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1. Schutzschichtentwicklung fiir einen sauberen Luftverkehr

Fiir Europas Wirtschaft ist der Luftverkehr von zentraler Bedeutung. Die zunehmende Globalisierung
bendtigt einen schnellen und zuverlassigen Transport von Menschen und Gitern, welcher in groBem
Malle durch Flugzeuge gewahrleistet wird. Allerdings bilden die Verknappung fossiler Brennstoffe
sowie der AusstolR klimaschadlicher Gase durch den Luftverkehr 6konomische und 6kologische
Grenzen. Um die Umwelt zu schonen und die Wirtschaftskraft zu sichern, wurden im Auftrag der
Europdischen Union im Flight Path 2050 die Vision eines sauberen und sicheren Luftverkehrs
verfasst und daraus Ziele definiert. Kernpunkte sind die Reduktion von klimaschadlichem CO, um
75 % sowie die Reduzierung schadlicher Stickoxide um 90 % pro geflogenen Kilometer und Passagier
[1]. Einen groRen Beitrag zur Umsetzung liefert ACARE (Advisory Council for Aviation Research
and Innovation in Europe), ein Zusammenschluss aus Luftfahrtindustrie und Forschungs-
einrichtungen, wozu auch das Deutsche Zentrum fiir Luft- und Raumfahrt (DLR) zahlt. Das DLR
leistet einen aktiven Beitrag im Bereich Luftfahrt durch die Forschung an Bodentransportsystemen,
Flugsicherheit und Flugsystemen wie den Rotor- und Starrfliglern. Fur Starrfligler werden unter
anderem neue Rumpfstrukturen und Werkstoffe fiir Strahltriebwerke entwickelt [2]. In
letztgenanntes Gebiet ist die vorliegende Dissertation eingegliedert.

1.1. Temperatursteigerung in Hochdruckturbinen und Motivation zur
vorliegenden Arbeit

Turbinen gehdéren zu den Waiarmekraftmaschinen, deren Carnot’scher Wirkungsgrad mit der
Temperaturdifferenz zwischen Turbineneintritts- und Austrittstemperatur steigt [3]. Die Turbinen-
eintrittstemperatur wird derzeit durch das Basismaterial der ersten beiden Turbinenschaufelreihen
hinter der Brennkammer nach oben begrenzt. In modernen Triebwerken werden hierfir Nickel-
basissuperlegierungen eingesetzt [4-6]. Diese zeichnen sich durch eine hohe Kriech- und Oxidations-
bestandigkeit aus. Durch Legierungs- und Bauteilentwicklung konnte die Temperaturstabilitat in den
letzten Jahrzehnten kontinuierlich gesteigert werden. Momentan ist diese auf ca. 1150 °C begrenzt,
was nur ca. 200 °C unter dem Schmelzpunkt der Legierungen liegt. Hierdurch ist eine weitere
Erhohung der Temperatur mit diesem Basismaterial unwahrscheinlich. Die Temperatur des
umgebenden heillen Luftstrahls ist jedoch deutlich hoher als 1150 °C. Durch eine aufwéndige Innen-
und Filmkihlung der Turbinenschaufeln sowie teure Schutzschichten ist eine Anwendung sogar bis zu
mehreren 10.000 Betriebsstunden moglich.

Die Schutzschichten dieser Turbinenelemente bestehen aus einer Haftvermittler- und einer
Warmedammschicht [7, 8]. Die Haftvermittlerschicht dient gleichzeitig als Oxidationsschutzschicht.
Diese wird (berwiegend durch Elektronenstrahlverdampfung (electron beam physical vapour
deposition EB-PVD) oder Verfahren der chemischen Gasphasenabscheidung (chemical vapour
deposition CVD), wie Packzementation, aufgebracht. Urspriinglich wurde die Haftvermittlerschicht
durch eine reine Anreicherung des Nickelbasissuperlegierungs-Substrates in den oberflaichennahen
Bereichen mit Aluminium, welches in der Turbinenatmosphdare eine dichte Aluminiumoxid-Schicht
bildet, hergestellt. Diese Oxidschicht dient als Oxidationsschutz und Haftvermittler zur keramischen
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Warmedammschicht. Die Bildung und das Wachstum des Aluminiumoxides wurden durch die
Schichtenwicklung zu PtAl- und NiCoCrAlY-Schichten deutlich verbessert [4, 6, 7]. Erstere werden
Uberwiegend durch Packzementation hergestellt. Hierbei reagiert das Substratmaterial (die
Nickelbasissuperlegierung) mit einem pulverférmigen Bett (Pack) in den oberflaichennahen Bereichen
zu einer Diffusionsschicht. Bei diesem Verfahren kénnen nur schwer verschiedene Elemente in einem
einzigen Herstellungsschritt aufgebracht werden [4]. Daher werden NiCoCrAlY-Schichten
Uberwiegend mit einem Verfahren der physikalischen Gasphasenabscheidung (PVD), z.B.
Plasmaspritzen oder Elektronenstrahlverdampfen, aufgebracht [4, 7, 8]. Das hochschmelzende
Schichtmaterial wird bei letzterem Verfahren durch einen Elektronenstrahl verdampft. Das
gasformige NiCoCrAlY scheidet sich auf dem in der Beschichtungskammer befindenden kalteren
Bauteil (und den Kammerwéanden) ab. Nach der Abscheidung werden diese Schichten unter
vermindertem Druck angelassen, was zu einem Interdiffusionsbereich fiihrt und somit zu einer
verbesserten Haftung [4, 7].

Uber EB-PVD kénnen auch Wirmeddmmschichten aus z. B. Yttrium-teilstabilisiertem Zirkondioxid
(YSZ) oder Gadoliniumzirkonat mit einer stangeligen Struktur aufgebracht werden [7-11]. Die
Abscheidung erfolgt bei ca. 1000 °C, d. h. die Schicht wéachst auf einem thermisch gedehnten Substrat
auf. Wahrend der folgenden Abkihlung zieht sich das Substrat, aufgrund des héheren thermischen
Ausdehnungskoeffizienten, starker als die YSZ-Schicht zusammen, und es entstehen
Druckspannungen in der Schicht. Wahrend der folgenden Thermozyklierung wirken erst bei
Ubersteigen der Abscheidetemperatur von 1000 °C Zugspannungen auf die Schicht. Diese
Spannungen werden durch die stangelige Struktur teilweise abgebaut, weil sich die einzelnen
Kolumnen der Warmedammschicht mit ihren senkrechten Grenzflichen voneinander separieren
kénnen. Im Vergleich zu einer Plasma-gespritzten YSZ-Schicht, deren einzelne ,Splats” Grenzflachen
parallel zu den Zugspannungen aufweisen, entstehen hierdurch weniger versagenskritische
Scherspannungen an der Grenzflache zwischen der Haftvermittlerschicht und der EB-PVD-Schicht.
Dies erhoht die thermozyklische Lebensdauer von EB-PVD Schichten gegeniiber Plasma-gespritzten
Schichten [12]. YSZ und Gadoliniumzirkonat werden aufgrund ihrer geringen Warmeleitfahigkeit als
Materialien in der Warmedammschicht eingesetzt. Zusammen mit der Innenkiihlung entsteht ein
Temperaturgradient von 150-200 °C innerhalb der Warmedammeschicht, der das Substrat vor einer
zu hohen Temperaturbelastung durch die Umgebungsluft schitzt (Abb. 1-1). Dieses komplizierte
System flihrt zu einer erhéhten Anfalligkeit fiir Schadigungen, z. B. Schichtabplatzungen, und senkt
die Effizienz der Turbine durch die nétige Kiihlluft [7, 9].

Eine Alternative zur Erhéhung der Turbineneintrittstemperatur durch Warmedammschichtsysteme
sind neue Basislegierungen, welche die Nickelbasissuperlegierungen abldsen. In der Industrie und
Wissenschaft wird seit einigen Jahren daran unter dem Uberbegriff Beyond Ni-base Superalloys
geforscht [5, 6, 13, 14]. Mo-/Nb-basierte Silizid-Legierungen sowie Co-Re-Legierungen sind
aussichtsreiche Kandidaten in diesem Feld. Allerdings erweisen sich diese als sprode bei
Raumtemperatur und zumindest die Erstgenannten bei Temperaturen unter 1000 °C als wenig
oxidationsbestandig [5, 15, 16]. Durch ein innovatives Legierungsdesign und moderne Synthese-
verfahren, wie zum Beispiel die Pulvermetallurgie, konnten sowohl die mechanischen als auch
oxidativen Eigenschaften deutlich verbessert werden [5, 13, 15, 17]. Eine weitere Mdglichkeit zur
Verbesserung des Oxidationsverhaltens einer Turbinenschaufel aus diesen Materialien sind
Schutzschichten nach dem Vorbild der Nickelbasissuperlegierungen [18, 19].
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bondcoat

Abbildung 1-1: Fotografie einer Turbinenschaufel aus Nickelbasissuperlegierung mit Warmedammschicht (links) und
eine rasterelektronenmikroskopische Aufnahme der Haftvermittlerschicht (bondcoat), thermisch
gewachsenen Oxidschicht (TGO) und Warmedammschicht (TBC) (rechts) [11]

In der vorliegenden Arbeit werden daher Schutzschichten fiir Mo-Silizid-basierte Legierungen auf
Basis des Mo-9Si-8B-Systems entwickelt. Diese und alle weiteren Konzentrationsangaben sind,
soweit nicht anders angegeben, in Atomprozent (At.-%). Aufgrund der génzlich anderen Substrat-
zusammensetzung und somit anderen Diffusionseigenschaften sowie thermischen Ausdehnungs-
koeffizienten kdnnen die bereits entwickelten Schichtsysteme nicht direkt Gbernommen werden.
Schiitzende Oxidschichten aus Aluminiumoxid sind denkbar, aber ein Ubergang zu Siliziumdioxid
erscheint aufgrund des Si-Reservoirs im Basismaterial sowie der langsameren Wachstums-
geschwindigkeit von SiO, bei Temperaturen tiber 1200 °C sinnvoll [9]. Chromoxid-bildende Schichten
scheiden aus, da diese bei Temperaturen Gber 1000 °C fliichtige CrO;-Verbindungen bilden [9].

Um verschiedene Schichtzusammensetzungen ohne stérende Verunreinigungselemente herzustellen,
wurden die Schichten mittels Magnetronsputtern aufgebracht [4, 20]. Diese Methodik fiihrt zu
reinen, aber verhdltnismaBig diinnen Schichten. Fiir y-Titanaluminide wurden erfolgreich
Oxidationsschutz- und Haftvermittlerschichten Uber dieses Verfahren bereits hergestellt [21-27].
Aufgrund der hoheren Temperaturstabilitdt des Basismaterials, Mo-Silizide weisen Schmelzpunkten
bis zu 2000 °C auf [28], erscheint die Entwicklung einer Warmedammeschicht nicht notig. Keramische
Isolationsschichten sind daher kein Bestandteil dieser Arbeit.
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1.2. Ziel der Arbeit

Wie in Kapitel 2.2. eingehend beschrieben wird, ist die Materialregression von Mo-Si-B-Legierungen
durch Oxidation fiir einen Einsatz in Turbinen zu hoch [5]. Daher wurden im Rahmen dieser Arbeit in
Form eines ,screening tests” verschiedene Schichtzusammensetzungen entwickelt, getestet und
verglichen.

Die Voraussetzungen fiir die Entwicklung waren die Ermittlung geeigneter Abscheideparameter (Bias-
Spannung, Temperatur) an der Magnetronsputter-Anlage sowie die Einfilhrung einer quantitativen
Analysemethode von Bor. Daher wurde fiir das vorhandene Gerat zur optischen Glimmentladungs-
Spektroskopie (GD-OES) eine Methode fiir Mo-Si-B-Materialien entwickelt und das Gerat kalibriert.

Ausgehend von einer Literaturstudie [16, 19, 29-46] zu bereits tber andere Verfahren synthetisierte
Schutzschichten und das Oxidationsverhalten von Mo-Si-B-Legierungen wurden aussichtsreiche
Schichtzusammensetzungen ausgewahlt und mittels Magnetronsputtern abgeschieden. Dieses
Verfahren ist in diesem Fall besonders geeignet, da die Schichtzusammensetzungen vielfaltig und
schnell variiert werden kénnen.

Im Folgenden werden zundchst die Grundlagen der Kathodenzerstaubung zum Einsatz in der
Schichtherstellung (Magnetronsputtern) und -analyse (optische Glimmentladungs-Spektroskopie GD-
OES) sowie die Eigenschaften der Mo-Si-B-Legierungen beschrieben. Abgeschlossen wird Kapitel 2
mit einem Uberblick des Basiswissens der Hochtemperaturkorrosion. In Kapitel 3 werden die
Schichtherstellung, der Aufbau der Oxidationstests und die Analyse der Proben erlautert. Die
Darstellung der Ergebnisse beginnt wie in den Grundlagen mit der Schichtsynthese und Einzelheiten
zur Analyse mittels GD-OES (Kapitel 4). Im Anschluss werden diese Ergebnisse im Hinblick auf
Auswirkungen auf die Oxidationseigenschaften der Schichten und deren Analyse diskutiert. Darauf
folgen die Darstellung der Resultate der Oxidationstests und deren Diskussion gegliedert nach
thermisch gewachsenem Oxid (Kapitel 5). Kapitel 6 und 7 beenden die Arbeit mit der Zusammen-
fassung und dem Ausblick.
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2. Grundlagen

2.1. Grundlagen der Kathodenzerstaubung zum Einsatz in der Schicht-
herstellung (Magnetronsputtern) und -analyse (optische Glimmentladungs-
Spektroskopie)

Die Diffusionsbarriere- und Oxidationsschutzschichten wurden mittels Magnetronsputtern
aufgebracht. Die Analyse erfolgte unter anderem durch optische Glimmentladungsspektroskopie
(GD-OES). Beide Verfahren basieren auf dem Prinzip der Kathodenzerstaubung (Sputtern). Sputtern
bezeichnet im Allgemeinen die Erosion einer Materialoberflaiche durch Partikeleinschlag [47] und
erfolgt in drei Schritten. Zu Beginn werden lonen, meist positive Argon-lonen, einer gasformigen
Entladung auf ein Target durch ein elektrisches Feld beschleunigt (i) und dringen in das Target-
Material ein, was eine atomare StoRkaskade hervorruft (ii). Einige Target-Atome werden dadurch in
die Gasphase riickgestreut (iii). Diese gesputterten Atome werden teilweise durch StoRe mit lonen
oder Elektronen aus dem Plasma zum Leuchten angeregt. Dieses charakteristische Licht wird in der
GD-OES zur qualitativen und quantitativen Analyse verwendet. Nach der Anregung scheiden sich die
Atome an kalteren Teilen in der Anlage wieder ab. Beim Magnetronsputtern werden so die Schichten
hergestellt.

2.1.1. Magnetronsputtern

Magnetronsputtern wird in der Industrie zur Herstellung verschiedenster Schichten verwendet, dazu
gehoren unter anderem Halbleiterschichten und Schichten zum Korrosions- und VerschleiRschutz
[20]. Oxidationsschutzschichten fiir y-Titanaluminide und Titan in Triebwerken wurden bereits
erfolgreich entwickelt [21-27, 48].

Substrat \ (Anode)
*

Vakuumkammer

DC- oder RF-
( Spannungs-
Art

; quelle

Argon Einlass
— Target | (Kathode)

Pumpen AuslassI l [

Abbildung 2-1: Schematische Darstellung einer Sputter-Anlage [47]

Das Magnetronsputtern findet bei Unterdruck in einer Vakuumkammer statt (Abb. 2-1) [47]. In der
Kammer befinden sich die Substrate und das Target, welche, wie im Schema dargestellt, Gber eine
Hochspannungsquelle miteinander verbunden sind. Die Schaltung ist in industriellen Sputter-Anlagen
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dahingehend abgewandelt, dass das Substrat an eine separate Spannungsquelle angeschlossen ist,
da nur so die im nachsten Teilkapitel beschriebene Bias-Spannung erzeugt werden kann. Die Targets
werden als Kathode geschaltet, und die Substrate fungieren als Anode. Zwischen den Polen bildet
sich ein elektrisches Feld aus. Wird Argon als Prozessgas eingelassen, entsteht ab einem Druck von
ca. 1,33 mbar (= 1 Torr) ein Plasma. Die zur Ziindung bendtigten Ar-lonen liegen aufgrund der
natirlichen Hohenstrahlung immer vor. Die positiven lonen werden zum Target und die Elektronen
zum Substrat beschleunigt. Durch StéRBe mit den Argon-Gasteilchen entsteht bei geeigneten Strom-
und Spannungsparametern eine selbststandige Entladung. Fir ein effektives Sputtern wird ein
abnormales Glimmlicht benotigt, da sich hierbei das Plasma lber das ganze Target ausbreitet und so
gleichméRig durch Kathodenzerstadubung abgetragen wird.

(a) gepulstes DC (b) HF
U U
r'y A A
Ugt — — A
> U--
t + /\ /\
/ \ \

\\ / " t
\/
Ut ot

Abbildung 2-2: Spannungsverlauf liber Zeit: (a) gepulste DC-Anregung, (b) HF-Anregung mit der Periodendauer A

Die Ladung der Argon-lonen wird auf das Target lbertragen. Nicht leitfahige Materialien werden
hierdurch aufgeladen, was dem weiteren Sputter-Prozess entgegenwirkt. Um ein AbflieRen der
Elektronen zu ermoglichen, wird entweder eine gepulste Gleichstrom(DC)- oder eine
Hochfrequenz(HF)-Spannung angelegt (Abb. 2-2). Bei der gepulsten Spannung kann die Ladung
zwischen den Pulsen abflieRen, und das Target kiihlt ab. Durch die geringere Temperaturbelastung
sind hohere Spannungen als bei einer kontinuierlichen DC-Entladung moglich. Der Prozess lauft
auBerdem stabiler [49]. Da die Sputter-Rate im Vergleich zur HF-Anregung hoher liegt, wird eine HF-
Anregung nur verwendet, falls eine gepulste DC-Anregung nicht moglich ist. Die HF-Frequenz betragt
13,56 MHz und schwankt zwischen dem negativen und positiven Bereich. Die Argon-lonen kénnen ab
50 kHz dem elektrischen Feld aufgrund der héheren Tragheit nicht mehr folgen, daher findet trotz
oszillierender Spannung der Sputter-Prozess statt.

(a) E-Feld (b)
]
}

' Target Y

B-Feld
[

I Permanent Target

Magnete

Magn. Polstlick
Abbildung 2-3: (a) Magnetron mit Feldverteilung und (b) Hall-Effekt [47]

Bei allen drei Methoden (DC, gepulstes DC und HF) ist im Vergleich zu anderen PVD-Verfahren die
Schichtwachstumsrate (Dickenzunahme der aufwachsenden Schicht pro Zeiteinheit) gering. Um diese
zu erhohen, wird ein Magnet hinter das Target montiert (Magnetron). Es kommt so zu einer
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Uberlagerung des Magnetfeldes mit dem elektrischen Feld (Abbildung 2-3a). Durch die Lorentz-Kraft
werden die Elektronen abgelenkt und bewegen sich auf Kreisbahnen tber der Oberflache des Targets
(Abb. 2-3b). Sie verweilen langer im Plasma, stofRen folglich 6fter mit Argon-Atomen und erhdéhen so
die Argon-lonendichte. Dadurch entsteht ein héheres lonenbombardement des Targets, und die
Sputter-Rate steigt. Die Elektronendichte ist an der Stelle am hochsten, an der das B-Feld parallel zur
Oberflache steht. Aufgrund der hoheren Tragheit der Argon-lonen im Vergleich zu den Elektronen
werden die lonen in ihrer Flugrichtung kaum abgelenkt, und es entsteht der typische Erosionskrater
im Target unterhalb der Kreisbahn der Elektronen.

2.1.1.1. Schichtwachstum

Die Schichtabscheidung erfolgt durch Anlagerung einzelner Atome, welche sich tber Diffusion zu
Keimen zusammenschlieBen. Diese wachsen zu Inseln. Wenn die GroRe der Inseln so weit
zugenommen hat, dass sie mit anderen zusammentreffen, kommt es zu Koaleszenz und der Bildung
polykristalliner Inseln, welche dann eine Schicht ausbilden. Dies ist oft mit einer selektiven
Vergroberung verbunden. Daher wachsen die meisten PVD-Schichten mit einer Textur auf [50].
Abhédngig von der Energie der Teilchen, die auf das Substrat treffen, verandert sich die Morphologie
der Schicht. Zwei wichtige Parameter sind die Temperatur des Substrates, die in kommerziellen
Anlagen durch eine externe Heizung gesteuert wird, und die Bias-Spannung. Letztere bezeichnet ein
negatives Potenzial, das an die Substrate angelegt wird, um die Argon-lonen darauf zu
beschleunigen. Diese wechselwirken mit Schichtatomen und erhéhen deren kinetische Energie, die
sogenannte Adatommobilitat. Das bekannteste Modell zum Schichtwachstum ist von Thornton [51,
52] fur PVD-Schichten aus einem Modell von Movchan und Demchiskin entwickelt worden.
Abbildung 2-4 [53] zeigt schematisch die Schichtstruktur in Abhangigkeit vom Argon-Druck p4,- und
der homologen Temperatur T}, (in Kelvin), die durch Gleichung (1) gegeben ist.
Ts

T, = T (1)

Ts bezeichnet die Substrattemperatur und T, die Schmelztemperatur des Schichtmaterials.

In Zone 1 entstehen Schichten aus kegeligen Einheiten aufgrund von geringer Oberflachendiffusion
und Abschirmung von Unebenheiten in der Oberfliche. Die Versetzungsdichte innerhalb der
einzelnen Korner ist hoch, und die Grenzflachen der Kolumnen enthalten Poren. Die interkolumnaren
Zwischenrdume nehmen aufgrund der zunehmenden Abschirmung durch die kegeligen Einheiten zu.
Bei hoheren Driicken nimmt die Energie der adsorbierten Teilchen ab, demgegeniiber steigt mit
zunehmender Temperatur die Energie der Teilchen. Fiir ein Wachstum in Zone 2 ist die Energie hoch
genug flir Oberflichendiffusion. Dadurch werden kolumnare Kdérner mit glatter Oberflaiche und
dichten Grenzflachen gebildet. In Zone 3 steigt die Teilchenenergie weiter an, und Bulkdiffusion
findet statt. Dadurch entstehen dquiaxiale Kérner [52]. Fiir eine ideal-glatte Oberflache hat Thornton
die Ubergangszone T zwischen 1 und 2 eingefiihrt. In dieser Zone entstehen faserige Kristalle [51].
Neben den verschiedenen Wachstumsarten kénnen aufgrund des langsamen Wachstums Strukturen
auBerhalb des thermodynamischen Gleichgewichtes gebildet werden [50, 54]. Starkere Loslichkeit
und Phasen mit einer geringeren freien Bildungsenthalpie treten auf. Die Doppeltangentenregel,

7



8

Grundlagen

welche das Gleichgewicht zwischen zwei Phasen beschreibt, wird nicht immer erfillt. Auch eine
Gliihbehandlung kann oft nicht den thermodynamischen Gleichgewichtszustand herstellen [54].

Argon-Druck
[Torr]

[T/T.]

Abbildung 2-4: Schichtwachstumsmodell von J.A. Thornton [53]

Im Allgemeinen findet die Beschichtung bei Temperaturen im Bereich von Zone 1 und 2 statt. Um
trotzdem dichte Schichten zu erhalten, kann die Mobilitdt der adsorbierten Schichtteilchen durch
Wechselwirkung mit Argon-lonen erhéht werden. Hierzu wird die bereits genannte Bias-Spannung
am Substrat angelegt [51, 55]. Diese fuhrt im Allgemeinen zu dichteren Schichten mit kleineren
Kérnern [50]. Allerdings bildet sich das elektrische Feld, vor allem bei hdngenden Proben, nicht
gleichméRig Uber die Proben aus. Dadurch werden die Schichten ungleichmaRig in Struktur und
Zusammensetzung. Die Variation in der Zusammensetzung entsteht durch vermehrtes Re-Sputtering
von leichten Elementen wahrend des lonenbombardements in der Nahe des Probenrandes [23, 56].
Bei Oxidationsschutzschichten haben Leyens et al. [23] beobachtet, dass eine hohere Bias-Spannung
aufgrund dieses Effekts zu kiirzeren Lebensdauern fihrt.

2.1.1.2. Weitere Sputter-Verfahren

Durch die negative Bias-Spannung werden Argon-lonen auf die Substrate beschleunigt. Das lonen-
bombardement kann auch gesteigert werden, indem die Anzahl der lonen, welche auf die Substrate
treffen, erhoht wird. Eine Moglichkeit ist das sogenannte ,closed field unbalanced magnetron
sputtering” (CFUBMS). Hierbei wird das Magnetfeld des Magnetrons durch zuséatzliche
Elektromagneten verstarkt, so dass sich das Magnetfeld bis zu den Substraten in der Mitte der
Kammer ausdehnt. Dadurch werden Elektronen mit in diese Region abgelenkt, welche durch StéRe
die lonendichte erhéhen [20, 57]. Beim CFUBMS kénnen bereits bei tieferen Abscheidetemperaturen
dichte Schichten erzeugt werden [58].

Dies kann auRerdem durch ,high power impulse magnetron sputtern” (HiPIMS) [59] erreicht werden.
Hierbei wird die Anzahl gesputterter, ionisierter Metallatome gesteigert. Beim HiPIMS werden
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Energiedichten von bis zu 3 kW/cm? erreicht, im Gegensatz dazu liegen die Energiedichten bei
herkdmmlicher gepulster DC-Steuerung bei nur 0,2 kW/cm? [60].

Eine weitere Methode ist das , Triode-Sputtering” (TS). Hier wird ein polarisierendes Netz vor dem
Target platziert, was thermisch Elektronen abgibt und so die Argon-lonendichte erhoht [61, 62].
Hierdurch kann der Arbeitsdruck im Vergleich zum Magnetronsputtern gesenkt werden. Somit wird
der Energieverlust der Schichtatome durch St6Ren mit Gasatomen zwischen Target und Substrat
gesenkt, und es steigt die Adatommobilitat.

