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Qualification of an engineering ceramic, SiSiC,
for application in corrosive atmospheres containing HCl

by

S. Ullmann-Papst*
A. Naoumidis

H. Nickel

Abstract

‘In order to open up high-temperature applications for SiSiC its oxidation and corrosion
behaviour must be known. The formation of an oxide layer containing two different scales
was observed under oxidizing atmospheres (700 mbar H,0, N,, 1200 and 1370°C, 91-
1800 h). At the interface to SiSiC the scale was crystalline SiO, and on the outside the
scale was amorphous containing Al und K. The formation of this layer was described

from the literature and kinetic observations.

Experiments in low p,, atmospheres (pyc= 0-60 mbar, py,= 40 mbar, py,o= 1 mbar, N,,
1000-1300°C) showed that SiSiC corrodes as a function of the temperature and the HCl
concentration. The attack prefentially takes place on the Si phase with the formation of
volatile chlorides. A significant decrease of the bending strength was correlated with this
observation. The limiting values of the HCI] content at which corrosion of SiSiC begins
were determined. If SiSiC was covered with an amorphous oxide layer containing Al and
K no attack could be observed under corrosive conditions. In all éases this layer was
protective even under thermal cycling conditions (RT-1000°C, 1-4 h ramp time, 42-168
cycles). The protective function of the oxide layer depends on its structure. For special

applications it is possible to optimize the protective behaviour.

* thesis



Qualifikation einer Ingenieurkeramik, SiSiC,

fiir den Einsatz in korrosiven (HCI - haltigen) Atmosphiren

von

S. Ullmann-Papst*
A. Naoumidis

H. Nickel

Abstract

Fir den Hochtemperatureinsatz der SiSiC Keramik ist das Oxidations- und Korrosions-
verhalten des Materials von besonderer Bedeutung. In wasserdampfhaitigen N,-Atmo-
sphéren (700 mbar H,0, 1200 und 1370°C, 91-1800 h) bildet sich auf dem SiSiC eine
zweilagige Oxidschicht, mit einem kristallinen SiO,-Bereich an der Grenze zu SiSiC und
einem amorphen K- und Al enthaltenen Siliciumoxid im Oberflachenbereich. Durch
Literaturauswertung und kinetischen Beobachtungen konnte der Mechanismus zur

Bildung dieser Struktur beschrieben werden.

Korrosionuntersuchungen von SiSiC in HCl-haltiger Atmosphére (pyg= 0-60 mbar,
Py,= 40 mbar, py o= 1 mbar, Rest N,, 1000-1300°C) fiithrten abhéingig von der Temperatur
und von pyq zur Verflichtigung der Si-Phase, und damit zur Abnahme der Biege-
bruchfestigkeit. Die Bedingungen unter denen ein Angriff erfolgte wurden ermittelt. War
das SiSiC vor den Korrosionsversuchen von einer amorphen Oxidschicht mit K- und Al-
Kontaminationen umgeben, so iibte diese eine Schutzfunktion aus. Diese Schutzfunktion
ist auch dann vorhanden, wenn das Material zusétzlich zu den korrosiven Bedingungen
thermozyklischen Bedingungen (RT-1000°C, 1-4 h Rampenzeit, 42-168 Zyklen) ausgesetzt
wird. Die Schutzfunktion der Oxidschicht ist abhéngig von der Schichtstruktur und 148t

sich anwendungsbedingt optimieren.

* Dissertation
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1 Einleitung

In der Urzeit verwendete der Mensch zunéchst Werkzeuge aus natiirlichen Werkstoffen,
z. B. aus Holz oder Stein. Doch schon vor etwa 10.000 Jahren wurde erkannt, daf3 sich
einige gut formbare Erden durch einen Brand verfestigen liefen. Dies war die
Entstehung eines kiinstlichen Werkstoffes, der Keramik. Die exakte wissenschaftliche
Forschung auf dem Gebiet der Keramik hat erst Ende des 19. Jh. eingesetzt. Neben den
keramischen Werkstoffen, die bei Normaltemperatur verwendet werden, z. B. Bau-, Bio-,
Technische-, Feinkeramik, steht die Feuerfest- und Hochtemperaturkeramik, die bei

hohen Temperaturen zum Einsatz kommt.

Der Begriff Keramik wird heutzutage sehr unterschiedlich verwendet. Wihrend einer-
seits der Begriff Keramik dem Werkstoff zugeordnet wird [1], versteht der Nomen-
klaturausschuB3 der Deutschen Keramischen Gesellschaft darunter eine Technologie:
"Keramik ist ein Zweig der chemischen Technologie oder Hiittenkunde, der sich mit der
Herstellung keramischer Werkstoffe und Weiterverarbeitung bis zum keramischen
Erzeugnis befafit. Keramische Werkstoffe sind anorganisch, nichtmetallisch, in Wasser
schwer loslich und zu wenigstens 30% kristallin. Normalerweise werden sie bei Raum-
temperatur aus einer Rohmasse geformt und erhalten ihre typischen Werkstoffeigen-
schaften durch eine Temperaturbehandlung meist iiber 800°C. Gelegentlich geschieht die
Formgebung auch bei erhéhter Temperatur oder gar tber den Schmelzfluf mit

anschlieBender Kristallisation." [2]

Die Technische-Keramik als relativ neuer Werkstoff bietet gegeniiber anderen Werk-
stoffen viele Vorteile, worauf im folgenden an Hand der Hochtemperaturkeramik néher
eingegangen wird. Doch hinsichtlich ihrer tatsdchlichen Anwendung steht sie im Konkur-
renzkampf gegeniiber den traditionellen metallischen Werkstoffen und aufgrund der
Herstellungskosten oft nicht verwendet. Soll die Keramik andere Werkstoffe ersetzen,
miissen, z. B. niedrige Ausfallquoten gewihrleistet sein (z. B. 107 bei Keramikventilen
fiir den Otto-Motor [3]). Eine gute Anwendungsmaoglichkeit fiir Keramiken ist im Hoch-
temperaturbereich gegeben, da dort ohne weiteres metallische Werkstoffe nicht mehr
einsetzbar sind (Abb. 1).



2 1 Einleitung

Fiir Werkstoffe, die im Hochtemperatur-
bereich, d.h. auch bei Temperaturen
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Im allgemeinen ist es nicht moglich, Werkstoffe herzustellen, die bei hohen Tempe-
raturen vollstandig stabil sind. Fast immer kommt es zu chemischen Reaktionen
zwischen den Phasen und mit der Umgebung oder auch zu einer Vergréberung des
Gefiiges. Die Geschwindigkeit dieser Veranderung héngt vor allem von der des Material-
transportes und damit von der Diffusion ab. Daher sind die Werkstoffe mit kleiner
Diffusionskonstante und insbesondere auch mit grofler Aktivierungsenergie fiir die
Diffusion im Hochtemperatureinsatz zu bevorzugen. In dieser Hinsicht sind die

keramischen Werkstoffe den Metallen und ihren Legierungen iiberlegen.

In der Technik besteht ein groBer Bedarf an Werkstoffen, welche auch bei Temperaturen
oberhalb 1000°C eingesetzt werden kénnen. So sind SiSiC-, SiC-, Si;N,- Keramiken
Hochtemperaturstrukturwerkstoffe fiir Komponenten der Energieerzeugung und
-wandlung, z. B. Wirmeiibertriger, Rekuperatoren, Brennkammern und Antriebs-
systeme. In modernen Energieerzeugungsanlagen sind Warmetauscher- und Rekupe-
ratorrohre Temperaturen bis zu 1200°C ausgesetzt. Ein Ziel der Werkstoffentwicklung ist
es, den Wirkungsgrad dieser Systeme durch die Erhohung der maximalen Einsatz-
temperatur zu verbessern. Keramikwerkstoffe, wie siliciuminfiltriertes Siliciumcarbid

(SiSiC), erlauben hohere Arbeitstemperaturen bis etwa 1300°C.
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Siliciumcarbidwerkstoffe, wie zum Beispiel das dichte SiSiC, zeichnen sich besonders
durch hohe Warmfestigkeit (Abb. 1), sehr gute Wirmeleitfidhigkeit (bei 1200°C:
40 Wm'K"), geringe thermische Ausdehnung (bei 1000°C: 4,5-10° K?) und Korrosions-

resistenz innerhalb eines groflen pH Gebietes aus [6, 7], sieche dazu auch Tabelle 1 [8].

Eigenschaften Einheit Werkstoffdaten
SiSiC 5011 SiSiC 308
stranggepreBt | schlickergegossen

Mechanische 4-Pkt-Biegefestigkeit MN/m? 300 260

Eigenschaften Weibullmodul (RT) - 10 6-10

Heiflbiegefestigkeit (1200°C) MN/m?2 350 329
Weibullmodul (1200°C) - - >10
Dynamischer E-Modul GN/m? 360 340
Statistischer E-Modul GN/m? 330 310

Thermische Wirmeausdehnungskoeff. (1000°C) | VK-10¢ 4,5 45

Eigenschaften Therm. Leitfshigkeit (1000°C) W/mK 40 45

Sonstige Dichte g/cm? 3,05 3,05

Eigenschaften Porositiit (offen) Vol.-% 0 0

Gasdichtheit cm?/s 108 10%
freies Silicium Gew.-% 12-15 8-12

Tabelle 1: Eigenschaften von stranggeprefitem und schlickergegossenem SiSiC, nach [8].
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2 Problemstellung

Siliciumcarbidwerkstoffe sind, wie in der Einleitung dieser Arbeit dargestellt, aufgrund
ihrer Eigenschaften interessant fiir den Einsatz bei Temperaturen oberhalb 1000°C.
Entsprechend dem Vorschlag, die begrenzte Bruchzédhigkeit zu akzeptieren und
entsprechend den besonderen Eigenschaften der Hochleistungs-Werkstoffe geeignete
Anwendungsfelder zu suchen [9], konnte SiSiC verwendet werden in Hochtemperatur-
Wirmetauschern [5], in Chemiereaktoren, wie z. B. Crackanlagen, oder auch fiir
Wirmetauscher fiir die Wasserspaltung iiber thermische Prozesse unter Nutzung von
Solarwarme. Fiir solche Anwendungen ist es erforderlich, das Korrosionsverhalten bei
hohen Temperaturen durch verschiedene aggressive Umgebungen zu kennen. Die Aus-
wirkungen des Korrosionsverhaltens auf die Bestédndigkeit und Festigkeit dieser Werk-

stoffe sind von besonderer Bedeutung.

Wird das SiSiC zum Beispiel in Miillverbrennungsanlagen eingesetzt, so ist zu beachten,
daB3 die meisten Chloride des Stadtmiills im Abgas zu aggressivem HCIl-Gas umge-
wandelt werden. Die HC]-Konzentration kann weit variieren, je nach Zusammensetzung
des Abfalls und der Menge des Luftiiberschusses [10]. Konzentrationen bis zu 330 ppm
HC1 wurden vom Battelle Memorial Institute, Columbus Laboratories, Columbus, Ohio

in typischen Miillverbrennungsanlagen gemessen [10].

Bei der Reaktion von SiC oder SiSiC mit Chlor (z. B. Cl,/Ar und Cl,/O,/Ar) bei 950°C
wurde massenspektrometrisch die Bildung der fliichtigen Siliciumverbindungen SiCl,,
Si,0Cl; und Si;OCl, beobachtet [11]. Aus diesem Grund sind SiC-Werkstoffe fur einen
Einsatz in heiflen Cl,-haltigen Atmosphéren nicht geeignet. Andererseits ist denkbar, daf3
solche Werkstoffe in oxidierenden Gasmischungen, die nur geringe Anteile Chlor in Form
von HCI1 enthalten, durchaus einsetzbar sind. Wenn das SiSiC eine schiitzende gasdichte
Si0,-Schicht besitzt, kann das angreifende Gas nicht bis zum Werkstoff vordringen [12].
Bei ungeschiitzten SiSiC-Oberflachen kann es zu konkurrierenden Effekten kommen. Auf
der einen Seite steht die Korrosion (aktive Korrosion) durch Einwirkung der HCIl-
haltigen Atmosphiire, und auf der anderen Seite steht die Bildung einer SiO,-Schicht

durch Oxidation (passive Korrosion) [13].
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Ein Einsatz von SiSiC in aggressiven Gasen kann erst dann erfolgen, wenn gezeigt ist,
welcher dieser Effekte unter welchen Bedingungen zum Tragen kommt, und inwieweit
dadurch die Festigkeit beeinfluflit wird. Weiterhin ist zu kliren, ob die sich bildende
Schicht tatsdchlich vor weiterem Angriff des aggressiven Gases schiitzt, oder ob eine
anders aufgebrachte Oxid-Schicht bessere Schutzeigenschaften aufweist. Was geschieht,
wenn die schiitzende Schicht mechanisch beschiadigt wird? Ist sie unter bestimmten

Bedingungen selbstheilend oder verliert sie ihre Schutzwirkung?

Zuséatzlich zur isothermischen Belastung treten bei den meisten Anwendungen thermo-
zyklische Belastungen auf. Auch hier ergibt sich wieder eine Fragestellung hinsichtlich
der Stabilitdt und Integritiat der SiO,-Schicht, wobei auch iber die thermomechanische

Eigenschaften der Schicht noch wenig bekannt ist.

Zur Klarung der oben aufgefiihrten Fragen ist es erforderlich, zunédchst das SiSiC mit
einer haftenden dichten Oxidschicht zu umgeben. Dies erfolgt unter oxidativen
Bedingungen, bei denen sich eine Si0,-Schicht bildet. Diese Schicht muf} dann
charakterisiert und hinsichtlich ihrer passivierenden Wirkung untersucht werden. Um
einen Nachweis iiber die Schutzfunktion dieser Schicht gegeniiber HCI-haltigen Gasen zu
erbringen, muB3 zuerst das Verhalten des nicht geschiitzten SiSiC in HCl-haltigen
Atmosphiren festgestellt werden. Dazu werden isotherme Korrosionsversuche bei
unterschiedlicher Temperatur und HCl-Partialdriicken durchgefiihrt. Das Ergebnis dieser
Experimente gibt sowohl die Parameter an, bei denen sich trotz der Anwesenheit von
HCI eine SiO,-Schicht bildet, als auch die Ausgangsgréflen, unter welchen korrosiven

Bedingungen und in welcher Form das ungeschiitzte SiSiC angegriffen wird.

Die Schutzfunktion der Schicht kann nun getestet werden. Dazu wird SiSiC, welches von
einer Si0,-Schicht umgeben ist, korrosiven Bedingungen ausgesetzt, die das unge-
schiitzte SiSiC angreifen. Ob die Schicht geschiitzt hat, werden Untersuchungen dieser
Proben hinsichtlich des Angriffs und der Festigkeit zeigen. Die Parameter zur Schicht-
bildung miissen so lange variiert werden, so daB die Passivierung optimiert wird. Im
nachsten Schritt soll eine gezielte mechanische Beschddigung der Schutzschicht und
erneute isotherme Korrosion bei den ermittelten aggressiven Bedingungen Aufschlufl
iiber die Fahigkeit zur Selbstausheilung von lokal geschédigten Bereichen geben. Damit
wird geklart, ob die Schicht ihre Schutzfunktion behalt. |
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Bestétigen die bis hierhin aufgefiihrten Experimente die Schutzfunktion der Schicht bei
isothermen Belastung, so mufl noch nachgewiesen werden, ob sie auch unter thermo-
zyklischer Belastung ihre Schutzfunktion behélt. Bei schnellen Temperaturwechseln
konnen aufgrund von thermischen Spannungen Mikrorisse in der Schicht oder zwischen
der Schicht und SiSiC entstehen. Diffundiert ein aggressives Medium aufgrund dieser
Risse durch die Schicht und greift das SiSiC an, so hat die Schutzfunktion versagt. Dazu
ist eine Apparatur zu entwickeln, die einen schnellen Temperaturwechsel der Proben in
dem aggressiven Gasstrom ermoglicht. Mit denselben Untersuchungsmethoden, wie bei
den isothermen Versuchen wird gepriift werden, ob die Schicht bei diesen thermo-
zyklischen Bedingungen ihre Schutzfunktion behalt.

Ist die Stabilitat und Integritat der Schicht unter den gegebenen Bedingungen immer
gewihrleistet, erweitert dies das Anwendungsgebiet von SiC-Werkstoffen und bildet die
Grundlage fiir die Ubertragung auf andere spezielle Anwendungsbedingimgen.
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3 Stand der Technik

3.1 Herstellung von SiSiC

Das reaktionsgebundene siliciuminfiltrierte Siliciumcarbid (SiSiC) zdhlt zu den zwei-
phasigen Verbundwerkstoffen [14, 15]. Zur Herstellung von nahezu porenfreiem SiSiC
[16] wird zunichst eine Mischung aus etwa 65 Gew.% 1 um - 150 pm groflen a-SiC-
Kérnern, etwa 15 Gew.% Kohlenstoffpulver, maximal 5 Gew.% Binde- und Gleitmittel
und etwa 15 Gew.% Wasser gefertigt [17]. Diese Stoffe werden zu einer Knetmasse
vermengt, wodurch Luftblasen eingebracht werden. Um diese zu entfernen, erfolgt in
einer Extrudiermaschine eine Verdichtung, ehe diese Knetmasse von vielen kleinen
Messern im Vakuum zerkleinert wird. Anschlieflend wird die Masse wieder verdichtet
und durch ein Mundstiick zu Profilkérpern gedriickt. Diese trocknen mehrere Tage wobei
MaBhaltigkeitspriifungen durchgefithrt werden. Die erhaltenen Produkte werden Griin-
kérper genannt und sind poros. Die Voraussetzung fiir den anschlielenden Silicierungs-
prozeB3 ist die Benetzbarkeit des fliissigen Silicium auf SiC [18, 19, 20]. Das fliissige
Silicium dringt aufgrund der Kapillarwirkung in den porésen Grinkérper ein und
reagiert exotherm unter Volumenzunahme zu sekundirem (B-SiC. Dieses neu gebildete
SiC verbindet die primaren SiC Koérner untereinander. Damit liegt eine reaktionsge-
bundene (= selbstgebundene) SiC-Matrix im Gefiige vor. Die Ausbildung der sekundéren
SiC-Briicken zum priméren SiC-Korn sind mafigebend fiir die Eigenschaften des Werk-
stoffes, insbesondere beziiglich seiner Festigkeit bei hohen Temperaturen [21]. Im Griin-
kérper wird das Silicium relativ zum vorhandenen Kohlenstoff im Uberschufl angeboten.
Der Siliciumiiberschuf} fithrt nach dem vollstindigen Umsatz des Kohlenstoffs zu -SiC
zum Auffiillen des restlichen Porenraums und wird in Form von Si-Perlen an der Ober-
flache sichtbar. Entscheidend fiir einen erfolgreichen Silicierungsprozefl ist dabei die
Porositat und Porengrioenverteilung des Griinkorpers, welche iiber ihre Kapillarkrafte
das Eindringverhalten des Siliciums und folglich auch die maximal silicierbare Bauteil-
wanddicke bestimmen. Die Volumenzunahme bei der Entstehung des sekundéren SiC
muf} durch einen ausreichend groBen Porenraum aufgefangen werden, da sonst durch
lokale Spannungszonen Risse im Gefiige entstehen kinnen. Ebenfalls kénnen, bedingt
durch die starke Exothermie der SiC-Bindung, lokale Temperaturspitzen entstehen, die

zu Gefiigefehlern fiihren kénnen.
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Da der Reaktionsbinde- und Silicierungsprozefl ohne dullere Forménderung, d. h. schwin-
dungsfrei ablauft, eignet sich das Verfahren auch zur Herstellung grof3formatiger Bau-
teile mit engen MaBtoleranzen. Die duBlerste Anwendungstemperatur von SiSiC ist durch
den Schmelzpunkt des freien Siliciums (1414°C) [22] im Gefiige begrenzt. Oberhalb dieser
Temperatur fallt die Festigkeit rapide ab, lediglich die SiC-Matrix gewihrleistet noch
eine gewisse Restfestigkeit. In der Praxis ist ein Abdampfen der Si_-Phase allerdings
schon oberhalb 1380°C festzustellen, so daB die Anwendungsgrenztemperatur ent-

sprechend nach unten zu korrigieren ist [23].

3.2 Korrosion allgemein: Definitionen und Einfliisse

Unter Korrosion bei keramischen Werkstoffen versteht man - analog zu den Erschei-
nungen bei Metallen - jede Art des Stoffaustausches von festen Stoffen mit Fliissigkeiten,
Gasen oder Schmelzen, der eine meBbare Verdnderung des Werkstoffes bewirkt. Fiithrt
diese Veranderung zu einer Beeintrichtigung der Funktion eines Bauteils oder eines
Systems, so wird von einem Materialschaden gesprochen [24, 25, 26, 27]. Bei unge-
schiitzter Einwirkung und stédndiger Nachlieferung der korrosiven Medien schreitet der
Korrosionsangriff bis zur vollstdndigen Stoffumsetzung und Werkstoffdesintegration fort.

Grundsitzlich kann auch eine Kontamination des Mediums eintreten.

Die Hauptschwierigkeiten bei der Beschreibung von Korrosionsprozessen liegen zum
einen in der groBen Zahl von Variablen: wie Temperatur, Konzentration, Viskositét,
Benetzung des Mediums, Grenzflichenspannung, Porositit des Werkstoffes usw. und
zum anderen in der Kinetik der Elementarprozesse. Die Anzahl der kinetischen Einfliisse
bei der Gaskorrosion wurden von K. G. Nickel [28] in einem Modell dargestellt (Abb. 2).
Sie fithren zur aktiven und passiven Korrosion, die durch die komplex ablaufenden

Reaktionen unterschiedlich stark beeinflufit werden.
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physikalische Umgebung:

Strédmungstyp und Geschwindigkeit Diffusion
Transportwege \ /
(Material, Komgrenze, Rif3)
T~ \ A hi °/ Losung von Gas in der Schicht
tmosphare L~ Verfliichtigung von Schichtmaterial

Entwicklung von Diffusionsbarrieren
sekundadre / kristalline Phasen

gasfdrmige Reaktionsprodukte

Transporttyp —__|

Schicht

Schichtzusammensetzung v
Adhésion
Porositét
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Abb. 2: Schematische Darstellung der Faktoren, die die Korrosion beeinflussen, nach [28].

Aktive Korrosion, oder auch aktive Oxidation genannt, bedeutet, dafl aus dem Angriff
einer Phase gasférmige Korrosionsprodukte entstehen, was zum Aufzehren der angegrif-
fenen Phase fiihrt. Bei Siliciumcarbidwerkstoffen erfolgt in reduzierenden Atmosphiren
die aktive Korrosion hauptsichlich an der Si-Phase. Unter Bildung fliichtiger
Komponenten fiihrt sie zu einer Verfliichtigung der Si-Phase, und es kommt nicht zu
einer Si0,-Bildung. Diese Zersetzung von Si bzw. SiC hat sowohl einen Gewichtsverlust

[29, 30, 31] als auch einen Festigkeitsverlust zur Folge.

Eine weitere spezielle Art der Korrosion ist die passive Korrosion [24], die auch
Oxidation genannt wird. Allgemein verstanden wird unter passiver Korrosion die
Umsetzung eines Elementes oder einer Verbindung mit einem Stoff, der Elektronen
aufnimmt, z. B. die Reaktion mit Sauerstoff [32] unter Bildung einer schiitzenden Oxid-
schicht. Ein Modell zur Materialablagerung durch chemische Reaktionen der Gasphase
zeigt Abbildung 3 [33]. Fiir Siliciumcarbidwerkstoffe bedeutet passive Korrosion, daf sich
in oxidierenden Atmosphéren auf der Oberfléche eine Si0,-Schicht bildet [34]. Die Oxid-
bildung fiihrt zu einer Gewichtszunahme. Ist die Oxidschicht dicht, so schiitzt sie sowohl

vor weiterer Oxidation als auch vor der aktiven Korrosion [35, 36].
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epitaktisches Wachstum
Plattchenbildung
Faserkristalle

. . Dendrite EinfluB
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amorphe Ablagerungen
Kristallkeimbildung
in der Gasphase,"Schnee"

Abb. 3: Modell zur Materialabscheidung durch chemische Reaktionen der Gasphase,
nach [33].

Dies ist von besonderer Bedeutung fiir den industriellen Einsatz, denn aufgrund der
Passivierung erweitert sich das Einsatzgebiet von Siliciumcarbidwerkstoffen. Dabei ist,
wegen der Viskositat des gebildeten Si0,-Glases, die obere Anwendungstemperatur von
SiC mit 1700°C beschréankt [37].

3.3 Aktive Korrosion von Si und SiC in chlorfreien Gasen

In reduzierenden Atmosphéren (sehr niedriger p,,) findet eine aktive Korrosion von Si

und SiC nach den folgenden Réaktionen statt:

Si(s) + ~0,(g = SiO(g e))
SiCls) + Oz(g‘) = Si0O(p + CO(g (2)

Ein Angriff von SiC findet bei einem vorgegebenen Sauerstoffpartialdruck von 10° bar
bei 1050°C statt [38, .39]. Bei der Korrosion erfolgt mit steigendem Pértialdruck des
Oxidanten (z. B. py,, in H;) mehr Materialverlust, weil der Partialdruck der Produktgase
(psio oder p.,) proportional ist zu dem des Reaktandengases (py,,) [40]). Die Biegebruch-
festigkeit rﬁmmt proportional zu dem Partialdruck des Oxidanten ab [41]. Kurz vor dem
aktiv-passiv Ubergang hat die Korrosionsrate ein Maximum [30]. Maximale Korrosion
konnte mit minimaler Festigkeit sowie der grofiten Verschlechterung der Oberflache
korreliert werden [41]. Die Bildung von groflen "Pits" wihrend der Auslagerung ist der
Grund fiir den Festigkeitsverlust [41]. Die Biegebruchfestigkeit nimmt zu oder wird nicht
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beeintrachtigt, wenn solche Bedingungen vorhanden sind, so daf} sich eine diinne SiO,-
Schicht auf der Oberflache bilden kann [41].

