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Abstract

Mechanical Properties of SiO2-Scales on SiSiC-
Ceramics

by

Y.J. Stockmann
G. Kleist

R.W. Steinbrech

H. Nickel

Abstract

The present work contributes to the improved understanding of the mechanical behavior of SiO>

scales on SiC-based ceramics. Scales were grown on Si, SiC and SiSiC materials by oxidizing
these material variants at 1300 and 1370°C in defined atmospheres with different water vapor content
(4-70v/0). In the presence of K- and Al-hydroxides in the oxidation atmosphere two-layered scales
were formed on all substrate materials. The layer adjacent to the substrate exhibited crystalline
structure whereas an amorphous scale portion was observed towards the surface. The mechanical
properties of the crystalline and amorphous sublayers were almost identical to those of cristobalite
and fused silica, respectively.



Kurzfassung

Mechanische Eigenschaften von SiO2-Schichten auf
SiSiC-Keramik

von

Y.J. Stockmann
G. Kleist
R.W. Steinbrech

H. Nickel

Kurzfassung

Diese Arbeit liefert einen Beitrag zum Verstindnis des mechanischen Verhaltens von SiOg-
Korrosionsschichten auf SiSiC-Keramik. Zur Erzeugung der Oxidschichten wurden Werkstoff-
varianten aus Si, SiC und SiSiC bei 1300°C sowie 1370°C in definierten Atmosphdren mit
unterschiedlichen Wasserdampfgehalten (4-70 V/0) oxidiert. Bei Anwesendheit von K-und Al-
Hydroxiden in der Oxidationsatmosphére bildeten sich unabhéngig vom Grundwerkstoff zweilagige
SiO»-Schichten aus, wobei die dem Grundwerkstoff zugewandte Schicht eine kristalline Struktur
aufwies, wihrend die Schicht an der freien Oberflache amorph war. Der amorphe Anteil nahm mit
steigendem Wasserdampfgehalt zu und fithrte ab 25% Wasserdampf zu riflfreien Oxidschichten. Das
mechanische Verhalten von kristalliner und amorpher Teilschicht entsprach fast vollstandig

demjenigen von Cristobalit und Quarzglas.
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Einleitung

1. Einleitung

Silizium infiltriertes Siliziumcarbid (SiSiC) ist eine nicht-oxidische Ingenieurkeramik, die sich wie
andere Keramiken durch hohe Hirte, gro3e spezifische Festigkeit und gute Temperaturbesténdigkeit
auszeichnet. Die im Vergleich zu metallischen Legierungen geringere Dichte und die Eignung fiir den
Einsatz bei z.T. sehr hohen Temperaturen begriinden die Anstrengungen zur Weiterentwicklung
keramischer Werkstoffe als Strukturmaterialien in mechanisch, thermisch und korrosiv
hochbeanspruchten Bauteilen.

Ein groBer Nachteil fiir den Einsatz von Keramiken unter mechanischer Belastung ist die Sprod-
bruchanfilligkeit dieser Werkstoffklasse. Auch bei der Herstellung von keramischen Bauteilen
ergeben sich durch den hohen Schmelzpunkt groBe Schwierigkeiten. Eine Knetbearbeitung, wie das
Walzen, kann wegen der geringen Duktilitdt nicht angewandt werden, und auch die Endbearbeitung
ist auf Grund der hohen Hirte sehr aufwendig. Die Herstellung aus der Gasphase, etwa nach PVD-
und CVD-Verfahren, ist fiir die Pulverherstellung und fiir Beschichtungen anwendbar, jedoch nicht
fir die Herstellung massiver, groBerer Bauteile. Die Verdichtung von Pulvern durch Sintern
geschieht bei hohen Temperaturen und erfordert meist einen grofen Energieaufwand.

In bezug auf diese Herstellungsproblematik nimmt SiSiC, das wegen seiner guten thermischen
Leitfahigkeit im Vergleich zu anderen Keramiken, aber auch zu metallischen Hochtemperaturlegie-
rungen, zunchmend fiir Wirmetauscher in Betracht gezogen /1/ und fiir Mantelstrahlrohre bereits
eingesetzt wird, eine Sonderstellung ein.

Bei der Fertigung von SiSiC -Bauteile werden Verdichtungs- und Bearbeitungsprobleme teilweise
durch den Herstellungsprozel umgangen. Der Werkstoff wird zunichst zusammen mit einem
organischen Binder als knetbare Masse in eine endkonturnahe Form gebracht. Nach ausbrennen des
Binders entsteht ein poréser Korper der nachfolgend mit Hilfe einer fliissigen Phase (Si)
reaktionsverfestigt und verdichtet wird. Dadurch bietet dieser keramische Werkstoff die Moglichkeit,
auch grofiere Bauteile herzustellen. Mittels Strangpressen konnen in Prinzip einfache Rohrformen mit
beliebigen Langen gefertigt werden. Auch das Schlickerguverfahren eignet sich zur Herstellung von
Produkten aus SiSiC mit komplexen Formen und in GroBen die mit anderen Ingenieurkeramiken
nicht zu erreichen sind (Abb. 1).

Der Werkstoff SiSiC kann bis zu hohen Temperaturen (<1400°C) wegen der passivierenden
Wirkung einer schiitzenden Oxidschicht eingesetzt werden. Aus diesem Grunde wird SiC auch als
Beschichtungsmaterial auf Graphitbauteilen fiir den Einsatz in oxidierender Atmosphire verwendet
/3/. Die Oxidschicht schiitzt nicht nur gegen weitere Oxidation, sondern auch gegen den Angriff
agressiver Gase wie HCI /4/. Diese Schutzwirkung kann allerdings nur solange ausgenutzt werden,
wie die Schicht auf dem Grundmaterial haftet und dicht bleibt.
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Abb. 1  Liifterrad aus SiSiC mit einem Durchmesser von 55cm fiir den Transport von aggressiven Gasen bei
Temperaturen bis zu 1400°C /2/

Die Oxidschichten kénnen durch die verschiedensten Beanspruchungen im Einsatzfall geschidigt
werden, z.B. infolge Erosion durch teilchenbeladene Gasstrome oder durch Reibung aber auch durch
eigenspannungsbedingtes Abplatzen. Eigenspannungen konnen bei der Oxidation sowohl durch die
Volumenzunahme bei der Aufnahme von Sauerstoff wihrend des Schichtwachstums als auch durch
unterschiedliche Wirmeausdehnungskoeffizienten von Oxidschicht und Grundwerkstoff bei
Temperaturwechselbelastung entstehen. AuBerdem sind von auBen aufgepriigte mechanische
Belastungen bei Zug-, Biege- oder Torsionsbeanspruchung als Ausloser fiir ein Abplatzen der
Oxidschichten denkbar.

In der vorliegenden Arbeit werden iliberwiegend experimentelle Untersuchungen an technischen
SiSiC-Varianten vorgestellt, die sich mit der Bildung von Oxidschichten und deren Mikrostruktur
sowie thermomechanischer Eigenschaften befassen. Zudem wird der EinfluB der Oxidschichten auf
das thermomechanische Verhalten von SiSiC behandelt. Vergleichende Experimente mit Si und
SiC Materialien ergénzen die Untersuchungen an den SiSiC Werkstoffvarianten.

Im Detail werden HeiBSgaskorrosionsexperimente unter Variation von Wasserdampfgehalt und
glasstabilisierenden Additiven beschrieben, die zur Bildung unterschiedlicher Oxidschichten fiihrten.
Eine mikrostrukturelle und mechanische Charakterisierung der Schichten schlieBt sich an.
Messungen zur Haftung, Festigkeit, Harte und Elastizitdtsmodul werden vorgestellt und mit be-
kannten Literaturwerten von monolithischem SiOz verglichen sowie in Modellbetrachtungen dis-
kutiert. Die erarbeiteten Erkenntnisse werden in Hinblick auf mogliche Anwendungen von SiSiC
erortert.

Auf die fiir den technischen Einsaz von SiSiC Keramik wichtigen Aspekte von Oxidschichten im
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Einleitung

Hinblick auf Schutzwirkung der Schicht und mechanisches Verhalten des Grundwerkstoffs bei
Temperaturen zwischen 1000°C und 1400° wird anschlieend eingegangen.

Die Arbeit verfolgt somit neben dem Schwerpunkt werkstoffwissenschaftlicher Fragestellungen auch
das technisch wichtige Gebiet des Hochtemperatureinsatzes von SiC-Werkstoffen. Ziel ist, einen
Beitrag zu einem vertieften Verstdndnis von Oxidschichten auf SiSiC zu leisten.

2. Werkstoffwissenschaftliche Grundlagen der
SiC-Werkstoffe und ihres Oxidationsverhaltens

Vor Beschreibung des Verhaltens von Oxidschichten auf SiSiC werden zunichst die Eigenschaften
der Grundwerkstoffe Si, SiC und SiSiC im Hinblick auf ihren Einsatz als Konstruktionswerkstoff
besprochen. Die Bedingungen, die zur Korrosion und Oxidschichtbildung fiihren werden erlautert,

und die fiir das Verstandnis von Oxidschichten notwendigen Grundkenntnisse der Eigenarten von
SiO5 als Werkstoff dargestelit.

2.1. Die Werkstoffe
2.1.1. __ Silizium (Si)

Silizium wird fast ausschlieBlich als Funktionswerkstoff eingesetzt. Die bekanntesten Anwen-
dungsbereiche liegen in der Elektronik und in der Photovoltaik /5/. Als Konstruktionswerkstoff wird
auf reines Silizium praktisch nicht zuriickgegriffen.

Viele Untersuchungen zur Bestimmung der Oxidationseigenschaften von Silizium wurden fiir die
Elektronikindustrie durchgefiihrt, wo die Oxidschicht als elektrischer Isolator von Halbleitern benutzt
wird /6/. Fiir die Anwendung als Isolator werden diinne Oxidschichten in Sauerstoff-Atmosphiren
zwischen 600 und 1000°C bei Oxidationszeiten, die weit unter einer Stunde liegen, hergestellt /6/. Die
bekannten Oxidationsdaten von Silizium konnen aber nur bedingt zum Verstiandnis der Passivierung
von SiSiC bei Einsatztemperaturen oberhalb 1000°C herangezogen werden. Vor allem sind die
Einsatzzeiten von Strukturkeramiken bei diesen Temperaturen um GroBenordnungen léanger und die
Schichten entsprechend dicker.

2.1.2. _ Siliziumcarbid (SiC)

Die Siliziumcarbid (SiC) - Werkstoffe lassen sich auf unterschiedliche Weisen klassifizieren.
Kristallographisch wird zwischen o.- und B-SiC unterschieden. B-SiC hat ein kubisches Basisgitter
in der sogenannten Zinkblendestrukturt, a-SiC hat eine hexagonale Wurtzitstruktur, wovon sehr
viele Stapelvarianten bekannt sind.

In der Literatur wird meistens eine Klassifizierung nach der Herstellungsmethode gewihit. Fiir die
Herstellung von Bauteilen wird in der Regel von SiC-Pulver (Acheson ProzeB) ausgegangen.
Drucklos gesintertes SiC wird SSiC (Sintered Silicon Carbide) genannt. Druckgesintertes SiC
wird, je nach Art der Druckaufbringung, HPSIiC (Hot-Pressed Silicon Carbide) oder HIPSIC (Hot-
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Isostatically Pressed Silicon Carbide) genannt.

Um die Verdichtung zu erméglichen und zu beschleunigen, werden Sinteradditive, wie AloO3 oder
B4C zugefiigt. Die meisten Sinteradditive werden naturgemif beim SSiC benétigt.

Reaktionsgebundenes SiC wird RBSIiC (Reaction Bonded Silicon Carbide) genannt und entsteht bei
der Reaktion von Graphit mit fliissigem Silizium. Hierbei kann ein porenfreies Gefiige erreicht
werden. Um ein porenfreies Gefiige mit einem SiC Gehalt von mehr als 50% zu erhalten wird dem
Graphit auch SiC Pulver beigemischt. Hierbei entsteht das SiSiC.

2.1.3. _ Silizium infiltriertes Silizinmcarbid (SiSiC)

Bei der Herstellung von Silizium infiltriertem Siliziumcarbid (SiSiC) wird von einem Vormaterial
ausgegangen, das durch Mischung von Kohlenstoff als Graphit mit Siliziumcarbidpulver und einem
organischen Binder entsteht. Dieses plastifizierte Pulver wird zunéichst in Form gebracht und dann zu
einem porosen Griinkorper aus SiC und C vorgebrannt. Bei einer Temperatur oberhalb des
Schmelzpunkits von Silizium (1410°C) wird der Griinkdrper mit fliissigem Silizium infiltriert. Das
Silizium reagiert mit dem Aktivkohlenstoff zu SiC gemiRB:

Si+C = SiC (1)

Bei dieser Reaktion wird Sekundir-SiC gebildet, das im Idealfall die priméren Siliziumcarbidkdmer
miteinander verbindet und eine durchgehende Siliziumcarbidmatrix entstehen 148t. Das Sekundir-
SiC ist nach der Reaktion weder chemisch noch morphologisch von dem Primir-SiC zu un-
terscheiden /7/. Es gibt auch keinen Zusammenhang mit der Bezeichnung a- oder B-SiC. Da sich
nach der Formgebung SiC bildet, wird dieser Werkstoff in der englischsprachigen Literatur auch
‘Reaction Bonded Silicon Carbide’ genannt. Dies kann leicht zu einer Begriffsverwirrung mit dem
RBSIC fiihren, das als Reaktion zwischen Si und C entsteht. Die Sauberkeit und der Verunreini-
gungsgrad von SiSiC hingt von den benutzten Grundmaterialien ab. Andere herstellungsbedingte
Verunreinigungsquellen existieren bei SiSiC prinzipiell nicht. SiSiC ist die einzige technische
Keramik, aus der zur Zeit groBe Bauteile wirtschaftlich hergestellt werden kénnen /7/.

Wihrend der Abkiihlung nach der Infiltration mit Silizium, bis unter dem Schmelzpunkt von
Si(1410°C) fiihrt eine Volumenzunahme zu einem Ausscheiden von Si-Perlen mit einem Durch-
messer bis zu 1 mm. Diese Si-Perlen werden mittels Sandstrahlen entfernt, wobei die SiSiC-
Oberfldche geschadigt wird.

Die nihere Bezeichnung von SiSiC-Keramik nach dem Si-Gehalt kann zu Verwirrungen fiihren, da
man hier deutlich zwischen Angaben in Gewichtsprozent und Volumenprozent unterscheiden mu8.
In SiSiC sind 2¥0 und V/0 annihernd gleich. Im Gegensatz dazu entsprechen beispielsweise 10%/0 Si
ungefahr 14V/0 (oder 14 2/0). In dieser Arbeit werden sowohl ¥/o, 2/0 als auch Y/o benutzt.

2.2.  Festigkeitsverhalten von SiSiC

Fiir die Anwendung von Keramik als Strukturwerkstoff ist die Festigkeit eine wichtige Eigenschaft.
Der Schmelzpunkt von Si liegt bei 1410°C /8/ und begrenzt deshalb den Anwendungsbereich von
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SiSiC. Dennoch besitzt SiSiC auch oberhalb 1400°C noch eine Restfestigkeit, da SiC erst bei
2700°C/8/ sublimiert.

Die Temperaturabhingigkeit der Festigkeit wird in der Literatur recht widerspriichlich dargestellt.

Zahlreiche Ergebnisse iiber die Bruchfestigkeit von SiSiC bei hohen Temperaturen (ohne vorher-
gehende Oxidationsbehandlung) wurden bisher publiziert /9/. Haufig wurde eine Zunahme der
Festigkeit mit steigender Temperatur gefunden, die drei unterschiedlichen Faktoren zugeschrieben

wurde:

1) Abstumpfung von Oberflichenrissen, durch Oxidation wahrend des Aufheizens (die meisten
Versuche wurden in Luft durchgefiihrt). Vergleichsmessungen in Vakuum konnten das besti-
tigen /9/.

2) Spannungsfrei gliihen: Durch die Glithbehandlung kénnen Zugeigenspannungen an der Ober-
flache abgebaut werden, wodurch die Festigkeit gesteigert wird /9/.

3) Der Sprod-Duktil-Ubergang von Si, der je nach Versuchsdurchfiihrung und Verunreini-
gungsgehalt zwischen 400 und 700°C liegt /10/, fiihrt bei einigen SiSiC-Qualitdten offen-
sichtlich zu einer Steigerung der Festigkeit /11/.

Die Temperatur, bei der eine spiirbare Festigkeitsverringerung eintritt, scheint zudem von der SiSiC-

Qualitit abhingig zu sein. Uber Festigkeitsabnahmen bei 900, 1200°C und in jedem Fall beim

Schmelzpunkt von Silizium (1410°C), wurde berichtet /7/.

Der Einflu8 einer Oxidationsvorbehandlung auf der Festigkeit von SiC und SiSiC wurde ebenfalls
ausgiebig untersucht. Verschiedene voroxidierte SiC- und SiSiC-Werkstoffe zeigten nach
unterschiedlichen Korrosionsangriffen bei Raumtemperaturpriifung fast ausnahmslos eine Festig-
keitssteigerung /12/, /13/. Ob diese Festigkeitssteigerung auch bei hoher Temperatur noch gegeben ist
oder sich sogar verstarkt, wurde bisher nicht systematisch untersucht.

2.3. Entstehung von SiO2-Schichten auf SiC Keramik

Bei der Oxidation von Si, SiC und SiSiC bildet sich in Abhingigkeit von Temperatur und
Sauerstoffpartialdruck eine passivierende SiOa-Schicht. Siliziumdioxid hat die niedrigste Per-
meabilitét fiir Sauerstoff im Vergleich zu anderen Oxiden und stellt somit einen sehr guten Schutz
vor weiterer Oxidation dar /14/. Neben der Schutzwirkung gegen fortschreitende Oxidation, kann die
Oxidschicht auch gegen den korrosiven Angriff durch andere Gase (z.B. HCI) schiitzen.

Die grundlegenden chemischen Reaktionen der Si- und SiC-Oxidation werden nachfolgend be-
schrieben. Auf den Unterschied zwischen passivierender und aktiver Oxidation wird eingegegangen.
Ein Modell wird -vorgestellt, das die Schichtdicke mit dem Diffusionsmechanismus und dem

Siliziumgehalt im SiSiC verkniipft.
2.3.1. __ Oxidationsreaktion von Si und SiC-Keramiken

Bei der Oxidation von Siliziumverbindungen kann entweder Siliziummonoxid (SiO) oder Sili-
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ziumdioxid (SiOs) entstehen. Siliziumdioxid ist in den meisten technisch relevanten Atmosphiren
stabil und hat einen Schmelzpunkt von 1710°C. Siliziummonoxid ist gasformig und nur bei sehr
niedrigem Oo-Partialdruck stabil, worauf in diesem Kapitel noch detaillierter eingegangen wird.
Meistens reagiert Si mit Op zu SiO2 gemihR:

 Si(s)+05(g) & SiOy(s) @)

Ahnlich reagiert auch SiC mit Sauerstoff, wobei neben Siliziumdioxid auch das gasférmige CO
entsteht:

SiC(s)+gOQ(g) & Si0,(s)+CO(g) 3)

Der Unterschied zwischen den Reaktionen (2) und (3) besteht darin, daB im zweiten Fall ein Ab-
transport des Reaktionsgases CO stattfinden muB. Wenn in der oxidierenden Atmosphire Was-
serdampf anwesend ist, kann auch HoO mit dem Si und SiC reagieren:

Si(s) +2H,0(g) « SiO,(s)+2H,(g) 4
SiC(s)+3H,0(g) < SiO»(s)+CO(g) +3Ho(9) (5)
Hierbei entsteht dann in beiden Fillen Wasserstoff, der direkt wieder zu H2O oxidiert wird gemaB:

2H, (g) + O, (g) < 2H,0(g) (6)

Die Oxidation in Wasserdampf kann also auch mit den Gesamtreaktionsgleichungen (2) und (3)
beschrieben werden. Die Wassermolekiile wirken bei diesen Reaktionen als Katalysator, das heifit: In
wasserdampfhaltigen Atmosphéren sollte daher eine beschleunigte Oxidation beobachtet werden.
Dies wurde von Deal und Grove experimentell bestitigt und zusammenfassend beschrieben /15/. In
Abschnitt 2.4 werden noch andere Erkldrungsmoglichkeiten der beschleunigten Reaktion in
Wasserdampf diskutiert, die auf strukturellen Uberlegungen beruhen.

Die Oxidschichtbildung auf Si und SiC lauft wegen desselben Reaktionsproduktes (SiO2) dhnlich
ab. Hier unterscheidet sich SiSiC von der anderen wichtigen nichtoxidischen Ingenieurkeramik

SiaNg:
3SigNy (5)+02(g) & SiOz(s) +5Nz(g) )
In diesem Fall entweicht nicht nur der Stickstoff (N2), sondern es bildet sich an der Grenzfliche
zusitzlich auch ein Oxinitrid gemaB /14/:
SigNy4 (s) + SiOo(s) & 2SirONs () (8)
Das Oxinitrid macht die Beschreibung der Diffusions- und damit die Oxidationsvorgénge in der
Schicht komplexer. Zusitzlich sind die meisten Angaben in der Literatur wegen der unterschiedlichen

Sinteradditive in SizN4 nicht vergleichbar. Zuverlissige thermodynamische- und Diffusionsdaten
tiber Oxinitride sind nicht vorhanden /16/.

Fiir den Oxidationsvorgang sind nicht nur die vorhergenannten chemischen Reaktionen von Be-
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deutung (Gleichungen 2-8), auch verschiedene andere Parameter spielen eine wichtige Rolle. Fiir ein
Verstédndnis der Kinetik der Oxidation ist es wichtig, den geschwindigkeitsbestimmenden Schritt im
Gesamtreaktionsablauf zu kennen. Hierzu wurde der Oxidationsproze8 von Si und SiC von Deal
and Grove /15/ in 5 Schritte zerlegt und analysiert:

1) Transport von Sauerstoff aus der Gasphase zur Oxidschichtoberfliache

2) Diffusion von Sauerstoff durch die Oxidschicht

3) Reaktion an der Grenzflache Oxid-Substrat

4) Transport von Reaktionsgasen (z.B. CO, SiO) durch die Oxidschicht

5) Transport der Reaktionsgase von der Oxidschichtoberfliche in den Gasraum

Grundsitzlich sind noch andere Unterteilungen des Gesamtreaktionsablaufs méglich. Hierbei kann an
den Einbau von Sauerstoff in der Schicht oder an Unterteilungen innerhalb der Oxidationsreaktion (3)
gedacht werden. Eine vereinfachende graphische Darstellung der Transportprozesse in den
Oxidschichten auf Si und SiC ist in Abb. 2 dargestellt. Voraussetzung ist, daB eine passivierende
Oxidschicht bereits vorhanden ist.

) T $_i’0 :

He ek

Abb. 2 Schematische Darstellung des Transports von Sauerstoff und des Reaktionsgases Kohlenmonoxid durch
eine passivierende Siliziumdioxidschicht wihrend der Qxidation nach /14/.

Das Verhalten von Si ist in den Anfangsstadien der Oxidation wegen der Relevanz fiir die Halblei-
terindustrie, wo Si als Halbleiter und das sogenannte thermisch gewachsene SiOy als Isolator
éingesetzt werden, griindlich untersucht worden /17/.

Mit Hilfe von Gleichungen, Entropie- und Enthalpiewerten aus den JANAF Tabellen /18/, konnen
bei bekannter Gaszusammensetzung Gleichgewichtspartialdriicke an der Oberfliche von Si und SiC
berechnet werden. Diese Partialdriicke konnen z.B. in einem Verfliichtigungs- oder
Kelloggdiagramm dargestellt werden. Das Prinzip und die genauen Auswirkungen wurden in einem
Ubersichtsartikel von Heuer und Lou behandelt /19/, der als Grundlage fiir die nachfolgende
Beschreibung dient. Das Kellogdiagramm zeigt fiir die Oxidation von Si und SiC die Gleichge-
wichtspartialdriicke von SiOx-Gas mit dem hochsten Partialdruck in Abhangkeit vom Sauerstoff-
partialdruck fiir Temperaturen von 1500 bis 2300K (Abb. 3).
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Abb. 3 Kellog- oder Verfliichtigungsdiagramm der Gasphasen zwischen 1500K und 2300K und pco zwischen 10
und 10 Pa bei Siund SiC. nach Heuer und Lou /19/ ( alle Partialdriicke in Pa).

Von links nach rechts ist steigender Sauerstoffpartialdruck (poo) aufgetragen. Die vertikalen Linien
geben die Stabilititsgrenzen beziiglich po, von Si und SiC an, die bei niedrigeren Werten von po»
stabil sind. Bei hoheren Werten von pos,, also rechts dieser vertikalen Linien, ist SiOg stabil. Im
Falle des Siliziums liegt der Ubergang bei 1500 K bei ungefihr po, = 10-17 Pa, fiir SiC bei
poy = 10-15 Pa. Bei hoheren pos-Werten ist statt dieser beiden Werkstoffe das SiO2 stabil. Weil |
in diesem Diagramm die Gleichgewichtpartialdriicke aufgetragen sind, ist das Diagramm fiir
oxidiertes Si und SiC gleich.

Dieser Ubergang von Si (oder SiC) zu SiO2 geht einher mit einem Knick in der SiO(g) Kurve.
Uber das nichtoxidierte Material steigt psjo mit zunehmendem Sauerstoffpartialdruck (po,), iiber
SiO2 nimmt psjo mit steigenden Werten von pg, ab. Ab einem bestimmten Partialdruck, entspre-
chend dem zweiten Knick in der Kurve, bei po, = 0,1 Pa fiir 1500 K, ist pgjo, groBer als psio, so
daB dann nur noch der, iiber einer SiO2-Oberfliche vom Sauerstoffpartialdruck unabhingige
Gleichgewichtspartialdruck psjo,, angegeben wird.

In dem Diagramm kénnen noch mehr Achsen angegeben werden, die fiir andere oxidative Atmo-
sphiren gelten, 2.B. fiir HoO/Hz- und fiir CO2/CO-Atmosphiren, wie im Artikel von Heuer und Lou
gezeigt wurde /19/.

24. Passive und aktive Oxidation von SiO»>-bildenden Werkstoffen

2.4.1. Die unterschiedlichen Formen der aktiven Oxidation

Bei Werkstoffen, die prinzipiell in oxidativer Atmosphédre von gut haftenden, gasdichten
SiO,-Schichten passiviert werden kénnen (wie Si und SiC), kann dennoch auch aktive Korrosion
aus drei Griinden auftreten:

1) Der Sauerstoffpartialdruck ist so niedrig, daB das gasférmige SiO statt des festen SiOo ther-
modynamisch stabil ist. In diesem Fall bildet sich keine Oxidschicht. Haufig ist dieser Fall
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gemeint, wenn von aktiver Oxidation gesprochen wird. _

2) Die Temperatur ist so hoch, da die Summe der Gleichgewichtspartialdrucke (PH,0 + PH2 + PO2
+ Pco + Pcoz + PHo +Psio + ...) an der Schicht/Substrat Grenzflache groBer ist als der
Auflendruck (meist 1 bar). Hierbei platzt die gebildete Schicht ab. Dieser Fall wurde ausgiebig
von Schiroky et al. /20/ untersucht. Die Autoren zeigen, daB auf SiSiC die Oxidschicht
allerdings unter diesem Aspekt bis 1820°C stabil sein sollte.

3) Die Viskositit der Schicht wird bei erhdhter Temperatur, durch Zugabe oder Ablagerung von
Salzen (wie NapSQy) so niedrig, daB die Schicht durch vorbeistrdmende Gase oder sogar durch
die Schwerkraft vom Grundwerkstoff getrennt wird /21/. Dies kann in dem fiir SiSiC
interessanten Temperaturbereich (bis 1400°C) fiir reine Oxidschichten nicht auftreten. Dotierte
oder verunreinigte SiO2-Schichten dagegen kdnnen im Zusammenhang mit schnellstrémenden
Gasen auf diese Weise funktionsgefihrdend oxidiert werden.

Ein Uberblick iiber die Temperatur- und Sauerstoffpartialdruckabhingigkeit wurde von Jacobson /14/
zusammengestellt (Abb. 4). Das Oxidationsverhalten ist in Abhédngigkeit vom Gesamtpartialdruck
der oxidierenden Spezies (py) und der Temperatur aufgetragen. Der Bereich passiver Oxidation wird
bei héheren Temperaturen durch die Schicht/Substrat Reaktion begrenzt. Bei niedrigem Partialdruck
tritt die normale aktive Oxidation auf. Unter EinfluB3 von Salzen wird schon bei niedriger Temperatur
und hohem Sauerstoffpartialdruck eine erhdhte Reaktivitit und beschleunigte Korrosion beobachtet.

Hierbei sind die Grenzlinien der Korrosionsbereiche sowohl was den Gesamtpartialdruck alsvauch' die
Ubergangstemperatur angeht noch von einigen anderen Bedingungen wie Atmosphirendruck (ein
hoherer Druck ergibt z.B. eine héhere Temperatur fiir das Schichtabplatzen) und Salzzusam-
mensetzung (eine andere Zusammensetzung gibt eine andere Schmelztemperatur und andere kata-
lytische Reaktionen) abhiéngig.

Beim Einatz von SiSiC in Brenngasen kann ein sehr niedriger Sauerstoffpartialdruck auftreten. In
Gasen nach der Verbrennung wird dagegen immer ein hinreichend hoher Sauerstoffpartialdruck
herrschen, der fiir SiSiC passivierend wirkt. Es sei denn, es wird ein extrem unterstchiometrisches
Gasgemisch benutzt /14/.
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Abb. 4 Verschiedene Arten des korrosiven Angriffs in Abhéngigkeit von der reziproken Temperatur und dem
Sauerstoffpartaldruck fiir Silizium (nach /14/). Die Gebiete und Grenzlinien konnen sich durch andere
Atmosphéiren verédndern.

Die aktive Oxidation bei niedrigem Sauerstoffpartialdruck ist sehr gut dokumentiert /14//19/. Sie wird
oft als groBe Gefahr fiir die Integritit des Materials gesehen. Heuer und Lou haben darauf
hingewiesen, daf sich auf einer Oberfliche ohne Oxidschicht erst bei einem viel hoheren Sauer-
stoffpartialdruck eine stabile Schicht bildet als bei dem po, -Wert, bei dem sich eine bereits existie-
rende Oxidschicht verfliichtigen wiirde /19/. Dies wire dann eine Gefahr, falls Schddigungen in der
Oxidschicht durch mechanische Einwirkungen von auBen auftreten wiirden.