2.1.2. Optische Glimmentladungsspektroskopie (GD-OES)

Mit optischer Glimmentladungsspektroskopie kann die Zusammensetzung von Volumen- und
Schichtmaterialien qualitativ und quantitativ bestimmt werden. Eine Einschrdankung des
detektierbaren Elementbereiches existiert nicht. Zudem zeichnet sich diese Methode besonders
durch kurze Praparations- und Analysezeiten im Vergleich zu anderen tiefenauflédsenden Verfahren
der Materialanalyse, wie z. B. Auger-Elektronen-Spektroskopie (AES) oder Sekundar-lonen-Massen-
Spektroskopie (SIMS), aus. Daher werden GD-OES-Gerate besonders zur routinemaRigen Analyse von
Volumen- und Schichtmaterialen in der Stahl- und Halbleiterindustrie eingesetzt. Nachteilig ist die
geringe laterale Auflosung aufgrund des 1-8 mm groRen Anodendurchmessers. Somit kann nicht
direkt auf die Zusammensetzung einzelner Phasen, welche kleiner als 1 mm sind und in gleichem
Abstand von der Oberflache liegen, geschlossen werden. In dieser Arbeit zu Mo-Si-B-Legierungen
wurde diese Methode eingesetzt, weil Interferenzen zwischen Molybdan und Bor, anders als bei der
wellenldangendispersiven Rontgenspektroskopie (WDX) [63, 64], umgangen werden kdnnen.

2.1.2.1. Aufbau

GD-OES-Gerate bestehen aus einer optischen Analyseeinheit und einer Glimmlampe. Letztere wird
nach ihrem Erfinder als Grimm’sche Lampe [65] bezeichnet und ist schematisch in Abbildung 2-5
dargestellt. In neuen Anlagen wird das Quarzfenster, welches fiir Licht mit einer Wellenldange unter
160 nm nicht mehr transparent ist, durch ein MgF-Fenster oder eine Linse ersetzt.

| | Quarzfenster
Ar Anodenkodrper
e —
Ar
Ar
‘—
Isolation
Kathodenkdrper
[ Probe |
[ Kihlung

Abbildung 2-5: Glimmentladungslampe nach Grimm [65]
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Zur Analyse wird durch Anlegen einer Spannung sowie geregeltes Abpumpen und Einlassen von
Argongas eine ,,obstructed” Entladung zwischen den Wanden der Anode und der ebenen und dichten
Probe (Kathode) erzeugt, wodurch die Probe durch Kathodenzerstdubung abgetragen wird [66]. Die
gesputterten Probenatome werden durch Wechselwirkungen mit dem Plasma im negativen
Glimmlicht in verschiedene Anregungszustande Uberfiihrt. Besonders wichtig ist die Anregung durch
Elektronen. Bei der folgenden Rickkehr in den Grundzustand wird charakteristisches Licht frei.
Dieses wird durch eine Linse hinter der Glimmlampe fokussiert und fallt auf ein optisches Gitter,
welches das Licht nach der Wellenlange aufspaltet und auf die Detektoren in der Analyseeinheit
lenkt. Die Detektoren sind nach Paschen-Runge in einem Rowland-Kreis angeordnet [67] und
kdnnen aus Photomultipliern und/oder CCD-Chips (CCD = Charge Coupled Device) bestehen. Letztere
sind preisglinstiger und kdnnen mehrere Wellenlangen auf einmal aufnehmen. Photomultiplier sind
deutlich empfindlicher und schneller, kbnnen aber immer nur die Intensitdt einer Wellenldnge
bestimmen.

2.1.2.2, Tiefenauflésung und Anregungsmethoden

Bei Gleichstrom (DC) GD-OES-Analysen kénnen der Anodendurchmesser und die Sputter-Parameter
(Spannung, Strom und Druck) an die gestellte Messaufgabe angepasst werden. Hierbei ist zu
beachten, dass nur zwei Sputter-Parameter frei wahlbar sind. Der dritte ist durch die Geometrie der
Lampe und die anderen zwei gegeben. Um eine Messung mit einem hohen Signal zu
Untergrundverhaltnis und die Probe Schicht fir Schicht abzutragen, womit ein Tiefenprofil mit
moglichst hoher Tiefenauflosung erhalten werden kann, missen die Parameter fir jedes Material
angepasst werden. Hierbei sind eine hohe Lichtintensitdt der zu messenden Emissionslinien und ein
planer Sputter-Krater von hoher Bedeutung.

= L] e

konvex plan konkav

Sputterkrater

Abbildung 2-6: Sputter-Kraterform in Abhangigkeit der idealen Spannung U; [68, 69]

Ein homogener Materialabtrag (= planer Sputter-Krater) wird durch eine gleichmaRige Ausbreitung
des Plasmas auf der Probe hervorgerufen. Die Theorie der Plasmaverteilung auf Basis der Child-
Langmuir-Gleichung [70, 71] sagt fiir eine gegebene Geometrie, Plasmatemperatur und Material
den Abstand zwischen Plasma und Probe voraus. Dieser hangt vor allem von Spannung U und Strom
I ab. Ist U hoher als eine Grenzspannung U;, wird der Krater konvex. Bei Spannungen U < U; werden
konkave Krater ausgebildet (Abb. 2-6) [68, 69]. Neben Spannung U und Strom [ besitzt der Druck p
einen hohen, allerdings nicht linearen Einfluss auf die Kratergeometrie [72]. Experimentell wurde
beobachtet, dass bei mittleren Driicken besonders flache Krater erreicht werden [73]. Des Weiteren
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wird der Kraterboden bei grolen Anodendurchmessern flacher [73]. Hierbei muss allerdings beachtet
werden, dass die Kraterform neben den Plasmaparametern auch von der Probe abhangt, daher wird
von Anwendern empfohlen, die Anregungsbedingungen fiir jede neue Matrix anzupassen [72, 74].
Durch eine optimale Anpassung kénnen Tiefenauflésungen von unter 30 nm erreicht werden [68].

Bei der Analyse von Multilagensystemen mit wechselnder Probenmatrix nimmt die Tiefenauflésung
ab, weil eine optimale Anpassung an alle Lagen nicht moglich ist. Weitere Einfliisse, die die
Tiefenauflésung herabsetzen, sind:

e das Vermischen der obersten Probenlagen durch lonenbeschuss. Dieser Effekt ist mit einem
Einfluss von ca. 2 nm verhaltnismaRig gering [75, 76].

e Mit zunehmender Messzeit kommt es zu Ablagerungen von Material aus der Gasphase am
Kraterrand, welches teilweise wieder abgesputtert und so erneut analysiert wird [74].

e Unterschiedliche kristalline Phasen eines Materials kénnen durch stark verschiedene Sputter-
Raten zu einer Verschlechterung des Tiefenprofils flihren, da so nicht Atomlage fiir Atomlage,
sondern einzelne Bereiche einer Lage bevorzugt abgetragen und analysiert werden [77].

Durch ein feineres Abstimmen der Entladung auf das Material kann die Tiefenauflésung erhoht
werden. Hierzu stehen neben der DC- auch die Hochfrequenz(HF)-Anregung bzw. die gepulsten Modi
zur Verfigung. Mit HF kénnen zudem nicht leitfahige Proben wie Oxide gemessen werden. In der
gepulsten Anregung kommt es zu einer geringeren Probenaufwdarmung, und es gibt mit Pulsdauer,
Tastverhaltnis und Frequenz drei neue Parameter, mit denen die Kraterform angepasst werden kann
[78]. Als Tastverhéltnis wird der Quotient von Pulsdauer und Periodendauer A bezeichnet, die
Pulsdauer ist die Lange des Pulses und die Periodendauer A die Zeit, die zwischen dem Start von zwei
aufeinander folgenden Pulsen vergeht (siehe auch Abb. 2-2). Die Frequenz bezeichnet, wie oft die
Spannung pro Sekunde an- und wieder ausgestellt wird, dies ist bei DC- und HF-Anregungen moglich.
Die gepulsten Methoden sind besonders fiir Analysen warmeempfindlicher, diinner Schichten
attraktiv [78-81].

2.1.2.3. Quantifizierungen

Bei der GD-OES-Analyse wird der Intensitatsverlauf verschiedener Wellenlangen Uber die Zeit
aufgenommen. Die einzelnen Wellenldangen werden den jeweiligen Elementen Uber die bekannten
Linienspektren der Atome und lonen zugeordnet. Stérend wirken sich hierbei Selbstabsorptionen S;
und Interferenzen [; aus. Diese Einflusse konnen in der Profilform bzw. der Uberlagerung
theoretischer Spektren erkannt werden und missen bei der Quantifizierung mit eingerechnet
werden. Um aus den qualitativen Intensitatsverlaufen gegen die Zeit fir jedes Element einen
guantitativen Konzentrationsverlauf gegen die Tiefe zu erhalten, sind zwei Kalibrationen notwendig.
Zum einen muss die Sputter-Zeit t; der Tiefe h und zum anderen die Intensitat einer Spektrallinie I;
dem Elementgehalt ¢; (in Gewichtsprozent) in der Probe zugeordnet werden. Zunachst wird auf die
Theorie zur Bestimmung des Elementgehaltes in der Probe aus den gemessenen Intensitaten
eingegangen.
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Abbildung 2-7: Schematische Darstellungen (a) des Sputter- und Anregungsprozesses sowie (b) die eines Sputter-
Kraters

Die Intensitat einer Spektrallinie hangt zum einen von der Rate ab, mit der die dazugehdrigen Atome
aus der Probe durch Sputtern abgetragen werden, und zum anderen von den pro Atom emittierten
und gemessenen Photonen. Diese beiden Prozesse (Sputtern und Anregung Abb. 2-7a) finden
raumlich getrennt voneinander statt, daher wird angenommen, dass diese unabhangig sind [82]. Die
Anregung im Plasma ist von den umliegenden Elementen (Matrix) unabhangig. Das Sputtern ist vom
jeweiligen Element und der Matrix abhdngig. Die Sputter-Rate g, ist der Quotient aus der Masse des
durch Sputtern entfernten Probenmaterials m und der Sputter-Zeit t; [83]. Diese absoluten Sputter-
Raten hdangen vom Material und den Plasmabedingungen ab [83]. Eine allgemeine Form, welche von
den Plasmabedingungen nicht stark abhangt, ist die relative Sputter-Rate q,..;, welche in der Praxis in
Bezug auf die von Eisen angegeben wird. Diese kann bei bekannter Dichte aus dem Sputter-
Kratervolumen fiir jedes Material berechnet oder durch die Massenanderung bestimmt werden und
ist in Gleichung (2) dargestellt.

q , m
Qre1 = —= mit e = T (2)
dFe ts

Aus der Sputter-Rate g, lasst sich iber Gleichung (5) bei bekannter Dichte des Materials p, (Gl. 3)
uUber das Sputter-Kratervolumen Vz,, (Gl. 4) die Sputter-Zeit in die Hohe des Sputter-Kraters h bzw. in
die Kratertiefe umrechnen. Zur Berechnung des Sputter-Kratervolumens Vz,,; wurde eine zylindrische
Form angenommen. d entspricht dem bekannten Anodendurchmesser, wie in Abbildung 2-7 (b)
dargestellt ist.

Dichte des Materials: Pe = T (3)
VZyl
d; \?
Sputter-Kratervolumen: Viyr = TL’( /2) h (4)
pern(?/y)”
t, =202 (5)

Zur Beschreibung der Anregung wurde die Emissionsausbeute R; eingefiihrt. Diese
matrixunabhangige GroRRe beschreibt die emittierte Lichtintensitdt I; pro gesputterten Atom fir jede
Wellenldange und ist iber Gleichung (6) definiert. Die Anzahl der gesputterten Atome wird Uber das
Produkt aus der Konzentration des Elementes c¢; und der Sputter-Rate des Elementes q,.; berechnet
[82].
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Diese GroRe muss fir jedes Gerat und jede Linie kalibriert werden und ist von den Sputter-

Bedingungen (U, I, p) abhdngig. Bengtson [84] nimmt an, dass Strom I und Spannung U bedeutender

als der Einfluss des Druckes p sind. Dies wurde kontrovers diskutiert [75, 82-85], ist heute aber
allgemein anerkannt. Im Weiteren wird auf der Theorie von Bengtson aufgebaut.

Bengtson et al. entwickelten eine empirische Gleichung, mit der aus den Intensitdten der Elemente
im Plasma die Konzentrationen in der Probe berechnet werden kénnen. Die Gleichung hangt von
Strom und Spannung sowie von gerateabhdngigen Konstanten ab [84, 85] und basiert auf Arbeiten
von Boumans [66] zum Zusammenhang von Sputter-Rate und Anregungsbedingungen. Die
Abhangigkeit der Emissionsausbeute R; vom Strom ist ungefdhr quadratisch, und die Abhdngigkeit
von der Spannung kann Uber ein Taylor-Polynom angendhert werden [82]. Um zu einer linearen
Abhangigkeit zu gelangen, schlug Bengtson vor, Spannung und Strom bei der Kalibration konstant zu
halten. So vereinfacht sich seine urspriingliche Gleichung in die fiir die Anwendung oft verwendete
[75, 82-86]:

Cidrer = kST 'R — b + X d;l; (7)

k; bezeichnet eine Geradtekonstante, S; ist der Selbstabsorptionskoeffizient und b; eine Hintergrund-
korrektur. Interferenzen mit anderen Linien I; werden Uber }’; d;I; einbezogen.

Zur Kalibration einer Linie des Elementes i werden die Intensititen [; verschiedener
Kalibrationsproben mit bekannter Zusammensetzung bei konstantem Strom [ und konstanter
Spannung U bestimmt. Die Zusammensetzung c¢; wird mit der relativen Sputter-Rate q,.; der
jewiligen Kalibrationsprobe multipliziert und lber die gemessenen Intenstidten I; aufgetragen. Die
Datenpunkte werden durch eine Ausgleichskurve der entsprechenden Ordnung angenahert. Der
Zusammenhang zwischen Intensitdt und korrigierter Konzentration ist meist linear, durch eine
erhohte Selbstabsorption kann dieser allerdings auch quadratisch sein. Aus dem Y-Achsenabschnitt
der Ausgleichskurve ergibt sich direkt die Hintergrundkorrektur b; und aus der Steigung kl-Sl-_lRl-_l.
Mit einer Datenbank kdnnen mogliche Interferenzen miteinbezogen werden. Nach dieser Kalibration
kdénnen alle weitere gemessenen Intensitdten I; der Konzentration ¢; zugeordnet werden.

Die bisher beschriebenen Uberlegungen zur Kalibration der Intensitit wurden nur fiir den DC-Modus
getestet und beschrieben. Prinzipiell konnen fiir die HF-Methoden dieselben Methoden angewandt
werden [75], allerdings ist es messtechnisch komplizierter, die HF-Parameter zu kontrollieren. Daher
wurde von Bengtson vorgeschlagen, fiir den gewahlten HF-Modus einen DC-Modus zu finden, bei
dem ahnliche Intensitdten fiir die gesuchten Elemente erreicht werden. Die Kalibration findet dann
im DC-Modus statt, gemessen wird in HF. Hierbei kann auch die Intensitat einer Argonlinie
verwendet werden, da die Anregungsmechanismen dhnlich sind und diese auch bei wechselnden
Matrizes z. B. in einem Tiefenprofil immer vorhanden ist. Diese Methoden werden am Schwedischen
Institut fiir Metallforschung und am Leibniz Institut fiir Festkorper und Werkstoffforschung in
Dresden angewandt [75, 82]. Der gepulste Modus fiihrt bei einigen Linien zu einer erhdhten
Sensitivitat pro Watt [75]. Daher erweitert die gepulste Entladung das Anwendungsfeld gegeniiber
dem kontinuierlichen Modus [87]. Besonders zur Analyse von wiarmeempfindlichen oder besonders
diinnen Schichten ist eine gepulste HF- oder DC-Anregung von Vorteil. Eine Kalibration Gber den
eben beschriebenen Weg ist moglich [78].
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2.2. Eigenschaften von Molybdan, Molybdadnsiliziden und Mo-Si-B-
Legierungen

Molybdan (Mo, A2, cl2) gehort zu den Nichteisenkonstruktionswerkstoffen und besitzt mit 2623 °C
den zweithochsten Schmelzpunkt in der Gruppe der Refraktdrmetalle [88]. Die Duktilitdt und
Festigkeit von Molybddn werden stark durch Fremdatome beeinflusst. Neben anderen ist
insbesondere Silizium (Si, A4, cF8) als ein Element bekannt, das bei Zulegieren eine hohe
Mischkristallverfestigung bewirkt [89-92]. Allerdings fiihrt dies ab 0,1 Gew.-% durch Segregation an
den Korngrenzen zu Versprodung. Additive zur Erhéhung der Duktilitdt sind Zirkonium (Zr, A3, hP2)
und MgAl,0, [91, 93], wenngleich der genaue metallphysikalische Mechanismus dazu unbekannt ist.

Mo besitzt einen niedrigen thermischen Ausdehnungskoeffizienten und eine hohe thermische
Leitfahigkeit [94]. Folglich verfligt es (iber einen guten Thermoschockwiderstand [95]. Diese
Eigenschaft ist vorteilhaft fiir Turbinenmaterialien. Nachteilig fir diese Anwendung ist, dass
Molybdan Gber 400 °C ausschlieBlich nicht passivierende Oxide bildet [96], somit kann Molybdan nur
als Legierung oder mit Schutzschicht in oxidativer Atmosphdre genutzt werden. Die Oxidbildung
hdngt stark von der Temperatur und dem Sauerstoffpartialdruck ab [96]. Es wurden flinf
Oxidzusammensetzungen des Molybdans zwischen 800 und 1000 °C identifiziert [97]. Die beiden
bedeutsamsten sind Molybdan-dioxid (MoO,, C4, mP12) und Molybdéan-tri-oxid (MoO3, 0P16). MoO,
ist das stabilste Oxid [97, 98]. Es schmilzt im Eutektikum mit Mo bei 2100 °C. Mit MoO; bildet MoO,
ein niedrigschmelzendes Eutektikum bei 795 °C. Ab ca. 450 °C beginnt MoO; zu sublimieren [99], und
ab ca. 800 °C geht es schneller in die Gasphase lber, als es gebildet wird [96]. Die aus der Gasphase
kristallisierenden Partikel bilden gelbliche plattenformige Kristallite mit einer orthorhombischen
Struktur [99].

Molybdan findet Uberwiegend Verwendung als Legierungselement fir Stahl oder Nickelbasis-
Superlegierungen sowie als MoSi,-Heizleiter (z. B. Handelsname ,Kanthal Super”) [88, 100]. Die
molybdéanreiche Legierung Titan-Zirkon-Molybdan (TZM) findet Anwendung als Schmiedewerkzeug
[101], als Substratmaterial fir Rontgendrehanoden [102, 103] oder als Ofenauskleidung in
reduzierenden Atmospharen. Die Oxidationsbestandigkeit dieser Legierung ist gleichfalls niedrig bzw.
vergleichbar mit der von reinem Molybdadn. Um eine Verbesserung in diesem Bereich zu erzielen,
wird seit 1957 das Mo-Si-B-Dreiphasensystem untersucht [104]. Fir die Entwicklung von
Turbinenschaufeln aus einer Mo-Si-B-Basislegierung mit Schutzschicht sind die Eigenschaften der
einzelnen Phasen sowie deren Wechselwirkungen ausschlaggebend. Daher werden im Folgenden
ausgewahlte Phasen des Mo-Si-B-Systems und der Einfluss wichtiger Legierungselemente erldutert.
Im Anschluss folgt eine Beschreibung der Legierungs- sowie der Schutzschichtentwicklung.

2.2.1. Mo-Si-Verbindungen

Abbildung 2-8 zeigt das bindre Phasendiagramm von Molybddn und Silizium. In diesem System
existieren drei intermetallische Verbindungen, diese sind geordnet nach absteigendem
Siliziumgehalt: MoSi, (C11,, t/6), MosSi; (D8, t/32) und MosSi (A15, cP8) [105-109]. Die folgenden
Kapitel beschreiben im Einzelnen die Eigenschaften dieser drei Phasen.
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Abbildung 2-8: Bindres Phasendiagramm von Molybdan und Silizium [110]

2.2.1.1. MoSi-

MoSi, besitzt das technische grofSte Anwendungsgebiet der Mo-Si Verbindungen. Auf Grund des
niedrigen elektrischen Widerstandes [111], hohen Schmelzpunktes von 2030 °C [110-113] und der
Oxidationsbestandigkeit durch Silizium-dioxid (SiO,, hP9)-Bildung oberhalb von 1000 °C [114, 115]
wird MoSi, als Heizleiter sowie Elektrode bei der Glasherstellung eingesetzt [100, 116]. Die geringe
plastische Verformbarkeit unterhalb von 1300°C [117, 118] begrenzt den Einsatz als
Konstruktionswerkstoff. Obgleich durch die Zugabe von Si;N, bzw. SiC die mechanischen
Eigenschaften wie z. B. Bruchzdhigkeit und Kriechbestdndigkeit erhoht werden kdénnen, existieren
noch keine Anwendungen von MoSi, in lasttragenden Bauteilen [111, 112]. Bislang dient MoSi, als
Beschichtung zum Schutz vor katastrophaler Oxidation von Molybdan tGber 1000 °C [119, 120]. Die
Oxidation an Luft findet dabei nach folgender Reaktion statt:

5MoSi, + 70, » MogSis + 75i0, (8)

Eine grofRe Herausforderung fiir Anwendungen als Oxidationsschutz bei niedrigeren Temperaturen
oder unter zyklischer Temperaturbelastung ist die sogenannte Silizidpest [4, 9, 121-124]. Dies
bezeichnet die katastrophale Oxidation von MoSi, an Luft bei Temperaturen unterhalb von 900 °C.
Die Ursache ist noch nicht vollstindig geklart. Es wird angenommen, dass Sauerstoff an den
Korngrenzen in das Material diffundiert und dort simultan zu voluminésem Silizium- und
Molybdanoxid nach Gleichung (9) reagiert [115, 125].

2MoSi, + 70, > 2M0o05 + 4Si0, (9)

Dies ruft Spannungen hervor, die zum Zerfall der Probe in pulverformige Bestandteile fihrt [4, 125,
126]. Daraus folgt die zweite gingige Bezeichnung Korngrenzzerfall. Folglich miisste mit geringerer
KorngrofRe auch die Pesting-Neigung steigen, was allerdings nicht der Fall ist [127].
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Der Korngrenzzerfall kann effektiv durch die Zugabe von Aluminium (Al, A1, cF4) unterdriickt werden.
So wurden aus Mo(Sii,Al), mit 0,05 < x = 0,6 bereits oxidationsbestandige Keramiken und
Beschichtungen hergestellt [128-133]. Bei Temperaturen unter 1000°C ist ein hoher
Aluminiumgehalt und bei h6heren Temperaturen ein niedrigerer Al-Gehalt von Vorteil [134, 135]. Die
Ursache ist das gebildete Oxid. Bei tiefen Temperaturen wird eine deckende Aluminiumoxidschicht
(Al,03, D54, hR10) bendtigt, um die Silizidpest zu unterdriicken. Bei erhéhter Temperatur zeigt eine
siliziumreiche Oxidschicht eine geringe Wachstumsgeschwindigkeit.

Durch einen zunehmenden Aluminiumgehalt verdndert sich aulRerdem die Kristallsymmetrie von
MoSi, bei 0,05 < x = 0,01 At. —% von C11, zu C40 [129, 135]. Geringe Aluminiumgehalte werden
im MoSi, C11,-Gitter gel6st, bei hoheren wird Aluminium auf Siliziumgitterplatzen eingebaut [134].
Neben der Kristallstruktur variiert der thermische Ausdehnungskoeffizient mit dem Aluminiumgehalt.
Der Ausdehnungskoeffizient steigt mit zunehmendem Al-Gehalt von 9,2:10° K™ fur MoSi, auf
10,5-10° K™ fiir Mo(Sig 4,Alg), [136].

Neben Aluminium wurde der Einfluss von u. a. Ta, Ti, Zr, Y auf das Oxidationsverhalten untersucht
[137, 138]. Die reaktiven Elemente Zr und Y zeigen im Gegensatz zu dem Einsatz in Ni-
Basissuperlegierungen und y-Titanaluminiden keinen positiven Effekt bei Temperaturen (iber 700 °C
[138]. Darunter ist die Zugabe von jedem Element aus Studie [138] mit einer héheren Affinitat zu
Sauerstoff als Mo und Si von Vorteil, da so Pesting unterdriickt wurde. Ein Beispiel ist Titan (Ti, A3,
hP2), dieses senkt auRerdem den Molybdédngehalt im MoSi,. Ahnliche Studien zu dem Einfluss der
Legierungselemente und der Oxidationsbestandigkeit wurden auch fir die anderen Mo-Silizide
durchgefihrt [139, 140].

2.2.1.2. MosSiz und MosSiB:

Mit steigendem Molybdangehalt sinkt die Oxidationsbestandigkeit. MosSis ist zwar kriechbestandiger
als MoSi, [111], bildet bis zum Schmelzpunkt aber keine schiitzende SiO,-Schicht aus [141]. Das nach
Reaktionsgleichung (10) entstandene SiO, reicht nicht aus, um eine deckende Schicht auszubilden.

2Mo<Si; + 210, - 6Si0, + 10M00; (10)

In MosSi; kdnnen maximal 2 At.-% Bor gelost werden [142]. Eine Zugabe von Bor (iber dieser Grenze,
aber unter 12 At.-% fiihrt zu einer oxidationsbestandigen MosSis-MoSi,-MoB-Verbindung. Diese
bildet nach einer anfanglichen Oxidation — &hnlich zu reinem MosSi; — eine schiitzende
Borosilikatglas-Schicht aus, die das Pesting unterdrickt [141, 143, 144]. Dies und der hochste
Schmelzpunkt im Mo-Si-B-System von 2180 °C [141, 143] machen die MosSis-Phase mit Bor zu einem
aussichtsreichen Kandidaten fiir Schutzschichten. Die Oxidationsreaktion lduft nach Gleichung (11)
bis (13) ab [145]. Am wahrscheinlichsten ist Reaktion (11) aufgrund der negativsten freien
Standardbildungsenthalpie durch die Bildung von Mo. Die freie Standardbildungsenthalpie fiir die
Bildung von MoO, lber Reaktion (12) ist 23 % weniger negativ, fir MoO3; nimmt der Wert um 51 %,
im Vergleich zur Bildung von Mo, zu.

