage

Gasauslass

<

Abbildung A 1: Aufbau der verwendeten Thermowaage. Zentral hinter dem Al203-Rohr befindet sich auf Héhe der Probe ein

einseitig geschlossenes Al,03-Rohr. Im Inneren dieses Rohrs befindet sich ein Thermoelement (TE) Typ B.
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A.3.2 Aufbau der verwendeten Mikrowaage

Photodetektoren —

Geschlitztes
Blech

Elektromagnetische
Induktionsspule

Abbildung A 2: Aufbau der verwendeten Mikrowaage.

A.3.3 Versuchsparameter thermogravimetrische Analyse

Tabelle A 1: Versuchsparameter der durchgefiihrten thermogravimetrischen Analysen. Alle Messungen wurden in synthetischer

Luft durchgefiihrt. (ZT = Zieltemperatur, entspricht der isothermen Auslagerungstemperatur)

5 K/min bis 1300 °C

) Isotherme Isotherme §
= Material Aufheizprogramm =
5 Auslagerungszeit Auslagerungstemperatur &
M O
15 K/min bis 1000 °C N
4 (Hf,Ta1.,0C/SiC 50 hund 100 h 1200 °C und 1400 °C —
5 K/min bis ZT L
<
5 Cr/SiAlOC 10 K/min 12h,50hund 100h | 950 °C und 1050 °C g
T

15 K/min bis 1000 °C
6 ZrB,/Si(Zr,B)CN | 10 K/min bis 1290 °C 50 h 1300 °C i
<

131



A.3.4 Messparameter Rontgendiffraktometrie

Tabelle A 2: Verwendete Messparameter durchgefiihrten Rontgenbeugungen. Alle Messungen wurden mit Cu-K¢-Strahlung (4
= 1,54060 A) am Réntgendiffraktometer D8 Advance (Bruker Coperation, Billerica, USA) durchgefiihrt.

g
‘a Material Messanordnung Messbereich Schrittweite Verweildauer
2
4 (HfxTa1x)C/SiC Bragg-Brentano 5°-100° 0,02° 1s
Bragg-Brentano 5°-50° 0,015° 2s
GID
5 Cr/SiAlOC 5°-50° 0,015° 4s
(Einstrahlwinkel 3°)
Debye-Scherrer 5°-62° 0,015° 10s
6 ZrBy/Si(Zr,B)CN Bragg-Brentano 10°-90° 0,01° 1s
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A.4.1 Makroskopische Aufnahmen der (HfxTa.x)C/SiC- und SiC-Proben vor der Auslagerung fiir
50 h

(HfO,ZTaO,S) C/SIC (Hf0,7TaO’3) C/SIC

1200 °C

e) | (Hf, ;Tay 5)C/SiC

1400 °C

Abbildung A 3: Makroskopische Aufnahmen der polymerabgeleiteten (HfxTa1x)C/SiC- und SiC-Proben vor der Auslagerung fur
50 h bei a)-c) 1200 °C und d)-f) 1400 °C in synthetischer Luft.

A.4.2 Makroskopische Aufnahmen der (HfxTa.x)C/SiC- und SiC-Proben vor und nach der Aus-
lagerung fiir 100 h

(Hf ;Tag ¢)C/SiC (Hf, ;Tay 3)C/SiC

1200 °C

e) | (Hf,,Ta,3)C/SiC

1400 °C

Abbildung A 4: Makroskopische Aufnahmen der polymerabgeleiteten (HfxTa1x)C/SiC- und SiC-Proben vor der Auslagerung fir
100 h bei a)-c) 1200 °C und d)-f) 1400 °C in synthetischer Luft.

133



(Hfy 7 Tag,3)C/SiC

(Hf,,Tag 3)C/SIiC

Abbildung A 5: Makroskopische Aufnahmen der polymerabgeleiteten (HfxTa1.x)C/SiC- und SiC-Proben nach der Auslagerung fiir
100 h bei a)-c) 1200 °C und d)-f) 1400 °C in synthetischer Luft. In Abbildung e) ist ein makroskopisch erkennbarer Riss zu erken-
nen, welcher mit einer weiBen Umrandung markiert wurde.

A.4.3 O-Elementverteilung der oxidierten (HfxTa.x)C/SiC- und SiC-Proben nach der Auslage-

rung fir 100 h
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Abbildung A 6: Mittels ESMA ermittelte O-Elementverteilung und die dazugehorigen BSE-Aufnahmen an Querschliffen der
polymerabgeleiteten c)-f) (HfxTa1x)C/SiC- und a)-b) SiC-Proben nach der Auslagerung bei a), ¢) und €) 1200 °C und b), d) und
£)1400 °C flr 100 h in synthetischer Luft.
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A.4.4 Elementverteilung der Randschicht der (HfxTa-x)C/SiC-Proben nach der Auslagerung fur
50 h in synthetischer Luft
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Abbildung A 7: Mittels ESMA gemessene Elementverteilungen mit den dazugehérigen BSE-Aufnahmen an Querschliffen der
polymerabgeleiteten (HfxTa1.x)C/SiC-Proben nach der Auslagerung bei a) und b) 1200 °C bzw. bei c) und d) 1400 °C fiir 50 h in
synthetischer Luft.
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A.4.5 Elementverteilung der Randschicht der SiC-Proben nach der Auslagerung fiir 100 h in
synthetischer Luft

SiC

SiO(C) Oberflache

niedrig s == hoch

Oxidiert
1200 °C / 100 h / syn. air

Oxidiert
1400 °C / 100 h / syn. air

Abbildung A 8: Mittels EDX gemessene Elementverteilungen mit den dazugehérigen BSE-Aufnahmen an Querschliffen der
polymerabgeleiteten SiC-Proben nach der Auslagerung bei a) 1200 °C bzw. bei b) 1400 °C fiir 100 h in synthetischer Luft.
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A.4.6 Elementverteilung der Randschicht der (Hfo,7Tao,3)C/SiC-Proben nach der Auslagerung
fiir 100 h in synthetischer Luft
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Abbildung A 9: Mittels EDX gemessene Elementverteilungen mit den dazugehorigen BSE-Aufnahmen an Querschliffen der po-
lymerabgeleiteten (Hfo2Tao,s)C/SiC-Proben nach der Auslagerung bei a) 1200 °C bzw. bei b) 1400 °C fir 100 h in synthetischer
Luft.
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A.4.7 Elementverteilung der Randschicht der (Hfo,7Tao,3)C/SiC-Proben nach der Auslagerung
fiir 100 h in synthetischer Luft
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Abbildung A 10: Mittels EDX gemessene Elementverteilungen mit den dazugehoérigen BSE-Aufnahmen an Querschliffen der
polymerabgeleiteten (Hfo,7Tao,3)C/SiC-Proben nach der Auslagerung bei a) 1200 °C bzw. bei b) 1400 °C fiir 100 h in synthetischer
Luft.
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A.4.8 Elementverteilung der (HfxTax)C/SiC- und SiC-Proben nach der Auslagerung fiir 50 h in
synthetischer Luft
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Abbildung A 11: Mittels EDX gemessene Elementverteilungen mit den dazugehérigen BSE-Aufnahmen an Querschliffen der
polymerabgeleiteten (HfxTa1x)C/SiC- und SiC-Proben nach der Auslagerung bei a), ¢) und e) 1200 °C bzw. bei b), d) und f)
1400 °C far 50 h in synthetischer Luft.

139



A.5.1 FT-IR-Spektrum der Oberflache eines mit SiAIOC beschichteten Cr-Substrats
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Abbildung A 12: a) FT-IR-Spektrum der Oberfldche eines mit SiAIOC beschichteten Cr-Substrats nach der Pyrolyse. b) VergroBer-
ter Ausschnitt der Fingerprint-Bereich aus a). In blau wird das gemessene Spektrum und in grau der angepasste Kurvenverlauf
dargestellt.
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A.5.2 Rontgendiffraktogramm unter streifendem Einfall eines mit SiAIOC beschichteten Cr-
Substrats
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Abbildung A 13: Réntgendiffraktogramm unter streifendem Einfall eines mit SiAIOC beschichteten Cr-Substrats nach der Pyro-

lyse.

A.5.3 EDX-Elementverteilung an der Grenzflache zwischen Cr und SiAlOC vor der Auslage-

rung
' 250 nm | ' 250 nm |

250 nm

Abbildung A 14: EDS-Elementverteilung an der Grenzfldche zwischen der SiAIOC-Beschichtung und dem Cr-Substrat vor der
Auslagerung.
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A.5.4 Oberflachenspezifische Massenanderung der beschichteten und unbeschichteten Cr-
Substrate

11
; Cr/SiAlOC 1050°C syn. Luft / 50 h
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Abbildung A 15: Oberflachenspezifische Massendnderungen der beschichteten und unbeschichteten Cr-Substrate wahrend der
Auslagerung fir 50 h bei 950 °C bzw. 1050 °C. Messungen mit einer Auslagerungszeit von 100 h werden lediglich bis zu einer
Auslagerungszeit von 50 h dargestellt.

A.5.5 Makroskopische Aufnahme der fiir 100 h bei 1050 °C ausgelagerten Cr/SiAlOC-Probe

Cr/SiAlIOC 100 h / 1050 °C

Oxidschicht

Abbildung A 16: Makroskopische Aufnahme der fiir 100 h bei 1050 °C in synthetischer Luft ausgelagerten Cr/SiAlIOC-Probe.
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A.5.6 Makroskopische Aufnahme der fiir 100 h bei 1050 °C ausgelagerten Cr/SiAlOC-Probe

-~ SiAlOC _ Ni-Schicht

Einbettmittel

Cr,04

Abbildung A 17: BSE-Aufnahme der Randschicht einer Cr/SiAlIOC-Probe nach der Auslagerung fiir 100 h bei 1050 °C in syntheti-
scher Luft im Querschliff.

A.5.7 Rontgendiffraktogramme der oxidierten beschichteten und unbeschichteten Cr-Sub-
strate
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Abbildung A 18: Rontendiffraktogramm unter streifenden Einfall von a) SiAlIOC beschichteten und b) unbeschichteten Cr-Subs-
traten nach der Auslagerung fiir 50 h bei 950 °C bzw. 1050 °C in synthetischer Luft.
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A.5.8 Konfokale Raman-Mikroskopie an Querschliffen der oxidierten beschichteten Cr-Sub-
strate
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Abbildung A 19: Konfokale Raman-Mikroskopie an Querschliffen der SiAIOC beschichteten Cr-Substrate nach der Auslagerung
bei a) 950 °C bzw. b) 1050 °C fiir 50 h in synthetischer Luft. Die ermittelte Phasenverteilung erfolgt anhand von charakteristi-
schen Banden (556 cm' fiir Cr203 und 1592 cm! fiir SIAIOC). SIAIOC wird dabei in der Ubersicht der Phasenverteilung (links
oben) und der (iberlagerten Darstellung aus der konfokalen Aufnahme und der Ubersicht der Phasenverteilung blau dargestellt.
Cr203 ist rot und das Einbettmittel sowie Bereich ohne Signal sind griin abgebildet.

144



A.5.9 Mittels ESMA gemessene Elementverteilung an einem Querschliff eines Cr/SiAlOC-
Presslings nach der Pyrolyse

4 > 1 SiAIOC

Cr/SiAlOC
Pyrolysiert — T niedrig

Abbildung A 20: Mittels ESMA gemessene Elementverteilung an einem Querschliff eine pyrolysierten Cr/SiAIOC-Presslings.

A.5.10 TEM-Aufnahmen und Feinbeugungsbilder des interkristallinen Bereichs innerhalb der
Interaktionszone eine Cr/SiAlOC-Presslings

Abbildung A 21: Hellfeld TEM-Aufnahmen a) und b) und hochaufgeléste TEM-Aufnahme c) mit ansteigender VergréBerung.
Der vergroBerte Bereich des nachfolgenden Bildes wird mit einer weiBen Umrandung markiert. Das zur Aufnahme c) gehérende
Feinbereichsbeugungsbild wird in d) gezeigt und als Cr203 indexiert.

145



A.5.11 STA-Messungen von Cr/SiAlOC-Presslingen in synthetischer Luft
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Abbildung A 22: DSC-Signal und prozentuale Massenanderung der mittels simultaner thermischer Analyse ausgelagerten Cr/Si-
AlOC-Presslinge. Die Proben wurden jeweils mit 10 K/min auf 950 °C bzw. 1050 °C in synthetischer Luft aufgeheizt. Im Anschluss
erfolgte eine isotherme Auslagerung fiir 5 h in synthetischer Luft. Es ist lediglich das DSC-Signal und die prozentuale Massenan-

derung wahrend des Aufheizens abgebildet.
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A.6.1 Makroskopische Aufnahmen der ZrB2/Si(ZrBCN)-Proben vor der Auslagerung

ZrB,/SiCN ZrB,/SiZrCN

ZrB,/SiZrBCN

Abbildung A 23: Makroskopische Aufnahmen der ZrB2/Si(Zr,B)CN-Proben vor der Auslagerung: a) ZrBz/SiCN, b) ZrB2/SiZrCN
und c) ZrB2/SiZrBCN.

147



Abbildungsverzeichnis

Abbildung 1: Schematische Darstellung des konzeptuellen Materialsystems des Graduiertenkollegs Mat-

Com-ComMat RTG 2567, ...uuuuiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiii s 5
Abbildung 2: Schematischer Verlauf eines idealen Brayton/Joule-Prozesses im a) T-s- bzw. b) p-v-Dia-
gramm in Anlehnung an [1]. .....eeeeeeeeii s 7

Abbildung 3: Vereinfachte Strukturformel eines siliciumorganischen Monomers und der wichtigsten si-
liciumorganischen Prakursoren mit den daraus resultierenden Keramiken nach dem Pyrolyseschritt.
Leicht VErandert NACKH [77]. cooeun ittt et e et e et e e e e e e et e e saa e e st e saneraaneesannes 15

Abbildung 4: Idealisierte kinetische Verlaufe des Oxidschichtwachstums wéhrend der Hochtemperatu-
roxidation in Anlehnung an [19]. .....ccooeiiiiiiiiiiie Fehler! Textmarke nicht definiert.