Bei der aktiven Korrosion von Si kénnen gleichzeitig ein SiO-Verfliichtigungs und ein
Si0, -Kondensierungsprozefl auftreten [31]. Dies zeigt sich in einem zunéchst linearen
Probengewichtsverlust, gefolgt von einem ungewshnlich destruktiven Verhalten in der
Form von extrem schneller Proben-Gewichtszunahme. Ein solches Verhalten wurde

wihrend der aktiven Oxidation von SiC nicht beobachtet.

Fiir den aktiv-passiv Ubergang bei der Korrosion von Si wurde von Wagner [42] ein
Modell aufgestelit. Davon ausgehend, daB3 der Sauerstoffpartialdruck auf der Oberfliache
niedrig bleibt, wird nach der Reaktion (1) ein SiO-Partialdruck erzeugt. Den kritischen
Sauerstoffpartialdruck p,, ,, schitzte er als p,,, ,, = 0,4 pg;p ;- Dabei entspricht pg,, ¢, dem
Gleichgewichtsdampfdruck der Reaktion (1). Durch spiatere Untersuchungen wurde das
Modell bestitigt und auch auf die Korrosion von SiC tiibertragen [29, 30, 31].

Hat sich bereits Si0, gebildet, so beeinflulit der Gleichgewichtsdruck von SiO(g) an der
Si(s) - Si0,(s) Grenze die Korrosion. Ist der SiO(g) Druck gleich dem AuBlendruck, kénnen
sich Risse in einer bereits entstandenen SiO,-Schicht entwickeln, die zu einer schnellen
Reaktion fiihren [29]. Sind Risse als aktive Zonen einmal vorhanden, so kénnen sich

diese bei Reduzierung des Oxidationsmittels leicht fortpflanzen [30].

34 Passive Korrosion von Si und SiC in chlorfreien Gasen

Die grundlegenden Reaktionsgleichungen zur SiO,-Bildung auf Si oder SiC-Oberflichen

in stark oxidierenden Atmosphiren sind:
Si(s) + O,(e = SIO, (& 3
SiCis) + O,(g = SiO,g + COg @

Wenn sich nach einer bestimmten Zeit auf der Oberflache eine SiO,-Schicht gebildet hat,
mul} der Sauerstoff durch die Schicht das Silicium bzw. Siliciumcarbid erreichen, um

weiter nach den oben aufgefiihrten Gleichungen reagieren zu kénnen. Die SiQ,-Bildung
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erfolgt an der Grenzfliache zwischen Si und SiO, bzw. zwischen SiC und SiO, [43, 44]. Da
die treibende Kraft (AG® fiir die Oxidation von Si sehr hoch ist, kann eine rasche
Umsetzung angenommen werden, wenn der Sauerstoff die Grenzflache erreicht hat [34].
Das Wachstum ist somit abhéngig von der Zeit, die der Oxidant braucht, um das Silicium
zu erreichen. Demnach ist die Diffusion der Gase durch die gebildete SiO,-Schutzschicht
der geschwindigkeitsbestimmende Vorgang [45, 46, 47]. Bei der Oxidation von SiC sind
die chemischen Reaktionen an der Genzfliche ebenfalls schnell im Vergleich zum
Massentransport [47]. Die Gewichtszunahme verliuft proportional der Oberfliche [45]
und ist abhidngig von dem Sauerstoffpartialdruck [48]. Keine Auswirkung auf die
Oxidationsrate hat eine Verianderung des N,-Partialdruckes [47], was mit der Aussage,
daB SiC in H,, H,S und reinem N, inert ist [49], korreliert. Das SiO,-Wachstum 148t sich
mittels der Dicke der aufgewachsenen Schicht oder mit der Massenzunahme der Probe
beschreiben.

Das Wachstum der SiO, -Schicht auf Si folgt einem parabolischen [50] bzw. parabolisch-
linearem Gesetz [24]. Deal und Grove [51] stellten fiir die Oxidation das folgende Modell
auf, dabei wurden die an den beiden Grenzen der Schicht ablaufenden Reaktionen sowie

der Diffusionsprozefl durch die SiO,-Schicht einbezogen.

X, + Ax, = B(t+7) )
dabei ist:
1 1
Az 2D (11
C*
B= 2Dy —
1
(x7+ Ax))
r= L
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T der Korrekturfaktor, der aufgrund der Zeitachsenverschiebung durch eine bereits
vorhandene Oxidschicht x, notwendig wird,

x; Dicke der bereits vorhandenen Oxidschicht (wird eingesetzt, um allgemein giiltig
zu sein, bei t = 0 ist x, = x,),

X, absolute Dicke der Oxidschicht, die aus zwei Teilen besteht: x; und der
zusitzlichen Dicke, die wiihrend der Betrachtung wichst,

t Zeit,

k Gleichgewichtskonstante,

h Gasphasentransportkoeffizient,

D,, effektiver Sauerstoffdiffusionskoeffizient,

C* Gleichgewichtskonzentration des Sauerstoffs in der Oxidschicht,

N, Anzahl der Molekiile des Oxidationsmittels, die sich in einer Volumeneinheit der
Oxidations-Schicht befinden.

Die Oxidation von SiC ist durch ein parabolisches Zeitgesetz gekennzeichnet [37, 45]. Fir
dieses parabolische Verhalten stellte Singhal [52] fiir den Temperaturbereich von 1200
bis 1400°C die folgende Gleichung auf:

W< = Kp-t D

Dabei ist W die Gewichtszunahme in der Zeit ¢ und K, die parabolische Ratenkonstante.
Mit Hilfe der Arrhenius-Gleichung 148t sich K, bestimmen

E
K =Aep(-— 8
“ C(RT) 8

dabei ist E die Aktivierungsenergie, R die Gaskonstante und T die absolute Temperatur

ist.

Ein Vergleich der Temperaturabhéngigkeit der Oxidationsraten von SiC aus unter-
schiedlichen Literaturstellen zeigt, da} diese Daten sehr dicht in einem Wertebereich
zusammenliegen, welcher durch eine Aktivierungsenergie von 83 bis 155 kd/mol gekenn-
zeichnet ist [35, 36, 37, 38, 45, 46, 47, 53, 54, 55, 56, 57, 58, 59, 60]. Des weiteren ist zu
erkennen, daf3 unterhalb von 1200°C die Oxidationsraten stark abfallen [38, 39, 58, 61].
Diese Abnahme ist bedingt durch die Kristallisation der Siliciumdioxidschicht [38, 39].
Fiir den Beginn der Cristobalitbildung, die nicht durch epitaktische Beziehungen
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zwischen den Strukturen von SiC und Cristobalit begiinstigt wird [62], wurden Tempe-
raturen zwischen 1000 und 1500°C angegeben [35, 38, 39, 46, 48, 57, 63, 64, 65, 66, 67].
In einigen Fallen wurde auf SiC-Einkristallen zwischen 1200 und 1400°C kein
Cristobalit gefunden [46, 53]. Diese Unterschiede ergeben sich, da das Oxidationsver-
halten von SiC je nach Modifikation [68] und bei Einkristallen je nach kristallogra-
phischer Orientierung unterschiedlich ist [66]. Weiterhin ist der Cristobalitanteil in der
Oxidschicht neben der Temperatur abhéngig von der Art und Menge der Verunreinigung
[37, 62, 68]. Auf SiC-Kristallen entstandene rosettenartige Konfigurationen (6 Stunden,
1300°C) konnten als Kristallisationszentren fiir Cristobalit gedeutet werden [46]. Eine
weitere thermische Behandlung fithrte iiber eine Keimbildung und Vorordnug zur
Entstehung von Cristobalitkristallen. |

Unter Zuhilfenahme farbiger Interferenzen wurde festgestellt, da die Cristobalit-
kristallite, die sich in der amorphen Siliciumdioxidschicht gebildet haben, diinner sind
als das umgebende amorphe Siliciumdioxid [35, 67]. Das weist darauf hin, daf3 der
Transport des Oxidanten durch die Kristallite langsamer sein muf3 als durch das um-
gebende amorphe Siliciumdioxid [35, 67].

Motzfeldt [69] verglich die Oxidation von Si mit der Oxidation von SiC, berechnete aus
Daten von (43, 44, 45, 50, 53, 57, 58, 70, 71, 72] eine theoretische Geschwindigkeitskon-
stante fiir die Diffusion durch SiO,-Glas und kam zu dem Schlu8}, daB3 beide Oxidationen
in Sauerstoff-Atmosphére im Temperaturbereich zwischen 850 und 1200°C (Si) bzw.
1600°C (SiC) durch die Diffusion von molekularem Sauerstoff durch SiO, bestimmt
werden. Molekularer Sauerstoff kann aufgrund von Hohlrdumen in den Maschen des
Netzwerkes durch das Si0O,-Glas diffundieren [73, 74]. Dem gegeniiber steht die Aussage,
daBl die Oxidationsrate durch die Diffusion von ionischen Spezies und nicht von
neutralen Molekiilen bestimmt wird [35, 48, 57, 65, 75]. Die Frage, ob ionischer Sauer-
stoff oder Sauerstoffmolekiile durch die SiO,-Schicht diffundieren, wird bis heute
diskutiert. Aus diesem Grund werden in der hier vorliegenden Arbeit im Kapitel 3.7.3 die

unterschiedlichen Thesen erértert.
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3.4.1 Einfluf} der Oxidation von C auf die Si0,-Schicht

Die Bildung einer SiO,-Schicht auf der SiC-Oberflache wird begleitet von der Entstehung
fliichtiger Kohlenstoffoxide (CO-Gas, das dem Sauerstoffgas entgegengefiihrt wird [76]),
weswegen z. B. Poren auftreten, die in der wachsenden Siliciumdioxid-Schicht erkennbar
sind [77]. Das Oxidationsmittel wird zusétzlich zur Oxidation des Kohlenstoffs gebraucht.
Dies begriindet den gegeniiber Silicium niedrigeren K-Wert der parabolischen
Oxidationsrate [35, 78]. Die Diffusion durch die SiO,-Schicht von Kohlenstoff-Spezies
(CO,) nach auflen ist schnell, im Vergleich mit der Diffusion von Sauerstoff nach innen.
Somit ist die Diffusion der Oxidanten nach innen der geschwindigkeitsbestimmende
ProzeB [47]. Dies ist auch der Fall, wenn die Schichten aus Cristobalit aus nur einem
geringen Glasanteil bestehen [79]. Eine andere Moglichkeit ist, daf3 das Schichtwachstum
durch die Diffusion von CO oder SiO nach auflen bestimmt wird [52, 80]. In diesem Fall
bilden sich, nach einer Inkubationszeit, bzw. nach einer kritischen Dicke (< 0.3 um) [80],
an der Grenze zwischen Material und Schicht Gasblasen (CO,) [81]. Die Zeit, die zur
Blasenbildung benétigt wird, hingt von der SiC-Stéchiometrie ab. Wenn SiC mit Kohlen-
stoff gesittigt ist und tiberschiissigen Kohlenstoff enthilt, so kann die CO-Bildung sofort
erfolgen, wihrend sonst zunéchst eine Sittigung des SiC erfolgt [35, 56, 80, 811. Die
Blasen wachsen mit zunehmender Oxidationsdauer [80] und fithren zu einer Beschéadi-
gung bzw. Aufspaltung der schiitzenden Si0O,-Schicht [82]. Somit kann eine lokal erhohte
Korrosion (pitting) auftreten [83], die durch selektiven Korngrenzenangriff unterstiitzt
wird [84]. Dieses Pitting ist bei Raumtemperatur ausschlaggebend fiir die Festigkeit von
SiC [83]. Nichtsdestoweniger ist die Si0,-Schicht selbstheilend [54, 85]. Eine Zunahme
der Biegebruchfestigkeit von SiC aufgrund von RiBausheilung bei Oxidation wurde
festgestellt (86, 87, 88].

3.4.2 Einfluf} von Aluminium

Industriell verwendetes Siliciumcarbid liegt selten in Reinstform vor. Haufig ist
Aluminium enthalten, welches das Oxidationsverhalten beeinflu3t. Das im Siliciumcarbid
enthaltene Aluminium wird in das sich bildende Siliciumdioxid eingebaut [77]. Die

Verunreinigung erniedrigt die Viskositét des SiO, im Vergleich zu reinem Si0,, wodurch
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der Oxidantendurchsatz zur Wachstumsgrenzfldache erhoht wird [35, 89]. Dies hat zur
Folge, dafl mit zunehmendem Al-Gehalt in dichtem SiC die Oxidationsrate zunimmt [90].
Auch in diesem Fall ist das Oxidationswachstum parabolisch [91].

Bildet sich eine Schicht, so enthilt diese neben der Glasphase auch Cristobalit und
geringe Mengen Mullit [90]. Zugabe von, z. B. Al in die Keramik fordert die Kristalli-
sation der SiO,-Schicht und senkt den Sauerstofftransport [92]. Doch Costello und
Tressler [35] zeigten, dal sich zwar mit zunehmender Zeit zunichst spherolitische
Cristobalitkristalle an der Wachstumsgrenzfliche bilden und die Diffusionsgeschwindig-
keit verringern, im weiteren Verlauf jedoch eine Zerstorung der Cristobalitschicht und
die Bildung von sehr kleinen Kristallen, wahrscheinlich Mullit (Al.Si,0,,), erfolgt. Dies
erhoht wiederum die Diffusionsgeschwindigkeit. Eine gebildete Doppelschicht auf Al,O,-
haltigem SiC beschreiben Suzuki et al. [91]. Diese Oxidschicht besteht aus einer Al-
haltigen glasigen Oberfldchenschicht und einer dem Substrat zugewandten gleich dicken
Al-freien Cristobalitschicht.

3.4.3 Einflul von Wasserdampf

Der Einflull von Wasserdampf bei der Oxidation von reinem SiC wird als duBerst kritisch
angesehen [93] und fiihrt, im Vergleich zu einer trockenen Umgebung, zu einem
erheblich schnelleren oxidativen Angriff [92]. So fiithrt die Anwesenheit voﬂ Wasser-
dampf, z. B. bei 1200°C zu einer etwa doppelt so dicken Oxidschicht, wihrend bei 1600°C
der H,O-EinfluB auf die Oxidschichtdicke geringer ist [38]. Es wird sowohl von einem
parabolischen Verlauf der Oxidationsthermen [30, 45, 52, 54, 65, 79, 94, 95, 96], als auch
von linearen Gesetzen [38, 39, 55, 97] berichtet. Als Oxidationsprodukte werden
Cristobalit und vereinzelt auch Tridymit gebildet [65]. Mehrfach gezeigt wurden, daf} die
verschiedenen Modifikationen des SiC unterschiedlich stark von feuchtem Sauerstoff
angegriffen werden. Ein Zusammenhang zu vorhandenen Verunreinigungen, die
gemeinsam mit dem Wasserdampf die Kristallisation beschleunigen, ist umstritten [68,
94, 98]. Bei Einkristallen konnten die Oxidationsraten mit der kristallographischen

Orientierung der verschiedenen Modifikationen korreliert werden [99, 100].
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3.4.4 Einflu$l von zyklischen Bedingungen (Zwischenabkiihlungen)

Wird die Oxidation durch ein Abkiihlen auf Raumtemperatur unterbrochen, kénnen sich
beim Abkiihlen in der anfidnglich gebildeten Oxidschicht Risse bilden [45, 101, 102]. Dies
erhoht die Oxidationsrate {103]. Hervorgerufen werden kénnen diese Aufplatzungen und
Spalten durch die Modifikationsumwandlungen des SiO, [45] oder durch unterschiedliche
Wiarmedehnung zwischen Cristobalit und SiC [102]. Ob sich diese Risse bei erneutem
Aufheizen wieder schlieflen, ist nicht eindeutig geklart. Aus Messungen des dynamischen
Elastizitdtsmoduls in Abhéngigkeit von der Temperatur wird gefolgert, dafl sich beim
Aufheizen der Probe die Risse wieder schlieflen [104]. Somit wiiren keine praktischen
Auswirkungen auf das Oxidationsverhalten zu erwarten [102]. Elmer [101] hingegen geht
davon aus, daB diese Risse zu grof sind, um wahrend des folgenden Heizens zu heilen.
Der Sauerstoff kann bei der folgenden Oxidation schnell entlang der Risse diffundieren,
und eine zweite Schichtbildung erfolgt. Diese zweite Schicht ist dhnlich der ersten
Schicht. Bestitigt wurde er von Wiebke [45], der bei wiederholtem Wechsel zwischen der
Oxidationstemperatur und Raumtemperatur (= Zyklierung) groflere Spalten in der Deck-
schicht feststellte.

Maeda et al. [105] fiihrten zyklische Oxidationsversuche (mit Al-haltigem SiC bei 1200°C
in trockener Luft durch. Das Zyklieren (bis zu 10 Zyklen) wurde fiir verschiedene Ausla-
gerungszeiten (30-3000 h) erreicht durch das Herausnehmen einer Probe nach Ab-
kithlung des Ofens und anschlieBendem wieder Aufheizen des Ofens mit den noch darin
befindlichen Proben. In Abhéngigkeit von der Auslagerungszeit fanden sie vier Bereiche
mit unterschiedlichen Oxidationsraten, die alle dem parabolischen Wachstumsgesetz
folgten. Sie konnten die unterschiedlichen Reaktionsraten nicht erkliren, wiesen sie aber
ansatzweise den Verdnderungen der Charakteristik der Oxidschicht zu. Folgende
Faktoren kiénnen die Reaktion beeinflussen: Kristallisation, Transformation, Blasen-
bildung, Pits (Gruben) und Risse, sowie Viskositiat der Oxidschicht. Betrachtung der zum
Vergleich durchgefiihrten isothermen Versuche zeigten weder einen Unterschied in der
Mikrostruktur und Zusammensetzung der Oxidschicht noch in der Menge der kristal-
linen Produkte in der Oxidschicht. Unter isothermen Bedingungen wurde eine hohere
Gewichtszunahme und eine geringere Oberflichenrauhigkeit festgestellt. Die haupt-
sachlich identifizierte kristalline Phase war Cristobalit. Nach 1470 Stunden wurde zu-
sétzlich Tridymit gefunden.



18 3 Stand der Technik

3.5 Korrosion von Si und SiC in chlorhaltigen Gasen

Masseﬂspektrometﬁsche Untersuchungen zeigten, daB bei der Reaktion von HC] und Si
bei niedrigen Temperaturen das SiCl, Molekiil die hauptséchlich auftretende fliichtige
Spezies ist. Andere Spezies, wie SiCl, oder SiCl, dominieren erst bei héheren
Temperaturen (1000°C) [106]. Dies steht in Einklang mit den hauptsichlich identi-
fizierten Molekiilen SiCl,, SiCl, bei der Auslagerung von Si und SiC in 1%Cl,/Ar und
1%Cl,/1%0,/Ar Atmosphéren bei 930 und 950°C [82]. Neben SiO, wurden weiterhin die
durch Gasphasenreaktion von dem Reaktanten Sauerstoffgas und dem Siliciumtetra-
chlorid entstandenen Molekile Si,OCl; und Si;OCl; identifiziert. Kohlenstoffchloride

konnten auch nicht im Fall von SiC nachgewiesen werden [82].

Ubereinstimmend berichten viele Wissenschaftler [107, 108, 109, 110, 111, 112, 113, 114]
uiber den Einbau von Chlor in die Si0O,-Schicht bei der Oxidation von Si in HCl-haltiger
Atmosphire. In dem darunter befindlichen Si konnte kein Chloreinbau festgestellt
werden [108].

Da die Elektronegativitdten von Sauerstoff und Chlor dhnlich sind, weist das Chlor
substituierende Effekte auf Sauerstoffplitzen in amorphem SiO, auf, woraus Unter-
brechungen der Bindungsketten (non-bridging bonds) resultieren [115]. Die Rolle des
Sauerstoffs in der oxidierenden Atmosphére ist nicht darauf limitiert, molekulares Chlor
durch die Reaktion 2 HCI + %2 O, = H,O + Cl, zu liefern, sondern die Gegenwart von
Sauerstoff ist erforderlich fiir die Herstellung von neuem Oxid. Die Wahrscheinlichkeit
fiir die Bildung einer Si-Cl- anstelle einer Si-O-Bindung wihrend der Oxidation ist hoch,
wohingegen die Wahrscheinlichkeit der Aufbrechung einer schon bestehenden Bindung
und der Austausch von Sauerstoff gegen Chlor sehr gering ist. Aus diesem Grund ist
Chlor nur an den Stellen des Oxides in hohen Konzentrationen vorhanden, die unter
Anwesenheit von HC] gewachsen sind [115]. Damit kénnen auch die massenspektro-
metrischen Untersuchungen der Hochtemperaturreaktion zwischen SiO, mit HCVN,
Mischungen erkliart werden. Diese zeigten, dafl eine Reaktion zwischen HCI und SiO,
erst bei Temperaturen oberhalb 1200°C stattfindet [106].

Die Oxidationsrate von Si steigt mit zunehmendem HCI-Gehalt [107, 116]. Drei Griinde
sind dafiir verantwortlich [116]:
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1. Eine Erhéhung der Diffusion von O, und H,0 Molekiile in HCl-haltigen
Siliciumoxiden.

2. Eine Erhéhung der Reaktion an der Si-SiO,-Grenzschicht aufgrund der
katalytischen Wirkung von HCI.

3. Die Verteilung der H,O Molekiile wihrend der Oxidation, die bei der Reaktion
von HCI mit O, entstehen. Jedoch wird dieser Effekt der H,0 Molekiile vernach-
lassigbar fiir HCl/O, Molverhiltnisse unterhalb 5%.

Bei der Korrosion von Si in O, Atmosphéren mit unterschiedlichen HCl-Gehalten
zwischen 900° und 1300°C tritt als erstes Reaktionsprodukt Siliciumdioxid auf [109, 110,
111]. Nach einer gewissen Zeit wurde eine zusiitzlich kondensierte Cl-haltige Phase an
der Si-Si0,-Grenzschicht beobachtet. Die Bildung einer Cl-haltigen Phase wird wie folgt
erklart [111]: Aufgrund der Diffusion des Sauerstoffs durch das Oxid ist die Sauerstoff -
Einbindung eingeschrankt, und so nimmt die Aktivitat von der Oberfliche bis hin zur
Wachstumsfliiche ab. Chlor hingen diffundiert wesentlich schneller als Sauerstoff [117],
und so ist seine Aktivitdt eher konstant iiber das gesamte Oxid. Das Verhiltnis der
Aktivitdten von Sauerstoff zu Chlor an der Grenzfliche zum Grundwerkstoff verringert
sich mit zunehmender Zeit. Dies erlaubt eine Bildung von Phasen, die in der Oxidations-
Atmosphére nicht stabil wiren. Daraus folgt ein Schichtaufbau mit einer Chlor-reichen
Phase zwischen dem Silicium und dem Siliciumdioxid. Bei weiterer Oxidation fallt die
Sauerstoffaktivitat immer weiter, so daBl eine Gasphase (Chlorosiloxane oder Silicium-
chloride) stabil wird. Diese Komponenten haben eine geringere Loslichkeit in dem SiO,
als das Chlor und bilden eher Blasen, die den Film zerstéren und das Oxid vom Silicium
abheben, als nach auflen zu diffundieren [109, 111, 118]. Eine Zunahme der Blasengrofie
wurde mit zunehmender Korrosionszeit [13], Korrosionstemperatur und bei Erhéhung
des HCl-Gehaltes beobachtet [109], Zur weiteren Oxidation wird ein Gastransport-
mechanismus benotigt. Silicium wird durch das Chlor geitzt und formt ein gasformiges
Produkt, welches zum Siliciumdioxid diffundiert und dort mit Sauerstoff reagiert, um
zusdtzliches Siliciumdioxid zu bilden. In der Oxidschicht beobachtete Risse entstanden
aufgrund der durch den Gasdruck an der Si/SiO,-Grenzschicht hervorgerufen Zug-
spannung [109] oder durch Druckspannung [117].

Der Cl-Gehalt im Oxid steigt mit zunehmender Oxidationszeit und mit hoherem HCIl-
Gehalt in der Oxidations-Atmosphire [108]. Im Temperaturbereich von 1150°C bis
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1300°C wurde eine lineare Zunahme des Cl-
Gehalts in der Oxidschicht linear mit dem HCl-

Partialdruck in der Wachstumsumgebung

10"

sowie mit der Wachstumszeit oder der Tempe-
1000°C

950°C

ratur ermittelt [114). Ein Maximum der Chlor- 10
konzentration in der Oxidschicht wurde einige
100 A entfernt von der Grenze zwischen SiO,
und Si mit unterschiedlichen Untersuchungs-
methoden festgestellt [107, 108, 109, 110, 111,
112, 113, 114, 115]. Dieses Maximum ver-

schiebt sich weg von der Si/Siliciumdioxid

1014 -

Konzentration von Cl / Atome « cm?