Die Oxidschichtdicke (d) kann nicht mit einem Wanddickenverlust (Ah) gleichgesetzt werden. Bei
einseitiger Oxidation kann das Verhiltnis Ah/ d fiir SiSiC mit unterschiedlichem Si-Gehalt ab-
geschitzt werden mit der Formel: '

Ah - ic |Msio
i (XSi Psi 1 xsic ps—'CJ—' 2 )
Si - Mgic / Psio,
~ wobei gilt:
Xsi, Xsic © Volumenanteil Silizium und Siliziumcarbid

Psi» Psic, Psio, :  Dichte von Silizium, Siliziumcarbid und Siliziumdioxid
Ms;i, Msjc, Msjo, : Molekulargewicht von Silizium, Siliziumcarbid und Siliziumdioxid

Das mit dieser Formel berechnete Ergebnis ist als d / Ah fiir einseitige und zweiseitige Oxidation in
Abhingigkeit vom Si-Gehalt in Abb. 5 dargestellt. Aus der Abbildung geht nach Umrechnung
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hervor, dal bei Silizium beispielsweise eine Schicht von 10 um eine Wanddickenabnahme von
4,4 um bewirkt, wihrend bei SiC die gleiche Oxidschicht aus einer Wanddickenabnahme von 4,6
pum hervorgeht. Bei beidseitiger Oxidation eines Bauteils wire das entsprechend 8,8 und 9,1 um fiir

Si und SiC.

2,27 C T T l LA ] T 1 1 | LI I L p/(g/Cm)3 m/amu
2,26 [ /4 1,13 S0 220 | 60,1
r n c e ,‘ """""""
S 225 - ; 1 = Si | 233 : 281
= r . Ah / i T e e
2224 ¢ 1,125 SiC| 3,22 | 40,1
o : s ] ®
® 2,23 | =
2 s v I
2222+ - et 1,118
[77] - : : i ’ [0})
c - / ] 3
W 221 ¢ e N
2,2 // T—
2’19 o1 Lx TR Y l PR ! L ]
0 062 04 06 08 1
SiC Volumenanteil Si Si

Abb. 5 Verhdlnis Oxidschichtdicke zu Materialabnahme fiir Si, SiC und SiSiC, Dichte und Masse der Molekiile
gemdf beigefiigter Tabelle.

Leider sind in der Literatur sehr wenig MeBwerte publiziert, die Riickschliisse auf eine funktionelle
Beeintrichtigung durch aktive Oxidation zulassen. Untersuchungen von Narushima et al. /22/ im
Temperaturbereich 1550 - 1650 °C sind in Abb. 6a reproduziert. Hierbei ist die parabolische
Wachstumskonstante (k) fiir verschiedene CO/COg-AtmoSphéren mit niedrigem Sauerstoffpar-
tialdruck bestimmt. Nur in einem engen Bereich der Gaszusammensetzung wird die groBte Oxida-
tionsgeschwindigkeit beobachtet. Die parabolische Wachstumskonstante kann in die Oxidationsge-
schwindigkeit umgerechnet werden, wobei sich eine maximale Oxidationsrate von SiC von 20 um in
der ersten Stunde ergibt (Abb. 6a nach Umrechnung). Extrapoliert man diese Werte (Abb. 6b), dann
wird bei 1350 °C eine maximale Oxidationsrate von 0,5 mm pro Jahr gefunden. Selbst bei
ungiinstigster Voraussetzung fiir aktive Korrosion bleibt die Abnahme der Wanddicke unter der fiir
technische Anwendungen festgelegten kritischen Grenze von 1 mm / a /23/.

Falls die Atmosphire geringfiigig von dem negativsten Fall (bei maximaler Oxidationsgeschwin-
digkeit) abweicht, ist auch die Korrosionsrate um GréBenordnungen geringer. Deshalb ist bei
technischer Anwendung, selbst unter ungiinstigen Bedingungen, bei SiC und auch SiSiC kaum mit
aktiver Korrosion zu rechnen. In der vorliegenden Arbeit wurden die Oxidationsparameter so
gewihlt, daBl grundsitzlich eine passivierende Schicht gebildet werden konnte.

11



Mechanische Eigenschaften von SiOg-Schichten auf SiSiC-Keramik

. . . T/°C
L 811923 K 1700 1500 1300 1150 1000 E
;:1873 K '4 LI | T | LE S U | l L B N 0 %
11823 K o : H 3
5| ] -5'F '\J e 2
10 " ] 5 o

N = 6L j J-

R » - At -
E G 1 g 7k ] -BE
2 - o C 1 3
= / g 8¢t ] B

o ° T - 5 g
S s 1 & 9f 150
2 k=3 C 1.8
. 8 -10¢ 1-6.E
. C 10X
a 1 -11E . —7%
_1 2 £ Y | L) | (AR l Lt n“: _83
10—7L f i -3,3 -325 -32 -3,15 -3,1
10 1073 102 10t log(T/K)
Reor ! Po
Abb 6 a) Oxidationsreaktionskonstante im Bereich der aktiven Oxidation von SiC. /22/.

b) Extrapolierter maximaler Materialabtrag aus a) (einseitig).

24.2. Vergleich der Oxidationsgeschwindigkeit von Si, SiC und SiSiC bei
verschiedenen Oxidationsmechanismen

Passivierende Oxidschichten sind diffusionshemmend. Fiir die Bildung von SiO2-Schichten wird im
allgemeinen eine interstitielle Diffusion von molekularem Sauerstoff angenommen /14/, /24/. Hierbei
ist das wichtigste Argument, daBl die Aktivierungsenergie fiir die Oxidation dieselbe ist wie die
Aktivierungsenergie fiir molekulare Sauerstoffdiffusion. Diese Annahme basiert auf verschiedenen
experimentellen Befunden, hauptsichlich jedoch auf Ergebnissen von Sauerstofftracer Versuchen
125/, 126/, 127/. Aber auch Si- Tracertests /28/ sowie die Sauerstoffpotentialabhiangigkeit in der
Oxidationsatmosphére /29/ geben entsprechenende Hinweise. Wihrend der ersten 30 nm der
Schichtbildung scheinen allerdings auch andere, noch unbekannte, Prozesse eine Rolle zu spielen, die
Gegenstand der Forschung sind /24/. Dies ist fiir die Halbleiterindustrie durchaus relevant, spielt
jedoch fiir den Einsatz von SiSiC als Strukturwerkstoff keine Rolle.

Im folgenden Modell wird die Oxidschichtdicke von SiSiC in Abhingigkeit vom Reaktionsme-
chanismus an der Grenzflache zu Si und SiC und den dazugehdrenden moglichen Diffusionsme-
chanismen beschrieben. Hierzu werden die Diffusions- und Reaktionsspezies betrachtet.

Die treibende Kraft fiir die Sauerstoffdiffusion kann mit dem Sauerstoffpotential (Vog) in Abhin-
gigkeit vom Sauerstoffkonzentrationsgradienten iiber der Oxidschicht (ACop) beschrieben werden.
Mit einer Bezugskonstanten C; ergibt sich:

Vo2 = C1A002 (10)
Hierzu muf3 bemerkt werden, daB die Konzentration geloster Sauerstoffmolekiile an der

Schichtoberfliche (Cop) ungefahr gleich der Sauerstoffaktiyitéit (a0,) an der Oberflache ist. Die
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Sauerstoffaktivitit steht im Gleichgewicht mit dem Sauerstoffpartialdruck (po,) also:
Co, = 4p, < Po, an

Der Sauerstoffpartialdruck an der Substratoberfliche wird durch das Gleichgewicht von Si oder SiC
mit SiO» bestimmit. In der vorliegenden Arbeit ist dieser viel kleiner als der Sauerstoffpartialdruck an
der Schichtoberfliche. Er wird deshalb bei den weiteren Uberlegungen vernachlissigt. Hierdurch
kann das Sauerstoffpotential direkt mit dem Sauerstoffpartialdruck in der Oxidationsatmosphiére
korreliert werden. Mit Hilfe einer anderen Konstanten (C1) @ndert sich Gleichung (10) in:

Vo, =P, (12)

Wenn nicht O, sondern O oder O2- die diffundierende Spezies wire, wiirde hier eine Abhingigkeit

nach PO, folgen.

Wenn die Schichtzusammensetzung iiber die Schichtdicke hinweg konstant ist, folgt, da3 der Wi-
derstand gegen die Diffusion (Ro,) mit Hilfe einer Bezugskonstanten ( €5 )linear von der Schichtdicke

(d) abhingt:
R02 = ng (13)

Der Diffusionskoeffizient fiir Sauerstoff in der Oxidschicht, Do, ist gleich c3 / 5. Er ist fiir die

folgenden Ausfithrungen und Betrachtungen weniger geeignet, da der EinfluB des Sauerstoff-
potentials und der Schichtdicke dabei nicht getrennt werden.

Der Schichtdickenzuwachs (3d/dt) hingt linear vom Sauerstoffstrom Jo, ab:

od
S Cado, . (14)

Unter der Annahme, daB das Potential gleich dem Sauerstoffstrom multipliziert mit den Widerstand
ist:

V02 =J02 .ROZ (15)

folgt durch Integration direkt das bekannte Wachstumsgesetz fiir Oxidschichten mit der paraboli-
schen Wachstumskonstanten K:

d?=k-t (16)
hierbei ist:
Cq-C
k=2-1=2p,, (17)
C2

Gleichung (17) gilt fiir alle Oxidationsprozesse, bei denen sich eine diffusionshemmende Schicht
ausbildet, also fiir alle passivierenden Oxidationsreaktionen, unabhingig vom Grundwerkstoff oder
der Oxidschicht. Nur der Sauerstoff (O) als diffundierende Spezies wiirde in dieser Beziehung eine

Abhiingigkeit nach ./pg , ergeben.
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Ein Vergleich der Oxidationsreaktion von Si mit derjenigen von SiC (Gleichung (2) und (3)) zeigt,
daB bei gleichem SauerstofffluB (Jo2), bei Si 1,5 mal mehr SiO2 gebildet wird als bei SiC. Ein
Drittel des Sauerstoffs, der mit SiC reagiert, wird zur CO-Bildung genutzt. Nach Gleichung (12)
folgt hieraus:

Casic _2

(18)
C3,Si . 3

Ein dhnliches Ergebnis wurde von Costello und Tressler gefunden /30/. Allerdings verglichen die
Autoren nur die Konstanten K des parabolischen Wachstumsgesetzes von Si und SiC. Auf die
einzelnen Faktoren Schichtdicke und Sauerstoffpotentialdifferenz wurde nicht eingegangen. Motzfeld
29/ hatte 1964 in seinem Ubersichtsartikel noch iiber ein Verhiltnis von 1/2 berichtet. Er hatte jedoch
angenommen, dal sich COz und nicht CO bildet.

Diese vorangestelite Betrachtung ist unabhingig vom Sauerstoff-Transportmechanismus und gilt
sowohl fiir einen molekularen, einen atomaren als auch fiir einen eventuell ionogenen Transport von
Sauerstoff. In jedem Falle ist das Verhaltnis nach Gleichung (18) gleich (—23—).

Nach die Beschreibung des passivierenden Verhaltens durch SiO2 kann auch der EinfluB von CO
auf das Schichtwachstum erklirt werden. Unter der Annahme, daB CO dieselben Diffusionspfade
wie molekularer Sauerstoff benutzt, weil beide Molekiile fast gleich grof8 (= 2,5 nm) /31/ sind,
werden nach Gleichung (3) dadurch 2/5 der Diffusionswege in der Oxidschicht iiber SiC blockiert,
und es gilt:

c .
Casi

Das Verhiltnis der cp-Werte fiir Si und SiC ist abhingig vom Sauerstofftransportmechanismus
und vom Reaktionsprodukt der Oxidation von SiC, hingt also davon ab, ob CO oder COz gebildet
wird. Die entsprechenden Konstanten kénnen aus den Reaktionsgleichungen abgeleitet werden und
sind in Tab. 1 zusammengestellt. Auch die unwahrscheinliche Moglichkeit der CO2-Bildung wurde
mit einbezogen.

Aus Tab. 1 wird deutlich, daB die alleinige Betrachtung des Schichtdickenverhiltnisses auf Si und
SiC keine zufriedenstellende Auskunft iiber den herrschenden Reaktionsmechanismus geben kann,
da gleiche Verhaltnisse bei unterschiedlichen Modellbetrachtungen gefunden werden. Die praktisch
weniger relevanten Fille sind schattiert. Wichtig sind die beiden ersten Zeilen.
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Tab. 1

Das Verhiiltnis der Konstanten €4, Co und €z sowie der Schichidicken bei unterschiedlichen Oxidations-
mechanismen auf Siund SiC. (Die ersten zwei Zeilen sind aus thermodynamischer Sicht am relevan-

testen).

C1,5ic C2 sic C3sic dsic

C1si Casi Casi ds;
CO blockiert nicht 1 1 2/3 0,82
CO blockiert O5 1 5/3 2/3 0,63

Zur Oxidation von SiSiC tragen sowohl die Si-Anteile als auch SiC-Anteile bei. Um die Oxidation
mit Hilfe der Konstanten €1, Co und C3 zu beschreiben, miissen die Oberflichenanteile von Si (Xg;)

und SiC (Xsjc) beriicksichtigt werden:

Cisisic = XsiCisi T XsicCisic (20)

Die Konstanten Cj konnen aus Tab. 1 abgelesen werden. Aus Gleichung 20 ergibt sich eine theo-

retische Abhingigkeit der Schichtdicken vom Si-Gehalt, der fiir die beiden relevanten Fille aus
Tab. 1 in Abb. 7 graphisch dargestellt ist.

d SiSiC

Abb. 7
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Berechnete relative Schichidicke von SiSiC im Vergleich zur Schichidicke auf Si. Der Einfluf3 einer
Behinderung der Sauerstoffdiffusion wird aufgezeigt.

Das Modell gibt eine Moglichkeit, aus dem Verhiltnis der Schichtdicken auf Si, SiC und SiSiC
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Informationen iiber den EinfluB blockierter Sauerstoffdiffusionspfade zu erhalten. Dies ist jedoch nur
bei sehr genauer Bestimmung der Oxidschichtdicke auf Si, SiC und SiSiC méglich. Hierbei reicht
ein Vergleich von Oxidschichtdicken auf Si und SiC allein nicht aus. Wenn die Schichtdicke mit
einer Genauigkeit von 1um gemessen wird und der einzige Einflu auf die Oxidschichtdicke der Si-
Gehalt ist, miiite bei einer Schichtdicke von 10pum eine Aussage iiber den Reaktionsmechanismus
moglich sein. Hierbei ist aber die gemachte Annahme, da8 alle abzutransportierenden CO-Molekiile
Sauerstoffdiffusionswege blockieren, spekulativ. Diese Betrachtung kann also nur zur Unterstiitzung
anderer Messungen dienen. -

Jacobson /14/ vermerkt in seinem Ubersichtsartikel, daB es keine experimentellen Hinweise auf eine
langsame, geschwindigkeitsbestimmende Diffusion von CO nach auBen gibt. Er legt dar, daB vor
allem aufgrund der gemessenen Aktivierungsenergie die Oz-Diffusion nach Innen geschwin-
digkeitsbestimmend ist. Das zuvor entwickelte Modell zeigt aber, daB auch schnelle CO-Diffusion
nach auBen durchaus EinfluB auf die Reaktionsgeschwindigkeit und Schichtdicke haben kann, wobei
effektiv die O»-Diffusion nach Innen geschwindigkeitsbestimmend ist.

2.5. Die Struktur von Siliziumdioxid

Neben der Wachstumskinetik interessiert auch die Struktur von SiOs. Fiir ein werkstoffwissen-
schaftliches Verstandnis wird daher zunichst auf den Kenntnisstand von dichtes Siliziumdioxid
zuriickgegriffen.

2.5.1. Kiristallines Silizinmdioxid

Je nach Aufteilung gibt es bis zu 35 verschiedene stabile und metastabile Kristallmodifikationen von
SiO», wobei die meisten Strukturen erst nach Zugabe von Fremdelementen oder unter den extremen
Bedingungen sehr hohen Drucks und/oder hoher Temperatur /32/ stabil sind. Unterschieden wird
zwischen einem Phasendiagramm fiir reines SiO» und einem Phasendiagramm fiir SiO2 mit
geringfiigigen Verunreinigungen /33/, /34/ (Abb. 8). Ein wesentlicher Unterschied besteht darin, daBl
in dem verunreinigten SiOp die Tridymit-Phase auftritt. Der Hochtemperaturform der
unterschiedlichen Kristallmodifikationen wird, nach einer im Gmelin vorgeschlagen Bezeichnung
/34/ ‘Hoch’, die Niedrigtemperaturform ‘Tief-" vorangestellt. In der Literatur wird aber auch oft die
Hoch- Kristallmodifikation als f-Modifikation, die mit Tief- als a-Modifikation bezeichnet.

Hieraus folgt, da3 sowohl in reinem als in verunreinigtem SiOp, bei Raumtemperatur die Tief-
quarzstruktur stabil ist und als Struktur fiir die Oxidschichten erwartet werden miisste.
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Abb. 8  Phasendiagramm von SiOg in Abhiingigkeit von der Temperatur bei Normaldruck nach /33/: a) reines und
b) verunreinigtes SiOz

Das Verhiltnis der Ionenradien von Si4* und O2- betragt /35/:
R(Si**):R(0%") = 0,39:1,32 = 0,29 Q1)

so daB eine Tetraederanordnung zu erwarten ist. In vielen SiO2-Strukturen liegt, wie bei reiner
Ionenbindung anzunehmen wire, die Gruppe Si-O-Si nicht in einer geraden Linie, sondern ist
angewinkelt, d.h. der Winkel zwischen den Bindungsrichtungen ist kleiner als 180°. Daraus kann
man eine Tendenz zu homdopolarer Bindung (oder “semipolarer Bindung”) ableiten. Mit Hilfe der
Elektronegativititen errechnet sich fiir die Si-O-Bindung ein polarer Anteil von etwa 40%. Nur beim
Tiefcristobalit sprechen die rontgenographischen Untersuchungsergebnisse fiir eine ungewinkelte
Anordnung /35/. |

Der Aufbau der meisten SiOs-Strukturen wird teils mit SiQO4-Tetraedern beschrieben, wobei auf
eine Ladungsangabe verzichtet wird, da jedes Sauerstoffatom von zwei Tetraedern geteilt wird und so
insgesamt eine elektrisch neutrale Struktur hat. Einige Strukturen besitzen auch eine 6-fache oder
oktaedrische Koordination /32/. Dadurch liegt eine hhere Dichte (p) vor. Bei den unterschiedlichen
SiOo-Strukturen unterscheidet sich der Si-O-Si-Winkel (8) und der mittlere Si-O-Abstand (r)
innerhalb dieser Tetraeder.

Einige kristallografische Eigenschaften von ausgewihlten SiO»-Modifikationen sind in Tab. 2

zusammengefaft.
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Tab. 2 SiOs-Modifikationen mit Koordinationszahl (KZ), Si-O-Si-Winkel (0), mittlerem Si-O Abstand () und
Dichte (p) 132//341. Zum Vergleich Quarzglas nach /36/

Name KZ r/nm or° p/(g/cm3)
Coesit 4 - 148 2,93
Tiefquartz 4 0,160 142 2,66
Hochquartz 4 0,155 155 2,53
Moganit 4 - 151 2,63
Keatit 4 - 153 2,51
Tiefcristobalit 4 0,159 150 2,33
Hochcristobalit 4 0,154 180 2,21
Tieftridymit 4 - 148 2,26
Stishovit 6 - 4,30
SiOx(FeoN-Typ) | 6 i 4,28
Quarzglas 4 ] 0,161 =144 i,20

2.5.2.  Die Struktur von amorphem Siliziumdioxid

Siliziumdioxid existiert nicht nur in unterschiedlichen metastabilen und stabilen kristallinen Modi-
fikationen, sondern liegt auch als amorphe Phase in Form von Quarzglas vor. In den zwanziger
Jahren dieses Jahrhunderts wurde aufgrund rontgenographischer Messungen noch angenommen, daf3
amorphes SiOp aus feinverteiltem Cristobalit besteht /37/.

1937 wurde von Warren gezeigt, daB diese Kristallite die GroBe eines SiQg4-Tetraeders hatten und
kein feinkorniges Cristobalit vorlag /36/. Seine Messungen unterstiitzten ein Modell, da8 von
Zachariasen /38/ einige Jahre vorher entwickelt wurde, um die Struktur von Gldsern zu beschreiben.
Die Kombination beider Modelle fiihrt zu einer Beschreibung der Glasstruktur nach dem
sogenannten Zachariasen-Warren Modell oder dem Modell der ungeordneten Netzwerke.

Die grundsitzlichen Aussagen von Zachariasen konnen benutzt werden, um die Stabilitdt von Gla-
sern zu beschreiben und zu verstehen. Die Kriterien fiir ein stabiles (oxidisches) Glas sind demnach:

1) ein Sauerstoffatom muB an maximal zwei Kationen gebunden sein.
2) die Zahl der Sauerstoffionen um die Kationen muB klein sein (3 oder 4).

3) die Polyeder, die von den Kationen mit den Sauerstoffionen gebildet werden, sind iiber die
Sauerstoffionen miteinander verbunden, nicht aber iiber Kanten oder Fliachen der Polyeder.

4) wenigstens drei Ecken des Polyeders miissen mit anderen Polyedern verbunden sein, damit ein
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Netzwerk entsteht.
Ein wichtiger Punkt in diesem Modell ist, daf} die Stabilitat des amorphen Oxids nur gewihrleistet
ist, wenn sie der kristallinen (stabileren) Phase méglichst dhnlich ist. Im Falle von Quarzglas liegt der
Hauptunterschied zwischen kristalliner Phase und Glasphase darin, da} bei den kristallinen Phasen
der Si-O-Si-Winkel 6 konstant ist, bei Quarzglas jedoch variabel.

2.5.3. Mischoxid-Gliaser

Unter Einsatzbedingungen ist fiir SiSiC zu erwarten, daB die Schicht in Kontakt mit Verunreini-
gungen, entweder aus dem Grundwerkstoff oder aus der Oxidationsatmophiare kommit. Deshalb wird
jetzt der EinfluB des Einbaus von Fremdatomen auf die Mikrostruktur und das mechanische
Verhalten von SiO3 besprochen.

2.5.3.1. Netzwerkbildner und Netzwerkwandler

Die Zugabe von Oxiden zu Quarzglas beeinfluft dessen Struktur und damit dessen Eigenschaften.
Nach dem beschriebenen Modell unterscheidet Zachariasen bei den Oxiden zwischen Netzwerk-
bildnern und Netzwerkwandlern. Oxide, die seinen Kriterien (1-4) entsprechen, sind Netzwerk-
bildner. Netzwerkwandler werden nicht ins Netzwerk eingebaut, sondern fiillen die Hohlrdume im
Netzwerk /38/.

Die Netzwerkwandler diirfen die Energiedifferenz zwischen der stabilen Kristallstruktur und der
metastabilen Glasstruktur nicht zu sehr erhohen. Dazu muB die elektrostatisch, abstoBende Wech-
selwirkung zwischen den Netzwerkatomen und den eingebauten Kationen moglichst gering sein.
Deshalb bilden groBe Kationen mit geringer Ladung, stabilere Glaser als kleine Kationen mit hoher
Ladung.

Um den Unterschied zwischen der kristallinen und der amorphen Struktur zu erkldren, geht man vom
Aufbau des kristallinen SiO» aus. Eine zweidimensionale Darstellung, die auf der Theorie der
ungeordneten Netzwerke aufbaut (Abb. 9), wird in der Literatur oft gezeigt, z.B. in /39/.

Die kristalline Struktur besteht aus der regelmiBigen Anordnung von SiOy4-Tetraedern (Abb. 9a).
Die amorphe Struktur hat eine vergleichbare Dichte, aber eine nichtgeordnete Struktur (Abb. 9b).
Netzwerkwandler konnen in dieser Struktur eingebaut werden, wobei wegen des Ladungsausgleichs
nicht alle O2--Ionen in der Struktur eingebunden werden koénnen. Diese nichtgebundenen
Sauerstoffionen werden NBO (Non Bonded Oxide) genannt. Die Netzwerkwandler verursachen also
einerseits einen UberschuB an Sauerstoffionen in der SiOo-Struktur, andererseits erschweren sie das
Bewegen der SiOg4-Tetraedern durch sterische Behinderung, wodurch die Kristallisation verzogert

wird.
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« Silicium
O Sauerstoff
@ Alkali

c. .
Abb. 9 Effekt von Glasbildnern auf die Struktur von SiQz nach dem Zachariasen-Warren Modell: a. Kristallines
SiOy b. Amorphes SiQj, ¢. Amorphe Struktur, stabilisiert von Netzwerkwandlern -
Al kann sowohl in vierfacher als auch in sechsfacher Koordination mit Sauerstoffatomen stabil sein.
Die Struktur von Alkali-Alumino-Silikaten hingt vom molaren Verhiltnis Al/R (R: Alkali) ab /40/.
Bei einem Al/R Verhiltnis kleiner 1 wird angenommen, daB AlO4 -Tetraeder mit den durch

Alkalimetalloxide polarisierten NBO’s gebildet werden.

«Si 0O

Abb. 10  Einbindung eines ungebundenen Sauerstoﬁ‘atoms in einem Alkaliglas durch das Ersetzen von 2 SiO4--
Tertraedern durch AlOy-Tetraeder im Glasnetzwerk bei der Zugabe von AloQOgz nach einem Modell aus
/41/

Bei der Stabilisierung von Glas haben Alkali- und A]uminiumionen eine sich wechselseitig stirkende
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Wirkung, dadurch, daB sie stabile, elektrisch neutrale, ionogene Strukturen in dem Glas bilden, die
nicht einfach durch Diffusion in eine kristalline Struktur umzuwandeln sind. Die Stabilisierung ist in
Abb. 10 schematisch dargestellt, wobei vom Einbau von Al>Og3 in ein Glas mit Kalium
ausgegangen wird.

2.5.4. Auswirkung von Glasbildnern auf die Eigenschaften von Siliziumdioxid

2.5.4.1. Viskositiit bei hohen Temperaturen

Die Zugabe von Alkaliionen zu einem SiO2-Glas verringert die Viskositdt durch das Auftrennen
starker Si-O-Bindungen und infolge Schwichung der verbleibenden Si-O Bindungen durch Po-
larisierung. Das erste Prozent Zugabe hat den groBten Einflul /41/, ndmlich eine Abnahme der
Viskositat um drei GroBenordnungen. Bei weiterer Zugabe von Alkaliionen fillt die Viskositit
weniger stark ab. Ein dhnlicher Effekt hat auch die Zugabe von AlxQ3 /41/.

Wird aber AloO3 einem Alkali-SiO2-System zugegeben, dann steigt die Viskositit dadurch, daB die
Anzahl der NBQO’s verringert wird und somit auch die auf die anderen Bindungen wirkende
Polarisierung. Die Steigung der Viskositit stoppt, wenn ein Uberschuf8 an Al3+ entsteht und die
Viskositdt wieder abnimmt. Am Beispiel eines NapO-Al>03-SiO2-Systems ist dieser Effekt im
Temperaturbereich von 750°-1500°C in Abb. 11 gezeigt /41/.

750°C

900°C

1100°C

1300°C
1500°C

1

0 05 1,0 1,5
Molverhéltnis A1203/ Na20

Abb. 11  Viskositdt 1 von einem Glas zwischen 750 und 1500°C, in Abhingigkeit vom Molverhdltnis AVNa, mit der
Zusammensetzung (2,5-x)Naz0+xAlz03+55i02 aus /41/

2.5.4.2.  Struktur

Charakteristisch fiir Strukturgeriiste aus SiOg4-Tetraedern ist die Tatsache, daB sie stets verhilt-
nismaBig weitmaschig aufgebaut sind und dadurch zahlreiche Hohlrdume, Kanile u. dgl. aufweisen.
Damit ist die Moglichkeit gegeben, daB zusitzliche Ionen oder Molekiile in solche Gitter ohne
wesentliche Verinderung der Geriiste eingelagert werden konnen. Als Beispiel fiir eine solche
Bauweise konnen Zeolithe gesehen werden, bei denen HzO- in die Gitterhohlrdume eingelagert ist
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/35/. GroBe Kationen wie Na, K und Ca zeigen eine oktéedrische oder noch héhere Koordination,
wobei die Oktaeder-Kanten nicht mehr mit den Kanten der SiO4-Tetraeder, sondern mit der
Lingserstreckung der SipO7-Doppeltetraeder kommensurabel sind. Trotzdem konnen stabile
Strukturen gebildet werden /35/.

2.54.3. Hiirte

Die gemessene Hirte von Glas hiangt stark vom Umgebungsmedium ab. Eindriicke, die in Wasser
gesetzt werden, ergeben eine niedrigere Hirte /42/. Die Zugabe von Alkalioxiden reduziert die Harte
von amorphem SiO wegen des Aufbrechens von Si-O-Bindungen, die dann nur von den
schwicheren NBO--R+ Bindungen ersetzt werden. Hierbei wird angenommen, da Verformungen
entlang Gleitflichen, die viele NBO--R+-Bindungen besitzen, auftreten konnen/43/, /44/. Die Zugabe
von AlxO3 reduziert diesen EinfluB und steigert die Hirte. Beim R+/AI3+ Verhiltnis von 1 sind alle
Bindungen wieder hergestelit und die Hirte von reinem SiO»-Glas ist fast wieder erreicht, was fiir
Na+/Al3+ nachgewiesen wurde /45/.

2.6.  Blasenbildung in SiO2-Schichten

Neben allgemeinen Uberlegungen zum Einbau von Additiven in SiO3 ist auch die spezielle Situation
bei der Bildung der Oxidschichten zu betrachten. Ein Problem stellt die Blasenbildung dar. Prinzipiell
gibt es zwei Moglichkeiten, wie durch Gasbildung Blasen in den Schichten entstehen kénnen.

Erstens kann sich bei einer Oxidschicht an der Grenzflache (Schicht, Grundwerkstoff) ein Gleich-
gewichtspartialdruck aus Reaktionsgasen (hier CO, SiO, aber auch Oy, SiO2) aufbauen, der groBer
ist als der AuBendruck (normalerweise 1 bar). Dies wiirde zu Schichtabplatzen und damit zu emneuter
aktiver Korrosion fithren, was bereits im Kap. 2.4.1. beschrieben wurde.

Die iweite Moglichkeit besteht vor.allem bei amorphen Oxidschichten darin, dafl die Schicht so
viskos wird, daB Blasenbildung innerhalb der Schicht auftritt. Bei einer solchen Blase steht die
Oberflichenspannung () im Gleichgewicht zum Aussendruck (p) gemaf3: .