Abbildung 5: Schematischer Aufbau der in dieser Arbeit verwendeten Thermowaage. .........ccccccuuuee.. 27

Abbildung 6: BSE-Aufnahmen der Mikrostruktur von a)-b) SiC und c)-d) (Hfo2Tao,s)C/SiC im gesinterten
Zustand. Die weillen Umrandungen in Abbildung a) und ¢) markieren den Aufnahmebereich der jewei-
ligen vergroferten Abbildung b) und d). Anmerkung: Fiir die Aufnahmen der beiden Proben wurden
unterschiedliche Rasterelektronenmikroskope und Aufnahmeparameter (Beschleunigungsspannung und
Arbeitsabstand, siehe Kapitel 4.3.3) genutzt. Die VergrofSerungen der Aufnahmen a) und c¢) bzw. b) und
d) sind jedoCh IdENTISCR. ... ..uuuiiiiiiiiiiiiei i nnannnnnen 43

Abbildung 7: Rontgendiffraktogramme der polymerabgeleiteten (Hf Ta;x)C/SiC- und SiC-Proben vor
(6 L AN T ] =T LN 44

Abbildung 8: Oberflachenspezifische Massendnderung iiber die Auslagerungszeit der polymerabgeleite-
ten (Hf Tai1.x)C/SiC- und SiC-Proben nach einer Auslagerung bei a) und b) 1200 °C und c¢) und d) 1400
°C fiir 50 h bzw. 100 h in synthetiSCher LUft. .......cccoeeiiiiiiii e 45

Abbildung 9: Mittels STA ermittelte prozentuale Massendnderung mit ansteigender Temperatur (Auf-
heizrate 15 K/min) der polymerabgeleiteten SiC- und (Hf,Tai.x)C/SiC-Proben in synthetischer Luft. Die
prozentuale Massendnderung bezieht sich auf die Ausgangsmasse der Proben vor der Auslagerung. ..47

Abbildung 10: Makroskopische Aufnahmen der polymerabgeleiteten (Hf Ta;.x)C/SiC- und SiC-Proben
nach der Auslagerung fiir 50 h bei a)-c) 1200 °C und d)-f) 1400 °C in synthetischer Luft. In Abbildung
b) ist ein makroskopisch erkennbarer Riss zu erkennen, welcher mit einer weilen Umrandung markiert

Abbildung 11: a) Makroskopisch erkennbarer Riss einer (Hfo2Taos)C/SiC-Probe nach der Auslagerung
fiir 100 h bei 1400 °C in synthetischer Luft. b) SE-Aufnahme eines Querschliffs mit markierten Rissen
einer (Hfo2Taos)C/SiC-Probe nach der Auslagerung fiir 100 h bei 1200 °C in synthetischer Luft......... 48

Abbildung 12: BSE-Aufnahmen der Probenoberfliche der nicht eingebetteten a) SiC-, b)
(Hfo2TaosC)/SiC- und c¢) (Hfo7TaosC)/SiC-Proben nach der Auslagerung fiir 50 h bei 1200 °C in synthe-
L8 8 <3 o U1 SRR 49

Abbildung 13: Mittels ESMA ermittelte O-Elementverteilung und die dazugehorigen BSE-Aufnahmen an
Querschliffen der polymerabgeleiteten a)-b) SiC- und c)-f) (HfsTa1.x)C/SiC-Proben nach der Auslagerung
bei a), ¢) und e) 1200 °C und b), d) und f) 1400 °C fiir 50 h in synthetischer Luft............................. 50

Abbildung 14: BSE-Aufnahmen von Querschliffen der a)-b) SiC-, ¢)-d) (Hfo2Taos)C/SiC-, e)-f)
(Hfo,7Tao,3)C/SiC-Proben nach der Auslagerung bei a), ¢) und e) 1200 °C bzw. b), d) und f) 1400 °C nach
100 h in synthetischer LUft. ......cooieiiiiiieeee e 52

Abbildung 15: BSE-Aufnahmen der Mikrostruktur von (Hfo7Tao3)C/SiC im gesinterten Zustand a)-c) vor
der Auslagerung und d)-f) nach der Auslagerung bei 1200 °C fiir 100 h in synthetischer Luft. Mit weiRen
Umrandungen werden die vergro3erten Bereiche der nachfolgenden Aufnahmen markiert. ............... 53

148



Abbildung 16: Hellfeld TEM-Aufnahmen mit lokalen EDX-Messungen an den durch Sterne markierten
Stellen. Dargestellt ist ein Bereich in der Ndhe der Oberfldche einer fiir 100 h bei 1200 °C oxidierten
(Hfo,7Tag,3)C/SiC-Probe in synthetiSCher LULL. .........eeiiiiiieeceiiiieieeeeeeeeeiiireee e e e e eesirvreeeee e e e e e nnraneeeeas 54

Abbildung 17: Rontgendiffraktogramme der polymerabgeleiteten a) (Hfo2Taos)C/SiC-, b)
(Hfo,7Tao,3)C/SiC- und c) SiC-Monolithe vor und nach der Auslagerung fiir 50 h in synthetischer Luft bei
L1200 PC DZW. 1400 OC. .ottt e et e e et e et e e s et e e et e st e e aan e st ersaneesansersanersrneesrneees 55

Abbildung 18: Schematische Darstellung des HfO,-Ta,Os-Phasendiagramms nach McCormack et al.

Abbildung 19: Ellingham-Diagramm der freien Enthalpie der Bildung von HfO,, SiO., Ta»0s, SiO und
TaO aus der Reaktion des jeweiligen Carbids (HfC, TaC und SiC) mit 1 mol Oa.......evveeeeeerrrnrnnnnnneennn. 63

Abbildung 20: a) BSE-Aufnahme eines Querschliffes einer mit SiAIOC beschichteten Cr-Probe nach der
Pyrolyse. b) Vergrol3erte BSE-Aufnahme der Grenzflache zwischen Cr-Substrat und SiAlOC-Beschichtung
AUIS @)1 uernerneruneerneerneerneesneesnersnersneranesanessnsssnessnsssnessnsstnsesnessnsstnsstneetntetntrtnsetnertnertnertnertnertnerteertaertnerrnns 75

Abbildung 21: a) Lichtmikroskopische Ubersichtsaufnahme der Probenoberfliche eines mit SiAIOC be-
schichteten Cr-Substrats nach der Pyrolyse. b) Vergrol3erter Ausschnitt aus a). Kreuze kennzeichnen die
Messstellen auf der Probenoberflache. ¢) Raman-Spektren der Messpunkte 1-3 und des ermittelten
durchschnittlichen Spektrums aus den MeSSUNZEN 1-3. .........uuuuuuuuuuumuununnnnnniinninnennnnnnnnnnnnnnnnnnnnnnnnnnnnnes 76

Abbildung 22: Oberfldchenspezifische Massendnderung der unbeschichteten und beschichteten Cr-Sub-
strate wahrend der Auslagerung bei 950 °C bzw. 1050 °C fiir a) 50 h bzw. b) 100 h in synthetischer Luft.
In Abbildung c) ist ein vergrof3erter Bereich mit einer reduzierten Skalierung der Ordinate von Abbildung
a) dargestellt. Die Kurve der bei 1050 °C ausgelagerten unbeschichteten Cr-Probe wurde aus Griinden
der Ubersichtlichkeit entfernt. Diskontinuititen im Kurvenverlauf sind durch Pfeile gekennzeichnet. .77

Abbildung 23: Makroskopische Aufnahmen der SiAlOC beschichteten (a) und c¢)) und unbeschichteten
Cr-Substrate (b) und d)) nach der Auslagerung fiir 50 h bei 950 °C bzw. 1050 °C in synthetischer Luft.

Abbildung 24: BSE-Aufnahmen von Querschliffen der SiAIOC beschichteten (a) und c)) und unbeschich-
teten Cr-Substrate (b) und d)) nach der Auslagerung fiir 50 h bei 950 °C bzw. 1050 °C in synthetischer
Luft. BSE-Aufnahmen und mittels ESMA gemessene Elementverteilungen der fiir e) 50 h bei 950 °C und
f) 12 h bei 1050 °C in synthetischer Luft ausgelagerten beschichteten Proben, erméglichen ein besseres
Verstdndnis der Interaktion von Beschichtung und Substratmaterial............cccceeeeiiiiiiiiiiiiiiieiiininiines 81

Abbildung 25: a) BSE-Aufnahme der SiAlOC-Beschichtung im Querschliff einer Cr/SiAlOC-Probe nach
der Auslagerung fiir 50 h bei 950 °C in synthetischer Luft. Die vergroBerten Aufnahmen zeigen die
Grenzflache von SiAlOC und der b) oberen und c¢) der unteren CraOs-Schicht. .....cooovveviiinviiiniiinnnnn. 83

Abbildung 26: Mittels EDX gemessene Elementverteilung der Randschicht und der gebildeten Oxid-
schicht am Querschliff einer fiir 50 h bei 950 °C ausgelagerten Cr/SiAlOC-Probe..........cccccuvvvveeeeennnne. 83

Abbildung 27: Mittels ESMA gemessene Elementverteilungen an Querschliffen der Cr/SiAlOC-Presslinge
nach der Auslagerung fiir 50 h bei a) 950 °C bzw. b) 1050 °C in synthetischer Luft. ...........cccccuuneeeeeee. 84

Abbildung 28: a) STEM HAADF Aufnahme im Bereich einer Interaktionszone eines Cr/SiAlOC-Presslings
nach der Oxidation fiir 50 h bei 1050 °C in synthetischer Luft. Es wurden vergrof3erte Aufnahmen von
interkristallinen Bereichen zwischen den SiAlOC-Koérnern gemacht (b) und c¢)) und zusétzlich die che-
mische Zusammensetzung in den markierten Bereichen gemessen. Die Ergebnisse sind in Tabelle 6 dar-
o1 111 85

Abbildung 29: Mittles EDX gemessene Elementverteilung innerhalb einer Interaktionszone eines
Cr/SiAlOC-Presslings nach der Auslagerung bei 1050 °C fiir 50 h in synthetischer Luft....................... 86

Abbildung 30: Konfokale Raman-Mikroskopie der Interaktionszonen an Querschliffen der SiAlOC be-
schichteten Cr-Substrate nach der Auslagerung bei a) 950 °C bzw. b) 1050 °C fiir 50 h in synthetischer
Luft. Die ermittelte Phasenverteilung erfolgt anhand von charakteristischen Banden der jeweiligen

149



Phase. SiO, wird dabei blau in der Ubersicht der Rhasenverteilung (links oben) und der {iberlagerten
Darstellung aus der konfokalen Aufnahme und der Ubersicht der Phasenverteilung dargestellt. Cr,Os ist
rot und das Einbettmittel sowie Bereiche ohne Signal sind griin abgebildet. .........ccccceeeeeeiiiiiiiiinnnnnne. 88

Abbildung 31: In der Debye-Scherrer-Geometrie gemessene Rontendiffraktogramme von a) SiAlOC-Xe-
rogel und b) gemorserten Cr/SiAlOC-Presslingen nach der Auslagerung fiir 5 h bei 950 °C bzw. 1050 °C
in synthetischer Luft Mittels STA. ....cciiiiiiiiiiiiiiiieee et e e ee et e e e e e e e sibbreeeeeeessssaanbsseeeaeessnnns 89

Abbildung 32: Oberflachenspezifische Massendnderung der ZrB,/Si(Zr,B)CN-Proben bei 1300 °C in syn-
thetischer Luft {iber die Auslagerungszeit von a) 50 h und b) 100 h. Die Kurvenverlaufe der paralinearen

Anpassungen sind gepunktet dargestellt. .......coeevvriiiiiiiiiiiiiiiiii e, 105
Abbildung 33: Makroskopische Aufnahmen der ZrB./Si(Zr,B)CN-Proben nach der Auslagerung bei
1300 °C fiir 50 h in synthetischer Luft: a) ZrB,/SiCN, b) ZrBy/SiZrCN und c) ZrBy/SiZrBCN. ........... 106

Abbildung 34: SE- a) und BSE-Aufnahme b) Oberfldche der oxidierten ZrB,/SiZrCN-Probe nach der Aus-
lagerung bei 1300 °C fiir 50 h in synthetischer Luft. Der Aufnahmebereich ist in beiden Abbildungen
16 ()18 1ol s T U U 107

Abbildung 35: Querschliff der ZrB,/SiZrCN-Probe nach der Auslagerung bei 1300 °C fiir 50 h in synthe-
tischer Luft. Bild a) gibt eine Ubersicht iiber die gesamte Schlifffliche. Es sind zwei Bereiche markiert,
welche im weiteren Verlauf mittels ESMA-Messungen untersucht werden. Bereich 1 (Abbildung b)) zeigt
eine BSE-Aufnahme der blasenfreien Oxidschicht mit den dazugehorigen Elementverteilungen. Bereich
2 (Abbildung c) zeigt eine der gebildeten Blasen in der oxidierten Randschicht und die dazugehorigen
Elementverteilungen. Zudem werden in Abbildung a) die zur Quantifizierung der Blasen gemessenen
Parameter dAr@ESTEIIL. ... ...uuuue e nannnannnnn 108

Abbildung 36: Mittels ESMA ermitteltes Elementkonzentrationsprofil entlang einer orthogonal zur Pro-
benoberflache verlaufenden Linie in einem blasenfreien Bereich der ausgelagerten ZrB./SiZrCN-Probe.
Es wird die Elementkonzentration der jeweiligen Elemente in Abhangigkeit zur Tiefe bzw. zum Abstand

zur Probenoberfliche angegeben. ..........uuuuuuueuiiiiiiii s 109
Abbildung 37: Mittels ESMA gemessene Elementverteilung an einer der Probenecke des Querschliffes
der ZrBy/SiZrBCN-Probe nach der Auslagerung fiir 50 h bei 1300 °C in synthetischer Luft................ 110
Abbildung 38: SE-Aufnahmen mit identischer Vergroerung der ausgelagerten ZrB./SiZrBCN-Proben
nach a) 50 h und b) 100 h in synthetischer Luft bei 1300 °C........eeeiiiiiiiiiaee 111
Abbildung 39: Rontgendiffraktogramme der monolithischen ZrB./Si(Zr,B)CN-Proben a) vor und b) nach
der Auslagerung fiir 50 h bei 1300 °C in synthetischer Luft............cceeeiiiiiiiiie 111

Abbildung 40: Thermodynamische Berechnung der Stabilitdt und Entwicklung der Gleichgewichtspha-
sen ausgehend von a) Zr,CN, b) ZrB, und c) SiC bei 1300 °C in Abhéngigkeit der Sauerstoffaktivitat.

Abbildung 41: Thermodynamische Berechnung der Stabilitdt und Entwicklung der Gleichgewichtspha-
sen von SiC in Abhédngigkeit der SauerstoffaktiVitat. ...........uuuuuuuuiuiiiiiiiiii e 113

Abbildung 42: Schematische Darstellung des Oxidationsmechanismus der ZrB,/Si(Zr,B)CN-Proben bei
1300 °C (in Anlehnung an Fahrenholtz [286]). ....cccceeiiiiiiiiiiieieeeeeeeeee e, 116

Abbildung 43: Schematische Darstellung einer moglichen Weiterentwicklung des konzeptuellen Materi-
alsystems des Graduiertenkollegs MatCom-ComMat RTG 2561. .........uuuuuuumunmunmnnnnnnnnnnnnnnnnnnnnnnnnnnnnnnns 129

150



Tabellenverzeichnis

Tabelle 1: Elementare Zusammensetzung einer gesinterten (Hfo;Taos)C/SiC-Probe vor der Auslagerung.
Die Ergebnisse sind in [147] veroffentlicht. ...........ccoiiiiiiiiiiiiiiiieieeiieiieeeeee e eesireeeee e e ee e 42

Tabelle 2: Maximale oberflaichenspezifische Masseverlust und mittlere oberflachenspezifische (iso-
therme) Massenzunahme der (Hf Tai.x)C/SiC- und SiC-Proben nach einer Auslagerung bei 1200 °C und
1400 °C fiir 50 h bzw. 100 h in synthetischer LUft. ..........cooiiiiiiiiiiiiiiieieeeee e 46

Tabelle 3: Mittlere Schichtdicke der dulderen Oxidschicht der polymerabgeleiteten (Hf Ta;x)C/SiC- und
SiC-Proben nach einer Auslagerungszeit von 50 h und 100 h in synthetischer Luft bei 1200 °C bzw.

T400 CC. ittt ettt e et ettt e e e e e bbbttt e e e e e e e bbbttt e e e e e e e e b b ba et e eeeeeeennrnee 53
Tabelle 4: Mittlere oberflichenspezifische Massendnderung von beschichteten und unbeschichteten Cr-
Substraten nach einer Auslagerungszeit von 50 h bei 950 °C bzw. 1050 °C in synthetischer Luft......... 78

Tabelle 5: Prozentualer Anteil der Nitrierung an der gesamten Massenzunahme nach der Auslagerung
fiir 50 h bei 950 °C bzw. 1050 °C in synthetischer LUft. .......ccccoeeeiiiiiiiiiiiiii e 80

Tabelle 6: Mit EDS gemessene elementare Zusammensetzung der in Abbildung 28 b) und c) markierten
BereiChie 1-3. ettt e e e e st e e st e e s e e e enreree e 86

Tabelle 7: Paralineare Anpassungsparameter der bei 1300 °C fiir 50 h bzw. 100 h in synthetischer Luft
oxidierten ZrBa/Si(Z1,B)CIN-PIODEI. .....coivuuuiiiiiiiee et e e e e e e e e e e e e e e s aaa e e senaaes 105

Tabelle 8: Mittlere Si-O-B-Schichtdicke, mittlere Blasengrof3e, maximale Blasengrof3e und Blasendichte
der ZrB,/Si(Zr,B)CN-Proben nach der Auslagerung fiir 50 h bei 1300 °C in synthetischer Luft.......... 109

Tabelle 9: Vergleich der oberflachenspezifischen Massenédnderung und der parabolischen Oxidations-
konstanten der ZrB,/Si(Zr,B)CN-Proben mit Literaturwerten fiir ZrB,/SiC in Luft. Wichtig: Die angege-
benen Auslagerungszeiten sind in Minuten angegeben. ...........cccoeeeeiiiiiii 118

151



Literaturverzeichnis

[1]

(2]

[3]

[4]

[5]

(6]

[7]

(8]

[9]

[10]

[11]

[12]

[13]

[14]

[15]

E. Bakan, D. E. Mack, G. Mauer, R. Valden, J. Lamon und N. P. Padture, "High-temperature
materials for power generation in gas turbines," in Advanced Ceramics for Energy Conversion
and Storage, O. Guillon, Hg., Elsevier, 2020, S. 3-62.

P. Jansohn, "Overview of gas turbine types and applications," in Modern Gas Turbine Systems,
Elsevier, 2013, S. 21-43.

Advisory Council for Aviation Research and Innovation in Europe (ACARE). , Fly the Green Deal:
Europe's vision for sustainable aviation.” https://www.acare4europe.org/news/fly-the-green-
deal/ (Zugriff am: 21. Juni 2023).