4MosSisB + 150, — 20Mo + 125i0, + 2B, 05 (11)

4MosSisB + 350, - 20M00, + 125i0, + 2B, 05 (12)



Magnetrongesputterte Oxidationsschutzschichten fiir Mo-Si-B-Legierungen | 17

4M05Si3B + 4502 - 20M003 + 1251-02 + 23203 (23)

Neben diesen positiven Eigenschaften im Hinblick auf die Entwicklung von Schutzschichten besitzt
MosSi; einen anisotropen thermischen Ausdehnungskoeffizienten [146, 147], dies kann unter
thermischer Belastung Spannungen auslésen und versagensauslosende Risse in Schichten
verursachen. Neben Bor erhéht auch die Zugabe von Titan den Oxidationswiderstand von MosSis.
(Mo,Ti)sSis-Materialien bilden zwischen 800 und 1300 °C eine deckende Oxidschicht. Diese besteht
aus einer SiO,-Matrix mit Rutil (TiO,, C4, tP6)-Einschliissen und einer dulReren TiO,-Schicht (Duplex-
Oxidschicht) [41]. Die Oxidationsbestdndigkeit von MosSi; mit 40 At.-% Ti ist hoher als die von jeweils
monolithischem TisSi; und MosSi; [41].

(a)T, (b) MosSi,

Abbildung 2-9: Anordnung der Atome in der Elementarzelle von Mo;SiB, und MosSi;, Mo: weil3, Si: grau, B: schwarz
[148]

Werden 2/3 des Siliziums in MosSi; durch Bor ersetzt, entsteht MosSiB, (D8, t/32). Diese Phase wird
auch mit T2 bezeichnet. Die Oxidation an Luft zwischen 700 und 1300 °C ist charakterisiert durch
einen anfanglichen Massenabfall durch MoO; und B,0;-Verdampfung gefolgt von einem stabilen
Zustand, in dem eine SiO,-Schicht mit geringem B-Gehalt das verbliebende Substratmaterial vor
weiterer MoOs-Verdampfung schiitzt [149, 150]. Uber 1000 °C tritt eine schiitzende Borosilikatglas-
Schicht auf. Die Oxidationsbestadndigkeit ist geringer als die von MosSi; mit 2 Gew.-% B, aber deutlich
hoher als erwartet, da der B-Gehalt in der Oxidschicht deutlich geringer als der im Substrat ist [144,
149, 151]. Im Gegensatz zu MosSi; besitzt diese Phase keine ausgepragte Anisotropie im thermischen
Ausdehnungskoeffizienten [146, 149], und die relative Packungsdichte in der MosSiB,-Phase ist mit
75 % hoher als die der MosSiz-Phase mit nur 71 % [31, 63]. Aufgrund der hohen Packungsdichte (Abb.
2-9) zeichnet sich MosSiB, durch einen geringen Si-Diffusionskoeffizienten aus [148]. Die Diffusivitat
ist mindestens 1000-mal geringer als in MosSi; [148]. Die Aktivierungsenergie fiir Si-Diffusion in der
T2-Phase liegt bei 355 kJ/mol in MosSi; bei 210 kJ/mol und in MoSi, bei 130 kJ/mol [152], somit
eignet sich MosSiB, als diffusionsmindernde Schicht zwischen Oxidationsschutzschicht und Substrat.
Aufgrund der hohen Stabilitdat wird auRerdem der MosSiB,-Phase eine hohe Bedeutung fiir die
Legierungsentwicklung im Mo-Si-B-System zugesprochen [63].



18

Grundlagen

2.2.1.3. Mo3Si und Mo-Boride (MoB, Mo:B)

Im terndren System Mo-Si-B steht MosSiB, im Gleichgewicht mit MosSi, der Molybdan-reichsten
intermetallischen Phase von Mo und Si. Bei der Oxidation von Mo-9Si-8B-Legierungen liefert MosSi
Silizium, um die schitzende Borosilikatglas-Schicht bei Temperaturen von tiber 1000 °C zu bilden und
zu stabilisieren [153]. Die Ausbildung einer schiitzenden Oxidschicht ist nur in Verbindung mit
anderen Phasen, z. B. der MosSiB,-Phase, in Mo-9Si-8B-Legierungen moglich, da MosSi an Luft nicht
oxidationsbestandig ist [154]. Nach anfanglicher Verdampfung von MoO; zerfallen Proben aus MosSi
durch Pesting [154]. Der geringe Si-Gehalt reicht nicht aus, um eine deckende SiO,-Oxidschicht zu
bilden. Durch das Ersetzen eines Teils des Siliziums durch Aluminium (8-16 At.-%) konnen die
Bruchzahigkeit [155] und die Oxidationsbestdndigkeit [154] erhoht werden. Mos(Si,Al) besitzt durch
die Bildung einer SiO,- und Al,03;-Oxidschicht eine gewisse Oxidationsbestandigkeit und zeigt keinen
Korngrenzzerfall bei 1000 °C [154]. Durch die Zugabe von Chrom wird das Oxidationsverhalten bei
900 °C verbessert. Dies senkt im (Mo,Cr);Si-Mischkristall zum einen den Mo-Gehalt und fihrt ab
15 At.-% Cr zur Bildung einer deckenden Cr,(Mo00,);-Oxidschicht [140]. Eine Cr,0;-Oxidschicht wird
nur auf reinem CrsSi gebildet. Werden zu (Mo,Cr)sSi bis zu 15 At.-% Al hinzugegeben, steigt die
Oxidationsbestindigkeit weiter an. Uber einem Chrom-Gehalt von 15 At.-% wurde allerdings kein
Einfluss von Aluminium auf die Massendanderung nach 1 h Oxidation bei 900 °C detektiert. Fir eine
langere Oxidationsdauer von 24 h sind mindestens 30 At.-% Cr nétig, um eine Massenabnahme zu
unterbinden. Im direkten Vergleich ist der Einfluss von Cr auf die Oxidationsbestdndigkeit von MosSi
hoher als der Einfluss von Al. So wird der Masseverlust von MosSi nach 1 h Oxidation bei 900 °C durch
die Zugabe von 15 At.-% Cr um 1210 g'm™ gesenkt. 10 At.-% bewirken nur eine Reduzierung des
Masseverlustes um 980 g-m[140].

Neben MosSi finden auch die Mo-Boride (Mo,B, MoB. MoB,, Mo,Bs, MoB, [156, 157]) als
Konstruktionswerkstoffe keine Anwendung, kommen aber in Legierungen dieses Systems vor. Mo-
Boride sind mit W-Boriden die Metall-Bor-Verbindungen mit den héchsten Schmelzpunkten [158].
Diese Verbindungen sind hart, wobei MoB, mit 31 GPa (Vickers Harte) harter als SiO, ist [159]. Mo,Bs
ist durch eine dulere B,0;-Glassschicht, die verhindert, dass MoO; vaporisiert, oxidationsbestandig
bis mindestens 1200 °C [160]. So kann auch die Oxidationsbestdndigkeit von Mo-Blech durch
Borierung zwischen 400 und 700 °C gesteigert werden [161]. MoB (B,, t/16) oxidiert nach Gleichung
(14) bis (16) [162].

4/ MoB + 0, - /g Mo0; +2/4 B0, (14)
4/3MoB + 0, > */3 Mo +2/5 B, 05 (15)
2/3MoB + 0, - 2/3 M00; + /5 B (16)

2.2.2. Legierungskonzepte und -eigenschaften

Die Legierungsentwicklung basiert auf den Eigenschaften der Phasen aus den vorherigen
Abschnitten. In der Literatur werden hauptsachlich Legierungen im Phasenfeld Mo-Mo3Si-MosSiB,
(Berczik-Dreieck [163]) und MosSi-MosSi;-MosSiB, (Akinc-Dreieck [143]) diskutiert [164] (Abb. 2-10).
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Abbildung 2-10: Isothermer Schnitt bei 1600 °C durch das terndre Phasendiagramm Mo-Si-B [104]

Aber auch Systeme, in denen das Silizium als Oxid oder Silikat vorliegt, sind untersucht worden [165].
Eine entsprechende Legierung aus Mo-Mo,B-Siliziumdioxid/Silikat hat den Vorteil einer hohen
Raumtemperaturduktilitdt, da kein Silizium mehr im Mo-Mischkristall gelost ist, sowie einer
geringere Dichte als Mo-Si-B-Legierungen mit Silizidphasen. Die Oxidationsbestandigkeit bei
Temperaturen von 1300 °C ist mit einer Massendnderung von -600 mg/cm? nach 1 h allerdings
deutlich geringer als die von Mo-9Si-8B-Legierungen.

2.2.2.1. Legierungen basierend auf Moss-Mo3Si-MosSiB;

Die Legierungsentwicklung im Phasenfeld Mog-Mo03Si-MosSiB, behandelt meist Zusammensetzungen
um Mo-9Si-8B [163]. Dieser Werkstoff kann sowohl Gber eine pulvermetallurgische [28, 166-168] als
auch eine schmelzmetallurgische Prozessroute [169-172] hergestellt werden. Durch mechanisches
Legieren konnen mehr Verunreinigungen (z. B. Sauerstoff und Kohlenstoff) [28, 168] im Vergleich
zum GieBBen eingetragen werden, allerdings kann durch Pulvermetallurgie die Mikrostruktur feiner
eingestellt werden und ein kontinuierlicher Mog(ss=solid Solution)-Mischkristall erreicht werden.
Nachbearbeiten durch Extrudieren fiihrt zu einer deutlichen Verbesserung der mechanischen
Eigenschaften [28]. Die prinzipiellen Zusammenhange zwischen den mechanischen und oxidativen
Eigenschaften und der Mikrostruktur sind dhnlich, und die Herstellroute des Substrates besitzt nur
eine untergeordnete Rolle bei der Schichtentwicklung, daher wird im Folgenden nicht nach
Herstellrouten unterschieden.
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2.2.2.1.1. Mechanische und oxidative Eigenschaften

Mit steigendem Anteil an Mog-Mischkristall auf bis zu 50 Vol.-% nehmen die Raumtemperatur-
Bruchzahigkeit sowie die maximale Biegespannung zu [169, 170]. Der Spréd- zu Duktiliibergang wird
durch eine kontinuierlichen Mo,-Matrix im Vergleich zu einer Legierung mit intermetallischer Matrix
um ca. 200 °C auf unter 900 °C gesenkt [168, 173, 174]. Zudem ist eine kontinuierliche Mog-Matrix ist
als Verstarkung vorteilhaft [169]. Durch die Mog-Ligamente (oder auch als abgegrenzte Mog-Partikel)
werden Risse Uberbriickt und aufgefangen [172, 175]. Die Bruchzahigkeit steigt mit zunehmender
Temperatur aufgrund der mit der Temperatur zunehmenden Duktilitdt des Mo, an [175]. Ein hoher
Anteil an Mo senkt jedoch den Kriech- und Oxidationswiderstand [169]. Ein Ansatz, den Mog:-Anteil
Zu minimieren, aber die Duktilitdt zu erhalten, ist, die Duktilitdt der Mo-Phase zu erhéhen. Durch
Mikrolegieren von Titan und Zirkonium werden versprodende Elemente wie Sauerstoff und
Kohlenstoff dem Mo durch die Bildung entsprechender Oxide bzw. Karbide dhnlich wie in der vorher
diskutierten Legierung TZM entzogen und die Duktilitdit erhoht [169]. Durch eine kontinuierliche
Mog-Matrix sinkt nicht nur der Oxidationswiderstand, sondern auch der Kriechwiderstand, welcher
bei abgeschlossenen Mo-Partikeln am héchsten ist [176] (Abb. 2-11). Die Kriechrate zwischen 1093
und 1200 °C sinkt mit kleiner werdender KorngrofRe und ist damit stark von der Synthesemethode
abhangig [177].

Oxidationsbestandigkeit

. . Kriechbestindigkeit

“ . . Raumtemperaturduktilitat

Abbildung 2-11:  Schematische Darstellung des Einflusses des Mikrostrukturdesigns an Mo-Si-B-Legierungen auf die
Eigenschaften des Materials

Flr eine hohe Oxidationsbestandigkeit sollte vollstandig auf die Mog-Phase verzichtet werden, da
diese kein schiitzendes Oxid ausbildet. Experimente an verschiedenen Zusammensetzungen haben
gezeigt, dass ein hoher Gehalt von Si und B sowie Phasen nahe dem Eutektikum die besten
Oxidationseigenschaften besitzen [38, 153]. Diese Phasen zeigen allerdings ein sprédes Verhalten,
daher ist es nicht moglich auf den Mo,-Mischkristall in der Legierung zu verzichten, wenn ein
technisch-anwendbares Werkstlick mit einer gewissen Fehlertoleranz/Duktilitat erreicht werden soll.
Der Oxidationswiderstand einer Mo.-Mo03Si-MosSiB,-Legierung wird vom Wechselspiel der MoOs-
Verdampfung und der Passivierung durch eine Borosilikatglas-Schicht bestimmt [38, 153]. Fir die
Bildung der Borosilikat-Passivierungsschicht ist die MosSiB,-Phase von zentraler Bedeutung, MosSi ist
als zusatzliche Si-Quelle vorteilhaft [153]. Die Viskositat des Borosilikat-Glases und die Kinetik der
Oxidationsprozesse hangen stark von der Temperatur und Zusammensetzung ab. Im Generellen
zeigen dreiphasige Legierungen aus Mog-Mo3Si-MosSiB, unterhalb von 600 °C eine Massenzunahme
Uberwiegend durch die Oxidation von Molybdan [153]. Zwischen 600 und 750 °C nimmt die
Oxidationskinetik durch die vermehrte Verdampfung von MoO; stark zu, wobei gleichzeitig ein
Masseverlust diagnostiziert wird [38, 39]. Ab ca. 800 °C bildet sich ein niedrig viskoses Borosilikatglas
auf der Oberflache der Probe, welches eine Diffusion von gasférmigem MoO; nach aullen jedoch
nicht effektiv unterdriickt [39]. Der Sauerstoffpartialdruck an der Grenzflache Legierung/Oxidschicht
ist so hoch, dass aulerdem MoO, entsteht [39]. Der anfdngliche Massenverlust wird durch die
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partielle Benetzung der Probe durch das Borosilikatglas verlangsamt [45] und miindet in einen
Bereich kontinuierlicher Massenabnahme [38, 39, 178]. Ab 1000 °C folgt auf den anfanglichen
Massenverlust ein Bereich stabiler Oxidation, da eine haftende, dichte SiO,-Schicht gebildet wird [38,
39, 178]. Die gebildete Oxidschicht ist bei 1300 °C schiitzend [38]. Die Viskositat des Glases sinkt zwar
aufgrund der hoheren Temperatur, aber die FlieRhilfe Bor-Oxid verdampft mit steigender
Temperatur schneller, was zu einem minimalen Massenverlust um 1150 °C fihrt [179]. Unter 800 °C
ist demzufolge ein héheres Verhaltnis von Bor zu Silizium vorteilhaft [178, 179], darlber gilt der
umgekehrte Fall.

2.2.2.1.2 Mikro- und Makrolegieren

Der Einfluss der Legierungselemente Zirkonium, Titan und einiger reaktiver Elemente (z. B. Yttrium
und Lanthan) auf das mechanische und oxidative Verhalten von Mo-Si-B-Legierungen wird im
Folgenden beschrieben. Bis zu 1At.-% Zirkonium entzieht dem Mog-Mischkristall
Sauerstoffverunreinigungen durch Bildung von Zirkon-dioxid (ZrO,) [42, 43]. Das Zirkon-dioxid lagert
sich Uberwiegend an Korngrenzen an, was den Sprod-Duktilibergang um mindestens 100 °C senkt
und die Korngrenzen verstarkt [177]. Dies fuhrt auch zu einer Verminderung der Kriechrate im
Vergleich zur zirkonfreien Basislegierung um eine GréRenordnung [180]. Der Oxidationswiderstand
wird zwischen 1100 und 1150 °C auBerdem durch feinverteiltes Zirkonium von bis zu 1 At.-% in der
Legierung beglinstigt, da sich das passivierende Borosilikatglas schneller bildet [42]. Hierbei werden
ZrO,-Partikel in das Glas eingelagert. Bei Temperaturen tber 1200 °C vollziehen diese Partikel einen
Phaseniibergang der monoklinen a-ZrO,(mP12)-Phase zur tetragonalen B-ZrO,(tP6)-Phase verbunden
mit einer Volumenabnahme [42], was zu Rissen und beschleunigtem Schichtversagen fiihrt. Wird
mehr Zirkonium von bis zu 4 At.-% zugegeben, steigen die Anzahl und GroRe der Zr-haltigen
Ausscheidungen. Dies senkt den Kriechwiderstand leicht ab [180].

Makrolegieren mit 29 bzw. 27,5 At.-% Titan fiihrt zu einer Erhohung des Kriechwiderstandes bei
1100 und 1200 °C in Mo-9Si-8B bzw. Mo-12,5Si-8,5B-Legierungen [181]. Das Makrolegieren mit Titan
senkt auBerdem die Dichte der Legierungen auf 7,8 bzw. 7,7 g/cm3, diese liegen somit unter der
Dichte von Nickelbasissuperlegierungen wie beispielsweise CMSX4. Die GroRenverhéltnisse der
einzelnen Phasen in der Mikrostruktur sind dhnlich zu denen der Mo-Si-B-Legierungen, daher wird
angenommen, dass der héhere Kriechwiderstand auf Mischkristallverfestigung durch Titan in Mo
zuriickzufihren ist [181]. In der Mikrostruktur der beiden Legierungen sind neben Mo, Mo(Ti)sSiB,
und Mo(Ti)sSi (letztere Phase tritt nur in der Mo-9Si-8B-29Ti-Legierung auf) Mo(Ti)sSi; und Ti(Mo)sSis
enthalten. Die Mo(Ti)sSis-Phase zeigt eine parabolische Oxidationskinetik zwischen 800 und 1300 °C
(vgl. Kapitel 2.2.1.2.) [41]. Daher erscheint es sinnvoll, diese Phase zur Erhdhung des
Oxidationswiderstandes in die Basislegierung zu implementieren. Allerdings wurde in
Oxidationsexperimenten gezeigt, dass Proben dieser beiden Legierungen im Vergleich zu Mo-9Si-8B
[45] nur im Anfangsstadium der Oxidation bei 1100 °C einen verminderten Masseverlust aufweisen.
Der Uberwiegend geringere Oxidationswiderstand der Ti-haltigen Legierungen ist auf die Bildung
einer porosen Duplex-Oxidschicht zuriickzufiihren, diese Schicht besteht aus einer dufleren TiO,-
Schicht und darunter einer TiO,-Matrix mit eingeschlossenen SiO,-Partikeln. Die hdhere
Sauerstoffleitfahigkeit in TiO, im Vergleich zu SiO, begriindet die erhdhte Oxidationskinetik der Ti-
haltigen Legierungen. Neben Makrolegieren fiihrt auch die Mikrolegierung mit 1 bzw. 1,8 At.-% Ti zu
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Mo-9Si-8B auch nur zu einer geringen Erhdéhung des Oxidationswiderstandes im Vergleich zur
Basislegierung bei einer Temperatur, in diesem Fall 900 °C [46]. Bei den anderen Temperaturen
Uberwiegt das schnelle Wachstum der TiO,-haltigen Deckschicht. Neben diesen beiden
legierungstechnischen Verfahren wurden auch einige Studien zum Einfluss von reaktiven Elementen
wie Yttrium, Lanthan und Lanthanoxid [46, 182] sowie von Chrom [16, 43] auf das oxidative und
mechanische Verhalten von Mo-9Si-8B durchgefiihrt. Die Legierungen mit 0,2 At.-% La und 0,4 At.-%
La,0; zeigen eine geringere Massenabnahme bei Oxidation an Luft zwischen 900 und 1300 °C als die
Vergleichslegierung. Die Ursache ist eine Anreicherung von La,0; zwischen Borosilikat und MoO,-
Oxidschicht und Legierung, was zu einer geringeren Sauerstoffdiffusion in das Basismaterial fihrt
[46]. AuRerdem senkt die Zugabe von La,0; die Viskositdt der Borosilikatglas-Schicht ab, was zu einer
schnelleren Benetzung bei 820 °C fiihrt [43]. Auch die Legierungen mit 0,2 At.-% Y zeigen eine
geringere Massenabnahme bei Oxidation an Luft zwischen 800 und 1000 °C [182]. Die Mikrostruktur
der Mo-9Si-8B-Legierungen mit RE bzw. RE-Oxid enthalt neben Mo, M0osSi und MosSiB, fein verteilte
RE-haltige Ausscheidungen. Die Vickershdrte der einzelnen Phasen steigt mit den
Legierungselementen im Vergleich zur Basislegierung an [183].

Ein Makrolegieren mit 5-25 At.-% Cr der Mo-9Si-8B-Legierung fiihrte zu einer partiellen Substitution
von Mo durch Cr in der MosSiB,- und MosSi-Phase [43]. Hierdurch vergrébern die intermetallischen
Phasen, und der kontinuierliche Mo, verschwindet. Der Masseverlust bei Oxidation bei 720 °C an
Luft nimmt mit steigendem Cr-Gehalt ab, da eine dichte Cr,(Mo0O,);-Schicht gebildet und so eine
Verdampfung von MoO; verhindert wird. Bei einer Temperatur von 1300 °C entstehen Cr,0s-
Ausscheidungen innerhalb der SiO,-Oxidschicht. Diese fllhren zu einer Verschlechterung des
Oxidationsverhaltens, da Cr,0; bei diesen Temperaturen verdampft und schneller oxidiert als SiO,.

Zusammenfassend konnten die mechanischen Eigenschaften wie Kriechbestdndigkeit und Harte
durch die legierungstechnischen MalRnahmen deutlich verbessert werden. So wurde bereits die fir
einen Einsatz notige Kriechbestandigkeit bei 1100 °C fur eine gerichtet erstarrte Mo-17,5Si-8B-
Legierungen erreicht [184]. Abbildung 2-12 stellt schematisch die Temperaturbereiche dar, in denen
das Oxidationsverhalten gegenliber dem unbeschichteten Mo-9Si-8B-Material verbessert wird.
Allerdings zeigt keines der bisher veréffentlichten Legierungskonzepte ein parabolisches Wachstum
der gebildeten Oxide bei Temperaturen im Anwendungs- und Pesting-Bereich. Eine legierungs-
technische Lésung fiir die Oxidationsproblematik bleibt somit bisher aus. Folglich ist die Entwicklung
einer Schutzschicht unabdingbar.

La,0, zwischen Oxid und Substrat

Temperatur]
und im Borosilikat-Glas
. Cr,(Mo0,),-Oxidschicht
1200 °C - Ti0,-Matrix
mit SiO,- Einschllssen feinverteilte Y und

[I (— Y,0,-Ausscheidungen
1000 °C+

Zr0, in

Borosilikat-Glas
800 °C—+ S—
1At.-%2Zr 29 At.-%Ti 0,2 At.-% La 0,2At.-%Y 5-25 At.-% Cr
0,4 At.-% La,0,

Abbildung 2-12:  Darstellung der Bereiche verbesserter Oxidation im Vergleich zu unbeschichtetem Mo-9Si-8B
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2.2.2.2. Legierungen basierend auf MosSiz-MoSiz-MoB

Legierungen bestehend aus MosSi;, MoSi, und MoB, oder anders ausgedriickt MosSi; mit einem Bor-
Gehalt Uber der Loslichkeitsgrenze, weisen aufgrund des hoheren Gehaltes an intermetallischen
Phasen eine hohere Oxidationsbestindigkeit auf als die im vorherigen Abschnitt 2.2.2.1.
beschriebenen Legierungen mit einer Mog,-Matrix oder Mog-Partikeln [141, 145, 151, 185]. Das
Fehlen der duktilen Phase lasst darauf schlieBen, dass die Legierungen im Akinc-Dreieck deutlich
sproder bei Raumtemperatur sind als Legierungen mit Mog-Einschliissen oder Matrices. Ein Einsatz
als Schichtwerkstoff aufgrund der héheren Oxidationsbestandigkeit im Vergleich zu Mog-Mo3Si-
MosSiB, ist aussichtsreich und wird im Rahmen dieser Arbeit untersucht.

2.2.3 Voroxidation der Mo-9Si-8B-basierten Legierungen

Durch eine Voroxidation von Mo-9Si-8B-basierten Legierungen in einem Temperaturbereich mit
stabiler Oxidation (> 1000 °C) wird eine deckende Borosilikatglas-Schicht gebildet. Der Einfluss auf
das Oxidationsverhalten in Bereichen, in denen eine intrinsische Ausbildung einer deckenden
Oxidschicht nicht moglich ist (750-820 °C), wurde von Burk [45] untersucht. Experimente an Mo-9Si-
8B-Legierungen zeigen, dass eine Voroxidation bei 1300 °C fiir 4-13 h die Oxidationsbestdndigkeit bei
niedrigeren Temperaturen von 750 und 820 °C positiv beeinflusst. So ist die in der Voroxidation
gebildete Borosilikatglas-Schicht bei 750 °C fiir mindestens 72 h stabil. Bei 820°C wird die
katastrophale Oxidation fiir 10 h unterdriickt. In Legierungen mit 1At.-% Zr sind die in der
Silikatschicht eingeschlossenen ZrO,-Partikel fiir eine beschleunigte Oxidation bei Temperaturen lber
1150 °C verantwortlich. Durch eine Voroxidation bei einem Sauerstoffpartialdruck von 10™* bar wird
diese Bildung weitgehend unterdriickt. Eine fiir 100 h bei 1200 °C voroxidierte Probe aus Mo-9Si-8B-
1Zr zeigt unter Laborluft eine um GroéRenordnungen gesteigerte Oxidationsbestandigkeit bei 1200
und 1300 °C.

Diese Ergebnisse erscheinen aussichtsreich, allerdings bleibt zu beachten, dass alle Studien nur fir
max. 72 h gelten [45]. Die Oxidationsschutzschichten in den folgenden Abschnitten zeigen deutlich
langere Standzeiten und ein gleichmaRiges Oxidwachstum, auch kann durch eine Schicht die Art des
Oxides angepasst werden.
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2.3. Oxidationsschutzschichten fiir Mo-Si-B-Legierungen

Fir Molybddan und Mo-Si-B-Legierungen wurden Schutzschichten bisher Uberwiegend Uber
Packzementation (CVD) abgeschieden [19, 29-32, 34, 35, 37, 186-188]. Diese basieren haufig auf
einer Anreicherung in den dulReren Bereichen der Proben an oxidschichtbildenden Elementen wie
z. B. Aluminium, Silizium und/oder Bor [31, 36].