Grenzflache mit zunehmender Temperatur und 10" ' T I r I
mit zunehmender Oxidationszeit [111] (Abb. 4). 1 _ 3 . 9 .27 81
Letzteres fithrt weiterhin zu einer Erhohung Oxidationszeit / h

Abb. 4: Totale Chlorkonzentration von

des Maximums der Chlorkonzentration [112]. Oxiden, die sich in 6%HCI-O,
auf Si gebildet haben (SIMS),

nach [111].
Mit zunehmender Stromungsgeschwindigkeit

des Gases nimmt das Reaktionsgeschehen von SiC in 2% Cl,/Ar linear zu. Daraus wurde
geschlossen, dafl die Reaktion durch den Transport der Reaktanten oder der Reaktions-
produkte durch die Gasphase kontrolliert wird und dafl die Geschwindigkeit mit der das
SiCl, von der Probe abgefiihrt wird, die bestimmende GréBe der Reaktion ist [11].

Die Gegenwart von Wasserdampf wéihrend der Oxidation in HCl-haltigen Atmosphéren
neigt dazu, den Einbau von Chlor in das Oxid zu verhindern [115]. Eine verldngerte Aus-
lagerung eines HCl-haltigen SiO,-Oxides in einer HCl-freien Umgebung fiihrt zur
Reduktion der Chlorkonzentration {107, 108].

Nach Auslagerung von voroxidiertem Si in einer 5%HCI-O, Atmosphére bei 1100°C
wurde ein Angriff der Siliciumoberfliche festgestellt [117]. Dieser Angriff war jedoch
schwiicher als ohne Voroxidation. Die Siliciuméatzung findet also statt, wenn eine be-
stimmte Konzentration von Chlor-Spezien die Néahe der Siliciumoberflache erreicht hat,
wobei ein vorher gewachsenes Oxid einen geringen Einflul auf dieses Phanomen nimmt
[117].
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3.6 Gaskorrosion von SiSiC

In oxidierenden Atmosphiren kann sich auf der Oberfliche von Siliciumcarbidwerk-
stoffen eine Si0,-Schicht bilden [34]. Die folgenden chemischen Reaktionen laufen in der
Grenzflache zwischen SiC und SiO, [60] bzw. zwischen Si und SiO, ab:

Si (s) + 0,(g = Si0, (s)

2 SiC (s) + 3 0,( = 2 8i0,(s) + 2CO (@

Dichte Oxidschichten wachsen auf SiSiC nach parabolischen Zeitgesetzen [119, 120]. Die
Wachstumsrate wird durch die Sauerstoffdiffusion in der Oxidschicht bestimmt [47, 79].

Der Hauptunterschied zwischen der Korrosion von Silicium und Siliciumcarbid besteht
darin, daB8 bei der Oxidation von Siliciumcarbid Kohlenstoffoxide entstehen [78]. Der
Aufbau dieser Oxide und/oder die Diffusion der CO,-Verbindungen weg von der Grenz-
flache beeinflussen die Reaktionskinetik [60]. Die Diffusion von CO(g) nach auflen ist
jedoch nicht der geschwindigkeitsbestimmende Faktor [78, 121]. Das Ausdringen von

CO() kann Blasen, Poren und Mikrorisse in der sich bildenden SiO,-Schicht verursachen.

Die Aktivierungsenergie fiir die Oxidation von SiC in 1 Atm Sauerstoff zwischen 1200°C
und 1400°C (120-155 kJ/mol) [35, 47, 60] ist nahe der Aktivierungsenergie fiir die
Oxidation von Silicium (111-120

kd/mol) (35, 47, 51, 73]. Die sich 1600°C 1400°C 1200°C
. . . s . _1. — ] 1 1 1
anfanglich bildende Oxidschicht ist ° A0 o0
m. O, ’
sowohl bei Si als auch bei SiC 15 i
. L = 285 kJ/mol - 05
amorph, so daB die Oxidationsrate : 5, | 5 =
. e 325 kJ/mol | o
zu Beginn dem Wachstum von «: 25 21mal] &
amorphem Siliciumdioxid ent- 5 a2 moll 18 %
. . . . 3,0 - - S
spricht. Die parabolische Geschwin- E; o - gesintertes o-SIC [35] | 20
digkeitskonstante der Oxidation von s54 % 28\“}3%%%‘3?1‘ 174 kljmol}-
« - Silicium [35] L 25
Silicium ist héher als die von 40 e —
Siliciumcarbid, wenn es sich um die 50 55 6.0 65 70
10000/T / K*
Bildung von amorphem Silicium- Ap}, 5: Vergleich der parabolischen Ratenkon-
dioxid handelt (Abb. 5). stanten, von amorphen Siliciumdioxid-

Schichten, nach [78].
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Die Oxidationsresistenz eines Werkstoffverbundes kann wegen der Wechselwirkung der
Reaktionsprodukte mit anderen Komponenten sehr viel schlechter sein als die einer
einzelnen Komponente [122]. Auf das Oxidationsverhalten von Si-Keramiken iibt die
Anwesenheit von heterogenen Korngrenzen einen grofien Effekt aus [123, 124]. Bei der
Oxidation der Matrix werden aus den Korngrenzenphasen Silikate gebildet, die die
Feuerfestigkeit reduzieren und die Materialtransportrate erhohen. Das Korrosionsver-
halten von SiC-Werkstoffen ist nicht nur von den Korngrenzen, sondern auch von der
Stdchiometrie, dem Gefiige, den Sinterhilfen und von der Verteilung der Si-Phase in der
SiC-Matrix abhéngig [126]. So wurde bei der passiven Oxidation von SiSiC auf den
SiC-Kornern eine diinnere und auf der Si-Phase eine dickere, stark zerkliiftet Oxid-
schicht beobachtet [120].

Untersuchungen der Biegebruchfestigkeit an Siliciumcarbid Keramiken nach der
Oxidation an Luft bei hohen Temperaturen wurden durchgefiihrt. Nach einer
bestimmten Oxidationszeit konnen Materialfehlerheilung oder Abrundung durch das
passivierende Siliciumdioxid oder durch die SiO,-Schicht zumindest anfangs eine
Erhéhung der Biegebruchfestigkeit hervorrufen [88, 127]. Bei langeren Auslagerungs-
zeiten hingegen konnen durch selektives Angreifen der Korngrenzen oder der Korn-

grenzenphase neue Materialschiden erzeugt werden [128].

In Atmosphéren, die neben Ar unterschiedliche Anteile O,, Cl,, HC1 und H,O enthielten,
wurde das Verhalten von Si, SiC und SiSiC bei Temperaturen zwischen 900 und 1300°C
und unterschiedlichen Gasstromungen untersucht [13, 118, 129, 130]. Wiahrend der
Korrosion von SiC-Keramiken in Gasgemischen, die O, und Cl, enthalten, entstehen bei
Temperaturen oberhalb 1100°C fliichtige Korrosionsprodukte. Daraus folgt aber keine
aktive Korrosion wie bei niedrigerer Temperatur, weil der SiO,-Film sich schnell genug
auf dem Material bildet, um die gasférmige Atmosphire abzuschirmen. Die Separation
ist nicht perfekt, da das Chlor in den SiO,-Film eindringen kann [131], sich dort wie
Netzwerkwandler verhilt und die Viskositat reduziert [13, 118]. Nach der Stokes-
Einstein Gleichung ist folglich auch eine Erhéhung des Diffusionskoeffizienten der
mobilen Spezies in dem SiO, zu erwarten [118]. Daraus wiederum resultiert eine hohe
parabolische Geschwindigkeitskonstante fiir die Oxidation. Mit diesem Phédnomen l&63t
sich der Effekt von Chlor auf die Oxidationsraten bei niedrigen (<0,1 Vol%) Chlorkonzen-
trationen erkliren [118]. Clﬂor kann durch den Oxidfilm diffundieren und Regionen mit
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niedrigem Sauerstoffpartialdruck nahe der Si/SiO, bzw. SiC/SiO, Grenzschicht erreichen.
Dort reagiert das Chlor mit Silicium, um fliichtige Chlorid- oder Oxichlorid-Spezies zu
bilden [13]. Im Vergleich zu SiC-Material wurde SiC mit freiem Si stidrker angegriffen,
was im Zusammenhang mit der Blasenentstehung steht [118]. Bei der Korrosion von
SiSiC bildeten sich Blasen, bevorzugt an der Si-Phase und an den Grenzen zwischen Si
und SiC. Daraus folgt, da8 eher die Silicium-haltigen Spezies als CO oder CO, fiir die
Blasenbildung verantwortlich sind [118]. Die Ergebnisse der Thermogravimetrie zeigen
bei hohen Temperaturen beschleunigte Oxidation und unregelmiBlige Gewichtsén-
derungen. Diese sind verbunden mit einer Anderung in der SiO,-Struktur, der teilweisen
Zerstorung des Films durch die Blasenbildung und Abplatzung von Filmfragmenten [13].

Daraus resultiert eine Abweichung von den parabolischen Oxidationsverhalten [118].

In einem Gas mit einem bestimmten Chlorpotential folgt aus einer Anderung der
Temperatur und des Sauerstoffpartialdruckes eine Anderung der Korrosionsmorphologie
und der Korrosionsrate [129]. Bei niedrigem p,, erfolgt die Korrosion allein als
Chlorierung, und Verkokungsriickstinde an der SiC Oberfliche beschrinken die
Korrosionsrate. Wird Po, 80 weit erhoht, dal der Kohlenstoff als CO oder CO, entfernt
wird, nimmt die Korrosion zu. Weitere Er-

hohung des Sauerstoffpotentials hat die Bil-

dung von SiO,-Ablagerungen mit hohen Gehalt
von freiem Si auf den Oberflichenbereichen
und selektivem Angriff der SiC-Phase zum Er- §
E
gebnis. Sind diese Ablagerungen nicht gasdicht, =
zeigen sich noch héhere Korrosionsraten. Wenn %
der Sauerstoffgehalt hoch genug ist, findet g :
wieder ein selektiver Angriff der Si-Phase statt, §
E Ll
eine schiitzende Si0,-Schicht bildet sich, und w | o momm-e ot !
der Korrosionsprozef3 geht von einer aktiven in . :::ﬂﬁ:‘,:i ot
eine passive Korrosion tiber [13]. Abbildung 6 180 ' ' ' '
0 60 120 180 240 300
zeigt, daB die aktive Korrosion mit zuneh- Zsit / min
o Abb. 6: EinfluB der Stréomungsge-
mender Stromungsgeschwindigkeit des Gases schwindigkeit auf thermogra-

vimetrische Ergebnisse fiir ge-
sintertes a-SiC in Ar-2%0,-
von Si in korrosiven Atmosphéaren wird durch 2%Cl, bei 1000°C, nach [13].

itber der Probe zunimmt [13]. Die Korrosion
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die Zugabe von Wasserdampf beschleunigt und durch die weitere Zugabe von Chlor oder
HC] vermindert (Abb. 7 und Abb. 8) [130].

Massenanderung/Flache / mg » cm®
o
L
Massendnderung/Flache / mg e« cm®

® 1100°C; 0,1%HCI

® 1100°C; 3%H,0

A 1000°C; 0,1%HCI & 1000°C; 3%H,0
O 900°C; 0,1%HCI O 800°C; 3%H.0
0 Herrrrrrr T M — e
0 06 1,2 1,8 2,4 3,0 0,10 0,15 0,20 0,25 0,30
% H,O % HCI

Abb. 7: Einflul von Wasserdampfge- Abb. 8: Einflu} von HCI-Gehalt und
halt und Temperatur auf die Temperatur auf die Massen-
Massenzunahme von Si nach abnahme von Si nach 5h in
5h in Ar-20%0,-0,1%HCI- Ar-20%0,-3%H,0-
0.105%KCl(g)-H,0, nach [130]. 0.105%KCl(g)-HC], nach [130].

3.7 Siliciumdioxid
3.7.1 Modifikationen

Nach Evans [132] sind die héufigsten Phasen, in denen SiO, in der Natur auftritt,
Tiefquarz, Hochquarz, Tridymit und Cristobalit. Als metastabile Formen treten
o-Tridymit und a-Cristobalit auf, deren Strukturen sich von denen der B-Modifikationen
nur wenig unterscheiden. Faseriges SiO, (= Silica W) [133, 134] ist eine weitere unbe-

stiandige eigene Modifikation [135, 136].

Eine Klassifizierung der Phasen und deren Stabilitidtsbereiche wurde schon von Sosman
[137] aufgestellt (Abb. 9). Die Phasenumwandlungen sind von dem Ausgangsmaterial
und von den nachfolgenden Behandlungen abhéngig [138, 139] und beinhalten eine

Volumenénderung (Tab. 2).
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Abb. 9:

Temperatur / °C
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Klassifizierung der Si-Phasen bei einem Druck von 1 Atm. Durch-
gezogene Linien reprisentieren stabile und gestrichelte metastabile

Zustinde, nach [137].

| Si0, - Modifikation Struktur (Punktgruppe) | Dichte [g: cm™] Volumen [em?®: mol?]

Tief-Quarz (o) rhomboedrisch (32) 2,65 22,69
Hoch-Quarz () hexagonal (622) 2,53 23,72
Tief-Tridymit (o) ortho-rhombisch (222) 2,27 26,53
Hoch-Tridymit (B) hexagonal (6/mmm) 2,19 27,42
Tief-Cristobalit (o) tetragonal (422) 2,33 25,74
Hoch-Cristobalit (B) kubisch (m3m) 219 27,38
Si0,-Glas 2,20-2,61

Tabelle 2: Eigenschaften der SiO,-Modifikationen.

In allen SiO,-Modifikationen sind SiO,-Tetraeder nur iiber gemeinsame Ecken verkniipft.
Die kubische Elementarzelle der B-Cristobalit-Struktur ist beispielsweise in Abbildung 10

gezeigt. Bei dem faserigen orthorhombischen SiO, haben zwei in der Faserrichtung

aufeinander folgende Tetraeder jeweils zwei O-Atome gemeinsam, so dafl eindimensional

unendliche Ketten in Richtung der b-Achse zustande kommen [135, 136].
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Weiterhin gibt es eine nicht-kristalline Anord- .

nung des SiO,, die den Bezeichnungen glasig
oder amorph zugeordnet wird. Die Vorstel-
lungen zur Glasstruktur sind friihzeitig durch
zwei Modelle gepragt worden: die Kristallit-
Vorstellung [140], und die Vorstellung von
einem unregelmifigen raumlichen Netzwerk
mit teilweise noch offenen Bindungen (Abb. 11)
[141, 142, 143, 144]. Die Maschen des Netz-
werkes bilden Hohlrdume (Poren) mit einem

Durchmesser von rund 2,4 A [143].

Mittlerweile ist erkannt worden, daB8 Gliser
komplizierte Mikrostrukturen ("Gefiige") aus-
bilden konnen, die in ihrem Ordnungsgrad von
volliger Regellosigkeit (Amorphie) bis hin zu
polykristallitdhnlichen Konfigurationen rei-
chen. Die Glasstruktur 148t sich anhand einer
Nahordnung - bestehend aus SiO,-Tetraeder -
und durch einen bestimmten Grad der Fernord-
nung - abhédngig von dem Verkniipfungsschema
der Tetraeder untereinander - beschreiben. Im
Si0,-Glas wird die Nahordnung durch den
mittleren Si-O-Bindungsabstand von 1,6 A cha-
rakterisiert und die Fernordnung durch den
mittleren Si-O-Si-Bindungswinkel von ca. 145°
(145].

3.7.2 Viskositiit

@®:S5i; O:0
Abb. 10: Réumliche Darstellung der

Elementarzelle der kubischen
B-Cristobalit-Struktur.

Abb. 11: Zweidimensionale Darstellung
eines Glas-Netzwerkes, nach
(141].

Bei Si0, handelt es sich um eine gemischte Bindung, das heifit eine Bindung sowohl mit

ionischem als auch atomarem Anteil. Wird durch die Warmeschwingung in einem SiO,
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Kristall der Si-O-Abstand an einer bestimmten Stelle gerade einmal grofler, so wird in
diesem Augenblick der Anteil an Ionenbindung hier gréBler. In dem gleichen Augenblick
wird aber der Abstand eben dieses Si zu einem anderen O der [SiO,]-Gruppe notwen-
digerweise kleiner, was hier ein Ansteigen des Anteils der Atombindung zur Folge hat.
Daran sieht man, daB es zwar SiO,-artige Gruppen gibt, diese aber nicht mehr alle in
gleicher Weise miteinander verbunden sind. An den Stellen, an denen nur eine
restvalenzartige Bindung vorliegt, reiflit der Ring beim Schmelzen des Kristalls auf. Die
Ionen- und Atombindungen aber bleiben bis zu hoheren Temperaturen erhalten. Die
Schmelze besteht also aus Ring- bzw. Netzwerk-Bruchstiicken, nicht aus einzelnen Ionen
oder Molekiilen, und besitzt dementsprechend eine hohe Zihigkeit. Beim Abkiihlen wird
die Zahl der aufgerissenen Bindungen (statistisch betrachtet) der Schmelze kleiner und
die Bruchstiicke des Netzwerks grifler. Die Zdhigkeit steigt entsprechend an, verhindert
eine Kristallbildung und erschwert eine steigende Vernetzung. Bei sinkender Temperatur
dauert die Einstellung des Gleichgewichts zwischen der Anzahl der geschlossenen und
geodffneten Ketten immer ldnger, und es kommt zu einem "Einfrieren" der Struktur,
bevor die Gleichgewichtseinstellung erreicht wird. Die Zihigkeit erreicht bei dieser
Transformationstemperatur einen Endwert von rd. 10" kg- m™: s, Weiterhin erfolgt
beim Abkiihlen eine kleine Umlagerung der Gruppen. Im noch weichen Glas kann diese
Lagenédnderung, im Gegensatz zum Kriétall, rasch erfolgen. Mit steigender Vernetzung
(Zahigkeit) wird sie immer schwieriger und langsamer bis nahezu fest (nach dem
Einfrieren). Bei weiterer Abkiihlung miissen sich Spannungen in der Struktur ausbilden,
deren Betrédge wegen der unregelméfligen Anordnung der Gruppen von unterschiedlicher
Grofle sind. Spannungsspitzen dulern sich in einem Aufreifien einzelner Bindungen und
dann mehrerer benachbarten und fithren zu Schrumpfrissen in der Glasstruktur [144].
Die GréBenordnung dieser regellos verteilten submikroskopischen Risse betrigt 10 bis
10 cm [146, 147].

Die Viskositit von Cl-enthaltenen Gliasern steigt mit zunehmender Temperatur [148].
Begriindet wurde dies mit der Abnahme der im Glas enthaltenen Alkalioxide (Bildung
von z. B. flichtigem KCl) und dem somit zunehmendem Anteil von SiO,.
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3.7.3 Diffusion

Bei der passiven Korrosion von SiSiC ist die Diffusion durch eine bereits gebildete SiO,-
Schicht von besonderer Wichtigkeit, da sie als geschwindigkeitsbestimmender Prozef gilt _
[149]. Die Gasdiffusion steigt mit zunehmender Temperatur [143, 149] und der Sauer-
stoffdiffusionskoeffizient ist nahezu direkt proportiohal_ zum Sauerstoffpartialdruck [72,
150]. Wie bereits erwdhnt, enthilt das SiO,-Glas Risse und Hohlrdume. Die Risse
nehmen hinsichtlich Zahl und oder Grofle mit steigender Temperatur ab und sind somit
nicht der bestimmende Faktor fiir die Gasdiffusion [143].

Bis heute wird iiber die diffundierenden Spezies im Si0,-Glas diskutiert. Einige Wissen-
schaftler vertreten die Meinung, daf} ionische Spezies [48, 151], andere, dafl neutrale
Molekiile, also molekularer Sauerstoff [35, 60, 69, 73, 74, 120, 152], diffundiert. Dement-
sprechend existieren viele Modelle zur Gasdiffusion. Ein Modell geht davon aus, daB3 das
durch Warmeschwingungen bedingte, voriibergehende AufreiBien oder ein Ausschwenken
eines Ringes von einem Gasmolekiil benutzt wird, um in die Pore einzudringen. Dort
erzeugt das Molekiil einen solchen Druck, da wieder ein Ring gesprengt wird und der
Ubertritt in eine Nachbarpore erméglicht wird usw., bis der néchste RiB erreicht ist. Die
Diffusion ist damit an die Beweglichkeit des Netzwerks gekoppelt und deshalb tempe-
raturabhéngig [143]. Andere Modelle gehen von einem Austausch mit dem im SiO,-Gitter
eingebauten Sauerstoff aus [37], wieder andere von einem stidndigem Austausch von
Sauerstoffatomen zwischen Molekiil und Netzwerk [145]. Mittlerweile wird davon ausge-
gangen, dall der Diffusionsmechanismus temperaturabhéngig ist. Bei niedrigen Tempe-
raturen diffundiert molekularer Sauerstoff, und die Diffusion von Sauerstoffionen als
geschwindigkeitsbestimmender Faktor ist auszuschlief3en [35, 46, 47, 54, 65, 69, 85, 92,
149]. Mit zunehmender Temperatur erfolgt eine Erhohung der ionischen Sauerstoff-
diffusion [47, 149]. Bis bei 1300°C, wo die Diffusion durch Kristallgitterdiffusion
kontrolliert wird [149]. In einer 1994 angefertigten Arbeit kam Cawley [153] zu dem
Schluf}, daBl im Temperaturbereich zwischen 900 und 1200°C die Netzwerkdiffusion nicht
zur Oxidation beitrédgt, sondern der Haupt-Transportmechanismus die Zwischengitter-

stellendiffusion (interstitial diffusion) ist, und er bestétigt somit Sucov [151].

Die Diffusion von Sauerstoff iiber Zwischegitterleerstellen ist groBenordnungsmaéBig 10°

mal so schnell wie iiber das Netzwerk [154].
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Bei der passiven Oxidation von Si, SiC und SiSiC besteht die SiO,-Schicht nicht aus-
schlieBlich aus reinem Glas, sondern enthélt haufig Cristobalit. Kristallines SiO, hat
eine etwa 4 GriéBenordnungen niedrigere Sauerstoffbeweglichkeit als amorphes SiO,
[152, 155]. Somit ist die Diffusion von Sauerstoff durch den Cristobalit schwieriger, als
durch die Silicium-Glasschicht [38]. Liegt eine Schicht aus Cristobalit und glasigem SiO,
vor, so wird ein erleichterter Sauerstofftransport gefunden und durch die zunehmende
Defektanzahl in dem SiO,-Glas zwischen den Kristallen oder durch eine bevorzugte
Diffusion an der Cristobalit/Glas Genzflache erklirt [38, 39]. Bei Schichten, die haupt-
séchlich aus Cristobalit bestehen, wird das Wachstum der SiO,-Schicht durch die
Sauerstoffdiffusion im Gitter bestimmt. Dabei wird die Sauerstoffdiffusion durch

Sauerstoffleerstellen erméglicht [79].

Bei der Oxidation von Silicium in HCl-haltigen Gasen sind drei Mechanismen fiir

Leerstellen verantwortlich [156]:

1. Sauerstoffatome diffundieren von der SiO,-Oberflache in Richtung der Si-SiO,-
Grenzschicht, besetzen die freien Gitterplitze, um als Oxidfilm zu wachsen. Die
Anzahl der Sauerstoffatome, die die Grenzschicht erreichen, steigt bei Erhohung
der Oxidationstemperatur und sinkt mit zunehmender Dicke der Oxidschicht.

2. Mit Zunahme der Oxiddicke und somit reduzierter Anzahl der Sauerstoffatome an
der Si-Si0,-Grenzschicht erfolgt eine Erhéhung die Leerstellenanzahl in dem
oxidierten Pléttchen.

3. Durch hoch temperierte HCl-Molekiile werden Siliciumatome von der Silicium-
Oberflache entfernt, diffundieren in den Oxidfilm und werden dort oxidiert.

3.7.4 Einflufl von Fremdionen

In der vorliegenden Arbeit liegt das SiO, nicht ausschliefilich in Reinstform vor. Die
zusiétzlich auftretenden Kationen sind Aluminium und Kalium. Die Phasenbildung und
die Phasenumwandlung werden schon von geringen Mengen an Kontaminationen
beeintrachtigt. So ist bekannt, dafl geringe Anteile von Alkalien oder auch Wasserdampf
die Kristallisation von Quarz und Cristobalit begiinstigen bzw. beschleunigen, wobei in

diesen Phasen nahezu keine Fremdelemente eingebaut werden [157]. Tridymit hingegen
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benétigt geringe Gehalte an Fremdionen zur Stabilisierung. Im Stabilitétsbereich des
Tridymits entsteht nicht sofort Tridymit, sondern erst Cristobalit [158]. Dabei sind die
jeweiligen Verhiltnisse von Restquarz zu gebildetem Cristobalit und Tridymit von der
Art des Mineralisators, der Versuchszeit und -temperatur abhingig. In Abbildung 12
erfolgte eine Gegeniiberstellung der Quarzumwandlung bei einer Zugabe von Alkalien,
die so gering ist, daB keine Auswirkungeri vorhanden sind, und einer Menge, die

ausreicht, die Umwandlung zu beeintrachtigen [159].
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Abb. 12: EinfluB von Zusitzen auf die Temperatur- und Zeitabhiingigkeit der Quarzum-
wandlung, nach [159].