D. S. Lee et al., "The contribution of global aviation to anthropogenic climate forcing for 2000
to 2018," Atmospheric environment, 2021, doi: 10.1016/j.atmosenv.2020.117834.

V. Grewe et al., "Evaluating the climate impact of aviation emission scenarios towards the Paris
agreement including COVID-19 effects," Nature communications, 2021, doi: 10.1038/s41467-
021-24091-y.

M. C. Gelhausen, P. Berster und D. Wilken, "Post-COVID-19 Scenarios of Global Airline Traffic
until 2040 That Reflect Airport Capacity Constraints and Mitigation Strategies," Aerospace, Jg.
8, Nr. 10, S. 300, 2021, doi: 10.3390/aerospace8100300.

Airbus SE. ,Global Market Forecast: 2023-2042.” https://www.airbus.com/en/products-ser-
vices/commercial-aircraft/market/global-market-forecast (Zugriff am: 21. Juni 2023).

Boeing. ,,Commercial Market Outlook 2023-2042.” https://www.boeing.com/commercial/
market/commercial-market-outlook/index.page (Zugriff am: 21. Juni 2023).

International Energy Agency (IEA). ,World Energy Outlook 2022.” https://www.iea.org/re-
ports/world-energy-outlook-2022 (Zugriff am: 21. Juni 2023).

U.S. Energy Information Administration (EIA). ,Annual Energy Outlook 2023 (AE02023).”
https://www.eia.gov/outlooks/aeo/ (Zugriff am: 21. Juni 2023).

Q. Wen, F. Qu, Z. Yu, M. Graczyk-Zajac, X. Xiong und R. Riedel, "Si-based polymer-derived
ceramics for energy conversion and storage," J Adv Ceram, Jg. 11, Nr. 2, S. 197-246, 2022, doi:
10.1007/s40145-021-0562-2.

J. H. Perepezko, "The Hotter the Engine, the Better," Science, Jg. 326, Nr. 5956, S. 1068-1069,
2009, doi: 10.1126/science.1179327.

D. R. Clarke, M. Oechsner und N. P. Padture, "Thermal-barrier coatings for more efficient gas-
turbine engines," MRS Bull., Jg. 37, Nr. 10, S. 891-898, 2012, doi: 10.1557/mrs.2012.232.

C. Gatzen, I. Smokovych, M. Scheffler und M. Kriiger, "Oxidation-Resistant Environmental Bar-
rier Coatings for Mo-Based Alloys: A Review," Advanced Engineering Materials, S. 2001016,
2020, doi: 10.1002/adem.202001016.

T. M. Pollock und S. Tin, "Nickel-Based Superalloys for Advanced Turbine Engines: Chemistry,
Microstructure, and Properties," Journal of Propulsion and Power, Jg. 22, Nr. 2, S. 361-374,
2006.

152



[16]

[17]

[18]

[19]

[20]

[21]

[22]

[23]

[24]

[25]

[26]

[27]

[28]

[29]

[30]

T. M. Pollock, "Alloy design for aircraft engines," Nature materials, Jg. 15, Nr. 8, S. 809-815,
2016, doi: 10.1038/nmat4709.

R. Valden, "Thermal Barrier Coatings," in Applications (Ceramics Science and Technology 4), R.
Riedel und I.-W. Chen, Hg., 1. Aufl. Berlin, Hoboken, NJ: Wiley-VCH; John Wiley & Sons, Inc,
2013, S. 95-115.

C.-G. Seydel. ,Gasturbinen der nichsten Generation.“ Ausgewéhlte Kapitel der Turbomaschi-
nen. https://elib.dlr.de/78973/ (Zugriff am: 15. Juni 2023).

H. J. Maier, T. Niendorf und R. Biirgel, Handbuch Hochtemperatur-Werkstofftechnik: Grundla-
gen, Werkstoffbeanspruchungen, Hochtemperaturlegierungen und -beschichtungen, 6. Aufl. (Sprin-
ger eBooks Computer Science and Engineering). Wiesbaden: Springer Vieweg, Springer Fach-
medien Wiesbaden GmbH, 2019.

N. P. Padture, "Advanced structural ceramics in aerospace propulsion," Nature materials, Jg. 15,
Nr. 8, S. 804-809, 2016, doi: 10.1038/nmat4687.

H. Kissel, "Filmkiihlung bei komplexen Innenstromungen," Dissertation, Institut fiir Thermody-
namik der Luft—- und Raumfahrt, Universitat Stuttgart, Stuttgart, 2008.

G. Hasemann, D. Kaplunenko, I. Bogomol und M. Kriiger, "Near-Eutectic Ternary Mo-Si-B Al-
loys: Microstructures and Creep Properties," JOM, Jg. 68, Nr. 11, S. 2847-2853, 2016, doi:
10.1007/s11837-016-2073-0.

G. Hasemann, I. Bogomol, D. Schliephake, P. I. Loboda und M. Kriiger, "Microstructure and
creep properties of a near-eutectic directionally solidified multiphase Mo-Si-B alloy," Interme-
tallics, Jg. 48, S. 28-33, 2014, doi: 10.1016/j.intermet.2013.11.022.

D. M. Dimiduk und J. H. Perepezko, "Mo-Si-B Alloys: Developing a Revolutionary Turbine-En-
gine Material," MRS Bull., Jg. 28, Nr. 9, S. 639-645, 2003, doi: 10.1557/mrs2003.191.

M. Heilmaier et al., "Metallic materials for structural applications beyond nickel-based superal-
loys," JOM, Jg. 61, Nr. 7, S. 61-67, 2009, doi: 10.1007/s11837-009-0106-7.

E. Ionescu, H.-J. Kleebe und R. Riedel, "Silicon-containing polymer-derived ceramic nanocom-
posites (PDC-NCs): preparative approaches and properties," Chem. Soc. Rev., Jg. 41, Nr. 15, S.
5032-5052, 2012, doi: 10.1039/C2CS15319J.

Q. Wen, Z. Yu und R. Riedel, "The fate and role of in situ formed carbon in polymer-derived
ceramics," Progress in Materials Science, Jg. 109, S. 100623, 2020, doi:
10.1016/j.pmatsci.2019.100623.

G. Barroso, Q. Li, R. K. Bordia und G. Motz, "Polymeric and ceramic silicon-based coatings - a
review," J. Mater. Chem. A, Jg. 7, Nr. 5, S. 1936-1963, 2019, doi: 10.1039/C8TA09054H.

C. Stabler, E. Ionescu, M. Graczyk-Zajac, I. Gonzalo-Juan und R. Riedel, "Silicon oxycarbide
glasses and glass-ceramics: “All-Rounder” materials for advanced structural and functional ap-
plications," J Am Ceram Soc, Jg. 101, Nr. 11, S. 4817-4856, 2018, doi: 10.1111/jace.15932.

A. S. Ulrich, T. Kaiser, E. Ionescu, R. Riedel und M. C. Galetz, "Reactive Element Effect Applied
by Alloying and SiHfBCN Coating on the Oxidation of Pure Chromium," Oxid. Met., Jg. 92, S.
281-302, 2019, doi: 10.1007/5s11085-019-09926-w.

153



[31]

[32]

[33]

[34]

[35]

[36]

[37]

[38]

[39]

[40]

[41]

[42]

[43]

Z. Ren, S. B. Mujib und G. Singh, "High-Temperature Properties and Applications of Si-Based
Polymer-Derived Ceramics: A Review," Materials (Basel, Switzerland), Jg. 14, Nr. 3, S. 614,
2021, doi: 10.3390/ma14030614.

G. Hasemann, T. Baumann, S. Dieck, S. Rannabauer und M. Kriiger, "Polymer-Derived Ceramics
as Innovative Oxidation Barrier Coatings for Mo-Si-B Alloys," Metallurgical Transactions A, Jg.
46, Nr. 4, S. 1455-1460, 2015, doi: 10.1007/s11661-015-2773-z.

M. Kriiger, J. Schmelzer, I. Smokovych, J. Lopez Barrilao und G. Hasemann, "Processing of Mo
silicide powders as filler particles in polymer-derived ceramic coatings for Mo-Si-B substrates,"
Powder Technology, Jg. 352, S. 381-385, 2019, doi: 10.1016/j.powtec.2019.04.082.

M. Kriiger, G. Hasemann, T. Baumann, S. Dieck und S. Rannabauer, "Polymer-derived Ceramics
as Innovative Oxidation Barrier Coatings for Mo-Si-B Alloys," MRS Proc., Jg. 1760, 2015, doi:
10.1557/0pl.2015.28.

I. Smokovych, V. Bolbut, M. Kriiger und M. Scheffler, "Tailored Oxidation Barrier Coatings for
Mo-Hf-B and Mo-Zr-B Alloys," Materials, Jg. 12, Nr. 14, S. 2215, 2019, doi:
10.3390/mal2142215.

I. Smokovych, C. Gatzen, M. Kriiger, M. Schwidder und M. Scheffler, "Polymer Derived Ceram-
ics from Si, B, SiBs, and MosSiB; Filler-Loaded Perhydropolysilazane Precursors as Protective
and Functional Coatings for Refractory Metal Alloys," Materials, 2020, doi:
10.3390/mal13214878.

I. Smokovych, G. Hasemann, M. Kriiger und M. Scheffler, "Polymer derived oxidation barrier
coatings for Mo-Si-B alloys," J.Eur.Ceram.Soc., Jg. 37, Nr. 15, S. 4559-4565, 2017, doi:
10.1016/j.jeurceramsoc.2017.06.048.

I. Smokovych, M. Kriiger und M. Scheffler, "Polymer derived ceramic materials from Si, B and
MoSiB filler-loaded perhydropolysilazane precursor for oxidation protection," J.Eur.Ceram.Soc.,
Jg. 39, Nr. 13, S. 3634-3642, 2019, doi: 10.1016/j.jeurceramsoc.2019.05.022.

Q. Wen, R. Riedel und E. Ionescu, "Significant improvement of the short-term high-temperature
oxidation resistance of dense monolithic HfC/SiC ceramic nanocomposites upon incorporation
of Ta," Corros. Sci., Jg. 145, S. 191-198, 2018, doi: 10.1016/j.corsci.2018.10.005.

Q. Wen, R. Riedel und E. Ionescu, "Solid-Solution Effects on the High-Temperature Oxidation
Behavior of Polymer-Derived (Hf,Ta)C/SiC and (Hf,Ti)C/SiC Ceramic Nanocomposites," Ad-
vanced Engineering Materials, Jg. 21, Nr. 5, S. 1800879, 2019, doi: 10.1002/adem.201800879.

F. Hinrichs et al., "A novel nitridation- and pesting-resistant Cr-Si-Mo alloy," Corros. Sci., Jg.
207, S. 110566, 2022, doi: 10.1016/j.corsci.2022.110566.

K. Beck, F. Hinrichs, C. Oskay, A. S. Ulrich, M. Heilmaier und M. C. Galetz, "Chromium Diffusion
Coatings for Mo-Based Silicides to Improve Their Oxidation Resistance," Coatings, Jg. 13, Nr.
10, 2023, Art. Nr. 1712, doi: 10.3390/coatings13101712.

D. Proctor, "Another World Record for Combined Cycle Efficiency," POWER Magazine, 01. Ok-
tober 2018.  https://www.powermag.com/another-world-record-for-combined-cycle-effi-
ciency/ (Zugriff am: 7. Juni 2023).

154



[44]

[45]

[46]

[47]

[48]

[49]

[50]

[51]

[52]

[53]

[54]

[55]

[56]

[57]

S. Raghavan, H. Wang, R. B. Dinwiddie, W. D. Porter und M. J. Mayo, "The effect of grain size,
porosity and yttria content on the thermal conductivity of nanocrystalline zirconia," Scripta Ma-
terialia, Jg. 39, Nr. 8, S. 1119-1125, 1998, doi: 10.1016/51359-6462(98)00290-5.

H. B. Guo, R. ValBen und D. Stover, "Thermophysical properties and thermal cycling behavior
of plasma sprayed thick thermal barrier coatings," Surface and Coatings Technology, Jg. 192, Nr.
1, S. 48-56, 2005, doi: 10.1016/j.surfcoat.2004.02.004.

H.-J. Rétzer-Scheibe und U. Schulz, "The effects of heat treatment and gas atmosphere on the
thermal conductivity of APS and EB-PVD PYSZ thermal barrier coatings," Surface and Coatings
Technology, Jg. 201, Nr. 18, S. 7880-7888, 2007, doi: 10.1016/j.surfcoat.2007.03.028.

A. V. Virkar, "Role of Ferroelasticity in Toughening of Zirconia Ceramics," High-Performance
Ceramics VI, Jg. 153-154, S. 183-210, 1998, doi: 10.4028/www.scientific.net/KEM.153-
154.183.

C. Mercer, J. Williams, D. Clarke und A. Evans, "On a ferroelastic mechanism governing the
toughness of metastable tetragonal-prime (t") yttria-stabilized zirconia," Proc. R. Soc. A., Jg. 463,
Nr. 2081, S. 1393-1408, 2007, doi: 10.1098/rspa.2007.1829.

R. L. Fleischer, "High-Temperature, High-Strength Materials — An Overview," JOM, Jg. 37, Nr.
12, S. 16-20, 1985, doi: 10.1007/BF03259961.

H. J. Frost und M. F. Ashby, Deformation-mechanism maps: The plasticity and creep of metals and
ceramics. Oxford: Pergamon Press, 1982.

R. Kochendorfer und W. Krenkel, "Moglichkeiten und Grenzen faserverstarkter Keramiken," in
Keramische Verbundwerkstoffe, W. Krenkel, Hg., Weinheim, FRG: Wiley-VCH Verlag GmbH &
Co. KGaA, 2002, S. 1-22.

J. Steibel, "Ceramic matrix composites taking flight at GE Aviation," Am. Ceram. Soc. Bull, Jg.
98, Nr. 3, S. 30-33, 2019.

N. Jacobson, "Oxidation and corrosion of ceramics and ceramic matrix composites," Current
Opinion in Solid State and Materials Science, Jg. 5, Nr. 4, S. 301-309, 2001, doi: 10.1016/S1359-
0286(01)00009-2.

E. J. Opila und N. S. Jacobson, "Oxidation and Corrosion of Ceramics," in Applications (Ceramics
Science and Technology 4), R. Riedel und I.-W. Chen, Hg., 1. Aufl. Berlin, Hoboken, NJ: Wiley-
VCH; John Wiley & Sons, Inc, 2013, S. 3-93.

D. Tejero-Martin, C. Bennett und T. Hussain, "A review on environmental barrier coatings: His-
tory, current state of the art and future developments," J.Eur.Ceram.Soc., Jg. 41, Nr. 3, S. 1747-
1768, 2021, doi: 10.1016/j.jeurceramsoc.2020.10.057.

K. A. Kane, B. A. Pint, D. Mitchell und J. A. Haynes, "Oxidation of ultrahigh temperature ceram-
ics: kinetics, mechanisms, and applications," J.Eur.Ceram.Soc., Jg. 41, Nr. 13, S. 6130-6150,
2021, doi: 10.1016/j.jeurceramsoc.2021.05.055.

N. S. Jacobson, "Corrosion of Silicon-Based Ceramics in Combustion Environments," Journal of
the American Ceramic Society, Jg. 76, Nr. 1, S. 3-28, 1993, doi: 10.1111/j.1151-
2916.1993.tb03684.x.

155



[58]

[591]

[60]

[61]

[62]

[63]

[64]

[65]

[66]

[67]

[68]

[69]

[70]

[71]

D. Zhu, "Advanced Environmental Barrier Coatings for SiC/SiC Ceramic Matrix Composite Tur-
bine Components," in Engineered Ceramics, T. Ohji und M. Singh, Hg., Hoboken, NJ, USA: John
Wiley & Sons, Inc, 2016, S. 187-202.

W. Kunz, H. Klemm und A. Michaelis, "Crack-healing in ytterbium silicate filled with silicon
carbide particles," J.Eur.Ceram.Soc., Jg. 40, Nr. 15, S. 5740-5748, 2020, doi: 10.1016/].jeur-
ceramsoc.2020.06.032.

S. T. Nguyen, T. Nakayama, H. Suematsu, H. Iwasawa, T. Suzuki und K. Niihara, "Self-crack
healing ability and strength recovery in ytterbium disilicate/silicon carbide nanocomposites,"
Int J Appl Ceram Technol, Jg. 16, Nr. 1, S. 39-49, 2019, doi: 10.1111/ijac.13089.