Vp=yA (22)
wobei V fiir das Volumen der Blase und A fiir die Blasenoberfliche stehen. Stabile Blasen kénnen
sich bilden, falls die Schichtdicke(d) den Wert 2r iiberschreitet:

d>2r=%Y - @23)

2.7. Thermomechanisches Verhalten der Oxidschichten

Der Unterschied der Ausdehnungskoeffizienten von Oxidschicht und Substrat bestimmt, gute
Haftung vorausgesetzt, die Integritit der gewachsenen Oxidschicht nach Abkiihlung auf Raum-
temperatur. Deshalb ist es wichtig, die Warmeausdehnungskoeffizienten verschiedener SiOjp-
Strukturen zu kennen. Die Wirmeausdehnung in Abhingigkeit von der Temperatur einiger SiOp-
Modifikationen sind in Abb. 12 im Vergleich zu den Wirmeausdehnungskoeffizienten von Si und
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SiC dargestellt. Amorphes SiO» hat einen niedrigeren Wirmeausdehnungskoeffizienten als Si und
SiC: 0,5x10-6/K im Vergleich zu 4x10-6/K. Der lineare Wirmeausdehnungskoeffizient von
Cristobalit liegt mit 8x10-6/K jedoch signifikant héher /46//47/. Zusitzlich kommt noch die Volu-
meninderung fiir Cristobalit beim Ubergang von Hoch- zu Tiefcristobalit. Auch fiir das theoretisch
stabile Quarzglas wird eine, zudem noch anisotrope, starke Volumeninderung beim Hoch-Tief
Ubergang festgestellt (Abb. 12).
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Abb. 12 Darstellung der relativen thermischen Ausdehnung der SiOs-Modifikationen Cristobalit, Quarz und
amorphes SiOz nach /46/; zum Vergleich die Ausdehnung von Siund SiC nach /47/.

In amorphen Oxidschichten auf Si, SiC und SiSiC wird folglich bei Abkiihlung von der Oxida-
tionstemperatur eine Druckspannung aufgebaut. Ist die Oxidschicht kristallin, entstehen Zugspan-
nungen.

Wie sprode Keramiken im allgemeinen besitzt auch die SiOpz - Schicht unter Druck eine hshere
Festigkeit als unter Zugbelastung. Deshalb ist aus mechanischer Sicht die Bildung amorpher Oxid-
schichten vorteilhaft. Der Einbau von Netzwerkwandlern in die SiO5 - Schicht kann die amorphe
Phase stabilisieren. Hierbei steigt aber auch ihr Warmeausdehnungskoeffizient und kann sogar héher
werden als derjenige des kristallinen SiOp /48/. Dadurch wire jedoch der Vorteil der geringeren
Wirmeausdehnungskoeffizienten von amorphem SiOg2 wieder verloren. Eine Extrapolation von
Literaturdaten zeigt, daB bei einem Verunreinigungsgehalt von z.B. 15% K20 und 12% AlxO3 ein
linearer Wirmeausdehnungskoeffizient von 4x10-¢/K erreicht wird /48/. Als eine hinsichtlich
mechanischer Stabilitit interessante kristalline Phase kidme auch Mullit (3Al203-2Si0») in Betracht,
dessen linearer Wirmeausdehnungskoeffizient bei ungefihr 4x10-6/K liegt /47/.

2.8.  EinfluB der Oxidation auf die Festigkeit von SiSiC

Die Oxidation sorgt nicht nur fiir die Bildung einer Oxidschicht, denkbar ist auch eine direkte Be-
einfliissung der mechanischen Eigenschaften des Grundwerkstoffs. Die Abnahme des SiSiC-
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Materials, der Eigenspannungsaufbau und- abbau, die Anderung der Oberflichenrauhigkeit und die
Brucheinleitung durch die Oxidschicht kénnen prinzipiell die Festigkeit von SiSiC veridndern.

Die Bruchkraft (und damit die auf die Originalfliche bezogene Festigkeit) ist bei relativ kleinen
Schichtdicken anndhernd linear abhidngig vom Wanddickenverlust. Der Effekt 148t sich exemplarisch
am Beispiel einer Biegeprobe veranschaulichen (Abb. 13).
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Abb. 13 Abnahme der Bruchkraft, oder auf der Originalquerschnitt bezogene Festigkeit, durch Reduzierung der
Probendicke fiir Standard-Proben mit dem Querschnitt 3x4 mm?.

Wenn der tragende Querschnitt einer Standard-Biegeprobe von 3x4 mm? an allen 4 Seiten durch
Oxidation um 20 um abnimmt, reduziert sich die Bruchkraft und damit auch die auf den Original-
querschnitt bezogene Biegefestigkeit um 3,5%. Hierbei ist angenommen, daB3 die wahre Festigkeit
konstant bleibt. Weiterhin gilt natiirlich, daf8 die Oxidschicht in diesem Falle eine groBere Dicke als
20 um aufweist, z.B. 45 um auf Si (Abb. 5).

Bei der Oxidation wird in der Regel die Rauhigkeit reduziert, da die Erhebungen, wegen der, relativ
zum oxidierten Volumen, groBeren oxidierten Oberfldche, schneller als die Vertiefungen oxidiert
werden. Damit lieBe sich durch die Oxidation rauher Oberflachen die Festigkeit steigern. Bei rissigen
Oberflichen werden die RiBspitien zusitzlich durch die Oxidation abgerundet, wodurch ebenfalls
eine Festigkeitssteigerung zu erwarten ist (dieser RiBabstumpfungseffekt wird in der
englischsprachigen Literatur Crack-Blunting genannnt). Ein weiterer Effekt kann RiBausheilung sein.
Hierbei werden die Risse, durch SiO» aufgefiillt, wodurch die Spannungsintensitit an der RiBspitze
stark verringert und die Festigkeit gesteigert wird. |

Ein weiterer Effekt, der die Festigkeit beeinflussen kann, ist schlieBlich das Bruchverhalten der
Oxidschicht selbst. Dies ist natiirlich nur von Bedeutung, wenn die Bruchinitiierung in der Oxid-
schicht stattfindet. Bei zunehmender Schichtdicke sollte dieser Effekt zunehmen.
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2.8.1. Hochtemperatureinfliisse auf die Festigkeit von SiSiC

Bei Erhohung der Temperatur sind unterschiedliche Einfliisse auf die Festigkeitsdnderung zu er-
warten, die im Rahmen der vorhergenannten Effekte nachfolgend beschrieben werden.

Beim Kompositwerkstoff SiSiC konnen beide Gefiigebestandteile einen EinfluB auf die Festigkeit
haben. Silizium hat bekanntermaBen einen Spréd-Duktiliibergang zwischen 400 und 700°C /10/. SiC
weist eine nahezu konstante Festigkeit bis iiber 1600°C auf /49/.

Zugeigenspannungen werden mit zunehmender Temperatur abgebaut, wodurch eine Festigkeits-
zunahme erwartet werden kann. Der Abbau von Druckeigenspannungen wiirde zu einer Festig-
keitsabnahme fiihren. Sandstrahlen von SiSiC fiihrt im Oberflichenbereich zu sowohl Zug- als auch
Druckeigenspannungen.

Die Einfliisse der Temperatur auf die Oxidschicht sind vielféltig. Auch hier konnen Eigenspannun-
gen durch die Gliihbehandlung abgebaut werden. Amorphes SiO» zeigt viskoses Verhalten und kann
somit weniger Krifte aufnehmen, was zusitzlich zum Abbau des tragenden Querschnitts des

Grundmaterials, zu einer weiteren Festigkeitsabnahme fiihren kann.

Der qualitative EinfluB der einzelne Effekte ist abschitzbar. Der quantitative GesamteinfluB ist von
technologisch relevanter Grof3e. Deshalb wurden Experimente zur Bestimmung der Festigkeit bei
hohen Temperaturen von Proben, die unterschiedlichen Oxidationsbehandlungen unterzogen waren,
durchgefiihrt.

3. Experimentelle Durchfiihrung

3.1. Werkstoffvarianten

Unterschiedliche Si-, SiC-, und SiSiC-Varianten wurden untersucht, um festzustellen, ob die
ermittelten mechanischen und chemischen Eigenschaften der Oxidschichten auch vom Grund-
werkstoff abhingig sind. Zudem wurde Wert darauf gelegt, auch kommerziell verfiigbare Werk-
stoffe in die Oxidationsexperimente einzubeziehen, um die Praxisrelevanz der Ergebnisse zu ge-
wihrleisten. Die Werkstoffe unterschieden sich sowohl im Herstellungsverfahren als auch in der
Zusammensetzung.

Elektronisch reines Silizium (rSi), verunreingtes Silizium aus der SiSiC Produktion (uSi), ex-
trudiertes SiSiC (eSiSiC) mit 26%/0 freiem Si, gesenkgepreBtes SiSiC (pSiSiC) mit 12%/o
freiem Si, ein schlickergegossenes SiSiC (gSiSiC) mit 6%/o freiem Si und eine heiBgepreBte SiC-
Qualitit mit dem Handelsnamen ‘EkaSiC HD’ (HPSiC) wurden untersucht. Einige Unter-
suchungen wurden an gSiSiC mit technisch iiblicher sandgestrahlter Oberfliche (sSiSiC)
durchgefiihrt.

Das rSi -Material entsprach der Qualitit, die fiir die Infiltration bei der Herstellung von SiSiC be-
nutzt wird, wihrend uSi dem Abfallprodukt aus der SiSiC-Produktion entsprach (beide Si-Quali-
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taten von Fa. Schunk Ingenieurkeramik (SIK)). Proben von €SiSiC wurden aus 1m langen Rohren
mit einem Aufendurchmessser von 58,1mm und einem Innendurchmesser von 43 mm (Cesiwid)
entnommen. An diesem Werkstoff wurden zudem parallele Untersuchungen zum Kor-
rosionsverhalten in chlorhaltigen Gasen /4/ durchgefiihrt. Auch das gesenkgepreBte SiSiC
(pSiSiC) wurde zusitzlich in einer Parallelarbeit untersucht, wobei bruchmechanische Aspekte im
Vordergrund standen /50/.

Das schlickergegosséne SiSiC (gSiSiC und sSiSiC) wurde aus Schaufeln eines Liifterrads
entnommen. Dieses Liifterrad war ein Prototyp eines vollkeramischen Hochtemperaturliifters, der an
der TU-Clausthal in Zusammenarbeit mit SIK entwickelt wurde (Abb. 1) /2/.

Die Proben aus heiBgepreBtem SiC (HPSIC, EkaSiC) wurden einem kommerziellen Produkt
(Elektroschmelzwerk Kempten, ESK) entnommen.

Alle Werkstoffe wurden chemisch mittels Interactive Coupled Plasma ICP-OES (Inductiv Coupled
Plasma with Optical Emission Spectral Analysis, Optische Emissionsspektralanalyse mit induktiv
gekoppelter Plasmaanregung) ) und SSMS (Spark Source Mass Spectroscopy, Funken-
Massenspektroskopie) analysiert und keramographisch charakterisiert. Dabei wurde insbesondere auf
Inhomogenititen und Poren geachtet.

Die Resultate der chemischen Analyse sind in Tab. 3 dargestellt. Die geringsten Verunreinigungen
sind im reinen Si (rSi) vorhanden (Gesamt: 29ppm). Die schwereren Elemente wurden am meisten
in uSi (0,23% Fe und 0,015%Mn) und weniger in der extrudierten SiSiC-Qualitit
eSiSiC(0,066% Fe) gemessen. Bor ist am meisten in der gesenkgepreBten SiSiC-Qualitit
(pSiSiC) (0,4%) und in dem unreinen USi (0,16%) vorhanden. Der hochste Anteil an
Verunreinigungen hat HPSiC (0,64%), was aber fast vollstindig auf die Anwesenheit von Al
(0,62%) zuriickzufiihren ist. Hierbei ist zu beachten, da die Begleitelemente Al und B, in Gegensatz
zu den anderen Verunreinigungen, typische Sinteradditive darstellen.
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Tab. 3 Verunreinigungen in den Untersuchten Grundwerkstoffen in Gew. ppm. Gemessen mit ICP-OES und SSMS

uSi rSi | pSiSiC | eSiSiC | gSiSiC | HPSIC
B 1600 | <05 3950 4 3.8 26
. 8 - 8 9 32
Mg . 1,1 - 20 3,4 7
Al 250 . 420 1300 360 6200
0,05 . 2 2,6 0,8
- - - 0’5 - -
Cl - - - 0.3 - -
K - 2,7 - 2 8 17
Ca - 1,8 245 160 24 12
Ti 260 0,05 100 83 41 25
Y 40 <0,5 200 72 80 14
Cr <1 41 39 12 7
Mn 150 0.2 31 40 1 0,2
Fe | 2300 13 420 660 49 20
™ <0,3 - 2 1.2 0,1
Ni 50 1 140 55 14 0,4
45 3,1 - 2 2,9 18
Zn 0,4 18 2 0.9 1.2
Zr - - - 9 - -
Ba - - - 3 - ;
Mo - - 10 - - .
Total | 4695 29 5575 | 2464 | 613 6381

Nicht nur die Zusammensetzung, sondern auch das Mikrogefiige der verschiedenen Werkstoffe
(Abb. 14) unterscheidet sich stark. Die beiden Si-Typen wurden, nach einer Feinpolitur, mittels einer
HF-haltigen Losung geitzt. Hierbei zeigte sich fiir das reine Si (rSi) eine sehr feine Mikrostruktur,
mit vielen unterschiedlich orientierten Kristalliten (Abb. 14a). Das verunreinigte Si (uSi) hat eine
sehr grobe Mikrostruktur mit verunreinigungsbedingten Ausscheidungen in der Groenordnung von
0,1mm und KiristallitgroBen von bis zu 1mm, die schon nach einer viel kiirzeren Atzzeit zu
beobachten sind (<1s fiir uSi, im Vergleich zu 30s fiir rSi) (Abb. 14b).

Bei den SiSiC-Verbundwerkstoffen ist der Unterschied zwischen der Si-Phase und der SiC-Phase
sehr deutlich an den polierten Oberfldchen zu erkennen, die Si-Phase ist heller als die SiC-Phase
(Abb. 14c-f). Deutlich tritt der unterschiedliche Si-Anteil der verschiedenen SiSiC- Werkstoffe zu
Tage. Beim €SiSiC ist die Vorzugsorientierung durch das Extrudieren (vertikal) zu erkennen

27



Mechanische Eigenschaften von SiO2-Schichten auf SiSiC-Keramik

(Abb. 14¢c). An der sandgestrahlten Oberfliche fillt die hohere Si-Konzentration auf (Abb. 14f im
Vergleich zu e). SchlieBlich muB die hohere aber iiberwiegend geschlossene Porositit von HPSiC

(Abb. 14g) hervorgehoben werden.

Abb. 14  Lichtmikroskopische Gefiigeaufnahmen von a) rSib) uSj, c) eSiSiC, d) pSiSiC, e) gSiSIC, f) sSiSiC, g)

HPSIC
3.2.  Probenherstellung

Standard-Biegeproben /51/ mit EndmaB 3,00x4,00x50 mm3wurden aus den gelieferten Werk-
stoffvarianten mit Diamantwerkzeug gearbeitet. Alle Proben wurden angefast, um Kanteneffekte bei
den mechanischen Experimenten zu vermeiden. Ausgenommen hiervon waren die Biegeproben, bei
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denen der EinfluB der sandgestrahlten Oberfldche untersucht werden sollte.

Die Proben wurden auf Kupferscheiben mit 3um Diamantpaste gelippt. Nachfolgendes Polieren
(1um Diamantpaste) hatte keinen EinfluB auf die Oxidschichtbildung innerhalb des Zeitintervalls
(>50h), das fiir die vorliegenden Untersuchungen relevant war /52/. Vor der Oxidationsbehandlung
wurden die Proben mit Ethanol gereinigt.

3.2.1. Analyse der sandgestrahlten Oberfliche

Das Sandstrahlverfahren wird bei SiSiC-Keramik iiblicherweise nach dem Infiltrationsbrand ein-
gesetzt, um iiberschiissiges, meist in kugeliger Form vorliegendes Si von der Oberfliche zu entfer-
nen. Fiir das Sandstrahlen wird meist Korund (AloO3) eingesetzt. Mittels SNMS (Sputtered Neutron
Mass Spectroscopy oder Massenspektrometrie zerstiubter Neutralteilchen) wurde die sandgestrahlte
Oberfliche von sSiSiC Proben mit geschliffenen Oberflichen der selben Probe verglichen. Bei
dieser oberflachensensitiven Methode zur Tiefenprofil- und Mikrobereichsanalyse wird mittels eines
Ionenstrahls (hier: OF -Primirionen) Material der Festkérperoberfliche zerstiubt. Der groBte Teil des
zerstiubten Materials besteht aus Neutralteilchen, die von einem Elektronenstrahl nachionisiert
werden. Die so erzeugten Ionen werden in einem Massenspektrometer nach ihrem Masse- / Ladung-
Verhiltnis getrennt. Hierdurch kénnen die vorliegenden Elemente identifiziert werden.

Die sandgestrahlte Oberfliche hat stets einen deutlich htheren Al-Anteil als die geschliffenen
Oberfldchen der selben Probe. Diese Beobachtung muB bei der Auswertung der Oxidationsversuche
beriicksichtigt werden.

3.3. Oxidationsversuche

Bei den Oxidationsversuchen wurden Werkstoff, Temperatur, Gaszusammensetzung und Zeit
variiert. Die Zusammensetzung des trockenen Oxidationsmediums wurde mit Hilfe von Rotametern
eingestellt. Das Gas wurde zur Befeuchtung durch einen beheitzten Wasserbehilter gefiihrt, dessen
Temperatur mit Hilfe zweier Alkoholthermometer gemessen wurde. Das Gaszufiihrungsrohr
zwischen dem Befeuchter und dem Ofen wurde bis auf 110°C geheizt, um ein vorzeitiges
Kondensieren des Wassers zu vermeiden. Der HoO-Gehalt wihrend der Oxidation wird von der
niedrigsten Temperatur bestimmt, die der Wasserdampf, auf dem Weg vom Wasserbehilter bis zur
beheizten Zone des Ofens erfihrt. Der HoO-Gehalt wurde kontrolliert, indem das aus dem Ofen
austretende Gas kondensiert (Abb. 15) und die Menge des Kondensats gemessen wurde.
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»—
Gas

Proben
[ — 1Inm
Wasser Probenhalter
Vorrat
Befeuchter

Abb. 15  Schematische Darstellung der Oxidationlvanalage

Kuhler

Kondensat

Die meisten Oxidationsversuche wurden in einem Pythagoras-Ofenrohr (@13cm) durchgefiihrt.

“Pythagoras” ist der Handelsname (Firma Haldenwanger) eines Werkstoffs, der sich aus 60%

Al203, 3% Alkalioxiden und 37% SiOg2 zusammensetzt und sich durch seine gute Thermo-

schockbestindigkeit auszeichnet. Die Proben wurden in einem Probenbehilter aus reinem AloO3

oxidiert. Hierbei sind die Proben also jederzeit in Kontakt mit dem AloO3-Probentriger. Auch der

EinfluB dieser Kontaktstellen auf dem Al-Gehalt in der Schicht wurde genauer untersucht. Tab. 4

gibt eine Ubersicht aller im Pythagoras-Ofenrohr durchgefiihrten Oxidationsversuche, mit einer

Testkodierung, die im Weiteren der Arbeit benutzt wird, um die Versuche zu kennzeichnen. Hierbei
steht ‘H’ fiir Oxidation bei 1370°C und ‘N’ fiir Oxidation bei 1300°C. Die ‘H’-Versuche sind nach
zunehmender Oxidationszeit nummeriert, die ‘N’-Versuche nach steigendem Wasserdampfgehalt in

der Oxidationsatmosphire. Die Versuche bei 1300°C decken beziiglich des Wasserdampfgehaltes,

den groBten Bereich technisch relevanter Brenngase ab /53/.

Tab. 4 Versuchsbedingungen der in “Pythagoras” Ofenrohren oxidierten Werkstoffe

Ver- Gaszusammensetzung/"/o Temperatu] Zeit Eingesetzte Werkstoffe

such| N, | Hp | Op| Ar|HC /°C /h uSi rSi | pSiSiC| eSiSiC| gSiSiC| sSiSiC| HPSIC
H1| 24| 1 75 1370 170 - - - x I - - -
H2 | 24 1 75- 1370 340 - - - X - - -
H3 | 24 1 75 1370 670 - - - X - - -
N1 | 77 19 4| 1300 | 170 | x x x x x x x
N2 | 69 17 14 1300 170 - - - % X - -
N3 | 66 16 18| 1300 170 | x x x x - - x

"N4 | 55 14 31 1300 170 X X X X X - -
N5]| 541 0,3 7 38 1300 ) 170' X - X X - - X
N6 | 49 12 39 1300 170 - - - X - X -

Bei den Oxidationsversuchen spielt die Zusammensetzung des Ofenrohres eine wesentliche Rolle.

Der EinfluB von Additiven im Ofenrohr (insbesondere KoO) wurde auf dreierlei Weise untersucht.
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I) Einige erginzende Veruche wurden in einem reinen AloOz-Ofenrohr mit Reinheitsgrad 99,7%
Al>O3 vorgenommen. Hierbei wurde €SiSiC bei 1300°C in Luft+75%/0H>O wihrend 170h
oxidiert (Kodierung: A1).

I) Zur Klirung des Einflusses der Additive wurden zwei €SiSiC-Proben auch in einem 99,7%
Al>O3-Ofenrohr oxidiert. Als Oxidationsgas wurde wiederum Luft+75v/0H2O gewihlt. Diese
feuchte Luft wurde zunéchst bei ungefihr 400°C iiber NaOHM(s) geleitet, bevor sie bei 1300°C
die Proben umstromte. Am Ofenausgang wurde das Gas wiederum durch einen Wasserbad
geleitet, um zu verhindern, daB NaOH freigesetzt werden konnte (Kodierung: Na).

IIT) Die Wirkung der Oxidationsatmosphire auf die Oxidschichtzusammensetzung und Morpho-
logie im Pythagorasofenrohr sollte durch das Abdecken eines Teiles der (€SiSiC)-Proben mit
einem SiSiC-Plittchen erreicht werden, um die Proben von einer direkten Einwirkung durch
die Oxidationatmosphire abzuschirmen. Eine vollstandige Abschirmung konnte auf diese Weise
zwar nicht erreicht werden, dennoch waren signifikante Unterschiede im Oxidationsverhalten zu
erwarten.

Fiir die Einordnung aller durchgefiihrten Oxidationsversuche unter thermodynamischen Aspekten
(Abb. 3 und 4) sind hauptsichlich Sauerstoff- und Wasserdampfpartialdruck von Interesse. Aus den
Versuchsbedingungen (Tab. 4) lassen sich sowohl der Sauerstoff- als auch der Wasser-
dampfpartialdruck errechnen (Tab. 5). Hierzu wurde das Thermodynamikprogramm Ivthanthermo
/54/ benutzt.

Tab. 5  Berechnete Sauerstoff-(Po,) Wasserdampf-(PH,0) und Gesamitpartialdriicke(pyoy) in Pa fiir die
durchge-fiihrten Oxidationsversuche, berechnet mit Hilfe von Gleichgewichtskonstanten aus

Ivthanthermo 154/

_"l _Tlﬂl log(po,) | l0g(Pr.0) | 09 (Ptot)

:"?4? 1370 0,01 4,88 4,88

E“ 1643 | 1370 0,01 4,88 4,88
H3j| 1643 | 1370 0,01 4,88 4,88
N1}l 1573 | 1300 4,28 3,60 4,36
N2|| 1573 | 1300 4,23 4,15 4,49

—f
N3j 1573 { 1300 4,20 4,26 4,53
N4jt 1573 | 1300 4,15 4,49 4,62
N5|| 1573 | 1300 -0,28 4,58 4,49
N6jf 1573 | 1300 4,08 4,59 4,71

Aus den berechneten Partialdrucken ist in Kombination mit Abb. 4 ersichtlich, daB alle Oxida-
tionsbedingungen im passiven Bereich liegen. Im Kellog-Diagramm (Abb. 3) ist dies noch deutlicher
zu erkennen. Fiir die Versuche bei 1300°C in Luft gilt oberhalb der SiO2-Schicht pgjo<psio,. Es

sollte aber nochmals hervorgehoben werden, daf3 das Hauptziel der vorliegenden Arbeit nicht in der
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Analyse des chemischen Verhaltens, sondern in der Untersuchung der mechanischen Schutzwirkung
der Oxidschichten lag.

Vor und nach den Oxidationsversuchen wurden alle Proben optisch untersucht. Die Struktur der
Oxidschichten wurde anhand von Bruchflachen mittels optischer Mikroskopie und Rasterelektro-
nenmikroskopie charakterisiert. Insbesondere wurde die Schichtdicke auf diese Weise ermittelt. Von
allen Oxidschichten, die bei 1300°C in Pythagoras-Ofen entstanden sind, wurden auch Schréagschliffe
angefertigt.

3.4. Analyse der Schichtmorphologie

Die Phasenzusammensetzung der Oxidschichten wurde hinsichtlich der kristallinen Bestandteile
mittels Rontgenbeugungsanalyse bestimmt. Bei einem groBen amorphen Phasenanteil findet eine
lokale Erh6hung der Untergrundstrahlung im Bereich niedriger Beugungswinkel (=20°) statt, wo-
durch amorphes SiO2 nachgewiesen werden kann. Eine weitergehende Analyse der amorphen
Phasen ist mittels Rontgenbeugungsanalyse nicht moglich. Eine quantitative Bestimmung der vor-
handenen kristallinen Phasen ist nur bei geeigneter Eichung und bei homogener Verteilung moglich
und wurde in dieser Arbeit nicht vorgenommen.

Die Schichtstruktur wurde indirekt von den Bruchfldchen abgeleitet. Hierbei wurde die Bruchstruktur
der Oxidschichten mittels REM (Raster Elektronen Mikroskopie) untersucht und durch ergénzende
TEM (Transmissions Elektronen Mikroskopie) und SIMS-Untersuchungen (s. unten) auf die
Schichtmorphologie geschlossen.

3.5. Chemische Analyse der Schicht

3.5.1.  Schriagschliff, Linescan-Analyse

Die hergestellten Schriagschliffe wurden mittels SIMS (Secondary Jon Mass Spectroscopy) im
Hinblick auf die Elementverteilung in der Schicht analysiert. Hierbei wird mittels eines Ionenstrahls
Probenmaterial zerstaubt. Ein Teil des zerstdubten Materials besteht aus positiven oder negativen
Ionen. Diese Sekundirionen werden in einem Massenspektrometer nach ihrem
Masse / Ladungsverhiltnis getrennt. In den Proben konnte die laterale Elementverteilung mit einer
Auflésung von ungefahr 1tm gemessen werden. Der erfafite Tiefenbereich betrug einige nm.

Fiir die SIMS-Analysen wurden die Proben mit Gold bedampft, um die Leitfihigkeit zu erhohen. Da
O3 als Primirion gewihlt wurde, konnte meist keine Abbildung der Sauerstoffverteilung in der
Schicht erreicht werden. Die Benutzung von Cs*-Ionen gab im allgemeinen weniger befriedigende

Ergebnisse.

Die Quantifizierung der gemessenen lonenintensititen erwies sich als schwierig, da die Ionenaus-
beuten der Elemente sehr unterschiedlich sind und zudem stark von der Matrix abhidngen. So ist z.B.
die Signalausbeute von Al in der Oxidschicht sehr verschieden von der Ausbeute im Substrat.
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3.5.2. Analyse der Schichtoberflache

Die Zusammensetzung der Schichtoberfliche wurde mittels EDX (Electron Dispersive X-Ray)
untersucht. Hierbei wird die charakteristische Rontgenstrahlung der verschiedenen Elemente benutzt.
Auch bei TEM-Untersuchungen wurde EDX eingesetzt, um die Elementverteilung innerhalb der
Oxidschicht festzustellen. Mit EDX kann eine Quantitative Analyse nur fiir die Elemente mit einer
Atomnummer ab Natrium, also Z=11 vorgenommen werden. Hierbei konnen die fiir diese Arbeit
interessanten Elemente O, C und B also nicht bestimmt werden.

3.5.3.  Schichtstruktur

Mit Hilfe der Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) wurde zusitzlich die Schichtstruktur
untersucht. Fiir die TEM-Priparation von Schichten gibt es prinzipiell 2 Praparationsverfahren: das
Parallelschliff- und das Querschliffverfahren, die beide angewandt wurden.

Beim Parallelschliffverfahren (back-thinning) wird zunichst ein diinner Streifen aus Grundwerkstoff
und Schicht abgeschnitten und mittels Ultraschall-Schneidegeridt zu Rundproben von 3mm @
verarbeitet. Die Rundproben werden von der Substratseite her auf eine Dicke von etwa 100um ge-
schliffen und poliert. Mit einem “Dimpler” wird zentrisch eine Mulde eingeschliffen, bis die Probe
an der diinnsten Stelle noch Spum aufweist.

AnschlieBend wird die Probe in einer Ionenstrahlanlage (Gatan Duomill 600) unter kleinem Winkel
(7°) geitzt. Die Mulde vertieft sich dadurch bis ein Loch entsteht. In dem extrem diinnen (<100nm)
durchstrahlbaren Randbereich dieses Loches kann die TEM-Untersuchung betrieben werden
(Abb. 16a). AuBerdem ist mittels EDX-Analyse ein Bild der chemischen Zusammensetzung zu er-

reichen.

Bei der Querschlifftechnik ist die Probenvorbereitung aufwendiger. Hierbei werden zwei Proben mit
ithren Oxidschichten gegeneinander geklebt (EpoxiG1) und in einem Keramikzylinder von 2mm @
befestigt. Diese Zylinder werden zur Gewihrleistung der Stabilitét in ein Metallrohr eingeklebt, das
anschlieBend mittels Drahtsdge in diinne Scheiben getrennt wird. Danach wird weiterverfahren wie
beim Parallelschliff (Abb. 16b-c).

Die Vorbereitung der TEM-Proben ist speziell im Querschliffverfahren extrem zeitaufwendig und
wurde deshalb nur an einer ausgwéhlten Schicht auf € SiSiC nach der N5-Oxidation, durchgefiihrt.
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Abb. 16 Schematische Verfahren der Probenentnahme fiir TEM-Untersuchungen. a) Parallelschliff:
Seitenansicht b) Querschliff: Obenansicht ¢) Querschliff: Seitenansicht

3.6. Bestimmung mechanischer Kenndaten der Oxidschichten

3.6.1. _ Elastizititsmodul

Der Elastizititsmodul von Schichten kann nicht auf klassiche Art aus einem
Kraft - Durchbiegungsdiagramm oder aus Resonanzmessungen bestimmt werden, wenn Schicht und
Substrat nicht getrennt vorliegen.