Bei der Si-Packzementation wird ausreichend Silizium eingebracht, damit sich in den &duBeren
Bereichen der Probe MoSi, bildet [29, 37, 187, 188]. Die Schichtdicken liegen ungefdhr bei 10-20 um.
Diese Schicht bildet wahrend der Oxidation bei Temperaturen von (iber 1000 °C an Luft eine
haftende, amorphe SiO,-Schicht mit MoO,-Einschllissen. Die Massenabnahme nach der Oxidation
liegt deutlich unter der des unbeschichteten Substrates. Parallel zur Oxidbildung zersetzt sich die
Schicht durch Silizium-Einwartsdiffusion und die Bildung von MosSi; mit dem Mo-reichen Substrat.
MosSi; entsteht auBerdem unterhalb der Oxidschicht aufgrund der Verarmung der MoSi,-Phase an
Silizium durch die Bildung von SiO,. Beide Effekte begrenzen die Lebensdauer der Schicht.

Um die Rissausheileigenschaften der Oxidschicht insbesondere bei Temperaturen unter 1000 °C zu
verbessern und die Phasenbildung in der Oberflache bei der Si-Einwartsdiffusion zu verdndern, wird
Bor simultan oder konsekutiv bei der Si-Packzementation eingebracht [31-35, 186, 188, 189]. Durch
diese Behandlung entstehen unterhalb der mit Bor gesattigten MoSi,-Schicht MoB-haltige Bereiche.
Je nach Borgehalt bilden diese abgegrenzte Segmente oder eine durchgehende Schicht. Werden
Proben mit Si/B-Packzementationsschichten oxidiert, entsteht eine duRere Borosilikatglas-Schicht,
und bei der Einwartsdiffusion von Si und B wird eine durchgehende Schicht aus MosSiB, gebildet.
Diese Phase besitzt, wie in Kapitel 2.2.1.2. beschrieben, einen geringen Si-Diffusionskoeffizienten,
was die darlberliegende Oxidationsschutzschicht stabilisiert. Die Borosilikatglas-Schicht besitzt eine
niedrigere Viskositat als eine reine Siliziumdioxidschicht; daher bildet sich gerade bei tiefen
Temperaturen schneller eine deckende Oxidschicht.

In Studien [31, 37, 186] zu den Si/B-Packzementationsschichten wurde gezeigt, dass das B/Si-
Verhaltnis von groRer Bedeutung flir den Oxidationswiderstand ist. Bei Temperaturen unterhalb von
800 °C ist ein hoher Borgehalt von Vorteil, da aufgrund der niedrigeren Viskositdt schneller eine
deckende Oxidschicht gebildet wird. Ab ca. 1000 °C beginnt B,0; zu verdampfen, daher werden ab
dieser Temperatur Bor-reiche Schichten schneller abgebaut als Bor-arme, somit ist ab 1000 °C eine
Schicht mit einem niedrigen B/Si-Verhéltnis von Vorteil. Zudem wird die Viskositat durch die
steigende Temperatur gesenkt, und Boroxid wird nicht mehr als FlieBhilfe benétigt.

In trockener Luft ist (iber 1000 °C Boroxid die einzige fliichtige Verbindung der Borosilikatglas-
Schicht. In wasserdampfhaltigen Atmosphdren werden zudem fliichtige Si-Hydroxide gebildet,
welche in Si-Verbundwerkstoffen zu starker Korrosion fiihren [190-196]. Al-Verunreinigen aus dem
Pack der Si-/B-Zementation verlangsamen wahrscheinlich diese Hydroxidbildung [33]. Detaillierte
Untersuchungen in stromenden, wasserdampfhaltigen Atmosphdren wurden noch nicht
durchgefiihrt. Da Atmosphéren in Turbinen Wasserdampf enthalten, ist diese Fragestellung fiir eine
Anwendung von Bedeutung. Aufgrund der signifikant geringeren Abtragsrate von Al-Hydroxiden
wirden Aluminiumoxid-bildende Oxidationsschutzschichten in wasserdampfhaltigen Atmosphéren
einen verbesserten Schutz gewahrleisten. Aluminium-Packzementationsschichten [31, 36] flir Mo-Si-
B-Legierungen wurden dafir entwickelt. Diese bilden eine &uBere Schicht aus AlgMo; mit
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Einschlissen aus Mos(Si,Al). Wahrend der Oxidation bei Temperaturen zwischen 800 und 1250 °C
entsteht eine dullere deckende Al,03-Schicht. Auch in diesem System diffundiert das Schichtelement
(hier Al) in das Substrat, was zu einer zuséatzlichen Degradation flihrt und die Lebensdauer begrenzt.
Alternative Al,O;-bildende Schichten aus Mo(Si,Al), wurden Uber Packzementation von Si und Al
synthetisiert [131, 133]. Diese 24-100 um dicken Schichten bieten einen Oxidationsschutz fiir die
TZM-Legierung, sowohl im Pesting-Bereich zwischen 400 und 900 °C als auch bei 1300 °C, durch die
Bildung einer dichten Al,05-Schicht.

Neben dem CVD-Verfahren wurden auch bereits Schutzschichten Uber Plasmaspritzen, ein PVD-
Verfahren, abgeschieden. So wurden Schichten aus MoSi, mit Einschliissen von MosSi; [197] sowie
dreiphasige Schichten aus MoSi,, MosSi; und MoB aufgebracht [198-201]. Letztere Schichten sind
100-1500 um dick und schiitzen bei Temperaturen zwischen 1000 und 1400 °C durch die Bildung
einer Borosilikatglas-Schicht. Im Pesting-Bereich von 800 °C zeigen diese pordsen Schichten einen
linearen Massenverlust [198]. Im Gegensatz zur CVD-Schicht sind durch Plasmaspritzen
abgeschiedene Schichten deutlich pordser, was eine erhdhte Sauerstoffeinwartsdiffusion beglinstigt
und zu einer beschleunigten Schichtdegradation fiihrt.

Ahnliche Schichten aus Silizium, Bor und Kohlenstoff, welche {iber Tauchen und Spritzen
abgeschieden werden kénnen, sind seit 1999 unter dem Namen SIBOR®© [120, 202, 203] patentiert
und werden als Schutzschicht fir Mo-Elektroden in Glasschmelzen eingesetzt. Ebenso existiert
SIBONICA® [204], eine durch Sputtern hergestellte silizium- und borhaltige Schicht, welche den
VerschleiR von Schneidwerkzeugen verringert. Bisher wurden in der zugénglichen Literatur noch
keine gesputterten Schichten als Oxidationsschutz auf Mo-basierten Legierungen beschrieben.
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2.4. Grundlagen der Hochtemperaturkorrosion und der Oxidations-
schutzschichtentwicklung

Metalle sind in Luft nicht thermodynamisch stabil. Bei Raumtemperatur hat dies bei den meisten
technischen Anwendungen kaum negative Auswirkungen, da die Reaktionsgeschwindigkeit gering ist.
Rein optische Verdnderungen wie die Bildung von braunen bis griinen Kupferverbindungen
(umgangssprachlich Griinspan) auf Kupferdachern und Denkmalern besitzen nur einen geringen
Einfluss auf den Einsatz, da die gebildete Patina eine weitere Korrosion hemmt. Ein Gegenbeispiel ist
die Korrosion von Eisen mit Sauerstoff in Gegenwart von Wasser. Dieser auch als Rosten bezeichnete
Vorgang fihrt jahrlich weltweit zu Schaden in Milliardenhéhen. Fir viele andere metallische
Konstruktionswerkstoffe wird die thermodynamische Instabilitdt erst bei erhohten Temperaturen mit
Einsetzen der Hochtemperaturkorrosion kritisch [9].

2.4.1. Grundlagen der Hochtemperaturkorrosion

Als Hochtemperaturkorrosion wird jede Reaktion eines Werkstoffes mit seiner Umgebung,
ausgenommen mit wassrigen Elektrolyten, bezeichnet [4, 9]. Die fir die vorliegende Arbeit wichtigste
Art ist die Oxidation. In diesem Zusammenhang wird als Oxidation die Reaktion (17) von einem
Metall mit Sauerstoff aus der Umgebung bezeichnet.

aM +(3) 0, > M,0, (17)

Das Oxid ist stabiler als die Edukte, und die Reaktion lduft ab, wenn die freie Standardreaktions-
enthalpie AG® von Reaktion (17) negativ ist. Um Oxidationsreaktionen verschiedener Metalle in
Abhéngigkeit des Sauerstoffpartialdruckes/Standardreaktionsenthalpie und Temperatur vergleichen
zu koénnen, werden Ellingham-Richardson Diagramme verwendet. Diese Diagramme sind von
groBer praktischer Bedeutung, da abgelesen werden kann, welche Legierungskomponente bei
gegebenen Umgebungsbedingungen zuerst oxidieren wird. Abbildung 2-13 zeigt das Ellingham-
Richardson-Diagramm der fiir diese Arbeit wichtigen Oxide.
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Abbildung 2-13: Ellingham-Richardson-Diagramm von Mo-, Si-, Al-, B-, Ti-Oxiden [4, 205]



Magnetrongesputterte Oxidationsschutzschichten fiir Mo-Si-B-Legierungen

Die Bildung der Oxide wird zusatzlich durch kinetische Effekte beeinflusst. Die Oxidationskinetik eines
Materials wird durch die Aufnahme der Massenanderung bei Oxidation an Luft Uber die Zeit
bestimmt; dies kann entweder kontinuierlich in einer Thermowaage oder diskontinuierlich unter
zyklischen Oxidationsbedingungen geschehen. Die Zusammenhange zwischen Massenanderung Am
pro Probenoberfliche O und Zeit t kdnnen logarithmisch, linear und parabolisch sein. Aus diesen
Zusammenhdngen kann auf Reaktionsmechanismen der Oxidation geschlossen werden. Die
Oxidationskonstanten k; fiir lineare (18) bzw. k,, fir parabolische Zeitgesetze (19) sind ein MaR fiir

die Oxidationsgeschwindigkeit.

A
Linear: 7’” =k %t (18)
. Am\ 2
Parabolisch: (—) =ky*t (19)
0

Ein Beispiel fiir eine lineare Oxidationskinetik ist die katastrophale Oxidation von Molybdan durch die
Verdampfung von MoQ; oberhalb von 450 °C [99]. MoSi, bildet demgegeniiber eine deckende SiO,-
Schicht mit parabolischer Massenzunahme bei Temperaturen {iber 1000 °C. Die Kinetik dieser
Reaktion wird durch die Volumendiffusion von Sauerstoff durch die amorphe SiO,-Oxidschicht
bestimmt [9]. Das alteste Modell fiir ein parabolisches Oxidschichtwachstum in lonenverbindungen
geht auf C. Wagner (1933) zurtick [4, 9]. Hierbei wird angenommen, dass im Anfangsstadium der
Oxidation eine rissfreie, perfekt haftende Oxidschicht gebildet wird. Die freie Standardreaktions-
enthalpie des Oxides ist die treibende Kraft fiir das weitere Schichtwachstum. Hierzu miissen
Sauerstoff-, Metallionen und Elektronen durch die Schicht diffundieren. Das Oxidschichtwachstum
geht von der Grenzfliche Metall/Oxid oder Oxid/Luft aus, je nachdem, ob die Diffusions-
geschwindigkeit der Sauerstoff(O)- bzw. Metallionen(M) hoher ist (Abb. 2-14). Das Wachstum in
diesem Modell ist parabolisch und die Volumendiffusion geschwindigkeitsbestimmend.

Metall Oxid Gas Metall Oxid Gas
M—M"+2e’ —+2e | 2e+1/20,~ 0" M—M"+2e | — 2¢ 2e+1/20,~ 0"
— M
2-
+—0
2+ 2- 2 e ZVH
M”+0"— MO = kwo
Abbildung 2-14: Oxidschichtwachstum nach dem Wagner-Modell am Beispiel von MO

Die Volumendiffusion findet Gber Defekte im Gitter wie z. B. Leerstellen statt, daneben kann auch
eine ,, Kurzschluss“-Diffusion stattfinden. Diese lauft entlang von Korngrenzen, Poren oder Rissen und
ist in der Regel deutlich schneller. Daher sollte diese Diffusion von Sauerstoff und somit eine schnelle
Oxidation verhindert werden. Metalle kdnnen moglichst effektiv vor Hochtemperaturoxidation durch
eine Diffusionsbarriere flir Sauerstoff auf der Metalloberflache geschiitzt werden. Dies ist z. B. ein
dichtes, haftendes und langsam wachsendes Oxid. Einige Metalle bilden diese selbsttatig, z. B.
Aluminium. Ist dies nicht der Fall, konnen fiir den Einsatz Legierungselemente hinzugefiigt werden,
die das Wachstum eines dichten Oxides begiinstigen. Generell gewiinschte Oxide sind Aluminium-,
Silizium- und Chromoxid, weil diese eine nahezu parabolische Oxidationskinetik besitzen. Die
Einsatzbereiche unterscheiden sich u. a. durch die unterschiedliche Bildungskinetik in Abhdngigkeit
von der Temperatur und Reaktionen mit der Umgebungsatmosphare: Unterhalb von 1000 °C
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zeichnen sich a-Aluminiumoxid und Chromoxid durch einen eine niedrige parabolische
Oxidationskonstante aus (Abb. 2-15). Uber ca. 1200 °C ist die Konstante von SiO, geringer als die von
a-Aluminiumoxid. Eine Cr,03-Schicht beginnt sich bei diesen Temperaturen durch CrOs-Verdampfung
bereits zu zersetzen. Folglich ist bei Temperaturen von iber 1200 °C SiO, das bevorzugte Oxid. Diese
Betrachtung gilt allerdings nur in trockener Luft. Denn Siliziumdioxid zeigt in wasserdampfhaltiger
Atmosphiare eine erhéhte Regression durch die Bildung fllichtiger Si-Hydroxide [192]. Oft muss ein

Kompromiss in der Anwendung gefunden werden.
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Abbildung 2-15: Arrhenius-Darstellung der parabolischen Wachstumskonstanten von Al,03, SiO, und Cr,0;.

Die Werte geben die Gr6Benordnungen an [4, 206], und die gestrichelten Bereiche wurden
extrapoliert.

2.4.2. Grundlagen der Entwicklung von Oxidationsschutzschichten fiir Hochtemperatur-
legierungen

Bei der Entwicklung von Hochtemperaturlegierungen muss zwischen einer Verbesserung der
mechanischen Eigenschaften und einer Erh6hung des Oxidationswiderstandes abgewogen werden,
da diese beiden Eigenschaften oft durch die Zugabe von Legierungselementen gegenlaufig
beeinflusst werden. Durch die Verwendung einer Schutzschicht kann dieses Dilemma teilweise gelost
werden. Indem eine — zwar oft sprodere — Phase auBen auf die Hochtemperaturlegierung
aufgebracht wird, welche einen effektiven Oxidationsschutz liefert. Die mechanischen Eigenschaften
werden demgegeniiber durch den Volumenwerkstoff, in diesem Fall die Hochtemperaturlegierung,
bestimmt. Hierbei ist zu beachten, dass durch eine spréde Schicht die Rissinitiierung erleichtert
werden kann, was den Ermidungswiderstand herabsenkt. AuBerdem muss auch der Volumen-
werkstoff eine gewisse Fahigkeit aufweisen, schiitzende Oxide auszubilden (Notlaufeigenschaften),
um zu verhindern, dass Schichtabplatzungen innerhalb kiirzester Zeit zu Bauteilversagen fiihren.

Oxidationsschutzschichten werden nach Diffusions- und Auflageschichten unterschieden. Diffusions-
schichten werden durch Eindiffusion von Elementen hergestellt [4, 7]. Ein Beispiel ist die PtAl-Schicht
aus der Packzementation. Auflageschichten werden oft durch PVD-Verfahren wie Plasmaspritzen und
EB-PVD erzeugt. Nach der Abscheidung werden diese Schichten gegliiht, um eine gewisse Diffusion
und so Haftung mit dem Grundwerkstoff zu gewahrleisten. Weitere Beispiele zu derzeit gdngigen
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Schutzschichten wurden bereits in der Einleitung Kapitel 1.1. beschrieben. Fiir jede Schutzschicht ist
eine ausreichende Haftung zwischen Substrat und Schicht unerlasslich. Ebenso muss der thermische
Ausdehnungskoeffizient dhnlich sein, sodass die Schichten wahrend der Auslagerung keine Risse oder
Abplatzungen bilden. Abbildung 2-16 stellt schematisch die Entwicklung von thermisch induzierten
Spannungen beim Abkihlen von T, auf T; < T, eines Substrat-Schichtverbundes mit unter-
schiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten von Schicht a;, s und Basismaterial a;p, g dar.
Fur die Betrachtung wird angenommen, dassags > ap und der Schichtverbund bei Ty im
spannungsfreien Zustand sind. Abbildung 2-16 zeigt schematisch den Schichtverbund in einer
Richtung x: (a) im spannungsfreien Zustand, (b) den gedachten Fall der durch die Temperatur
hervorgerufenen Verformung ohne Verbindung zwischen Schicht und Substrat sowie (c) den realen
Fall mit Verformungsbehinderung ¢ + 0.
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Abbildung 2-16: Schematische Darstellung der Dehnungen beim Abkiihlen einer Probe mit Beschichtung in einer
Richtung im (a) spannungsfreien Zustand bei hoher Temperatur T.(b) Darstellung des gedachten
Falles der unbehinderten thermischen Schrumpfung auf T{ ohne Kraftiibertragung (c). Realer Fall mit
gegenseitiger Verformungsbehinderung und idealisierter Spannungsverlauf tber den Querschnitt,
wobei &, s und &, p die mechanischen Dehnungsanteile der Schicht sind. [4]

Die makroskopische Dehnung der Schicht bzw. des Basismaterials &g/ ist Gber die thermische

Dehnung &:p,5/5 und die mechanische Verformung &, 5,5 gegeben.

&s/B = Etns/B T Ems/p Mit Ens/p = As/p(T1 — To) (20)

Durch die Kontraktion &g/5 in Richtung x entstehen nach der Poisson-Bedingung Dehnungen in die
Richtungen vy, z. Die Dehnungskomponenten wurden in den drei Richtungen x, y und z aufsummiert
und ergeben eine resultierende Dehnung nach Gleichung (21) fir Schicht und Basismatieral &s/p- Das

Bauteil in Abbildung 2-16 kann sich in z-Richtung frei ausdehnen, daher sind diese Spannungen
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vernachldssigbar, o, = 0. Fir den Grundwerkstoff und die Schicht werden ein elastisches und
quasiisotropes Verhalten angenommen, somit ist &, = €, bzw. g, = 0.

(o} g
&g = asyp(Ty — To) + ﬁ —Us/B ﬁ (21)

Eg/p ist der E-Modul der Schicht bzw. des Basiswerkstoffes. ¥s/p bezeichnet den Poisson-
Koeffizienten der Schicht bzw. des Basiswerkstoffes.

Um die Spannungen im Schicht-Substrat-Verbund zu berechnen wurden die Randbedingungen aus
dem Kraftegleichgewicht (Gl. 22) und der Verformungsbedingung (23) aufgestellt.

0pAp + 20555 =0 (22)
& = &p (23)

Wobei g5 die Spannung im Basismaterial und o5 die Spannungen in der Schicht bezeichnet. Az und
Ag stehen fir die Querschnittsflache von Basismaterial und Schicht.

Durch Einsetzen der Dehnung in Schicht und Basismaterial &5/5 aus Gleichung (21) in die

Verformungsbedingung (23) ergeben sich die Spannungen in Schicht o5 und Basismaterial 5.

_ (1,—To)Ep(ap—as) _ (11.-Ty)Es(as—ap)
- Ep AS un O-B - ES AB
%(1—195) +5(1_193) 5(1—193”@(1—195)

Os (24)
Im vorliegenden System (Abb. 2-16) gilt Ap > As und somit Ag/Ag = 0. Daraus folgt, dass die

Spannung im Substrat aufgrund der Schichtverformung vernachldssigbar gering ist, oy = 0, und oy
wird vereinfacht zu [4]:

— (T1-To)Es(ap—as)
S 1-9g

(25)

Neben Schichtversagen durch Abplatzung treten zwei weitere Arten auf:

a. durch Reaktion mit der Umgebung (Oxidation),
b. durch Diffusion zwischen Substrat und Schicht.

Die Oxidation (a.) lduft nach denselben GesetzmaRigkeiten wie in Kapitel 2.4.1. beschrieben ab. Um
Punkt (b.) entgegenzuwirken, werden Diffusionsbarriereschichten entwickelt und zwischen Schicht
und Substrat aufgebracht. AulRerdem sollen sich durch Interdiffusion keine schnell oxidierenden oder
sehr sproden Phasen bilden. Fir den Einsatz sind darliber hinaus eine gewisse Reparaturfihigkeit,
lange Laufzeit und eine kostengiinstige Herstellmethode von groRer Bedeutung [4, 7, 9].

In der Literatur zu Schutzschichten wird beschrieben, dass dickere Schichten prinzipiell zu langeren
Lebensdauern fiihren, weil das Reservoir an schichtbildenden Elementen gréRer ist [7]. Dies ist im
Prinzip richtig, allerdings sollte erganzt werden, dass auch die Reinheit, Zusammensetzung und
Dichtheit der Schutzschicht von grofRer Bedeutung fiir die Lebensdauer sind.
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3. Experimentelles

3.1. Herstellung von Oxidationsschutzschichten auf Mo-Si-B-Substraten
mittels Magnetronsputtern und Aufbau des Oxidationspriifstandes

3.1.1. Substratmaterial, Probenvorbereitung und Probengeometrie

Das Substratmaterial fiir die Oxidationsproben bestand aus Molybdansilizid-Legierungen. Der
Uberwiegende Teil waren Proben aus mechanisch-legiertem Mo-9Si-8B und Mo-9Si-8B-0,1Y,0;.
Dieses Material wurde von Plansee SE (Reutte, Osterreich) zur Verfiigung gestellt [28]. Ein Einfluss
der Zusammensetzung auf das Oxidationsverhalten wurde nicht festgestellt, daher werden diese
Legierungen im Folgenden nicht mehr unterschieden und als Mo-9Si-8B bezeichnet. Die
Mikrostruktur besteht, wie nach dem Zustandsdiagramm, Abb. 2-10, erwartet, aus den drei Phasen
Mo, Mo3Si und MosSiB,, wobei der Mog-Mischkristall ca. 50 Vol.-% ausmacht. Darliber hinaus sind
SiO,-Einschliisse aufgrund des hohen Sauerstoffgehaltes von ca. 2000 ppm im Geflige enthalten. Zum
Vergleich der Schichthaftung und des Oxidationsverhaltens wurden ferner Substrate aus Mo-9Si-8B-
1Zr verwendet. Dieses Material wurde durch ,Field Assisted Sintering” am Karlsruher Institut fiir
Technologie (KIT) hergestellt. Als Vorproben zum Einstellen der Sputter-Bedingungen und
Zusammensetzung wurden Stahl-Substrate (Werkstoffnrummer1.4016) verwendet. Zur Analyse der
Phasenbildung mittels Rontgenbeugung (engl. X-ray diffraction XRD) nach der Kristallisation wurde
Mo-Blech als Substrat verwendet. Zum einen kommt es so zu keiner Diffusion mit weiteren
Elementen, und eine Uberlagerung von Reflexen der MosSiB,- und MosSi-Phasen aus dem Mo-9Si-8B-
Substrat wird ausgeschlossen. Zum anderen fluoresziert Molybdan im Gegensatz zu Eisen nicht unter
Cu K-Strahlung, hierdurch kénnen auch Reflexe geringerer Intensitat aufgelost werden.

(a) (b)

o _.,,/

Abbildung 3-1: Geometrie der Oxidationsproben (a) Bohrung mit festem Durchmesser und (b) konisch
zulaufende Bohrung

Aus den jeweiligen Volumenmaterialien wurden Proben (ber Drahterosion mit den Malien
15 x 10 x 2 mm?3 oder 15 x 10 x 1 mm? hergestellt. Die Abmessungen wurden an die Probegeometrie,
welche in der Dissertation von Steffen Burk [45] beschrieben ist, angepasst. Um die Proben in der
Beschichtungskammer zu befestigen, bendtigen diese eine Bohrung. Hierfir wurden zwei
Geometrien gewahlt: Die erste, mit 1,7 mm Durchmesser, wurde bei der Drahterosion direkt mit
eingebracht (Abb. 3.1.a). Zur Befestigung wurde ein 1 mm dicker Stahldraht benutzt. Aufgrund dieser
Geometrie wurde in der Bohrung deutlich weniger Oxidationsschutzschicht abgeschieden. In den
Oxidationsexperimenten verhalten sich unbeschichtete und beschichtete Bereiche unterschiedlich,
insbesondere beeinflusst das Substrat aufgrund seines unterschiedlichen Oxidationsverhaltens im
Vergleich zur Schutzschicht die Massendnderung der Proben. Um diesen Einfluss zu minimieren,
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wurde die Geometrie der Bohrung verandert. Durch einen Hartstoffbohrer wurde diese von beiden
Seiten mit konisch-zulaufendem Durchmesser eingebracht (Abb. 3-1b). Diese Proben waren an einem
0,05 mm diinnen Stahldraht in der Beschichtungskammer befestigt. Durch dieses Verfahren konnte
die Probe vollstandig und relativ gleichmaRig beschichtet werden und folglich die Massendnderung
durch Oxidation der Schicht weitestgehend ohne stérende Einflisse des Substrates analysiert
werden.

Alle Substrate wurden vor der Beschichtung mit 500, 800, 1200 und 2500 grit SiC-Schleifpapier
behandelt. Im Anschluss wurden diese mit Aceton abgewischt und im Ultraschall mit Ethanol sowie
anschlieRend in destilliertem Wasser jeweils flir 5 min gereinigt. AbschlieRend wurden die Proben in
stromender 70 °C warmer Luft getrocknet.

3.1.2. Beschichtungen mittels Magnetronsputtern

Alle Schichten wurden in einer Vakuumbeschichtungsanlage IMPAX 1000 HT von SVS Vacuum
Technologies GmbH (Karlstadt, Deutschland) hergestellt. Diese verfligt Ulber vier Kathoden,
Kathodenblenden und ein Planetengetriebe mit dreifacher Rotation. Alle Kathoden kénnen mit DC
und gepulstem DC Uber eine Pinnacle™-Spannungsquelle von Advanced Energy Industries GmbH
(Metzingen, Deutschland) angesteuert werden. Die Kammer kann auf bis zu 400 °C geheizt werden,
und es kann eine Substrat-Bias-Spannung zwischen +/- 800 V angelegt werden.

Tabelle 3-1: Beschichtungsdetails der IMPAX 1000 HT sowie Schichtraten (fl. = floatend). ,Floatend” bedeutet,
dass der Probenhalter mit keinem anderen Bauteil der Kammer leitend verbunden ist.