Reines Si0,-Glas (fused silica) ist sehr stabil, wird auch durch Thermoschock nicht rissig
und kann iiber ldngere Zeiten 1200°C ausgesetzt werden, ohne zu entglasen. Jedoch ist
es nicht moglich, diese Modifikation Temperaturen oberhalb 1200°C auszusetzen, ohne
dafl eine Strukturédnderung zu Cristobalit erfolgt [160]. Die kritische Abkiihlge-
schwindigkeit ohne zu entglasen wird fiir SiO,-Glas zu 2-10* °K- s angegeben. Dabei

kann eine maximale Probendicke von 400 ¢cm als Glas abgekiihlt werden [161].

Metalle, die netzwerkbildenden Atome, z. B. Si, nicht ersetzen konnen und deren
Metalloxide selbst kein Glas bilden kénnen, sind Netzwerkwandler. Die K*-Ionen
besitzen eine hohe Diffusionsgeschwindigkeit und zerstoren kontinuierlich den
geschlossenen Netzwerkverband des Si0,-Glases. O*-Ionen, die nur noch an ein Si**-Ion

gebunden sind, treten auf, und zwischen benachbarten SiO,-Tetraedern bilden sich
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Trennstellen aus. Daraus folgt eine Abnahme der Viskositidt des Glases [162]. Dies
favorisiert eine Zunahme der Kristallkeimbildung und Kristallwachstumsgeschwindig-
keit. In der Struktur miissen die K-Atome nicht statistisch verteilt werden, die Atome

konnen auch schwarmartig auftreten [163, 164].

Aluminium gehort zu der Gruppe der Zwischenionen [165]. Ionen dieser Gruppe kénnen
Netzwerkbildner ersetzen, fiir sich alleine sind sie jedoch keine Glasbildner. In
Abhinigkeit von der Konzentration sind diese Ionen Bildner oder Netzwerkwandler. Bei
Aluminium héangt die Art des Einbaus in die Glasstruktur von der restlichen Zusammen-
setzung des Glases ab. Aluminium kann sowohl mit der Koordinationszahl 4 als auch mit
6 auftreten. In einem Kaliumsilicatglas werden die ersten Al**-Ionen in der Koordi-
nationszahl 4 in das Netzwerk eingebaut. Zum Wertigkeitsausgleich ist jedem Al-ion ein
K*-Ion benachbart, das dann keine Trennstelle mehr bildet. Diese Art des Einbaus ist
nur so lange moglich, wie Kationen zum Wertigkeitsausgleich zur Verfiigung stehen, bis
zum Molverhiltnis Al,0,:K,0=1. Wird dieses Verhiltnis grofler eins, dann bilden die
tiberschiissigen Al**Ionen die Koordinationszahl 6 und wirken als Netzwerkwandler
[158]. Der Einbau von Aluminium mit der Koordinationszahl 4 erhoht die Viskositat des
Glases, wohingegen der nachfolgende Einbau mit der Koordinationszahl 6 die Viskositit
erniedrigt. Eine hohe Viskositidt des Glases hat zur Folge, daB beim Abkiihlen keine
Kristallisation, sondern glasige Erstarrung erfolgt.

Im Temperaturbereich zwischen 1100°C und 1400°C ist die Aktivierungsenergie der
Sauerstoffdiffusion in den mehrkomponentigen Gléasern wesentlich gréfier als im SiO,-
Glas, obgleich die mehrkomponentigen Gléser bei dieser Temperatur viele Zehner-
potenzen weniger viskos sind. Die Diffusionskoeffizienten des molekularen Sauerstoffs
sind lediglich um 1 bis 2 Zehnerpotenzen in mehrkomponentigen Gliasern héher als im
8i0,-Glas. Der Sauerstofftransport in SiO, ist proportional zu p,, wohingegen die
Sauerstoffdiffusion in K,0-8i0,-Glidsern von p,,* abhéngt [74]. Die Diffusion in mehr-
komponentigen Silikaten erfolgt nicht aufgrund der Wechselwirkung zwischen molekular
gelostem Sauerstoff und Netzwerksauerstoff wie in reinem SiO,, sondern iiber Sauer-
stoffleerstellen. Die wesentliche Ursache fiir den geringen Unterschied in den Diffusions-
koeffizienten ist, dafl Viskositidtserniedrigungen verhiltnismaBig geringfiigige Ver-

groBerungen des Molvolumina bei mehrkomponentigen Glasern nach sich ziehen [145].
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4 Thermodynamische Berechnungen zur Korrosion von SiSiC
durch HCl-haltige Gase

Das Grundmaterial SiSiC wird in dieser Arbeit einem Gasgemisch aus N,, H,, HCI und
H,O (Restfeuchtigkeit) ausgesetzt. Dabei sind die folgenden chemischen Reaktionen

moglich:

@ [Si] + 2 (HCDH - (8iCl,) + (H,)

@ [SiC] + 2 (HC)) - (SiCL) + H,) +I(C]
€) [Si] + 4 (HCD) = (SiCl,) + 2 (Hy

@ [SiC] + 4 (HCD = (8iCly) + 2 (Hy) +[C]
® [Si] + (H,0) - (Si0) + (H,)

® [Si] + 2 (H0) - [si0,] + 2 (H,)

® [Si0,] + (Hy) - (Si0) + (H,0)
[Si0,] + 2 (HCD+ (Hy = (SiCl) + 2 (H,0)

® [Si0,] + 4 (HCD = (8iCl,)) + 2 (H,0)

® (H,0) - %(0,) + (H,)

Die Freien Reaktionsenthalpien AG dieser Reaktionen lassen sich fiir verschiedene

Temperaturen, T [’K], mit der Formel:

AG = A+BTlogT+ CT 9)

berechnen. Dabei sind die Werte fiir die Koeffizienten A, B, und C, z. B. aus den Tabellen
von Kubaschewski und Alcock [166] zu entnehmen.

Unter Verwendung der Gleichung:

AG=-RTInK=-RTY v, Ina, 10)

lassen sich die thermodynamische Gleichgewichtskonstante K sowie die thermody-
namischen Aktivititen a; oder die Partialdriicke p, der fliichtigen Si-Verbindungen

berechnen.
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Dabei werden die Koeffizienten v, der Ausgangsstoffe in den Reaktionsgleichungen
negativ, die der Reaktionsprodukte positiv eingesetzt. Die Partialdriicke p; sind dann
gegeben durch:

am

~.

SRS

mit p, = Gesamigasdruck. Da die Versuche bei einem Gesamtgasdruck von 1 bar durch-
gefithrt werden, sind die Partialdriicke der gasférmigen Spezies p, mit den thermo-
dynamischen Aktivitdten a;, zahlenmafig identisch. Fiir die Berechnungen der Partial-
driicke fliichtiger Si-Verbindungen wurde der Partialdruck von Wasserstoff mit

Py, = 40 mbar vorgegeben, der den Versuchsbedingungen entspricht.

Fir die Temperaturspanne von 1000°C bis 1400°C wurden die Partialdriicke berechnet
und graphisch dargestellt (Anhang Abb. 61, 62, 63, 64). Daraus ergibt sich fiir das
Verhalten der Parialdriicke: pg, iiber Si ist nahezu konstant, pge, tber Si fillt
geringfiigig und pg, bzw. pg, liber SiO, zeigen eine steigende Tendenz. Die
Berechnungen zeigen, dafl der Partialdruck von SiCl, sowohl iiber der Si-Phase als auch
iber der SiO,-Phase immer iiber dem Partialdruck von SiCl, liegt. Werden die
Partialdriicke in Abhingigkeit vom HCIl-Partialdruck betrachtet, so ist direkt aus der

Reaktion erkennbar: je héher p,,, desto héher ist pg,;, bzw. pgq..

Die Ergebnisse der thermodynamischen Berechnung fiir 1200°C bei einem Wasserstoff-
partialdruck von 0.04 bar und einem HCI-Partialdruck von 0.03 bar werden in
Abbildung 13 graphisch dargestellt. Die SiCl,- und SiO-Partialdriicke iiber Si, SiC und
SiO, sind in Abhéngigkeit vom Wasserdampfpartialdruck eingezeichnet.

Die senkrechte Linie bei log py,, = -7 stellt die Grenze zur passiven Oxidation dar. Bei
niedrigeren Wasserdampfpartialdriicken liegt Si bzw SiC vor. Der SiCl,-Partialdruck

liegt iiber Si ® deutlich hoher als iiber SiC @, d.h. das freie Si des Werkstoffs wird

starker zur Bildung von SiCl, herangezogen, als das SiC. Bei héheren H,O-Partial-
driicken wird SiO, gebildet. Die freie Reaktionsenthalpie AG der dafiir zusténdigen

Reaktion ® betrigt bei 1200°C: -317 kJ-mol . Die dazu konkurrierende Reaktion @, die

Bildung der fliichtigen SiCl,-Phase, weist bei dieser Temperatur eine freie Enthalpie von
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Abb. 13:  Berechnete Gleichgewichtspartialdriicke bei 1200°C, py, = 40 mbar und
Prc; = 30 mbar.

nur -11 kJ.mol™ auf. Somit ist thermodynamisch in diesem Bereich eine SiO,-Bildung zu
erwarten. Uber dieser Phase nehmen die Partialdriicke der fliichtigen Verbindungen mit

zunehmendem Wasserdampfpartialdruck ab @, ®.

Die Experimente wurden mit einem Wasserdampfpartialdruck von 1 mbar durchgefiihrt,
der durch die zweite senkrechte Linie gekennzeichnet ist. Wird diese Stelle im Dia-
gramm betrachtet, so ist zu erkennen, dafl sich unter Verwendung der in den Versuchen
herrschenden Partialdriicke immer eine Si0O,-Schicht bilden sollte. Diese Oxidschicht
kann unter diesen Bedingungen aufgrund eines SiO-Partialdrucks von etwa 107 bar
zersetzt werden, wenn dieses SiO im Vakuum (<107 bar) oder durch hohe Stromungs-
geschwindigkeit stindig entfernt wird, was aber bei den eigenen Experimenten nicht der
Fall war. Wire die Oxidschicht pords oder defekt, so wiirden die hohen Partialdriucke
zum Tragen kommen, wie sie im linken Bereich des Diagramms eingetragen sind, was

zur Folge hitte, daBl das freie Si fliichtige Verbindungen eingehen wiirde.
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5 Experimente

5.1 Charakterisierung des Ausgangsmaterials

Fiir die Experimente wurden von der Firma Cesiwid Elektrowdarme GmbH SiSiC Rohre
(Lange: 4000 mm, AuBBendurchmesser: 50,8 mm, Wandstéirke: 3,7 mm) zur Verfiigung
gestellt. Aus diesem Rohr wurden Biegebruchstibe geschnitten (Abb. 14). Nach all-
seitigem Lidppen wurden die Stédbe einseitig poliert. Die so prédparierten Biegebruchstibe
werden im folgenden mit "Proben" bezeichnet und entsprechen den von Nickel et al. [167]
aufgestellten Empfehlungen zum Probenmaterial zur Durchfithrung von Korrosions-

untersuchungen.

Mit dem Archimedischen Prinzip wurde .
die Dichte des SiSiC-Biegebruchstabes T b E by 7
zu p = 3,02 gem® bestimmt. Die che- .
mische Analyse des SiSiC-Grundwerk-
stoffs ergab die in Tabelle 3 gelistete

Oberflache

Elementverteilung. Dabei ist die relative

4 mm

Standardabweichung des Bestimmungs-

verfahren * 3-5%. Nachgewiesen mit Appb.14: Probenmaterial.
Gewichtsprozenten unterhalb 0.015%
wurden: Cr, Mg, Mn, Ni, Ti und V.

Element Al B Ca Na K Fe C
............................................................................................................................ davon |eeeeeeereeadearannermen
Gewichts %|| 0,14 | <0.05| 0,06 | 0,01 | <0,05|0,07 |21,9 | 77,50 0,03 | 26,24

Tabelle 8: Chemische Zusammensetzung des verwendeten SiSiC-Werkstoffes.

Mit Hilfe der Rontgendiffraktometrie konnte neben den drei a-SiC-Modifikationen 4H,

6H und 15R noch Si nachgewiesen werden.

Eine wichtige Voraussetzung fiir das Verstiandnis der Korrosion ist neben den bis jetzt
aufgefiithrten Daten die Kenntnis iiber die Phasenverteilung bzw. die Gefligestruktur im
Ausgangsmaterial. Aus der makroskopischen und mikroskopischen Betrachtung (Abb. 15)
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Oberflache

Abb. 15:  Oberfliiche des Probenmaterials.
ist zu erkennen, daB das zur Verfiigung stehende Material inhomogen ist. Dies machte
eine quantitative Erfassung der relevanten Gefiigeparameter mittels automatischer Bild-
analyse notwendig. Dabei wurde sowohl die polierte Oberfléiche als auch ein Querschliff
von zwei Biegebruchproben untersucht. Auf diesen Flichen wurden die anstehenden SiC-
Korner, sowie die dazwischen befindliche Si-Phase vermessen. Dabei betrug apparativ
bedingt die minimal auflésbare Fliache 0,1 pym? Von den SiC-Kérnern wurden sowohl die
jeweils eingenommene Fliche als auch der Orientierungswinkel gemessen. Aus der

ermittelten Fliche wurde mit der Formel

Kreisdurchmesser - 2 \/(Fliche/) (12)

ein theoretischer Kreis gleichen Fliacheninhaltes berechnet. Die Diskrepanz der

tatsdchlich vorliegenden Form zu einem idealen Kreis wurde durch den Formfaktor F
beschrieben.

F - minimale Kornbreite
maximale Kornbreite

(13)
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Dieser ist 1, wenn keine Abweichung besteht, und geht gegen 0 fiir sehr unregelméfige
Formen. Um eine bevorzuogte Orientierung der Korner festzustellen, wurde der Winkel
zwischen der Richtung der minimalen Kornbreite und der Liangsrichtung bei der Ober-
flache (= parallel zum Rohr) bzw. der breiteren Seite des Querschliffes (= senkrecht zum
Rohr) bestimmt.

Die Bildanalyse der Oberfliche zeigt, N
daB die Fliiche der einzelnen SiC-Kérner 50
zwischen 0,6 ym? und 14.000 pm? va-

riiert. Anhand der Haufigkeitsverteilung 40 -
dieser SiC-Koérner liafit sich eine Bi-
modale Verteilung feststellen, eine An- 30 -
haufung mit der mittleren Korngréfie

von 7 nm? und eine weitere bei 20 -
2250 um?”. Da fiir die Korrosionsbetrach-

tungen zusammenhéngende Flichen zu- 4

nachst besonders interessant sind,

wurde die Anhdufung der groferen

A A Bk o

Korner fiir die weitere Quantifizierung 0’ 30° 60" 90° 120° 150° 180°
. . .. Abb.16: Verteilung des gemessenen Orientie-
gewihlt. Daraus ergab sich, daf} fiir die rungswinkels o zwischen dem mini-

malen SiC-Korndurchmesser und der

weiteren Untersuchungen SiC-Koérner Léngsrichtung des Rohres,

erfaf3t wurden, deren Oberfléiche minde-

stens 100 um? aufwiesen. Der Medianwert der ermittelten Kreisdurchmesser dieser SiC-
Korner liegt bei 40 pm. Der Formfaktor F wurde zu 0.5 bestimmt, somit 148t sich sagen,
daf} die SiC-Korner doppelt so lang wie bereit sind. Aus Abbildung 16 ist zu entnehmen,
daB die Korner bevorzugt parallel zum Rohr ausgerichtet sind. Die Si-Phase nimmt eine

mittlere Fliche von 34 % ein.

Im Querschliff hingegen reicht die Grofle der Fliche der SiC-Kérner von 0,4 pm? bis zu
22.400 um®. Auch hier werden die Kérner groBer 100 um® genauer betrachtet. Der
Medianwert der ermittelten Kreisdurchmesser betrigt ebenfalls 40 pm, jedoch wurde der
Formfaktor zu 0.6 bestimmt. Eine bevorzugte Orientierung senkrecht zur Bezugsfliche
(= senkrecht zum Rohr) ist wenig ausgeprigt (Abb. 17). Die Si-Phase nimmt eine Fliche

von durchschnittlich 27 % ein.
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Aus den Fliachenanteilen der Si-Phase
an der Oberfliche und am Querschliff
148t sich der Volumenanteil von Si zu
30,5 Vol % bestimmen. Wird der in der
chemischen Analyse ermittelte Ge-
wichtsanteil des freien Si in Volumen-
prozenten umgerechnet, so ergibt sich
dieser zu 34%. Beide Volumenanteile
sind korrelierbar. Mogliche Einfliisse,
die den Unterschied ausmachen kénnen,
sind: Bei der Probenpriparation fir die
Bildanalyse konnen Stiicke herausge-
brochen sein, Mefltoleranzen bei beiden
Bestimmungsmethoden auftreten sowie
bei der Dichtebestimmung auBerdem

Ungenauigkeiten aufgrund der Verun-
reinigungen.
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.Abb. 17:

alz o
30° 60° 90° 120° 150° 180°
Verteilung des gemessenen Orientie-
rungswinkels o zwischen dem mini-
malen SiC-Korndurchmesser und der
Querrichtung des Rohres.

Die kristallinen Phasen an der Probenoberfliche wurden réntgenographisch bestimmt.
Die SiC-Modifikationen Moissanit 4-H, 6-H und 15-H sowie Si wurden identifiziert.

Die Festigkeit der SiSiC-Biegebruch-
stiabe wurde mit Hilfe der 4-Punkt-Bie-
gemethode (Kap. 5.3.4) gemessen. Aus
der Weibull-Statistik (Abb. 18) ergibt
sich eine Festigkeit fiir den verwendeten
Werkstoff zu 239 MPa und stimmt iber-
ein mit der von Keetman et al. [168]
ermittelten Festigkeit von 236 MPa. Der
Weibullparameter m ist ein Mal fiir die
Streubreite der MeBwerte, wobei hohe

Werte eine enge, niedrige m-Werte eine

'
-

nin [1/(1-P)]

L

4

100

Abb. 18:

200 300 400 500
Biegefestigkeit o / MPa

Weibull-Diagramm gemessener Biege-
bruchfestigkeiten des Ausgangs-SiSiC.

breite Festigkeitsverteilung bedeuten. Bei diesem Werkstoff ist m = 9, somit hat die

gemessene Festigkeit eine hohe Streubreite.
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5.2 Versuchsbeschreibungen

5.2.1 Isotherme Oxidationsversuche

Fiir die Oxidation von SiSiC-Proben wurde der in Abbildung 19 dargestellte Versuchs-

aufbau verwendet.

Ofen
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Abb. 19: Versuchsaufbau zur Oxidation

Der Ofen ist mit Silitstidben in drei separat geregelten Zonen beheizbar. Somit ist bei
strémendem Gas eine Heiflzone von 500 mm mit einer Genauigkeit von + 5°C bei 1370°C
gegeben. Das Arbeitsrohr mit einem Durchmesser von 80 mm ist aus Phytagoras
(é Aluminiumsilikate mit 3% Kaliumoxid) gefertigt und wird nach dem Beladen gasdicht
mit den Gasleitungen verbunden. Als Probentriiger dient ein durchgeségtes Aluminium-
dioxidrohr, in dessen Seiten Locher gebohrt sind. Mittels dieser Bohrungen kénnen die
SiSiC Biegebruchstibe mit geringer Auflageflache horizontal plaziert werden (Abb. 20).
Der beladene und verschlossene Ofen wurde vor dem Aufheizen mindestens 24 Stunden
mit Stickstoff gespiilt. Zur Beladung des Reaktionsgases mit Wasserdampf dient eine

Befeuchtungsvorrichtung, die im wesentlichen aus einem mit Wasser gefiillten Glasgefif3
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besteht, das wiederum mit einem

Thermostaten auf die gewiinschte

Temperatur gebracht wird. Das

iiber Rotameter eingestellte Gas

(N,, H,) wird zusammengefiihrt
und vor Eintritt in den Ofen

durch das Wasser geleitet. Dabei

wird das Gasgemisch mit einem

definierten Wasserdampfanteil

Abb. 20: Probenlagerling bei der Oxidation
(Probenlénge: 50 mm).

beladen. Um ein Kondensieren
des Wasserdampfes in der Zu-
leitung zu vermeiden, wird diese mittels einer Heizung iiber 110°C gehalten. Das
befeuchtete Gas wurde nur dann durch den Ofen geleitet, wenn sich dieser auf seiner
Solltemperatur befand. Das Wasser wird am anderen Ende des Ofens mittels wasser-
gekiihlten Glaskiihlern kondensiert, aufgefangen und abgemessen. Der Wasserdampf-
partialdruck im Reaktionsgas wird rechnerisch ermittelt. Zur sténdigen Kontrolle wird
wihrend der Versuche die Ofentemperatur aufgezeichnet.

In dieser Apparatur wurden SiSiC Biegebruchstidbe zwischen 1370°C und 1200°C in
Atmosphéren aus 400-700 mbar H,O, 3-10 mbar H, und dem Tragergas N, oxidiert. Die

Oxidationsdauer lag je nach Versuch zwischen 90 und 1800 Stunden.

5.2.2 Isotherme Korrosionsversuche

Der Versuchsaufbau fiir die Korrosionsversuche mit HC1-Gas ist schematisch bis auf die
Befeuchtungsvorrichtung wie in Abbildung 19 dargestellt. Die Hauptbestandteile sind
neben den Gasleitungen und Calziumchlorid-Trocknern, ein Rohrofen mit einer HeiBzone
von 70 mm bei 1000°C bis 1300°C mit + 3°C und ein Neutralisator fiir das HCI. Fiir den
Ofen wurde ein Pythagorasofenrohr mit Glasschliffen als Ubergang zu den Gasleitungen
verwendet. Die mittels Rotameter kontrollierte Gasstromung von N, und H, wird
zunéchst durch den jeweiligen Trockenturm (CaCl,) getrocknet. Kurz vor dem Ofen wird

HCl-haltiger Stickstoff diesem Gasgemisch definiert zugefiigt. Uber die im Ofen
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befindlichen Proben erreicht das Gasgemisch eine mittlere Stromungsgeschwindigkeit
von 60 mm-s'. Zum SchluB wird das Gas in eine NaOH-Lauge geleitet und dort
neutralisiert. Die Biegebruchproben werden mit Hilfe eines Quarzglasschiffes horizontal

mit geringer Auflageflache in der Ofenrohrmitte plaziert (Abb. 21).

Nichtoxidierte und voroxidierte

gewogene SiSiC-Proben wurden
in Gasatmosphéren mit 40 mbar
H,, 1 mbar H,0, 1-40 mbar HCl
(Rest: N,) bei Temperaturen
zwischen 1100 und 1300°C aus-
gelagert.

Um festzustellen, ob die Proben
aufgrund der Aufheizphase des
Ofens beeinfluBt werden, wurde
folgender Versuch gefahren. Der

Probenlagerung bei isothermer Korrosion
(Probenlédnge: 50 mm).

Abb. 21:

Ofen wurde, wie bei allen Versuchen, mit Proben beladen und 24 Stunden mit Argon
gespiilt. Dann wurde das Gasgemisch 40 mbar H,, 0 mbar HC], 960 mbar N, (mit einer
Restfeuchte von 1 mbar H,0) eingestellt und der Ofen auf 1100°C geheizt. Diese Ofen-
temperatur wurde bei stromendem Gasgemisch 4 Stunden gehalten. Nach dem Abkiihlen
wurden die Proben herausgenommen und untersucht. Hinsichtlich der Oberflichen-
struktur, des Gewichtes, der Biegebruchfestigkeit, der Bruchfldchen sowie der Rontgen-
analyse zeigten diese Proben keinen Unterschied gegeniiber den Ausgangsproben. Somit

ist gezeigt, daB die Aufheizphase bei der Auswertung der Versuche vernachléssigbar ist.

5.2.3 Thermozyklische Korrosionsversuche

Die Temperaturwechselbestiandigkeit charakterisiert als eines der wichtigsten
Gebrauchsmerkmale das Verhalten eines feuerfesten Stoffes gegen schroffen Temperatur-
wechsel, wie er besonders beim periodischen Betrieb der Ofen auftritt. Typisch fiir alle
Priifmethoden zur Temperaturwechselbestdndigkeit ist die Beanspruchung von
Abschreckung und schnellem Aufheizen [169]. Bei der Abschreckung fiihren die
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Temperaturgradienten senkrecht zur Priifkérperoberflache zu Zugspannungen an der
Oberfliche, wihrend beim Aufheizen, bei dem die Warmedehnung der Oberfléache zum

Tragen kommt, Druckspannungen entstehen. Die im Keramikkérper durch Temperatur-

wechselbeanspruchung hervorgerufenen Anderungen werden ermittelt und zu einem
Temperaturwechselbesténdigkeits-Wert (TWB-Wert) konstruiert. Je nach Priifmethode
werden hierbei angegeben: a) die Anzahl der Temperaturzyklen bis zum Eintritt von Ril3-
bildung, b) die Differenz zwischen Priifkorpertemperatur und Abschreckmedium c) die

verbleibende mechanische Festigkeit.