Eine indirekte Methode besteht darin, das Verformungsverhalten bei Hirteeindriicken in die Schicht
auszuwerten. Mit instrumentierten Hartepriifern werden beispielsweise wihrend der kontrollierten
Entlastung der Weg und die Lastabnahme gemessen. Aus der elastischen Riickfederung, bzw. der
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Steigung der Entlastungsgeraden, 146t sich dann der Elastizitdtsmodul bestimmen (Abb. 17) /55/. Die
Eindruckslasten sollten im Prinzip so gewéhlt werden, da3 die Eindringtiefe 1/10 der Schichtdicke
nicht iberschreitet. /56/.

Last

Entlastungsgerade

0 th te 4
Eindringtiefe
Abb. 17  Schematische Darstellung des Verformungsverhaltens beim Hérteeindruckexperiment. Die Last wird in
Abhdngigkeit von der Eindringtiefe dargestellt. 1, plastische Tiefe nach Entlasten, t, extrapolierte elasti-
sche Tiefe, t, maximale Tiefe nach/55/.

Messungen an ausgewihlten Schichten wurden mit zwei in der KFA vorhandenen rechnergesteu-
erten Anlagen durchgefiihrt. Umfangreiche Messungen erfolgten mit einer Eigenbauanlage von Chen
und Jung /55/.

3.6.2. Hirte- und Rif3ziihigkeitsmessung

3.6.2.1.__Hiirte bei Raumtemperatur

Die Hirte wird aus der bleibenden Verformung, die ein Eindringkorper hinterldBt, bestimmt. In
dieser Arbeit wird die Auswertung der Harte H in Anlehnung an DIN 50133 vorgenommen, mit den
gemessenen Eindrucksdiagonalen einer idealisierten Eindrucksoberfliche und der Eindruckslast (P)
gemaB:

H= Zsin((p)di2 (24)

wobei ¢ den halben Spitzenwinkel des Indenters (Vickers: 68°) beschreibt /57/.

In diesem Zusammenhang muf erwihnt werden, daB in der amerikanischen Literatur hdufig die
projizierte Oberfldche als Ma8 fiir die Hirte genommen wird /58/, um einen besseren Vergleich zu
den Knoop-Hértewerten zu erzielen.
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Abb. 18  Bestimmung von Hérte(H) und Rif3ziihigkeit(Kp) aus Vickershéirteeindriicken: d = Eindrucksdiagonale,
C = halbe Oberfliichenriflinge, E = Elastizitdtsmodul (Kg Formulierung nach Anstis et al. /58/).

Die Hartemessungen an Schichten werden von der Schichtdicke begrenzt; d.h. die maximale Ein-
druckslast richtet sich nach der Schichtdicke. Bei der Hirtebestimmung nach DIN muB die Ein-
dringtiefe kleiner gehalten werden, als 1/10 der Schichtdicke /57/, da bei groBeren Eindringtiefen eine
Beeinfliissung durch den Substratwerkstoff erwartet werden muS.

Bei hoheren Eindruckslasten kann auerdem die Schicht abplatzen, so daB sich die Harte nicht mehr
ermitteln 148t. Die Eindringtiefe (t) ergibt sich aus der Indentergeometrie, Eindringlast (P) und Hirte

der Schicht (H):
sin(g)-P
t= [———— . 25
\/ 2Htan?(¢) =

Die Eindringtiefe und Eindrucksdiagonale stehen tiber die Indentergeometrie in Zusammenhang:

d

b= o tan(e) (26)

Fiir einen Vickersdiamanten ist die Diagonale 7 mal groBer als die maximale Eindringtiefe. Das
Verhiltnis vergrossert sich, wenn die Riickfederung bei Entlastung beriicksichtigt wird.

Vickers Hirteeindriicke wurden zur Hartebestimmung und deren Risse zur RiBzahigkeitsbe-
stimmung der Schicht benutzt. Sowohl die Hirte als auch die Rizahigkeit wurden bei unter-
schiedlichen Lasten bestimmt. Dabei wurden drei verschiedene Priifgerite eingesetzt:

0,1-9,8N Bueler Mikromet 1, Mikrohirtetester
1,0-29,4N Bueler Hirtetester

>9,8N Otto Wolpert-Werke, Dia Testor 2Rc
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Alle Eindriicke wurden mit einer Haltezeit von 15 Sekunden erzeugt. Die Harteeindriicke wurden in
einem Mikroskop mit Wegaufnehmer (Heidenhain) fiir die Tischposition bei einer Aufldsung von
lum ausgemessen.

Nur fiir die Schichten, die eine glatte, rififreie Oberflache besallen, konnten Randbereiche, Harte-
eindrucksgestalt und Durchmesser der Hirteeindriicke bestimmt werden und eventuell vorhandene
Harteeindrucksrisse gemessenen und ausgewertet werden.

Die Schadigungswirkung der Vickers- Hirteindriicke varriierte mit der Eindruckslast. Prinzipiell
lieBen sich 4 Stufen unterscheiden (Abb. 19)

I  Beikleinen Lasten (P<0,2N) wird ein Eindruck gebildet ohne daB Risse entstehen (Abb. 19a).
II Bei groBeren Lasten entstehen Eindriicke mit radialen Harteeindrucksrissen (Abb. 19b).

III Bei Hirteindriicken mit (meta-)stabiler RiBkonfiguration werden zusitzlich zu den radialen auch
laterale Risse in der Oxidschicht gebildet. Diese lateralen Risse konnen sowohl zu einem
direkten, als auch zu einem verzogerten Abplatzen der Oxidschicht fithren. Letzteres ist noch
mehrere Stunden nach dem Setzen des Eindrucks moglich. Dieser durch die Kinetik des sub-
kritischen RiBwachstums bestimmte Abloseeffekt wird bei allen Werkstoffen auBer pSiSiC
beobachtet. Bei pSiSiC ist der EinfluB der unter der Schicht liegenden Porositit so groB3, daB
der fiir laterale Risse benétigte Spannungsaufbau nicht auftritt (Abb. 19¢).

IV Bei (sehr) hohen Lasten platzt die gesamte Schicht schon wihrend des Eindrucksetzens ab.
Hierbei wurden auch groBere Teile des jeweiligen Grundwerkstoffs (Si, SiC oder SiSiC)
herausgebrochen (Abb. 19d, e). Die Schadigung dringt bei diesen Lasten bis in den Grund-
werkstoff vor und besitzt damit fiir die reine Schichtcharakterisierung keine Relevanz.

Hirteeindriicke der Stufe I sind zur Bestimmung der Diagonalenlange mit dem Lichtmikroskop zu

klein. Aus praktischen Grunden wurden nur Harteindriicke der Stufen II und I fiir die Hérte- und

RiBzihigkeitsbestimmungen ausgewertet. Die Ubergiinge zwischen den verschiedenen Stufen sind

von der Schicht / Werkstoffkombination abhidngig und wurden bestimmt.

Es muB darauf hingewiesen werden, daB der unterschiedliche optische Eindruck der Schicht in
Abb. 19 nur von den unterschieden in der VergroBerung der Aufnahmen hervorgerufen wird.
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e)
Abb. 19  Hirteeindriicke in Oxidschichten. Verschiedene Eindruckslasten in Oxidschchten auf €SiSiC (Ng, Hp,
75%/0H20, H3))
a) Stufe I Kleine Lasten, keine Risse (REM) (0,1IN)
b) Stufe 11 Stabile Eindriicke mit Rissen (Lichtmikroskop) (0,2N)
¢) Stufe IIl ~ (Meta-) Stabile Eindriicke mit lateralen Rissen (Lichtmikroskop) (29N)
d) Stufe IV Instabile Harteindriicke mit sehr grof3en Abplatzungen (Lichtmikroskop) (98N)
e) id. Perspektivische Ansicht eines Hérteindrucks an der Bruchfliiche der Probe (REM) (196N).

3.6.2.2. Harte bei hoher Temperatur

Amorphe SiO2-Schichten erweichen bei hohen Temperaturen. Das Hirteeindruckverfahren fiihrt
dann zur Verrundung der Kanten des Eindrucks. Zur Quantifizierung des Effektes wurde in dieser
Arbeit ein Rundheitsparameter (R) eingefiihrt (Abb. 20).

38



Experimentelle Durchtiihrung

d=a: Kreis, Verrundungswert1
d = aV¥2: Quadrat, Verrundungswert 0

Abb. 20 Definition der Parameter zur Bestimmung der Rundheit R eines Hérteeindrucks

Die Rundheit R wird berechnet aus der Kantenlinge (a) und der Diagonale (d) des Eindrucks :
R=——-1 27

Hierbei entspricht R=0 einem Quadrat und R=1 einem Kreis.

Die Messungen bei hoheren Temperaturen wurden an einem Hochtemperatur-Hirteeindrucksgerit
(Eigenbau IKTS-Dresden) durchgefiihrt. Fiir den Temperaturbereich zwischen 400 und 1000°C
wurden im Abstand von 100° Eindriicke mit Lasten von ungefihr 10N gewihlt. Zwischen 1000°C
und 1250°C erfolgte die Temperaturerhchung in 50°-Schritten mit einer Eindruckslast von etwa 5N.
Die Haltezeit betrug jeweils 15s /59/.

Die Eindriicke wurden im Rasterelektronenmikroskop dokumentiert, aus den Aufnahmen wurde der
Rundheitsfakor (R) durch Ausmessen von Diagonale und Seitenkante des Eindrucks bestimmt
(Gleichung 27).

3.6.2.3. Rifizdhigkeit

Das elastoplastische Werkstoffverhalten in der Umgebung eines Hirteeindrucks, verursacht Ei-
genspannungen. Diese Eigenspannungen kdnnen unter der Annahme, dafl eine Punktlast, mit der
GroBe der Hirteeindruckslast P anliegt, niherungsweise analytisch beschrieben werden /60/. Die
Zugeigenspannungskomponenten rufen an der Spitze eines Oberflachenrisses, der radial zum Ein-
druckszentrum angeordnet ist, eine riBantreibende Eigenspannungsintensitit (Kyes) hervor. Sie
nimmt mit dem Abstand ¢ zum Eindruckszentrum entsprechend ¢-3/2 ab und ist proportional zu P

/61/. Als allgemeine Beziehung fiir die Eigenspannungsintensitit an der RiBspitze (Kreg) ergibt sich
fiir c»94 /62/;
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P
Kres = X;@Té‘ (28)

wobei ¥ ein MaB fiir die Dicke des Eigenspannungsfeldes darstellt. Da sowohl elastisches als auch
plastisches Verformungsverhalten des Werkstoffes die Dicken des Eigenspannungsfeldes bestim-
men, wird % meist als Funktion von Elastizitaitsmodul und Hérte weiter aufgeschliisselt /62/. Die

Beziehung von Anstis et al. /58/.
X = 0,016\/5 (29)

wird allgemein als eine gute Anniherung akzeptiert /63/ und dient in der vorliegenden Arbeit zur
RiBzihigkeitsbestimmung.

Unter dem EinfluB von Keg wird der Hirteeindrucksri im Werkstoff solange wachsen, bis Keg
kleiner als die der RiBzahigkeit Kg wird (Abb. 21).

K reS>K R RiBwachstum

v

Zahigkeit

K res<K R kein RiBwachstum

<«
K

res

Spannungsintensitat, RiBzahigkeit
=

c, Abstand vom Eindruckszentrum

Abb. 21  Eigenspannungsintensitiit eines Héirteindruckes in Abhéingigkeit vom Abstand der Rifspitze zum Zentrum
des Hdrteindrucks. Nach Indentierung besitzt der Rif3 die Gleichgewichts-Ausgangsrifilinge Cg

Der Gleichgewichtszustand (C = Cp) ist bei:
Kres = Kr (30)
erreicht.

Durch die Annahme eines Gleichgewichtes zwischen der Eigenspannungsintensitédt und der RiB3-
zdhigkeit, kann aus der Messung der Lingen von Harteeindrucksrissen an der Oberfliche, Kg
unmittelbar bestimmt werden, wenn fiir den Werkstoff E und H bekannt sind.

Im Falle von Schichten auf Substratwerkstoffen, wie Oxidschichten, kénnen neben den Hirteein-
druckseigenspannungen auch thermische Eigenspannungen (O'merm) aufgrund der unterschiedlichen
Wirmeausdehnungskoeffizienten im Werkstoffverbund auftreten. Die gesamte rilantreibende
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Eigenspannungsintensitit (Kiot) ergibt sich dann zu:

Kiot = Kiherm +Kres - €Y
wobei Kiherm die thermisch bedingte Eigenspannungsintensitit reprisentiert.
Fiir Kiherm wird nachfolgend vereinfachend angenommen:

Kiherm = ‘Votherm'\/_é (32)
wobel W eine Geometriekonstante /64/ ist.

Weil ¢ mit P zunimmt, vergroBert sich auch der EinfluB der thermischen Spannungsintensitit
sowohl relativ als auch absolut mit steigender Rifllinge bzw. Eindruckslast. Aus den Gleichungen
(31) und (32) geht hervor, daB die RiBzidhigkeit KR in diesem Falle nicht mehr direkt aus der
GleichgewichtsriBlange nach Indentation bestimmt werden kann (schematisch in Abb. 22 dargestellt).

‘©
X
Ko
L
o
N
<
o
- KR +AK
ot
0
3 Ke
[
9
C
‘® KR + AKtens
(o))
[
S
C
c
(3]
o
wn

Ccompco Ciens
Abstand vom Eindruckszentrum

Abb. 22 Einfluf3 von thermischen Eigenspannungen auf Rif3liinge und Rifizihigkeit (schematisch). Der Index
“comp” steht fiir den Einfluf von Druckeigenspannungen und “tens” fiir Zugeigenspannungen.

Werden die thermischen Eigenspannungen nicht beriicksichtigt, so zieht dies eine fehlerhafte Be-
stimmung der RiBzihigkeit nach sich. Wenn thermische Druckeigenspannungen vorliegen, wird eine
vermeintliche RiBzihigkeit bestimmt (KR + AKcomp), die hoher ist als die gesuchte Mate-
rialeigenschaft Kg. Die Differenz nimmt proportional zu \Jc, also auch ungefahr proportional zu P
zu. Falls thermische Zugspannungen vorliegen wird eine vermeintliche RiBzihigkeit (KR - AKtgns)
bestimmt, die niedriger ist als Kg und die auch mit zunehmender RiBlinge und Eindruckslast
abnimmt. Eine andere funktionale Abhdngigkeit der thermischen Eigenspannungen von der Rifllange
wiirde quantitativ andere Ergebnisse bringen, ohne jedoch die qualitativen Aussagen zu verdndemn.

3.6.2.4. Rifwachstum in der Oxidschicht

Die Untersuchung des RiBwachstums in der Oxidschicht gibt Auskunft {iber das Versagensverhalten
im Falle einer zunichst unterkritischen Schadigung der Oxidschicht. Unter bruchmechanischen
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Aspekten sind im Prinzip zwei unterschiedliche Methoden der Erzeugung von Anfangsrissen in der
Oxidschicht und deren weiteres Wachstum moglich:

I Kurze kiinstliche Oberflachenrisse werden meist mittels des Harteeindruckverfahren erzeugt. Sie
wachsen unter dem Einflu3 einer angelegten duBeren Spannung, wobei eine mit der RiBlinge
abnehmende Hirteeindruckseigenspannung ein stabiles RiBwachstum auch fiir Werkstoffe mit
konstanter RiBz'a'.higke’it moglich macht. |

II Wachstum von sogenannten ‘natiirlichen’ Oberfldchenrissen auf der Zugspannungsseite von

Biegeproben. Diese Methode ist nur in Werkstoffen mit einem deutlichen R-Kurvenverhalten /65/
anwendbar.
In Schichten konnen bereits natiirliche Risse vorhanden sein. Sie lassen sich allerdings nur dann
beziiglich ihres Ausbreitungsverhaltens untersuchen und beobachten, wenn ihr Wachstum vor
Probenbruch erfolgt. Fiir Schicht / Substratsysteme bietet sich demnach eine Méglichkeit, die
Festigkeit der Schicht im Werkstoffverbund zu bestimmmen und bei in-situ Beobachtung auch
RiBwachstumsvorgénge zu untersuchen.

Bei kontrollierter Verléﬂgemng der Hirteeindrucksrisse unter duferer Bélastung kann die Rif3zi-
higkeit allgemein fiir Massivmaterial bestimmt werden. Uberlagerung der Spannungsintensitiiten aus
den Hirteindruckseigenspannungen und den von aulen aufgeprigten Biegespannungen fiihrt zu der
Beziehung /50//66/:

* P
Ktot=‘l’0\/3+xcgﬁ=KR (33)

Fiir 6=0 ist c=Cq. Der Parameter y* hingt von der Proben- und Riflgeometrie ab.

Die Gleichung (33) ist allgemein giiltig, jedoch nur ohne gréBeren Aufwand auswertbar, wenn
sowohl KRg als % unabhingig von der RiBlange(C) sind /65/.

Im Falle von Oxidschichten auf einem Substratwerkstoff hat die Schichtdicke einen Einfluf3 sowohl
auf die Geometriekonstante y* als auch auf die zu beriicksichtigende Spannung ¢. Zusitzlich tragen
natiirlich auch die thermischen Eigenspannungen zur riantreibenden Gesamtspannungsintensitit an
der Rifispitze bei, so dal Gleichung (33) durch einen weiteren Term erginzt werden muf3:
* . P *
Kot = ¥ O’\/E+)(—:—3/—2+ y O'therm\/g =Kg
c (34)

Das RiBwachstum in den Oxidschichten wurde in 4-Punkt Biegeversuchen mit in-situ Beobach-

tungen untersucht. Gepriift wurde:

- das Wachstum natiirlicher Risse in Oxidschichten auf rSi, pSiSiC, eSiSiC, HPSIC ohne
Hiirteeindruck '

~ das Wachstum von Hirteeindrucksrissen (SN-Knoop und Vickers) auf €SiSiC (3 Eindriicke,
1,5mm Abstand)

- Das Wachstum von 196N-Hirteeindrucksrissen (Vickers) auf rSi, eSiSiC, HPSIC (2 Ein-
driicke, 4mm Abstand)
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Bei den Hirteeindriicken wurde die Eindrucksdiagonale parallel zur Probenachse ausgerichtet. Die
Eindriicke wurden bezogen auf die Probenbreite zentriert gesetzt.

3.6.3. Haftungsverhalten der Oxidschichten

Die Haftung der Oxidschichten auf dem Substrat ist eine der wichtigsten und zugleich eine der am

schwierigsten zu bestimmenden Eigenschaften.

Der Ritztest bietet als einzige Methode, die Moglichkeit reproduzierbar die Haftung einer innerlich
zusammenhingenden, sproden Schicht zu charakterisieren /67/. Hierbei wird ein Eindringkérper, z.B.
ein Diamant, mit einer vorgegebenen Kraft in die Schicht gedriickt und mit einer bestimmten
Geschwindigkeit “pfligend” durch den Schichtwerkstoff bewegt. Das Ausma8 der Schiadigung der
Schicht ist abhidngig von der Eindruckslast /68/. Typisch sind bei geringen Lasten Furchen, die etwa
der Geometrie des Eindringkorpers entsprechen, wihrend bei hohen Lasten massive Abplatzungen
beiderseits der Spur des Eindringkdrpers auftreten. Die Schallsignale von Bruchvorgéngen in der
Schicht, einschlieBlich derer, die durch ein Ablésen der Schicht hervorgerufen werden, lassen sich
mit Schallemissionssonden registrieren. Das Prinzip des Ritzhirtepriifverfahrens ist in Abb. 23
skizziert.

Die Haftung wurde von Oxidschichten auf den beiden Si-Werkstoffen, eSiSiC, pSiSiC und
HPSIC mittels eines handbedienten Ritzhiirtepriifers (LSRH) untersucht. Damit sollte festgestellt
werden, inwieweit das Haftungsverhalten schicht- bzw. substratbedingt ist. Ritzspuren mit einer
Linge von 5Smm wurden mit einem konischen Diamanten (Rockwell C, Diamantkegel mit 120°
Spitzenwinkel) in die Schicht eingebracht. Der Eindringkorper wurde mit einer Geschwindigkeit von
10mm/min bewegt (im Gegensatz zu Abb. 23 jeweils bei konstanter Last). Mit dem Gerit konnte
gleichzeitig auch die Schallemission der Bruchvorgénge erfaft werden. Die Lasten wurden im
Bereich von 0,1 bis zu 98N variiert. Die maximale Ritzbreite wurde mit einem verfahrbaren
Mikroskop, mit einer Genauigkeit von 1um gemessen, und zwar auf dieselbe Weise wie der
Durchmesser der Harteindriicke bestimmt wurde.
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/ Schallemissions
aufnahme

Ritzdiamant

! Kritische
: Last

Signalamplitude

Ultraschall-

Abstand, Zeit, Last

Abb. 23  Prinzip eines Ritzhéirtetests. Ein Diamant wird mit definierter Last in die Schicht gedriickt und parallel
zur Oberfliche bewegt. Bei Schichten stellt die kritische Last, bei der fliichige Abplatzungen aufireten,
ein Map fiir die Haftung dar.

3.7.  Festigkeitsmessungen

Die Festigkeit der Schicht kann bei bekanntem Elastizititsmodul mit Hilfe von Biegeversuchen
bestimmt werden, aber nur dann, wenn die Schicht vor dem Substrat versagt und die Haftung
zwischen beiden gut ist. Die maximale Zugspannung in einer rechteckigen Biegeprobe wihrend einer
4-Pkt.-Biegebelastung (Abb. 23) entspricht der konstanten Randfaserspannung zwischen den inneren
Auflagern. |

Fiir die Spannung in der dufersten Probenfaser gilt beim 4-Punkt-Biegeversuch nach DIN EN 843
/51/:

3F(h —1p)
G = (35
2bh? )
Dabei bedeuten:
F: Belastung
b: Probenbreite

h: Probenhéhe.
Sowohl fiir beschichtete als auch fiir oxidierte Proben miissen zur genauen Beschreibung der
Oberflichenspannung Substrat- und Schichteigenschaften zusammen beriicksichtigt werden. Bei
guter Haftung gilt, daf die elastische Verformung der Oxidschicht der des Grundmaterials an der
Grenzflache entspricht.
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F/2 F/2
Abb. 24  Rechteckige Probe im 4-Punktbiegeversuch mit in-situ Beobachtung des Oberflédchenbereiches.

Wenn die Schichtdicke (d) viel kleiner ist, als die Probenhdhe (d<<h), kann die Grenzfaserspannung

im Substrat direkt aus Gleichung (35) abgeleitet werden. Die Spannung in der Schicht kann unter
Annahme eines stetigen Dehnungsverlaufs an der Grenzfliche (€gchicht = Esubstrat) Und des

Hooke’schen Gesetzes wie folgt beschrieben werden:

Oschicht = 'EEsﬁhMGSubstrat (36)
Substrat
wobei:
Eschicht: Elastizititsmodul der Schicht
Esubstrat: Elastizitatsmodul des Substrats
OSchicht: Spannung in der Schicht
OSubstrat: Grenzfaserspannung im Substrat

Die Spannung in der Schicht bei mechanischer Belastung ist demnach abhéngig vom Verhiltnis der
Elastizitatsmoduli und wéchst mit der Beanspruchung des Grundmaterials. Die Zusammenhinge
zwischen Schicht und Substrat gemaB Gleichung (36) sind schematisch in Abb. 25 dargestellt.

Unter mechanischer Belastung wird eine Oxidschicht ihre passivierende Schutzfunktion verlieren,
wenn fiir die maximale Spannung im Substrat gilt:

ESubstrat (37)

Osubstrat = = O Schicht
Schicht

Hieraus folgt, daf ein hoher Elastizitatsmodul des Substrats und ein niedriger Elastizitdtsmodul der
Schicht fiir den Erhalt der Schutzfunktion einer Oxidschicht giinstig sind.

45



Mechanische Eigenschaften von SiO2-Schichten auf SiSiC-Keramik
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Abb. 25  Schematische Darstellung der Spannungen in SiSiC und der Oxidschicht beim Biegeversuch fiir
Esisic>Esioz

Die Bruchspannung von oxidierten und nicht oxidierten Proben wurde mit verschiedenen mecha-

nischen Priifsystemen untersucht:

* Raumtemperatur-Versuche (Luft) mit einer elektromechanischen Universalpriifmaschine
(Instron) ausgelegt bis 10kN, wobei die Bruchkraft mit einer Genauigkeit <0,5N ermittelt
wurde. Die Tests dienten als Vergleichsmessungen fiir die Bewertung der Hochtemperatur-
Untersuchungen.

¢ Hochtemperaturpriifung mit elektromechanischer Universalpriifmaschine (Instron), zusitzlich
mit einer Vakuumkammer ausgestattet. Auf dieser Maschine wurden sandgestrahlte sSiSiC-
Proben bei 1300°C getestet. Ziel war, zu bestimmen inwieweit eine Temperaturerh6hung ohne
Oxidatiuon gegeniiber Hochtemperatur in Kombination mit Oxidation das Festigkeitsverhalten
beeinfluBt. |

* Piezomechanische Priifapparatur fiir Raumtemperatur mit in-situ Beobachtung (Eigenbau) /69/.
Die Last wurde von einem MTS Funktionsgenerator 418.19 vorgegeben und mit einem Rechner
gesteuert /70/. Hierbei wurde das Verhalten der Oxidschicht wihrend der Biegebelastung bei
Raumtemperatur in-situ beobachtet (vergl. Abb. 24).

* Hochtemperatur Vielprobenmessung (Luft) mit Eigenbau-Priifmaschine des Institutes fiir
Maschinenwesen, TU - Clausthal. Mit dieser Anlage konnten 12 Proben gleichzeitig auf hohe
Temperatur gebracht und nacheinander gebrochen werden /71/.

In der Hochtemperatur-Vielprobenanlage wurden eSiSiC (N1, N3, N6), gSiSiC (N1, N2, N4)

und sSiSiC (N1, N6) im Vergleich zu nichtoxidierten Proben der gleichen Materialvarianten

untersucht. Alle Proben wurden bis 1370°C aufgeheizt. Nachdem die erste Probe bei dieser

Temperatur gebrochen worden war, wurde die Temperatur um 33°C gesenkt und die nichste ge-

brochen. Diese Sequenz aus Temperaturabsenkung und Biegebruchexperiment wurde bis 1007°C

fortgesetzt. Die Vorgehensweise, die Tests bei abnehmnender Temperatur durchzufiihren stellte
sicher, daB alle Proben vor Bruch dieselbe maximale Temperaturbehandlung erfahren hatten.

Mit diesen Versuchen wurden dreierlei Ziele verfolgt. Erstens ging es um die Bestimmung der
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Temperatur mit der maximalen Festigkeit und der Temperatur, bei der die Festigkeit von SiSiC
deutlich abfillt. Zweitens war von Interesse, welchen Einflul die Oxidationsvorbehandlung auf die
Hochtemperaturfestigkeit hat, um eine eventuell optimale Oxidationsbehandlung (aus Sicht der
Festigkeit) zu ermitteln. Drittens sollte bestimmt werden, inwieweit die Festigkeitssteigerung von
sandgestrahlten Proben, die von Raumtemperatur-Experimenten schon bekannt war, auch bei
Hochtemperaturbelastungen erhalten bleibt.

Die Bruchfldchen der Proben wurden nach den Hochtemperaturbiegeexperimenten im REM unter-
sucht, wobei hauptsichlich auf ein eventuelles viskoses FlieBen der Oxidschicht geachtet wurde.

4. FErgebnisse

4.1.  Erscheinungsbild der Oxidationsproben

Nach den Oxidationsexperimenten waren alle Proben aller Werkstoffe (Si, SiC und SiSiC) mit
einer Oxidschicht liberzogen. In einigen Fillen wurde festgestellt, daB die Proben am AloOg3-Pro-
bentriager festgebacken waren. Optisch gab es einen Unterschied zwischen Proben, die in unter-
schiedlicher Atmosphire oxidiert worden waren. Ein Beispiel ist in Abb. 26 fiir Oxidschichten auf
gSiSiC-Proben zu sehen, die bei unterschiedlichen Wasserdampfgehalten und 1300°C entstanden.
Zum Vergleich ist auch eine nichtoxidierte Probe beigefiigt (links). Die unterschiedlichen
Oxidationsbedingungen lassen sich demnach durch einfache Betrachtung der Oberflédche auseinander
halten. Mit zunehmendem Wasserdampfgehalt glinzen die Probenoberflichen immer stirker, ab
ungefahr 30V/0 sind sie spiegelnd.

Abb. 26  gSiSiC Biegeproben (3x4x50mm?>) oxidiert in Luft mit unterschiedlichen Wasserdampfgehalten: Von
links nach rechts: Nicht oxidiert, 4*/0H»0, 14*/0H50, 28 ¥/oH,O

Alle Proben, die im Pythagoras-Ofenrohr bei 1300°C oder 1370°C oxidiert wurden, waren mit einer
vollstandig die Oberfliche bedeckenden Oxidschicht iiberzogen, wobei sich keine Forméanderungen
nachweisen lieBen, auBer der in Abschnitt 2.4.1 beschriebenen Volumenzunahme.
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Im Gegensatz dazu zeigten die Proben, die Wasserdampf ausgesetzt waren, welcher iiber NaOH
geleitet worden war (1300°C, 170h), eine deutlich Forménderung. Der Teil der Probe, der vom Na-
haltigen Gas zuerst angestrémt wurde, hatte sich durch die Korrosion aufgeldst, wobei sich der
Abtrag iiber mehrere mm der Probenlange erstreckte. Die Restprobenstiicke waren mit einer
glasartigen Schicht iiberzogen, die die Proben miteinander und mit dem Probentriger verklebte
(Abb. 27). Nicht nur die Proben, sondern auch das AloO3-Ofenrohr selbst war stark korrodiert.
Risse von mehreren Zentimetern Lange wurden beobachtet. In der basischen Atmosphire wurde der
Oxidationsvorgang durch Salzbildung deutlich veridndert.

Abb. 27  Oxidationsexperiment in mit NaOH -beladener Wasserdampfatmosphiire (€SiSiC in einem
Al,OzOfenrohr 170h, 1300°C, Luft+75%/0H20) Gasstrom von links nach rechts.
1) Ofenrohr
2)  SiSiC-Proben
3)  Unterlage

4.2. Morphologie der Oxidschicht

Die verschiedenen Oxidschichten wurden hinsichtlich ihren Morphologie charakterisiert, Hierbei
wurde auf Oberflachenrisse, kristalline Merkmale an der Oberfldche, Blasenbildung, regelmiBige
Oberflachenstruktur sowie Struktur an der Bruchflache geachtet. Die Ergebnisse sind in Tab. 6
zusammengefasst und werden im weiteren Verlauf einzeln erldutert. Aus Tab. 6 folgt, daB es sowohl
Merkmale gibt, die werkstoffabhingig (OberflichenregelmiBigkeit, Blasenbildung) als auch
Merkmale, die abhdngig von der gewidhlten Oxidationsbehandlung (Rissbildung, Doppel-
schichtbildung und Blasenbildung) waren.