Ist- Kammer- Bias- | Schicht-
Zusammensetzung Target-Parameter Temperatur | Spg. Rate
[At.-%] Mo Al Ti Si Si SiB, B [°C] vl [um/h]
Mo-77Al 1,1kW | 3,5kw 128 fl. 2,2
Mo-73Si 0,2 kW 1,05 kW | 1,05 kW 122 fl. 1,5
Mo-73Si 0,2 kW 1,05kW | 1,05 kW 380 fl. 1,5
Mo-48Si-26Al 0,5kW | 0,4 kW 0,7 kW 0,7 kw 200 fl. 1
Mo-48Si-26Al 0,5 kW 0,4 kW 0,7 kW 0,7 kw 300 fl. 1
Mo-48Si-26Al 0,5kW | 0,4 kW 0,7 kW 0,7 kw 400 fl. 1
Mo-61Si-8Al 0,95 A 0,45 A 0,85kw | 0,85kwW 130 fl. 1,14
Mo-65Si-5Al 0,95 A 0,34 A 0,95 kW | 0,95 kw 150 fl. 1,14
Mo-54Si-14Al 1,9A 0,28 A 0,8 kW 0,8 kW 144 fl. 1,14
Mo-12Si-25B 0,5 kW 1 110 0 0,42
Mo-12Si-25B 0,55 kw 1 108 -30 0,42
Mo-12Si-25B 0,55 kw 1 111 -100 0,42
Mo-55Si-10B 0,2 kw 1kw 1 630V 127 fl. 0,65
Mo-45Si-25B 0,2 kW 1kw 1kw 1,1 kw 170 fl. 0,77
Mo-29Si-15B 0,65 kw 1kw 0,8 kW 610V 122 fl. 0,75
Mo-70Si-21Ti 0,52 A 0,62 kW 1 kw 0,9 kw 135 fl. 1,2
Mo-65Si-18Ti 0,65 A 0,5 kW 1kw 0,9 kw 136 fl. 1,2
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Vor der Schichtabscheidung durch Magnetronsputtern wurden die Proben bei 300 W mittels HF-
lonenatzens in der Beschichtungskammer gereinigt. Als Target-Materialien wurden Molybdan,
Aluminium, Titan, Silizium, Siliziumdiborid und Bor verwendet. Die metallischen Mo-, Al- und Ti-
Targets wurden jeweils mit DC-Anregung abgetragen. Aufgrund der geringeren Leitfahigkeit der Si-,
SiB,- und B-Targets wurde bei diesen eine gepulste DC-Spannungsquelle verwendet. Die jeweiligen
Target-Leistungen, Kammertemperaturen und Substrat-Bias-Spannungen fiir die einzelnen
Schichtsysteme sind in Tabelle 3-1 aufgefiihrt. Der Arbeitsdruck betrug 5,2-10° mbar bei einem
Argonfluss von 300 ml/min. Die Proben rotierten wahrend der Beschichtung um drei Achsen mit 20
Umdrehungen pro Minute.

Die ,Triode Sputtering“-Schichten wurden im Office National d'Etudes et de Recherches
Aérospatiales ONERA (Palaiseau, Paris, Frankreich) durch Herrn Stéphane Landais in einem
Eigenbau der ONERA von einem Molybdan-disilizid-Target abgeschieden. Die Details der
Beschichtungen sind in Tabelle 3-2 aufgefiihrt. Als Substrat diente Mo-9Si-8B.

Tabelle 3-2: Beschichtungsdetails der ,,Labor-Triode-Sputtering-Anlage“
Ist-Zusammensetzung Target-Leistung Substrat-Temperatur
[At.-%] [W/cm?] [°C]
Mo-65Si 3,1 380
Mo-65Si 3,1 250
Mo-65Si 1,55 180

3.1.3. Vorauslagerung im Vakuum und quasi-isotherme Oxidationsversuche

Alle Schichten waren nach der Beschichtung réntgen-amorph. Um kristalline Phasen auszubilden,
wurden die Proben unter stark vermindertem Druck von 1-2-10° mbar oder in einer Argon-
Wasserstoffatmosphare (5 Vol.-% H,) gegliht. Hierzu wurde ein Hochvakuumofen MOV241T der
Firma PVA Lot- und Werkstofftechnik GmbH (Wettenberg, Deutschland) verwandt. Die Aufheizrate
betrug bei jeder Glihung 3 K/min. Der Ofen kihlte im Austausch mit der Umgebung Gber Nacht
wieder auf Raumtemperatur ab. Die Haltezeiten lagen zwischen 2 und 40 h und die Temperaturen
zwischen 725 und 1300 °C. Genaue Angaben sind im Kapitel 4 und 5 vermerkt.

Die Oxidationsversuche wurden in einem Kammerofen LM-412.27 Linn High Therm GmbH (Bad
Frankenberg, Deutschland) mit aktiver Abluft oder einem LV9/11 P330 der Nabertherm GmbH
(Lilienthal, Deutschland) mit passivier Abluft durchgefiihrt. Die Abluft wurde genutzt, um die MoO;-
Dampfe abzufiihren. Zunachst wurde der Ofen innerhalb von 2 h auf 800 °C vorgeheizt, dann wurden
die Proben, welche in einem Al,Os-Schiffchen lagen, in die vorgeheizte Ofenkammer gestellt. Mit
einer Aufheizrate von 12 K/min heizte der Ofen auf die gewtlinschte Testtemperatur hoch. Die Proben
wurden entweder bei 800, 1000 oder 1300 °C ausgelagert. Die Haltezeit lag jeweils bei 10 h. Danach
kiihlte der Ofen lber Nacht wieder auf Raumtemperatur ab, und die Proben wurden zum Wiegen
entnommen (Abb. 3-2). Hierauf folgte der zweite Zyklus nach dem gleichen Ablauf. Die Proben
wurden so maximal 10 Zyklen (100 h Oxidationszeit) getestet. Nach 20 und 60 h wurde jeweils eine
Probe entnommen.
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Abbildung 3-2: Schematische Darstellung des Temperaturverlaufes der Oxidationsexperimente bei 800, 1000 und
1300 °C

3.2. Schichtcharakterisierungen

Die beschichteten Mo-Si-B-Substrate wurden nach der Beschichtung mit einem Messschieber
vermessen, mit einer Feinwaage vor und nach der Oxidation gewogen und zu verschiedenen
Zeitpunkten fotografiert. Alle weiteren Analysemethoden werden im Folgenden erldutert.

3.2.1. Optische Glimmentladungsspektroskopie (GD-OES)

Alle GD-OES-Messungen wurden an Gerdten der Firma Spectruma Analytik GmbH (Hof,
Deutschland) mit einem Anodendurchmesser von 2,5 mm durchgefihrt. Am Institut fiir Werkstoff-
Forschung (DLR, KoIn) stand ein Gerdt vom Typ GDA650 mit vier CCD-Detektoren zu Verfiugung. Auf
dem ersten CCD-Chip wird aufgrund der spektralen Empfindlichkeit nur eine geringe Intensitat
gemessen. Auf diesem liegt die einzige zur Verfliigung stehende Sauerstoff-Linie (130 nm). Aufgrund
der milden Anregungsbedingungen, welche zur Analyse diinner Schichten nétig sind, ist die Intensitat
des Sauerstoffes in den Oxidschichten fiir eine Detektion zu gering. Daher wurde der liberwiegende
Teil der Schichten ohne Sauerstoff im Tiefenprofil analysiert. Um die Zusammensetzung der
Oxidschicht genauer zu untersuchen, wurden an ausgewahlten Proben Tiefenprofilanalysen mit
einem Gerdt vom Typ GDA 750 mit Photomultiplier(PMT)-Detektoren am Institut fiir Komplexe
Materialien (Leibniz-Institut fiir Festkorper- und Werkstoffforschung, Dresden) durchgefihrt.

3.2.1.1. Anpassung der Anregungsbedingungen

Vor der Analyse wurden die Sputter-Parameter an das Mo-9Si-8B-Substrat und die Schichtmaterialien
angepasst. Hierzu wurden Spannung, Strom, Druck und Pulsparameter in einer HF-Anregung im
Hinblick auf Intensitdt der interessierenden Elemente (auRer Sauerstoff) und auf das Kraterprofil
variiert. Die Sputter-Krater wurden mit einem optischen Profilometer MicroProf (Fries Research and
Technology GmbH, Bergisch-Gladbach, Deutschland) mit chromatischem Weilllichtsensor vermessen.
Die Messgenauigkeit in der Tiefe betrug ca. 20nm. Einzelheiten zur Entwicklung der
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Anregungsparameter sind in Kapitel 4.4.1. beschrieben. Die Parameter der einzelnen Methoden sind
in Tabelle 3-3 zusammengefasst. Die Abkirzungen (I)-(IV) werden im Folgenden fir die
Anregungsbedingungen verwendet.

Tabelle 3-3: Ubersicht der Anregungsbedingungen an der GDA650 und GDA750 zur Analyse und Kalibration
Modus Gerat Spannung Strom Druck Pulsparameter

I. Gepulst HF GDA650 650 V 2,5 hPa 500 Hz, 40 % Tastgrad

II. Kontinuierlich HF GDA650 650V 2,5 hPa

lll. Kontinuierlich DC GDA650 675V 8,5 mA

IV. Kontinuierlich HF GDA750 500V 2,5 hPa

V. Kontinuierlich DC GDA750 785V 10,2 mA

3.2.1.2. Kalibration der GD-OES

Zur Kalibration der Gerate mit HF-Methoden wurden zwei verschiedene Ansatze verwandt:

a. Kalibration tber externe Standards,
b. Kalibration tUber interne Standards.

Zu Beginn der Arbeit wurde die GDA650 mit CCD-Detektor lber externe Standards (Anhang C)
kalibriert. Hiermit wurden alle Schichten entwickelt und iber die gesamte Arbeit mit der gepulsten
Methode (I) analysiert. Die gepulste Methode liefert eine geringere Sputter-Rate, dies bedeutet fiir
den verhaltnismaRig trdgeren CCD-Detektor mehr Auslesezeit. Um den Sauerstoff an einigen
ausgewahlten Proben messen zu kénnen, wurden die borhaltigen, doppellagigen Schichtsysteme am
Institut fiir Komplexe Materialien mit der GDA750 analysiert. Dieses Gerdt wurde Uber interne
Standards (Anhang C) unter Verwendung von (V) kalibriert und aufgrund des schnelleren PMT-
Detektors mit kontinuierlichen HF- Bedingungen (IV) die Schichten vermessen. Um eine Vergleich-
barkeit der verwendeten Methoden zu erhalten, wurde daraufhin auch die Methode an der GDA650
am Institut fiir Werkstoff-Forschung tber interne Standards mit den Bedingungen (lll) kalibriert. In
beiden Fallen wurden dieselben Kalibrationsproben verwandt. Im Folgenden wird der Ablauf der
beiden Kalibrationsansatze erlautert.

3.2.1.2.1. Ansatz a.: Kalibration uber externe Standards

Als Grundlage der Quantifizierung an der GDA650 dient die Kalibration des Gerédtes durch die Firma
Spectruma Analytik GmbH (Dezember 2007) mit Kalibrationsbedinungen von 800V und 12 mA
sowie Anregungsbedingungen von 750 V und 2,5 hPa. Daraus wurde eine modifizierte Methode fiir
Mo-Si-B-Materialien durch die Anpassung der Ergebnisse an eine Mo-9Si-8B-Substratprobe (externer
Standard) erstellt. Zusatzlich zur Mo-9Si-8B Probe wurde auch reines Molybdan als Standard
hinzugefiigt, indem diese Proben nachtraglich mit 750 V und 2,5 hPa eingemessen wurden. Eine Liste
aller verwendeten Standards findet sich in Anhang C.
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Durch die fortwdhrende Verunreinigung des Linsensystems aufgrund der durchzufiihrenden
Messungen ist in bestimmten Abstdnden eine Rekalibration notwendig. Bei der Rekalibration wird
die gemessene Intensitdt in eine ,wahre” Intensitdit umgewandelt, welche dann durch das
Kalibrationspolynom in die Konzentration umgerechnet wird. Eine Rekalibration macht es somit auch
moglich, die Anregungsparameter zu verdandern, wenn mit diesen rekalibriert wurde. Dieses
Vorgehen wurde gewahlt, um die Kalibration auf die modifizierten Anregungsparameter (I und Il) zu
Ubertragen.

3.2.1.2.2. Ansatz b.: Kalibration tiber interne Standards

Die Theorie zur Quantifizierung chemischer Zusammensetzungen mittels GD-OES wurde fir DC-
Entladungen erarbeitet [84, 85]. Daher sollen Kalibrationsproben (interne Standards) mit DC-
Bedienungen eingemessen werden. Wird die eigentliche Messung, wie im vorliegenden Fall, unter
HF-Bedienungen durchgefiihrt, schlagen Bengtson et al. [85] vor, dhnliche DC-Anregungsparameter
fur die Kalibration zu wahlen. Dies heillt, dass die Intensitdt von Argon oder/und dem Analyten in der
HF-Anregung bestimmt wird. Danach wird Uber Variation von Strom und Spannung eine dhnliche
Intensitat fir die gewahlten Linien im DC-Modus gefunden. Mit diesen Bedingungen werden dann
die Kalibrationsproben eingemessen.

In diesem Fall wurden die Linien von Si und Ar gewahlt, Werte ermittelt und mit den entsprechenden
DC-Parametern (lll bzw. V) die Kalibrationsproben mit Ti oder Fe-Matrix eingemessen. Alle
Kalibrationsproben wurden 50 s vorgesputtert und dann innerhalb von 30 s das Signal aufgezeichnet.
Diese Werte wurden durch eine Abbauratenkorrektur [207] matrixunabhangig berechnet. Bei der HF-
Anregung (Il bzw. IV) wurden die Spannung und der Druck und bei DC der Strom konstant gehalten
und die Spannung entsprechend geregelt.

3.2.1.2.3. Abbauratenfaktor (ARF)

Bei beiden Methoden wurde die Mo-9Si-8B-Substratprobe als Kalibrationsprobe hinzugefiigt. Hierzu
wurde die Zusammensetzung nasschemisch vom Revierlabor Bochum (Anhang D) und die inverse
relative Sputter-Rate g, bzw. der Abbauratenfaktor (ARF) liber Gleichung (26) bestimmt. Dieser Wert
muss fir die Analyse verwendet werden, da die Software der Firma Spectruma Analytik GmbH
damit arbeitet.

ARF = Mstandard (26)

Mprobe
Als Standard diente unlegierter Stahl mit einer Dichte p, von 7,85 g/cm? [208]. Die Mo-9Si-8B-Probe
hat eine Dichte von 9,37 g/cm?3. Beide Proben wurden fir t, = 5 min in einer DC-Anregung mit 785 V
und 10,2 mA gesputtert. Im Anschluss wurde die Kratertiefe h mit Hilfe des Profilometers zu 16 um
far Stahl und 21 um fiir die Mo-Legierungen bestimmt. Zur Berechnung der abgesputterten Massen
m wurde ein zylindrischer Krater angenommen. Dessen Volumen V,,; wurde Uber Gleichung (4)
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errechnet. Uber die Dichteformel Gleichung (5) wurden die abgesputterten Massen Msndara UNd
Mprobe bEStimmt. d entspricht dem Kraterdurchmesser (2,5 cm).

3.2.1.2.4. Berechnung der Abweichungen

Um die Abweichungen zwischen den verwendeten Geréten € (Gerit) und zwischen den Kalibrations-
methoden € (Methode) bewerten zu kénnen, wurden die mittleren Abweichungen € nach Gleichung
(27) und (28) bestimmt. Hierzu wurden vier Schichten M1 — 4 mit unterschiedlichen Gehalten an
Mo, Si und B auf Stahlsubstraten sowie das Substratmaterial M5 unter den jeweiligen Bedingungen
gemessen. Aus den jeweiligen Tiefenprofilen wurde fiir jede analysierte Wellenlange E1 fir Mo386,
E2 fir $288 und E3 fiir B209 der Mittelwert x(Material, Element)K3ibration herechnet, so dass
pro Gerat und Kalibrationsmethode n = 15 Werte miteinbezogen wurden.

) 1 «M=5, E=
€(Gerat) = ;Z%,ES:&E 3|X(M' E)épasso — X(M, E)¢parsol (27)

e(Methode) = %E%zilEﬂlx(M, EYGPASS0 _ x (M, E)§PA650)| (28)

3.2.2. Analysen mit der Mikrosonde

Als ergdanzende Methode zur Quantifizierung von Bor mit hoheren lateralen Aufldsungen wurden
Querschliffe in einer Mikrosonde JXA-8100 (Jeol Germany GmbH, Eching, Deutschland) und einer
Mikrosonde JXA-8530F (Jeol Mexiko SA, Mexiko City, Mexiko) untersucht. Allerdings konnten die
Peaks von Molybdan M. und Bor K, im Spektrum des LDE2-Kristalls (Abb. 3-3) nicht getrennt werden,
da der Abstand der Peak-Maxima zu gering ist.
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Abbildung 3-3: Spektrum des LDE2-Kristalls bei Messungen (a) des Mo-Standards und (b) des B-Standards mit jeweils

15 kV am JXA-8530F zur Verdeutlichung der Uberlagerung

Daher wurde zunachst ein Spektrum Uber den interessanten Bereich aufgenommen, danach das
Gerat mit dichten Elementstandards kalibriert, die eigentliche Messung durchgefiihrt und die
absoluten Werte der Elementgehalte bis auf Bor bestimmt. Der fehlende Teil zu 100 % wurde Bor
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zugerechnet. War kein Molybdan in dem interessanten Bereich vorhanden, konnte Bor direkt
quantifiziert werden. Die Proben wurden wie fiir die rasterelektronenmikroskopische Analyse
(Kapitel 3.2.4. Probenpraparation und Rasterelektronenmikroskopie) vorbereitet, allerdings nicht
mit Platin beschichtet. Alle Messungen wurden bei 15 kV Beschleunigungsspannung durchgefihrt.

3.2.3. Rontgenfeinstrukturanalyse (XRD)

Rontgenfeinstrukturanalysen wurden in einem Diffraktometer D5000 von Siemens (Minchen,
Deutschland) durchgefiihrt. Das Gerat verfigt (iber eine Bragg-Brentano-Beugungsgeometrie. Hierbei
ist die Eindringtiefe des Rontgenstrahls beugungswinkelabhingig, was bei der Schichtanalyse zu
Abweichungen von den Intensitatsverhaltnissen im Vergleich zu Pulvermessungen und somit zu den
Pattern der Datenbank fiihrt. Bei der Auswertung mit DiffracPlus EVA (Bruker Cooperation, USA)
und Datenbanken (PDF, COD) wurden daher die Intensitatsverhaltnisse nicht mitberiicksichtigt,
sondern nur die Reflexlagen. Auch eine Quantifizierung der Phasenanteile durch eine Rietveld-
Analyse war daher nicht moglich.

3.2.4. Probenpriparation und Rasterelektronenmikroskopie (REM)

Je nach Zustand wurden die Proben unterschiedlich stabilisiert, bevor sie fiir die REM-Untersuchung
vorbereitet wurden. Proben nach der Beschichtung wurden mit einer Diamanttrennscheibe in der
Mitte durchgesagt und im Anschluss mit Gold oder Platin besputtert, um die Oberflache fiir die
anschlieBende galvanische Beschichtung mit Kupfer vorzubereiten. Es wurden ca. 10-30 um Kupfer
abgeschieden, um die Schicht wahrend des Einbettens gegen Kantenabbriiche zu schiitzen. Bereits
oxidierte Proben wurden ohne Trennvorgang besputtert und verkupfert. Proben mit stark pordser
Oxidschicht wurden mittels Epoxidharz stabilisiert und dann gesagt.

Im Anschluss an die Schichtstabilisierung wurden die Proben warm in ein leitfdhiges Harz eingebettet
und bis 2500 grit SiC-Schleifpapier geschliffen. Darauf folgte die automatische Politur mit 3 um
Diamant-Suspension (Struers GmbH, Willich, Deutschland) und einer wassrigen 0,04 um SiO,-
Suspension (OP-S, Struers GmbH, Willich, Deutschland) bei einem Anpressdruck von jeweils 30 N fir
2 min. Danach wurden die Proben mit herkémmlicher Flussigseife und Wasser fir 15 min auf einem
sauberen Poliertuch gereinigt. Die Schliffe wurden getrocknet und mit Platin bedampft, um eine
Analyse ohne Aufladung zu ermdglichen.

Alle Analysen wurden mit einem Rasterelektronenmikroskop D5000 (Zeiss, Jena, Deutschland)
durchgefiihrt. Aufgrund der unterschiedlichen Kontraste und Informationstiefen wurden
verschiedene Detektoren und Einstellungen fir die einzelnen Fragestellungen benutzt. Im Einzelnen
standen zwei Sekundarelektronen(SE)-Detektoren zur Verfiigung (SE1 (InLense) und SE2) sowie zwei
Detektoren zur Analyse der riickgestreuten Elektronen (Angle Selective Backscatter (ASB)- und
Energy and Angle Selective Backscatter (ESB)- Detektor). Der jeweilige Detektortyp wird in den
Bildbeschriftungen in Kapitel 4 und 5 mit SE fiur Sekundarelektronen und BSE fir
Ruckstreuelektronen gekennzeichnet. Die Eindringtiefe nach Kanaya und Okayma [209] liegt fur
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eine Beschleunigungsspannung von 5 kV zwischen 0,14 und 0,47 um bzw. fir 15 kV zwischen 0,85
und 2,91 um. Angenommen wurden Massen von Mo fir die untere und Si fir die obere Schranke.
Tabelle 3-4 gibt einen Uberblick der Einstellungen. Neben den Detektoren zur Bildaufnahme war ein
engergiedispersiver Rontgenspektroskopie (EDX)-Detektor (INCA PentaFETx3, Oxford Instruments,
Oxfordshire, GroR Britannien) mit einem ultra-diinnen Beryllium-Fenster vorhanden. Mit diesem
konnte quantitativ mit der Software INCA 4.12 die Zusammensetzung der Schichten und einzelner
Phasen bestimmt werden. Bor und Sauerstoff konnten nicht zuverldssig quantifiziert werden. Die
Reflexlage wurde vor der Messung mit einem Co-Standard angepasst.

Tabelle 3-4: Ubersicht der Messparameter und Detektoren am REM
Arbeitsabstand Beschleunigungs-
Detektor Kontrast
[mm] spannung [kV]
SE 1 (InLens) 3-4 5 Topographie
SE 2 10 5 Topographie
ASB 8-10 15 Element
ESB 34 5 Element
EDX 10 15

3.2.5. Praparation von Proben fiir die Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) und
TEM-Analyse

Zur Analyse feiner Ausscheidungen in den Oxidationsschutzschichten der Zusammensetzung Mo-
55Si-10B auf Mo0-9Si-8B-Substraten wurde mittels ,Focused lon Beam (FIB)“-Technik am
Gemeinschaftslabor flr Elektronenmikroskopie der Rheinisch-Westfalischen Technischen Hochschule
in Aachen eine ca. 10 um lange, 5 um breite und wenige Nanometer dicke Lamelle aus dem
metallographisch praparieren Querschliff der entsprechenden Probe entnommen. Zur Analyse wurde
ein Transmissionselektronenmikroskop (TEM) vom Typ Tecnai F30 TEM/STEM der Firma FEI
(Hillsboro, USA) verwendet. Die Beugungsbilder wurden mittels Feinbereichsbeugung (selected area
diffraction SAD) erzeugt und mit einer CCD-Kamera aufgenommen. Zur Auswertung der
Beugungsbilder wurden die Software Digital Micrograph und Image ] verwendet. Fir
Elementanalysen stand ein fensterloser EDX-Detektor zur Verfiigung.
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4. Ergebnisse und Diskussion der Schichtabscheidung und GD-OES-
Analyse

Die Kapitel 4 und 5 beinhalten die gesamten Ergebnisse und deren Diskussion. Kapitel 4 befasst sich
zum einen mit Vorstudien zu den Abscheideparametern der Oxidationsschutzschichten und deren
Kristallisation. Zum anderen wird die Methodenentwicklung an der GD-OES und deren Einfluss auf
die Quantifizierung der borhaltigen Schichten betrachtet. Auf die in diesem Kapitel gewonnenen
Erkenntnisse wird in Kapitel 5 aufgebaut.

4.1. Einfluss der Sputter-Parameter auf die Schichtmorphologie

Der Schwerpunkt dieser Arbeit liegt auf den Untersuchungen der Oxidationseigenschaften von
beschichteten Mo-9Si-8B-Proben. Um Schichten moglichst hoher Glite mittels Magnetronsputtern
herstellen zu konnen, ist ein Grundverstandnis der Schichtabscheidung nétig. Hierzu wurde an
ausgewahlten Schichten der Einfluss der Sputter-Parameter analysiert und die hieraus gewonnenen
Erkenntnisse auf die anderen Schichtsysteme Ubertragen. Als Basissystem wurde MoSi, ausgewahlt,
da diese Phase in den meisten Oxidationsschutzschichten, welche in dieser Arbeit analysiert wurden,
vorkommt. Als Legierungselemente wurden Aluminium und Bor ausgewahlt. Analysiert wurden der
Zusammenhang zwischen Abscheideparametern (Kammertemperatur und Bias-Spannung) und
Schichtmorphologie sowie der Einfluss der Schichtzusammensetzung auf die Morphologie der
Schicht. Um die Auswirkungen eines alternativen Sputter-Verfahrens auf die Morphologie bewerten
zu kénnen, wurde auch eine MoSi,-Schicht mittels , Triode-Sputtering” abgeschieden.