S. T. Nguyen et al., "Self-healing behavior and strength recovery of ytterbium disilicate ceramic
reinforced with silicon carbide nanofillers," J.Eur.Ceram.Soc., Jg. 39, Nr. 10, S. 3139-3152,
2019, doi: 10.1016/j.jeurceramsoc.2019.03.040.

K. N. Lee, "Yb,Si»O7 Environmental barrier coatings with reduced bond coat oxidation rates via
chemical modifications for long life," J Am Ceram Soc, Jg. 102, Nr. 3, S. 1507-1521, 2019, doi:
10.1111/jace.15978.

D. L. Poerschke, D. D. Hass, S. Eustis, G. G. Seward, J. S. van Sluytman und C. G. Levi, "Stability
and CMAS Resistance of Ytterbium-Silicate/Hafnate EBCs/TBC for SiC Composites," J Am Ce-
ram Soc, Jg. 98, Nr. 1, S. 278-286, 2015, doi: 10.1111/jace.13262.

J. Xu, V. K. Sarin, S. Dixit und S. N. Basu, "Stability of interfaces in hybrid EBC/TBC coatings
for Si-based ceramics in corrosive environments," International Journal of Refractory Metals and
Hard Materials, Jg. 49, S. 339-349, 2015, doi: 10.1016/j.ijrmhm.2014.08.013.

L. R. Turcer und N. P. Padture, "Towards multifunctional thermal environmental barrier coat-
ings (TEBCs) based on rare-earth pyrosilicate solid-solution ceramics," Scripta Materialia, Jg.
154, S. 111-117, 2018, doi: 10.1016/j.scriptamat.2018.05.032.

A. S. Ulrich, "Entwicklung von ausscheidungshértbaren Cr-Si-Basis-Legierungen fiir Hochtem-
peraturanwendungen: Mikrostruktur und Oxidation," Dissertation, Lehrstuhl fiir Metallische
Werkstoffe, Universitdt Bayreuth, Bayreuth, 2020.

S. Obert, "Characterisation of the Oxidation and Creep Behaviour of Novel Mo-Si-Ti Alloys,"
Dissertation, Institut fiir Angewandte Materialien — Werkstoffkunde (IAM-WK), Karlsruher
Institut fiir Technologie, Karlsruhe, 2021.

B. P. Bewlay, M. R. Jackson, P. R. Subramanian und J.-C. Zhao, "A review of very-high-temper-
ature Nb-silicide-based composites," Metallurgical Transactions A, Jg. 34, Nr. 10, S. 2043-2052,
2003, doi: 10.1007/s11661-003-0269-8.

S. Mathieu, S. Knittel, P. Berthod und M. Vilasi, "On the oxidation mechanism of niobium-base
in situ composites," Corros. Sci., Jg. 60, S. 181-192, 2012, doi: 10.1016/j.corsci.2012.03.037.

A. Soleimani-Dorcheh und M. C. Galetz, "Challenges in Developing Oxidation-Resistant Chro-
mium-Based Alloys for Applications Above 900°C," JOM, Jg. 68, Nr. 11, S. 2793-2802, 2016.

A. Viard et al., "Polymer Derived Si-B-C-N Ceramics: 30 Years of Research," Adv. Eng. Mater.,
Jg. 20, Nr. 10, S. 1800360, 2018. doi: 10.1002/adem.201800360.

156



[72]

[73]

[74]

[75]

[76]

[77]

[78]

[79]

[80]

[81]

[82]

[83]

[84]

[85]

[86]

(871

Z. C. Eckel, C. Zhou, J. H. Martin, A. J. Jacobsen, W. B. Carter und T. A. Schaedler, "Additive
manufacturing of polymer-derived ceramics," Science (New York, N.Y.), Jg. 351, Nr. 6268, S.
58-62, 2016, doi: 10.1126/science.aad2688.

R. Telle, "Siliciumcarbid," in Keramik, R. Telle, Hg., 7. Aufl. Berlin, Heidelberg: Springer, 2007,
S. 897-922.

G. Fritz und B. Raabe, "Bildung siliciumorganischer Verbindungen. V. Die Thermische Zerset-
zung von Si(CHs)4 und Si(C2Hs)4," Z. Anorg. Allg. Chem., Jg. 286, 3-4, S. 149-167, 1956, doi:
10.1002/zaac.19562860307.

F. W. Ainger und J. M. Herbert, "The preparation of phosphorus-nitrogen compounds as non-
porous solids," Special Ceramics, S. 168-182, 1960.

P. G. Chantrell und P. Popper, "Inorganic polymers and ceramics," Special Ceramics, Jg. 67,
1965.

P. Colombo, G. Mera, R. Riedel und G. D. Sorart, "Polymer-Derived Ceramics: 40 Years of Re-
search and Innovation in Advanced Ceramics," Journal of the American Ceramic Society, Jg. 93,
Nr. 7, 1805-1837, 2010, doi: 10.1111/j.1551-2916.2010.03876.x.

W. Verbeek und G. Winter, “Formkoerper aus Siliciumcarbid und Verfahren zu ihrer Herstel-
lung,” 2236078A1.

W. Verbeek, “Production of shaped articles of homogeneous mixtures of silicon carbide and
nitride,” 3,853,567.

G. Winter, W. Verbeek und M. Mansmann, “Formkoerper aus homogenen Mischungen von Si-
liciumcarbid und Siliciumnitrid und Verfahren zu ihrer Herstellung,” 2243527.

S. Yajima, Y. Hasegawa, K. Okamura und T. Matsuzawa, "Development of high tensile strength
silicon carbide fibre using an organosilicon polymer precursor," Nature, Jg. 273, Nr. 5663, S.
525-527, 1978, doi: 10.1038/273525a0.

S. Yajima, J. Hayashi und M. Omori, "Continous silicon carbide fiber of high tensile strength,"
Chem. Lett., Jg. 4, Nr. 9, S. 931-934, 1975, doi: 10.1246/c1.1975.931.

E. Ionescu et al., "Polymer-Derived Ultra-High Temperature Ceramics (UHTCs) and Related
Materials," Adv. Eng. Mater., Jg. 21, Nr. 8, S. 1900269, 2019, doi: 10.1002/adem.201900269.

G. Tammann, "Uber Anlauffarben von Metallen," Zeitschrift fiir anorganische und allgemeine
Chemie, Jg. 111, S. 78-89, 1920.

C. Wagner, "Beitrag zur Theorie des Anlaufvorgangs," Z. Phys. Chem. B, Jg. 21, S. 25-41, 1933.

M. A. Lamkin, F. L. Riley und R. J. Fordham, "Oxygen mobility in silicon dioxide and silicate
glasses: a review," J.Eur.Ceram.Soc., Jg. 10, Nr. 5, S. 347-367, 1992, doi: 10.1016/0955-
2219(92)90010-B.

M. G. Garnica-Romo, J. Gonzalez-Hernandez, M. A. Hernandez-Landaverde, Y. V. Vorobiev, F.
Ruiz und J. R. Martinez, "Structure of heat-treated sol-gel SiO 2 glasses containing silver," Jour-
nal of Materials Research, Jg. 16, Nr. 7, S. 2007-2012, 2001, doi: 10.1557/JMR.2001.0275.

157



[88]

[89]

[90]

[91]

[92]

[93]

[94]

[95]

[96]

[97]

(98]

[99]

[100]

[101]

L. U. J. T. Ogbuji, "Effect of Oxide Devitrification on Oxidation Kinetics of SiC," Journal of the
American Ceramic Society, Jg. 80, Nr. 6, S. 1544-1550, 1997, doi: 10.1111/j.1151-
2916.1997.tb03014.x.

L. U. J. T. Ogbuji und E. J. Opila, "A Comparison of the Oxidation Kinetics of SiC and SisNa," J.
Electrochem. Soc., Jg. 142, Nr. 3, S. 925-930, 1995, doi: 10.1149/1.2048559.

F. J. Norton, "Permeation of Gaseous Oxygen through Vitreous Silica," Nature, Jg. 191, Nr. 4789,
S. 701, 1961, doi: 10.1038/191701a0.

B. E. Deal und A. S. Grove, "General Relationship for the Thermal Oxidation of Silicon," Journal
of Applied Physics, Jg. 36, Nr. 12, S. 3770-3778, 1965, doi: 10.1063/1.1713945.

C. E. Ramberg, G. Cruciani, K. E. Spear, R. E. Tressler und C. F. Ramberg, "Passive-Oxidation
Kinetics of High-Purity Silicon Carbide from 800° to 1100°C," Journal of the American Ceramic
Society, Jg. 79, Nr. 11, S. 2897-2911, 1996, doi: 10.1111/j.1151-2916.1996.tb08724.x.

T. Narushima, R. Y. Lin, Y. Iguchi und T. Hirai, "Oxidation of Chemically Vapor-Deposited Sili-
con Nitride in Dry Oxygen at 1923 to 2003 K," Journal of the American Ceramic Society, Jg. 76,
Nr. 4, S. 1047-1051, 1993, doi: 10.1111/j.1151-2916.1993.tb05333.x.

R. Naslain et al., "Oxidation mechanisms and kinetics of SiC-matrix composites and their con-
stituents," J  Mater Sci, Jg. 39, Nr. 24, S. 7303-7316, 2004, doi:
10.1023/B:JMSC.0000048745.18938.d5.

G. Chollon, "Oxidation behaviour of ceramic fibres from the Si~-C-N-O system and related sub-
systems," J.Eur.Ceram.Soc., Jg. 20, Nr. 12, S. 1959-1974, 2000, doi: 10.1016/S0955-
2219(00)00101-1.

G. Chollon, "Oxidation Behavior of Polymer-Derived Ceramics," in Polymer derived ceramics:
From Nano-Structure to Applications (A DEStech Publications book), P. Colombo, R. Riedel, G.
D. Soraru und H.-J. Kleebe, Hg., Lancaster, Pa.: DEStech Publications, 2010, S. 292-308.

E. Ionescu, "Polymer-Derived Ceramic," in Synthesis and Processing (Ceramics Science and Tech-
nology 3), R. Riedel und I.-W. Chen, Hg., 1. Aufl. Weinheim, Germany: Wiley-VCH, 2012, S.
457-500.

C. M. Brewer, D. R. Bujalski, V. E. Parent, K. Su und G. A. Zank, "Insights into the Oxidation
Chemistry of SiOC Ceramics Derived from Silsesquioxanes," J Sol-Gel Sci Technol, Jg. 14, Nr. 1,
S. 49-68, 1999, doi: 10.1023/A:1008723813991.

S. Modena, G. D. Soraru, Y. Blum und R. Raj, "Passive Oxidation of an Effluent System: The
Case of Polymer-Derived SiCO," J Am Ceram Soc, Jg. 88, Nr. 2, S. 339-345, 2005, doi:
10.1111/j.1551-2916.2005.00043.%.

R. Raj, L. An, S. Shah, R. Riedel, C. Fasel und H.-J. Kleebe, "Oxidation Kinetics of an Amorphous
Silicon Carbonitride Ceramic," J Am Ceram Soc, Jg. 84, Nr. 8, S. 1803-1810, 2001, doi:
10.1111/j.1151-2916.2001.tb00918.x.

L. Bharadwaj, Y. Fan, L. Zhang, D. Jiang und L. An, "Oxidation Behavior of a Fully Dense Poly-
mer-Derived Amorphous Silicon Carbonitride Ceramic," J Am Ceram Soc, Jg. 87, Nr. 3, S. 483—
486, 2004, doi: 10.1111/j.1551-2916.2004.00483.x.

158



[102]

[103]

[104]

[105]

[106]

[107]

[108]

[109]

[110]

[111]

[112]

[113]

[114]

[115]

K. G. Nickel, "Corrosion: No Problem for Precursor-Derived Covalent Ceramics?," in Precursor-
Derived Ceramics, J. Bill, F. Wakai und F. Aldinger, Hg., Weinheim, Germany: Wiley-VCH Verlag
GmbH, 1999, S. 188-196.

H.-P. Baldus und M. Jansen, "Novel High-Performance Ceramics—Amorphous Inorganic Net-
works from Molecular Precursors," Angew. Chem. Int. Ed. Engl., Jg. 36, Nr. 4, S. 328-343, 1997,
doi: 10.1002/anie.199703281.

H.-P. Baldus, M. Jansen und O. Wagner, "New Materials in the System Si-(N,C)-B and Their
Characterization," High-Performance Ceramics VI, Jg. 89-91, S. 75-80, 1993, doi:
10.4028/www.scientific.net/KEM.89-91.75.

E. Butchereit und K. G. Nickel, "Oxidation Behavior of Precursor Dervied Ceramics in the System
Si-(B)-C-N," High-Performance Ceramics VI, Jg. 175-176, S. 69-78, 1999, doi:
10.4028/www.scientific.net/KEM.175-176.69.

E. Butchereit, K. G. Nickel und A. Miiller, "Precursor-Derived Si-B-C-N Ceramics: Oxidation Ki-
netics," J Am Ceram Soc, Jg. 84, Nr. 10, S. 2184-2188, 2001, doi: 10.1111/j.1151-
2916.2001.tb00985.x.

E. Butchereit und K. G. Nickel, "Comparison of the oxidation kinetics of boron free and boron
containing precursor derived ceramics," in High Temperature Corrosion and Materials Chemistry
III: Proceedings of the International Symposium, M. McNallan und E. Opila, Hg., Bd. 2001, 2001,
S. 112-123.

Y. Wang, Y. Fan, L. Zhang, W. Zhang und L. An, "Polymer-derived SiAlCN ceramics resist oxi-
dation at 1400°C," Scripta Materialia, Jg. 55, Nr. 4, S. 295-297, 2006, doi: 10.1016/j.scrip-
tamat.2006.05.004.

Y. Wang, L. An, Y. Fan, L. Zhang, S. Burton und Z. Gan, "Oxidation of Polymer-Derived SiAICN
Ceramics," J Am Ceram Soc, Jg. 88, Nr. 11, S. 3075-3080, 2005, doi: 10.1111/j.1551-
2916.2005.00542.x.

Y. Wang, Y. Sohn, L. An, Y. Fan und L. Zhang, "Oxygen diffusion through Al-doped amorphous
SiO.," JPED, Jg. 27, Nr. 6, S. 671-675, 2006, doi: 10.1007/BF02736571.

A. Saha, S. R. Shah und R. Raj, "Oxidation Behavior of SiCN-ZrO- Fiber Prepared from Alkoxide-
Modified Silazane," J Am Ceram Soc, Jg. 87, Nr. 8, S. 1556-1558, 2004, doi: 10.1111/j.1551-
2916.2004.01556.x.

J. Bill und F. Aldinger, "Precursor-derived Covalent Ceramics," Adv. Mater., Jg. 7, Nr. 9, S. 775—
787, 1995, doi: 10.1002/adma.19950070903.

M. Birot, J.-P. Pillot und J. Dunogues, "Comprehensive Chemistry of Polycarbosilanes, Polysi-
lazanes, and Polycarbosilazanes as Precursors of Ceramics," Chem. Rev., Jg. 95, Nr. 5, S. 1443-
1477, 1995, doi: 10.1021/cr00037a014.

A. L. Hector, "Synthesis and processing of silicon nitride and related materials using preceramic
polymer and non-oxide sol-gel approaches," Coordination Chemistry Reviews, Jg. 323, S. 120-
137, 2016, doi: 10.1016/j.ccr.2016.05.009.

E. Kroke, Y.-L. Li, C. Konetschny, E. Lecomte, C. Fasel und R. Riedel, "Silazane derived ceramics
and related materials," Materials Science and Engineering: R: Reports, Jg. 26, 4-6, S. 97-199,
2000, doi: 10.1016/50927-796X(00)00008-5.

159



[116]

[117]

[118]

[119]

[120]

[121]

[122]

[123]

[124]

[125]

[126]

[127]

[128]

[129]

[130]

[131]

M. Peuckert, T. Vaahs und M. Briick, "Ceramics from organometallic polymers," Adv. Mater., Jg.
2,Nr. 9, S. 398-404, 1990, doi: 10.1002/adma.19900020903.

K. J. Wynne und R. W. Rice, "Ceramics Via Polymer Pyrolysis," Annu. Rev. Mater. Sci., Jg. 14,
Nr. 1, S. 297-334, 1984, doi: 10.1146/annurev.ms.14.080184.001501.

W. F. Hemminger und H. K. Commenga, Methoden der Thermischen Analyse. Berlin, Heidelberg:
Springer-Verlag, 1988.

N. Saadatkhah et al., "Experimental methods in chemical engineering: Thermogravimetric anal-
ysis—TGA," Can J Chem Eng, Jg. 98, Nr. 1, S. 34-43, 2020, doi: 10.1002/cjce.23673.