Bei thermozyklischen Ver-
suchen sollen die Proben einem
moglichst schnellen Tempe-
raturwechsel in bestimmten
Rhythmen ausgesetzt werden.
Dazu ist der in Abbildung 22
gezeigte Versuchsaufbau ge-
wihlt worden. Zwei aufklapp-
bare Rohrifen umschliefen je
ein senkrecht aufgestelltes
Quarzglasrohr und koénnen,
elektronisch gesteuert, ihre
Position parallel zum Glasrohr
- also in vertikaler Richtung -
verdndern. Ein mittels Rota-
meter eingestelltes Gasgemisch
stromt von unten nach oben
durch die Glasrohre. Um eine
Uberhitzung der Glasenden zu
verhindern, werden diese mit
Wasser gekiihlt. Die Proben
sind in diesem Fall mit Hilfe
eines Quarzglasstinders par-

allel zur Gasstromung gelagert.

Abb. 22:

Versuchsaufbau zur thermozyklischen
Korrosion.



5 Experimente 43

Die mittlere Stomungsgeschwindigkeit bei den Proben wird mit 45 mm- s’ abgeschitzt.

Auch bei diesen Versuchen wurde vor dem Heizen mindestens 24 Stunden lang mit

Argon gespiilt.

Die Proben erfahren wihrend des
Versuches Temperaturwechsel zwi-
schen Raumtemperatur und 1000°C.
Die an den Proben gemessene Auf-
heizgeschwindigkeit, bzw. Abkiihl-
geschwindigkeit, ist in Abbildung 23
gezeigt und fiir alle gefahrenen Ver-
suche identisch. Je nach Versuch
sind die Rampenzeiten (Probe wird
auf 1000°C bzw. Raumtemperatur
gehalten) und die Anzahl der Zyklen
(Abb. 24) variiert worden.

Da in dieser Apparatur Quarzglas
als Ofenrohrmaterial verwendet
wurde, konnen unerwiinschte Reak-
tionen zwischen Gas und Ofenrohr-
material (z. B. Aluminium und Kali-
um bei Phytagorasmaterial) nahezu
ausgeschlossen werden. Aus diesem
Grund wurde diese Apparatur,
neben den thermozyklischen Versu-
chen, fiir alle bei 1000°C durchge-
fiuhrten isothermen Experimente
eingesetzt. Fiir die isothermen Oxi-
dationsversuche wurde die Anlage
um eine Befeuchtungseinrichtung

(Kap. 5.2.1) erweitert.
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5.3 Untersuchungsmethoden
5.3.1 Lichtoptische und elektronenoptische Untersuchungsmethoden

Die Proben wurden zunichst makroskopisch betrachtet, um auf diese Weise die Bildung
einer Oxidschicht festzustellen. Auftretende Interferenzfarben lassen auf eine diinne
Schichtdicke schlieBen und Glasglanz deutet auf eine dickere amorphe Schicht hin.
Wegen der an der Oberfliche auftretenden Farbvarianten der Interferenzfarben ist es
nicht méglich diese zur halbquantitativen optischen Messung der Schichtdicke zu ver-

wenden [36], wie es bei der Oxidation von Metallen gemacht wird [170].

Um bei der mikroskopischen Untersuchung nicht nur auf die Probenoberfliche be-
schriankt zu sein, wurden Querschliffe der Biegebruchstébe erstellt. Dazu wurde ein
Stiick des Biegebruchstibchens senkrecht zur Langsachse abgesigt. Zum Schutz der Pro-
benoberfliche vor Einfliissen der Probenpriiparation bei der Erstellung des Querschliffs
und um einen besseren Kontrast zur Einbettmasse beim Fotografieren zu erhalten,

wurde die Probe vor dem Einbetten elektrolytisch vernickelt.

Mittels der Quérschliffe konnte eine mikroskopische Untersuchung iiber die gesamte
Schnittflache erfolgen (Abb. 25). Eine Verfliichtigung der Si-Phase hat das Auftreten von
Poren zur Folge. Diese Poren erscheinen bei der mikroskopischen Betrachtung der An-
schliffe schwarz, die Si-Phase weill-beige und die SiC-Phase grau. Die SiO,-Schicht er-
scheint etwas dunkler grau als das SiC, doch da die Schicht nur in der Randphase
auftritt, ist sie gut von SiC zu unterscheiden. Jedoch ist die Schicht oft so diinn, daBl sie
mikroskopisch im Querschliff nicht erkennbar ist. Die Nickelschicht ist leuchtend weif3.

Zur Erginzung der Lichtmikroskopie stand ein Rasterelektronenmikroskop (REM) des
Typs Leitz AMT 1600 zur Verfiigung. Bei dieser Untersuchungsmethode werden zur
Darstellung der Oberflichentopographie Sekundérelektronen (=Elektronen mit niedriger
Energie, E = 1 bis 100 eV) aus oberflichennahen Bereichen (Eindringtiefe 5-50 nm), zur
Bilderzeugung genutzt. Die Oberfliche wirkt plastisch und eine Vergroflerung bis zu
15.000 fach wurde erreicht, so dafl auch Siliciumoxid-Schichten von 1 pm Dicke gut
erkennbar wurden. Mit dem REM wurden sowohl die Probenoberflichen als auch die

Bruchflachen und einzelne Querschliffe untersucht.
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Ni-Schicht
Si0, Schicht
SiC

Pore

— Si

Abb. 25 Querschliff einer durch HCl korrodierten Prob‘e. aus SiSiC (pyy = 37 mbar,
Py, = 40 mbar, p; , = 1 mbar, N,, ¢ = 168 Stunden, T= 1200°C). Die Probe
wurde nicht vorexidiert.
Strukturuntersuchungen der Siliciumoxidschicht wurden mit der Transmissions-
Elektronenmikroskopie (TEM) durchgefiihrt. Diese Methode basiert darauf, daf
Elektronen hoher Energie (< 120 keV) bei der Transmission der Materie an den Atomen
elastisch und inelastisch gestreut werden. Fiir die Untersuchungen mit dem TEM des
Typs JEOL JEM 200CX, wurde senkrecht zur aufgewachsenen Oxidschicht eine Proben-

scheibe so préapariert, daB lokale Bereiche eine Dicke von < 100 nm aufweisen.

5.3.2 Elementanalyse

Instrumente fiir die analytische Elektronenmikroskopie waren sowohl an dem Raster-
elektronenmikroskop als auch an dem Transmissionselektronensmikroskop angeschlos-
sen. In beiden Fiéllen konnten Energie-dispersive Réntgenanalysen (EDS) durchgefiihrt
werden. Diese Methode benutzt den Nachweis charakteristischer, bei Anregung der
Elektronen entstehender, elementspezifischer Rontgenstrahlung zur chemischen Mikro-
analyse. Der EDS-Detektor zeigt Signale von Elementen mit Ordnungszahlen Z > 15 an.
Somit ist mit EDS eine halbqualitative Analyse von Bereichen méglich, die bei TEM und
REM-Untersuchungen ausgewihlt wurden.
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Als Methode zum Nachweis lokaler Elementverteilung wurde die Sekundéirionen-Massen-
spektrometrie (SIMS) eingesetzt. Dabei werden Ionen (z. B. Cs*, O,*), mit geniigend
hoher Energie (< 100 eV bis 20 keV) auf Festkorper geschossen. Das Primérion dringt in
Abhingigkeit seiner Energie und dem Massenverhéltnis - Primérionen/Gitteratom - in
den Festkorper ein (10 - 100A). Weiterhin kommt es zu Wechselwirkungen zwischen
Primérion und Gitteratom. Dies fithrt einerseits zu Verénderungen der Festkorperober-
flache, - und andererseits zur Emission verschiedener Teilchen (z. B. Cl*, Si*, K") dieser
Oberflache. Die Emission von allen Teilchen bewirkt eine kontinuierliche Abtragung der
Probenoberfliche. Der Anteil von Ionen aus der gesamten abgetragenen Masse liefert
nach ihrer Massenbestimmung den analytischen Nachweis iiber die Elemente der
beschossenen Festkorperoberfliche. Zur Untersuchung der Oxidschicht und des Grenzbe-
reiches zwischen Material und Schicht wurden an einigen Probenquerschliffen mit SIMS
Elementverteilungsbilder zur Bestimmung der lateralen Elementverteilung aufge-
nommen. Um eine bessere Auflésung der Schicht zu erhalten, wurde teilweise statt eines
Querschliffes ein Schriagschliff (4 ~8°) verwendet. Innerhalb der Elementverteilungsbilder
wurden "Gatescan"-Messungen durchgefiihrt. Dabei wurde ein schmales Fenster in
Richtung des zu messenden Gradienten iiber die Probe gefiihrt und jeweils die innerhalb
des Fensters gemessenen Ionenintensititen iiber den Weg (= Tiefe) aufgezeichnet. In
sauerstoffreichen Oberflichenzonen wird die Sekundérionenausbeute allgemein erhéht
und damit Anreicherungen iiberbetont. Um diesen Effekt zu reduzieren, erfolgt eine Nor-
mierung auf das Sauerstoffsignal. Zusétzlich wurden von der Schichtoberfliche Massen-
spektren erstellt. Ergéinzend wurde die Massenspektroskopie zerstaubter Neutralteilchen
(SNMS) mit O,*-Ionenbeschuf eingesetzt.

5.3.3 Phasenanalyse

Die Oberseite der Proben wurde r6ntgendifﬁakfometrisch untersucht. Dazu stand ein
Diffraktometer der Firma Siemens (Typ 5000) mit Cu-ka-Strahlung (30 mA, 40 kV) zur
Verfiigung. Diese Untersuchungsmethode diente hauptséchlich der qualitativen Aus-
wertung der Proben hinsichtlich ihres Phasenbestandes im Oberflichenbereich. Die
Auswertung des Rontgendiagramms erweist sich als quantitativ schwierig, da die in der

JCPDS-Kartei aufgefiihrten Reflexe von Pulvern stammen und in dieser Arbeit meist




5 Experimente 47

Schichten analysiert wurden. Bei den Schichten kann eine bevorzugte Orientierung einer
Phase auftreten, was zu einer Verinderung der relativen Reflexintensitédten fiihrt.
Weiterhin zu beriicksichtigen ist, da der zur Analyse verwendete Rontgenstrahl
meistens durch die SiO,-Schicht hindurch in das Grundmaterial eindringt und deshalb
zusitzliche Reflexe aus diesem Bereich auftreten. Die Bewertung von Reflexen der
Schicht kann durch Koexistenz mit den Reflexen des Grundmaterials erschwert oder

auch unmdéglich werden.

Eine weitere Aussage tiber die Kristallinitidt der Schichten und iiber Orientierungsbe-
ziehungen zwischen Kristalliten liefern Elektonenbeugungs-Diagramme. Diese Beugungs-
diagramme konnten wihrend der TEM Untersuchungen angefertigt werden, so daB eine
direkte Zuordnung von Mikrostruktur und Elektronenbeugung fiir Probenbereiche mit

Durchmessern > 1 um méoglich ist.

5.3.4 Mechanische Priifung

Fir die Festigkeitspriifung keramischer Werkstoffe liegt seit 1990 ein Entwurf des
Deutschen Instituts fiir Normgebung (DIN) vor, der vom 4-Punkt-Biegeversuch ausgeht
[171]. Nach dieser Norm dient der 4-Punkt-Biegeversuch zur Bestimmung der Biege-
festigkeit von Probenkérpern aus keramischen Hochleistungswerkstoffen mit linear ela-
stischem Verhalten bei Raumtemperatur. Dabei sind Stdbe mit rechteckigem Querschnitt
und mit den Abmessungen (Hohe) - (Breite)-(Ldange) = (3 +0,1) - (4 £0,1) - (= 45) mm® zu

verwenden.

Der 4-Punkt-Biegebruchversuch erfolgte fiir die SiSiC-Proben mit einer Biegebruchappa-
ratur der Firma Zwick & Co. KG., die mit einer Belastungseinrichtung gemifi Abbil-
dung 26 versehen ist. Das auf zwei in Abstand L von einander befindlichen Stiitzrollen
frei aufliegende Biegebruchstidbchen wird iiber zwei Lastrollen senkrecht belastet. Dabei
wurde beachtet, daBl immer die Oberfliche des Biegebruchstabes der Zugbeanspruchung
ausgesetzt war. Das Biegemoment und damit die maximale Spannung ist innerhalb der
Lastrollen konstant, wenn keine Stéreinfliisse wie, z. B. Reibung und unsymetrische
Krafteinleitung vorhanden sind. Um diese Stéreinfliisse zu minimieren, werden drei der

vier Auflagerrollen beweglich gelagert. Diese konstruktiven Maflnahmen und eine zu-
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sitzliche bewegliche Lagerung des
oberen Auflagerjochs um die zentrale
Krafteinleitungslinie garantieren eine

unverfilschte Belastung.

Mit der apparaturspezifischen Formel:

J30-Kraft

Festiokert =
& h*-b

wurde - aus der zum Bruch der Probe Abb.26: Belastung bei 4-Punkt-Biegebruch.
benétigten Kraft - die Biegebruch-
festigkeit berechnet.

Bei der Auswertung des 4-Punkt-Biegeversuchs geht man davon aus, dafl die Probe ein
homogener Werkstoff ist. Die Annahme der Homogenitit - hier Verteilung der Si-Phase -
trifft aber nicht immer zu. Bei den Korrosionsexperimenten konnten aufgrund der Platz-
verhéltnisse des Ofens nicht mehr als drei Proben gleichzeitig in der HeiBizone gelagert
werden, so daB folglich die Voraussetzung fiir eine Auswertung mittels Weibull-Statistik

nicht vorhanden war.

Als Hirte bezeichnet man den Widerstand eines Materials gegen bruchlose plastische
Verformung. Sie entspricht bei Zug- oder Stauchversuch der kritischen Schubspannung,
bei welcher die plastische Verformung einsetzt [172]. Die Harte wird gewshnlich als
Widerstand gegen das Eindringen eines Priifkérpers gemessen (Eindringhérte) und ist
abhiingig vom MeBverfahren [173]. In der vorliegenden Arbeit wurde die Mikrohirte
nach der Eindringhértepriifung von Vickers gemessen. Dabei wird ein Diamantpruf-
kiorper mit einer konstanten Kraft in das zu untersuchende Material gedriickt. Der
Diamantpriifer ist eine tetragonale Pyramide, deren Seitenfliachen jeweils einen Winkel
von 136° einschliefen. In der ebenen Oberfliche werden die Diagonalen des bleibenden
Eindrucks gemessen. Mit dem Mittelwert d [um] der Eindrucksdiagonalen ergibt sich die
Vickershirte H aus dem Quotienten Last pro Eindrucksoberflache (Gl. 14).

2 (14)
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6 Ergebnisse

6.1 Isotherme Oxidationsversuche

Die Versuche zur Oxidation von SiSiC wurden in zwei unterschiedlichen Apparaturen
durchgefiihrt. Bei Versuchen ab 1200°C wurde der in Abbildung 19 (S. 39) dargestelite
Aufbau mit einem Ofenrohr aus Pythagoras verwendet. Fiir die Versuche bei 1000°C

bestanden Ofenrohr und Probentriger aus Quarzglas. Dazu wurde der Aufbau in

Abbildung 22 (8. 41) um eine Befeuchtungsanlage erweitert.

Versuch

H,0

Gas
[mbar]

Temperatﬁr
[*C]

Dauer
[Stunden]

Schichtdicke
[pm]

Bemerkungen zur Schicht
kristalline Phasen
a: Oberfliche

b: Grenzbereich zu SiSiC

o 1370/91

720

270

10

1370

91

Cristobalit, Tridymit
a: glatt, riBfrei, keine Blasen
b: 3pm kristallin

01370/168

700

290

10

1370

168

10 - 15

Cristobalit, Tridymit
a: glatt, riBfrei, keine Blasen
b: 2-3pm kristallin

01370/1'12

1370

172

10-12

Cristobalit, Tridymit
a: rilfrei, Blasen
b: 3pm kristallin

O 1375/348

1375

348

14 - 18

Cristobalit, Tridymit
a: glatt, rififrei, Blasen
b: 3pm kristallin

01355/600

1355

600

20 - 34

Cristobalit, Tridymit
a: glatt, riBfrei, Blasen
b: 3um kristallin

o 1300/170

390

607

1300

170

7-11

a: glatt, riBfrei, blasenfrei
b: 5um kristallin

01200/1800

700

290

10

1200

1800

15-20

Cristobalit, viel Tridymit, Siliciumoxid?
a: glatt, riBfrei, fast blasenfrei
b: 10pm kristallin

Q 1000/600/2

200

760

40

1000

600

Cristobalit, Quarz
a: riBfrei, keine Blasen, uneben

Q1000/600n

700

260

40

1000

600

10-14

Cristobalit, Quarz
a: riBifrei, keine Blagen, uneben

Tabelle 4: Versuche zur Oxidation von SiSiC.
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Bei Temperaturen zwischen 1200 und 1370°C und Gasatmosphidren von
400 - 700 mbar H,O bildeten sich nach Auslagerungszeiten von 90 bis 1800 Stunden
Oxid-Schichten von 6-30 nm Dicke (Tab. 4). Auf den glatten Schichtoberfichen konnten
in keinem Fall Risse nachgewiesen werden. Alle Schichten hafteten so gut an dem SiSiC,
daB sie weder beim Bruch abplatzten noch mechanisch vom Grundmaterial zu lésen

waren. Die Vickers-Hirte der Oxid-Schichten lag durchschnittlich bei 7600 N mm™?.

Roéntgenographisch konnte bei allen Schichten, die sich ab einer Temperatur von 1200°C
bildeten, als kristalline Phasen Cristobalit und Tridymit nachgewiesen werden. Da die
gemessenen Intensititen der einzelnen Reflexe mit den in der JCPDS-Kartei ange-
gebenen Reflexintensitaten korrelierbar waren, ist davon auszugehen, dafl die Kristallite
in der Schicht keine bevorzugte Orientierung besitzen. Ein Reflex bei 26=28,0° (d=2.68)
stimmt iiberein mit einem in der JCPDS-Kartei angegebenen Reflex fiir SiO. Diese
Zuordnung ist nicht eindeutig, da aufgrund der tg'xv-oBen Anzahl von Reflexen der SiC- und
Si0,-Phasen kein weiterer dazu gehoriger Reflex eindeutig zu identifizieren war. Dieser
Reflex trat mit seiner hochsten Intensitit bei der Schicht auf, die sich bei 1200°C bildete.
Bei hoheren Temperaturen war diese Reflexintensitit kaum stéirker als der Untergrund.
EDS-Analysen der Oxidoberflichen zeigten, daB neben Si und O immer Al und auch K in

geringen Mengen vorhanden waren.

Bei einer Temperatur von 1370°C und
einer Gasatmosphidre von 700 mbar
H,0, 10 mbar H,, N, nahm die Dicke
der Oxidschicht mit zunehmender Dauer

nahezu linear zu und erreichte nach

600 Stunden eine Dicke von 30 pm
(Abb. 34). Dabei war zu beobachten, dal Abb. 27: Abhénigkeit der Blasen von der
nach Oxidationszeiten (<168 Stunden) Position im Gasstrom. |
die Schichten blasenfrei waren, jedoch waren nach lingeren Zeiten (600 Stunden) und
somit dickeren Schichten in der Oxidschicht zahlreiche Blasen vorhanden. Die Anzahl
und GroBe der Blasen ist weiterhin abhingig von der Position der Probe (in der Heiflzone
des Ofens) hinsichtlich des Gasstromes. Eine Abnahme der Blasen in Richtung der Gas-
stromung ist festzustellen (Abb. 27). Abbildung 28 zeigt eine Probe, die als erste Probe

dem Gasstrom ausgesetzt war, wihrend die Probe in der Abbildung 29 als letzte Probe
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dem Gasstrom ausgesetzt war. Beide Proben wurden in demselben Versuch 600 Stunden

der oxidativen Atmosphére (Tab. 4: O,55;4,,) ausgesetzt.

Nach 1800 Stunden bei 1200°C (Tab. 4: O,50/1800) Wurden in der 15-20 pm dicken Schicht

keine Blasen beobachtet.

Abb. 28: Oxidierten Probe, Tab 4 O 13557600 di€ alserste obe dem
Gasstrom ausgesetzt war (vgl. Abb. 27).

Abb. 29: Oxidierte Probe, Tab. 4: O,35500, die als letzte Probe dem

Gasstrom ausgesetzt war (vgl. Abb. 27).
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Am Bruchbild der Proben sind mittels des Rasterelektronenmikroskops zwei unter-
schiedliche Schichtbereiche festzustellen (Abb. 30). Ein Bereich an der Grenze zu SiSiC
scheint einen transkristallinen Bruch zu haben, der auf eine zumindest teilweise
kristalline Struktur hinweist. Weiterhin sind in dieser Struktur Poren und andeutungs-
weise Risse vorhanden. Der dulere Bereich der Schicht wirkt dicht, ri3frei, amorph und
weist einen muschelformigen Bruch auf, was auf eine glasformige Struktur schlieen
1468t. In diesem Schichtbereich befinden sich Blasen unterschiedlicher Griéfle. Die Blasen
sind inhomogen verteilt und sowohl nahe der Grenze zum kristallinen Bereich als auch

an der AulBlenseite zu finden.

Abb. 30:  Bruchfliche nach Tab 4: O,500150- ZWei in der Struktur
unterschiedliche Oxidschichtbereiche sind erkennbar.

Die EDS und SIMS Untersuchungen der beiden Schichtbereiche zeigen ebenfalls einen
deutlichen Unterschied. Im Schichtbereich an der Grenze zu SiSiC konnte weder Al noch
K nachgewiesen werden, wohingegen in der d&uleren Schicht Al als auch K nachgewiesen
wurde. Ein auf das Sauerstoffsignal normierter "Gatescan" (Kap. 5.3.2) von einem
Schréagschliff einer Probe nach der Oxidation (Tab. 4: O,5y170 und anschliefend
168 Stunden bei 1300°C in trockener Atmosphére) ist in Abbildung 31 zu sehen.
Aufgrund des priparationsbedingten Schnittwinkels betrigt der Schichtbereich 75 pm
(statt 11 um im Querschliff). Die Al und K Konzentration im duBleren Schichtbereich ist
deutlich hoher als im inneren Schichtbereich. Weiterhin ist ein Anstieg der Al und K

Konzentration im SiSiC an der Grenze zur Schicht erkennbar.
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Abb. 31: Ein auf das Sauerstoffsignal normierter "Gatescan" von einem
Schrigschliff einer Probe nach Tab. 4: O35, und anschlieBend
168 h bei 1300°C in Luft.

Das Vorhandensein eines kristallinen rissigen Schichtbereiches und eines amorphen Al
und K enthaltenen Schichtbereiches konnte mit TEM bestétigt werden. Das bei den
Untersuchungen angefertigte Elektronenbeugungsbild des kristallinen Schichtbereiches
(Abb. 32) entspricht einem Beugungsbild mehrerer Kristallite mit unterschiedlichen
Orientierungen. Eine Zuordnung dieses Beugungsbildes zur Cristobalitstruktur ist
moglich. Die Struktur dieser Schicht ist in Abbildung 33 zu sehen. Die stengeligen
Kristallite sind nahezu senkrecht zur Oberflache des Ausgangsmaterials ausgerichtet
und weisen Zwillingsbildung auf. In einigen Bereichen sind Kristallite (600-900 nm)
eingelagert (Abb. 33).
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Abb. 32: Beugungsbild des kristallinen Schichtbereiches,
Tab. 4: 05500170

Abb. 33: TEM-Aufnahme des kristallinen Schichtbereiches,
Tab. 4: 013001170

Bei den Proben, die bei 1370°C oxidiert wurden, nimmt die Schicht mit der kristallinen
Struktur, unabhiéngig von der Versuchsdauer, einen Bereich von 2-3 pym der Gesamt-
schicht ein (Abb. 34). Bei der Probe, die bei 1200°C 1800 Stunden oxidiert (Tab. 4:
019001800) Wurde, macht die kristalline Schicht etwa zweidrittel (10 nm) der gesamten
Schichtdicke aus.
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Abb. 34:  Schichtdicke in Abhéngigkeit der Oxidationszeit bei:
700 mbar H,0, 10 mbar H,, N,, 1370°C.

Um Aussagen iiber die Herkunft des in der Schicht gefundenen Aluminiums und
Kaliums zu ermoglichen, wurden weitere Oxidationsversuche unter Verwendung eines
Quarzglasofenrohres durchgefiihrt. Aufgrund der Erweichungstemperatur von Quarzglas
und der Apparatur (Kap. 5.2.3) wurden diese Experimente bei einer Temperatur von
1000°C durchgefiihrt. Die Proben wurden dabei fiir 600 Stunden Stickstoffgas mit einem
Wasserdampfpartialdruck von 400 bzw. 700 mbar und einem Wasserstoffpartialdruck
von 40 mbar ausgesetzt (Tab. 4).