4.1.1. Einfluss der Temperatur und des Abscheideverfahrens auf die Schichtmorphologie

Eine erhbhte Substrat-/Kammertemperatur steigert die Adatommobilitit der gesputterten
Targetatome auf den Substraten, was dichtere Schichten erzeugt [53, 54]. Um diesen Zusammenhang
fur die mittels Magnetronsputtern hergestellten Schichten zu Uberprifen, wurden 5 pum dicke
Schichten bei Kammertemperaturen zwischen ca. 120 °C (Temperatur ohne Kammerheizung) und
400 °C (maximale Kammertemperatur) in der IMPAX 1000 HT hergestellt. Die Zusammensetzungen
der beiden hergestellten Schichten nach der Abscheidung sind gemaR EDX-Analyse Mo-73Si und Mo-
48Si-26Al. Zur Synthese wurden elementare Targets verwendet. Abbildung 4-1 zeigt die Mo-73Si-
Schicht nach Abscheidung bei 122 und bei 380 °C. Die Morphologie ist in beiden Fallen kolumnar,
wobei die Kolumnenbreite mit zunehmender Temperatur steigt. Qualitativ sind die Schichten dicht,
da keine Poren oder Risse zwischen den Kolumnen entstanden sind. Laut XRD-Analyse sind die
Schichten nach der Abscheidung amorph.
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Abbildung 4-1: SE-Aufnahmen der Mo-73Si-Schichten auf Mo-9Si-8B bei einer Kammertemperatur von (a) 122 °C und
(b) 380 °C hergestellt durch Magnetronsputtern

Der Einfluss des Legierungselementes Aluminium wird in Abbildung 4-2 deutlich: Die Kolumnen
werden auch hier mit erhohter Temperatur breiter, und die kegelige Form nimmt zu. Bei einer
Kammertemperatur von 400 °C sind die Kegel deutlich ausgepragt, sodass die interkolumnaren
Zwischenrdaume groRer sind und die Schichtdicke steigt. Anhand von EDX-Punktanalysen wurde in
jeder Mo-48Si-26Al-Schicht eine homogene Zusammensetzung gemessen. Mittels der
Schichtabscheidung durch Magnetronsputtern war es nicht moglich, durch eine Erhéhung der
Temperatur bis auf die anlagenspezifische Maximaltemperatur kolumnenfreie, dichte Schichten aus
Mo-73Si und Mo-48Si-26Al auf Mo-9Si-8B abzuscheiden.

Abbildung 4-2: SE-Aufnahmen der Mo-48Si-26Al-Schichten auf Mo-9Si-8B, die bei einer Kammertemperatur von (a)
200 °C, (b) 300 °C und (c) 400 °C durch Magnetronsputtern hergestellt wurden

Eine Weiterentwicklung dieses Abscheideverfahrens ist das ,Triode-Sputtering”. Mit diesem
Verfahren wird die lonendichte der gesputterten Targetatome im Vergleich zum Magnetronsputtern
gesteigert. Dies erhoht neben der Temperatur zusatzlich die Adatommobilitdt [62] (siehe auch
Kapitel 2.1.1.2.). Anhand einer Vergleichsstudie mit MoSi,-Schichten wurde der Einfluss dieser
Methode auf die Schichtmorphologie untersucht. Hierzu wurden 5 um dicke Mo-67Si-Schichten (laut
EDX-Analyse) bei Substrattemperaturen zwischen 180 und 380 °C mittels ,Triode-Sputtering”
abgeschieden. Abbildung 4-3 zeigt die Morphologie der Schichten nach Abscheidung bei 250 und
380 °C sowie die Rontgen-Diffraktogramme dieser Schichten. Die Morphologie der bei 180 und
250 °C abgeschiedenen Schichten ist identisch, daher wird in Abbildung 4-3 nur die Mikrostruktur der
Schicht bei 250 °C gezeigt.

Alle Mo-67Si-Schichten sind dicht und kolumnenfrei. Die XRD-Analyse der Schichten zeigt, dass bei
einer Abscheidetemperatur von 380 °C die MoSi,-Schichten im kristallinen Zustand aufwachsen. Im
Diffraktogramm sind aulRerdem die Reflexe von Mo, und MosSiB, des Substrates zu erkennen.
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Abbildung 4-3: Diffraktogramm und SE-Aufnahmen der Mo-67Si-Schichten auf Mo-9Si-8B-Substraten, die durch
»Triode-Sputtering” bei (a) 380 °C und (b) 250 °C abgeschieden wurden

4.1.2. Einfluss der Bias-Spannung und des ,Bias-Randes*

Eine weitere Moglichkeit, dichtere Schichten mittels Magnetronsputtern herzustellen, ist das
Anlegen einer negativen Bias-Spannung an die Substrate [23, 51]. Auf diese Weise wird das
Bombardement durch Ar-lonen erhoht, was wiederum die Adatommobilitdt steigert. Da, wie im
vorherigen Abschnitt beschrieben, eine Temperaturerhéhung nicht zu dichteren Schichten gefiihrt
hat, wurde versucht, die Morphologie der MosSiB,-Diffusionsbarriereschichten mittels erhéhter Bias-
Spannung zu verbessern. Dieses System wurde ausgewahlt, da nur durch dichte Schichten eine
effektive Diffusionsbarriere erzielt werden kann. Die Mo-12Si-25B-Schichten wurden bei einer Bias-
Spannung von 0 V und -30V abgeschieden. Laut GD-OES-Analyse wird die Zusammensetzung der
Schicht nicht von der Bias-Spannung beeinflusst. Auch das Diffraktogramm zeigt in beiden Fallen

amorphe Schichten. Der Einfluss der Bias-Spannung wird allerdings in REM-Querschliffen in
Abbildung 4-4 deutlich. Die 500 nm dicken Schichten sind bei einer Bias-Spannung von 0V von
Wachstumsfehlern durchzogen. Durch Anlegen eines negativen Potenzials an die Substrate von
-30 V verschwinden diese Fehler, und eine dichte Schicht entsteht. Mit zunehmender Schichtdicke
auf 2 um tritt auch mit einer Bias-Spannung von -30 V die stangelige Struktur wieder auf.

Abbildung 4-4: SE-Aufnahmen der MosSiB,-Schichten, die bei angelegten Bias-Spannungen von (a) 0 V sowie (b und c)
-30 V hergestellt wurden.
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Eine hohere Bias-Spannung ware zwar mit der Sputter-Anlage moglich, wurde allerdings nicht
getestet, da nach Untersuchungen von TiAlCr-Schichten auf y-TiAl-Substraten durch Re-Sputtering
bei einer negativeren Bias-Spannung als -30V die Zusammensetzung der Schichten so stark
beeinflusst wurde, dass der Oxidationswiderstand der Schichten signifikant sank [23, 25]. Als Re-
Sputtering wird das Absputtern von Atomen der Schicht auf dem Substrat durch den Beschuss mit Ar-
lonen bezeichnet, dies ist besonders ausgepragt bei leichten Elementen [23], in vorliegendem Fall
Bor und Silizium. Aufgrund der Probengeometrie ist das elektrische Feld vor allem bei hdangenden
Substraten ungleichmaRig iber die Proben verteilt, was das Re-Sputtering vor allem an den Randern
erhoht [23]. Ein elektrisches Feld kann auch ohne Anliegen einer Bias-Spannung durch den Beschuss
mit lonen wahrend des Sputter-Prozesses entstehen, wenn die Ladungen der lonen von den Proben
aufgrund mangelnder Leitfahigkeit nicht abflieRen kénnen. Derartige Aufladungseffekte wurden
indirekt an Proben mit den Schichten aus Mo, Si und B beobachtet. Abbildung 4-5 zeigt eine
lichtoptische Aufnahme der Probenoberflache einer Schicht mit 20 At.-% Bor nach der Abscheidung,
auf der deutliche Unterschiede in der Schicht in der Probenmitte und am Rand zu erkennen sind. Mit
zunehmendem Borgehalt wurde die Auspragung des Randes deutlicher.

Substrat Substrat

™

Abbildung 4-5: Lichtoptische Aufnahme des Mo-9Si-8B-Substrates mit Mo-Si-25B-Schicht nach der Abscheidung sowie
drei BSE-Aufnahmen der Schicht (a) in der Mitte der Probe, (b) in der Ndhe des Randes und (c) an der
schmalen Seite

Die Querschliffe (Abb. 4-5) in der Mitte der Probe (a), an der Ecke (b) und der Mitte der schmalen
Seite (c) zeigen auRerdem einen deutlichen Unterschied in der Schichtdicke und -morphologie. An
Position (b) ist die Schicht deutlich dichter und die Schichtdicke geringer. In diesem Bereich ist das
Bombardement durch Ar-lonen besonders hoch. In der Mitte der Probe (Position (a)) besteht die
Schicht aus gleichmaRigen Kolumnen und besitzt die hochste Schichtdicke. An der schmalen Seite
(Position (c)) sind die Kolumnen der Schicht breiter und ungleichmaRiger. Laut EDX-Analyse variieren
die Mo- und Si-Gehalte je nach Bereich bzw. Mikrostruktur um maximal 5 At.-%. Fiir eine GD-OES-
Analyse sind die Bereiche zu klein.
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4.1.3. Diskussion der Schichtmorphologie nach der Abscheidung

Zur Diskussion der Schichtmorphologien wurden die Modelle von Thornton bzw. Kelly et al
verwendet (siehe Kapitel 2.2.1.1.). Das Thornton-Modell beschreibt die Morphologie von Sputter-
Schichten in Abhédngigkeit von Argondruck und homologer Temperatur. Kelly et al. erweiterten
dieses Modell auf Beschichtungsverfahren mit héherem lonisationsgrad am Beispiel von CFUBMS. Da
der Argondruck bei alle Beschichtungen konstant war, werden die Schichten in Abhangigkeit von der
homologen Temperatur T unterschieden. Die Werte wurden nach Gleichung (1) berechnet und in
Tabelle 4-1 den beiden Modellen zugeordnet. Zur Berechnung der homologen Temperatur wurden
2030 °C als Schmelzpunkt von MoSi, [110] angenommen.

Tabelle 4-1: Homologe Temperaturen der MoSi,-Schichten aus Kapitel 4.1 und Einteilung in die Zonen Modelle
von Thornton bzw. Kelly

T[°C] | T/Tm [K/K] | Thornton [53] | Kelly [20]
122 0,19 1 2
180 0,22 1 2
250 0,26 1 2
380 0,32 2 2

In beiden Modellen sind die Schichten in Zone 1 kolumnar, porés, in Zone 2 kolumnar, dicht und in
Zone 3 dicht. Das Thornton-Modell beschreibt die MoSi,-Schichten, welche mit Magnetronsputtern
abgeschieden wurden. Auf die ,Triode-Sputtering-Schichten” ist es allerdings nicht anwendbar. Auch
das Modell von Kelly et al. schatzt die Schichtstruktur mit Zone 2 zu pessimistisch ein. Die ,Triode-
Sputter-Schichten” besitzen eine Zone-3-Morphologie (dicht und kolumnenfrei). Dies ist nicht
verwunderlich, da diese Methode einen hoheren lonisationsgrad im Plasma bewirkt als CFUBMS, was
von Kelly et al. untersucht wurde. Mit zunehmendem lonisationsgrad wird die Grenze zwischen Zone
2 und 3 zu tieferen Temperaturen verschoben. Nur mit , Triode-Sputtering” konnten dichte MoSi,-
Schichten abgeschieden werden. Dies ist in Einklang mit der Aussage von Kelly et al., dass fiir dichte
Schichten aus Refraktdrmetallen mindestens eine Methode mit dem lonisationsgrad von CFUBMS
notig ist [57]. Eine Erhdhung der Kammertemperatur alleine reicht nicht aus, da Magnetron-Sputter-
Anlagen aufgrund der Kammerauskleidung mit Stahl diese Temperaturen nicht aushalten kénnen. Fir
dichte, mittels Magnetronsputtern hergestellte MoSi,-Schichten waren Temperaturen von 1600 °C
nach dem Thornton-Modell notig.

Der Einfluss von Aluminium erscheint bei einer Betrachtung der Schichtstruktur zunachst
unverstandlich, da dieses Element den Schmelzpunkt gegenliber reinem MoSi, senkt. Hierbei ist
allerdings zu beachten, dass zur Abscheidung keine Mo(Si,Al),-Targets, sondern Elementtargets
verwendet wurden. Die Kammertemperatur von 400 °C betrdgt ca. 60 % der Schmelztemperatur von
Aluminium. Dies ist im Vergleich zu den anderen verwendeten Targets hoch, daher kann ein
Temperatureinfluss auf das Sputter-Verhalten nicht ausgeschlossen werden. Der Einfluss der Target-
Temperatur auf die Sputter-Rate ist nur mit hoher Messungenauigkeit bestimmbar. Daher existieren
widersprichliche Angaben in der Literatur. Die meisten Arbeitsgruppen gehen aber von einem
geringen bis gar keinem Einfluss aus [210-212]. Da die Zusammensetzung in diesem Fall auch bei
erhohter Target-Temperatur erhalten bleibt, stimmen die Ergebnisse mit dieser These (iberein. Der
Einfluss auf die Morphologie der abgeschiedenen Schicht wurde in diesen Arbeiten [210-212] nicht
untersucht.
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Die Energieverteilung und der Radius der abgeschiedenen Teilchen weiten mit steigender
Kristalltemperatur bei Bestrahlung mit energiereichen lonen auf [213]. Der Grund hierfir ist, dass die
Atome beim Stol mit stirker schwingenden Atomen mehr Energie verlieren. Eine denkbare
Hypothese fiir die Ursache der pordseren Morphologie ist daher, dass die Al-Sputter-Atome mit einer
geringeren Energie auf dem Substrat ankommen. Die geringere Energie von ankommenden Atomen
senkt die Adatommobilitat und fiihrt so zu pordseren Schichtstrukturen. Durch Verwendung eines
Mo(Si,Al),-Verbundtargets mit hoherem Schmelzpunkt kdnnte diese Hypothese lberprift werden.

Der Schmelzpunkt des B- und SiB,-Targets liegt deutlich héher als der von Aluminium, daher zeigt Bor
keinen deutlichen Einfluss auf die Schichtmorphologie. Der Einfluss der -30 V-Bias-Spannung ist
gering. Eine Erhohung ware anlagentechnisch moglich, erscheint aber nicht sinnvoll, da das Re-
Sputtering beschleunigt wird, wodurch die Schicht ungleichmaBiger wird.

4.2. Einfluss der Glithparameter auf die Schichteigenschaften

Jede Schicht dieser Arbeit wurde durch Magnetronsputtern im amorphen Zustand abgeschieden. Um
das Oxidationsverhalten einzelnen kristallinen Phasen zuordnen zu kdnnen, wurden alle Schichten
vor der Oxidationsprifung unter reduziertem Druck gegliht. Auferdem wird durch diese
Warmebehandlung eine Interdiffusion zwischen Substrat und Schichten angeregt, die in der Regel die
Haftung verbessert [4]. Die Entwicklung im Reflexmuster wurde in Abhangigkeit der Glihzeit,
-temperatur und Zusammensetzung untersucht. Im Folgenden wird das Verhalten der aluminium-
reichen Schicht Mo-70Al, das der siliziumreichen Mo-45Si-25B und der borreichen Mo-12Si-25B
beschrieben. Die Ergebnisse dieser Experimente sind in Tabelle 4-2 zusammengefasst und werden in
den folgenden Absatzen erlautert:

Tabelle 4-2: Ubersicht der Gliihexperimente
Schicht Temperatur [°C] | Dauer [h] | Kristallinitat Ergebnisse
Mo-70Al 725 0,5 teilweise Die AlgMos Phase ist bereits nach der
725 2 ja Abscheidung teilweise kristallin, durch
725 10 ja die Glihungen werden die Reflexe
900 0,5 ja schmaler. Ab 10 h bei 725 °C sind keine
900 2 ja Anderungen mehr zu erkennen.
Mo-45Si-25B 900 2 ja Die Reflexe der MoSi,- und MoB-Phasen
900 10 ja treten erst ab 900 °C auf. Durch langere
900 20 ja Gliihzeiten treten keine weiteren
Reflexe auf, und die Relfexbreite nimmt
900 40 ja nicht signifikant ab (vgl. auch Mo-66Si
in Tab. 4-3 flir h6here Temperaturen).
Mo-12Si-25B 725 2 nein Die MosSiB,-Phase tritt auch erst nach
900 2 ja Glihung bei 900 °C fur 2 h auf. Weder
1075 2 ja eine hohere Temperatur noch langere
1300 2 ja Glihdauern verandern das
1300 10 ja Reflexmuster deutlich.
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Die Substrate wurden so gewahlt, dass moglichst wenig Interdiffusion und thermische Spannungen
auftreten. Erste AlgMos-Schichten wurden auf Stahlsubstraten abgeschieden. Diese zeigten bereits
nach 2 h bei 725 °C eine deutliche Diffusion von Eisen in die Schicht, welches zur Bildung neuer
Phasen wie FeAl oder nach langerer Glihdauer Fe;Al flihrte. Neben dieser Vermischung tritt ein
erhohter Untergrund durch Rontgenfluoreszenz von Eisen unter Cu-K,-Strahlung auf. Um dies
auszuschlieRen und auch Reflexe geringerer Intensitdt analysieren zu koénnen, wurden die
Kristallisationsstudien auf geschliffenen Mo- oder Mo-9Si-8B-Substraten durchgefiihrt. Als untere
Temperatur wurden 725 °C gewahlt, da diese bereits in anderen Arbeiten zu mechanisch-legiertem
MoSi, als Kristallisationstemperatur ausreichend war [118].

Abbildung 4-6 zeigt die Diffraktogramme der Mo-70AI-Schicht auf einem Mo-9Si-8B-Substrat nach
der Beschichtung (a) sowie nach der Vakuumgliihung bei 725 °C fiir 2 (b) bzw. 10 h (c).

v AI8M03

(c) Vakuumglihung
725°C10h
/! ™

(b.1) Vakuumglithung
725°C2h

(a) Nach der
Abscheidung
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Abbildung 4-6: Diffraktogramme der Mo-70AI-Schicht auf Mo-9Si-8B nach (a) der Abscheidung sowie der Gliihungen
bei 725 °C fiir (b.1) 2 und (c) 10 h und die SE-Aufnahme der Schicht nach 2 h Glithung bei 725 °C (b.2)

Nach der Abscheidung sind die Reflexe des Substrates und breite Reflexe der AlsMos-Schicht zu
erkennen. Nach der zweistiindigen Glihung werden letztgenannte scharfer, und unter 30 ° treten die
Reflexe von (-201),(201),(-202), (1 10) und (00 3) hervor. Nach 10 h sind alle Reflexe der AlgMos-
Phase vorhanden.

Nach diesen Untersuchungen erscheint eine langere Gliihdauer bei hoherer Temperatur prinzipiell
von Vorteil. Hierbei muss allerdings beachtet werden, dass eine langere Hochtemperatur-
auslagerung durch erhohte Interdiffusion zu einer Schichtdegradation flihren kann. Dies ist ein
bekanntes Problem von Auflageschichten [9]. Um den Einfluss der Vakuumglihung auf die
Schichtdegradation zu analysieren, wurden auch Aufnahmen im Querschliff angefertigt. Hierzu
eignen sich Si-reiche Schichten, da diese eine besonders ausgepragte Interdiffusion zeigen. Abbildung
4-7 stellt die Mikrostruktur von Mo-45Si-25B nach einer Vakuumgliihung bei 900 °C fiir 2, 10, 20,40 h
dar. Die XRD-Analyse zeigt hierbei keine signifikanten Anderungen. Die Schichten haben zwei Lagen
ausgebildet: eine duBere, pordse Schicht und einen Interdiffusionsbereich darunter. Die Ausmalie
des pordsen Bereiches bleiben erhalten, dieser 16st sich mit langerer Warmebehandlung von der
Oberflache. Der Interdiffusionsbereich wird mit zunehmender Glihdauer dicker und verandert seine
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Mikrostruktur. In Kapitel 5 werden die einzelnen Teile und Phasen der Schicht detailliert
beschrieben.
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Abbildung 4-7: Mo-54Si-25B-Schicht auf Mo-9Si-8B nach Gliihungen bei 900 °C fiir 2 (a), 10 (b), 20 (c) und 40 h (d) bei
einem Druck von 5-10° mbar

Um auszuschlieen, dass im &duleren pordsen Bereich MoO; abgedampft ist, wurden die
Experimente bei 900 °C in reduzierender Atmosphéare (Ar mit 5 Vol.-% H,) wiederholt. Auch hierbei
entstand die zweilagige Schichtstruktur mit dem &uBeren pordsen Bereich. Ein Einfluss des
Restsauerstoffes auf die Ausbildung des pordsen Bereiches durch Abdampfen von MoO; kann somit
ausgeschlossen werden.

Neben einer deutlichen Interdiffusion treten auerdem Schrumpfungsrisse und Porenbildung in den
Schichten wahrend der Kristallisation auf. Vor allem in den MosSiB,-reichen Schichten wurden Risse
gefunden. Abbildung 4-8 zeigt die Risse in der MosSiB,- und Porositdt in den Oxidations-
schutzschichten nach der Gliihung bei 900 °C fiir 2 h.

Abbildung 4-8: SE-Aufnahme der MosSiB,-Zwischenschicht zwischen Mo-9Si-8B-Substrat unten und Mo-45Si-25B-
Schicht oben nach der Gliihung der Zwischenschicht bei 900 °C und erneuter Warmebehandlung des
Doppellagenschichtsystems bei 900 °C fiir 2 h

Durch eine Warmebehandlung bei 1300 °C wurde versucht, durch Sinterprozesse die Schichtstruktur
der MosSiB,-Schichten zu verdichten und so die Barrierewirkung gegen Si-Interdiffusion zwischen
Oxidationsschutzschicht und Substrat zu erhéhen. Als Test wurden 2 um dinne Mo-12Si-25B-
Schichten aufgebracht, bei 900 oder 1300 °C gegliiht. Danach wurde eine 5 um diinne Mo-45Si-25B-
Schicht abgeschieden und der Schichtverbund bei 900 °C fiir 10 h gegliht. Abbildung 4-9 zeigt die
rasterelektronischen Aufnahmen der Schichten nach der zweiten Glihbehandlung.
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Abbildung 4-9: BSE-Aufnahmen zweilagiger Schichten aus Mo-12Si-25B (Interlayer) und Mo-45Si-25B (Toplayer) auf
Mo-9Si-8B. Auf allen Proben wurde zunédchst der 2 um dicke Interlayer abgeschieden und (a) fiir 2 h
bei 900 °C, (b) fiir 2 h bei 1300 °C und (c) fiir 10 h bei 1300 °C gegliiht. Danach erfolgten die
Abscheidung des 5 um dicken Toplayers und die Glithung des Schichtverbundes bei 900 °C fiir 10 h.

Nach den drei Warmebehandlungen entstand eine mehrlagige Struktur. Der Toplayer bildete einen
duBeren pordsen Bereich und einen inneren dichten Bereich. Dies ist vergleichbar zu den Strukturen
der Mo-45Si-25B-Schicht auf Mo-9Si-8B nach der Kristallisationsgliihung (Abb. 4-7a und b). Der
Interlayer enthalt Risse und Poren (Abb. 4-9a-c). Die GroRe der Poren nimmt durch Glihung bei
1300 °C im Vergleich zu 900 °C zu. Die Interdiffusion von Si der Oxidationsschutzschicht in das
Substrat wird durch die dunklen Si-reichen Bereiche unter dem Interlayer in den BSE-Aufnahmen
deutlich. Diese dunklen Bereiche sind nach der Glihung bei 1300 °C fiir 10 h am groften (Abb. 4-9c).
Die Si-reichen Zonen unterhalb des Interlayers nach den anderen beiden Warmebehandlungen
besitzen eine ahnliche GroRe. Allerdings ist der Toplayer homogener nach der Gliihung des
Interlayers bei 900 °C (Abb. 4-9a). Daher wurden die MosSiB,-Schichten alle fiir 2 h bei 900 °C
warmebehandelt.

Neben den beschriebenen drei Schichten wurden aulerdem folgende Zusammensetzungen an
Oxidationsschutzschichten untersucht: Mo-66Si, Mo-48Si-26Al, Mo-55Si-10B, Mo-29Si-15B und Mo-
70Si-21Ti. Die Ergebnisse dieser Experimente bestatigen die bereits erlduterten Tendenzen, daher
wurde von einer detaillierten Beschreibung abgesehen, und die Ergebnisse in Tabelle 4-3
zusammengefasst.

Tabelle 4-3: Zusammenfassung der Ergebnisse aus den Gliihexperimenten an Schichten mit den restlichen
Zusammensetzungen zur Kontrolle

Schicht Temperatur [°C] | Dauer [h] | Kristallinitat Ergebnisse
Mo-66Si 725 0,5 nein
- MoSi, entsteht nicht bei den
725 2 nein
- Gliihungen bei 725 °C. Bei 900 °C
725 20 nein . .
900 0% - sind die Reflexe nach 2 h
a
! J hinreichend schmal.
900 2 ja
Mo-48Si-26Al 725 2 nein Mo(Si,Al), wurde ab 900 °C
900 2 ja gebildet.
Mo-55Si-10B 900 2 ja Diese Glihungen wurden als
Mo-29Si-15B 900 2 ja Kontrolle durchgefiihrt und
bestatigen die gewahlten
Mo-708Si-21Ti 900 2 ja Parameter von 900 °C fiir 2 h.
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Zum Vergleich zwischen magnetrongesputterten und , Triode-Sputtering“-Schichten wurden letztere
auch bei 900 °C fiir 2 h gegliiht. Die Kristallisation der Schichten nach Abscheidung bei 250 und 180 °C
wird durch diese Warmebehandlung hervorgerufen. Es bilden sich helle Ausscheidungen, welche
wahrscheinlich aus MosSi; bestehen (Abb. 4-9). Diese Phase tritt neben MoSi, und den
Substratphasen im Diffraktogramm auf. Die Interdiffusionszone ist im Vergleich zu
Magnetronsputter-Schichten deutlich geringer. Die Schichten, welche bei 250°C und 180 °C
abgeschieden wurden, zeigen an den Randern der Proben eine deutliche Schichtabplatzung nach der
Glihung.

Abbildung 4-10:  SE-Aufnahme MoSi,-Schicht, welche bei 180 °C durch , Triode-Sputtering” hergestellt wurde, nach der
Vakuumglithung bei 900 °C fiir 2 h.

4.3. Diskussion der Schichtmorphologie nach der Kristallisationsgliihung

Zur Kristallisation der AlgMos-Schicht reicht eine Gliihtemperatur von 725 °C aus. Alle Schichten auf
Basis der MoSi,-Phase missen demgegeniiber bei mindestens 900 °C gegliiht werden. Die Elemente
Aluminium, Titan und Bor beeinflussen dieses Verhalten im Rahmen dieser Experimente nicht. Auch
fihrt die Bildung der MosSiB,-Phase zu keiner héheren Kristallisationstemperatur. Die Kristallisations-
temperaturen der untersuchten Si-haltigen Phasen (MoSi,, MosSi; und MosSiB,) aus einer Schmelze
liegen relativ nahe beieinander (2030 und 2200 °C [110, 172]). Der Schmelzpunkt von AlgMoj; ist mit
1545 °C[214] um ca. 500 °C geringer. Folglich ist bei der Kristallisation aus der amorphen Schicht eine
dhnliche Tendenz wie bei der Erstarrung aus der Schmelze zu erkennen. Allerdings liegen die
Temperaturen deutlich geringer. Eine denkbare Ursache ist, dass die Nahordnung der Atome in der
amorphen Phase bereits hoher ist als in der schmelzflissigen Phase und somit eine geringere
Aktivierungsenergie notig ist, um den kristallinen Zustand hervorzurufen. Fiir genauere Analysen
kénnte das Kristallisationsverhalten der Schichten durch eine kalorimetrische Messung untersucht
werden. Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurden derartige Experimente nicht durchgefiihrt, da
keine geeignete Analyseeinheit zuganglich war. Fir die Synthese der Oxidationsschutzschichten
wurde aus den Kristallisationsglihungen abgeleitet, dass die Al-reichen Schichten bei 725 und die Si-
reichen bei 900 °C fiir jeweils 2 h gegliiht werden mussen. Eine hohere Temperatur ist aufgrund der
beschleunigten Interdiffusion, welche zu Schichtdegradation fiihrt, nicht sinnvoll. Dies gilt auch fir
langere Gliihzeiten als 2 h.