M. Lepple, "Kupfer- und Eisenoxide als Konversions-Elektrodenmaterialien fiir Lithium-Ionen-
Batterien: Thermodynamische und Elektrochemische Untersuchungen," Dissertation, Institut
fiir Angewandte Materialien, Karlsruher Institut fiir Technologie, Karlsruhe, 2015.

J.-P. Harvey, N. Saadatkhah, G. Dumont-Vandewinkel, S. L. G. Ackermann und G. S. Patience,
"Experimental methods in chemical engineering: Differential scanning calorimetry-DSC," Can J
Chem Eng, Jg. 96, Nr. 12, S. 2518-2525, 2018, doi: 10.1002/cjce.23346.

E. Hornbogen und B. Skrotzki, Mikro- und Nanoskopie der Werkstoffe, 3. Aufl. Berlin, Heidel-
berg: Springer, 2009.

A. Soleimani-Dorcheh und M. C. Galetz, "Oxidation and Nitridation Behavior of Cr-Si Alloys in
Air at 1473 K," Oxid. Met., Jg. 84, Nr. 1, S. 73-90, 2015, doi: 10.1007/511085-015-9544-5.

A. S. Dorcheh, M. Schiitze und M. C. Galetz, "Factors affecting isothermal oxidation of pure
chromium in air," Corros. Sci., Jg. 130, S. 261-269, 2018, doi: 10.1016/j.corsci.2017.11.006.

L. Spief3, G. Teichert, R. Schwarzer, H. Behnken und C. Genzel, Moderne Rontgenbeugung: Ront-
gendiffraktometrie fiir Materialwissenschaftler, Physiker und Chemiker, 3. Aufl. Wiesbaden:
Springer Fachmedien Wiesbaden, 2019.

G. Schwedt, T. C. Schmidt und O. J. Schmitz, Analytische Chemie: Grundlagen, Methoden und
Praxis. Weinheim: Wiley-VCH Verlag GmbH & Co. KGaA, 2017.

S. Bienz, L. Bigler, T. Fox und H. Meier, Spektroskopische Methoden in der organischen Chemie,
9. Aufl. Stuttgart: Thieme, 2016.

M. O. Guerrero-Pérez und G. S. Patience, "Experimental methods in chemical engineering: Fou-
rier transform infrared spectroscopy—FTIR," Can J Chem Eng, Jg. 98, Nr. 1, S. 25-33, 2020,
doi: 10.1002/cjce.23664.

M. Otto, Analytische Chemie, 5. Aufl. (Bachelor). Weinheim: Wiley-VCH Verlag GmbH & Co.
KGaA, 2019.

A. Linnemann und S. Kiihl, Grundlagen der Licht- und Elektronenmikroskopie. Stuttgart, Deutsch-
land: utb GmbH, 2017.

G. Schlemmer und L. Balcaen, Elemental analysis: An introduction to modern spectrometric tech-
niques (De Gruyter graduate). Berlin: De Gruyter, 2019.

160



[132]

[133]

[134]

[135]

[136]

[137]

[138]

[139]

[140]

[141]

[142]

[143]

[144]

[145]

[146]

N. Braidy, A. Béchu, J. C. Souza Terra und G. S. Patience, "Experimental methods in chemical
engineering: Transmission electron microscopy—TEM," Can J Chem Eng, Jg. 98, Nr. 3, S. 628—
641, 2020, doi: 10.1002/cjce.23692.

L. Kaufman und J. Agren, "CALPHAD, first and second generation — Birth of the materials ge-
nome," Scripta Materialia, Jg. 70, S. 3-6, 2014, doi: 10.1016/j.scriptamat.2012.12.003.

[.-H. Jung und M.-A. van Ende, "Computational Thermodynamic Calculations: FactSage from
CALPHAD Thermodynamic Database to Virtual Process Simulation," Metall Mater Trans B, Jg.
51, Nr. 5, S. 1851-1874, 2020, doi: 10.1007/511663-020-01908-7.

L. Kaufman und M. Cohen, "The Martensitic Transformation in the Iron-Nickel System," JOM,
Jg. 8, Nr. 10, S. 1393-1401, 1956, doi: 10.1007/BF03377892.

L. Kaufman und H. Bernstein, Computer calculation of phase diagrams: With special reference to
refractory metals (A Series of Monographs 4). New York: Academic Press Inc., 1970.

C. W. Bale et al., "FactSage thermochemical software and databases, 2010-2016," Calphad, Jg.
54, S. 35-53, 2016, doi: 10.1016/j.calphad.2016.05.002.

J.-0O. Andersson, T. Helander, L. Hoglund, P. Shi und B. Sundman, "Thermo-Calc & DICTRA,
computational tools for materials science," Calphad, Jg. 26, Nr. 2, S. 273-312, 2002, doi:
10.1016/S50364-5916(02)00037-8.

N.-C. Petry et al., "Oxidation resistance and microstructural analysis of polymer-derived
(HfxTa1x)C/SiC ceramic nanocomposites," eingereicht bei Adv. Eng. Mater., 2024.

W. G. Fahrenholtz und G. E. Hilmas, "Ultra-high temperature ceramics: Materials for extreme
environments," Scripta Materialia, Jg. 129, S. 94-99, 2017, doi: 10.1016/j.scrip-
tamat.2016.10.018.

W. G. Fahrenholtz, G. E. Hilmas, I. G. Talmy und J. A. Zaykoski, "Refractory Diborides of Zirco-
nium and Hafnium," J American Ceramic Society, Jg. 90, Nr. 5, S. 1347-1364, 2007, doi:
10.1111/j.1551-2916.2007.01583.x.

M. M. Opeka, I. G. Talmy, E. J. Wuchina, J. A. Zaykoski und S. J. Causey, "Mechanical, Thermal,
and Oxidation Properties of Refractory Hafnium and Zirconium Compounds," J.Eur.Ceram.Soc.,
Jg. 19, 13-14, S. 2405-2414, 1999, doi: 10.1016/50955-2219(99)00129-6.

M. M. Opeka, I. G. Talmy und J. A. Zaykoski, "Oxidation-based materials selection for 2000°C
+ hypersonic aerosurfaces: Theoretical considerations and historical experience," Journal of
Materials Science, Jg. 39, Nr. 19, S. 5887-5904, 2004, doi:
10.1023/B:JMSC.0000041686.21788.77.

Q. Wen et al., "SiC/Hf,Ta;-yCiN1-x/C ceramic nanocomposites with Hf;Ta;_yCiN1_x -carbon
core—shell nanostructure and the influence of the carbon-shell thickness on electrical proper-
ties," J. Mater. Chem. C, Jg. 6, Nr. 4, S. 855-864, 2018, doi: 10.1039/C7TC05023B.

Q. Wen et al.,, "Single-source-precursor synthesis of dense SiC/HfC(x)N(1-x)-based ultrahigh-
temperature ceramic nanocomposites," Nanoscale, Jg. 6, Nr. 22, S. 13678-13689, 2014, doi:
10.1039/c4nr03376k.

Q. Wen, "Single-Source-Precursor Synthesis and Properties of SIMC(N) Ceramic Nanocompo-
sites (M = Hf, Ta, HfTa)," Dissertation, Technische Universitdt Darmstadt, Darmstadt, 2017.

161



[147]

[148]

[149]

[150]

[151]

[152]

[153]

[154]

[155]

[156]

[157]

[158]

[159]

[160]

N. Thor et al., "Microstructure characterization and mechanical properties of polymer-derived
(Hfo7Tap3)C/SiC ceramic prepared upon field-assisted sintering technique (FAST/SPS),"
eingereicht bei Adv. Eng. Mater., 2024.

C. A. Schneider, W. S. Rasband und K. W. Eliceiri, "NIH Image to ImageJ: 25 years of image
analysis," Nature methods, Jg. 9, Nr. 7, S. 671-675, 2012, doi: 10.1038/nmeth.2089.

S. Gates-Rector und T. Blanton, "The Powder Diffraction File: a quality materials characteriza-
tion database," Powder Diffraction, Jg. 34, Nr. 4, S. 352-360, 2019, doi:
10.1017/50885715619000812.

C. Zhang, A. Loganathan, B. Boesl und A. Agarwal, "Thermal Analysis of Tantalum Carbide-
Hafnium Carbide Solid Solutions from Room Temperature to 1400 °C," Coatings, Jg. 7, Nr. 8,
S. 111, 2017, doi: 10.3390/coatings7080111.

S. Shimada, "A thermoanalytical study on the oxidation of ZrC and HfC powders with formation
of carbon," Solid State Ionics, Jg. 149, 3-4, S. 319-326, 2002, doi: 10.1016/S0167-
2738(02)00180-7.

T. Glechner et al., "Influence of the non-metal species on the oxidation kinetics of Hf, HfN, HfC,
and HfB, coatings," Materials & Design, Jg. 211, S. 110136, 2021, doi:
10.1016/j.matdes.2021.110136.

J. Li, P. Eveno und A. M. Huntz, "Oxidation of SiC," Materials and Corrosion, Jg. 41, Nr. 12, S.
716-725, 1990, doi: 10.1002/maco0.19900411212.

S. J. McCormack et al., "In-situ determination of the HfO, —~Ta,Os -temperature phase diagram
up to 3000°C," Journal of the American Ceramic Society, Jg. 102, Nr. 8, S. 4848-4861, 2019,
doi: 10.1111/jace.16271.

A. Nisar, C. Zhang, B. Boesl und A. Agarwal, "Synthesis of HfsTa2017 superstructure via spark
plasma sintering for improved oxidation resistance of multi-component ultra-high temperature
ceramics," Ceramics International, Jg. 49, Nr. 1, S. 783-791, 2023, doi: 10.1016/j.cera-
mint.2022.09.050.

Y. Yang, J. H. Perepezko und C. Zhang, "Oxidation synthesis of Hf¢Ta>O:7 superstructures," Ma-
terials Chemistry and Physics, Jg. 197, S. 154-162, 2017, doi: 10.1016/j.matchem-
phys.2017.04.055.

J. Zhang, S. Wang, W. Li, Y. Yu und J. Jiang, "Understanding the oxidation behavior of Ta-Hf-
C ternary ceramics at high temperature," Corros. Sci., Jg. 164, S. 108348, 2020, doi:
10.1016/j.corsci.2019.108348.

C. Zhang, "High Temperature Oxidation Study of Tantalum Carbide-Hafnium Carbide Solid So-
lutions Synthesized by Spark Plasma Sintering,", Florida International University, Miami, 2016.

C. Zhang, B. Boesl und A. Agarwal, "Oxidation resistance of tantalum carbide-hafnium carbide
solid solutions under the extreme conditions of a plasma jet," Ceramics International, Jg. 43, Nr.
17, S. 14798-14806, 2017, doi: 10.1016/j.ceramint.2017.07.227.

A. Nisar et al., "Unveiling enhanced oxidation resistance and mechanical integrity of multicom-
ponent ultra-high temperature carbides," Journal of the American Ceramic Society, Jg. 105, Nr.
4, S. 2500-2516, 2022, doi: 10.1111/jace.18281.

162



[161]

[162]

[163]

[164]

[165]

[166]

[167]

[168]

[169]

[170]

[171]

[172]

[173]

A. Nisar, T. Sakthivel, C. Zhang, B. Boesl, S. Seal und A. Agarwal, "Quantification of complex
protective surface oxide layer formed during plasma jet exposure of multicomponent ultra-high
temperature carbides," Applied Surface Science, Jg. 592, S. 153247, 2022, doi: 10.1016/j.ap-
susc.2022.153247.

M. Sanchez, K. A. Acord, S. Frueh, L. M. Rueschhoff und O. A. Graeve, "Phase Transitions and
Oxidation Behavior During Oxyacetylene Torch Testing of TaC-HfC Solid Solutions," Advanced
Engineering Materials, 2023, Art. Nr. 2300138, doi: 10.1002/adem.202300138.

H. Li, Y. Yu, S. Wang, P. Xiao und T. Hu, "Low thermal conductivity HfsTa,O.7 ceramics fabri-
cated by solvothermal and pressure-less sintering," Ceramics International, Jg. 47, Nr. 12, S.
17711-17718, 2021, doi: 10.1016/j.ceramint.2021.03.091.

M. Li, Q. Xu und L. Wang, "Preparation and Thermal Conductivity of HfsTa,017 Ceramic," Key
Eng. Mater., S. 459-461, 2010, doi: 10.4028/www.scientific.net/KEM.434-435.459.

Z.Y. Tan, Z. H. Yang, W. Zhu, L. Yang, Y. C. Zhou und X. P. Hu, "Mechanical properties and
calcium-magnesium-alumino-silicate (CMAS) corrosion behavior of a promising HfsTa2017 ce-
ramic for thermal barrier coatings," Ceramics International, Jg. 46, Nr. 16, S. 25242-25248,
2020, doi: 10.1016/j.ceramint.2020.06.316.

H. Li, Y. Yu, B. Fang, P. Xiao und S. Wang, "Study on properties of HfsTa>017/Ta20s system: A
potential candidate for environmental barrier coating (EBC)," J.Eur.Ceram.Soc., Jg. 42, Nr. 11,
S. 4651-4662, 2022, doi: 10.1016/j.jeurceramsoc.2022.04.034.

S. Liu et al., "CMAS Corrosion Resistance Behavior and Mechanism of HfsTa;O17 Ceramic as
Potential Material for Thermal Barrier Coatings," Coatings, Jg. 13, Nr. 2, S. 404, 2023, doi:
10.3390/coatings13020404.

S. Liu, X. P. Hu, Q. Liu, J. W. Guo, J. Y. Wu und W. Zhu, "Effect of HfO, content on CMAS
corrosion resistance of a promising HfsTa2017 ceramic for thermal barrier coatings," Corros. Sci.,
Jg. 208, S. 110712, 2022, doi: 10.1016/j.corsci.2022.110712.

Q. Wy, K. Cao, Y. Sun, C. Li, L. Yang und Y. C. Zhou, "Temperature-dependent fracture behav-
iour of superstructure Hf¢Ta»;017 from ambient temperature to 1600°C," Ceramics International,
Jg. 48, Nr. 21, S. 31461-31469, 2022, doi: 10.1016/j.ceramint.2022.07.057.

S. J. McCormack, R. J. Weber und W. M. Kriven, "In-situ investigation of Hf¢Ta»017 anisotropic
thermal expansion and topotactic, peritectic transformation," Acta Materialia, Jg. 161, S. 127-
137, 2018, doi: 10.1016/j.actamat.2018.08.029.

H.Li, Y. Yu, B. Fang, P. Xiao und S. Wang, "HfsTa2017/Ta20s composite ceramic: A new eutectic
system," Ceramics International, Jg. 48, Nr. 10, S. 13516-13523, 2022, doi: 10.1016/j.cera-
mint.2022.01.230.

A. A. Voskanyan, K. Lilova, S. J. McCormack, W. M. Kriven und A. Navrotsky, "A new class of
entropy stabilized oxides: Commensurately modulated A6B2017 (A = Zr, Hf; B = Nb, Ta)
structures," Scripta Materialia, Jg. 204, S. 114139, 2021. doi: 10.1016/j.scrip-
tamat.2021.114139.

Q. Liu, X. Hu, W. Zhu, J. Guo und Z. Tan, "Effects of Ta,Os content on mechanical properties
and high-temperature performance of ZrsTa>,017 thermal barrier coatings," J Am Ceram Soc, Jg.
104, Nr. 12, S. 6533-6544, 2021, doi: 10.1111/jace.17990.

163



[174]

[175]

[176]

[177]

[178]

[179]

[180]

[181]

[182]

[183]

[184]

[185]

[186]

[187]

M. Li, Q. Xu und L. Wang, "High-Temperature Chemical Stability of Hf¢Ta,017 Ceramic for Ther-
mal Barrier Coatings," Key Eng. Mater., Jg. 512-515, S. 635-638, 2012, doi: 10.4028/www.sci-
entific.net/KEM.512-515.635.

N.-C. Petry, A. S. Ulrich, B. Feng, E. Ionescu, M. C. Galetz und M. Lepple, "Oxidation resistance
of ZrB,-based monoliths using polymer-derived Si(Zr,B)CN as sintering aid," J Am Ceram Soc,
Jg. 105, Nr. 8, S. 5380-5394, 2022, doi: 10.1111/jace.18473.

K. Shugart, B. Patterson, D. Lichtman, S. Liu und E. Opila, "Mechanisms for Variability of ZrB,
-30 vol% SiC Oxidation Kinetics," J. Am. Ceram. Soc., Jg. 97, Nr. 7, S. 2279-2285, 2014, doi:
10.1111/jace.12911.