Oberflichenbeobachtungen mittels REM erwiesen sich teilweise als sehr schwierig, da die Schichten,
die in Luftatmosphdren mit einem Wasserdampfgehalt ab 28V/0 oxidiert waren, so glatt waren, dafl
die Oberfliche praktisch nicht abzubilden war.
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Tab. 6 Oxidationsbedingungen und Morphologie der Oxidschichten auf den verschiedenen Werkstoffvarianten.
Die Merkmale: Risse, kristallinen Merkmale an der Oberfliche (Krist.), Blasen, Doppelschichten und
Regelmdpigkeit der Oberfliche werden im Text erldutert.

Ver- Gas/V/o T/ t | Mate- | Risse | Krist. |Blasen|Doppel| Regel-
such [ No | Ho [ O | Ar |HO| °C | /h | rial Schich [maBigk.
H1|24 ] 1 75 | 1370 | 170 |eSiSiC| - - o+ + +
H2 |24 ]| 1 75 | 1370 | 340 |eSiSiC| - - % i -
H3 |24 | 1 75 | 1370 | 670 |eSiSiC| - - o + ai
N1 |77 19 4 1300 [ 170 |uSi e - + + -
rSi + - - + +
pSiSi | + + ++ - +
eSiSiC| + + - +
gSiSiC| + + - - -
sSiSiC| + + - +
HPSIC| + + - - -
N2 | 69 17 14 | 1300 | 170 |eSiSiC| + - = o +
gSiSiC| + - + i
N3 | 66 16 18 | 1300 | 170 |uSi + - + + =
rSi + - - + +
pSiSi + - + + - +
eSiSiC| + - - + +
HPSIC| + - - - +
N4 | 58 14 28 | 1300 | 170 |uSi " R . % N
rSi - - - + +
pSiSi - - + + + +
eSiSiC| - - + + -
gSiSiC| - - T + +
N5 | 54 |03 7 | 31| 1300 | 170 |uSi - - o i =
pSiSi | - - ++ | + 3
eSiSiC| - - + + +
HPSIC| - - + + +
N6 | 49 12 | 39 | 1300 | 170 lesisic| - . - i +
sSiSiIC| - - o + +

Proben, die in einer Atmosphére mit einem Wasserdampfgehalt unterhalb 20v/0 oxidiert worden
waren, wiesen hingegen ein von Rissen gebildetes Wabenmuster in der Schicht auf (Abb. 28). Mit
Hilfe lichtmikroskopischer Defokussierung konnte festgestellt werden, dal die im Rasterelek-
tronenmikroskop rissfrei erscheinende Oxidschichten in groBerer Tiefe ein RiBmuster besitzen.

In den Oxidschichten, die in Atmosphiren mit 4¥/0 HoO entstanden waren, waren vereinzelt Kri-
stallite erkennbar, die einem spitzen Winkel von ungefahr 36° aufwiesen (Abb. 28).
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Abb. 28 Oberfliche von eSiSiC nach Oxidation in Luft mit 4*/0 H,O (REM-Aufnahme). Eingekreist sind dfter
vorkommende dreieckige kristalllitdhnliche Strukturen mit Winkeln von ungefahr 33-36°

Proben, die teilweise mit SiSiC-Plittchen abgedeckt worden waren, zeigten nach der Oxidation in
wasserdampfreicher Atmosphére auf der Oberflache zwei unterschiedliche Bereiche (Abb. 29): Im
nicht abgedeckten Bereich lag eine glatte Schichtoberflache vor, typisch fiir die Oxidation in was-
serdampfreicher Atmosphire. Im abgedeckten Bereich waren deutlich RiBmuster zu erkennen,
ahnlich wie bei den Rissen in Oxidschichten, die in der relativ trockenen Atmosphire mit nur 4v/0

H-O entstanden waren.

J

Abb. 29  REM-Aufnahme von e€SiSiC, oxidiert 1300°C in Luft + 31¥/0 H20. (N4)
a) Nicht abgedeckter Bereich, mit glatter Schicht, typisch fiir Oxidschichten, oxidiert mit einem Wasser-
dampfgehalt ab 30"/0

b) Abgedeckter Bereich mit rissbehafteter Schicht, typisch fiir Schichten nach Oxidation in Atmosphdren

mit /0 H,O

Im zuvor abgedeckten Bereich konnten wiederum kristalline Ausscheidungen festgestellt werden
(Abb. 30). Die GroBe des Winkels in den Kristalliten betrug wieder 36°. Die Langsausdehnung
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dieser kristallinen Strukturelemente betrigt ungefahr 20pum.

A ¥ : . ; 3 A e - B :
" J -y 5 v‘ o =

Abb. 30 Lichtmikroskopische Aufnahme einer abgedeckten Oxidschicht auf €SiSiC (170h, 31%/0H20), mit er-
kennbaren kristallinen Strukturanteilen, (Winkel =36°).

Sl

Die Oxidschichten auf uSi waren inhomogen und zeigten eine deutlich andere Oberflichenstruktur
als alle anderen Schichten. Eine REM-Aufnahme einer solchen Schicht ist in Abb. 31 dargestellt. Das
Bild zeigt unterscheidbare glatte und korige Bereiche, in denen auch ein deutlicher Unterschied in der
Elementverteilung gefunden wurde. Darauf wird in Abschnitt 4.4.2 in Zusammenhang mit den

angegebenen Zahlen (1-5) noch ausfiihrlicher eingegangen.

: e ‘ g k 4 : : o~ ‘h . ;
Abb. 31  Oxidschicht auf uSimit stark inhomogener Struktur (oxidiert in Luft + 18"/0 HzO). Die Ziffern werden bei
der EDX-Analyse verwendet.

Schichten, die im Pythagoras-Ofen in Luft mit einem Wasserdampfgehalt von wenigstens 28V/0
oxidiert wurden, hatten alle riBfreie Oberflichen. Alle andere Oxidschichten waren bei Raumtem-

peratur ribehaftet wobei aber Variationen in bezug auf die RiBmuster auftraten. Die RiBabstinde
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waren fiir Oxidschichten, die in einer 4¥/0 HoO-Atmosphire oxidiert wurden, am kleinsten.

Alle Oxidschichten, die in Korrosionsexperimenten in einem Al997-Ofenrohr entstanden, waren
riBbehaftet, unabhingig vom Wasserdampfgehalt der Atmosphére, beispielsweise auch wenn der
Wasserdampfgehalt in der Oxidationsatmosphére 75V/0 betrug.

4.2.1. Bruchfliche

Ein Vergleich der Bruchfldchen gebrochener Proben im Bereich der Schichten zeigte, dal zwei
Varianten des Schichtaufbaus vorlagen. Einerseits Schichten mit deutlicher Doppelschichtstruktur
und andererseits Schichten, die keine Doppelschichtstruktur zeigten.

Die Bruchflache der Einfachschichten war stark strukturiert. Die Doppelschichten zeigten ein dhn-
liches Verhalten in der Teilschicht an der Substratseite, und eine glatte Bruchfliche zur freien
Oberfliche hin. Mit TEM wurde nachgewiesen, da3 der strukturierte Bereich kristallin, der glattere
Teil amorph war (s. unten). Das beschriebene Aussehen der Bruchflachen wird fiir verschiedene
typische Schichten in Abb. 32 mit Hilfe von REM-Aufnahmen illustriert.

Bei den meisten Schichten und Grundwerkstoffen konnten Doppelschichten nachgewiesen werden,
insbesondere bei allen Schichten, die nach Oxidation in einer Atmosphire mit einem Wasser-
dampfgehalt ab 14Y/0 oxidiert waren. Bei kleinem Wasserdampfgehalt in der Oxidationsatmosphére
(bis 4v/0H20) konnten auf SiSiC und SiC nur Einfachschichten beobachtet werden. Auf uSi und
rSi, dagegen konnte auch in dieser Atmosphire eine zweilagige Struktur gezeigt werden. Dieses 148t
darauf schlieBen, daB die zweilagige Struktur vielleicht auch in den Schichten vorhanden war, wo sie

nicht beobachtet werden konnte.

Die fraktografischen Aufnahmen zeigten meist Diskontinuitéten beim Ubergang von Grundwerkstoff
zur Schicht, was letzlich die Festlegung der Schichtdicke erleichterte. .

4.3. Oxidschichtdicke

In Tab. 7. wird die Schichtdicke nach Oxidation auf den unterschiedlichen Grundwerkstoffen an-
gegeben. Die Schichtdicke nahm sowohl mit zunehmender Zeit (H1-H3) als auch mit zunehmendem
Wasserdampfgehalt in der Oxidationsatmosphire (N1-N6) zu. Bei zunehmender Zeit schien der
kristalline Schichtanteil gleich zu bleiben, bei zunehmendem Wasserdampfgehalt nahmen sowohl der

kristalline als auch der amorphe Anteil in der Schicht zu.
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e) .

Abb. 32 REM-Aufnahmen der Schichtmorphologie in der Bruchfléche:
a)  Strukturierte Bruchfliche auf HPSIC ohne erkennbaren Doppelschicht (N1)
b)  Bruchfliche auf rSi(N1) mit schwer erkennbaren Doppelschicht
¢)  Doppelschicht auf gSiSiC (N4)
d) Doppelschicht auf uSi(N4)
e)  Doppelschicht auf rSi(N5)
f)  Doppelschicht auf eSiSiC (H3)

Zusitzlich sind fiir lineares und fiir parabolisches Schichtwachstum nach einem Jahr Oxidation die
jeweils extrapolierten Schichtdicken aufgelistet. Es gab zwar keine Hinweise dafiir, daB die Schichten
linear mit der Zeit wachsen, aber die lineare Abschitzung fiihrt zu konservativen Werten im
Vergleich zur parabolischen Extrapolation. Die Extrapolation zeigte, dal unter den gegebenen
Bedingungen nach einem Jahr Schichtdicken von maximal 1mm (linear) oder 150um(parabolisch)
(uSi) erwartet werden. Wenn das uSi - Material, wegen der Verunreinigungen und der unregel-
maBigen Schichtstruktur, auBer betracht gelassen wird, so betrug die maximale extrapolierte
Schichtdicke nach einem Jahr fiir eSiSiC und pSiSiC (N5) jeweils 500um (linear) oder 70um
(parabolisch). Der Wandstérkenverlust (bei einseitiger Oxidation) nach einem Jahr lag bei realisti-
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scherer parabolischer Extrapolation demnach in der Groflenordnung von 30um. Dies ist deutlich
geringer als die oft angewandte Wachstumsrate von 1000um/a als kritische Obergrenze. Der
Grenzwert von 1000pum/a wird z.B. in der Dechema Korrosions-Werkstofftabelle als “miBig be-
standig” bezeichnet, 100pnv/a als “bestindig” /23/. Beide Werte konnten auch hier herangezogen
werden, weil die Korrosion gleichméBig verlief (keine Lochkorrosion) im Gegensatz zur Korrosion
von SiSiC in sauerstoffarmem Chlorgas, wo das Si bevorzugt reagiert und sich als SiCly oder

SiCly verfliichtigt /4/.

Tab. 7

Oxidationsbedingungen und Schichtdicken der verschiedenen
Schichtdickenangaben sind aufgeteilt in einen kristallinen (kristall.) und einen amorphen (amorph) Anteil.
Extrapolationen bis auf 1 Jahr, sowohl linear als auch parabolisch, dienen zur Einordnung des Oxida-

tionseffektes in technische Korrosionsvorgdnge.

Werkstoffvarianten.

Ver- Gas/Vo T/ t | Mate- Schichtdicke / pm Schichtdicke/Ja
fsuch | Np | Ho| Oo | Ar|HO] °C | /h | rial |kristall.| amorph™ | gesamt| Linear | Parab.
H1)24] 1 751 1370 | 170 |eSiSiC] 3 4 7 361 50
H2 | 24 1 75 | 1370 | 340 |eSiSiC| 3 7 10 260 51
H3} 24 1 75 1 1370 | 670 |eSiSIC 3 17 20 261 72
N1 | 77 19 4 11300 | 170 |uSi 1,5 3 4,5 232 32
rSi 3 1 4 206 29
pSisi| 2 nb. 2 | 104 | 14
eSisic| 3 nb. 3 | 156 | 22
gsisic| s nb. s | 260 |36
sSiSiq 2,8 nb. 2,8 144 20
HPSIC] 1.9 nb. 1,9 99 14
N2 | 69 17 14 | 1300 | 170 |gSiSiC] 3.6 1,6 52 268 37
N3 | 66 16 18 | 1300 | 170 |uSi 2 2,1 4,5 232 32
rSi 2,5 0,5 3 156 22
psisi| 1.9 | nb | 19 | 99 | 14
eSiSiC] 1.2 0.5 1,7 88 12
HPSICt 1,7 nb. 1,7 88 12
N4 | 58 14 28 | 1300 ] 170 tuSi 4,5 2,5 7 361 50
rSi 7 1,5 8,5 438 61
pSiSi| 4.5 1,5 6 | 300 | 43
eSiSiC] 4.5 2 6,5 335 47
gSisSiC] 4.7 2,1 6,8 350 49
N5 | 54103 7 1 31| 1300} 170 |uSi 9 10,5 19,5 980 136
pSiSi| 8 2 10 | 515 7
eSiSIC 5 5,5 10,5 525 72
HPsic| 4 5 o | 464 | 65
N6 | 49 12| 39| 1300 | 170 |eSiSIiC] 1.6 3,2 4,8 250 35
|sSiSiC} 7 2,5 9,5 490 68

* n.b. nicht beobachtet
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4.3.1. Blasenbildung

In den Oxidschichten trat fast immer Blasenbildung auf, deren Existenz meist mit bloBem Auge bei
Betrachtung der Probenoberflache zu erkennen war. Zwei Arten von Blasen waren zu unterscheiden:

I) Blasen im amorphen Schichtteil der Doppelschichten. Sie hatten einen Durchmesser mit gleicher
GroBe wie die amorphe Schichtdicke (Abb. 33a, c).

II) Blasen an der Grenzfliche Substrat/SiSiC. Diese Blasen traten nur in den pSiSiC-Oxid-
schichten auf, und zwar unabhingig von der Oxidationsatmosphire. Sie hatten eine GroBe bis zu
5um und traten in groBer Zahl auf. Sie sorgten auch dafiir, daB die oxidierte Oberfliche von
pSiSiC, im Vergleich zu den anderen oxidierten Oberflidchen, weniger gldnzte (Abb. 33b, d).

Alle Einfachschichten (N1) mit Ausnahme der Oxidschichten auf pSiSiC waren blasenfrei.

L

Abb. 33 Unterschiedliche Formen von Blasenbildung in den untersuchten Oxidschichten.
a)  Aufsicht auf einen Hdrteindruck mit kurz abpolierten Blasen in Oxidschicht auf eSiSiC (H3)
Lichtmikroskopisch
b)  Oxidschicht mit Rissen und Bléschen auf pSiSiC (N1), Obenansicht REM
¢)  Oxidschicht auf eSiSiC mit Blase, gefiillt mit Kupfer nach galvanischer Beschichtung (H3, Quer-
schliff, Lichtmikroskopisch)
d)  Oxidschicht auf pSiSiC (N5, Schrégchliff, Lichtmikroskopisch)

1: freie Oberfldche
2z Oxidschicht

Je SiC-Phase

4 Si-Phase

Fast iiberall, wo sich Blasen in der Schicht befanden, war die Schichoberfliche zugleich auch auf-
gewolbt. Das ist in Abb. 33a anhand einer von der Schichtseite her kurz abpolierten Schicht zu sehen.
Hierbei wurde der Hérteeindruck vor dem Polieren gesetzt und es wurden nur Bereiche direkt an der
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Blase wegpoliert. Die Aufwélbung kann von einem Druckaufbau in der Blase herriihren.

Die Blasen sind Schwachstellen in der Schutzwirkung der Oxidschichten, wie auch aus Abb. 33¢
geschlossen werden muB. Diese Probe war fiir die optischen Untersuchungen mit Gold bedampft
und mit Kupfer elektrolytisch beschichtet worden, um einen besseren Kontrast zwischen Oxidschicht
und Einbettmasse zu erhalten. Bei der Kontrastierung schlug sich an der Innenseite der Blase Kupfer
nieder. Dieser Befund muB als Hinweis dafiir gewertet werden, daf3 die Blase zur Oberflidche hin eine
Offnung hatte. Die Schutzwirkung der Oxidschicht ist demnach im Bereich der Blase deutlich
verringert.

44. Strukturelle und chemische Analyse der Oxidschichten

4.4.1. Phasenzusammensetzung der Schichten

Die Werkstoffe wurden vor und nach der Oxidation mittels Rontgenbeugungsanalyse charakterisiert.
Dabei stellte sich heraus, daB in allen Oxidschichten die kristalline Cristobalitphase vorhanden war.
Die Oxidschicht absorbierte die Rontgenstrahlung nur sehr wenig. Alle Peaks des Grundwerkstoffes
konnten auch bei einer Oxidschicht von 20 pm Dicke noch ohne wesentlichen Intensititsverlust
gemessen werden, wodurch gewihrleistet war, dal Phasen aus der gesamten Schicht erfaf3t wurden.
Nachteilig war jedoch, daBl die Intensitdten des Grundwerkstoffs die Analyse der Reflexe aus der
Oxidschicht storten. In den Beugungskurven aller Oxidschichten traten neben den Cristobalitpeaks,
noch ein oder zwei weitere Peaks auf (Abb. 34), die mit Reflexen von Trydimit iibereinstimmen. Es
ist auszuschlieBen, daB es sich um eine gleichméBig orientierte Tridymit-Phase handelte, da sonst
auch andere Peaks fiir diese SiOo-Modifikation aufgetreten wiren. Es wire moglich, daf eine andere
metastabile SiQOo-Struktur vorlag, oder eine sehr starke Orientierung der kristallinen
Tridymitphase(n).

Bei Oxidschichten, die in Atmosphéren mit einem groBeren Wasserdampfgehalt gewachsen waren,
wurde eine Anhebung des Untergrundpegels beobachtet, was auf einen deutlichen Glasanteil hinwies.
Cristobalit (und Tridymit) Peaks waren aber auch hier vorhanden.

Interessanterweise diirfte laut dem Phasendiagramm von SiOy keine dieser Phasen bei Raumtem-
peratur stabil sein (Abb. 8). Die theoretisch stabile Quarzphase wurde aber nie gefunden. Zusam-
menfassend muB hervorgehoben werden, daB keine stabilen SiO2-Phasen in den Oxidschichten
auftraten, sondern vielmehr die metastabilen Phasen: amorphes SiOj, Tiefcristobalit und
(vermutlich) Tridymit. '
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Abb. 34 Beugungsdiagramm von SiOp-Schichten auf gSiSiC (oben) im Vergleich zu nicht-oxidiertem gSiSiC
(unten) (Aufnahme mit Cu Kg)
?: Nichtindentifizierter Peak, vielleicht Tridymit
Cr: Cristobalit

Si: Silizium

1: Moisanit 4H (o-Siliziumcarbid)
2: Moisanit 6H (o-Siliziumcarbid)
3: B-Siliziumcarbid

44.2. Chemische Zusammensetzung der Oxidschichten

Die chemische Zusammensetzung der Oxidschichten wurde an der Oberfliche mittels EDX analy-
siert. Die Schichten wurden auf Si als Hauptelement und Al, K, Na und Mg als Nebenelemente
untersucht (Tab. 8). Die wichtigsten Oxidationsdaten (Gaszusammensetzung, Oxidationszeit und
-temperatur), die jeweiligen Substratwerkstoffe, sowie die Analyseergebnisse sind angegeben. Die in
der Tabelle angegebenen Atomprozente (2/0) beziehen sich auf die Gesamtheit der nachgewiesenen
Kationen mit Ordnungszahlen Z>11. Zusitzlich gefundene Elemente sind in der letzten Spalte
vermerkt. Mit EDX lassen sich allerdings einige fiir die Schichtzusammensetzung interessierenden
Elemente wie B, C und O nicht bestimmen.

Als Hauptbestandteil in der Schicht neben Si, stellten sich K und Al heraus, die naturgemiB alle als
Oxid vorliegen.

Innerhalb eines Versuches zeigte die Analyse der Oxidschichten fiir die unterschiedlichen Werkstoffe
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grundsitzlich die gleiche Zusammensetzung. Zwei Ausnahmen sind jedoch hervorzuheben. Die in
der Oxidationsatmosphire mit 4¥/0 HoO (N1) entstandenen Schichten wiesen den kleinsten Gehalt an
Verunreinigungen auf (< 42Y0). Davon abweichend hatte die sandgestrahlte SiSiC Qualitit
(sSiSiC) jedoch Verunreinigungen (192%0), die dem SandstrahlprozeB zugeschrieben werden

miissen.

Die zweite Ausnahme hinsichtlich der Schichtzusammensetzung, fand sich bei der verunreinigten
Siliziumqualitét uSi. In der Oxidschicht wurden nicht nur relativ hohe Anteile K- und Al- gefunden,
sondern auch weitere Elemente (Ca, Ti, Fe und Mn). Diese Verunreinigungen waren werk-
stoffbedingt, sie wurden aus dem Substrat in die Schicht eingebaut. Die Verteilung der Elemente
wurde am Beispiel der Schicht (N3 in Abb. 31) niher untersucht. Die Zusammensetzung an den
Position 1-5 ist in Tab. 9 dargestellt. Keine der Elemente (Al, K, Ca, Na, Mn und Fe) zeigte eine
homogene Verteilung iiber die Oberfliche. An Stellen der Oxidschicht, die sich durch eine sehr rauhe
Oberflache darstellen, wurde eine hohe Anreicherung von Al (z.B. Stelle 4: 88%)gemessen, die auf
lokale Bildung von Al2O3 (oder Mullit) statt SiO» hinweist.

Eine weitere Auffalligkeit war der hohe Mangan-Gehalt an der Oberfldche, obwohl bei der Analyse
des Grundmaterials dieses Element nicht beobachtet wurde. Das war ein weiterer Hinweis fiir die
inhomogene Zusammensetzung dieses Werkstoffs. Aus den im allgemeinen hohen Konzentrationen
von Al, Fe und Mn in der Schicht folgt, daB diese Verunreinigungen bevorzugt in der Oxidschicht
eingebaut wurden.

Die Analyse der Schicht nach Einsatz von SiSiC in der Glaskeramikindustrie (Kode: Ind, 12%Al,
5%K, 3%Na, 1%Ca, 1%V) zeigte, daB die Schichten; die wihrend praktischer Anwendung ent-
stehen, dhnlich sind, wie die Schichten, die in dieser Arbeit erzeugt wurden. Auch diese Schicht war
dicht und RiBfret.

Hier muf8 bemerkt werden, daB8 die abgedeckten Schichtbereiche (s. Abb. 29) mit rissiger Schicht,
einem Verunreinigungsgehalt <1% aufwiesen. Die Abdeckung hat also nicht die Oxidation verhin-
dert, aber hat verhindert, daB Al und K in die Schicht eingebaut wurden.

Interessanterweise war die Zusammensetzung der Oxidschichten auch an den Fldchen, die wihrend
des Korrosionsexperimentes mit dem AloO3-Probentriiger in Kontakt standen, nicht anders als die
Zusammensetzung der freien Schichtoberflaiche. Deshalb kann ausgeschlossen werden, daB
Kontaktkorrosion die Quelle der Verunreinigungen in den Oxidschichten auf den Si, SiC und
SiSiC-Werkstoffen war.
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Tab.8  Elementanalyse der in verschiedenen Oxidationsatmosphéren entstandenen Oxidschichten auf Si-, SiC

und SiSiC

Ver- Gas/v/o T/ t Mate- Element/at%

such| No | Ho| O | Ar{HO °C | /h | mal |Si|Al| K| Ca|NajMg| Sonst

Hi] 24} 1 751 1370} 170 |eSiSiC} 76} 121101 0| 1| O

H2 | 24| 1 751 1370 ] 340 |eSiSiC] 74 13{11]1 0] 2] 1

H3| 24| 1 751 1370 | 670 |eSiSiIC{79{ 11| 7| 0] 1] 1

N1 | 77 19 4 11300] 170 | uSi |96 2] 2] 0] 0] 0
rSi |99{ 0401010} 0
pSiSiC{98] 1111 0] 0} 0
eSiSiC{981 11 0] 0] 0} 0
gSiSiC{98| 111]10]0}0
sSiSiIC|81] 8|1 910} 1] 0
HPSIC|971 1| 1] 0] 0] O

N2 | 69 17 14} 1300 | 170 |eSiSiC{ 98] 1010} 1] O
gSiSiC{95{313]1010]0

N3 | 66 16 181 1300 170 | uSi |81} 8] 71 1] 1] 0{|Ti,FeMn
rSi J951 212010} 0
pSISIC{97] 1{ 1| 1] 0} 0
eSiSiC{921 314|111} 0
HPSIC|{96] 21 2| 0| 1] 0

N4 | 58 14 28 | 13001 170 | uSi {8} 5] 71011} 0O
rSi |79]10]9]0f1]0
pSiSiC{81] 8] 910} 1]0
eSiSiC|84] 71710110
gSiSiC|{83| 8] 910]1]0

N5| 54103 7 13113001 170} uSi | 77111491 1] 1} 0
pSiSiC]| 80| 9§91 01 0] O
eSiSiC{80f 9] 9| 0|1} 0
HPSIC|81] 919 0] 1} 0

N6 | 49 121 39| 1300 | 170 |eSiSiC} 75113111 0] 1| O
sSISIC{ 78] 91121 0] 110

A1 ] 20 5 75] 1300 ] 170 |eSiSiC}] 89 71 01 0] 4} O

Ind| ? ? ? ? ? ? ? |SiISIC|77112] 51113} 0 1% V

Na | 20 5 75| 1300 | 170 |eSiSiC{ 84| 4| 0f 0}]10] 0| 1% Fe

Tab.9  Zusammensetzung der Oxidschicht auf USi nach Oxidation in Luft + 18'/0 H20 in ¢/o. Die Numerierung
entspricht den Positionen in Abb. 31 (Nur Elemente mit Z>12 wurden erfaft).

Posi-
tion

Si| Al K| G| N|Mn| F

1 68 18 6 4 1 3 0

2 54 35 4 2 1 2 1

3 65 21 6 4 2 3 1

4 9 88 1 0 1 1 0

5 39 56 | 2 1 1 1 1

Der Si-Gehalt der Oxidschichten, die in Pythagoras-Ofenrohren oxidiert worden waren (Tab. 8) ist
in Abhingigkeit vom Wasserdampfgehalt der Oxidationsatmosphére in Abb. 35 graphisch dar-
gestellt. Trotz starker Streuungen geht aus der Darstellung eine Abnahme des Si-Gehaltes, also auch
eine Zunahme der Verunreingungsanteile mit zunehmendem Wasserdampfgehalt hervor.
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Wasserdampf fordert also den Einbau von Fremdelementen in die Oxidschichten.
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Abb. 35  Si-Gehalt in der Oxidschicht in Abhdngigkeit vom Wassergehalt in der Oxidationsatmosphire. Alle Ver-
suche aus Tab. 8 sind dargestellt

4.4.3. _TEM-Untersuchungen an SiO>-Doppelschichten

Eine TEM-Aufnahme eines Querschliffes der SiOo-Oxidschicht auf eSiSiC, oxidiert in einer
Atmosphire mit 31¥/0 HoO (N5), ist in Abb. 36a dargestellt. Die SiO»-Doppelschicht auf dem
SiSiC ist gut erkennbar. Die obere, amorphe Schicht wurde teilweise angeitzt, wodurch die Grenze
zur freien Oberfldche nicht gleichméBig verlief. In Richtung Substrat nahm die gediinnte Schichtdicke
zu, wodurch sie nicht mehr-gut durchstrahlbar war und fast schwarz erscheint. Der amorphe
Teilschicht schlieBt sich nach innen die hellere kristalline Teilschicht an.

In der amorphen Schicht befanden sich einige dunklere Flecken (1). Sowohl die dunklen, als auch die
hellen Bereiche der amorphen Schicht (MeBstellen (1) und (2)) besitzen amorphe Struktur. Mit EDX
konnten keine Unterschiede in der chemischen Zusammensetzung beider MeBstellen registriert

werden.

In der kristallinen Schicht waren kleine Poren mit Durchmessern bis 200nm zu sehen (3), die
wahrscheinlich nicht durch Atzen verursacht wurden. Zudem wurden Risse (4) beobachtet. Sie
wuchsen nicht in das Substrat hinein, hatten aber eine geringe Ausbreitung (ungefihr 0,1ym) in den
amorphen Schichtbereich hinein.

Diese RiBbildung im kristallinen Bereich steht mit der Ausbildung von Zugeigenspannungen durch
den groBeren Wirmeausdehnungskoeffizienten von Cristobalit, im Vergleich zu SiSiC und amor-
phem SiOo, im Einklang.

In Abb. 36b ist eine Vergroferung des kristallinen Schichtbereichs mit zwei Rissen gezeigt. Die
Risse erstreckten sich nicht immer durchgehend von Substrat bis zur amorphen Oberfliche
(tatsdchlich gab es Risse, die nahe dem Substrat, die nahe dem amorphen Schichtteil aber auch solche
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die in der Mitte des kristallinen Schichtteils lagen). Die Kiristallite der Cristobalitschicht waren
meistens senkrecht zur Probenoberflache orientiert. In Abb. 36b sind auch einige kleinere
Grenzflichenstrukturen zu beobachten, die auf Zwillingsbildung zuriickgefiihrt werden konnen.
Zwilllingsbildung tritt entweder bei schnellem Kristallwachstum oder unter der Wirkung von me-
chanischen Spannungen auf, was beides im Falle der Oxidschichten auf Si, SiC und SiSiC

moglich wire.

kristallin

a)

b)

Abb. 36 TEM-Aufnahme eines Querschliffes durch die Doppelschicht. Material eSiSiC, oxidiert in einer Atmo-
sphére mit 31/0 Ho0 (N5) a) Ubersichtsaufnahme der Oxidschicht. b) Detailaufnahme des kristallinen
Schichtbereiches.

Der RiB, links im Bild verlief innerhalb eines Kornes (transkristallin), im Gegensatz zum Rif} rechts
im Bild, der interkristallinen Bruchmodus aufwies. Vermutlich war der linke Rif3 erst nach

Kombildung entstanden.

Nicht alle Korner erstreckten sich senkrecht zur Probenoberfliche. Davon abweichende Korner

zeichneten sich durch starke innere Zwillingsbildung aus.