Nach den Versuchen bei 1000°C (Tab. 4: Q;g00/600120 Quo006007) konnte auf der Probenober-
flache die Bildung von Siliciumdioxid nachgewiesen werden. Bei REM-Untersuchungen
der Probenoberflichen erwies sich diese als uneben und blasenfrei. Risse konnten nicht
festgestellt werden. Die Oberfliche war nach beiden Versuchen iiber den SiC-Kornern
glatter und diinner als iiber dem tbrigen Material (Abb. 35). Auch EDS-Analysen der
Oberfliache der beiden unterschiedlichen Bereiche zeigten einen Unterschied. In der
Siliciumdioxidschicht iiber den SiC-Koérnern konnte kein Aluminium nachgewiesen
werden, jedoch wurden in dem anderen Bereich geringe Mengen (~0,2 Gew.%)

Aluminium gemessen (Tab 4: Q,g00/6007)-
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Abb. 35: | Oberfliache iner in einem ngedjen
Probe, Tab. 4: Q;y00/6007-

Die bei 700 mbar H,O (Tab. 4: Q,06007) gebildete Oxidschicht hatte eine Dicke von 12-
14 pum. In dieser Schicht konnten bei der Bruchflichenuntersuchung mit dem REM zwei
unterschiedliche Schichtbereiche festgestellt werden. In einem Bereich an der Grenze zu
SiSiC mit einer Dicke von 10 ym konnte mit EDS kein Aluminium nachgewiesen
werden. Der duBere Bereich der Schicht hat eine Morphologie (Abb. 36), die auf eine
amorphe Struktur schlieBen 148t, und sie enthélt Aluminium (<1 Gew.%). Die Dicke
dieses Bereiches betrigt zwischen 2 und 4 uym, wobei sie iiber den SiC Koérnern diinner
erscheint, was mit der Betrachtung der Probenoberfliache korrelierbar ist. Da die Al-
haltige Schicht teilweise von der Al-freien Schicht abgehoben ist, kann von einer
schlechten Haftung ausgegangen werden. In keinem Schichtbereich konnten Risse
festgestellt werden. An Bruchflichenuntersuchungen der in 200 mbar H,O oxidierten
Probe (Tab. 4: Q,0006002) konnte mit REM eine maximale Gesamtschichtdicke von 4 pm
festgestellt werden. Auch in diesem Fall wurde im dem &ufleren Bereich Aluminium mit
EDS identifiziert. Dieser Schichtbereich betrug etwa 1,5 pm und war nicht durchgéngig
mit dem darunter befindlichen Al-freien Schichtbereich verbunden.

Bei diesen Schichten konnten réntgenographisch die kristallinen Phasen Cristobalit und

Quarz identifiziert werden.
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Abb. 36: Bruchfliche einer in einem Quarzglasofenrohr oxidierten
Probe, Tab. 4: Q0006007

6.2 Isotherme Korrosionsversuche
6.2.1 Unbehandelte Proben
6.2.1.1 Konstante Korrosionszeit (168 Stunden)

Die Versuche wurden durchgefiihrt in einem Temperaturbereich zwischen 1000°C und
1300°C mit Gaszusammensetzungen von 40 mbar H,, 1 bis 60 mbar HCI (Rest N,) und
einer Restfeuchte des Gases von 1 mbar H,0. Die Versuchsdauer betrug jeweils 168
Stunden und wihrend eines Versuchs war sowohl die Temperatur als auch die Gaszu-
sammensetzung konstant (Tab. 5). Die Versuchsergebnisse der nicht voroxidierten SiSiC-
Proben werden im folgenden beschrieben. Dabei wird unterteilt in Proben, bei denen
keine aktive Korrosion nachzuweisen war, und in Proben, bei denen eine aktive

Korrosion erkennbar war.

In allen Fillen, bei denen kein korrosiver Angriff erfolgte, hat sich auf der Proben-

oberfliche eine Oxidschicht gebildet. Diese war in allen Fillen anhand der auftretenden




58 6 Ergebnisse

Interferenz-Farben an der Oberflache sowie des Sauerstoff Nachweises mittels EDS zu

identifizieren. Bei der Probe, die nach einer Auslagerung bei 1100°C und 15 mbar HCI
eine ca. 1 uym dicke Oxidschicht hatte, wurden SIMS- und SNMS-Analysen durchgefiihrt.

Diese Analysen sollten zeigen, ob Chlor in der Schicht eingebaut wurde, wie es, z. B. von

Monkowski et al. [111] festgestellt wurde. Im Vergleich mit dem Ausgangsmaterial

zeigten sich bei SIMS keine nennenswerten Unterschiede fiir Cl und die anderen Spuren-
elemente. Aus den SNMS-Massenspektren dieser Probe geht hervor, daBl der Cl-Gehalt
in der Schicht unterhalb der Nachweisgrenze (hier < 1 at%) liegt.

Versuch HClg) T Korrosion mittlere Festig- Bemerkungen
[mbar] [°C] Massenidnderung | keit a: Schichtdicke [pm]
[mg: cm?] [MPa] b: Tiefe des Angriffs [um]
K5 35 1000 nein 0,08 259
K6 10 1120 nein 0,03 228
K 15 1100 nein 0,09 252 a:l-2
Kiins 20 1100 nein 0,04 243 a:l
Kias 25 1100 nein 0,07 224 a: 3,5
K150 30 1100 ja -1,47 148 a: 8 b: 200
) 1 1200 nein 0,06 2178
Kion 5 1200 nein 0,04 210
K s 8 1200 nein 0,01 312
Koo 10 1200 nein 0,04 242
Kians 13 1200 ja -17,13 88 Schichtstiicke b: 450
Kionsa 15 1200 ja -17,49 91 Schichtstiicke b: 650
Koo 15 1200 ja 4,67 141 a: 13, rissig, 2 Bereiche,
Nadeln
Kiamo 20 1200 ja 0,03 245 an einer Stelle:  b: 33
Kigmo 30 1200 ja -57,55 63 Kugelagglomerate
b: vollsténdig
Kiss: 35 1200 ja -51,35 49 Nadeln
K37 37 1200 ja - 122 a: b, rissig b: 260
Ko 1300 nein 0,12 251 -
Ko 5 1300 ja -17,47 79 a: 40, Nadeln
b: 1500

Ko 10 1300 ja -30,23 89 b: 800

Tabelle 5: Versuche zur isothermen Korrosion mit konstanter Versuchsdauer von 168 Stunden,

Py, = 40 mbar, py , = 1 mbar, Trigergas N,.
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Roéntgenographisch konnte keine, durch die Behandlung neu auftretende kristalline
Phase oder SiO,-Modifikation festgestellt werden. REM-Untersuchungen der Oberflédche
zeigten, dafl aufgrund der Struktur der diinnen Oxidschicht die SiC-Korner des Aus-
gangsmaterials erkennbar sind. In diesem Bereich sind die Schichtoberflachen glatter als
in den iibrigen Bereichen des Ausgangsmaterials (Abb. 37). Die Schichtbildung fiihrte
auch zu einer geringen Gewichtszunahme der Proben (Tab. 5 und Abb. 49).

Tab. 5: K,/

Auf drei Probenoberflichen wurden einige kleine Erhebungen gefunden, die mit EDS
nachweisbare Verunreinigungen enthalten (Tab 5: K,,,: Al, Cl, K, C; K,,,: Al; K 3,: Al,
Ca).

Bei 1100°C konnte die Schicht ab einem HCl-Partialdruck von 15 mbar auch an den
Bruchflichen der Proben mittels REM festgestellt werden. Die Schicht wirkt dicht und
aufgrund ihres muschelféormigen Bruches amorph. Bei dieser Temperatur ist feststellbar,
daB die Schichtdicke mit zunehmendem HCI-Partialdruck zunimmt. Sie erreicht bei
25 mbar HCI1 eine Dicke von 3,5 um. Dieses ist die maximale Schichtdicke, die bei den
nicht korrosiv angegriffenen Proben in HCl-haltiger Gasatmosphére nach 168 Stunden

erreicht wurde.
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Die Biegebruchfestigkeiten der Proben, bei denen kein korrosiver Angriff stattfand,
haben sich im Vergleich zum Ausgangsmaterial nicht signifikant geéndert (Abb. 48).

Aktive Korrosion wurde an Probenquerschliffen festgestellt. Bei der Reaktion von HCI
mit Si bilden sich fliichtige Chloride, so da8 die Si-Phase verfliichtigt wird. Dies hat das
Auftreten von Poren zur Folge, die bei der mikroskopischen Betrachtung des Probenquer-
schliffes gut erkennbar sind (Abb. 25, S. 45).

Fiir den Bereich, bei dem eine Verfliichtigung der Si-Phase durch Chloridbildung
erfolgte, konnte auf allen Probenoberflichen - zumindest in Teilbereichen - reines
Siliciumdioxid nachgewiesen werden. Jedoch war in diesem Bereich in keinem Fall eine

die Probe vollstéindig iiberziehende dichte und gut haftende Schicht nachweisbar.

Die Aufwachsungen von Siliciumdioxid auf der Probenoberflache zeigten sich sehr
unterschiedlich. Zu beobachten waren: partielle unregelméfige Oxidbildung in Form von
unebenen Platten (Abb. 38), Kugelagglomeraten (Abb. 39), Nadeln ausgerichtet in
Richtung des Gasstromes und Nadeln ohne bevorzugte Orientierung (Abb. 40) wie auch
Schichtfragmente (Abb. 41) und rissige Schichten (Abb. 42).

e A - APER AN
Abb. 38: Oxidaufwachsung auf der Oberfliache, Tab 5: K,, .
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Abb. 40: ~ Oberfliche einer kon:osiv ”angegriﬁ'éneﬁ Probe ‘mit
Belag aus Cristobalitnadeln, Tab. 5: K,y,.

it
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Abb. 41:  Angegriffene Probenoberfléche mit xidchichtfragme
Tab 5: K, y/s-

nt,

" »

Abb. 42:  Rissige SiO,-Schicht, Tab. 5: K,ys.

Bei 1200°C und 1300°C wiesen die Oxidschichten eine hohen Cristobalit-Anteil auf. In
der Schicht auftretende Risse bildeten eine Art Wabenmuster auf der Oberflache
(Abb. 42). Beobachtete Spalten zwischen der Schicht und dem SiSiC Ausgangsmaterial
(Abb. 41) sind das Indiz fiir eine schlechte Haftung der Schicht. Die Schichtdicke
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variierte und wurde scheinbar mit der SpaltgroBe derart ausgeglichen, daf3 die Ober-
flache der Oxidschicht in Richtung Gas, bis auf Blasen, eben war. Vermehrte Blasen-
bildung in der Schichtoberfliche konnten den Bereichen zwischen den o-SiC-Kérnern des
Ausgangsmaterials zugeordnet werden. In einigen Fillen bildeten sich tiber der Schicht

ein Belag aus Cristobalit-Nadeln (Abb. 40).

chtaent,

Angegriffener
Tab. 5: K,y

Abb. 43:

Bei 1200°C und einem HCI-Partialdruck von 15 mbar hat sich eine Schicht mit zwei
Strukturbereichen gebildet (Abb. 44). An der Grenze zum angegriffenen SiSiC wirkt die
Schichtstruktur kristallin und im &uBeren Bereich amorph. Solch ein Schichtaufbau
wurde auch bei den Oxidationsversuchen gefunden (Kapitel 6.1). Aber im Gegensatz zu
den in wasserdampfhaltigen HCl-freien Gasen gebildeten Schichten, konnte bei diesem

Korrosionsversuch in der Schicht mit EDS kein Al nachgewiesen werden.

Eine Ausnahme hinsichtlich der Kristallinitét bildet die 8 pm dicke Schicht, die sich bei
1100°C und 30 mbar HCI (Tab. 5: K,,,;,) bildete. Dies war die einzige Schicht, bei der
rontgenographisch keine neue kristalline Phase nachweisbar war. Bei dem Roéntgendia-
gramm wurde bei niedrigen 20-Werten kontinuierlich eine hohe Intensitat angegeben, die
dann ab einem Wert von 20=23° sank. Dieses Verhalten der Intensitéten ist typisch fiir

eine amorphe Phase.
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Bruchfldche einer angegri n Probe, Tab. 5: K,,;.
Zwei in der Struktur unterschiedliche Oxidschicht-
bereiche sind erkennbar.

Roéntgenographisch wurden bei den SiSiC Proben nach den Versuchen: Tab. 5: K5,
Kio1sp, Kizsy und K, nicht eindeutig identifizierbare Reflexe bei 20-Werten von 21° und

27,56° festgestellt, die moglicherweise Tridymit zuzuordnen sind.

Bei 1200°C ergab die Betrachtung der Oberflichenverianderung hinsichtlich des HCI-
Partialdruckes folgendes: Bei 13 mbar waren Schichtfragmente vorhanden. Bei htherem
Partialdruck war eine Schicht erkennbar, die bei 30 mbar nicht mehr vorhanden war.
Statt dessen wurde herausquillendes Siliciumoxid (Kugelagglomerat) festgestellt, und bei
weiter ansteigendem HCI-Partialdruck bildete sich eine schlecht haftende rissige Schicht.

Wird die Bruchfldche einer angegriffenen Zone des SiSiC Materials betrachtet (Abb: 46),
80 ist zu erkennen, daB3 die kleinen SiC-Koérner im Vergleich zur nicht angegriffenen Zone
(Abb. 45) abgerundet sind. In den Hohlrdumen zwischen den Koérnern sind feine
dendritisch gewachsene Nadeln (vermutlich SiO,). Der Bruch erfolgt zwischen den groen

SiC-Korner, die unverédndert im Vergleich zum Ausgangsmaterial erscheinen (Abb. 47).
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Abb. 45: Bruchfliche einer nicht korrosiv angegriffenen Zone,
Tab 5: K,p3.

Abb. 46: Bruchfliche einer korrosiv angegriffenen Zone, Tab. 5:

KIWIS'
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Abb. 47:  Bruchfliche einer angegriffenen Probe, Tab. 5: K.

Die lichtmikroskopische Betrachtung der Querschliffe zeigt, daf bei korrodierten Proben,
nahe der Grenzlinie zwischen aktiver Korrosion und keiner aktiven Korrosion, nicht die
gesamte Fliache angegriffen wurde, sondern nur einige Stellen. Bei einer Probe wurde,
z. B. von der Probenoberfliche ausgehend stellenweise eine Korrosionstiefe von 250 pm
beobachtet und bei derselben Probe war daneben keine aktive Korrosion feststellbar
(Abb. 25, S. 45). Dabei scheinen die Bereiche, in denen keine aktive Korrosion erfolgte
durch eine dichte, gut haftende SiO,-Schicht an der Oberfliche geschiitzt zu sein.
Werden neben diesem geschiitzten Bereich Risse in der Schicht und etwas weiter davon
entfernt nur Schichtstiicke an der Oberfliache festgestellt, so ist dies mit dem Auftreten

von aktiver Korrosion von SiSiC korrelierbar.

Bei stérker korrosiven Bedingungen entsteht eine ungleichméBige Korrosionsfront. Die
Tiefe, bis zu der die Si-Phase verfliichtigt wird, kann nicht mit dem HCI-Partialdruck

korreliert werde.

In Abhingigkeit von Temperatur und HCI-Partialdruck wurde eine Verfliichtigung der
Si-Phase beobachtet. Die Grenzwerte, bei denen ein solcher korrosiver Angriff des
Grundmaterials erfolgt, sind aus Abbildung 48 zu entnehmen. Der HCI1-Gehalt, bei dem

eine Korrosion beginnt, nimmt mit zunehmender Temperatur ab.
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Abb. 48: SiSiC Korrosion nach 168 Stunden in Abhinigkeit vom HCI-Partialdruck

(py, = 40 mbar, p,, = 1 mbar, Rest N,). Fir jede Versuchsbedingung wird der
gemessene Biegebruchfestigkeitswert (in MPa) angegeben.

Aufgrund der Verfliichtigung der Si-Phase sind Hohlrdume im SiSiC-Gefiige entstanden,
die sowohl zu einem Gewichtsverlust (Abb. 49) als auch zur Herabsetzung der Biege-
festigkeit (Abb. 48) fithren. Dabei ist anzumerken, dafl die im selben Versuch ausge-
getzten Proben unterschiedlich stark angegriffen waren. Waren drei Proben neben-
einander im Versuch gelagert (Abb. 21), so war der Angriff an den Seiten zwischen den
Proben geringer. Somit war die Massenénderung der mittleren Probe niedriger und die
Festigkeit hoher als bei den auBen liegenden Proben. In Tabelle 5 ist der jeweilige
Mittelwert der Massenénderung angegeben. Untersuchungen hinsichtlich der Angriffs-
tiefe, der Schichtdicke und der Struktur beziehen sich immer auf die Oberflichen der

Proben,
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Abb. 49: Massenéinderung (Mittelwerte) in Abhénigkeit von dem HCl-Partialdruck und der
Temperatur nach 168 Stunden.

30 35

6.2,1.2 Konstante HC1-Gehalte - Variation der Korrosionszeit

In Kapitel 6.2.1.1 wurde der Grenzwert fiir die Korrosion in Abhéngigkeit des HCI-
Partialdruckes und der Temperatur bei Versuchen von 168 Stunden ermittelt. In diesem
Abschnitt soll gekldrt werden, ob es eine Zeitabhingigkeit zwischen inertem Verhalten
und Korrosion gibt. Aullerdem sollte unter den beobachteten korrosiven Bedingungen

festgestellt werden, wann die Korrosion beginnt und wie sie iiber die Zeit verlauft.

Versuche unter Bedingungen, bei denen nach 168 Stunden keine Korrosion beobachtet
wurde (Kapitel 6.2.1.1), wurden fiir Zeiten von bis zu 336 Stunden durchgefiihrt (Tab. 6:
Ki115m36 Kiysonr)- In keinem Fall wurde ein Angriff der Si-Phase festgestellt. Das
Verhalten der Proben beziiglich des Gewichts als auch der Festigkeit entsprach dem
Verhalten bei 168 Stunden: geringe Gewichtszunahme, keine signifikante Festig-

keitsdnderung.
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Versuch HClg T Dauer | Korrosion | Massenéinderung | Festigkeit | Bemerkung

{mbar] [°C] {h] (mittlere Probe) | [MPal
[mg: em™]
= |

Kuzna 13 1200 9 nein 0,06 198
Kyonam 13 1200 24 ja 3,34 195
Kisraus 13 1200 48 ja -29,78 50

Kyonasr 13 1200 48f ja 0,36 201 |Regler defekt
Kyynam 13 1200 72 ja -11,84 67
Kinnase 13 1200 96 ja -36,24 71
Kioaes 13 1200 168 ja -15,70 875
K156 13 1200 336 ja 7,35 108
| Kipuyser 13 1200 597 ja 1,33 188
Kizz0m 20 1200 7 ja -17,05 73
Kynmom 20 1200 24 ja -38,01 46
Km0z 20 1200 27 ja 0,10 176
Kyssom 20 1200 | @ 42 ja -37,64 42
Kyonose 20 1200 9 ja -19,15 54
Kizsonss 20 1200 168 | ja 0,03 245
Kpyisi60 15 1100 169 nein 0,10 252
Kyynsmos 15 1100 336 nein . 0,03 210
K yaoes 20 1100 168 nein 0,03 243
Kivsonns 20 1100 272 nein 0,04 250

Tabelle 68: Versuche zur isothermen Korrosion mit Variation der Korrosionszeiten,
Py, = 40 mbar, py , = 1 mbar, Triigergas N,.

Um Aussagen tiber den Verlauf der Korrosion in Abhéngigkeit von der Korrosionszeit zu
erhalten, wurden zwei Versuchsreihen durchgefiihrt. Dabei wurden bei allen Versuchen
nicht vorbehandelte SiSiC Proben fiir eine bestimmte Zeit korrodiert, der Ofen abgekiihlt
und die Proben untersucht. Die Bedingungen wurden so gewihlt, dal bei einer Aus-
lagerung von 168 Stunden in einem Fall soeben die Verfliichtigung der Si-Phase beginnt
und im anderen Fall sich die korrosiven Bedingungen intensiver auswirken. Bei 1200°C

wurden Proben einem Gasgemisch mit folgenden Partialdriicken: HCl: 13 und 20 mbar,
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H,: 40 mbar, H,O: 1 mbar und N, fir Zeiten zwischen 7 und 600 Stunden ausgesetzt
(Tab. 6). In jedem Versuch wurden drei Proben gleichzeitig ausgelagert. Aus den auf
Seite 67 beschriebenen Griinden wurde nur die mittlere Probe fiir die Darstellung der
Ergebnisse verwendet. Die beiden anderen Proben wurden ebenfalls untersucht und

wiesen die selben Tendenzen wie die mittlere Probe auf.

Die Massenidnderung pro Fliacheneinheit (Abb. 50) zeigt fiir HCl-Partialdriicke von
13 mbar und 20 mbar einen #hnlichen Verlauf. In Abhéngigkeit der Korrosionszeit er-
folgt zuniéchst eine steile Gewichtsabnahme gefolgt von einem Sprung, bei dem das Aus-
gangsgewicht wieder erreicht wird, wonach wieder eine Gewichtsabnahme erfolgt und
daran anschlielend eine etwas langsamere Gewichtszunahme. Dieselben Tendenzen sind

bei der Betrachtung von der Festigkeit pro Korrosionszeit festzustellen (Abb. 51).
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Abb. 50: Massenénderung in Abhiinigkeit der Versuchsdauer bei 1200°C.
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Abb. 51:

Biegebruchfestigkeit in Abhéngigkeit der Versuchsdauer bei
1200°C.

6.2.2 Voroxidierte Proben

Zur Untersuchung der Schutzwirkung der Oxidschicht bei isothermer Belastung wurden
voroxidierte Proben korrosiven Bedingungen (Kap. 6.2.1.1) ausgesetzt. Als Versuchsbe-
dingungen wurden gewihlt: eine Temperatur von 1200°C, verschiedene Gasgemische mit
HCl1-Gehalten von 15, 30 und 35 mbar (Tab: 5: K,y Kiogy Kigss): Die Dauer der
Versuche betrug jeweils 168 Stunden. Das verwendete Probenmaterial war mit einer
dichten Oxidschicht umgebenes (= voroxidiertes) SiSiC (Kap. 6.1). Die Oxidschicht des
voroxidierten SiSiC hatte an der Grenze zum SiSiC eine Kristalline Phase von 3 pm
- Dicke, dariiber eine amorphe Phase von 7 pm (Tab. 4: 0,753, bzw. 12 nm (Tab. 4:
O,.4511375)- Bei einer Probe betrug der kristalline Teil 10um und der amorphe 7pum (Tab. 4:

O,800/12007)- In den amorphen Bereichen waren Anteile von Al und K enthalten. Die Ober-
fliche dieser voroxidierten Proben war glatt und rif3frei.
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Um sicherzustellen, daB bei jedem Versuch korrosive Bedingungen herrschten, befand
sich jeweils mindestens eine unbehandelte Probe als Referenzprobe neben den

voroxidierten Proben im Ofen.

Nach allen Versuchen zeigten die Referenzproben deutlich Korrosion auf. Die Oxidschicht
der voroxidierten Proben verinderte sich, wie im folgenden beschrieben wird, aber das

SiSiC wurde in keinem Fall angegriffen.

Nach Auslagerung der voroxidierten Proben bei 15 und 30 mbar HCl wiesen die
Oberflichen Risse auf. Die lichtmikroskopische Untersuchung dieser Probenoberflichen
zeigte eine diinne, durchsichtige, glasige Schicht auf der Probe. Diese Schicht konnte bei
der Untersuchung der Bruchflichen mittels des REM ebenfalls festgestellt werden
(Abb. 52).

Abb. 52: Bruchfliche einer voroxidierten Probe (Tab. 4: Ogyyers)

nach isothermer Korrosion, Tab. 5: K,,,.
Bei EDS-Analysen dieser ca. 1 nym dicken Oberflichenschicht konnte kein Al und K
gefunden werden. Ausschlieflich Si und O wurden identifiziert. Anhand der SNMS-
Massenspektren dieser Oberflichenschicht 148t sich sagen, dafl der Cl-Gehalt in dieser
Schicht unterhalb der Nachweisgrenze (hier < 1 at%) liegt. Vergleichend zu unbe-
handeltem SiSiC zeigen SIMS-Massenspektren ebenfalls keinen Unterschied der Spuren-

elemente in der Oberflachenschicht.
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In der Schicht zwischen dieser Oberflichenschicht und dem SiSiC konnte neben Si und
O eindeutig Al nachgewiesen werden. Die Oxidschicht unter der Oberflachenschicht
konnte nicht in einen kristallinen und amorphen Bereich unterteilt werden, wie es bei
der voroxidierten Ausgangsprobe der Fall war. Die gesamte Schicht wirkt kristallin
(Abb. 52) und rissig. Die auftretenden Risse gehen vom SiSiC bis zu der Oberfléchen-
schicht, wo sie teilweise aufhéren. Im Vergleich zu der Oberflachenschicht weist diese
Schicht deutlich mehr Risse auf.

Bei der voroxidierten Probe, die einem HCl-Partialdruck von 35 mbar ausgesetzt wurde,
waren Fragmente einer diinnen Oberflidchenschicht erkennbar (Abb. 53). Aufgrund der
Form dieser rillfreien Fragmente wirkt die Oberfliche der Probe, als wére sie von einer
amorphen Oberflichenschicht iiberdeckt gewesen, die dann aufgrund von Blasenbildung
zerstort wurde. Bei EDS-Analysen an diesen Fragmenten konnte nur Si und O identi-
fiziert werden wie bei den oben beschriebenen Versuchen mit niedrigeren HC1-Gehalten.
An den Stellen, an denen die Oberfliche nicht mit Fragmenten dieser Oberfléchenschicht
iiberdeckt war, konnten deutlich Risse festgestellt werden (Abb. 54). Weiterhin konnten
Bereiche mit scheinbar unterschiedlicher Rauhigkeit festgestellt werden. In Abbildung 54
erscheinen die rauhen Bereiche heller als die glatten Bereiche. EDS-Analysen der rauhen
Bereiche geben neben Si deutlich mehr (nahezu das doppelte) Al und O an als bei den
glatten Bereichen. Kalium wurde in keinem Fall gefunden. Die ohne Oberflachenschicht-
fragmente zu sehende Oberfliche kann der vor dem Versuch aufgebrachten Oxidschicht
zugeordnet werden. Der Vergleich der vorher aufgebrachten Oxidschicht, bei der Al und
K scheinbar gleichméBig verteilt waren, mit derselben Schicht nach dem Korrosions-
versuch ergibt, dal das Kalium entfernt wurde, das Aluminium konglomerierte und Ri63-
bildung stattfand.