Y. W. Bae, W. Y. Lee und D. P. Stinton, "Effects of Temperature and Reagent Concentration on
the Morphology of Chemically Vapor Deposited $-Ta20s," J Am Ceram Soc, Jg. 78, Nr. 5, S.
1297-1300, 1995, doi: 10.1111/§.1151-2916.1995.tb08485..x.

M. Moldovan, C. M. Weyant, D. L. Johnson und K. T. Faber, "Tantalum oxide coatings as can-
didate environmental barriers," J Therm Spray Tech, Jg. 13, Nr. 1, S. 51-56, 2004, doi:
10.1007/s11666-004-0049-z.

Y. S. Touloukian, R. K. Kirby, E. R. Taylor und T. Y. Lee, Thermal Expansion: Nonmetallic Solids
(Thermophysical Properties of Matter- the TPRC Data Series 13). New York, Washington: Ple-
num Publishing Corporation, 1977.

Z. Li und R. C. Bradt, "Thermal expansion of the cubic (3C) polytype of SiC," J Mater Sci, Jg.
21, Nr. 12, S. 43664368, 1986, doi: 10.1007/BF01106557.

K. N. Lee, R. A. Miller und N. S. Jacobson, "New Generation of Plasma-Sprayed Mullite Coatings
on Silicon Carbide," J Am Ceram Soc, Jg. 78, Nr. 3, S. 705-710, 1995, doi: 10.1111/j.1151-
2916.1995.tb08236.x.

H. Tada et al., "Thermal expansion coefficient of polycrystalline silicon and silicon dioxide thin
films at high temperatures," Journal of Applied Physics, Jg. 87, Nr. 9, S. 4189-4193, 2000, doi:
10.1063/1.373050.

J.-H. Zhao, T. Ryan, P. S. Ho, A. J. McKerrow und W.-Y. Shih, "Measurement of elastic modulus,
Poisson ratio, and coefficient of thermal expansion of on-wafer submicron films," Journal of
Applied Physics, Jg. 85, Nr. 9, S. 6421-6424, 1999, doi: 10.1063/1.370146.

N. Thor et al., "Microstructural evolution of Si(HfxTai-x) (C)N polymer-derived ceramics upon
high-temperature anneal," J.Eur.Ceram.Soc., Jg. 43, Nr. 4, S. 1417-1431, 2022, doi:
10.1016/j.jeurceramsoc.2022.11.060.

G. Urbain, Y. Bottinga und P. Richet, "Viscosity of liquid silica, silicates and alumino-silicates,"
Geochimica et Cosmochimica Acta, Jg. 46, Nr. 6, S. 1061-1072, 1982, doi: 10.1016/0016-
7037(82)90059-X.

L. Backman, J. Gild, J. Luo und E. J. Opila, "Part I: Theoretical predictions of preferential oxi-
dation in refractory high entropy materials," Acta Materialia, Jg. 197, S. 20-27, 2020. doi:
10.1016/j.actamat.2020.07.003.

L. Backman, J. Gild, J. Luo und E. J. Opila, "Part II: Experimental verification of computationally
predicted preferential oxidation of refractory high entropy ultra-high temperature ceramics,"
Acta Materialia, Jg. 197, S. 81-90, 2020. doi: 10.1016/j.actamat.2020.07.004.

164



[188]

[189]

[190]

[191]

[192]

[193]

[194]

[195]

[196]

[197]

[198]

[199]

[200]

[201]

[202]

N.-C. Petry et al., "Polymer-derived SiAlOC coating to improve the high-temperature resistance
of chromium," Surf. Coat. Technol., Jg. 474, 2023, Art. Nr. 130049, doi: 10.1016/j.surf-
coat.2023.130049.

M. Bik et al., "Protective-conducting coatings based on black glasses (SiOC) for application in
Solid Oxide Fuel Cells," International Journal of Hydrogen Energy, Jg. 42, Nr. 44, S. 27298-
27307, 2017, doi: 10.1016/j.ijhydene.2017.09.069.

M. Bik et al., "Studies on the oxidation resistance of SiOC glasses coated TiAl alloy," Intermetal-
lics, Jg. 105, S. 29-38, 2019, doi: 10.1016/j.intermet.2018.09.014.

P. Colombo, T. E. Paulson und C. G. Pantano, "Atmosphere effects in the processing of silicon
carbide and silicon oxycarbide thin films and coatings," J Sol-Gel Sci Technol, Jg. 2, 1-3, S. 601-
604, 1994, doi: 10.1007/BF00486317.

F. Babonneau, G. D. Soraru, K. J. Thorne und J. D. Mackenzie, "Chemical Characterization of
Si-Al-C-O Precursor and Its Pyrolysis," Journal of the American Ceramic Society, Jg. 74, Nr. 7, S.
1725-1728, 1991, doi: 10.1111/j.1151-2916.1991.tb07172.x.

T. Xu, Q. Ma und Z. Chen, "The effect of aluminum additive on structure evolution of silicon
oxycarbide derived from polysiloxane," Mater. Lett., Jg. 65, Nr. 3, S. 433-435, 2011, doi:
10.1016/j.matlet.2010.11.007.

M. Bik et al., "SiAlOC glasses derived from sol-gel synthesized ladder-like silsesquioxanes," Ce-
ramics International, Jg. 45, Nr. 2, S. 1683-1690, 2019, doi: 10.1016/j.ceramint.2018.10.047.

R. Harshe, C. Balan und R. Riedel, "Amorphous Si(Al)OC ceramic from polysiloxanes: bulk ce-
ramic processing, crystallization behavior and applications," J.Eur.Ceram.Soc., Jg. 24, Nr. 12, S.
3471-3482, 2004, doi: 10.1016/j.jeurceramsoc.2003.10.016.

M. Bik et al., "Optimization of the formation of coatings based on SiAlOC glasses via structural,
microstructural and electrochemical studies," Electrochimica Acta, Jg. 309, S. 44-56, 2019, doi:
10.1016/j.electacta.2019.04.080.

M. Bik et al., "Polymer Derived Ceramics based on SiAlOC glasses as novel protective coatings
for ferritic steel," Applied Surface Science, Jg. 576, S. 151826, 2022, doi: 10.1016/j.ap-
susc.2021.151826.

R. M. Parke und F. P. Bens, "Chromium-Base Alloys," in Symposium on Materials for Gas Tur-
bines, ASTM International, 1946, S. 80-98.

Y. Gu, H. Harada und Y. Ro, "Chromium and chromium-based alloys: Problems and possibilities
for high-temperature service," JOM, Jg. 56, Nr. 9, S. 28-33, 2004, doi: 10.1007/511837-004-
0197-0.

E. A. Brandes, H. T. Greenaway und H. E. N. Stone, "Ductility in Chromium," Nature, Jg. 178,
Nr. 4533, S. 587, 1956, doi: 10.1038/178587a0.

W. Kroll, "Das duktile Chrom," Zeitschrift fiir anorganische und allgemeine Chemie, Jg. 226, Nr.
1, S. 23-32, 1935.

K. Taneichi, T. Narushima, Y. Iguchi und C. Ouchi, "Oxidation or Nitridation Behavior of Pure
Chromium and Chromium Alloys Containing 10 mass% Ni or Fe in Atmospheric Heating," Mater
Trans, Jg. 47, Nr. 10, S. 2540, 2006.

165



[203]

[204]

[205]

[206]

[207]

[208]

[209]

[210]

[211]

[212]

[213]

[214]

[215]

[216]

K. P. Lillerud und P. Kofstad, "On High Temperature Oxidation of Chromium I.Oxidation of
Annealed, Thermally Etched Chromium at 800°-1100°C," J. Electrochem. Soc., Jg. 127, Nr. 11,
S. 2397-2419, 1980.

K. P. Lillerud und P. Kofstad, "On High-Temperature Oxidation of Chromium II. Properties of
Cr,0s and the Oxidation Mechanism of Chromium," J. Ceram. Soc. Jpn., Jg. 127, Nr. 11, S.
2410-2419, 1980.

D. Caplan und G. 1. Sproule, "Effect of Oxide Grain Structure on the High-Temperature Oxida-
tion of Cr," Oxid. Met., Jg. 9, Nr. 5, S. 459-472, 1975.

D. Caplan und M. Cohen, "Scaling of Fe-26Cr Alloys at 870-1200°C," J. Electrochem. Soc., Jg.
112, Nr. 5, S. 471-477, 1965.

J. Stringer, "The Reactive Element Effect in High-temperature Corrosion," Mater. Sci. Eng. A, Jg.
120, S. 129-137, 1989.

P. Y. Hou und J. Stringer, "The effect of reactive element additions on the selective oxidation,
growth and adhesion of chromia scales," Mater. Sci. Eng. A, Jg. 202, 1-2, S. 1-10, 1995, doi:
10.1016/0921-5093(95)09798-8.

R. J. Hussey und M. J. Graham, "The influence of reactive-element coatings on the high-tem-
perature oxidation of pure-Cr and high-Cr-content alloys," Oxid Met, Jg. 45, 3-4, S. 349-374,
1996, doi: 10.1007/BF01046989.

T. N. Rhys-Jones, H. J. Grabke und H. Kudielka, "The effects of various amounts of alloyed
cerium and cerium oxide on the high temperature oxidation of Fe-10 Cr and Fe-20 Cr alloys,"
Corros. Sci., Jg. 27, Nr. 1, S. 49-73, 1987.

M. Handke, W. Mozgawa und M. Nocun, "Specific features of the IR spectra of silicate glasses,"
Journal of Molecular Structure, Jg. 325, S. 129-136, 1994, doi: 10.1016/0022-2860(94)80028-
6.

P. Jelen, M. Bik, M. Nocun, M. Gaweda, E. Dlugon und M. Sitarz, "Free carbon phase in SiOC
glasses derived from ladder-like silsesquioxanes," Journal of Molecular Structure, Jg. 1126, S.
172-176, 2016, doi: 10.1016/j.molstruc.2016.03.096.

M. Sitarz, W. Jastrzebski, P. Jelen, E. Dtugon und M. Gaweda, "Preparation and structural stud-
ies of black glasses based on ladder-like silsesquioxanes," Spectrochimica acta. Part A, Molecular
and biomolecular spectroscopy, 2014, doi: 10.1016/j.saa.2014.05.028.

A. S. O. Gomes, N. Yaghini, A. Martinelli und E. Ahlberg, "A micro-Raman spectroscopic study
of Cr(OH)s and Cr.0s; nanoparticles obtained by the hydrothermal method," J. Raman Spec-
trosc., Jg. 48, Nr. 10, S. 1256-1263, 2017, doi: 10.1002/jrs.5198.

M. Mohammadtaheri, Q. Yang, Y. Li und J. Corona-Gomez, "The Effect of Deposition Parameters
on the Structure and Mechanical Properties of Chromium Oxide Coatings Deposited by Reactive
Magnetron Sputtering," Coatings, Jg. 8, Nr. 3, S. 111, 2018, doi: 10.3390/coatings8030111.

A. C. Ferrari und J. Robertson, "Interpretation of Raman spectra of disordered and amorphous
carbon," Phys. Rev. B, Jg. 61, Nr. 20, S. 14095-14107, 2000, doi: 10.1103/PhysRevB.61.14095.

166



[217]

[218]

[219]

[220]

[221]

[222]

[223]

[224]

[225]

[226]

[227]

[228]

[229]

[230]

A. S. Ulrich, U. Glatzel und M. C. Galetz, "Discontinuities in Oxidation Kinetics: A New Model
and its Application to Cr-Si-Base Alloys," Oxid Met, Jg. 95, 5-6, S. 445-465, 2021, doi:
10.1007/s11085-021-10029-8.

K. Hirota, Y. Takano, M. Yoshinaka und O. Yamaguchi, "Hot Isostatic Pressing of Chromium
Nitrides (Cr2N and CrN) Prepared by Self-Propagating High-Temperature Synthesis," J Am Ce-
ram Soc, Jg. 84, Nr. 9, S. 2120-2122, 2001, doi: 10.1111/j.1151-2916.2001.tb00969.x.

S. Logothetidis, P. Patsalas, K. Sarakinos, C. Charitidis und C. Metaxa, "The effect of crystal
structure and morphology on the optical properties of chromium nitride thin films," Surf. Coat.
Technol., Jg. 180-181, S. 637-641, 2004, doi: 10.1016/j.surfcoat.2003.10.108.

J. Mougin, T. Le Bihan und G. Lucazeau, "High-pressure study of Cr.Os obtained by high-tem-
perature oxidation by X-ray diffraction and Raman spectroscopy," J. Phys. Chem. Solids, Jg. 62,
Nr. 3, S. 553-563, 2001, doi: 10.1016/S0022-3697(00)00215-8.

A. Barata, L. Cunha und C. Moura, "Characterisation of chromium nitride films produced by
PVD techniques," Thin solid films, Jg. 398-399, S. 501-506, 2001, doi: 10.1016/S0040-
6090(01)01498-5.

K. Schuhladen et al., "Influence of the replacement of silica by boron trioxide on the properties
of bioactive glass scaffolds," Int J Appl Glass Sci, Jg. 12, Nr. 3, S. 293-312, 2021, doi:
10.1111/ijag.15894.

M. Sitarz, W. Mozgawa und M. Handke, "Rings in the structure of silicate glasses," Journal of
Molecular Structure, Jg. 511-512, S. 281-285, 1999. doi: 10.1016/50022-2860(99)00169-6.

A. Soleimani-Dorcheh, "Oxidation-Nitridation of Chromium at High Temperatures and its Miti-
gation by Alloying," PhD, RWTH Aachen, Herzogenrath, 2017.

A. Solimani, M. Schiitze, A. Stark und M. C. Galetz, "Nitrogen transport through thermally
grown chromia scales," Corros. Sci., Jg. 145, S. 180-190, 2018, doi:
10.1016/j.corsci.2018.10.007.

A. Solimani, T. Nguyen, J. Zhang, D. J. Young, M. Schiitze und M. C. Galetz, "Morphology of
oxide scales formed on chromium-silicon alloys at high temperatures," Corros. Sci., Jg. 176, S.
109023, 2020, doi: 10.1016/j.corsci.2020.109023.

M. Schiitze, D. R. Holmes und R. B. Waterhouse, Protective oxide scales and their breakdown.
Wiley Chichester, 1997.

D. P. Moon und M. J. Bennett, "The Effects of Reactive Element Oxide Coatings on the Oxidation

Behaviour of Metals and Alloys at High Temperatures," 20th Symposium on Composites, Jg. 43,
S. 269-298, 1991, doi: 10.4028/www.scientific.net/MSF.43.269.

Y. Zhang, W. W. Gerberich und D. A. Shores, "Plastic deformation of oxide scales at elevated
temperatures," Journal of Materials Research, Jg. 12, Nr. 3, S. 697-705, 1997, doi:
10.1557/JMR.1997.0104.

D. Delaunay und A. M. Huntz, "Mechanisms of adherence of alumina scale developed during
high-temperature oxidation of Fe-Ni-Cr-Al-Y alloys," J Mater Sci, Jg. 17, Nr. 7, S. 2027-2036,
1982, doi: 10.1007/BF00540420.

167



[231]

[232]

[233]

[234]

[235]

[236]

[237]

[238]

[239]

[240]

[241]

[242]

J. Stringer, B. A. Wilcox und R. L. Jaffee, "The high-temperature oxidation of nickel-20 wt. %
chromium alloys containing dispersed oxide phases," Oxid. Met., Jg. 5, Nr. 1, S. 11-47, 1972,
doi: 10.1007/BF00614617.

P. Y. Hou und J. Stringer, "Effect of Surface-Applied Reactive Element Oxide on the Oxidation
of Binary Alloys Containing Cr," J. Electrochem. Soc., Jg. 134, Nr. 7, S. 1836-1849, 1987, doi:
10.1149/1.2100767.

C. E. Ramberg und W. L. Worrell, "Oxygen Transport in Silica at High Temperatures: Implica-
tions of Oxidation Kinetics," Journal of the American Ceramic Society, Jg. 84, Nr. 11, S. 2607-
2616, 2001, doi: 10.1111/j.1151-2916.2001.tb01061.x.

K. Kajihara, H. Kamioka, M. Hirano, T. Miura, L. Skuja und H. Hosono, "Interstitial oxygen
molecules in amorphous SiO.. III. Measurements of dissolution kinetics, diffusion coefficient,
and solubility by infrared photoluminescence," J. Appl. Phys., Jg. 98, Nr. 1, S. 13529, 2005, doi:
10.1063/1.1943506.