Der Effekt der Zwillingsbildung wurde ndher untersucht. Von einer Stelle innerhalb der kristallinen

61



Mechanische Eigenschaften von SiO2-Schichten auf SiSiC-Keramik

Schicht sind Hell- und eine Dunkelfeldaufnahme in Abb. 37 dargestellt. Neben der Ausrichtung
senkrecht zur Probenoberflache (rechts) war wiederum starke Zwillingsbildung in einigen Kornern
mit abweichender Orientierung erkennbar.

amorph

a)

Abb. 37 a) Hellfel(? 1)md b) Dunkelfeldaufnahme mit TEM des kristallinen Schichtbereichs, oxidiert in Atmosphdre
mit 31%/0 H2O (N5)

Erklart werden kann dieser Befund damit, daB die kolumnaren Kristallite wihrend des Schicht-
wachstums entstanden sind. Bei der Phasenumwandlung von Hoch- in Tiefcristobalit wurden einige
Kristallite ganz umgewandelt. Teilweise kristallisierten neue, nicht-orientierte Tiefcristobalit-Kristallite
innerhalb oder zwischen den urspriinglich Hochcristobalit-Kristalliten aus. Die Zwillingsbildung
deutet auf erheblichen Spannungen innerhalb des kristallinen Schichtbereichs hin. Diese Spannungen
entstanden durch die Phasenumwandlung von Hoch- nach Tief-Cristobalit, die mit einer
Volumeninderung von mehr als 1% einhergeht (Abb. 12).

4.44. Elementverteilung innerhalb der Doppelschicht

Abb. 38 zeigt die Verteilung von K- und Al in der kristallinen und in der dariiber liegenden amor-
phen Oxidschicht. Die MeBpunkte entsprachen Positionen in der Oxidschicht, Messung O lag an der
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Grenze SiSiC/Oxid, Messung 4 auf der Grenze kristallin/amorph und Messung 10 unmittelbar vor
der freien Oberflache. Die kristalline Schicht enthielt innerhalb der Nachweisgrenzen (=0,2%)
praktisch keines der Verunreinigungselemente K und Al. Sie traten hingegen in der amorphen
Schicht in Konzentrationen bis zu 8 at/0 (K) bzw 10 2/0 (Al) auf. Ein Konzentrationsgradient dieser
beiden Elemente innerhalb der amorphen Schicht lie sich nicht nachweisen.
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Grenze SlSlC/SlO2 Freie Oberflache

Abb. 38 EDX Analyse von K und Al iiber eine Doppelschicht auf €SiSiC mittels TEM.

Mit SIMS-Mapping konnte zusitzlich die Elementverteilung von verschiedenen Elementen in der
Schicht festgestellt werden. Einige Beispiele sind in Abb. 39 und Abb. 40 gegeben. In diesen
Abbildungen bedeutet weill die hochste gemessene Konzentration, und schwarz eine Konzentration
unterhalb der Nachweisgrenze. Ein Vergleich zwischen den einzelnen Abbildungen kann allerdings
nur qualitativ vorgenommen werden.

In Abb. 39 sind die SIMS-Analysen fiir B, C, K und Al in einer Doppelschicht auf HPSiC dar-
gestellt. Als Ergebnis 148t sich eine Anreicherung von Al und K an der Oberfliche der in Luft mit
30v/0 Wasserdampf gewachsenen Schichten mit einem scharfen (und geraden) Ubergang feststellen.
Dieser Befund steht in Ubereinstimmung mit den EDX-Ergebnissen im TEM und gilt unabhingig
vom jeweiligen Substratwerkstoff (mit Ausnahme von uSi und pSiSiC).
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]
ok
Rd

¢) I

C) T 3 Eiv : . o . s o
Abb. 39  SIMS.Elementverteilungen in einer Oxidschicht auf HPSIC, oxidiert mit 30"/0 Wasserdampf (N5) fiir a)
B,b) C, ¢) Al und d)K
1:  Schrégschliffoberfliche
2:  Obere Teilschicht
3: Untere Teilschicht
4:  HPSIC

Ein weiteres Beispiel fiir den Informationsgehalt einer SIMS-Analyse bot die Oxidschicht auf
pSiSiC. Sie zeigte deutlich, daB Bor sich an der Phasengrenze Oxidschicht/Substratwerkstoff an-
gereichert hatte. Die Boranreicherung fand also an der gleichen Stelle statt wie die Bildung von Blasen
in dieser Schicht. Der hohere K und Al-Konzentration im dueren Schichtbereich war auch bei dieser
Schicht zu erkennen. Bei den anderen Elementen als K und Al konnte eine solche Anreicherung
(oder Abreicherung) an der Grenze mit dem Substrat nicht beobachtet werden.
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c) d)
Abb. 40  SIMS-Elementverteilungen in einer Oxidschicht auf pSiSiC, oxidiert mit 30"/0 Wasserdampf (N5) fiir:
a) O, b) B ¢) Alund d) K
1:  Schridgschliffoberfldche
2:  Oxidschicht
3: Unterer Schichtbereich mit Boranreicherung
4:

pSiSiC

4.5. Mechanische Eigenschaften der Oxidschichten

4.5.1.  Bildung von Hirteindrucksrissen und Abplatzungen

Die Abhingigkeit der Ri8bildung von der Hirteindruckslast bei Vickers-Harteindriicken wurden fiir
einige Oxidschichten auf unterschiedlichen Substratwerkstoffen systematisch untersucht. In Abb. 41
ist fiir die verwendeten Grundwerkstoffe das mechanische Verhalten der Oxidschicht in
Abhangigkeit von Hérteeindruckslast und berechneter Eindringtiefe im Vergleich zu den gemessenen
Schichtdicken dargestellt. Die Schichtoberflache ist fiir die beiden Teilhistogramme (links Ein-
dringtiefe, rechts Oxidschichtdicke) jeweils oben.

Bei kleinen Eindringtiefen waren Eindrucks- und RiBkonfiguration stabil (Stufe I+II). Dieses Ver-
halten ist mit den dunklen Balken gekennzeichnet. Metastabiles Verhalten (Stufe III) ist in der
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Abbildung gepunktet dargestellt. Vollstdndiges Abplatzen trat bei hoheren Lasten auf.

Die Oxidschichten, die in Wasserdampfatmosphare mit 4¥/0 HoO (N1) erzeugt worden waren,
zeigten ein deutlich instabiles Haftungsverhalten und zwar fiir alle SiSiC-Modifikationen und fiir
HPSIC. Auf den beiden Si-Varianten konnten jeweils metastabile Hirteeindriicke gesetzt werden.

Bei den dickeren Oxidschichten (N4, N5) die in Atmosphiren mit einem héheren Wasserdampf-
gehalt oxidiert worden waren, waren die Eindriicke auch bei groBeren Lasten noch stabil.

0 Oberflache

s. RN '

L il -
‘o 5 5L : -{ Minimale
k. - 1 Eindringtiefe
£e : TN g Amorphe
2%, ol 1stabile . %p Teilschicht
L:,%- B ! “jHéneeinercke Kristalline
TE r ] _ 2l ~ Teilschicht
£3 i Metastabile -~
g 15| t __Harteemdrucke —Substrat
5 |
2 i i

- I { ; A : 1Maximale Eindringtiefe

o0 L E — ] ohne Abplatzen

Abb. 41  Vergleich von berechneter Eindringtiefe der Vickers-Hdéirteeindriicke (linker Balken) mit der
gemessenen Schichtdicke (rechter Balken) fiir unterschiedliche Werkstoffe und Oxidationsbedingungen.
Die Balken sind zusdtzlich geméf3 der Charakteristika der Eindrucksrisse und des Schichtaufbaus
untergliedert (s. Legende)

Prinzipiell galt, daB solange der Eindringk&rper in der amorphen Schicht bleibt, der Eindruck stabil
war (Stufe I und II). Bei groBeren Eindringtiefen befanden sich die Eindriicke innerhalb der
kristallinen Schicht. Es bildeten sich laterale Risse, die zu “metastabilen’ Eindriicken fiihrten (Stufe
IIT). Drang die Diamantspitze bis in den Grundwerkstoff vor, dann trat ein vollstindiges Abplatzen
der Schicht auf (Stufe I'V). Allerdings wurden auch einige wenige Ausnahmen von dieser Systematik
beobachtet. In den inhomogenen Oxidschichten auf verunreinigtem Silizium (USi) war die
Eindringtiefe bei der bereits Abplatzungen auftreten, relativ zur Schichtdicke, kleiner als bei den
anderen Grundwerkstoffen. Hierfiir war wahrscheinlich die inhomogene Struktur der Oxidschicht
verantwortlich. In die Oxidschicht auf HPSiC, mit einer Schichtdicke von 10um, konnte ein
Eindruck gesetzt werden, der bis 15um tief in den Werkstoff eindrahg, also deutlich tiefer als die
Schichtdicke. Um den Hirteeindruck waren auch hier laterale Risse zu beobachten. Risse im
Grundwerkstoff konnten optisch nicht festgestellt werden, was allerdings keineswegs bedeutete, da3
dieser riBfrei war. Die meisten Hirteeindriicke auf HPSIC bei dieser Last fiihrten aber direkt zu

groferen Abplatzungen.

Auf den ersten Blick erscheint die generelle Tendenz der zuvor beschriebenen Ergebnisse ein-
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leuchtend, jedoch zeigte dieser eine Harteeindrucksversuch auf HPSiC, daB das Abplatzverhalten
vermutlich viel komplexer ist. Sicher ist aber dennoch, dal die Schichtdicke und auch die Dicke der
Teilschichten maBgeblich fiir die Ausbildung der Harteeindrucksrisse und Abplatzungen ver-
antwortlich sind.

4.5.2. _ Elastizitatsmodul

Gemessene Werte fiir den Elastizititsmodul, bestimmt aus der elastischen Riickfederung eines
Harteeindrucks, sind fiir verschiedene Eindruckslasten in Abb. 42 dargestellt im Vergleich zu einem
Literaturwert fiir Quarzglas (E = 70 GPa /72/). Der ermittelte Wert lag bei E = 74 GPa als Mittelwert
aus verschiedenen Messungen /55/. Er war nur geringfiigig hoher als der Literaturwert.
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Abb. 42  Vergleich von gemessenen Elastizitdtsmoduli, bestimmt aus der Riickfederung eines Vickersindenters bei
Raumtemperatur mit einem Literaturwert fiir Quarzglas /72/.

4.5.3. Hirte

4.5.3.1. Hdirte bei Raumtemperatur

Nur die Hirte der Schichten mit amorpher Oberfliche konnten bestimmt werden. Das Streuband der
HirtemeBwerte bei Raumtemperatur lag zwischen 4,8 und 12GPa und erscheint sehr gro. Daher
wurde die Abhingigkeit der Harte von der Schichtdicke und dem Grundwerkstoff untersucht, wobei
zusitzlich Oxidschichten auf eSiSiC verglichen wurden, die bei 1370°C in 170, 340 und 680h
entstanden waren (Abb. 43).
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Abb. 43 -Hdnevergl'eich der amorphen Oxidschichten, bestimmt bei unterschiedlichen Eindruckslasten.
a) Schichten auf €SiSIC, oxidiert bei 1370°C, 170h, 340h, 680h in No+75v/0H,0 (H1, H2, H3)
b) Schichten, oxidiert in N2 + 38/0H20 auf uSi, pSiSiC, HPSIC und eSiSiC, 1300°C, 170h (N5).

Die Schraffur stellt der Streuband von Mittelwerten aus der Literatur fiir Quarzglas dar /73/.
Das Streuband der Literaturwerte fiir Quarzglas /73/ ist in den Abb. 43a) und b) schraffiert einge-
tragen. Die Darstellungen lassen keine Abhingigkeit der Oxidschichthérte von der Eindringtiefe
erkennen. Die gemessenen Hirtewerte waren fiir die Schichten auf den unterschiedlichen Grund-
werkstoffen nicht signifikant unterschiedlich. Die Ergebnisse konnen so zusammengefalt werden,
daB die Hirte amorpher Oxidschichten auf Si, SiC und SiSiC im Rahmen von Streuungen mit der
Hirte von SiO2-Glas iibereinstimmt.
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4.5.3.2. Hdrte bei hoher Temperatur

Trotz der Schwierigkeiten Hérteeindriicke geringer Last (P=5-6N) in die Oxidschichten einzubringen,
konnten aus den Untersuchungen mit €SiSiC (Oxidationsbedingungen N,+38v/0H,0, N5) folgende

Aussagen gemacht werden.

Die Verformungs- und RiBbildungsvorginge durch Hérteindriicke in der Schicht 148t in Abhidn-

gigkeit von der Temperatur eine Zweiteilung zu:

I RT <T< 900°C Hirteeindriicke mit abnehmenden RiBlingen, zunehmenden Ein
drucksgréBen und zunehmender Verrundung

I T> 900°C Hirteeindriicke ohne Risse, mit weiter zunehmender EindrucksgroBe

und Verrundung

c) d)
Abb. 44 REM-Aufnahmen von Hochtemperatur-Hérteindriicken in SiOo-Schichten nach Oxidation von eSiSiC in
No+38"/0H,0
a) Raumtemperatur, 10N, Risse (und Abplatzungen)
b) 400°C, 10N  kleinere Risse; grifierer Eindruck,
¢) 1000°C, 10N, keine Risse; gréferer, leicht verrundeter Eindruck
d) 1200°C, 5N,  keine Risse; sehr grofer Eindruck, stdrker verrundet

Die unterschiedliche Phasen sind in Abb. 44 dargestellt. Gezeigt werden: ein Eindruck bei Raum-
temperatur (Abb. 44a) im Vergleich zu Hirteeindriicke bei 400°C (10N, Abb. 44b), 1000°C (10N,
Abb. 44c) und 1250°C (5N, Abb. 44d).

Beim Vergleich der Eindriicke bei 1000°C und 1250°C muB beachtet werden, daB die Eindruckslast
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bei 1000°C, 10N und bei 1250 °C 5N waren. Obwohl die Eindriicke in ihrer GroBe nicht sehr
verschieden waren, war die GréBenzunahme, bezogen auf die Eindruckslast, sehr deutlich.

Bei Temperaturen ab 400°C setzt eine Verrundung der Hirteeindriicke ein. Die nach Gleichung 27
gemessenen Rundheitswerte sind in Abb. 45 dargestellt.
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Abb. 45 Rundheitswert (R) der Hiirteeindriicke in Abhingigkeit von der Temperatur fiir eine Oxidschicht auf
eSiSiC (N5)

Bei “normalen” RT-Hirteeindriicken, (Abb. 44a) sind die Eindrucksflachen weiter zuriickgefedert als
die Kanten. Bei den vorliegenden HT-Hérteeindriicken war die Situation umgekehrt. Zusammen mit
der zunehmenden Verrundung bei hoheren Temperaturen, zeigte diese Umkehrung der Beugung der
Hirteeindriicke, daB sich das Verhalten der SiO2-Schichten nicht mehr mit elasto-plastischen
Modellen beschreiben lieB. Es muBte also ein viskoelastisches Schichtverhalten vorliegen, was mit
der zunehmenden Viskositdt der Glasphase im Einklang stand.

Von praktischem Interesse ist auflerdem, daB die Schicht durch ihr viskoelastisches Verhalten Ein-
druckslasten standhalten konnte, die bei Raumtemperatur wegen der Sprodigkeit zu Abplatzungen
fithren wiirden. Bei hoher Temperatur blieb die Schicht offensichtlich weitgehend intakt.

Triigt man die Hirte iiber der Temperatur auf, ergibt sich eine stetig abfallende Kurve (Abb. 46). Die
Hirte, die bei Temperaturen oberhalb 1000°C ermittelt wurde, war mit H = 1 GPa im Vergleich zu
den Raumtemperaturwerten von H = 7-8 GPa sehr niedrig, was auf das Erweichen der SiO2-Schicht
zuriickzufiihren war. '
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Abb. 46  Hirte in Abhdingigkeit von der Temperatur fiir eine Oxidschicht auf €SiSiC (N5), Schraffiert ist die
Streuung der Raumtemperatur-MefSwerte eingetragen

4.54. RifBzihigkeitshestimmung

4.5.4.1.__ Rifzdhigkeitsmessungen mit Vickerseindriicken bei Raumtemperatur

Die RiBzihigkeit konnte aus den RiBlangen der Hirteeindriicke bestimmt wurden. Der Vergleich der
MeBwerte fiir Oxidschichten mit unterschiedlicher Schichtdicke auf eSiSiC, oxidiert bei 1370°C,
zeigte keine signifikante Abhéngigkeit der Rilzéhigkeit von der Schichtdicke im Bereich 10-20 pum.

Das Streuband der Literaturwerte fiir Quarzglas /73/ ist in den Abb. 47a und b schraffiert angegeben.
Eine Abhiingigkeit von Kg von der Eindringtiefe war nicht zu beobachten. Ebenso hing Kg nicht
signifikant vom Grundwerkstoff ab (Abb. 47b). Wegen der groBen Streuung der MeBwerte konnte
nicht festgestellt werden, ob thermische Eigenspannungen vorlagen. Hierzu muf angemerkt werden,
daB eine Druckeigenspannung von 100MPa in der Schicht, bei einer RiSlinge von 20pum einen um
ungefihr 0,4MPa niedriger ermittelten RiBzihigkeitswert ergeben wiirde. Die Ergebnisse kénnen
dahingehend zusammengefaf3t werden, daB die Rizéhigkeit der amorphen Oxidschichten praktisch
derjenigen von Quarzglas entspricht, wie es auch bei der Harte der Fall ist.

Bei beiden Darstellungen zeigte sich, daB die niedrigen Kg-Werte im Bereich 0,5-1,5MPavm,
zhnlich wie die Hartewerte, stark streuen.
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Abb. 47  Rifzdhigkeit von amorphen Schichten bestimmt bei unterschiedlichenn Eindruckslasten.
a) Kgvon Schichten nach Oxidation in Ny+75V/0H0 bei 1370°C, 170h, 340h, 680h auf €SiSiC
b) Kgr von Schichten nach Oxidation in Luft+31¥/0H20, 170h auf uSi, pSiSiC und eSiSiC und HPSIC

Die Schraffur gibt das Streuband fiir Rif3zdhigkeitswerte von Quarzglas aus der Literatur /73/ wider.
4.5.4.2. Rifizdhigkeit bei hoher Temperatur '

Die Kg-Werte konnten prinzipiell durch formales Anwenden von Gleichung 28 ermittelt werden,
ohne im einzeln zu priifen, ob die Spannungsintensitt bei zunehmender Viskositit der amorphen
Teilschicht noch der Pc-32-Beziehung geniigt. Hierbei sollten die Abnahme der Ri8ldngen und die
abnehmende Harte zu einer Rizdhigkeitssteigerung, die Abnahme des Elastizititsmoduls dagegen
zu einer RiBzihigkeitsabnahme fithren. Da einerseits die Temperaturabhangigkeit des Elastizitiits-
moduls nicht bestimmt und andererseits viskoses Verformungsverhalten beobachtet wurde, was in
Gleichung 28 nicht beriicksichtigt wird, wird auf eine spekulative Darstellung verzichtet.
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4.5.4.3. RiBzihigkeitsbestimmung aus Wachstum von Hirteeindrucksrissen

Verschiedene Hirteeindriicke in den Oxidschichten wurden im Biegeversuch belastet und deren
Wachstum bei steigender Last in-situ beobachtet.

Bei 5N Eindriicken, die ganz in der Schicht blieben, also nicht bis in das Grundmaterial eingedrungen
waren, konnte kein signifikantes RiBwachstum wihrend der Biegebelastung beobachtet werden.
AuBerdem waren diese auf die Schicht begrenzten Hirteindrucksrisse nicht bruchauslésend.

Einige Vergleichsversuche zeigten, daB Hirteeindriicke in nichtoxidierten SiSiC -Oberflichen bei
denselben Eindruckslasten (1-10N) immer bruchauslosend waren.

GroBe Hirteeindrucksrisse (P=196N) in allen Werkstoffen (rSi, eSiSiC, HPSIC) konnten im
Biegeversuch verldngert werden, wobei das Wachstum vom Grundmaterial ausging.

Die Bestimmung der RiBzihigkeit in den Oxidschichten aus dem Wachstum von Hiérteeindrucks-
rissen war also nicht moglich.

4.5.5. Festigkeit der Oxidschichten

In keinem Versuch wurde Bruchinitiierung in der Schicht vor Probenbruch festgestellt. Das bedeutet
in Anbetracht der Uberlegungen die zu Gleichung 37 gefiihrt haben, daB die Festigkeit der Schicht
hoher war, als die maximale in der Schicht vorhandene Spannung. Die Spannung ergab sich aus der
Belastung des Grundwerkstoffs, multipliziert mit dem Quotienten der Elastizitdtsmoduli von
Substratwerkstoff und Schicht. Ergebnisse sind in Tab. 10 dargestellt.

Tab. 10  Indirekte Festigkeitsbestimmung von Oxidschichten auf den unterschiedlichen Grundwerkstoffen

Werkstoff | Versuch | Of.Substrat | ESubstrat | Of Schicht,min
/MPa Eschicht IMPa
rSi N4 4?2 1,5 28
pSISIC N4 125 5.2 2
gSiSiC N4 336 5,4 62+
HPSIC N5 306 5.9 52
eSiSIC N5 260 5,1 51
uSi N5 27 1,5 18
eSiSiC H3 270 5,1 53

*Dieser Wert wurde nicht in-situ, sondern nach Bruch bei Raumtemperatur bestimmt

Bei dieser Berechnung der Schichtspannung wurden die Abkiihleigenspannungen in den Schichten
~ vernachlissigt. Aufgrund der erwarteten Druckeigenspannungen in der amorphen Oberfliche ist die
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anliegende Beanspruchung niedriger als in Tab. 10 dargestellt. Das Ergebnis dieser Festig-
keitsbetrachtung kann dahingehend gedeutet werden, daB eine Zugbelastung von 60MPa in der
Schicht bei Raumtemperatur nicht zu einem dem Probenbruch voreilendem Schichtversagen fiihrt.

4.5.6. _Haftverhalten der Schichten auf den Si- und SiC- Grundwerkstoffen

Die generell gute Haftung der Oxidschichten auf den untersuchten Grundwerkstoffen zeigte sich
schon allein dadurch, daf3 sie sich wihrend der Abkiihlphase nach der Oxidation nicht ablésen. Diese
Haftung war trotz des unterschiedlichen Ausdehnungsverhaltens der Schichtteile und des Substrats
gegeben. Alle Oxidschichten hafteten bei Raumtemperatﬁr noch an den Grundwerkstoffen, eine
wichtige Voraussetzung, um den Werkstoff in oxidierender Atmosphire unter Tempera-
turwechselbelastung einsetzen zu konnen. Desweiteren gab es auch keinen Hinweis dafiir, daB
Schichtsegmente wihrend der Oxidation, d.h. beim Hochtemperatureinsatz, abplatzten. Die Basis-
voraussetzungen fiir Haftungsuntersuchungen waren also erfiillt.

4.5.6.1. _Ritzhdirte

Mit der Ritzhirte wurde das Haftungsverhalten der Oxidschichten quantifiziert, wobei sowohl die
Ritzbreite als auch die Schallemissionsamplitude in Abhiéngigkeit von der Ritzlast bestimmt wurden.
Als Parameter, die auf die Haftung einen EinfluB haben konnen, wurden untersucht: Art des
Grundwerkstoffs, Schichtdicke und Oxidationsatmosphdére.

Ein Beispiél fiir die Korrelation zwischen Ritzbreite und der maximalen Schallemissionsamplitude
wird als Funktion der Eindruckslast in Abb. 48a fiir eine Schicht auf €SiSiC gezeigt. Schalle-
mission und Ritzbreite folgten dem gleichen Verlauf in Abhéangigkeit von der Ritzhirtelast: geringe
Ritzbreite und niedrige Schallemissionsamplitude bei kleinen Lasten, sprunghaft hohere Breiten und
Schallamplituden oberhalb einer kritischen Last. Fiir die weiteren Schichtvergleiche wurden nur die
Ritzbreiten (Abb. 48b) herangezogen.

In Abb. 49 wird die Ritzbreite von zwei Schichten auf eSiSiC, mit unterschiedlichen Schichtdicken
(H1 und H3, 10pm und 20um) verglichen. Die kritische Last bei der diinneren Schicht war niedriger,
als bei der dickeren. Man konnte daraus schlieBen, daB die Haftung nach lingeren Oxidationszeiten _
zunimmt. Der Zusammenhang zwischen Schichtdicke und Eindringtiefe ist eindeutig.
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Abb. 48  Ritztest in einer SiO2 -Schicht auf SiSiC (1370°C, 24"/0N2, 0,8"/0Hz, 75'/0H20)
a. Ritzbreite und Schallemissionsamplitude (willkiirliche Einheiten, WE) in Abhdngigkeit von der Ritzlast
b. Ritzspuren von 29N, 49N und 20N Belastung. Kritische Last zwischen 20N und 29N.

Fiir drei Atmosphiren (N1, N4, N5) wurde die Ritzbreite der oxidierten Werkstoffe iiber der Ein-
druckslast ermittelt.

Die gemessenen Ubergangslasten der verschiedenen Oxidschichten P sind in Tab. 11 zusam-
menfassend dargestellt. Bei den diinnen, iiberwiegend kristallinen Schichten, gebildet in Oxidati-
onsatmosphére mit niedrigerem Wasserdampfgehalt, konnten die sehr geringen Ubergangslasten mit
der benutzten MeBapparatur nicht mehr bestimmt werden. Sie lagen unterhalb P = 0,1N. Nur bei der
uSi-Variante wurde eine Uberganglast von P¢ = 0,8N gemessen.
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Kritische Last Pg, ermittelt aus der Ritzbreite fiir ausgewdhlte Proben (Abb. 48-49)

Messung der Ritzbreite bei Schichten mit Schichtdicken 10um (H1) und 20pm (H3).

“ H1 H3 _]_ N1 N4 N5

uSi II_- - e 0,8 17 7
rSi Jl - - <0,1 7 -
eSiSiC 9 vk <0,1 4 40
pSiSiC - - <0,1 1 0,5
HPSIC - - <0,1 30

Das Verhalten der Schichten auf unterschiedlichen Werkstoffen, aber unter denselben Oxidati-
onbedingungen, wird in Abb. 50 verglichen. Die Ritzbreiten zeigen, unabhédngig vom Grund-
werkstoff, unterhalb der kritischen Last denselben Verlauf. Oberhalb der kritischen Last weisen die
MeBwerte eine groBe Streubreite auf, die nicht auf ein systematisches Verhalten schlieBen 148t. Ein
dhnliches Verhalten zeigen auch die Schichten, die in der Oxidationsatmosphére N4 gebildet wurden.

Die maximale Ritzbreite war innerhalb eines Oxidationsversuches fiir unterschiedliche Werkstoffe
zwar nicht signifikant unterschiedlich, nimmt aber mit der Schichtdicke zu (von 200pum bei N1 iiber
500um bei N4 zu 800um bei N5). Daraus darf allerdings nicht geschlossen werden, daB8 dickere
Schichten im Haftungsverhalten schlechter sind. Die breiten Abplatzungen treten auch erst bei

hoheren Lasten auf (Tab. 11).
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Abb. 50 Rirzbreite in Abhéingigkeit von der Eindruckslast fiir Oxidschichten auf unterschiedlichen Werkstoffen
und oxidiert in N5 Atmosphiire (38"/0H20)

Die relativ kleinen Schidigungen bei den Schichten, die in der trockenen N1-Atmosphire entstanden
sind, deuten auf ein Abplatzen der Schichten entlang der Abkiihlrisse hin.

Dagegen zeigten die Schichten, die in Atmosphéren mit mehr Wasserdampf (N4, N5) oxidiert
wurden, eine viel stirkere Haftung. Bei kleinen Lasten erfolgt nur eine Schiadigung in der Schicht.
Das kann mit einer Serie Schriagschliffaufnahmen von Ritzhértespuren dokumentiert werden. Bei den
kristallin/amorphen Doppelschichten ist das Ritzverhalten in drei Stufen zu unterteilen:

I P<<P. Der Diamant dringt nur in die amorphe Teilschicht ein. Es wird nur ein Ritzgraben in der
amorphen Teilschicht gebildet.

II P<P; Der Diamant dringt bis in die kristalline Teilschicht ein, reicht aber nicht bis zum
Grundwerkstoff. Ein Ritzgraben entsteht in der amorphen Schicht. Zusétzlich ist ein Ausbruch
der kristallinen Schicht bis zum Grundwerkstoff zu beobachten.

I P>P; Der Diamant dringt in den Grundwerkstoff ein, es entstehen sehr groe Abplatzungen.

Diese Stufen sind in Abb. 51 anhand von Schragschliffen dargestellt.

Nicht nur aus dem Ritzhirtetest, sondern auch aus dem Bruchverlauf in den Oxidschichten konnten
Informationen iiber das Haftungsvermogen von Oxidschichten abgeleitet werden. Aus frakto-
graphischen Analysen von Doppelschichten wird deutlich, da die Bruchflichen von riBauslosenden
Defekten in der SiC-Probe bestimmt werden. -
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a) Stufe I
b) Stufe II
©) 5N _ - Stufe III

Abb. 51  Ritzhdrteverhalten in Abhéngigkeit der Eindruckslast. Schrdgschliffe nach Ritzhdrtetest.

a) Stufe I auf pSi

b) Stufe Il auf HPSIC

¢) Stufe Ill auf HPSIC (siehe Text)
1: ‘Rz

2:  Schragschliffoberflidche

3:  Schicht

4:  Substrat

Bei den iiberwiegend kristallinen Schichten (N1-Oxidation) ist dies nicht der Fall, da die Oxid-
schichten ein von der Probenbruchfldche unabhingiges RiBmuster aufweisen. Die nach Abkiihlung
von der Oxidationstemperatur vorhandenen Risse bestimmen das Verhalten der Schicht (Abb. 52 fiir
eSiSiC). Neue Risse in der Schicht in Fortsetzung der Substratbruchfliche entstanden nicht. So kam
es zum Uberstand einzelner Kristallitplittchen iiber die Spur der Substratbruchfldche hinaus.

Dieser Sachverhalt ist in Abb. 52 anhand einer Aufsicht auf €SiSiC (N1) nach Bruch (Abb. 52a)
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und einer schematischen Darstellung (Abb. 52b) gezeigt. Fiir Abb. 52a wurden nach dem Bruch die
zwei Probenhilften aneinander gelegt. Die Kristallschichtplittchen sind deutlich erkennbar, eins
davon steht an einer Seite der Bruchfliche iiber und die passende Liicke findet sich auf der
gegeniiberliegenden Seite. Videoaufnahmen zeigten, da wihrend einer Biegebeanspruchung einer
oxidierten Probe mit rissiger Schicht generell keine neuen Risse in der Schicht entstanden.

b)

Abb. 52 Bruchverléufe in der Oxidschicht auf €SiSiC mit kristalliner rifbehafteter Oxidschicht (NI). Probenhdlf-
ten wurden nach Bruch wieder zusammengeschoben.
a) Aufsicht auf die Oberfldche mit transparenter Oxidschicht
b) Schematische Darstellung zur Erléuterung des Versagens von Schicht und Grundwerkstoff.