Mittels réntgenographischer Untersuchungen konnten im Vergleich zu den voroxidierten
Proben immer héhere Intensititen der Cristobalitreflexe festgestellt werden. Zusétzlich

sind schwach ausgepréagte Mullit-Reflexe vorhanden.

Die Biegebruchfestigkeit der Proben ist mit der des Ausgangsmaterials vergleichbar.



74 6 Ergebnisse

Abb. 53: ech einer voroxidierten Probe (Tb. 4. 0343/13)
nach isothermer Korrosion, Tab. 5: K, ,;.

Abb. 54: Oberfliche einer voroxidien Probe nach isothr
Korrosion, Ausschnitt aus Abb. 53.

Ebenfalls korrosiven Versuchsbedingungen (15, 35 mbar HC1 bei 1200°C, Tab. 5: Ky,
K,;35) wurden Proben ausgesetzt, deren Oxidschicht beschadigt war. Diese Beschédigung
wurde mittels Vickers-Héarte-Eindriicken hervorgerufen. Festgestellt werden sollte, bis zu

welcher Beschiddigungstiefe die Schicht ihre Schutzfunktion behélt. Aus diesem Grund
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wurde auf jeder Probe Eindriicke mit Tiefen von 3 um bis hin zur Schichtdicke von

20 um erzeugt. Diese Eindriicke wurden vor dem jeweiligen Versuch fotografiert.

Bei der Probe, die einer Atmosphire mit 15 mbar HCl ausgesetzt wurde, konnten die
Hérteeindriicke ab einer Tiefe von 5 nym nach dem Versuch wieder identifiziert werden.
Dabei ergab sich nur eine geringfiigige Veranderung des Hirteeindruckes. Uber den Ein-
driicken konnte eine durchsichtige Schicht festgestellt werden. Die kleineren Hérte-

eindriicke konnten nicht mehr eindeutig identifiziert werden.

Bei der Probe, die dem Gasgemisch mit 35 mbar HCI ausgesetzt wurde, erfolgte eine so
starke Veridnderung der Oberfliche (s. o0.), dafl kein Héarteeindruck auffindbar war.

Um festzustellen, ob aufgrund der Schichtbeschiddigung ein Angriff der Si-Phase des
SiSiC erfolgte, wurden die Proben senkrecht zu den Hirteeindriicken abgeschliffen.
Dabei wurde in um Schritten die Probe hinsichtlich der Porenbildung, hervorgerufen
durch die Reaktion von Si zu fliichtigen Chloriden (Kap. 6.2.1.1), untersucht. Kein
Angriff war feststellbar.

6.3 Thermozyklische Korrosionsversuche

Werden durch thermozyklische Belastung in stark korrosiven Bedingungen Defekte in
der vor dem Versuch auf SiSiC aufgebrachten dichten SiO,-Schicht erzeugt, kann das
anwesende HCl aufgrund der Defekte durch die Schicht diffundieren und mit dem
Grundmaterial reagieren. Das freie Si wird unter Bildung fliichtiger Chloride angegriffen
und hinterldBt Poren (Kap. 6.2.1.1). Auf diese Weise kann nachgewiesen werden, ob die
Si0,-Schutzschicht bei thermozyklischen Beanspruchungen ihre Schutzwirkung verliert.

Bei diesen Versuchen wurden SiSiC Proben mit unterschiedlicher Vorbehandlung und Si-
Proben thermozyklischen Versuchsbedingungen ausgesetzt (Tab. 7). Die Zyklierung
erfolgte zwischen Raumtemperatur und 1000°C in Atmosphéiren mit 35 und 60 mbar
HCI. Die Rampenzeit variierte zwischen 1 und 4 Stunden und die maximale Anzahl der
Zyklen war 168. Die SiSiC Proben wurden vor den thermozyklischen Versuchen in

wasserdampfhaltigen Atmosphiren oxidiert (Kap. 6.1, Tab. 4: Oy41975 Ogoo13ss) 0der in
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HCl-haltigen Atmosphéren korrodiert (Kap. 6.2.1.1, Tab. 5: K,,,), so dal} sie von einer
Oxidschicht umgeben waren. Um sicherzustellen, dafl wiahrend des jeweiligen Versuches
korrosive Bedingungen herrschten, befand sich jeweils mindestens eine unbehandelte
SiSiC-Probe als Referenzprobe im Probenhalter. An unbehandelten Si-Proben sollte das

Verhalten von reinem Si untersucht werden.

Versuch | Probenmaterial HClg) {Rampen-| Anzahl Kor- mittlere Festig-
zeit | der rosion |Masseninderung| keit
[mbar] {h] Zyklen [mg' cm?] [MPa}
L—# J—T= T 1 ]

Tysaas SiSiC 35 4 42 nein 0,07 227
8iSiC-0,355/600 35 4 42 nein -0,40 302
SiSiC-0\ 375310 35 4 42 nein -0,40 254
SiSiC-K, g 35 4 42 nein 0,04 262
SiSiC-Ky 190 35 4 42 nein 0,04 275

Tz SisiC 60 4 42 ja -27,77 47
§iSiC-0, 355600 60 4 42 nein 1,02 229
SiSiC-Oyg75/a48 60 4 42 nein 1,42 213
SiSiC-K, 35 60 4 42 ja -6,67 127
SiSiC-K, /1536 60 4 42 ja -2,97 149
Si 60 4 42 ja -190,57

Teaaz 8iSiC 60 1 42 ja -3,72 215
SiSiC-0, 355600 60 1 42 nein -0,15 218
SiSiC-0, 57548 60 1 42 nein -0,78
SiSiC-Kygnzm 60 1 42 -0,79
Si 60 1 42 ja -16,17

Teoianze SiSiC 60 1 126 ja 0,04 239
8iSiC-0y 3551500 60 1 126 nein -0,47 206

Tewvies SisiC 60 1 168 ja -3,01 192
BiSiC-04375/348 60 1 168 nein -0,83 186
SiSiC-Kgam 60 1 168 ja -0,74 210
Si 60 1 168 ja -15,37 123

Tabelle 7. Versuche zur thermozyklischen Korrosion von SiSiC, Si und SiSiC, umgeben von
einer Oxidschicht, py,, = 40 mbar, py,, = 1 mbar, Trigergas N,.
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Bei einem HCl-Gehalt von 35 mbar fand bei keiner Probe ein sichtbarer Angriff der Si-
Phase statt. Auf den Referenzproben (unbehandeltes SiSiC) bildete sich eine diinne
(< 1 pm) Oxidschicht. Bei der Oberflichenbetrachtung konnte die Topographie der
Schicht mit den SiC-Kérnern des Ausgangsmaterials korreliert werden. In diesen
Bereichen war die Schicht glatter als iiber dem restlichen Material. Somit war das
Verhalten identisch mit dem der isothermen Korrosion. Bei den Proben, die vor der
Thermozyklierung der isothermen Korrosion, z. B. Tab. 5: K,,,,, ausgesetzt waren, wurde
keine signifikante Verdnderung der Oberfliche beobachtet. Die Topographie konnte
weiterhin mit den SiC-Kérnern korreliert werden. Réntgenographisch zeigten sich weder
bei den Referenzproben noch bei der vorkorrodierten Probe eine Verénderung nach dieser

thermozyklischen Belastung bei 35 mbar HCIL

Die Oberflichen der in Wasserdampf voroxidierten Proben wiesen nach der thermo-
zyklischen Belastung bei 35 mbar HC1 keine Risse auf. Untersuchungen der Bruchflache
ergaben, daB die Schicht weiterhin zweigeteilt war, und zwar in einen kristallinen Teil-
bereich aus Si und O an der Grenze zu SiSiC und in einen amorphen Siliciumoxid
Bereich mit Al und K dariiber. Die Dicke beider Schichtbereiche war unveréandert. Ront-
genographisch konnten neben Cristobalit noch Reflexe, die Mullit zugeordnet werden

kénnen, festgestellt werden.

Bei einer Erhshung des HCl-Gehaltes auf 60 mbar erfolgte - unabhingig von der
Rampenzeit und der Anzahl der Zyklen - bei den Referenzproben ein Angriff der Si-
Phase. Die vor der thermozyklischen Korrosion in wasserdampfhaltiger Atmosphére

gebildete Oxidschicht schiitzte immer das SiSiC vor einem korrosiven Angriff.

Die Oberflachenuntersuchungen der in Wasserdampf voroxidierten Probe wies bei einem |,
HCIl-Partialdruck von 60 mbar unabhéngig von der Rampenzeit und der Anzahl der
Zyklen (max. 168) keine Risse auf. Nach der Zyklierung mit einer Rampenzeit von
4 Stunden sind mittels REM anhand der Bruchflichen drei Schichtbereiche deutlich
voneinander abgrenzbar (Abb. 55). Wie bei den voroxidierten Proben folgt auf einen
kristallinen Schichtbereich (vermutlich wie in den anderen Versuchen Cristobalit) an der
Grenze zu SiSiC ein amorph wirkender Schichtbereich. Die Dicke des kristallinen
Schichtbereiches hat um ca. 50% auf ca. 6 uym nach der Zyklierung zugenommen. Die

Dicke des amorphen Schichtbereiches ist nahezu unveriindert im Vergleich vor und nach
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der Zyklierung einer voroxidierten Probe. Neu nach der Zyklierung ist die ca. 2 um dicke,
amorph wirkende Schicht nach auflen zur Gasphase hin. Diese Beobachtungen an der
Bruchflache werden durch TEM-Untersuchungen unterstiitzt. Ein kristalliner Bereich an
der Grenze zu SiSiC ist in Abbildung 56 gezeigt. Auf dem Foto sind senkrecht zur
Substratoberflache ausgerichtete Kristallite mit Zwillingsbildung zu sehen. Nach auflen
folgt der amorphe Bereich. In Abbildung 57 ist ein anderer Ausschnitt des kristallinen
Bereiches zu sehen. Die ca. 450 nm groflen rundlichen Kristallite haben Zwillings-
lamellen. Die Winkel zwischen den Lamellen betragen 90 bzw. 120°C. Dies 148t auf die
Umwandlung vom kubischen zum tetragonalen Cristobalit schlielen. Bei dieser Um-
wandlung fallen vierzidhlige Achsen des kubischen Systems weg, und deshalb erfolgt eine
Verzwillingung. Eine beobachtete Texturverdnderung in der amorphen Schicht konnte
aufgrund der langen Ionenétzzeit bei der Préparation nicht eindeutig dem Versuch
zugeordnet werden. Aufgrund von technischen Einschriankungen war es nicht moglich,
die Probe so zu préaparieren, dafl der mit dem REM festgestellte dritte Schichtbereich mit
dem TEM sichtbar wurde. Wird die Struktur der Schicht vor und nach der Zyklierung
miteinander verglichen (Abb. 33 mit Abb. 56), so scheint diese bis auf den dritten
Schichtbereich unveriandert zu sein. Doch ist bei diesem Vergleich zu beachten, dafl mit
dem TEM nur sehr kleine Bereiche untersucht werden und die Struktur durchaus, z. B.

hinsichtlich Einschliissen an anderen Stellen unterschiedlich sein kann.

amorphes
reines SiOo

amorphes
Si02 mit
Al und K

Cristobalit

SiSiC
Abb. 55: Bruchfldche einer voroxidierten Probe (Tab. 4: Ogy355) nach thermozyklischer
Korrosion, Tab. 7: Tgy40-
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Abb. 56: TEM-Aufnahme des kristallinen Schichtbereiches
(Tab. 4: Ogyy355) nach thermozyklischer Korrosion,
Tab. 7: Tgy 40, faserige Kristallite senkrecht zur SiSiC-
Oberfléache.

Abb. 57: TEM-Aufnahme des kristallinen Schichtbereiches
(Tab. 4: Ogg1355) nach thermozyklischer Korrosion,

Tab. 7: Tgy, rundliche Kristallite mit Zwillngs-
lamellen.
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Mit EDS konnte nur in dem mittleren Schichtbereich Al und K nachgewiesen werden.
Beide anderen Schichtbereiche wiesen keine Verunreinigungen auf. Ausschliefilich Si und

O konnten nachgewiesen werden.

Roéntgenographisch konnte bei allen voroxidierten Proben nach der thermozyklischen
Korrosion Cristobalit und Mullit (3 ALO, - 2 SiO,) identifiziert werden. Die Rontgen-
reflexintensitdten der Cristobalit Phase und auch der Mullit-Phase waren mit zu-
nehmenden HCl-Gehalten hoher. Bei keiner kristallinen Phase konnte rontgenographisch

eine bevorzugte Orientierung festgestellt werden.

Unter den thermozyklischen Korrosionsbedingungen erfolgte bei der Referenzprobe ein
Angriff der Si-Phase. Nach dem Versuch Ty, (Tab. 7) konnte auf der Probenoberfléche
eine rissige Schicht mit Anhéufungen von Kugeln an der Oberfliche festgestellt werden
(Abb. 58). Die REM-Untersuchungen der Bruchfldchen zeigen, dafi die Kugeln mit der
Schicht verwachsen sind (Abb. 58). Wie auch bei den unter isothermen Korrosions-
bedingungen aufgetretenen Angriffszonen (Kap. 6.2.1.1) sind aufgrund der Reaktion des
freien Siliciums zu fliichtigen Spezies Poren entstanden, in denen sich feine Nadeln
(vermutlich aus Si0O,) gebildet haben. Mittels EDS wurde sowohl in der Schicht als auch
bei den Kugeln nur Si und O nachgewiesen. Rontgenographisch wurde bei diesem
Versuch Si;N, als neue Phase nachgewiesen. Eine Siliciumdioxidphase konnte nicht
identifiziert werden. Reflexe von kristallinem Si traten ebenfalls nicht auf.

Auch bei der Reduzierung der Rampenzeit auf 1 Stunde (Tab. 7) wurde bei den nicht vor-
behandelten SiSiC-Proben das Si angegriffen und eine Schicht gebildet. Rontgenogra-
phisch wurde nach diesen Versuchen Si, jedoch kein Siliciumnitrid oder Siliciumdioxid

nachgewiesen.

Nach den thermozyklischen Versuchen mit einem HCl-Partialdruck von 60 mbar brachen
bei der Si-Probe bereits beim Herausnehmen aus dem Probenhalter aufgrund des
Angriffs teilweise Stiicke ab. Daher kommt es zu den hohen, in Tabelle 7 angegebenen,
Massenverlusten pro Oberfliche. REM Untersuchungen. zeigten, dafl sich auch auf der
Si-Probe eine Schicht gebildet hat. Im Vergleich zu den SiSiC-Proben nach der
Zyklierung ist in diesem Fall die Schicht dicker. Die Oberflache der Schicht ist in
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Abbildung 59 zu sehen. Erkennbar ist eine kugelférmige Wachstumsstruktur. In der
Schicht wurde mit EDS nur Si und O identifiziert.

Ty

i i i i L'@.ﬂ ; i . i
Abb. 58: Bruchfliche einer SiSiC-Probe nach thermozyklischer
Korrosion, Tab. 7: Tgy0-

5

Abb. 59: Oberfliche einer Si-Probe nach thermozyklischer
Korrosion, Tab. 7: Tgyys-
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7 Diskussion

7.1 Oxidschichten

Bei der Oxidation von SiSiC in wasserdampfhaltigen Atmosphiren bildet sich bei
Temperaturen ab 1200°C eine zweilagige Oxidschicht. Diese Oxidschicht besteht aus
einer kristallinen Teilschicht an der Grenze zu SiSiC und einem amorphen Bereich mit

Al- und K-Kontaminationen an der Oberfliche.

Eine zweilagige Oxidschicht wurde bereits beobachtet [91, 105], konnte jedoch nicht
erklart werden. Mit den Ergebnissen dieser Arbeit (Kap. 5.2.1) unter Einbeziehung der
Literatur wird das folgende Modell (Abb. 60) zur Entstehung einer solchen Schicht ent-
wickelt. Die Aktivitdt der Komponenten K und Al ist dabei von besonderer Bedeutung.
Der Verlauf dieser Aktivitit wird fiir die jeweiligen Phasen in Abbildung 60 tendenziell

angegeben.

Bei der Oxidation von SiSiC bildet sich zunichst eine sehr diinne amorphe Oxidschicht
[62]. In einer kontaminationsfreien wasserdampfhaltigen Atmosphére wurde bei 1000°C
experimentell festgestellt, daB aus dem Grundmaterial stammendes Aluminium in die
sich bildenden Oxidschicht eingebaut wird. Dabei findet eine Anreicherung zwischen den
SiC-Kirnern im aduBeren Bereich der Schicht statt (Abb. 60, a), welches die Annahmen
von Suzuki et al. [91] bestitigt. Daraus 148t sich unter Zuhilfenahme der Ergebnisse von
Singhal und Lange [90] schlieBen, daB das Aluminium im Grundmaterial zwischen den
SiC-Koérnern vorliegt. An diesen Stellen bildet die Verunreinigung gemeinsam mit dem
vorliegenden Si ein Art Glas, dessen Oberflichenspannung niedriger ist als die der
Umgebung und aus diesem Grund an der Oberflache angereichert wird. Die Diffusions-
geschwindigkeit von Sauerstoff durch ein Al- und K-haltiges Glas ist hoher als durch
reines Si0,, und eine dickere Schicht an den kontaminierten Stellen kann erwartet
werden (Abb. 60, b), was mit Beobachtungen iibereinstimmt [90]. Tatséchlich zeigten die
eigenen Untersuchungen (Kap. 5.2.1), daB die gebildete Oxidschicht iiber den SiC-
Kornern diinner und glatter ist, als iiber dem Rest der Probe. Da davon ausgegangen
werden kann, daB nur die Verunreinigungen aus dem oberflichennahen Bereich
reagieren und die Gesamtmenge aller Verunreinigungen im SiSiC nur 0,6 Gew.%

betriagt, kann nur ein kleiner oberflichennaher Bereich der Schicht so stark
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kontaminiert sein, dafl} die Glasphase stabil ist. Geringe Mengen von Verunreinigungen
und auch Wasserdampf fordern die Bildung von Quarz und bei entsprechender
Temperatur Cristobalit. In diese SiO,-Modifikationen werden die Verunreinigungen
nahezu nicht eingebaut. Aus diesem Grund kristallisiert die SiO,-Phase, wohingegen die
mit Al angereicherte Phase amorph bleibt (Abb. 60, b). Beziiglich der Al- und K-
Aktivititen bedeutet dies, dall diese bei SiSiC und der kristallinen Phase sehr niedrig
sind und dann iiber der amorphen Phase ansteigen. Die Annahme der Kristallisation
kann korreliert werden mit der in der Schicht nachgewiesenen Quarz und Cristobalit-
Modifikation als auch mit Daten von Sharma et al. [62]. Die Sauerstoffdiffusion in
kristallinen SiO, Phasen ist um etwa 4 Gréfenordnungen kleiner als in amorphem SiO,
[38].

Die Versuche oberhalb 1000°C wurden unter Verwendung eines Pythagorasofenrohrs
durchgefithrt. Wasserdampf kann Al und K aus dem Ofenrohr losen. Die entstehenden
Hydroxide erreichen die sich bildende Schicht und werden eingebaut [174]. Bis zu einem
Molverhiltnis Al,0,K,0=1 wird die Viskositéat des Glases erhoht. Bei weiterem Einbau
von Al nimmt die Viskositét ab und somit die Sauerstoffdiffusionsgeschwindigkeit zu. So
lange der K und Al Anteil in der amorphen Schicht noch nicht gesattigt ist, werden die
Kationen in die amorphe Phase eingebaut. Im Verlauf der Al- und K- Aktivitit zeigt sich
dies in einem Anstieg in der amorphen Phase im Grenzbereich zwischen kristallin und
amorph, der dann wieder abflacht. (Abb. 60). Eine Abnahme der Kationenkonzentration
von der Oberfléche bis zur kristallinen Phase ist méglich (Abb. 60, c), wird sich jedoch in
Abhiingigkeit von der Zeit und Kationenmenge ausgleichen (Abb. 60, d). Bei erfolgtem
Ausgleich ist die Steigung des Aktivitatsverlaufes am Ubergang von kristallin zu amorph
maximal (Abb. 60, d), und die Aktivitdt ist in der gesamten amorphen Phase wesentlich
héher als iiber dem kristallinen SiO,. Da die Sauerstoffdiffusion in der kristallinen Phase
langsamer geht, erfolgt ein Stau von Sauerstoff an der Phasengrenze zwischen amorph
und kristallin. Ein Teil des Sauerstoffs diffundiert bis zum SiSiC, reagiert dort zu SiO
(und geringfiigig zu CO) und diffundiert wieder nach auflen. SiO ist bestrebt weiter mit
Sauerstoff zu reagieren. Spitestens an der Phasengrenze zwischen amorph und kristallin
ist ausreichend Sauerstoff vorhanden, um SiO, zu bilden. Ob sich eine kristalline Phase
oder ein Glas an dieser Grenze bildet, hingt von der vorliegenden Kationenkonzentration

ab. Der geschwindigkeitsbestimmende Faktor der Oxidation in diesem Stadium ist die
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Diffusion durch die kristalline Phase. Da die Kationen kontinuierlich mit dem Gas
angeliefert werden, wird ab einer bestimmten Zeit die Kationenkonzentration an der
Phasengrenze zwischen amorph und kristallin immer so hoch sein, dal die amorphe
Phase bevorzugt gebildet wird und stabil ist. Fiir das Schichtwachstum bedeutet dies,
daB sich bei einer definierten Atmosphéire und konstanter Temperatur eine Schichtdicke
der kristallinen Phase einstellt, die dann unabhéngig von der Zeit ihre Dicke behélt. Der
amorphe Schichtteil hingegen wichst mit zunehmender Zeit. Zu bemerken bleibt, daB die
zu diesem Zeitpunkt im SiSiC freigesetzten Verunreinigungen nahezu nicht durch die
kristalline Schicht diffundieren und im Grenzbereich zwischen SiSiC und kristallines
Si0, konnte aufgrund der Verunreinigungen eine weitere Phase entstehen oder die Um-
wandlung von Cristobalit in Tridymit beschleunigen und im Tridymit eingebaut werden.
Mit TEM wurde zwar im Grenzbereich zwischen SiSiC und kristallines SiO, eine andere

Textur festgestellt (Abb. 56), konnte aber nicht als neue Phase identifiziert werden.

Die experimentellen Ergebnisse unterstiitzen die These von der Zeitunabhingigkeit der
kristallinen SiO,-Schicht. Bei der Oxidation von SiSiC bei 1370°C in wasserdampf-
haltigen Atmosphiédren wurde unabhéngig der Versuchsdauer eine ca. 3 ym dicke
Cristobalitschicht festgestellt. Die dariiber befindliche amorphe Schicht wuchs linear in
Abhangigkeit der Zeit (91 bis 600 Stunden) (Abb. 34). Aus dem linearen Wachstum kann

“man schliefen, daBl das Wachstum des amorphen Schichtbereiches bestimmt wird durch
die Diffusion durch die kristalline Schicht [34]. Auch Madea et al. und Suzuki et al. [105,
91] fanden die Doppelschichtstruktur unabhangig von zyklischen oder isothermen
Bedingungen.




7 Diskussion 85

A

S|S|C kris. I am.ﬁ Gas

J

SISIC kris. ' am, Gas

/

SISIC kris. ' am. Gas

777 kiistallin e2 Al K

Abb. 60: Modell zur zweilagigen Schichtbildung auf SISIC in wasserdampf-
haltigen Atmosphéren.
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Bei der Oxidation in derselben Atmosphére bei 1200°C und einer Dauer von
1800 Stunden machte die Cristobalitschicht eine Dicke von 10 nm und der amorphe Teil
ca. 5 pm aus. Die gesamte Schichtdicke entspricht in etwa der Schichtdicke, die bei
1370°C nach 600 Stunden vorhanden war. Aufgrund der niedrigeren Temperatur
erniedrigt sich sowohl das Al und K-Angebot an der Schichtoberfliche als auch die
Sauerstoffdiffusion durch die Schicht. Bezogen auf das entwickelte Modell bedeutet dies,
daRB das Kationenangebot an der SiO,-Phasengrenze zwischen amorph und kristallin erst
zu einem spéteren Zeitpunkt als bei 1370°C hoch genug ist, um Glas zu bilden. Folglich
kann der kristalline SiO,-Bereich linger wachsen. Experimentelle Bestatigung liefert der
Vergleich der beobachteten kristallinen Schichtdicken. Bei 1370°C (91-600 h) betrigt die
kristalline Schichtdicke 3 ym und bei 1200°C (1800 h) 10 nm. Wie bereits erwiihnt,
hemmt der kristalline Bereich die Diffusion um etwa 4 GréBenordnungen, womit sich die
verhiltnisméBig geringe gesamte Schichtdicke erklirt. Der in der bei 1200°C gebildeten
Schicht festgestellte relativ hohe Tridymitanteil bestitigt ebenfalls das Modell. Unter
Mitwirkung von Fremdionen bildet sich Tridymit aus Cristobalit. Diese Umwandlung ist
stark abhéngig von der Zeit, und somit bildet sich, wie festgestellt, nach lédngerer Ver-

suchsdauer mehr Cristobalit.