A. Atkinson und J. W. Gardner, "The diffusion of Fe** in amorphous SiO, and the protective
properties of SiO. layers," Corros. Sci., Jg. 21, Nr. 1, S. 49-58, 1981, doi: 10.1016/0010-
938X(81)90063-9.

H. E. Evans, D. A. Hilton, R. A. Holm und S. J. Webster, "Influence of Silicon Additions on the
Oxidation Resistance of a Stainless Steel," Oxid Met, Jg. 19, 1-2, S. 1-18, 1983, doi:
10.1007/BF00656225.

K. Saga, R. Ohno, D. Shibata, S. Kobayashi und K. Sueoka, "Behavior of Transition Metals Pen-
etrating Silicon Substrate through SiO, and SisN4 Films by Arsenic Ion Implantation and An-
nealing," ECS J. Solid State Sci. Technol.,, Jg. 4, Nr. 5, P131-P136, 2015, doi:
10.1149/2.0061505jss.

K. Saga, "Gettering Behavior of Transition Metals in Low Energy, High Dose Ion Implanted
Silicon," Ultra Clean Processing of Semiconductor Surfaces X, Jg. 187, S. 283-286, 2012, doi:
10.4028/www.scientific.net/SSP.187.283.

C. Turquat, H.-J. Kleebe, G. Gregori, S. Walter und G. D. Sorarti, "Transmission Electron Mi-
croscopy and Electron Energy-Loss Spectroscopy Study of Nonstoichiometric Silicon-Carbon-
Oxygen Glasses," J Am Ceram Soc, Jg. 84, Nr. 10, S. 2189-2196, 2001, doi: 10.1111/j.1151-
2916.2001.tb00986.x.

H.-J. Kleebe, C. Turquat und G. D. Sorart, "Phase Separation in an SiCO Glass Studied by Trans-
mission Electron Microscopy and Electron Energy-Loss Spectroscopy," Journal of the American
Ceramic Society, Jg. 84, Nr. 5, S. 1073-1080, 2001, doi: 10.1111/j.1151-2916.2001.tb00792.x.

J. Y. Ying und J. B. Benziger, "Structure and energetics of silica in the sol—gel to ceramic tran-
sitions," Colloids and Surfaces A: Physicochemical and Engineering Aspects, Jg. 74, Nr. 1, S. 23—
31, 1993, doi: 10.1016/0927-7757(93)80395-U.

A. M. Wootton, M. Rappensberger, M. H. Lewis, S. Kitchin, A. P. Howes und R. Dupree, "Struc-
tural properties of multi-component silicon oxycarbide glasses derived from metal alkoxide pre-
cursors," J. Non-Cryst. Solids, Jg. 204, Nr. 3, S. 217-227, 1996, doi: 10.1016/S0022-
3093(96)00491-7.

168



[243]

[244]

[245]

[246]

[247]

[248]

[249]

[250]

[251]

[252]

[253]

[254]

[255]

[256]

D. C. Altamirano-Juédrez et al., "Effects of metals on the structure of heat-treated sol-gel Si02
glasses," J. Phys. Chem. Solids, Jg. 62, Nr. 11, S. 1911-1917, 2001, doi: 10.1016/S0022-
3697(00)00277-8.

J. R. Martinez, G. Ortega-Zarzosa, O. Dominguez-Espinds und F. Ruiz, "Low temperature devit-
rification of Ag/SiO2 and Ag(CuO)/SiO2 composites," J. Non-Cryst. Solids, Jg. 282, 2-3, S. 317-
320, 2001, doi: 10.1016/50022-3093(01)00346-5.

T. Sand et al., "Efficacy of an external chromia layer in reducing nitridation of high temperature
alloys," Corros. Sci., Jg. 197, S. 110050, 2022, doi: 10.1016/j.corsci.2021.110050.

C. Geers et al., "Properties of Alumina/Chromia Scales in N.-Containing Low Oxygen Activity
Environment Investigated by Experiment and Theory," Oxid Met, Jg. 87, 3-4, S. 321-332, 2017,
doi: 10.1007/511085-016-9703-3.

B. R. Golla, A. Mukhopadhyay, B. Basu und S. K. Thimmappa, "Review on ultra-high tempera-
ture boride ceramics," Progress in Materials Science, Jg. 111, S. 100651, 2020, doi:
10.1016/j.pmatsci.2020.100651.

R. Inoue, Y. Arai, Y. Kubota, Y. Kogo und K. Goto, "Oxidation of ZrB; and its composites: a
review," Journal of Materials Science, Jg. 53, Nr. 21, S. 14885-14906, 2018, doi:
10.1007/s10853-018-2601-0.

J. B. Berkowitz-Mattuck, "High-Temperature Oxidation III. Zirconium and Hafnium Diborides,"
J. Electrochem. Soc., Jg. 113, Nr. 9, S. 908, 1966, doi: 10.1149/1.2424154.

A. K. Kuriakose und J. L. Margrave, "The Oxidation Kinetics of Zirconium Diboride and Zirco-
nium Carbide at High Temperatures," J. Electrochem. Soc., Jg. 111, Nr. 7, S. 827, 1964, doi:
10.1149/1.2426263.

R. J. Irving und I. G. Worsley, "The oxidation of titanium diboride and zirconium diboride at
high temperatures,"J. Less Common Metals, Jg. 16, Nr. 2, S. 103-112, 1968, doi: 10.1016/0022-
5088(68)90067-2.

W. C. Tripp und H. C. Graham, "Thermogravimetric Study of the Oxidation of ZrB- in the Tem-
perature Range of 800° to 1500°C," J. Electrochem. Soc., Jg. 118, Nr. 7, S. 1195-1199, 1971.

W. G. Fahrenholtz, G. E. Hilmas, A. L. Chamberlain und J. W. Zimmermann, "Processing and
characterization of ZrB, -based ultra-high temperature monolithic and fibrous monolithic ce-
ramics," Journal of Materials Science, Jg. 39, Nr. 19, S. 5951-5957, 2004, doi:
10.1023/B:JMSC.0000041691.41116.bf.

S. Kim, J.-M. Chae, S.-M. Lee, Y.-S. Oh, H.-T. Kim und B.-K. Jang, "Change in microstructures
and physical properties of ZrB,—SiC ceramics hot-pressed with a variety of SiC sources," Ceram-
ics International, Jg. 40, Nr. 2, S. 3477-3483, 2014, doi: 10.1016/j.ceramint.2013.09.082.

S. S. Hwang, A. L. Vasiliev und N. P. Padture, "Improved processing and oxidation-resistance of
ZrB, ultra-high temperature ceramics containing SiC nanodispersoids," Materials Science and
Engineering: A, Jg. 464, 1-2, S. 216-224, 2007, doi: 10.1016/j.msea.2007.03.002.

E. Eakins, D. D. Jayaseelan und W. E. Lee, "Toward Oxidation-Resistant ZrB,-SiC Ultra High
Temperature Ceramics," Metallurgical Transactions A, Jg. 42, Nr. 4, S. 878-887, 2011, doi:
10.1007/s11661-010-0540-8.

169



[257]

[258]

[259]

[260]

[261]

[262]

[263]

[264]

[265]

[266]

[267]

[268]

[269]

[270]

B. Feng et al, "High-temperature phase and microstructure evolution of polymer-derived
SiZrCN and SiZrBCN ceramic nanocomposites," Journal of the American Ceramic Society, 2020,
doi: 10.1111/jace.17149.

S. Guo, J. Yang, H. Tanaka und Y. Kagawa, "Effect of thermal exposure on strength of ZrB.-
based composites with nano-sized SiC particles," Composites Science and Technology, Jg. 68, Nr.
14, S. 3033-3040, 2008, doi: 10.1016/j.compscitech.2008.06.021.

W.-M. Guo, X.-J. Zhou, G.-J. Zhang, Y.-M. Kan, Y.-G. Li und P.-L. Wang, "Effect of Si and Zr
additions on oxidation resistance of hot-pressed ZrB,-SiC composites with polycarbosilane as a
precursor at 1500°C," Journal of Alloys and Compounds, Jg. 471, 1-2, S. 153-156, 2009, doi:
10.1016/j.jallcom.2008.02.108.

I. J. Markel, J. Glaser, M. Steinbriick und H. J. Seifert, "High-temperature reactions and phase
evolution in precursor-derived ZrB,/Si-C-N composites," J.Eur.Ceram.Soc., Jg. 39, Nr. 8, S.
2585-2593, 2019, doi: 10.1016/j.jeurceramsoc.2019.03.019.

Y. Li, W. Han, H. Li, J. Zhao und T. Zhao, "Synthesis of nano-crystalline ZrB,/ZrC/SiC ceramics
by liquid precursors,” Mater. Lett., Jg. 68, S. 101-103, 2012, doi: 10.1016/j.mat-
let.2011.10.060.

S. Zhu, W. G. Fahrenholtz und G. E. Hilmas, "Enhanced densification and mechanical properties
of ZrB,-SiC processed by a preceramic polymer coating route," Scripta Materialia, Jg. 59, Nr. 1,
S. 123-126, 2008, doi: 10.1016/j.scriptamat.2008.02.043.

Y. Wang, L. Luo, J. Sun und L. An, "ZrB>-SiC(Al) ceramics with high resistance to oxidation at
1500°C," Corrosion Science, Jg. 74, S. 154-158, 2013, doi: 10.1016/j.corsci.2013.04.037.

J. He, Y. Wang, L. Luo und L. An, "Oxidation behaviour of ZrB,-SiC (Al/Y) ceramics at 1700
°C," J.Eur.Ceram.Soc., Jg. 36, Nr. 15, S. 3769-3774, 2016, doi: 10.1016/j.jeurceram-
50c.2016.02.037.

B. Feng, A.-K. Fetzer, A. S. Ulrich, M. Christian Galetz, H.-J. Kleebe und E. Ionescu, "Monolithic
ZrBy-based UHTC s using polymer-derived Si(Zr,B)CN as sintering aid," J American Ceramic
Society, Jg. 105, Nr. 1, S. 99-110, 2022, doi: 10.1111/jace.18038.

F. Monteverde und A. Bellosi, "Oxidation of ZrB,-Based Ceramics in Dry Air," J. Electrochem.
Soc., Jg. 150, Nr. 11, B552, 2003, doi: 10.1149/1.1618226.

A. S. Ulrich, P. Pfizenmaier, A. Solimani, U. Glatzel und M. C. Galetz, "Improving the oxidation
resistance of Cr-Si-based alloys by ternary alloying," Corros. Sci., Jg. 165, S. 108376, 2020, doi:
10.1016/j.corsci.2019.108376.

K. S. Cissel und E. Opila, "Oxygen diffusion mechanisms during high-temperature oxidation of
ZrB; -SiC," J. Am. Ceram. Soc., Jg. 101, Nr. 4, S. 1765-1779, 2018, doi: 10.1111/jace.15298.

K. Shugart, S. Liu, F. Craven und E. Opila, "Determination of Retained B,O3; Content in ZrB, -
30 vol% SiC Oxide Scales," J Am Ceram Soc, Jg. 98, Nr. 1, S. 287-295, 2015, doi:
10.1111/jace.13236.

W. M. Ahmed, T. Troczynski, A. P. McCullagh, C. C. L. Wyatt und R. M. Carvalho, "The influence
of altering sintering protocols on the optical and mechanical properties of zirconia: A review,"
Journal of esthetic and restorative dentistry, 2019, doi: 10.1111/jerd.12492.

170



[271]

[272]

[273]

[274]

[275]

[276]

[277]

[278]

[279]

[280]

[281]

[282]

[283]

[284]

F. Tabatabaian, "Color Aspect of Monolithic Zirconia Restorations: A Review of the Literature,"
Journal of prosthodontics, 2019, doi: 10.1111/jopr.12906.

H. Li, Y. Gou, S. Chen und H. Wang, "Synthesis and characterization of soluble and meltable
Zr-containing polymers as the single-source precursor for Zr(C, N) multinary ceramics," Journal
of Materials Science, Jg. 53, Nr. 15, S. 10933-10945, 2018, doi: 10.1007/s10853-018-2382-5.

G. Y. Zhang, R. L. Wang, L. R. Wang und Y. F. Liu, "Study on the reaction mechanism of syn-
thesis of Zr,CN by carbothermal reduction," Ceramics International, Jg. 46, Nr. 1, S. 1111-1118,
2020, doi: 10.1016/j.ceramint.2019.09.079.

S. Binder, W. Lengauer, P. Ettmayer, J. Bauer, J. Debuigne und M. Bohn, "Phase equilibria in
the systems Ti-C-N, Zr-C-N and Hf-C-N," Journal of Alloys and Compounds, Jg. 217, Nr. 1, S.
128-136, 1995, doi: 10.1016/0925-8388(94)01314-8.

K. Constant, R. Kieffer und P. Ettmayer, "Uber das pseudoternire System "ZrO"-ZrN-ZrC," Mo-
natshefte fiir Chemie, Jg. 106, Nr. 4, S. 823-832, 1975, doi: 10.1007/BF00900860.

H. Bittner, H. Goretzki, F. Benesovsky und H. Nowotny, "Uber einige Monocarbid-Mononitrid-
Systeme und deren magnetische Eigenschaften," Monatshefte fiir Chemie, Jg. 94, Nr. 3, S. 518-
526, 1963, doi: 10.1007/BF00903491.

Y. Sun, Y. Li, D. Su, S. Wang und Y. Xu, "Preparation and characterization of high temperature
SiCN/ZrB2 ceramic composite," Ceramics International, Jg. 41, Nr. 3, S. 3947-3951, 2015, doi:
10.1016/j.ceramint.2014.11.078.

R. Torres, I. Caretti, R. Gago, Z. Martin und I. Jiménez, "Bonding structure of BCN nanopowders
prepared by ball milling," Diamond and Related Materials, Jg. 16, 4-7, S. 1450-1454, 2007, doi:
10.1016/j.diamond.2007.01.009.

P. Zhang, D. Jia, Z. Yang, X. Duan und Y. Zhou, "Crystallization and microstructural evolution
process from the mechanically alloyed amorphous SiBCN powder to the hot-pressed nano
SiC/BN(C) ceramic," J Mater Sci, Jg. 47, Nr. 20, S. 7291-7304, 2012, doi: 10.1007/510853-
012-6683-9.

D. Li et al., "Boron-dependent microstructural evolution, thermal stability, and crystallization
of mechanical alloying derived SiBCN," J. Am. Ceram. Soc., Jg. 101, Nr. 7, S. 3205-3221, 2018,
doi: 10.1111/jace.15428.

N. Janakiraman et al., "Thermal Stability, Phase Evolution, and Crystallization in Si-B-C-N Ce-
ramics Derived from a Polyborosilazane Precursor," J Am Ceram Soc, Jg. 85, Nr. 7, S. 1807-
1814, 2002, doi: 10.1111/j.1151-2916.2002.tb00357.x.

G. Ziegler, H.-J. Kleebe, G. Motz, H. Miiller, S. Tral3l und W. Weibelzahl, "Synthesis, microstruc-
ture and properties of SiCN ceramics prepared from tailored polymers," Materials Chemistry and
Physics, Jg. 61, Nr. 1, S. 55-63, 1999, doi: 10.1016/50254-0584(99)00114-5.

T. J. Rockett und W. R. Foster, "Phase Relations in the System Boron Oxide-Silica," Journal of
the American Ceramic Society, Jg. 48, Nr. 2, S. 75-80, 1965, doi: 10.1111/j.1151-
2916.1965.tb11803.x.

V. P. Dmitriev, P. Tolédano, V. I. Torgashev und E. K. H. Salje, "Theory of reconstructive phase
transitions between SiO, polymorphs," Phys. Rev. B, Jg. 58, Nr. 18, S. 11911-11921, 1998, doi:
10.1103/PhysRevB.58.11911.

171



[285]

[286]

[287]

[288]

[289]

[290]

[291]

[292]

[293]

[294]

[295]

[296]

[297]

[298]

K. Shugart und E. Opila, "SiC Depletion in ZrB, -30 vol% SiC at Ultrahigh Temperatures,"J. Am.
Ceram. Soc., Jg. 98, Nr. 5, S. 1673-1683, 2015, doi: 10.1111/jace.13519.

W. G. Fahrenholtz, "Thermodynamic Analysis of ZrB,-SiC Oxidation: Formation of a SiC-De-
pleted Region," Journal of the American Ceramic Society, Jg. 90, Nr. 1, S. 143-148, 2007, doi:
10.1111/j.1551-2916.2006.01329.x.