Die Interdiffusion ist bei den Si-reichen Schichten besonders ausgepragt, obwohl der Gradient im
thermodynamischen Potenzial zwischen Schicht und Mo-9Si-8B-Substrat fiir die Al-reichen Schichten
deutlich hoher ist. Die Bildung der MoSi,-Phase ist allerdings mit einem Gewinn an freier
Bildungsenthalpie von 129 kJ/mol verbunden [113, 215]. Dieser Wert liegt im Vergleich zu AlgMo;
hoch. Daher kann MoSi, z. B. auch durch Mahlen von Si und Mo-Pulver hergestellt werden [216]. Die

49



50

Ergebnisse und Diskussion der Schichtabscheidung und GD-OES-Analyse

Bildung von MoSi, aus Si und Mo tritt auch bei gesputterten Multilagen schnell auf [217]. In einem
dhnlichen System aus Al-Mo-Schichten wurde eine Bildungsenthalpie fir AlsMos von 49 kJ/mol
bestimmt. Diese ist am hdchsten unter den Al-Mo-Verbindungen, betragt aber nur ungefahr 40 % des
Wertes von MoSi, [218]. Der Unterschied der Standardbildungsenthalpie von MoSi, und AlgMosist
daher die Ursache fiir die verstarkte Interdiffusion von Silizium im Vergleich zu Aluminium zwischen
magnetrongesputterter Schicht und Substrat.

Im Vergleich zu den magnetrongesputterten Schichten mit 45 At.-% — 66 At.-% Si findet zwischen Mo-
66Si-, Triode-Sputtering-Schicht” und Mo-9Si-8B kaum Interdiffusion wahrend der Kristallisations-
gliihung bei 900 °C statt (Abb. 4-7 und Abb. 4-10). In den durch Magnetronsputtern hergestellten
kolumnaren Schichten (Zone 1) ist die Leerstellendichte héher als in den durch ,Triode-Sputtering”
abgeschiedenen Schichten in Zone 2 und 3 [54]. Die Aktivierungsenergie fir Diffusion ist geringer in
Materialien mit hoher Leerstellendichte; dies ist vermutlich die Ursache fiir die verstarkte Si-
Interdiffusion in den Magnetronsputter-Schichten im Vergleich zu den , Triode-Sputtering-Schichten”.

Die Komponenten der MosSiB,-bildenden Schicht mit 12 At.-% Si diffundieren kaum ins Substrat,
obwohl sie Gber Magnetronsputtern abgeschieden wurden und die Schicht eine Zone-1-Morphologie
besitzt. Bei der Kristallisation treten vor allem Schrumpfungsrisse auf. Eine denkbare Ursache ist die
hohe Packungsdichte dieser Phase im Vergleich zu MoSi, [148, 219]. Diese beglinstigt eine hohere
Schrumpfung wahrend der Kristallisation im Vergleich zu den MoSi,-Schichten und behindern die Si-
Interdiffusion mit dem Substrat [148, 152, 220]. Werte der Bildungsenthalpie fiir die MosSiB,-Phase
waren nicht verfligbar. Die Kristallisation der amorphen Schichtphasen wird zusammenfassend durch
die Diffusionskoeffizienten, die Bildungsenthalpie und die Packungsdichte der Phasen sowie die
Leerstellendichte der Schichten beeinflusst.
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4.4. Methodenentwicklung und Kalibration der GD-OES

4.4.1. Methodenentwicklung

Zur Analyse der gesputterten Oxidationsschutzschichten wurde eine gepulste HF-Methode als
Ausgangspunkt gewahlt. Eine HF-Anregung ist notig, da die oxidierten Proben nicht leitfahig sind.
Durch Anwendung des gepulsten Modus wird die Sputter-Rate gesenkt. So kénnen auch diinne
Schichten mit dem verhaltnismaRig tragen CCD-Detektor an der GDA650 analysiert werden. Die
Anpassung der Plasmaparameter Spannung, Druck, Pulslange, Tastgrad und Integrationszeit erfolgte
ausgehend von der im Institut fiir Werkstoff-Forschung (DLR, Kdln) gidngigen HF-Methode mit
750 V und 3,5 hPa. Um die veranderten Parameter beurteilen zu kénnen, wurden die Sputter-Rate,
das Kraterprofil und die Intensitaten im Spektrum bestimmt. Zur Untersuchung wurden 2-10 um
diinne Schichten aus Molybdan, Aluminium und Silizium in verschiedenen Zusammensetzungen und
das Mo-9Si-8B-Substrat benutzt.

Die Auswahl der Wellenlangen der zu analysierenden Elemente fand am Spektrum der Schichten
statt. Hierbei wurde auf eine moglichst hohe Intensitdat geachtet. Zudem wurden auf Basis der
theoretischen Spektren Interferenzen mit anderen Elementen ausgeschlossen [221]. Dies ergab
Mo386, Si288, B209, Al396, Ti399. Die Zahl hinter dem Elementsymbol bezeichnet die Wellenlange
der Linie in nm.

Um den Einfluss auf die Intensitdt einschatzen zu konnen, wurde zundchst die kontinuierliche
Methode (primar spannungskonstant und druckgeregelt) bei 750 V und 3,5 hPa mit einer gepulsten
Methode mit 10 kHz und 20 % Tastgrad verglichen. Die Intensitat der Mo-, Si-, B-Linien nimmt um
den Faktor 3 ab. Ausgehend von der gepulsten Methode wurde der Druck zwischen 1,5 und 5,5 hPa
in 1-hPa-Schritten variiert. Mit steigendem Druck nimmt die Intensitat zu, allerdings schwankt diese
bei 4,5 und 5,5 hPa deutlich. Ein konstantes Signal mit einer verhaltnismaRig hohen Intensitat liegt
bei 2,5 hPa vor. Auch eine Erhéhung der Spannung steigert die Intensitat. Dies wurde zwischen 750
und 1250 V in 100-V-Schritten bei konstantem Druck von 2,5 hPa, Tastgrad von 20 % sowie bei 1 und
2 kHz analysiert. Mit steigender Intensitdt nimmt allerdings auch die Sputter-Rate von 0,025 um/s
(bei 850V) bis auf 0,160 um/s (bei 1250 V) zu. Ein Kompromiss zwischen hoher Intensitdt und
geringer Sputter-Rate wurde bei mittlerer Spannung gefunden. Die Variation des Tastgrades von 80,
60, 40 und 20 % bei 850V, 2,5 hPa und 2 kHz ergab, dass bei 80 und 60 % die Intensitat fast genauso
hoch wie bei 950 V Anregungsspannung lag. Auch bei 40 % kommt es nur zu einem geringen Abfall.
Deutlich starker ist dieser bei 20 %. Da bei einem erhohten Tastgrad auch die Sputter-Rate wieder
zunimmt, wurden 40 % ausgewahlt.

Ausgehend von der Intensitats-Studie wurden Sputter-Kratermessungen bei 850 V, 40 %, 2,5 hPa mit
4,2,1 und 0,5 kHz durchgefiihrt. Mit fallender Frequenz steigt die Intensitdt, und alle Krater sind
konkav. Durch Herabsetzen der Spannung auf 650 V wurde ein planer Kraterboden erhalten. Somit
standen die Anregungsbedingungen (I, siehe Tab. 3-3) mit 650V, 2,5 hPa, 40 % und 0,5 kHz fest. Die
Integrationszeit wurde beim Standardwert von 200 ms belassen, da dieser Wert eine ausreichende
Auflosung im Tiefenprofil ergibt. Abbildung 4-11 zeigt ein Tiefenprofil derselben Schicht aus Mo, Si
und B vor und nach der Anpassung der Sputter-Parameter.
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Abbildung 4-11:  Tiefenprofile einer Mo-Si-B-Schicht auf Stahl mit den urspriinglichen Anregungsbedingungen (a) und
den angepassten Bedingungen (b)

4.4.2. Analyse des Kraterbodens

Nach einer Sputter-Zeit von 20 und 200 s wurde der Sputter-Kraterboden auf Mo-9Si-8B-Proben im
REM analysiert. Es wurde mit dem gepulsten (I) und dem ungepulsten (Il) Modus gearbeitet.
Selektives Sputtern einzelner Phasen ist nicht zu erkennen (Abb. 4-12). Der Kraterboden ist in beiden
Fallen gleichmaRig. Die Korngrenzen sind hervorgehoben, da diese leichter abgetragen werden. Das
Erstarrungsmuster der Mo-Phase ist deutlich zu erkennen. Nach Beaufschlagung der Probe mit dem
ungepulsten Modus treten Risse im Substrat auf. Die dunklen Locher sind keine Artefakte aus dem
Sputter-Prozess, sondern Poren, welche bereits bei der Herstellung der Legierung entstanden sind.

\ 1um ‘J e 1um
Abbildung 4-12:  Sputter-Krater des Mo-9Si-8B-Substrates nach 200 s Sputter-Zeit mit kontinuierlicher Anregung (a)
und gepulster Anregung (b)

4.4.3. Diskussion der Sputter-Parameter

Im Rahmen der gewdhlten Grenzen nimmt die Intensitdt mit steigendem Druck und steigender
Spannung zu. Ein steigender Druck fihrt bei konstanter Spannung zu mehr Sté8en zwischen Argon-
lonen und gesputterten Atomen und somit zu einem erhéhten Strom. Dies steigert die Leistung, was
die hohere Emissionsausbeute und Sputter-Rate hervorruft. Diese beiden Zusammenhange wurden
bereits in den grundlegenden Arbeiten zu diesem Thema von Bengtson und Boumans beschrieben
sowie in neueren Untersuchungen von verschiedenen Arbeitsgruppen bestatigt [66, 78, 82, 84].

Ebenso konnte die Form des Sputter-Kraters zu einem hinreichend planen anhand der Theorie in der
Literatur angepasst werden [68, 69, 78]. Als legierungsspezifische Besonderheit zeigen die Bilder des
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Kraterbodens im Mo-9Si-8B-Substrat kein bevorzugtes Sputtern einzelner Phasen. Dies beglinstigt ein
aussagekraftiges Messergebnis.

Allerdings treten im Sputter-Krater des ungepulsten Modus (IlI) einzelne Risse auf. Diese kénnen
aufgrund der niedrigeren Temperaturbelastung in gepulsten Plasmen unterbunden werden [78, 79].
Durch den niedrigeren Tastgrad (Quotient aus Pulsldnge und Periodenldnge) bei konstanter Frequenz
(reziproke Pulslange) steigt die Auszeit des Plasmas. Hierdurch sinkt die Temperatur auf der
Probenoberflache. Allerdings steigt damit auch der Strom leicht an [78], was die erhdhte Intensitat
im vorliegenden Fall erklart. Im gepulsten Modus sinkt die Intensitat im direkten Vergleich zum
kontinuierlichen Modus, da das Plasma nicht liber den gesamten Messzeitraum leuchtet.

Alle hier gefundenen Tendenzen verhalten sich analog zur einschlagigen Literatur. Allerdings macht
dies eine genaue Analyse der Parameter nicht Gberflissig, da lediglich die Tendenzen ahnlich sind,
aber die Sputter-Parameter stark vom System abhdngen. Mit den geeigneten Parametern kann die
Kalibration der GD-OES-Gerate Uber externe Standards vorgenommen werden.

4.4.4. Kalibration

Im Vorfeld der Kalibration wurde der Abbauratenfaktor (ARF) des Mo-9Si-8B-Substrates nach
Gleichung (26) zu 0,625 bestimmt. Dieser Wert sowie die Zusammensetzung aus der nasschemischen
Analyse machten es moglich, diese Probe in die Kalibration mit aufzunehmen. Dies ist sinnvoll, da so
noch eine Mo-reiche Kalibrationsprobe vorhanden ist, womit auch getestet werden kann, ob die
matrixunabhangige Kalibration fir die Mo-Legierungen funktioniert. Einzelheiten zum Ablauf der
Kalibration und den Bedingungen sind in Kapitel 2.3.1.2. zusammengefasst.

Alle Spektren der aluminium- und titanhaltigen Schichten wurden nicht quantifiziert, sondern die
Gehalte liber EDX-Analysen bestimmt, da hierfiir keine Standardproben zur Verfligung standen.
Daher zeigt Abbildung 4-13 nur die Kalibrationsgeraden fiir die Linien M0386, Si288 und B209 aus der
Messung der externen Standards (Methode b. und Bedingungen lll) an der GDA650. Die Streuung
um die Ausgleichskurve ist nach Matrixkorrektur niedrig, auch die Mo-9Si-8B-Substratprobe liegt bei
den drei Wellenlangen nahe an der Ausgleichskurve. Die Kalibrationsmessungen an der GDA750
ergaben bei der Si288-Linie eine Abweichung der Mo-9Si-8B-Probe. Dies konnte allerdings durch eine
langere Vorsputter-Zeit von 200s behoben werden. Allerdings wurde dies erst nach dem
Messaufenthalt am Institut fiir Komplexe Materialien (Dresden) behoben, sodass die Tiefenprofile
der Proben mit oxidierten, zweilagigen Mo-Si-B-Schichtsystemen eine mittlere Abweichung von ca.
1 At-% zeigen.

Nach der Kalibration durch externe Standards wurde die Zusammensetzung der Mo-9Si-8B-Probe
bestimmt und die Werte mit der nasschemischen Analyse verglichen. Die maximale, relative
Abweichung lag bei 1 At.-%. Um die Abweichungen zwischen den Geraten zu bestimmen, wurden
Schichten mit unterschiedlichen Gehalten an Mo, Si und B an beiden Geraten gemessen. Zwischen
den Geraten und der Kalibration Uber externe Standards (Methode b.) ergibt sich nach Gleichung
(27) eine mittlere Abweichung von nur 3 At.-%. Die Abweichung zwischen den Kalibrationsmethoden
an der GDA650 Uber externe und interne Standards betragt hingegen 8 At.-% nach Gleichung (28).
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Abbildung 4-13:  Kalibrationsdiagramme iiber externe Standards (Methode b. und Bedingungen Ill) an der GDA650 fiir
die Linien (a) M0386, (b) Si288 und (c) B209

4.4.5. Diskussion der GD-OES-Quantifizierung

Die Abweichung zwischen den GD-OES-Messungen und der nasschemischen Analyse der Mo-9Si-8B-
Probe ist mit 1 At.-% im Vergleich zu EDX-Analysen niedrig. Im Verhaltnis zur anderen GD-OES-
Anwendungen, in denen dieses Verfahren zur Spurenanalyse dient, ist 1 At.-% allerdings hoch. Die
Ursache liegt vermutlich an der geringen Anzahl an Kalibrationsproben, den unterschiedlichen
Matrizes und der Anwendung des HF-Modus. Mit weiteren Proben einer Mo-Matrix kénnte zudem
getestet werden, ob die Mo-Linie bei hohen Gehalten in eine Sattigung lauft. Sollte dies der Fall sein,
muss eine quadratische Ausgleichskurve gewahlt werden, diese hat auch Auswirkungen auf Analysen
bei geringen Mo-Gehalten. Die Abweichung zwischen den Gerdten steigt auf 3 At.-% vermutlich
aufgrund der Analyse von Sauerstoff nur an der GDA750.

Die Abweichungen zwischen den beiden Kalibrationsmethoden an der GDA650 sind mit 8 At.-%
deutlich héher. Auch hier wurden liberwiegend Standards ohne Mo-Matrix verwendet, allerdings
erklart das nicht diese hohen Abweichungen. Hierfir ist ein Fehler im nachtréglichen Einmessen der
Mo-9Si-8B- und Mo-Proben verantwortlich. Diese wurden nicht in den zur Kalibration des Gerates
verwendeten DC-Bedingungen (spannungskonstant und stromgeregelt bei U = 800 °C und i = 12 mA),
sondern in den HF-Messparametern (spannungskonstant und druckgeregelt bei 750V und
p = 3,5 hPa) eingemessen. Dies fulhrt zu anderen Intensitaten und so zu einer Abweichung in der
Kalibration. Nur diese Kalibration stand fiir den Zeitraum der Schichtentwicklung zur Verfligung.
Daher wird im folgenden Kapitel eine mittlere Abweichung von 8 At.-% in den Zusammensetzungen
von Mo-Si-B- Schichten angenommen, es sei denn, diese wurden an der GDA750 gemessen. Alle Ti-
und Al-haltigen Schichten mit Ti und Al wurden mittels EDX quantifiziert. Hierflr wird eine mittlere
Abweichung von 5 At.-% angenommen [222].
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5. Ergebnisse und Diskussionen der Oxidationsversuche

In diesem Kapitel werden die Ergebnisse der Oxidationsversuche bei 800, 1000 und 1300 °C des Mo-
9Si-8B-Substrates sowie aller Schichten auf Mo-9Si-8B(-1Zr)-Substraten beschrieben und diskutiert.
Die Basis fur die Schichtentwicklung bilden die Studien zur Schichtabscheidung und der
Quantifizierung von Bor durch die GD-OES. Hierbei ist zu beachten, dass ein mittlerer Fehler von
8 At.-% angenommen wird. Die mittleren Fehler der EDX-Analysen betragen 5 At.-% [222]. Einleitend
wird in Unterkapitel 5.1. und 5.2 das Oxidationsverhalten des unbeschichteten Mo-9Si-8B-
Substrates beschrieben und diskutiert. Darauf folgend werden die Ergebnisse der Oxidationstests der
beschichteten Substrate erliutert und diskutiert, als Uberblick fasst Abbildung 5-1 alle analysierten
Schichtzusammensetzungen zusammen. Als erstes System werden drei borhaltige einlagige
Schichten (B I-III) in Unterkapitel 5.3. beschrieben. Zwei beinhalten die Phasen MoSi, und MoB mit
einem Si/B-Verhiltnis von 0,6 (BII) bzw. 0,2 (B III). Der Einfluss dieser Verhéiltnisse sowie der
MosSis-Phase (B I) auf das Oxidationsverhalten wird untersucht. Daran schlieBt sich die Analyse von
drei Schichtsystemen (Z I-Z III) mit vergleichbaren Oxidationsschutzschichten im Vergleich zu B I-
B III mit einer zusatzlichen 2 um dicken MosSiB,-Zwischenschicht, welche die Oxidationsschutz-
schichten stabilisieren soll, an. Der Einfluss einer dinneren MosSiB,-Schicht wird anhand von
Experimenten mit einem Schichtsystem aus Mo-55Si-10B mit 0,5 um Mo-12Si-23B analysiert (Z IlIa).

5 um dicke borhaltige Schichten mit 2 bzw. 0,5 pm Zwischenschicht
(Z 1)
_ ) MoSi,-MoB (Z 1lla)
(B (B 111) Mosi,-Mo,Si-Mo§ Si/B<0,2 MoSi,-MoB
MosSi,-Mo,Si -MoB MoSi,-MoB Lt oy (Mo-555i-108) Si/B=0,2
(Mo-295i-128B) Si/B=0,2 (Mo-555i-10B)
(Mo-555i-12B) Mo,SiB, Mo,SiB, Mo,SiB,
(Mo-125i-28B) (Mo-125i-28B) (Mo-125i-28B) Me.SiB, (Mo-125i-238
A NN LM NN AT VYR NNANAT YL A AT

10 pm Si-freie 5 um dicke MoSi,-basierte Schichten mit Aluminium oder Titan

Al Mo,-Schicht Mo(Si,Al),

(ALD) (AL ID)

(Mo,Ti)Si,
Cllb-Mo(.Sl,AI)z (ALTV) T
Al,Mo, (Mo-61Si-8Al) C40-Mo(Si,Al),- :
e (Mo, Ti)Si,
(Al Mo,si, (Mo-705i-21Ti)
Mo,SiB, MoSiB, (Mo-54Si-14Al)
(Mo-128i-21B) (Mo-12Si-21B)
RV AV boirooa by AV S W N W = A NS AN Ay

Abbildung 5-1: Ubersicht der analysierten Schichtzusammensetzungen auf Mo-9Si-8B-Substraten

Die bisher beschriebenen Schichtsysteme bilden alle wahrend der Oxidation eine Borosilikatglas-
Schicht. Zum Vergleich wurde anhand der Schichtzusammensetzungen Al I-IV untersucht, welchen
Einfluss eine Al,0s-Schicht auf das Oxidationsverhalten besitzt. Hierzu wurde eine 10 um dicke Si-
freie AlgMos-Schicht auf Oxidationsbestandigkeit getestet. Daran schlieBt sich die Analyse von zwei
jeweils 5 um dicken Mo(Si,Al),-Schichten in der C40- bzw. C11,-Struktur an. Da die MoSi,-Phase eine
ausgepragte Neigung zur Interdiffusion besitzt (siehe Kapitel 4.2. und 4.3.), wurden die Schichten Al
II und Al III durch eine 2 um dicken MosSiB,-Schicht stabilisiert. Als Alternative wurde versucht,
durch MosSi; in der C40-Mo(Si,Al), (Al1IV) die Al-haltigen Schichten gegen Interdiffusion zu
stabilisieren. Zum Abschluss wurde der Einfluss von Ti auf die Oxidationseigenschaften der MoSi,-
Phase in Schichten auf Mo-9Si-8B und Mo-9Si-8B-1Zr-Substraten untersucht (TiI und Ti II). Diese
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Analyse soll vor allem einem Vergleich zu Oxidationsuntersuchungen an (Mo, Ti)sSi; und Mo-Si-B-Ti-
Legierungen dienen [41, 181].

5.1. Oxidationsverhalten des Mo-9Si-8B-Substrates

Als Basis der Entwicklungen und zum Vergleich mit beschichteten Proben wurde das
Oxidationsverhalten des Substrates anhand von jeweils drei Proben bei 800, 1000 und 1300 °C
untersucht. Abbildung 5-2 zeigt die Massendnderungskurven und Fotos der Proben nach Beendigung
der Tests.
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Abbildung 5-2: Massenanderung pro Zeit der unbeschichteten Mo-9Si-8B-Proben nach zyklischer Oxidation bei 800,
1000 und 1300 °C und Fotos der Proben nach Beendigung der Experimente

Bei allen drei Temperaturen zeigen die Proben nach 10 h einen deutlichen Masseverlust. Daran
schlieBt sich ein stabiler Bereich mit einer deutlich geringeren Massenanderung an. Der hochste
Masseverlust mit -210 mg/cm? nach 10 h wird bei 800 °C beobachtet. Zwischen 10 bis 50 h steigt die
Masse der Proben leicht an, bevor diese nach 60 h abfallt. Nach 70 h Oxidation bei 800 °C lag die
Probe zerbrochen im Ofen. Daher wurde die Oxidation mit dieser Probe beendet. Die Probe, welche
bei der nachsthéheren Temperatur von 1000 °C getestet wurde, zeigt den geringsten Massenverlust
mit -45 mg/cm? nach 10 h. Zwischen 10 und 100 h nimmt die Masse kontinuierlich leicht ab. Ein
dhnliches Bild zeigt sich bei 1300 °C mit einer hdheren Massenabnahme von -83 mg/cm? innerhalb
der ersten 10 h.

Die Proben nach der Oxidation bei 1000 und 1300 °C erscheinen blau-schwarz glanzend mit einigen
hellen Einschliissen (Abb. 5-3). Die hellen Bereiche stammen wahrscheinlich vom Aluminiumoxid-
tiegel, an dem diese Proben nach zunehmender Oxidationsdauer fest gesintert waren und sich bei
der Entnahme der Proben zum Wiegen vom Tiegel etwas Material gelést hat. Daher sind diese
Bereiche auch nur dort zu finden, wo die Proben auf der Kante des Tiegels auflagen. Die dunkle
Farbung geht auf die Bildung einer Borosilikatglas-Schicht auf der Oberflache zuriick. Die Farbe
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wurde auch bereits beschrieben, und die XRD-Messungen bestadtigen das Vorhandensein von
teilweise amorphem SiO,. Neben Cristobalit (SiO,, C9, cF24) wurde nach Oxidation bei 1000 °C fir
100 h auBerdem MoO, im Diffraktogramm identifiziert. An Messungen der Proben nach 1300 °C
wurde zudem Mo aus dem Substrat indiziert. Eine XRD-Analyse der gekriimmten Probe aus den
Oxidationsexperimenten bei 800 °C war nicht moglich.

Die Untersuchung der Querschliffe im REM ergab die Anordnung und Morphologie dieser einzelnen
Phasen (Abb. 5-3). Die Aufnahmen der Proben nach der Oxidation bei 800 °C zeigen nach 20 h eine
246 um dicke Borosilikatglas-Schicht mit runden Poren (Abb. 5-3a). In diesen sind Molybdanoxid-
kristalle zu finden. Zwischen Oxidschicht und Substrat ist eine 93 um dicke Schicht aus iberwiegend
MoO,-Kristallen zu erkennen. Nach weiterer Oxidation von 70 h verbleibt nur noch ein 628 um dicker
Streifen Borosilikat mit Poren, in denen Mo-Oxid eingeschlossen ist (Abb. 5-3b), von der anfanglich
ca. 2 mm dicken Probe Ubrig.
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Abbildung 5-3: SE-Aufnahmen der Querschliffe der unbeschichteten Mo-9Si-8B-Substrate nach Oxidation bei 800,
1000 und 1300 °C nach 20 und 100 h bzw. Aufnahme (b) nach 70 h
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Nach 20 h Oxidation bei 1000 °C entsteht eine 43 um dicke Borosilikatglas-Schicht mit groRen runden
Poren (Abb. 5-3c, d). Darunter befindet sich eine 11 um dicke Schicht aus Molybdandioxid, was
zusammen einem oxidierten Bereich von 54 um auf dem Substrat entspricht. Nach 100 h ist dieser
Bereich auf 82 um angewachsen. Im Grenzbereich zwischen Mo-Oxid und Substrat ist der lamellare
Korngrenzzerfall bei einigen Mo-Kérnern erkennbar.