Dieser Befund wird dahingehend gedeutet, da8 der Zusammenhalt der kristallinen Oxidschichten
stérker ist, als das Haftvermdgen auf dem Substratwerkstoff. Bei hoherer Haftfestigkeit wiirde die
Schicht namlich in Fortsetzung der Bruchebene des Substratwerkstoffs brechen. Dies ist bei keinem
der gerissenen kristallinen Schichten der Fall. Die Doppelschichten besaBen eine bessere
Haftfestigkeit, da nach Probenbruch keine iiberstehenden Schichtsegmente beobachtet werden
konnten.

Eine eSiSiC-Probe mit einer Doppelschicht (N5-Oxidation) wurde von 1250°C in Wasser (RT)
abgeschreckt, um das zuvor beschriebene gute Haftungsverhalten zu testen. Es entstanden Risse im
SiSiC, die sich in die Oxidschicht fortpflanzten. Die Schicht selbst zeigte aber keine zusitzlichen
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Risse und Schadigungen. Dieser qualitative experimentelle Befund kann ebenfalls als ein deutlicher
Hinweis fiir das gute Haftvermogen der Oxidschichten angesehen werden.

4.5.7. Eigenspannungen in den Oxidschichten

Eine etablierte Methode, Eigenspannungen in Festkérpern zu bestimmen, ist die Rontgenbeugung.
Hierbei wird ausgenutzt, dal Spannungen Verzerrungen im Kristallgitter hervorrufen. Diese machen
sich durch Verschiebungen der Rontgenreflexe bemerkbar /74/.

Fiir die Methode ist natiirlich notwendig, daf§ die Oxidschicht geeignete Intensititen im Beugungs-
spektrum liefert. Fiir die Oxidschichten auf Si, SiC und SiSiC war das aber nicht der Fall, und
zwar weder mit Cr-Ky, noch mit Cu-K, Strahlung/75/.

Eine Bestimmung der Eigenspannungen in den iiberwiegend kristallinen Schichten (N1) bereitete
prinzipielle Schwierigkeiten, da riBdurchsetzte Schichten gerade die Folge des Abbaus von Eigen-
spannungen sind.

Eine andere Methode zur Bestimmung der Eigenspannungen ist mit der Hilfe von Hérteeindrucks-
rissen, wobei eine Anderung der gemessenen Ri8zdhigkeit Auskunft iiber die Eigenspannungen gibt.
Die Streuungen in den RifzéhigkeitsmeBwerten waren aber so groB3, da auch hiermit keine Aussage
iber die Eigenspannungen gemacht werden konnten.

4.5.8. Hochtemperaturbruchverhalten

Bei den Hochtemperatur-Festigkeitsmessungen mit oxidierten Proben aus den verschiedenen
Werkstoffvarianten wurden zwangslaufig auch die Oxidschichten mitbelastet. Bei Beobachtung der
Bruchflichen zeigte sich, daB die Oxidschichten mit amorpher Oberflidchenschicht ein Bruchverhalten
in Abhingigkeit von der Temperatur aufweisen, das in zwei Temperaturbereiche eingeteilt werden
kann. Der Effekt ist anhand von N5- Schichten auf €SiSiC und gSiSiC in Abb. 53 dargestellt.
Von Raumtemperatur und bis ungefihr 1150°C bricht die Schicht sprode. Ab Temperaturen oberhalb
1150°C wird eine Verrundung der Bruchkante in der amorphen Schicht beobachtet. Aus Abb. 53
wird der TemperatureinfluB auf die Oxidschichten von e€SiSiC und gSiSiC deutlich. Die
Verrundung der Bruchkanten bei den hohen Temperaturen tritt nicht iiber die ganze Probenbreite auf.
Ein moglicher Zusammenhang mit dem Bruchursprung konnte nicht iiberpriift werden, weil in
SiSiC der Bruchspiegel nicht gut bestimmbar ist /76/, was auch wihrend fraktographischer
Untersuchungen fiir diese Arbeit festgestellt wurde.

Das Auftreten zunehmender Verrundung der Bruchkante der Oxidschicht mit steigender Temperatur
muB im Zusammenhang mit abnehmender Viskositit der Oxidschicht gesehen werden. Das bedeutet
aber auch, daB dieser Verrundungseffekt geschwindigkeitsabhingig und der Ubergang bei 1150°C
spezifisch fiir die durchgefiihrte Versuchskonfiguration ist. Mit Hilfe von Hochtempera-
turhérteeindriicken wurde eine kontinuierliche Abnahme der Viskositdt gefunden. Hieraus 148t sich
ableiten, daB bei schnelleren Versuchen die Verrundung der Bruchkante moglicherweise erst bei
héheren Temperaturen stattfinden wiirde.
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4.6. Mechanische Eigenschaften von SiSiC nach Oxidation

4.6.1.__Hochtemperaturfestigkeit

Beim Vergleich der Bruchspannung von oxidiertem mit nicht oxidiertem SiSiC zeigte sich in
wieweit die Festigkeit bei hohen Temperaturen durch eine Oxidationsvorbehandlung beeinfluBt
werden kann. Die HT-Messungen wurden an eSiSiC, gSiSiC und $SiSiC durchgefiihrt.

In Abb. 54 sind jeweils die Ergebnisse der Festigkeitsmessungen in Luft bei Temperaturen 1007-
1370°C (rechts) im Vergleich zu den Raumtemperaturwerten (links) gesetzt.

Bei einem Vergleich der geschliffenen Werkstoffvarianten eSiSiC und gSiSiC zeigte sich die
deutlich hohere Festigkeit von gSiSiC. Dies gilt fiir den gesamten MeBbereich von RT bis 1370°C.
Hierfiir konnte der hohere SiC-Anteil von gSiSiC und die dadurch enger verzahnte SiC-Matrix
verantwortlich sein. Weiterhin kann aber auch die kleinere maximale KorngroBe von gSiSiC diesen
Festigkeitsunterschied verursachen.

In den Auftragungen der geschliffenen SiSiC-Varianten war keine signifikante Abhingigkeit der
Festigkeit von der Temperatur zu erkennen. Die Festigkeit verblieb bis 1370°C unabhiéngig von der
Temperatur auf dem Niveau des Raumtemperaturwertes.

Fiir das sandgestrahlte SiSiC (sSiSiC) wurden die gleichen Festigkeitsmessungen durchgefiihrt
wie mit €SiSiC und gSiSiC (Abb. 54¢). Da gSiSiC und sSiSiC nominell denselben Gefiige-
aufbau haben, ist bei gleichen Oxidationsbedingungen die unterschiedliche Oberflichenbeschaffenheit
fiir Differenzen im Festigkeitsverhalten verantwortlich.

Die statistischen Mittelwerte der Festigkeit innerhalb den MefBserien sind in Tab. 12 gezeigt. Das
Bilden eines Mittelwerts ist hier erlaubt, da vorher schon nachgewiesen wurde, daf} die Festigkeit in
diesem Temperaturbereich unabhéngig von der Temperatur ist.
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eSiSiC gSiSiC
RT

1139°C

1172°C

1370°C

Abb. 53  Bruchflichenbilder der Oxidschichten auf SiSiC nach Probenbruch im Biegeversuch bei verschiedenen
Temperaturen
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Abb. 54  EinfluB der Temperatur und der Voroxidation auf die Bruchspannungen von SiSiC-Proben mit geschlif-
fener Oberfliche: a) extrudiertes €SiSIC mit 26% freiem Si b) Schlickergegossenes gSiSiC mit
6% freiem Si c) Sandgestrahlies sSiSiC mit 6% freiem Si
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Tab. 12 Festigkeit der SiSiC-Werkstoffvarianten bei Raumtemperatur und hohen Temperaturen nach Oxidation

63 / MPa

eSiSiC gSiSiC sSiSiC

RT Nicht oxid. 229+14 329435 178£23
1370 Nicht oxid. - 305+33 -
Nicht oxid. 220426 410£37 282+18

1000-1370 | Luft+4¥/0H,0 (N1)| 253+22 321424 314424

Luft+14v/0H,0 248+17 405+40 -
Luft+30v/0H,0 248122 357135 31523
1300 Nicht Oxid., - - 245+10
Vacuum

Bei Raumtemperatur ist die Festigkeit (Gg = 1778MPa ) der sandgestrahlten sSiSiC-Proben
deutlich geringer als die von geschliffenen Proben (Gg = 329MPa) und auch niedriger als die der
geschliffenen Proben aus eSiSiC (Gg = 229MPa).

Bei Priiftemperaturen oberhalb 1000°C liegt die Festigkeit von sandgestrahltem SiSiC betrichtlich
héher als bei Raumtemperatur. Sowohl Temperatur- als auch Oxidationsbehandlung spielen hierbei
eine wichtige Rolle. Die beiden Effekte lassen sich experimentell getrennt messen.

Sandgestrahltes Material, das im Vakuum bei 1300°C gebrochen wurde, hatte bereits eine erhohte
Festigkeit von g = 245MPa gegeniiber den Ausgangswert von Gg(RT) = 178MPa. Ein Tem-
peratureinfluB auf die Festigkeit war also auch ohne Oxidationsbehandlung vorhanden. Zu vermuten
ist, daB durch Sandstrahlen hervorgerufene Zugeigenspannungen bei hoherer Temperatur abgebaut
werden. Dies, obwohl normalerweise wihrend des Sandstrahlens, Druckspannungen, die beim
Abbau eine Verringerung der Bruchspannung zur Folge hitten, an der Oberflache erzeugt werden.
Hierbei kann durchaus auch die Verformungsplastizitit von Si oberhalb des Sprod/Duktiliibergangs
eine Rolle spielen.

Auch sandgestrahlte Proben ohne Voroxidation, die zwischen 1000 und 1370°C in Luft gebrochen
wurden, zeigten eine hohere mittlere Festigkeit (Gg = 282MPa). Zusitzlich zum thermischen
Abbau der Eigenspannungen mufl also noch ein weiterer festigkeitssteigernder Effekt eine Rolle
spielen. Die geringe Oxidation wahrend der HT-Festigkeitsmessung an Luft erh6ht demnach bereits
die Festigkeit im Vergleich zu den VakuummeBwerten. Die vom Sandstrahlen gebildeten Risse sind
offensichtlich nicht mehr so spannungsempfindlich. Die Riabstumpfung oder Adhédsion der
RiBflanken im RiBspitzenbereich sind als Ursache denkbar.

Bei den Proben, die nach dem Sandstrahlen gezielt voroxidiert wurden, konnte die Festigkeit noch
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weiter erhoht werden (Gg = 315MPa). Sie liegt damit nicht signifikant niedriger als die Festigkeit
des geschliffenen und oxidierten Materials mit gleichem Gefiige. Der bei liangerer Oxidation
auftretende Abrundungseffekt ist deutlich in Anschliffen des sandgestrahlten Materials zu erkennen
(Abb. 55).

Abb. 55 Mikroskopische Aufnahme eines Schrégschliffes von sSiSiC nach Oxidation in Luft+39"/0H20. Be-
dampfung mit einer Farbkontrastmittel.
1:  freie Oberfldche
2:  Oxidschicht
3:  SiSiC (Dunkel ist Si)

5. Diskussion

Aus Rontgenbeugung, TEM, SIMS, EDX und Bruchflichenuntersuchungen ging zusammenfassend
hervor, daB alle in dieser Arbeit vorgestellten Oxidschichten eine kristalline Basisstruktur hatten. Bei
Oxidschichten, die in Korrosionsatmosphiren mit hohem Wasserdampfgehalt (>20V/0 bei 1300°C,
170h) entstanden waren, lieB sich dariiber hinaus eine ausgepragte amorphe Schicht nachweisen,
welche sich zur freien Oberflache hin befand. Ob es einen Schwellwert im Hinblick auf den
notwendigen Wasserdampfgehalt zur Ausbildung einer amorphen Schicht gibt, konnte im Rahmen
dieser Arbeit nicht festgestellt werden. Zwar wurden bei 4V/0 HoO-Gehalt amorphe Schichten in
REM-Untersuchungen an Bruchflichen der Oxidschicht nur auf den beiden Si-Varianten beobachtet.
Dieser Befund konnte aber auch Folge unzureichender Auflésung der Bruchfldchencharakteristika

sein.

Nach den Ergebnissen dieser Arbeit kann aber festgestellt werden, daB folgende Parameter einen
EinfluB} auf die Bildung einer amorphen Teilschicht an der freien Oberfléche haben:

- Temperatur

- Sauerstoffpartialdruck

- Additive in der oxidierenden Atmosphire

- Art und Weise der Zugabe von Additiven

- pH-Wert

- Gasstromfiihrung

Der wichtigste Parameter ist in der Zugabe von Additiven zu sehen. In dieser Arbeit wurde gezeigt,
daB wihrend der Oxidationsexperimente in iiberwiegend AloOgz-enthaltenden Schutzrohren immer
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Al in die Oxidschicht eingebaut wird. Ein Problem fiir das Verstidndnis dieses Transportme-
chanismus ist allerdings der sehr niedrige Gleichgewichtspartialdruck von fliichtigen Al-Verbin-
dungen in oxidierender Atmosphire. Der hochste Partialdruck einer aluminiumenthaltenden Ver-
bindung in Luft+30v/0H20 wird bei 1300°C vom AIOOH mit paioon=2x10-9Pa erreicht (berechnet
mit Daten aus dem Programm ‘Ivthanthermo’ /54/). Weil auch bei Werkstoffen, die a priori selbst
keine Al-Verunreinigung enthielten, Al in der Oxidschicht gefunden wurde, blieb nur die Abgabe
iiber das Schutzrohr. Sicher ist, daB auch K aus dem Schutzrohr iiber die Gasphase mit Wasserdampf
zur Oxidschicht gefiihrt und in die Schicht eingebaut wird. Der ganze ProzeB ist schematisch in
Abb. 56 dargestellt.

A0 (+ K) g

~ [si0:(+ K, A

Abb. 56 Transport der Kationen aus der Ofenwand zur Probe. Wasserdampf reagiert mit der Ofenwand und trans-
portiert die Kationen als Hydroxid zur Probenoberfliche

Um eine Amorphisierung der Oxidschicht herbeizufiihren, miissen Netzwerkwandler in das SiO2
eingebaut werden. In dieser Arbeit wurden Oxidschichten untersucht, in welche die Netzwerkwandler
Al und K eingebaut wurden. Diese Kationenkombination ergibt wegen des Ladungsunterschieds von
K+ und AI3+ eine Glasphase mit einer sehr hohen Stabilitit /77/. Der nichtgebundene Sauerstoff, der
beim Einbau von K+ entsteht, kann in die AlOj-Tetraeder eingebaut werden, wobei auch der
Ladungsunterschied wieder aufgehoben wird und nur eine Polarisation auftritt. Von der Ladung her
gesehen konnten statt K+ auch andere einwertige Kationen eingebaut werden. Lithium und Natrium
ergeben aber eine weniger stabile Glasphase als Kalium /77/. Alkalimetalle mit groBerem
Durchmesser (z.B. Rb, Cs) sollten noch stabilere amorphe SiO2-Schichten bilden.

Statt Aluminium kann man sich auch andere dreiwertige Ionen vorstellen, die die Glasstruktur
stabilisieren konnten. Da das A3+ in die SiQ4-Tetraederstruktur eingebaut wird, ist auch hier der
Ionenradius von Interesse. Der Ionenradius von A3+ und Si4+ ist fast gleich (0,51 bzw. 0,42nm).
Das einzige dreiwertige Ion mit einem Radius, das noch niher an Si4+ liegt ist P3+ (0,44nm). Es
wiirde aber nicht stabil sein und fiinfwertig werden. Damit wiirden auch die stabilisierenden Ei-
genschaften verloren gehen (fiir Atomradien s. z.B. /78/). B3+ hat als dreiwertiges Ion einen deutlich
kleineren Radius (0,23nm). Hiermit hingt auch die geringere Viskositit vom borhaltigen SiO»-Glas
zusammen, die sich auch in einem niedrigschmelzenden Eutektikum ausdriickt (Abb. 57).
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Zukiinftige Korrosionsversuche zur Oxidschichtbildung sollten diese Aspekte einbeziehen.
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Abb. 57  Phasendiagramm von BsOg/SiOs, berechnet von Doerner et al. /79/ aufgrund von Daten aus den JANAF

Tabellen /18/

In der Praxis ist es allerdings nicht immer moglich, die Korrosionsatmosphire zu beeinflussen. Es
ist aber wichtig zu wissen, daB3 die Alkalien und Aluminium im Zusammenhang mit Wasserdampf
zu einer glasartigen Oxidschicht auf Si- und SiC- Werkstoffen fiihren.

Bei der mechanischen Schichtcharakterisierung hat sich ein unterschiedliches Verhalten der kristal-
‘linen und amorphen Teilschicht deutlich herausgestellt. Die amorphe Oxidschicht wurde beim me-
chanischen Eindringen von Harteeindrucks- oder Ritzhédrtediamanten geschadigt, eine Verlangerung
von Hirteeindrucksrissen, durch eine nachfolgende duBere mechanische Belastung trat aber nicht auf.
In diesem Zusammenhang ist die Rolle von Druckspannungen in der Oxidschicht zu diskutieren.

Aufgrund der unterschiedlichen Warmeausdehnungskoeffizienten von Grundwerkstoff und Oxid-
schicht, kann angenommen werden, daf sich in den Oxidschichten wihrend der Abkiiblung von der
Oxidationstemperatur Eigenspannungen aufbauen.

Druckspannungen bewirken zunichst eine kleinere Anfangslange der Harteeindrucksrisse (Abb. 22),
wobei die Position der RiBspitze ein Gleichgewicht von Spannungsintensitit und RiBzahigkeit
reprasentiert. DaB bei mechanischer Belastung kein RiBwachstum in der amorphen Schicht auftrat,
kann damit erklért werden, daB3 der Ri8 Wachstumsenergie durch RiBaufweitung oder Delaminierung
in der kristallinen Teilschicht verliert. Diese Vorstellung steht im Einklang mit den Ergebnissen des
Ritztests. Die drei Eindringstufen (Schidigung der amorphen Teilschicht, Ausbruch der kristallinen
Schicht und Schidigung des Grundwerkstoffs mit Abplatzen der Oxidschicht) waren auch fiir die
Hirteeindriicke bei steigender Belastung, bzw. RiBausbreitung in die Tiefe, vorhanden. Hierbei traten
auch laterale Risse auf.
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Die lateralen Risse bildeten sich wahrscheinlich zwischen Grundwerkstoff und kristalliner Oxid-
schicht, da bei Abplatzungen die Substratoberflache freigelegt wird. Die abreiBenden Schichtschollen
an der Bruchfliche waren ein weiteres Zeichen fiir die relativ schlechte Haftung der vorgerissenen
Schichten.

Die oxidierten Proben wiesen nach Probenbruch sowohl bei Hochtemperatur- als Raumtempera-
turmessuhgen Abdriicke der Lastrollen auf. Bei hoher Temperatur k6nnen Materialreaktionen oder
Schichterweichung verantwortlich sein. Bei Raumtemperaturversuchen muB allerdings ein anderer
Mechanismus auftreten. Proben, die bei Raumtemperaturversuchen gebrochen waren, zeigten im
Bereich der Lastrollen lokale Ausbriiche der Oxidschicht. Das bedeutet, daf die Schichten so sprode
waren, daf linienférmige Belastung zu lokalem Versagen fiihrte. Dieses Schichtversagen sorgte aber
nicht fiir eine Bruchinitiierung im Grundwerkstoff.

Schadigung der Oxidschhichten durch Eindringkorper oder thermische Eigenspannungén fiihrte nicht
zur Bruchinitiierung im darunter liegenden Substrat. Eine Si-Keramik ist nach der Oxidation
schidigungstoleranter als davor. Diese mechanische Schutzwirkung wird mit zunehmender
Schichtdicke verstirkt und vor allem von den dichten amorphen Teilschichten geboten.

5.1. Entstehen von Doppelschichten

In dieser Arbeit wurde die Bildung der SiO»-Schichten auf Si, SiC und SiSiC in zwei Teillagen
nachgewiesen, wobei sich sowohl Morphologie als auch chemische Zusammensetzung der beiden
Teilschichten voneinander unterschieden. Obwohl das Entstehen dieser Doppelschichten nicht im
Vordergrund der durchgefiihrten Untersuchungen stand, soll kurz auf Modellansitze, die ein solches
Wachstum erkldren konnen, eingegangen werden. Drei Phasen des Oxidationsvorganges sind von
Interesse: Anfangsphase, Wachstumsphase und Abkiihlphase.

Im folgenden werden unterschiedliche Mechanismen beschrieben, wobei gezeigt wird, welche
Hypothesen aufgrund der in dieser Arbeit beschriebenen Messungen oder Uberlegungen in Zu-
sammenhang mit dem Phasendiagramm bestitigt oder ausgeschlossen werden kénnen (Abb. 58).
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Abb. 58 Phasendiagramm fiir die Gleichgewichtszusammensetzung von SiOx/Alp03+ K20 /80/.

In der Anfangsphase kann entweder kristallines, oder amorphes SiO2 entstehen, wobei natiirlich von
verschiedenen kristallinen Phasen ausgegangen werden kann. Hierbei spielt eine Rolle, ob von
Anfang an H>O eingebaut wird (als Kristallwasser, oder mit dem SiO2 verbunden). Die an-
schlieBende Frage ist, ob Kalium und Aluminium (auch Natrium etc.) direkt mit dem SiO5 reagie-
ren, oder ob sie erst in die Schicht eingebaut werden, wenn HoO-Molekiile das SiO» ausreichend
beeinfluBt und das Gitter aufgeweitet haben. Dies gilt sowohl fiir die von Beginn an kristalline-, als
auch fiir die anfangs amorphen Schichten. Uber diese Anfangsphase der Oxidation, kann aufgrund
der durchgefiihrten Messungen keine Aussage gemacht werden.

Da der Diffusionskoeffizient der Alkaliionen und des Aluminiums im Glas viel groBer ist als die des
Sauerstoffs /81/, kann eine gleichmiBige Verteilung der K und Al-Ionen im amorphen
Schichtbereich bei der Oxidationstemperatur erwartet werden. Wenn eine Gesamtkonzentration
vorliegt, die die amorphe Phase stabilisiert, wird eine kristalline Schicht bei Oxidationstemperatur
nicht stabil existieren konnen. Bei den Gesamtkonzentrationen an K und Al, die in dieser Arbeit
vorhanden sind, ist eine ginzlich amorphe Schicht meist auszuschlieBen und es wird sich bereits bei
der Oxidationstemperatur ein Zweiphasengebiet eingestellt haben.

Wihrend des Abkiihlens verschiebt sich das Verhdltnis kristallinfamorph und der Gleichgewichts-
anteil an kristalliner Phase steigt.

Die Loslichkeit von Fremdelementen in kristallinem SiO3 ist so gering (Abb. 58), daB erwartet
werden kann, daB der kristalline Schichtteil iiber die ganze Schichtdicke aus (fast) reinem SiOas
besteht. Hierbei kénnen sich hinsichtlich der Konzentration der Fremdelemente in der amorphen
Schicht in Abhingigkeit von der Mischungs- und Abkiihlgeschwindigkeit verschiedene Konzen-
trationsverldufe einstellen, die in Abb. 59 dargestellt werden.

Wenn die Mischung in der amorphen Schicht langsam ist (oder die Abkiihlgeschwindigkeit hoch),
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folgt an der Grenze kristallin/amorph, eine sprunghaft héhere K und Al-Konzentration (Abb. 59a).
Bei schnellere Diffusion und vollstandiger Mischung, wird eine gleichmiBige Verteilung
vorgefunden (Abb. 59b). Bei den in dieser Arbeit vorgestellten Messungen wurde eine gleichmiBige
Verteilung gefunden, was auf eine ausreichende Mischung wiahrend der Abkiihlung in der amorphe
Schicht hin deutet. '

Amorph

Kristallin

Konzentration Fremdelemente
Konzentration Fremdelemente

a) Grenzschicht Oberflache Grenzschicht Oberflache

Abb. 59 Mdigliche Elementverteilungen der Verunreinigungen, die bei unterschiedlichen Reaktions- und Diffu-
sionsmechanismen zu einer Doppelschicht fiihren konnen. a) schlechte und b) gute Mischung in der
amorphen Teilschicht

Die Moglichkeit, daBl unter anderen Versuchsbedingungen eine vollstandig amorphe Schicht bei der
Oxidationstemperatur gebildet wird, kann nicht ausgeschlossen werden. Wenn z.B. bei 1300°C sich
eine vollstandig amorphe Schicht mit einer Zusammensetzung, die der Liquiduslinie entspricht,
ausbilden wiirde und auBerdem angenommen wird, daf sich wihrend des Abkiihlens bei 990° das
Eutektikum einstellt, dann konnte dies zu einem kristallinen:amorphen-Verhaltnis von 1:2 fithren (fiir
Al = K). Alle Schichten, bei denen dieses Verhiltnis kleiner ist, miissen bei der
Oxidationstemperatur zu getrennten Phasen fiihren. Das ist nicht fiir alle Schichten in den ausge-
werteten Versuchen der Fall. Die Schichten bei denen aufgrund dieser Uberlegung eine vollstindig
amorphe Schicht bei Hochtemperatur vorliegen kénnte, sind auf dem verunreinigten uSi, beim
Versuch N6 und nach Oxidation bei den Versuchen H1-3, also entweder beim hohen Verunreini-
gungsgehalt aus der Probe, oder beim hohen Wasserdampfgehalt in der Atmosphire.

Aus dem Phasendiagramm (Abb. 58) kann auch geschlossen werden, daf3 im Falle von sehr wenigen
Verunreinigungen in der Schicht bei hoher Temperatur, sich trotzdem eine amorphe Phase bildet, da
Al und K beide fast unloslich sind in der kristallinen Phase. Das wiirde bedeuten, daf alle in dieser

Arbeit untersuchten Schichten eine amorphe Oberfliache besitzen. Diese kann allerdings so diinn sein, '
daB sie mit Hilfe der Rasterelektronenmikroskopischen Untersuchungen der Bruchfldche nicht

aufgefunden wurde.

Diese diinne amorphe Schicht ist dann auch nicht in der Lage, Risse, die im kristallinen Bereich
aufgrund der Schrumpfungsspannungen entstehen und zu Lokal sehr hohen relativen Verschie-
bungen und damit Spannungsintensititen fiihren, aufzuhalten. Ein Hinweis auf dieses AufreiBen der
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amorphe Oberfliche, infolge Spannungen in der darunterliegende Cristobalitteilschicht, wurde bei den
TEM-Untersuchungen festgestellt. Hier wurde namlich eine geringe (<0,1um) Ausbreitung der Risse
aus dem kristallinem Bereich in die amorphe Teilschicht festgestellt.

Diese Betrachtungen fiihren auch zur Relativierung der EDX-Oberflichenmessungen. Bei der EDX-
Messung wird der Hauptteil der Elementverteilungsinformation aus der einige Mikrometer tief
reichenden sogenannten ‘Anregungsbirne’ gewonnen. Der grofite Teil der Information stammt also
aus einem Bereich unter der direkten Oberfldche. Fiir Schichten mit einer sehr diinnen amorphen
Oberflichenteilschicht (z.B. 0,5um) wiirde das bedeuten, daB trotz vorhanden sein der Additive, diese
beim EDX nicht gemessen werden konnten. Es kdnnte sogar bedeuten, dal die Messung der
Verunreinigungsskonzentration mit EDX mehr eine Messung der Dicke der amorphen Teilschicht als
eine Bestimmung der Oberflichenzusammensetzung entspricht.

Bei der Betrachtung vom Wachstumsmechanismus kann der Aufbau der amorphen Schicht aufgrund
des Einbaus der Fremdatomen in verschiedene Schritte aufgeteilt werden:

1) Ausldsen aus der Ofenwand (oder aus dem zugefiigtem Salz)

2) Transport von der Wand in die Gasphase

3) Transport durch die Gasphase zur Probe

4) Einbau in die Schicht

5) Transport durch die Schicht in Richtung Reaktionsfront.

Wenn der letzte Schritt geschwindigkeitsbetimmend wire, wiirde keine gleichmiBige Verteilung in
der amorphen Teilschicht von K- und Al gefunden werden. Ein anderer Schritt muB also fiir den
Einbau von Fremdatomen Geschwindigkeitsbestimmend und abhingig vom Wasserdampfgehalt
sein. All diese Schritte werden mit steigendem Wasserdampfgehalt in der Atmosphire beschleunigt,
also kann hier aus den vorliegenden Messungen nicht entschieden werden, welcher Schritt
Geschwindigkeitsbestimmend ist.

Ein thermodynamisches Gleichgewicht wird bei keiner der Schichten nach Abkiihlung erreicht, da
sonst die amorphe Phase bei Raumtemperatur nicht anwesend wire, sondern eine Feldspatstruktur.
AuBerdem wire Quarz anstelle Cristobalit stabil.

5.2. Kristallinitat der Oxidschichten

In Schichten mit gerissenef Schichtoberflache, wurden hdufig kristalline Strukturen mit einem
Winkel von 36° beobachtet. Die dominierende, kristalline Struktur in der Oxidschicht ist Cristobalit.
Eine Erklirung des beobachteten Winkels muB3 daher mit dem Kiristallgitter von Cristobalit im
Einklang stehen.

In Tab. 13 ist fiir die Hauptrichtungen im tetrdgonalen Cristobalit der anhand der JCPDS Datei /82/
berechnete Winkel angegeben. Ein Winkel von 36° wird fiir den Winkel von den [101] und [010]
Richtungen mit der [001]-Richtung gefunden. Hieraus lieBe sich schlieBen, da eine [100]-Richtung
Senkrecht zur Oberfliche und die {100}-Flachenschar parallel zur Oberfléche liegt.
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Tab. 13  Berechnete Winkel zwischen den wichtigsten kristallinen Richtungen [uvw] in Cristobalit.