Vergleicht man die Schichtbildung in HCl-haltigen Atmosphéren (Kap. 6.2.1.1) hin-
sichtlich dieses Modells so ldBt sich die Bildung von kristallinem SiO, bei stark
korrosiven Umgebungen (hoher HCl-Anteil) wie folgt erkliren: Der in der Atmosphire
vorhandene Wasserdampf kann zunéchst ebenfalls mit dem Aluminiumoxid (Kaliumoxid)
des Ofenrohres ein AIOOH(g) (K,(OH),(g)) Zwischenprodukt bilden. Aufgrund des vor-
handenen HCl(g) erfolgt die Reaktion zu AlCl,(g) bzw. KCl(g). Diese Molekiile sind nicht
so reaktiv wie die Hydroxide und werden nicht in die sich bildende Schicht eingebaut.
Somit liefert die Gasatmosphére keine Kationen zur Glasbildung. Die Verunreinigungen
im SiSiC werden so wie auch das Si fliichtige Chloride bilden. Bildet sich SiO,, so liegt
dieses amorph vor und schiitzt das Si und auch die Verunreinigungen vor der Reaktion
mit HCl zu fliichtigen Produkten. Das SiO, wichst, und aufgrund der Zeit bildet sich
Cristobalit, wobei die Kleinstmengen von Verunreinigungen im Grundmaterial mit der
Zeit an die Grenzflache zwischen SiSiC und SiO, gelangen und dann die Kristallisation

beschleunigen.
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7.2 Isotherme Korrosion

Experimentell wurde festgestellt (Kap. 6.2.1.1), dal in einer strémenden Stickstoff
Atmosphére mit einem Wasserstoffpartialdruck von 0,04 bar bei hinreichend hohen HCI-
Partialdriicken die Si-Phase des SiSiC-Werkstoffes zu fliichtigen Chloriden reagiert, was
zur Porenbildung fihrt. Der Grenzwert wurde in Abhéngigkeit vom HCl-Partialdruck fiir
Temperaturen zwischen 1100°C und 1300°C und Korrosionszeiten von 168 Stunden
bestimmt (Abb. 48).

Thermodynamische Berechnungen zur Korrosion wurden in Kapitel 4 erlautert. Dabei
wurden in Abbildung 14 die Ergebnisse der Berechnungen fiir 1200°C, einem Wasser-
stoffpartialdruck von 0,04 bar und einem HCl-Partialdruck von 0,03 bar graphisch darge-
stellt. Bei den Experimenten betrug der Wasserdampfpartialdruck im Gas etwa
0,001 bar. Dieser Wert ist in Abbildung 14 durch eine senkrechte Linie bei log Pr0 = -3
markiert. Vergleicht man bei dieser Gaszusammensetzung und Temperatur die freie
Reaktionsenthalpie AG fiir die Reaktion von Si zu SiO, mit AG fiir die Reaktion von Si zu
SiCl,, so gibt die thermodynamische Berechnung der Bildung von SiO, den Vorzug.
Jedoch darf dabei nicht vergessen werden, daf3 thermodynamische Berechnungen immer
chemische Gleichgewichte in geschlossenen Systemen beschreiben und kinetische Effekte

in offenen Systemen nicht beriicksichtigen.

Die Gegeniiberstellung der thermodynamischen Berechnung mit den experimentellen Er-
gebnissen zeigt, dafl das fiir die Berechnung vorausgesetzte Gleichgewicht wihrend des
Versuches offenbar nicht gegeben ist. Daraus folgt, daB die Koexistenz der SiO,-Schicht
und einer Verfliichtigung der Si-Phase als Chlorid aufgrund kinetischer Effekte erklarbar
ist. Die Konkurrenz zwischen den oxidierenden Molekiilen, d. h. der Partialdriicke des
Wassers, und den korrodierenden Molekiilen, d. h. der Partialdriicke des Chlorwasser-
stoffs, beeinflufit die Reaktionskinetik mit dem SiSiC.

Unter korrosiven Bedingungen bildeten sich auf dem angegriffenen Material blasige
Si0,-Schichten, die nach dem Abkiihlen mit Rissen durchsetzt waren. Blasen bilden sich
nur dann, wenn wihrend des Versuches die Schicht viskos gewesen ist. Aufgrund dieser
Viskositat kénnen sich in diesem Stadium keine Risse bilden. Die auf der Schichtober-

flache zu sehenden Risse zeigen bei genauerer Betrachtung, dal diese teilweise durch die
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Blasen gehen. Somit entsteht die RiBbildung eindeutig nach der Blasenbildung. Beim
Abkiihlen der Probe nimmt die Viskositit ab, und die entstehenden Spannungen sind als

RiBursache anzusehen.

Die Massendnderung pro Flidcheneinheit bei HCl-Gehalten von 13 und 20 mbar in
Abhinigkeit der Korrosionszeit (7 bis 600 Stunden) wurde fiir 1200°C in Abbildung 50
dargestellt. Bei zunehmender Korrosionszeit zeigt sich zunéichst eine Massenabnahme,
gefolgt von einer Massenzunahme und erneuter Gewichtsabnahme. Daran schliet sich
eine langsame Gewichtszunahme an. Bei der Interpretation dieser Ergebnisse muf3 der
Versuchsablauf beriicksichtigt werden. Da die Masseninderung nicht kontinuierlich
gemessen wurde, repréisentiert jeder Wert die Gewichtsédnderung einer anderen Probe.
Somit ist nicht eindeutig bestimmt, ob die erste Gewichtsabnahme, gefolgt von einer
Gewichtszunahme, ein tatséchliches Verhalten aufgrund der Versuchsdauer ist oder auf-
grund dulerer Einfliisse (z. B. die ersten Sekunden des Versuchs, Inhomogenitit inner-
halb des SiSiC-Rohrmaterials) entsteht. Ergebnisse der Thermogravimetrie [118, 13]
zeigen in Chlor-haltigen Gasen ebenfalls unregelmiflige Massenanderungen. In diesen
Fallen wird die UnregelmaBigkeit mit Anderungen des SiO,-Struktur und der Spaltung
des Filmes erklirt. Diese Interpretation konnte auch auf die hier vorliegenden Ergeb-

nisse iibertragen werden.

In Abbildung 50 wurde die Massenabnahme pro Flicheneinheit dargestellt. Die Massen-
abnahme der SiSiC Probe in bezug auf entferntes freies Si wird im folgenden betrachtet.
Da der Angriff auf das SiC im Vergleich zum Angriff auf das Si wesentlich geringer ist -
und somit auch der Einflufl auf die Massenédnderung - bleibt dies unberiicksichtigt. Bei
den maximalen Massenabnahmen wird ca. die Hilfte des freien Si entfernt. Das Aus-
gangsgewicht der SiSiC Probe kann dann wieder erreicht werden, wenn die Hilfte des
noch vorhanden freien Si zu SiO, reagiert. Zur Veranschaulichung sei hier erwihnt, daf3
sich eine Si0,-Schicht mit einer Dicke bis zu 27 pm theoretisch bilden konnte, wenn das
gesamte noch vorhandene freie Si zu SiO, reagiert, um eine Schicht zu bilden. Die
maximal beobachteten Schichtdicken bei den Proben, die einen korrosiven Angriff
zeigten, waren 5 pm. Die Poren, die aufgrund der Verfliichtigung des freien Si ent-
standen sind, wurden nicht vollsténdig mit SiO, aufgefiillt. Die Biegebruchfestigkeit
verhilt sich parallel zur Massenianderung pro Flacheneinheit (Abb. 50, Abb. 51). Die
Abnahme der Biegebruchfestigkeit ist mittels der entstandenen Poren und Oberflichen-
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defekte aufgrund des HCl-Angriffs zu erklaren. Eine Verbesserung der Biegebruchfestig-
keit bei der Massenzunahme ist die Folge von Ausheilungsprozessen durch die SiO,-
Bildung. Ohne vollstindige Ausheilung der Defekte, also SchlieBung der Poren und
Bildung einer defektfreien Oberfliche, ist die beobachtete Erhéhung der Biegebruch-
festigkeit bis zu der Biegebruchfestigkeit des Ausgangsmaterials nicht erkliarbar. Da die
Schicht rissig ist, kann sie die Festigkeit der Proben nicht erhéhen. Zum Vergleich sei
erwihnt, daB nach der Oxidation von SiSiC die Biegebruchfestigkeit nicht signifikant

beziiglich der Ausgangsproben erhoht wurde.

Unabhiéngig davon, ob die erste Massenzunahme erfolgt oder ob die in Abbildung 50
gezeichnete Kurve auszugleichen ist, ist festzuhalten, dafl zunichst eine Massenabnahme
und daran anschlieend eine Massenzunahme erfolgt. Bei der ersten Gewichtsabnahme
reagiert das korrosive Gas mit der Oberflache des SiSiC, an der sich neben SiC freies Si
und Verunreinigungen befinden. Bei den in diesem Fall ablaufenden Reaktionen haben
die Verunreinigungen keine besondere Bedeutung und werden zur einfacheren Dar-
stellung des Vorgangs weggelassen. Das freie Silicium geht mit dem HCI fliichtige Ver-
bindungen ein und hinterlaft eine unregelmifige Oberfliche. Bei weiterem Angriff ist
die dem HCl-Gas ausgesetzte Oberfliache groBler und Pits kénnen gebildet werden. Die

Gewichtszunahme durch SiO,-Bildung ist in diesem Stadium vernachlédssigbar gering.

Fiir die weitere Reaktion von Si mit dem HCI ist eine Gasdiffusion durch die entstandene
Oberfldchenporositiat notwendig. Die zu Reaktionen zur Verfiigung stehende Oberfliache
ist deutlich gewachsen. Zu diesem Zeitpunkt erfolgt die SiO,-Bildung schneller als die
Verfliichtigung, und es kommt zu einer Gewichtszunahme. Das sich bildende SiO,
schiitzt das darunter liegende Material vor dem Angriff durch HCl. Sobald sich eine
durchgingige Schicht auf dem SiSiC gebildet hat, ist die Sauerstoffdiffusion durch die
entstandene Schicht der geschwindigkeitsbestimmende Faktor fiir das weitere
Wachstum. Experimentell bestitigt wird dies durch die geringere Massenzunahme mit
steigender Versuchsdauer, was besonders durch die Versuche K ;343 und K,y 3597
(Tab. 6) deutlich wird.
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7.3 Verhalten der Oxidschicht unter isothermen und thermozyklischen

Korrosionsbedingungen

SiSiC-Proben, die von einer zweischichtigen Oxidschicht umbhiillt waren, wurden sowohl
isothermen korrosiven Bedingungen als auch thermozyklischen Belastungen in stark
korrosiven Bedingungen ausgesetzt (Kap. 6.2.2, 6.3). Die Oxidschicht bestand vor den
Versuchen aus einer kristallinen Teilschicht an der Grenze zu SiSiC und einer amorphen
Al- und K-haltigen Teilschicht nach auflen. Die HCl-haltige Atmosphéire wurde in Ab-
héangigkeit von der Temperatur so gewahlt, daB ungeschiitztes SiSiC angegriffen werden

sollte.

Das wichtigste Ergebnis dieser Versuche ist: Diese Oxidschicht schiitzt das SiSiC vor
einem Angriff durch das HCl-haltige Gas. Die Schutzfunktion ist selbst dann gewahr-
leistet, wenn die Schicht vor den isothermen Versuchen mechanisch beschédigt wird. Die

Schutzfunktion versagt auch nicht bei den untersuchten thermozyklischen Belastungen.

Beobachtet wurden Verdnderungen der Schicht hinsichtlich ihrer Zusammensetzung und
Struktur. Bei der thermischen Auslagerung in HCl-haltigen Atmosphédren wurde festge-
stellt, dafl die Schicht nicht inert ist gegen das HCl-haltige Gas. Das in der amorphen
Schicht enthaltene schwach gebundene Kalium reagierte mit dem HC] zu fliichtigen
Chloriden. Dies zeigte sich darin, dal nach den Versuchen in der Schicht mit EDS und
SIMS kein Kalium identifiziert werden konnte. Weiterhin in der Schicht enthalten war
Aluminium. Das Kalium in der Glasschicht hat zwei Funktionen: 1. als Netzwerkwandler
erniedrigt K die Viskositdt und 2. erbringt K den erforderlichen Ladungsausgleich, so
daB Al bis zum Molverhétnis Al,0,:K,0=1 mit der Koordinationszahl 4 eingebaut werden
konnte, das Si also ersetzten konnte. Wird das Kalium entfernt, kommt es zu einer
Umordnung in der Phase. Unterhalb einer bestimmten Kaliumkonzentration wird das
Aluminium zum Netzwerkwandler und erreicht die KZ von 6. Dabei wird die Viskositét
erniedrigt. Die Nahordnung des Glases besteht nun aus [AlO,]-, [SiO,]- Tetraedern und
[AlO4]-Oktaedern. Diese Tetraeder und Oktaeder sind bestrebt, von der metastabilen
Phase in eine stabile Phase iiberzugehen. Eine der Nahordnung entsprechende Struktur
und bei iiber 1000°C stabile Phase ist Mullit (Alg{O4(0, ;,OH)/Si;Al0,5)]. Aus dem Phasen-
diagramm K,0-Al,0,-SiO, [175] ist zu entnehmen, dafl bei Abnahme der K,O-Phase
Mullit stabil wird. Dieses streBvertrigliche Mineral [176] ist das einzige stabile
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Aluminiumsilikat im Beisein von wasserfreier Schmelze [177]. Bei allen Proben wurde
nach thermischer Behandlung in HCl-haltigen Gasen Mullit identifiziert. Dafl diese
Phasenbildung in Zusammenhang mit dem HCl-haltigen Gas steht, bestitigt der
Versuch, bei dem eine oxidierte Probe nochmals bei 1300°C eine Woche lang in Luft

getempert wurde. Nach diesem Versuch konnte kein Mullit nachgewiesen werden.

Ein weiterer Effekt, den das Herauslésen von Kationen mit sich bringt, ist eine Ab-
senkung der Kationenkonzentration an der Grenze zwischen kristallinem $i0, und Glas.
Wenn an dieser Grenze nicht genug Kationen zur Stabilisierung des Glases vorliegen,
erfolgt ein Wachstum der kristallinen Phase (Kap. 7.1). Nach den isothermen Korrosions-
versuchen bei 1200°C konnten nach einer Versuchsdauer von 168 Stunden mit REM-
Untersuchungen keine fraktographischen Unterschiede wie zwischen den bei der
Voroxidation gebildeten Teilschichten festgestellt werden. Nach den thermozyklischen
Korrosionsversuchen zwischen Raumtemperatur und 1000°C war weiterhin anhand des
Bruchbildes eine Unterscheidung zwischen den Teilschichten moéglich. Mit TEM-Unter-
suchungen wurde festgestellt, dafl die #ulere Schicht weiterhin amorph ist. Vorstellbar
ist, daB aufgrund der hoheren Temperatur bei den isothermen Korrosionsversuchen das
Kristallwachstum schnell vor sich geht oder dafl die Abkiihlung ein Kristallwachstum
bewirkt, so dal nur wenig von der amorphen Phase nach den isothermen Korrosionsver-
suchen vorhanden ist. Mit einer Kristallisation der Schicht ist auch die beobachtete RiB3-

bildung in der Schicht nach diesen Versuchen erkléirbar.

Nach isothermen und nach thermozyklischen Korrosionsversuchen wurde eine neue SiO,-
Schicht an der Probenoberfliche beobachtet. Bei den isothermen Versuchen wurde nach-
gewiesen, dafl diese Schicht von auBlen aufgewachsen ist. Die Entstehung von Oxid-
schichten wurde in Kapitel 7.1 diskutiert. Dabei wurde darauf hingewiesen, daf3 die
Stelle, an der SiO weiter oxidiert, von dem Sauerstoffpartialdruck abhéngig ist. Aufgrund
der fortschreitenden Kristallisation sinkt die Diffusionsgeschwindigkeit, und die
Reaktionsgrenze SiO zu SiO, wird weiter zur Oberfldache hin verschoben, bis dafl das
Wachstum nur noch im oberflichennahen Bereich stattfindet. Da das Aluminium der
chemals glasigen Teilschicht in diesem Bereich gebunden ist, bildet sich an der Ober-
flache zunéchst eine amorphe, reine Si0,-Schicht. Das weitere Schichtwachstum erfolgt,

wie oben diskutiert.
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Den thermozyklischen Bedingungen wurden ebenfalls Proben, die von einer Al- und K-
freien, sehr diinnen Oxidschicht umgeben waren, ausgesetzt. Diese Schichten ver-
ringerten den korrosiven Angriff des SiSiC-Materials im Vergleich zu ungeschiitztem
Material (Kap. 6.3), konnten aber diesen Angriff nicht vollstindig verhindern. Die
Separation zwischen HC] und Grundmaterial war somit nicht vollkommen. Aufgrund der
thermozyklischen Belastung waren diese Schichten méglicherweise kristallisiert. In dem
Temperaturbereich zwischen Raumtemperatur und 1000°C finden in kristallinem SiO,
Modifikationsumwandlungen statt. Diese Umwandlungen fithren zu Volumenénderungen
und folglich zu Spannungen [158]. Aufgrund dieser Spannungen kénnen Risse entstehen,
durch die das HCl-Gas zum SiSiC diffundiert. Beim Erwiarmen schlielen sich diese Risse
bzw. heilen aus. Daher erfolgt kein kontinuierlicher Angriff durch das HCl-Gas, womit

der geringere Angriff gegeniiber ungeschiitztem Material erkliart werden kann.

Bei isothermer Belastung bildetet sich in Abhéngigkeit von pyy und py,, auf SiSiC eine
Oxidschicht, die bei fortgefiihrter isothermer Belastung vor einem weiteren korrosiven
Angriff schiitzt. Wird das SiSiC vor der thermozyklischen Belastung (RT-1000°C) unter
korrosiven Gasen (bis 60 mbar HC]) von einer Kationen (Al und K) enthaltenen Oxid-
schicht umgeben, erfolgt kein korrosiver Angriff des SiSiC. Aufgrund dieser passi-
vierenden Wirkung der Oxidschicht kann das Einsatzgebiet von SiSiC erweitert werden.
Bei einigen Anwendungsgebieten, z. B. Miillverbrennungsanlagen kénnte vor Prozel3-
beginn eine wasserdampfhaltige Atmosphére in den Reaktionsraum eingeleitet werden,
die dort zur Bildung einer schiitzenden SiO,-Schicht fihrt. Durch Anreicherung der
wasserdampfhaltigen Atmosphire oder des SiSiC mit glasbildenden Kationen kann
erreicht werden, daf} sich eine Glasschicht bildet, die vor korrosivem Angriff bei thermo-
zyklischer Belastung schiitzt. Die Art und Menge der einzubauenden Kationen ist der
korrosiven Atmosphidre anzupassen und mufl in Abhéngigkeit der Anwendungsbe-

dingungen optimiert werden.
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8 Zusammenfassung

Das Oxidationsverhalten von SiSiC wurde in wasserdampfhaltiger Atmosphire
(700 mbar H,0) bei 1200°C und 1370°C in Abhéngigkeit der Zeit (91-1800 h) untersucht.
Ebenfalls untersucht wurde das Korrosionsverhalten von SiSiC ohne und mit
umgebender Oxidschicht in HCl-haltigen Gasen (pyy= 0-60 mbar, py = 40 mbar,
Puo= 1 mbar, py = 900-1000 mbar) sowohl unter isothermer Belastung (1000-1300°C) als
auch unter thermozyklischer Belastung (RT-1000°C, 1-4 h Rampenzeit, 42-168 Zyklen).

Oxidschichten konnen als Korrosionsbarriere fiir aggressive Medien wirken. In
oxidativen Atmosphiren bildeten sich auf SiSiC zweilagige Oxidschichten. Diese Schicht
besteht an der Grenze zu SiSiC aus kristallinem SiO,, und im Oberfldchenbereich aus
amorphem K- und Al- enthaltenen Siliciumoxid. Mit Hilfe weiterer Oxidationsversuche

wurde ein Modell zur Schichtbildung einer zweilagigen Oxidschicht entwickelt.

In reduzierender Atmosphire kann HCl-Gas die Si-Phase von SiSiC-Werkstoffen als
Chlorid verfliichtigen und damit die Biegebruchfestigkeit senken. An ungeschiitzten
SiSiC Proben wurden die Grenzwerte (z. B. T: 1200°C, p,: 13 mbar), bei denen ein
Angriff erfolgt, experimentell bestimmt. Festgestellt wurde, dal die Bildung und
Morphologie von SiO, abhéngig von py, und der Zeit ist.

Eine Schlisselrolle bei der Schutzfunktion der Oxidschicht kommt der Struktur und der
Zusammensetzung der Schicht zu. Untersuchungen der Schutzfunktion haben gezeigt,
daB die Stabilitat und Integritat der amorphen Schicht mit K- und Al-Kontaminationen
unter den untersuchten isothermen und thermozyklischen Bedingungen gewihrleistet
ist. Jedoch eingeschra‘inkt ist der Schutz durch reine SiO,-Schichten, die sich in HCI-
haltiger Atmosphére bilden, denn diese Schichten schiitzen zwar bei fortgefiihrter
isothermer Korrosion vor weiterem Angriff, doch versagen sie unter thermozyklischer
Belastung. Die Schutzfunktion der Oxidschicht ist abhéngig von der Schichtstruktur und
148t sich durch Optimierung auf spezielle Anwendungsbedingungen anpassen. Daraus

resultiert ein erweitertes Anwendungsgebiet von SiSiC.
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10 Anhang

10.1 Bestimmung des H,O-Partialdruckes

Mit einer Lambda-Sonde wird bei verschiedenen Temperaturen mit dem angeschlossenen
Meflgerit die Elektromotorische Kraft (EMK) gemessen. Diese Werte werden den Tempe-

raturen zugeordnet, bei denen sie gemessen wurden.

Die Elektromotorische Kraft (EMK) der MeBkette

(O) ! Pt1(Z1,Y)O, [ PtI(O),,, = Luft

ergibt sich mittels der Nernst-Gleichung zu:

Rt

EMK - —
4F

[inp g rutiy = Inp,, (Gas)

Durch Umformen ergibt sich:

EMK - 4F

InpgiGas = In Po(Luf - RT

(15)

(16)

an

Unter Verwendung der folgenden Konstanten: R= universelle Gaskonstante,

F= Faraday'sche Konstante

Po, Tuft) = 0.0209 bar
R = 8.3144-10° kJ- mol - K!
F = 96.2846 kJ- mol!- Volt?

sowie der folgenden gemessenen Werte:

T (700 + 273.15) K

EMK 1.09 Volt

ergibt sich:

Po, (Gas) 7,410% bar
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Die freie Reaktionsenthalpie der Reaktion (H,0), = (H,), + %2 (O,), ist:

Va
AG, - RT 2P (18)
Puo
Mit:
AG=- A+ BTlgT+ CT (19)

unter Verwendung der Konstanten:

A = 58900 cal mol*!
B =0
C = -13.1 cal mol®* K

sowie der gemessenen Temperatur, 973,15 K, ergibt sich:
AG, = 193,1 kJ mol”

Weiterhin gilt die Gleichung:

- p
AG, - RTIn— (20)

P ges

mit den Werten:

Po, = 7,410% bar
Dgs = lbar
ergibt sich:

AG,, -449,6 kJ mol’
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Weiterhin gilt:

|

Puo

Pu,

A

Q

- 2RTIn

o - 20G, @1)

Mittels Einsetzen der bisher berechneten Werte und p, = 4010° bar ergibt sich der
gesuchte Wert zu:

Puo = 0.8:107 bar.

Bei diesem, aus Messungen ermittelte Wasserdampfpartialdrucke, ist zu berticksichtigen,
daB aufgrund der Aggressivitiat des HCI-Gases gegeniiber der Sonde dieses Gas wéhrend
der Messung abgedreht bleiben muflite. Somit somit strémte nur N, und H, wiahrend der
Messung, und eine Datenaufnahme wihrend des Versuches nicht moglich.

Als Ergebnis der Messungen und Auswertung ist festzuhalten, da wihrend der
Versuche py, = 1 mbar ist.

Von der Firma Merck wird bei der Verwendung von Calciumchlorid als Trocknungsmittel
ein Restwassergehalt von 0,2 mg H,0-Dampf pro Liter getrockneter Luft angegeben. Dies
entspricht einem Wasserdampfpartialdruck von 2,31 mbar (bei Raumtemperatur) und
zeigt, dafl die gemessene GroBenordnung richtig ist und das verwendete Gas weniger
Wasser enthélt als mit diesem Trocknungsmittel maximal aufgenommen werden kann.
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10.2 Thermodynamische Berechnungen
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Abb. 61: Thermodynamische Berechnung zu
[Si}+2(HC]) = (SiCly)+H,, mit py, = 40 mbar.
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[Sil+4(HCD = (SiCl)+2H,, mit py, = 40 mbar.
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