W.-M. Guo und G.-J. Zhang, "Oxidation resistance and strength retention of ZrB,-SiC ceramics,"
J.Eur.Ceram.Soc., Jg. 30, Nr. 11, S. 2387-2395, 2010, doi: 10.1016/j.jeurceram-
$0c.2010.01.028.

E. Opila und M. C. Halbig, "Oxidation of ZrB,-SiC," in 25th Annual Conference on Composites,
Advanced Ceramics, Materials, and Structures, A[-B]: January 21-27, 2001, Cocoa Beach, Florida
(Ceramic engineering & science proceedings v. 22, issue 3-4), M. Singh und T. Jessen, Hg.,
Westerville, Ohio: American Ceramic Society, 2001, S. 221-228.

S. R. Levine, E. J. Opila, M. C. Halbig, J. D. Kiser, M. Singh und J. A. Salem, "Evaluation of
ultra-high temperature ceramics foraeropropulsion use," J.Eur.Ceram.Soc., Jg. 22, 14-15, S.
2757-2767, 2002, doi: 10.1016/50955-2219(02)00140-1.

E. Zapata-Solvas, D. D. Jayaseelan, H. T. Lin, P. Brown und W. E. Lee, "Mechanical properties
of ZrB,- and HfB,-based ultra-high temperature ceramics fabricated by spark plasma sintering,"
J.Eur.Ceram.Soc., Jg. 33, Nr. 7, S. 1373-1386, 2013, doi: 10.1016/j.jeurceramsoc.2012.12.009.

L. Zhang und K. Kurokawa, "Effect of SiC Addition on Oxidation Behavior of ZrB, at 1273 K and
1473 K," Oxid Met, Jg. 85, 3-4, S. 311-320, 2016, doi: 10.1007/5s11085-015-9585-9.

K. Bundschuh und M. Schiitze, "Materials for temperatures above 1500°C in oxidizing atmos-
pheres. Part I: Basic considerations on materials selection," Materials and Corrosion, Jg. 52, Nr.
3, S.204-212, 2001, doi: 10.1002/1521-4176(200103)52:3<204::AID-MAC0O204>3.0.CO;2-
J.

W. Weppner, "Tetragonal zirconia polycrystals - a high performance solid oxygen ion conduc-
tor," Solid State Ionics, Jg. 52, 1-3, S. 15-21, 1992, doi: 10.1016/0167-2738(92)90087-6.

M. F. Yan, J. B. MacChesney, S. R. Nagel und W. W. Rhodes, "Sintering of optical wave-guide
glasses," Journal of Materials Science, Jg. 15, Nr. 6, S. 1371-1378, 1980, doi:
10.1007/BF00752116.

E. F. Riebling, "Structure of Borosilicate and Borogermanate Melts at 13000C; a Viscosity and
Density Study," Journal of the American Ceramic Society, Jg. 47, Nr. 10, S. 478-483, 1964, doi:
10.1111/j.1151-2916.1964.tb13794.x.

T. Parthasarathy, M. Mendiratta und D. Dimiduk, "Oxidation mechanisms in Mo-reinforced
Mo5SiB2(T2)-Mo3Si alloys," Acta Materialia, Jg. 50, Nr. 7, S. 1857-1868, 2002, doi:
10.1016/S1359-6454(02)00039-3.

F. Monteverde und A. Bellosi, "Development and characterization of metal-diboride-based com-
posites toughened with ultra-fine SiC particulates," Solid State Sciences, Jg. 7, Nr. 5, S. 622-630,
2005, doi: 10.1016/j.solidstatesciences.2005.02.007.

S. N. Karlsdottir und J. W. Halloran, "Formation of Oxide Scales on Zirconium Diboride-Silicon
Carbide Composites During Oxidation: Relation of Subscale Recession to Liquid Oxide Flow,"

172



[299]

[300]

[301]

[302]

[303]

[304]

[305]

[306]

[307]

[308]

[309]

[310]

Journal of the American Ceramic Society, Jg. 91, Nr. 11, S. 3652-3658, 2008, doi:
10.1111/j.1551-2916.2008.02639.x.

C. M. Carney, P. Mogilvesky und T. A. Parthasarathy, "Oxidation Behavior of Zirconium Dibo-
ride Silicon Carbide Produced by the Spark Plasma Sintering Method," Journal of the American
Ceramic Society, Jg. 92, Nr. 9, S. 2046-2052, 2009, doi: 10.1111/j.1551-2916.2009.03134.x.

S. Gangireddy, S. N. Karlsdottir, S. J. Norton, J. C. Tucker und J. W. Halloran, "In situ micros-
copy observation of liquid flow, zirconia growth, and CO bubble formation during high temper-
ature oxidation of zirconium diboride-silicon carbide," J.Eur.Ceram.Soc., Jg. 30, Nr. 11, S.
2365-2374, 2010, doi: 10.1016/j.jeurceramsoc.2010.01.034.

C. Li et al., "Bubble phenomenon of ZrB, based composites at high temperatures," Ceramics
International, Jg. 45, Nr. 6, S. 6648-6654, 2019, doi: 10.1016/j.ceramint.2018.12.153.

Z. Zhang, Y. Park, Z. Xue, S. Zhang, E. Byon und B.-H. Koo, "Research status of bond coats in
environmental barrier coatings," International Journal of Applied Ceramic Technology, 2022, Art.
Nr. ijac.14042, doi: 10.1111/ijac.14042.

R. Valden, M. O. Jarligo, T. Steinke, D. E. Mack und D. Stéver, "Overview on advanced thermal
barrier coatings," Surf. Coat. Technol., Jg. 205, Nr. 4, S. 938-942, 2010, doi: 10.1016/j.surf-
coat.2010.08.151.

R. Vassen, X. Cao, F. Tietz, D. Basu und D. Stover, "Zirconates as New Materials for Thermal
Barrier Coatings," J. Am. Ceram. Soc., Jg. 83, Nr. 8, S. 2023-2028, 2000, doi: 10.1111/j.1151-
2916.2000.tb01506.x.

E. Bakan, D. E. Mack, G. Mauer und R. Vafien, "Gadolinium Zirconate/YSZ Thermal Barrier
Coatings: Plasma Spraying, Microstructure, and Thermal Cycling Behavior," J. Am. Ceram. Soc.,
Jg. 97, Nr. 12, S. 4045-4051, 2014, doi: 10.1111/jace.13204.

R. Vapen, F. Traeger und D. Stover, "New Thermal Barrier Coatings Based on Pyrochlore/YSZ
Double-Layer Systems," International Journal of Applied Ceramic Technology, Jg. 1, Nr. 4, S. 351-
361, 2004, doi: 10.1111/j.1744-7402.2004.tb00186.x.

M. Lenz Leite, U. Degenhardt, W. Krenkel, S. Schaffoner und G. Motz, "In Situ Generated
Yb,Si.O7; Environmental Barrier Coatings for Protection of Ceramic Components in the Next
Generation of Gas Turbines," Adv. Mater. Interfaces, S. 2102255, 2022, doi:
10.1002/admi.202102255.

M. Lenz Leite et al., "Synthesis and characterization of yttrium and ytterbium silicates from their
oxides and an oligosilazane by the PDC route for coating applications to protect SisN4 in hot
gas environments," J.Eur.Ceram.Soc., Jg. 37, Nr. 16, S. 5177-5191, 2017, doi: 10.1016/j.jeur-
ceramsoc.2017.04.034.

J. Liu, L. Zhang, F. Hu, J. Yang, L. Cheng und Y. Wang, "Polymer-derived yttrium silicate coat-
ings on 2D C/SiC composites," J.Eur.Ceram.Soc., Jg. 33, Nr. 2, S. 433-439, 2013, doi:
10.1016/j.jeurceramsoc.2012.08.032.

M. Lenz Leite, A. Viard, D. Galusek und G. Motz, "In Situ Generated B-Yb,Si,O; Containing
Coatings for Steel Protection in Extreme Combustion Environments," Adv. Mater. Interfaces, S.
2100384, 2021, doi: 10.1002/admi.202100384.

173



Erklarung gemaB Promotionsordnung

§8 Abs. 1 lit. ¢ der Promotionsordnung der TU Darmstadt
Ich versichere hiermit, dass die elektronische Version meiner Dissertation mit der schriftlichen Version

iibereinstimmt und fiir die Durchfithrung des Promotionsverfahrens vorliegt.

§8 Abs. 1 lit. d der Promotionsordnung der TU Darmstadt

Ich versichere hiermit, dass zu einem vorherigen Zeitpunkt noch keine Promotion versucht wurde und
zu keinem friiheren Zeitpunkt an einer in- oder ausldndischen Hochschule eingereicht wurde. In diesem
Fall sind ndhere Angaben iiber Zeitpunkt, Hochschule, Dissertationsthema und Ergebnis dieses Versuchs

mitzuteilen.

§9 Abs. 1 der Promotionsordnung der TU Darmstadt

Ich versichere hiermit, dass die vorliegende Dissertation selbststdndig und nur unter Verwendung der
angegebenen Quellen verfasst wurde.

§9 Abs. 2 der Promotionsordnung der TU Darmstadt

Die Arbeit hat bisher noch nicht zu Priifungszwecken gedient.

Darmstadt, den 21.11.2023

Nils-Christian Petry

174



	Danksagung
	Inhaltsverzeichnis
	1 Motivation und Zielsetzung
	2 Grundlagen
	2.1 Einführung
	2.2 Materialsysteme für die Anwendung im Hochtemperaturbereich von Gasturbinen
	2.3 Polymerabgeleitete Keramiken
	2.4 Oxidation von Keramiken
	2.4.1 Grundlagen der Oxidation
	2.4.2 Oxidationsverhalten von Si-basierten Keramiken


	3 Methoden
	3.1 Synthese polymerabgeleiteter Keramiken und Probenherstellung
	3.2 Thermoanalyse
	3.2.1 Thermogravimetrische Analyse
	3.2.2 Simultane thermische Analyse

	3.3 Materialographische Probenpräparation
	3.4 Spektroskopische Methoden
	3.4.1 Röntgendiffraktometrie
	3.4.2 Fourier-Transformations-Infrarotspektroskopie
	3.4.3 Raman-Spektroskopie
	3.4.4 Energie- und wellenlängendispersive Röntgenspektroskopie

	3.5 Abbildende Methoden
	3.5.1 Rasterelektronenmikroskopie
	3.5.2 Transmissionselektronenmikroskopie

	3.6 Computergestützte Thermodynamik

	4 Oxidationsverhalten von (Hf,Ta)C/SiC-Nanokompositen
	4.1 Genehmigung
	4.2 Literaturübersicht
	4.3 Versuchsdurchführung
	4.3.1 Probenherstellung
	4.3.2 Thermoanalyse
	4.3.3 Charakterisierung
	4.3.4 Thermodynamische Berechnungen

	4.4 Ergebnisse
	4.4.1 Charakterisierung der monolithischen Proben vor der Auslagerung
	4.4.2 Messung der Oxidationskinetik
	4.4.3 Mikrostrukturelle Entwicklung und Charakterisierung der gebildeten Oxidschicht

	4.5 Diskussion
	4.5.1 Oxidationskinetik – Masseverlust
	4.5.2 Oxidationskinetik – Massenzunahme
	4.5.3 Rissbildung
	4.5.4 Innere Oxidation von (HfxTa1-x)C/SiC
	4.5.5 TaC-Bildung

	4.6 Zusammenfassung

	5 Einfluss einer polymerabgeleiteten SiAlOC-Schicht auf das Oxidationsverhalten von Chrom
	5.1 Genehmigung
	5.2 Literaturübersicht
	5.3 Versuchsdurchführung
	5.3.1 Probenherstellung
	5.3.2 Thermoanalyse
	5.3.3 Charakterisierung

	5.4 Ergebnisse
	5.4.1 Charakterisierung der Beschichtung
	5.4.2 Korrosionsverhalten der SiAlOC-beschichteten Cr-Substrate
	5.4.3 Charakterisierung und Entwicklung der Mikrostruktur der Oxidschicht
	5.4.4 Untersuchung der Interaktion zwischen Cr und SiAlOC

	5.5 Diskussion
	5.5.1 Einfluss der SiAlOC-Beschichtung auf die Oxidationskinetik und die Haftung der Oxidschicht
	5.5.2 Mikrostruktur der ausgebildeten Oxidschicht
	5.5.3 Einfluss der SiAlOC-Beschichtung auf das Nitrierungsverhalten von Cr

	5.6 Zusammenfassung

	6 Einfluss von polymerabgeleiteten Si(Zr,B)CN auf das Oxidationsverhalten von ZrB2
	6.1 Genehmigung
	6.2 Literaturübersicht
	6.3 Versuchsdurchführung
	6.3.1 Probenherstellung
	6.3.2 Thermoanalyse
	6.3.3 Charakterisierung
	6.3.4 Thermodynamischen Berechnungen

	6.4 Ergebnisse
	6.4.1 Ausgangszustand der monolithischen Proben vor der Auslagerung
	6.4.2 Thermogravimetrische Analyse
	6.4.3 Charakterisierung und Entwicklung der Mikrostruktur der Oxidschicht
	6.4.4 Thermodynamische Analyse

	6.5 Diskussion
	6.5.1 Entwicklung der Mikrostruktur
	6.5.2 Bildungsmechanismus der Si-Verarmungszone
	6.5.3 Oxidationskinetik
	6.5.4 Blasenbildung

	6.6 Zusammenfassung

	7 Zusammenfassung und Ausblick
	Anhang
	A.3.1 Aufbau der verwendeten Thermowaage
	A.3.2 Aufbau der verwendeten Mikrowaage
	A.3.3 Versuchsparameter thermogravimetrische Analyse
	A.3.4 Messparameter Röntgendiffraktometrie
	A.4.1 Makroskopische Aufnahmen der (HfxTa-x)C/SiC- und SiC-Proben vor der Auslagerung für 50 h
	A.4.2 Makroskopische Aufnahmen der (HfxTa-x)C/SiC- und SiC-Proben vor und nach der Auslagerung für 100 h
	A.4.3 O-Elementverteilung der oxidierten (HfxTa-x)C/SiC- und SiC-Proben nach der Auslagerung für 100 h
	A.4.4 Elementverteilung der Randschicht der (HfxTa-x)C/SiC-Proben nach der Auslagerung für 50 h in synthetischer Luft
	A.4.5 Elementverteilung der Randschicht der SiC-Proben nach der Auslagerung für 100 h in synthetischer Luft
	A.4.6 Elementverteilung der Randschicht der (Hf0,7Ta0,3)C/SiC-Proben nach der Auslagerung für 100 h in synthetischer Luft
	A.4.7 Elementverteilung der Randschicht der (Hf0,7Ta0,3)C/SiC-Proben nach der Auslagerung für 100 h in synthetischer Luft
	A.4.8 Elementverteilung der (HfxTa-x)C/SiC- und SiC-Proben nach der Auslagerung für 50 h in synthetischer Luft
	A.5.1 FT-IR-Spektrum der Oberfläche eines mit SiAlOC beschichteten Cr-Substrats
	A.5.2 Röntgendiffraktogramm unter streifendem Einfall eines mit SiAlOC beschichteten Cr-Substrats
	A.5.3 EDX-Elementverteilung an der Grenzfläche zwischen Cr und SiAlOC vor der Auslagerung
	A.5.4 Oberflächenspezifische Massenänderung der beschichteten und unbeschichteten Cr-Substrate
	A.5.5 Makroskopische Aufnahme der für 100 h bei 1050  C ausgelagerten Cr/SiAlOC-Probe
	A.5.6 Makroskopische Aufnahme der für 100 h bei 1050  C ausgelagerten Cr/SiAlOC-Probe
	A.5.7 Röntgendiffraktogramme der oxidierten beschichteten und unbeschichteten Cr-Substrate
	A.5.8 Konfokale Raman-Mikroskopie an Querschliffen der oxidierten beschichteten Cr-Substrate
	A.5.9 Mittels ESMA gemessene Elementverteilung an einem Querschliff eines Cr/SiAlOC-Presslings nach der Pyrolyse
	A.5.10 TEM-Aufnahmen und Feinbeugungsbilder des interkristallinen Bereichs innerhalb der Interaktionszone eine Cr/SiAlOC-Presslings
	A.5.11 STA-Messungen von Cr/SiAlOC-Presslingen in synthetischer Luft
	A.6.1 Makroskopische Aufnahmen der ZrB2/Si(ZrBCN)-Proben vor der Auslagerung

	Abbildungsverzeichnis
	Tabellenverzeichnis
	Literaturverzeichnis
	Erklärung gemäß Promotionsordnung