[100]| (010} [ [0O11] [110]} [101]] [O11}| [111]

[100] 0 90 90 45 | 5431 90 | 59,7

[0101] 90 0 920 45 9 | 54,3 | 59,7

[001}] 90 90 0 90 45,5

(110]] 45 | 45 | 90 | 0 | 656| 656 | 44,5

[101]] 54,3 90 66 0 48,7 30

[011}] 90 | 543 66 | 48,7 0 30

[111]} 59,7 59,7 | 455 | 45 30 30 0

5.3. Rissfreie und rissbehaftete Schichten

Aus den Messungen der Schichtdicken folgt eindeutig, dal mit zunehmendem Wasserdampfgehalt
der Oxidationsatmosphire die Schichtdicke bei gleicher Oxidationsdauer zunimmt. Ein eindeutiger
Zusammenhang von Schichtdicke und Sauerstoffpartialdruck konnte dagegen nicht ermittelt werden.
Im untersuchten Bereich ist der Wasserdampfgehalt ein wichtigerer Parameter als der Sauer-
stoffpartialdruck. Hieraus darf aber nicht geschlossen werden, daB HoO die oxidierende Spezies sei.
Vielmehr muB davon ausgegangen werden, daB H2O die Si-O Bindungen durch den Einbau von
OH-Briicken schwiicht und daB durch diese Auflockerung der SiO»-Struktur die Diffusions-
geschwindigkeit von Sauerstoff erhoht wird, wie von Revesz /83/ vorgeschlagen wurde.

Sowohl die groBere Schichtdicke, als auch die amorphe Oberflichenlage resultieren letztlich aus der
Oxidation in Wasserdampf mit den beteiligten K, Al-Additiven. In der Praxis wird es allerdings
nicht moglich sein, die Oxidationsbedingungen frei zu wahlen. Soll dennoch eine Schutzwirkung fiir
das SiSiC gegen aggressive Gase auch bei Thermozyklierung gewihrleistet sein, mufB eine
itberwiegend amorphe Oxidschicht angestrebt werden.

Die Haftung bei Kombination von Cristobalit und dichter amorpher Oberflichenteilschicht war
deutlich besser als die der gerissenen Schicht, die (fast) ausschlieBlich aus Cristobalit bestand.
Schichten mit ausgepragter amorpher Oberflache sind deshalb vorzuziehen, vor allem auch, weil
gerissene Schichten keinen Schutz gegen weitere Korrosion bieten. Hierbei muB allerdings beachtet
werden, daB die Risse erst bei Abkiihlung entstehen. Bleibt das SiSiC (oder Si, oder SiC) hingegen
auf Oxidationstemperatur, so besteht unter thermomechanischen Aspekten kein AnlaB zur
RiBbildung. -

Vergleicht man die Schichtdicken von Si, SiC und SiSiC miteinander, wird deutlich, daB die
Schichtdicke mit zunehmendem SiC-Gehalt abnimmt. Diese Abnahme ist so groB, daB sie nicht
allein durch einen groBeren Sauerstoffverbrauch fiir CO-Bildung erklart werden kann (Gleichung 18).
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Auch eine Blockierung des Sauerstoffdiffusionsweges durch den Abtransport von CO ist vorstellbar.
Das bedeutet nicht, daB bei einem solchen Mechanismus die Aktivierungsenergie anders ist, als die
bei reiner Sauerstoffdiffusion. Mit einem solchen Mechanismus kann also erklirt werden, dafl die
Aktivierungsenergie sowohl fiir die Oxidation von Si, als auch fiir die Oxidation von SiC gleich der
Aktivierungsenergie der Sauerstoffdiffusion in SiOp ist.

54. Blasenbildung

Mit Hilfe von Gleichung 23 und bekannter Oberflachenspannung in den Schichten 148t sich eine
kritische BlasengroBe in der amorphen Oxidschicht abschitzen. Fiir die in dieser Arbeit vorliegenden
Zusammensetzungen der amorphen Oxidschicht sind keine genauen Angaben bekannt. Mit Hilfe
bekannter Oberflachenspannungen einiger vergleichbarer Gliser (Tab. 14 mit Daten aus /84/) 1468t
sich aber die Oberflichenspannung eines Glases mit der Zusammensetzung: 80%SiO», 10%K50,
10%Alo0O3 abschitzen. Zusitzlich werden auch Daten von borhaltigen Glisern einbezogen.

Aus Tab. 14 folgt, daB der kritische Blasenradius fiir das K und Al haltige Glas, zwischen 6 und
10um liegt, eine GroBenordnung, die sich geringfiigig oberhalb des gemessenen Bereiches befindet.

Der kritischen Radius von Kalium-Bor-Glas ist zwar geringer, aber nicht soviel, daB damit stabile
Blasen mit einem Durchmesser von ungefiahr Spum erklart werden konnen. Eine solche Blasengrofe
'ent5pricht einem inneren Druck von 2,2-2,8bar. Diese Ergebnisse zeigen, daB die Annahme einer
fliissigen amorphen Phase (p=1bar) nicht gerechtfertigt ist. Die Stabilitét der Schicht ist so groB, da
sie einem Uberdruck von mehr als 1 bar standhlt.

Tab. 14  Werte fiir die Oberflichenspannung () 184/, mit berechnetem kritischen Radius (r) der Blasen bei 1 bar.

Zusammensetzung ¥ /0 ¥/ mJ m-2 r/ um

SiOs KO | AlbO3 | NayO | B0z | 1000°C | 1300°C | 1000°C | 1300°C
80,5 19,5 277 275 8,3 8,3
81,2 18,8 227 . 220 6,8 6,6
50,4 9,6 39,9 324 9,7

84 16 228 6,8

72 16 12 232 7,0

52 16 32 182 5,5

5.5. Vergleich mechanischer Eigenschaften der Oxidschichten mit
Literaturwerten

Ein zusammenfassender Vergleich der mechanischen Eigenschaften der Oxidschichten (mit amor-
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pher Oberfliachenschicht) mit Literaturwerten fiir Quarzglas ist in Tab. 15 dargestellt. Aus dem
Vergleich folgt, dal die mechanischen Eigenschaften der Oxidschichten nur geringfiigig von den-
jenigen des Quarzglas abweichen.

Tab. 15  Vergleich der mechanischen Eigenschaften der Oxidschicht mit Literaturwerten fiir Quarzglas.

Oxidschicht{ Quarzglas

Hy, / GPa 7,0 5,8-8,8 /73/

E/GPa 74 70 172/

Ki. / MPavm| .76 0,74-0,81 /44/

ot / MPa >62 110 /47/

5.6.  Festigkeitsbetrachtung von SiSiC

Fiir gSiSiC ergibt sich bei bruchmechanischer Betrachtungsweise aus Gleichung 32 mit
6 = 400 MPa, y = 1,2, K =4 MPaVm eine kritische FehlergroBe von ungefihr 70um, fiir eSiSiC
mit ¢ =250MPa eine kritische FehlergroBe von 180um. Fiir beide Werkstoffe sind diese Werte weit
hoher als die Oberflichenrauhigkeit oder Oxidschichtdicke. Der kritische, ein Probenversagen
auslosender Fehler, ist folglich im primdren SiC zu suchen, dessen maximale SiC-Korngréfe in der
Tat in der gleichen GroBenordnung liegt. Vielfach weisen die SiC-Partikel Defekte durch den
Mahlvorgang vor der SiSiC-Herstellung auf. Zwei Wege zur Festigkeitssteigerung bieten sich fiir
den Grundwerkstoff an. Erstens eine Herstellung von primidrem SiC ohne Fehler und Risse,
zweitens eine Reduzierung dessen Komgroie. Wiirde die KorngréB8e bis auf ein Viertel reduziert,
wiirde sich die Festigkeit immerhin verdoppeln. Dieser Herstellungsschritt macht natiirlich nur Sinn,
wenn dadurch nicht neue Fehlerquellen, wie unvollstindige Silizierung und schlechte Mischung,

verstirkt werden.

5.6.1. Festigkeitssteigernng durch Oxidation

Eine Festigkeitssteigerung von sandgestrahltem SiSiC wird sowohl durch Glithbehandlung als auch
durch Oxidation erreicht. Durch die Temperaturbehandlung werden Spannungen abgebaut, durch
Oxidation werden (z.B. durch Sandstrahlen hervorgerufenen) Oberflichendefekte (Risse) abgerundet
und mit SiOs partiell verschlossen. Die Festigkeit von poliertem SiSiC #ndert sich hingegen durch
die Oxidation nicht signifikant.

In dieser Arbeit wurde bewiesen, da3 die Probenfestigkeit vom Grundwerkstoff bestimmt wird und
daf RiBinitiierung in der Oxidschicht, bei intaktem Grundwerkstoff, nicht bruchauslgsend ist. Auch
eine Glittung der Oberfliche, wie sie bei den sandgestrahlten Proben auftritt, fithrt bei polierten
Proben nicht zu hoherer Festigkeit.

Das Glattungsverhalten bei der Oxidschichtbildung hangt damit zusammen, daf bei Erh6hungen eine
relativ groBe aktive Oberfliche im Vergleich zum oxidierten Volumen vorzufinden ist und in
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Vertiefungen (RiBspitzen) eine relativ kleine. Deshalb wird bei Wachstum der Oxidschicht, wie sie in
dieser Arbeit immer vorlag, die Oberfliche sich irgendwann glitten. Fiir die in Abb. 55 gezeigte
Stelle kann abgeschitzt werden, daB dies der Fall sein wird, wenn ungefihr die 10-fache Dicke der
dortigen Schicht im SiSiC noch abgebaut ist. Bei parabolischem Wachstum wiirde dieser Vorgang
ungefdhr 8 Jahre benétigen. Eine so lange Oxidationsdauer als Vorbehandlung ist natiirlich nicht
relevant. Bei kleinen geometrischen Abmessungen von SiSiC Komponenten wiirde auBerdem der
Vorteil einer dann hoheren Oberflachenfestigkeit durch die geringere Belastbarkeit auf Grund des
niedrigeren tragenden Querschnitts teilweise wieder aufgehoben werden. Trotzdem ist unverkennbar,
daB die Festigkeit von SiSiC mit Oberflichendefekten durch Oxidation zunimmt. Dies gilt natiirlich
nur, solange eine gleichmaBige Oxidation stattfindet. Lokalisierte Korrosionsangriff (pitting), oder ein
bevorzugtes Ausldsen des Si, wie unter Einwirkung von Chlorgas /4/), reduzieren die Festigkeit.

6. Schlufifolgerung

Ziel dieser Arbeit war es, die mechanischen Eigenschaften von SiOz-Schichten auf SiSiC zu un-
tersuchen. Hierzu wurden Oxidschichten auf Si, SiC und SiSiC erzeugt und miteinander vergli-
chen. Durch Anderung des Wasserdampfgehaltes in der Oxidationsatmosphire konnten Schichten
unterschiedlicher Zusammensetzung und Struktur erzeugt und untersucht werden. '

Aufgrund der Ergebnisse dieser Arbeit wird von folgendem Zusammenhang zwischen Ursache und
Wirkung ausgegangen:

Der Wasserdampf in der Oxidationsatmosphire 16st Kalium und Alumium aus der Ofenwand. Beide
Spezies werden als Hydroxid in der Oxidationsatmosphire transportiert. H2O, K- und Al-Kationen
werden in die Oxidschicht eingebaut. Die HoO-Molekiile erhchen durch Auflockerung des SiOo-
Gitters die Diffusionsgeschwindigkeit von Sauerstoff, wodurch bei hoherem Wasserdampfgehalt
dickere Schichten entstehen. Die Kationen sorgen als Glaswandler fiir den Aufbau eines amorphen
Oxidschichtbereiches an der Oberfliche. Diese amorphe Glasphase steht im Gleichgewicht mit
verunreinigungsfreiem Cristobalit, der sich an der Grenze zum Substrat ausbildet. Das Verhiltnis
kristallin/amorph wird von der Menge an glaswandelnden Elementen in der Oxidschicht bestimmt.
Mit zunehmendem Wasserdampfgehalt nehmen die Dicke, der Verunreinigungsgehalt, der
Glasgehalt der Oxidschichten zu und die Neigung zur RiBbildung beim Abkiihlen auf Raum-
temperatur ab.

~Oxidschichten, die in wasserdampfhaltigen Atmosphédren wachsen, sind zwar dicker als diejenigen

ohne Wasserdampf, sie vermindern die Wanddicken von Komponenten aber nur so wenig, daf3
daraus eine direkte Gefahr fiir die Einsetzbarkeit von SiSiC als tragender Konstruktionswerkstoff
bis 1370°C nicht folgt.

Da der Elastizitdtsmodul der amorphen Teilschicht viel niedriger ist als derjenige des Grundmaterials,
besitzen die Schichten mit einer dickeren amorphen Oberflache eine groBe mechanische Stabilitit.
Mechanische Belastungen fiihren entsprechend zu vergleichsweise geringeren Spannungen in der
Schicht, wodurch ein Schichtversagen vor Probenbruch verhindert wird. Die Festigkeit der
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Oxidschicht wurde in der vorliegenden Arbeit bis 60MPa gemessen. Hohere Beanspruchungen
waren wegen Versagens des Grundwerkstoffs nicht moglich. Erst nach Entwicklung von SiSiC-
Werkstoffen mit hoheren Festigkeiten (ab 500MPa) wird die Frage nach der mechanischen Stabilitit
der Oxidschichten eine Rolle spielen.

Die untersuchten Schichten besitzen eine auBerordentlich gute Haftung, wenn die amorphe Teilschicht
eine ausreichende Dicke besitzt, um RiBbildung wihrend des Abkiihlens zu vermeiden. Die SiOo-
Schichten mit gerissener Oberflaiche weisen hingegen eine schlechtere Haftung auf. Schichten auf
borhaltigen Grundwerkstoffen besitzen wegen der Blasenbildung an der Grenzflache Schicht/Substrat
eine weniger gute Haftung.

Der amorphe Schichtteil zeigt wiahrend des Bruches bei Temperaturen oberhalb 1150°C viskoses
FlieBen. Obwohl nicht niher untersucht, muB angenommen werden, daB die Belastungsge-
schwindigkeit das FlieBverhalten beeinflult. Hochtemperaturhdartemessungen belegen, daf die
Viskositédt mit steigender Temperatur stetig abnimmt.

Der EinfluB von Oxidschichten auf die mechanischen Eigenschaften von SiSiC bei Raumtempera-
tur zeigt sich in einer erhohten Festigkeit, vor allem bei sandgestrahltem Material, wo sich der Ei-
genspannungsabbau sehr stark bemerkbar macht. Bei geschliffenen Oberflichen bleibt die Festigkeit
von SiSiC fiir alle in dieser Arbeit untersuchten Oxidationsbedingungen bis 1370°C gleich der
Raumtemperaturfestigkeit.

6.1. Ausblick

Aufgrund der besseren mechanischen und chemischen Schutzwirkung von SiO5 -Schichten mit
amorpher Oberfliche sollte fiir Bauteile eine solche Schichtstruktur angestrebt werden, die einer
Temperaturwechselbelastung ausgesetzt sind. Die zusétzliche Verformbarkeit der sproden Oxid-
schichten geben dem Substrat erhohte Einsatzméglichkeiten in allen Temperaturbereichen unter
mechanischer Belastung.

Zur vorteilhaften technischen Nutzung von amorphen Oxidschichten auf SiSiC muB eine einfache
Methode zum Einbau von Netzwerkwandlern in die Schicht entwickelt werden. Eine solche Methode
konnte darin bestehen, eine wasserdampfhaltige Atmosphire iiber ein geeignetes Salz zu leiten.
Hierbei miissen jedoch NaOH und KOH, wegen ihres starken korrosiven Angriffs auf SiSiC und
auf das AlpOz-Ofenrohr vermieden werden. Auch Fe2O3 und CaO wiirden als zﬁgefﬁgte Oxide zu
erhohter Oxidationsgeschwindigkeit /85/ und starken Abnahme der Schutzwirkung fithren. Die
definiert eingestellte Atmosphire sollte iiber die SiSiC Proben gefiihrt werden, wobei die Kationen
in das SiO> eingebaut werden konnten.

Der EinfluB von Oxidschichten auf die Festigkeit von geschliffenem SiSiC ist vernachlissigbar.
Entstehen Risse in der Schicht, so wachsen sie dennoch nicht ins Grundmaterial weiter. Das Kon-
zept, Oxidschichten gegen duBere mechanische Einwirkungen einzusetzen, wird damit bestatigt.

Das Verfahren, die Bruchspannung von sandgestrahltem SiSiC-Material durch Gliithen zu erhohen,
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wird schon lingere Zeit angewandt /86/. Die Bestimmung einer optimalen Oxidationszeit und
-temperatur ist fiir jeden Werkstoff von den Einsatzbedingungen abhingig. Von der mechanischen
Schiadigung her gesehen, miiBten eigentlich andere Methoden als das Sandstrahlen zur Oberfl4-
chenbearbeitung nach dem Infiltrationsbrand von SiSiC gewihlt werden. Wenn aber auf das
Sandstrahlen nicht verzichtet werden kann, bietet sich eine Oxidation zur Eliminierung der Sand-
strahldefekte an.

Fiir die Hochtemperatur-Korrosionseigenschaften und damit auch fiir den Langzeiteinsatz von
SiSiC ist es wichtig, daB der Bor-Gehalt im Grundwerkstoff méglichst niedrig bleibt. Idealerweise
sollten (falls nicht bereits realisiert) Bor-freie SiSiC-Werkstoffe verwendet werden.

Von wissenschaftlichem Interesse ist sicher der genaue Entstehensmechanismus der beobachteten
SiOz-Doppelschicht mit kristallinem Bereich zum Grundwerkstoff und amorphem Aufbau an der
Oberfliche. Fiir den technischen Einsatz von SiSiC kann es durchaus relevant sein, ob die Schichten
auch bei Anwendungstemperatur den zweilagigen Aufbau tatsichlich besitzen. Die fraktographischen
Aufnahmen deuten darauf hin. Generell ist zu fragen, welche Reaktanden wo zur Bildung der
Oxidschicht und zur Entwicklung der Teilschichten beitragen. Offen ist dabei, ob sich die
thermodynamisch stabile SiO2-Phase (Quarz) durch geeignete Temperaturbehandlung einstellen 148t,
was fiir die thermomechanische Stabilitét allerdings keineswegs giinstig wire.

Bei zukiinftigen Uberlegungen zur Verbesserung der mechanischen Eigenschaften von Schichten
sollten nicht nur, wie iiblich, die thermischen Ausdehnungskoeffizienten beriicksichtigt werden.
Vielmehr spielen auch die elastischen Konstanten eine sehr wichtige Rolle und Schutzschichten mit
niedrigem Elastizititsmodul im Vergleich zum Grundwerkstoff miissen angestrebt werden.

Ob eine Methode zur Bestimmung der Haftung entwickelt werden muB, die auch an den gut haf-
tenden Oxidschichten auf SiSiC die Ermittlung einer quantitiven GroBe gestattet, ist hier nicht zu
beantworten. Wichtig ist in jedem Fall, daB bei der Haftungsbestimmung mittels Ritzhéartetests erst
die Mechanismen des Abplatzens bestimmt werden miissen, bevor eine vergleichende Wertung der
Schichten vorgenommen werden kann. Eine am rein mechanischen MeBergebnis orientierte Wertung
hitte in der vorliegenden Arbeit zur SchluBfolgerung gefiihrt, dal dicke Oxidschichten besser haften
wiirden als diinnere.

Auch bei der Bestimmung der Diffusionsmechanismen in der Schicht sind weiterfiihrende Arbeiten
zu leisten. Das vorgeschlagene Modell, wonach CO die Diffusionswege fiir Sauerstoff behindert,
ohne aber die Sauerstoffwanderung grundsitzlich zu blockieren, kann dafiir eine Grundlage sein, um
mit der Hilfe von SiSiC einen besseren Einblick iiber die Diffusionsmechanismen bei Oxida-

tionsvorgéngen zu bekommen.

Fiir ein genaues Verstdndnis der Schichtbildun‘gsmechanismen, sind Untersuchungen mit Hilfe einer
reinen Atmosphire unentbehrlich. In dieser Arbeit wurde gezeigt, daB auch der Versuchsaufbau
(Werkstoff des Oxidationsofens) einen entscheidenden Einflu8 auf den Aufbau der Oxidschichten
hat.
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Die Experimente mit partiell abgedeckten Proben sind in diesem Zusammenhang hervorzuheben,
well sie ein einfaches Verfahren zum Vergleich von aktueller und ‘reiner’ Oxidationsatmosphare
bieten.

98




Zusammentassung

Zusammenfassung

SiSiC ist die einzige technische Hochtemperatur-Konstruktionskeramik, aus der groBe, dichte
Bauteile mit komplexer Geometrie hergestellt werden konnen.

Der Einsatz von SiSiC bei hohen Temperaturen in oxidierende Atmosphiren ist durch die passi-
vierende Wirkung der sich bildenden Oxidschichten méglich. Die Schutzwirkung durch die Schicht
ist solange gewihrleistet, wie sie gut haftet und unter Einsatzbedingungen intakt bleibt. Ziel der
vorliegenden Arbeit war es, das Haftungsverhalten, die Festigkeit und die Versagensmechanismen
von passivierenden SiOz-Schichten auf Si, SiC und SiSiC zu untersuchen und in bezug auf
bekannte Literaturwerte von SiOp vergleichend zu diskutieren.

2 Si-, 1 SiC-und 3 SiSiC-Werkstoffvarianten wurden fiir die Studie des Oxidationsverhaltens
herangezogen. Die Werkstoffe wurden bei 1300°C bzw. 1370°C zwischen 170 und 670h oxidiert.
Die Oxidationsatmosphidren (Luft und verschiedene Wasserdampfgehalte) waren so gewihlt, daB
jeweils SiO» thermodynamisch stabil war.

Es stellte sich heraus, daB der Wasserdampfgehalt in der Oxidationsatmosphire das Schichtwachs-
tum, die Schichtstruktur und den Einbau von Fremdelementen maBgeblich bestimmt.

Durch die Variation von Werkstoffen und Oxidationsatmosphiren konnte der EinfluBl von Additiven
auf die SiOo-Struktur erfaBt werden. Effekte durch den Einbau von Elementen aus der Oxida-
tionsatmosphire und aus dem Substrat wurden separiert. Die Verunreinigungen Al, B, Fe, Mn
wurden aus dem Grundwerkstoff in die Oxidschicht eingebaut. Die Elemente Al, K kamen mit
steigendem Wasserdampfgehalt der Atmosphire vermehrt von auBlen in die Schicht. Letztere
stammten aus dem Ofenrohr, oder aus aktiv zugefiihrten Salzen.

Bor als Verunreinigung (4 /0 im SiSiC-Substrat) verursacht, unabhingig von der Oxidationsat-
mosphire, Blasenbildung nahe der Grenzflache zum Substrat, wodurch die Haftung der Oxidschicht
schlechter ist als diejenigen von Schichten auf borfreien Werkstoffen.

Nach der Oxidation wurden, in Abhéngigkeit vom Wasserdampfgehalt der Oxidationsatmosphare,
grundsitzlich 3 Arten von Schichten beobachtet:

I) Bei Wasserdampfgehalten bis 5¥/0 bilden sich Einzelschichten, die praktisch ausschlieBlich aus
Cristobalit bestehen und nach Abkiihlung auf Raumtemperatur riBdurchsetzt sind.

II) Bei Wasserdampfgehalten zwischen 5v/0 und 25Y/0 entstehen Doppelschichten, die aus einer
Cristobalitschicht zum Substrat hin und einer amorphen Schicht zur freien Oberfliche hin mit
riBbehafteter Oberflache bestehen.

III) Bei Wasserdampfgehalten ab 25V/0 bilden sich Doppelschichten, die aus einer ribehafteten
Cristobalitschicht zum Substrat hin und ¢iner amorphen Schicht zur freien Oberfldche bestehen.
Die Elementanalysen zeigen, daB im amorphen Teil der Schicht die Verunreinigungen K und Al
konzentriert sind. Thre Konzentration steigt mit zunehmendem Wasserdampfgehalt und betrégt un-
gefihr 102o bei 30v/0H20. Mit zunehmendem Wasserdampfgehalt nimmt auch die Oxidations-
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geschwindigkeit zu, was aber nicht zu einer Gefahrdung der Funktionsfahigkeit von SiSiC Bauteilen
aufgrund abnehmender Wanddicke fiihrt, da die maximale extrapolierte Wanddickenabnahme nach
einem Jahr nur 35um betragt.

~Die mechanischen Eigenschaften konnten wegen der ribehafteten Oberfliche nicht an den Cristo-
balitschichten untersucht werden. Harte, RiBzihigkeit und Elastizitdatsmodul der riBfreien Schichten
stimmen mit den Eigenschaften von Quarzglas iiberein.

Mit Harteeindriicken bei Temperaturen bis 1250°C wurde nachgewiesen, dal die Viskositét der
Oxidschicht bei steigender Temperatur kontinuierlich abnimmt. Bei der vorliegenden Zusammen-
setzung und Oxidationsatmosphire fiihrt das aber nicht zu einer Beeintrachtigung der Schutzwirkung.

Bei Raumtemperatur ist die Festigkeit der Oxidschichten so hoch (bzw. der Elastizitatsmodul so
niedrig), daB ein dem Probenbruch voreilendes Schichtversagen nicht auftritt. Deshalb braucht bei
den vorliegenden Werkstoffen die Oxidschichtfestigkeit bei der Auslegung von Bauteilen nicht in
Betracht gezogen zu werden.

Nicht nur die mechanische Stabilitdt der Oxidschicht, sondern auch ihr EinfluB auf die Festigkeit des
SiSiC wurden bis 1370°C untersucht. Die Messungen konzentrierten sich auf zwei unter-
schiedlichen SiSiC-Qualititen bei RT, sowie zwischen 1000 und 1370°C.

Bei SiSiC-Werkstoffen mit geschliffener Oberfiche wird sowohl bei Raumtemperatur als auch bei
Temperaturen bis 1370°C die Festigkeit nicht signifikant von der Oxidation beeinflu8t. Anders ist die
Situation jedoch bei den in der Technik iiblichen sandgestrahlten SiSiC-Oberflichen. Eine
Festigkeitszunahme wird in diesem Fal] bei hoherer Priiftemperatur beobachtet. Der Effekt 148t sich
durch eine Voroxidation noch verstarken, und zwar soweit, daB die Festigkeit nicht mehr signifikant
geringer ist als die des geschliffenen Materials.

Eine vergleichbar grofle Oberflachenschidigung, die im Substrat versagensauslosend ist, fiihrt, wenn
in der Schicht vorhanden, nicht zum Probenversagen solange der Grundwerkstoff nicht auch
gleichzeitig geschidigt wird. Eine Oxidationsbehandlung erh&ht also die Schidigungstoleranz von
SiSiC. ‘

Trotz der abnehmenden Viskositét ist die chemische und mechanische Schutzwirkung der Schicht bis:
zum Schmelzpunkt von Silizium gewihrleistet. Der Einbau von Al- und K-Additiven hat wegen des
Stabilisierens der amorphen Teilschicht einen positiven EinfluB auf die Schutzwirkung der
Oxidschichten. Stabile, amorphe SiO2-Schichten sollten bei der Oxidation von SiSiC-Keramik,
wenn immer méglich, angestrebt'werden.
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Wo méglich wird fiir die GroBen das Systéme Internationale benutzt. Die chemischen Elemente und -

Verbindungen werden bezeichnet wie im Handbook of Chemistry and Physics beschrieben /87/.

A
Al1997

aoe

C2
C3
Co2

CvD

EDX
Eschicht
eSiSiC
ESK

ESubstrat

F

Oberflache

Al>O3, 99,7% Reinheit

Sauerstoffaktivitit an der Schichtoberfldche
Probenbreite

Halbe Oberfachenrisslinge eines Harteeindrucks
Konstante die Vop mit poz verkniipft

Konstante, die Voo mit der Sauerstoffkonzentrationsdifferenz iiber die Oxid-

schicht verkniipft

Konstante die Ro2 mit d verkniipft

Konstante die den Schichtdickenzuwachs mit Joo verkniipft
Sauerstoffkonzentration an der Schichtoberfldche

Chemical Vapour Deposition, Abscheidung aus der Gasphase durch eine che-
mische Reaktion

i) Schichtdicke
il) Diagonale eines Harteindrucks

Deutsche Industrie Norm
Diffusionskoeffizient von Sauerstoff in SiO2
Elastizitdtsmodul

Energie Dispersive Elementanalyse
Elastizitatsmodul der Schicht

Extrudierte SiSiC Qualitiit (Cesiwid)
Elektro Schmelzwerke Kempten
Elastizititsmodul des Substrats

Mechanische Belastung im Biegeversuch
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pSiSiC
PVD

11

Schlickergegossene SiSiC Qualitit (SIK)
Probenhdhe

Hirte

HeiBgepreBte SiC Qualitit (ESK)

Vickers Hérte nach DIN

Inductive Coupled Plasma- Optical Emission Spectroscopy, chemische Analy-
semethode

Sauerstoffstrom durch die Oxidschicht
Parabolische Wachstumskonstante
Kritische Spannungsintensitit

Berechnete Rif3zihigkeit (unter Vernachlidssigung thermischer Druckeigenspan-

nungen)
RiBzahigkeit
Spannungsintensitit durch Harteindruckseigenspannungen

Berechnete RiBzihigkeit (unter Vernachlissigung thermischer Zugeigenspan- .
nungen)

Spannungsintensitit aufgrund thermischen Eigenspannungen
Koordinationszahl

AuBerer Auflageabstand im Biegeversuch

Innerer Auflageabstand

Molekulargewicht

Molprozent

Druck

i) Last beim Harteeindruck
ii) - Last bei Ritztest

Ubergangslast bei Ritztest
GepreBte SiSiC Qualitit (SIK)
Physical Vapour Deposition, physikalische Abscheidung aus der Gasphase

Si-O-Abstand
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rSi
SIK
SIMS
SNMS

uSi

V/o

Voo

WY/o

(o)

oB
Gf,Schicht
Gf,Substrat
G Schicht

GSubstrat

Rundheitsparameter

Rasterelektronenmikroskopie

Widerstand einer Oxidschicht gegen Sauerstoffdiffusion

Elektronisch reines Silizium (Verunreinigungen <0,1%)

Schunk Ingenieur Keramik

Sekundidr Ionen Massen Spektroskopie (Secondary Ion Mass Spectroscopy)

Sekundidr Neutronen Massen Spektroskopie (Secondary Neutron Mass
Spectroscopy)

i) Zeit

i) Eindringtiefe

Temperatur

Transmissionselektronenmikroskopie

Silizium, mit groBerem Anteil an Verunreinigungen (Mn, Fe, Al, B)
Volumen

Volumenprozent

Treibende Kraft fiir Sauerstoffdiffusion
Gewichtsprozent

Willkiirliche Einheiten

Volumenfraktion

Oberﬂﬁchcnspannung

Si-O-Si-Winkel in SiO2

Dichte

Spannung -

Biegebruchspannung

Bruchspannung in der Schicht

Bruchspannung im Substrat.

Spannung in der Schicht bei mechanischer Belastung

Spannung im Substrat bei mechanischer Belastung
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1V

Spitzenwinkel eines Indenters

Geometriekonstante, Abhéngig von Probengeometrie und Rigeometrie
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