Die Auslagerung an Luft bei 1300 °C fihrt nach 20 h zu einer 42 um dicken Oxidschicht, in der nicht
oxidierte intermetallische Partikel eingeschlossen sind. Darunter befindet sich ein 47 um dicker
Bereich, in dem eine innere Oxidation auftritt (Abb. 5-3e). Diese insgesamt 89 um dicke Zone wachst
ungleichmaRig weiter, wie in der Aufnahme nach 100 h Oxidation bei 1300 °C erkennbar ist (Abb. 5-
3f).

5.2. Vergleich des Oxidationsverhaltens des unbeschichteten Substrates mit
Ergebnissen aus der Literatur

Der prinzipielle Verlauf der Oxidation zwischen 800 und 1300 °C, eingeteilt in einen anfanglichen
Massenverlust gefolgt von einer kontinuierlichen langsamen Massenabnahme, wurde bereits
mehrfach in der Literatur beschrieben [38, 39, 45, 153]. Auch das Sintern des Aluminiumoxidtiegels
an das Substrat sowie der Zerfall einer Probe mit kontinuierlichem Mo.-Mischkristall bei 800 °C in ein
Pulver wurden bereits von Supatarawanich et al. [153] beobachtet.

Fir einen quantitativen Vergleich wurden die Analysen aus der Dissertation von Steffen Burk [45]
herangezogen. Er untersuchte bei dhnlichen Temperaturen Substrate derselben Zusammensetzung,
was fur den Massenverlust von besonderer Bedeutung ist [38, 153]. Der anféngliche Massenverlust
bei 800 °C bzw. 820 °C, 1000 und 1300 °C ist deutlich geringer als derjenige der in der vorliegenden
Arbeit untersuchten Proben. Zum Vergleich der Oxidationskinetik wurden die Oxidationskonstanten
in Anlehnung an Burk [45] sowie Parthasarathy und Mendiratta [38, 39] berechnet und in Tabelle
5-1 gegenlibergestellt. Bei 800 bzw. 820 °C wurde daher ein lineares und bei 1000 und 1300 °C ein
parabolisches Zeitgesetz angenommen.

Tabelle 5-1: Vergleich der Oxidationskonstanten des unbeschichteten Mo-9Si-8B-Substrates mit den Ergebnissen
von Burk [45]
Temperatur [Einheit der Oxidationskonstanten] | Burk [45] | Vorliegende Arbeit
800 °C [mg-cm?h™] -0,5 -0,05
1000 °C [kg2m™s™] 1,0-10° 3,03-10”
1300 °C [kg>m™s™] 1,1-107 2,43-107

Beim Vergleich der Mikrostrukturen der beiden Substrate fillt auf, dass das in der vorliegenden
Arbeit benutzte Substrat deutlich mehr Risse und SiO,-Einschliisse enthdlt sowie eine grébere
Mikrostruktur besitzt als das von Burk oxidierte und Hassomeris analysierte Material [223]. Das
grobere Geflige mit groReren Mog-Koérnern und die vermehrten Risse und sind vermutlich die
Ursache fiir die beschleunigte Oxidation im anfanglichen Stadium. Auch die erhohte
Oxidationskinetik bei 1000 und 1300 °C ist damit erklarbar. Die Ursache fiir die niedrigere
Oxidationskonstante bei 800 °C ist wahrscheinlich das fortgeschrittene Oxidationsstadium, in dem
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kaum noch Mo-reiches Substrat vorhanden ist. Somit ist auch die Verdampfungsrate von MoO;
abgefallen. Eine Analyse in diesem Stadium wurde von Burk nicht durchgefiihrt.

Die Mikrostrukturen in den Anfangsstadien der Oxidation von Mog-Mo03Si-MosSiB, bei 800 °C und
1300 °C sind identisch zu den Ausfihrungen in der Literatur [38, 39, 42, 45, 153].
Mikrostrukturaufnahmen bei 1000 °C sind nicht verfligbar, die am ehesten vergleichbaren bei
1100 °C zeigen keine Mo0O,-Schicht mehr [42]. Ab 1000 °C steigt der Dampfdruck von B,0; stark an
[144, 145, 185, 224], dies flihrt zu einer dichteren Silikatschicht, unter der Mo stabil ist. Somit wird
geschlossen, dass die Oxidationsmechanismen des verwendeten Materials identisch zu den bereits in
der Literatur beschriebenen sind.

5.3. Schichtmorphologie und Oxidationsverhalten von Schutzschichten aus
Mo, Si und B auf Mo-9Si-8B-Substraten

Wie in Kapitel 2.3. erldutert, bauen die meisten bisher entwickelten CVD-Schutzschichten fiir MoSiB-
Legierungen auf der Molybdan-disilizid-Phase auf [19, 29-32, 34, 35, 37, 186]. Diese zeichnet sich
durch einen hohen Oxidationswiderstand bei erhohter Temperatur aus, zeigt allerdings
Korngrenzzerfall unter 900 °C. Um dies zu unterbinden, wurde in diesen Arbeiten Bor zugegeben. Als
Ausgangsuntersuchungen wurden Schichten mit dhnlicher Zusammensetzung durch Magnetron-
sputtern abgeschieden. Hierzu wurden zunédchst drei Konzentrationen gewahlt: zwei MoSi,-reiche
Schichten, deren Bor-Gehalte in Anlehnung an das SIBOR©-Patent zwischen 1-14 Gew.-% liegen (B
II und B III) [120, 202], sowie eine dritte Zusammensetzung, welche MosSi; enthédlt (B 1), in
Anlehnung an die Arbeiten von Akinc und Meyer et al. [143, 151]. Die drei Zusammensetzungen Mo-
29Si-15B (B I), M0-48Si-23B (B II) und Mo-55Si-12B (B III) (alle in At.-%) sind im terndren Phasen-
diagramm in Abbildung 5-4 im Vergleich zur Mo-reichen Substrat-Legierung dargestellt. Die mittleren
Fehler der GD-OES-Messungen an der GDA 650 sind in Form der Kreise in der Abbildung angegeben.

® Mo-95i-8B

® Mo-295i-12B (B 1)

A Mo-48Si-23B (B 11)
® Mo-555i-12B (B 111)

Abbildung 5-4: Phasendiagramm nach Perepezko [219] mit eingezeichneter Zusammensetzung des Substrates und
der drei Schichten sowie den mittleren Fehlern aus der GD-OES-Messung an der GDA 650
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Nach der Abscheidung sind die ca. 5 um dicken Schichten mit drei unterschiedlichen Zusammen-
setzungen stdngelig, aber dicht (Abb. 5-5). Das Diffraktogramm zeigt neben den Substratphasen
keine weiteren Reflexe, wie bereits bei den Schichten in Kapitel 4.1. exemplarisch beschrieben
wurde. Die Haftung zwischen Schicht und geschliffenem Substrat ist nach der Abscheidung in allen
Fallen gut.

LG AT TR

Abbildung 5-5: SE-Aufnahmen der Schichten aus (a) Mo-29Si-12B, (b) Mo0-48Si-23B und (c) Mo-55Si-12B nach der
Abscheidung auf Mo-9Si-8B

Bei hoherer VergroRerung wird neben dem Stangelwachstum aus Zone 1 nach Thornton eine diinne
Lagenstruktur erkennbar (Abb. 5-6a). Letztere stammt von der Rotation der Proben vor den
unterschiedlichen Targets. Die Aufsicht (Abb. 5-6b) zeigt die dichten Kolumnen der Mo-48Si-23B-
Schicht nach der Abscheidung.

Abbildung 5-6: SE-Aufnahmen der Mo-48Si-23B-Schicht nach der Abscheidung bei hoherer VergroRerung (a) im
Querschliff und (b) als Aufsicht

Im folgenden Teilkapitel wird das Verhalten der Mo-29Si-15B-Schicht (B I) nach der Vakuumglihung
und der Oxidation beschrieben. Daran anschliefend wird das Verhalten der MoSi,-reichen Schichten
(B IT und B III) in Kapitel 5.3.2. erldutert. Die Diskussion der Ergebnisse erfolgt gemeinsam mit den
borhaltigen, zweilagigen Schichtsystemen (Z I-IlIa) im Kapitel 5.5.

5.3.1. Gefiige nach Vakuumgliihung und Oxidation der Mo-29Si-12B-Schicht auf Mo-9Si-
8B-Substrat

Nach der Vakuumgliihung bei 900 °C fur 2h wurden in der Mo-29Si-12B-Schicht (B 1) laut
Diffraktogramm MoB, MoSi, und MosSi; gebildet (Abb. 5-7a). Diese Phasen entsprechen fir die
gegebene Zusammensetzung dem im Phasendiagramm in Abbildung 5-4 eingezeichneten
Dreiphasengebiet. In der BSE-Aufnahme (Abb. 5-7b) ist die hellere Mo-reichere MosSis-Phase von der
Mo-darmeren dunkleren MoSi,-Phase eindeutig unterscheidbar. Die beiden Phasen sind homogen
verteilt. Die MoB-Phase ist im BSE-Bild nicht eindeutig erkennbar. Diese hat sich entweder im diinnen
Interdiffusionsbereich gebildet (SE-Ausschnitt in Abb. 5-7a) oder innerhalb der Schicht, wo sie
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wahrend der Prdparation der Schliffe herausgewaschen wurde, was auch die kleinen Poren erklaren
wirde (SE-Ausschnitt Abb. 5-7b). Die erhohte Reflexbreite des intensivsten MoB-Reflexes bei 33 °
unterstitzt die These einer geringen MoB-KristallitgroBe. Eine Phasengehaltanalyse mit der Rietveld-
Methode ist aufgrund der Uberlagerung mit den Substratphasen sowie der winkelabhingigen
Eindringtiefe in die Schicht und das Substrat nicht moglich.
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Abbildung 5-7: (a) Diffraktogramm und (b) BSE-Aufnahme der Mo-29Si-12B-Schicht auf Mo-9Si-8B nach der
Vakuumgliihung [225]

Wahrend der Oxidation bei 800 und 1000 °C bildet sich eine duRere Borosilikatglas-Schicht mit
Molybdanoxid-Einschliissen. Diese ist in der SE-Aufnahme (Abb. 5-8) als dunkle Schicht mit hellen
Einschllissen zu erkennen. Laut GD-OES-Tiefenprofil enthalt die Oxidschicht Gberwiegend Silizium mit
einem geringen Anteil an Bor und Molybdin. Der Mo-Gehalt steigt beim Ubergang zur Schicht und
zum Substrat jeweils sprunghaft an, der Si-Gehalt nimmt entsprechend ab. Da die Messungen mit der
GDA650 durchgefiihrt wurden, konnte Sauerstoff nicht detektiert werden. Auch durch eine EDX-
Analyse konnte dieses Element nur qualitativ bestimmt werden. Daher wird in diesem Kapitel auf
quantitative Aussagen zur Oxidschichtzusammensetzung verzichtet, stattdessen wird die Schicht
aufgrund der qualitativen Ergebnisse als Borosilikat angenommen. An den oxidierten zweilagigen
Schichten wurden Messungen mit der GDA750 durchgefiihrt, somit kdnnen quantitative Aussagen
getroffen werden. Aufgrund der dhnlichen Zusammensetzungen der Oxidationsschutzschichten in
den jeweiligen ein- und zweilagigen Systemen wird angenommen, dass auch die Zusammen-
setzungen der Oxidschichten dhnlich sind. Details dazu werden im folgenden Kapitel anhand der
guantitativen GD-OES-Messungen beschrieben.

Die BSE-Aufnahme in Abbildung 5-8 zeigt die homogene Verteilung der MosSis- und MoSi,-Phasen,
beide Phasen sind auch im Diffraktogramm erkennbar. Die MoB-Reflexe verschwinden im XRD nach
Oxidation bei 800 und 1000 °C fir 100 h. Dagegen tritt Mo,B nach Oxidation bei 1000 °C fiir 100 h
sowie nach Auslagerung bei 1300 °C auf. Mit zunehmender Oxidationsdauer und Zeit nimmt die
Reflexintensitdt von MoSi, immer weiter ab. Nicht mehr nachweisbar ist diese Phase aus dem
Diffraktogramm bei 1000 °C fiir 100 und 1300 °C fiir ca. 1 h. Das molybdanreichere Silizid MosSi; ist
bei 1300 °C nach einer Stunde noch dedektierbar, die dazugehoéren Reflexe sind allerdings auch bei
langerer Auslagerung von 100 h im Diffraktogramm nicht mehr aufgetreten. Die Oxide SiO, und
Mo0,, aber keine weiteren, sind bei jeder Oxidationstemperatur und Dauer im XRD zu erkennen.

Mit zunehmender Oxidationsdauer steigt die Dicke der Oxidschicht gleichmaRig an. So zeigt
Abbildung 5-8 die Mikrostruktur nach 100 h Oxidation. Die Querschnittsanalyse nach Auslagerung bei
1000 °C zeigt, dass die Oxidationsschutzschicht vollstdndig durchoxidiert ist. Die runden Poren sind
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wahrscheinlich durch das Abdampfen vom MoO; durch eine niedrig viskose Borosilikatglas-Schicht
entstanden. Darunter befindet sich eine diinne, helle Interdiffusionszone; diese ist laut GD-OES mit
Bor angereichert und kénnte der Mo,B-Phase aus dem Diffraktogramm entsprechen.

- Mol_y@bdﬁnoxf

e PSTRICHEL GG
_Interdiffusionszone

 Substrat

SE

Abbildung 5-8: REM-Aufnahmen der Mo-29Si-12B-Schicht auf Mo-9Si-8B nach 100 h Oxidation bei (a) 800 und (b)
1000 °C

Nach Auslagerung bei 1300 °C fiir 1 h ist im Querschliff zu erkennen (Abb. 5-9), dass die Schicht eine
diinne duBere Oxidschicht gebildet hat; allerdings beginnt sie, auch im Inneren zu oxidieren.
Abbildung 5-9 (b) zeigt diesen Bereich bei hoherer VergroRerung. Anhand der XRD-Auswertung kann
geschlossen werden, dass die Schicht aus MosSi; und SiO, besteht. EDX-Messungen in der Schicht bis
zu einer Tiefe von 6 um darunter ergeben Zusammensetzungen von 65-70 At.-% Mo und 35-30 At.-
% Si (Abb. 5-9b). Ab einer Tiefe von 6 um steigt der Mo-Gehalt bis zur Substratzusammensetzung an
(ca. 89 At.-Mo). Sauerstoff wurde bei diesen Messungen nicht mit quantifiziert. Diese EDX-Werte
bestatigen ungefahr die Mengenanteile der Elemente der MosSis-Phase (Abb. 5-9b), sind jedoch ohne
die XRD-Analyse wenig aussagekraftig, da die gemessenen Bereiche verhiltnismaRig klein sind und
der Sauerstoffgehalt nicht bericksichtigt wurde. Neben der inhomogen oxidierten Schicht fallen auch
Aufwodlbungen der Schicht auf. Diese werden als ,Buckle” bezeichnet. Die Aufnahme vom Inneren
der Aufwolbung zeigt, dass die SiO,-Phase wahrend des Ablésens viskos geflossen ist und die zweite,
wahrscheinlich MosSis-Phase, interkristallin gebrochen ist. Diese Aufwolbungen sind auch nach 20 h
Oxidation (zwei Zyklen) noch vorhanden, allerdings sind auch Bereiche mit Schichtabplatzungen im
REM zu erkennen, dort hat die Oxidation des ungeschiitzten Substrates eingesetzt.

Zusammenfassend wird geschlossen, dass die Mo-29Si-12B-Schicht bei 800 °C und 1000 °C fir
mindestens 100 h schiitzt. Bei 1300 °C versagt sie ungleichmaRig durch ,Buckling”. Massen-
anderungsdaten sind nicht angegeben, da diese Schichten auf Proben mit einer durchgehenden
Bohrung abgeschieden wurden. Daher (berlagern sich hierbei die Massenanderungen des
unbeschichteten Substrates in der Bohrung mit dem der Schicht, sodass eine Aussage bzgl. der
Oxidationskinetik schwierig ist. Die beiden MoSi,-reichen (B II und BIII) Schichten im nachsten
Kapitel wurden auf Substraten mit konischen Bohrungen abgeschieden, womit eine gleichmaRige
Beschichtung erreicht werden konnte, sodass diese auch in der Massendnderung untereinander
verglichen werden konnen. Die Daten der Massendnderung auf Substraten mit durchgehender
Bohrung, auf denen die verschiedenen borhaltigen, einlagigen Schichten abgeschieden wurden, sind
in [225] angeben.
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Substrat

Abbildung 5-9: (a) SE-Aufnahmen der Mo-29Si-12B-Schicht auf Mo-9Si-8B nach 1 h Oxidation bei 1300 °C und
Ausschnitte bei hoherer VergréBerung von (b) der Schicht und (c) der Innenseite des ,,Buckles”

5.3.2. Gefiige nach Vakuumgliihung und Oxidation der Mo-48Si-23B- und Mo-55Si-12B-
Schichten auf Mo-9Si-8B-Substraten

Die Proben mit den Schichten aus Mo-48Si-23B (B II) und Mo-55Si-12B (B III) wurden nach der
Abscheidung bei 900 °C fir 2 h unter vermindertem Druck gegliiht. Hierbei setzten die Kristallisation

und Interdiffusion ein. Abbildung 5-10 zeigt die Diffraktogramme der beiden Proben sowie deren
Mikrostruktur nach der Glihung.

b.1.) Mo-55Si-12B

Intensitat [a.u.]

20 40 60 80
2 theta [°]

Abbildung 5-10:  Diffraktogramm und BSE-Aufnahmen der Mo-48Si-23B- (a.1, a.2) und Mo-55Si-12B-Schichten (b.1, b.2)
auf Mo-9Si-8B nach der Vakuumglithung

GemaR Rontgendiffraktogramm bilden sich iberwiegend die Phasen MoSi, und MoB, und es kommt
zu einer ausgepragten Interdiffusion zwischen Schicht und Mo-9Si-8B-Substrat. Es bilden sich ein
poroser duRerer Bereich sowie darunter liegend eine dichte Interdiffusionszone bestehend aus einer
dunklen und einer hellen Phase. Zwischen dem Interdiffusionsbereich und dem Substrat ist bei
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genauerer Betrachtung zudem eine diinne kontrastarme Zone in den BSE-Bildern zu erkennen. WDX-
Messungen einer vergleichbaren Schicht aus Mo-45Si-25B ergaben: 33Mo-67Si fir den dichten
dunklen Bereich und darunter fir den kontrastarmen helleren Bereich 51Mo-8Si-41B (At.-%) [225].
Diese Zusammensetzungen lassen sich den Phasen MoSi, und MoB zuordnen. Die hellen
Ausscheidungen waren zu klein fiir eine WDX-Analyse. Die Messung des pordsen Bereiches ergab
26Mo-7Si-67B, was der Zusammensetzung der MoB,-Phase nahekommt [225]. Reflexe dieser Phase
sind allerdings nicht in den Diffraktogrammen aufgetreten (Abb. 5-10a.1, b.1). Daher wird die MoB,-
Phase angezweifelt und in der weiteren Beschreibung und der Diskussion angenommen, dass der
pordse Bereich aus MoSi, und MoB besteht. Die Ursache fiir den mit 67 At-% fiir MoB zu hohen Bor-
Gehalt im pordsen Bereich kdnnte in der WDX-Analyse liegen. Zum einen wurde das Gerat mit
dichten Standards kalibriert, was bei der Messung poroser Bereiche zu einer Abweichung flhrt, weil
die Dichte in die Berechnung mit eingeht. Zum anderen wurde B nicht quantitativ bestimmt, sondern
die 67 At.-% B entsprechen der Differenz zwischen 100 At.-% und der Summe der Si- und Mo-
Gehalte. Es ist also moglich, dass Verunreinigungen in den Poren aus z. B. Kohlenstoff oder Sauerstoff
bei dieser Betrachtung hatten berlicksichtigt werden missen, um den Gehalt dieser Elemente nicht
falsch dem Bor-Gehalt zuzurechnen.
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Abbildung 5-11:  Diffraktogramme der Mo-48Si-23B-Schicht auf Mo-9Si-8B nach Oxidation bei 1000 °C nach 20, 60 und
100 h

Durch Oxidation der Schichten bei 800, 1000 und 1300 °C entsteht eine Borosilikatglas-Schicht auf
der Oberflache. Dies wurde wie im vorherigen Abschnitt durch GD-OES und EDX-Messungen
qualitativ bestatigt. Die Borosilikatglas-Schicht ist teilkristallin, da im Diffraktogramm ein erhdhter
Untergrund um den Cristobalit-Reflex bei 22 °C zu erkennen ist (Abb. 5-11). Ferner wurde MoQ, im
Diffraktogramm indiziert. Mit zunehmender Oxidationsdauer steigt das Verhaltnis der Intensitdten
von MosSi; zu MoSi, an. Somit sinkt der Gehalt an MoSi,-Phase im Vergleich zur MosSis-Phase mit
zunehmender Oxidationsdauer in den oberflichennahen Bereichen. Zur Verdeutlichung der
Unterschiede in der jeweiligen Reflexintensitdten wurden die beiden grauen Kasten in Abbildung 5-
10 erganzt.

Abbildung 5-12 zeigt eine Ubersicht der Mikrostrukturen beider Schichten nach Oxidation bei 800 fiir
100 h sowie 1000 °C und 1300 °C jeweils fiir 20 h. Nach Oxidation bei 800 °C fiir 100 h sind die
duleren, pordsen Oxidschichten auf beiden Proben ungefihr gleich dick und enthalten am Ubergang
zum porosen Bereich helle Ausscheidungen, die wahrscheinlich MoO,-Partikel sind. Darunter liegt
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der verbliebene porose Bereich der Restschicht. Dieser enthalt laut EDX: MoSi, (Mo-Gehalt von 41-38
und Si-Gehalt von 49-62 At.-%) und helle Mo-reiche Ausscheidungen. Flr eine genauere Analyse der
Zusammensetzung sind diese Phasen fiir ein REM-EDX zu klein. Zwischen porésem MoSi, und
Substrat befindet sich ein dichter Bereich aus MoSi, (das EDX liefert fir Mo 37-35 und fir Si 63-
65 At.-%) mit helleren Mo-reichen Ausscheidungen. Diese Einschliisse (Abb. 5-12a, b) und eine diinne
Zone zwischen der dunklen MoSi,-Phase und dem Substrat wurden an einer vergleichbaren Probe
(ein Mo0-9Si-8B-Substrat mit 5 um Mo-45Si-25B-Schicht) mittels WDX als MoB identifiziert [225].

Mo-48Si-23B Mo-55Si-12B

Borosilikat Borosilikat

800 °C 100 h

1300°C20h

oz

Abbildung 5-12: REM-Aufnahmen der Mo0-48Si-23B- und Mo-55Si-12B-Schichten auf Mo-9Si-8B nach Oxidation bei 800,
1000 und 1300 °C

Die Oxidschicht nach Auslagerung bei 1000 °C fir 20 h an Luft ist diinner als bei 800 °C (Abb. 12c¢, d).
Der Interdiffusionsbereich dehnt sich im Vergleich zur Auslagerung bei 800 °C fir 100 h nicht
signifikant weiter aus. Allerdings ist die Mikrostruktur verdndert. So ordnen sich die hellen und
dunklen Bereiche in zwei Lagen an, wobei der dunklere ndher an der Oberflache ist. Die fein-porose
Schicht unterhalb der Oxidschicht vergrobert. EDX-Analysen ergeben fiir die Lagen des dichten
Bereiches: Konzentrationen von 36 Mo und von 64 At.-% Si flr die dunklere Lage sowie einen Mo-
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Gehalt von 64 At.-% und einen Si-Gehalt von 36 At.-% fir die hellere Lage. In Kombination mit dem
Diffraktogramm der Schichten in Abbildung 5-11 kénnen die Lagen den Phasen MoSi, (dunkel) als
MosSi; (hell) zugeordnet werden. Auch im GD-OES-Tiefenprofil (Abb. 5-13) der GDA650 ist eine
Lagenstruktur zu erkennen. Unterhalb der Oxidschicht, welche durch einen Abfall in der Si-
Konzentration gekennzeichnet ist, liegt eine diinne Si-reiche Schicht mit Mo und B gefolgt von einem
breiten Bereich mit Konzentrationen von 62 Mo und 34 Si sowie 4 B (in At.-%). Darunter, beim
Ubergang zum Substrat, folgt ein Anstieg der Borkonzentration, welcher im EDX nicht gemessen
wurde. Mittels EDX wurde allerdings der kontinuierliche Abfall der Si-Konzentration bestatigt. Aus
der Kombination der drei Analysemethoden XRD, EDX und GD-OES wurden folgende Phasen den
einzelnen Bereichen zugeordnet: (a) Borosilikat mit 2—10 At.-% B, (b) MoSi,, (c) MosSi3(B,) mit x=3
At.-% B, (d) Interdiffusionsbereich mit MosSiB, und (e) Mo-9Si-8B-Substrat.

100 -
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Abbildung 5-13:  GD-OES-Tiefenprofil der Mo-55Si-12B-Schicht auf Mo-9Si-8B nach Oxidation bei 1000 °C fiir 20 h

Bei 1300 °C verlauft die Oxidation der Proben deutlich schneller. Innerhalb der ersten 60 h wird das
gesamte MoSi, und MosSi; oxidiert (Abb. 5-12e, f). Im entsprechenden Diffraktogramm kénnen
lediglich die Oxide MoO, und SiO, sowie die drei Substratphasen identifiziert werden. Auch im
Querschliff ist keine Schutzschicht mehr zu erkennen. Auf der Probe mit dem niedrigeren
Siliziumgehalt in der Schicht hat sich eine diinnere Oxidschicht gebildet als auf der Probe mit der Si-
reicheren Schicht. AuRRerdem tritt bei diesem Schichtsystem zwischen Oxidschicht und innerer
Oxidationszone eine Schicht aus MoO, auf.

Als Ergebnis dieser Analysen wird geschlossen, dass die beiden Schichten bei 800 und 1000 °C ein
dhnliches Oxidationsverhalten aufweisen; nur bei 1300 °C versagt die Schicht mit dem hoheren
Borgehalt schneller. Letzteres wird durch die Massendanderungskurven (Abb. 5-14) eindeutig
bestatigt. Bei 800 °C verlauft die Massenabnahme der Schicht mit 10 At.-% Bor langsamer als die mit
25 At.-% B. Anhand der gefundenen Mikrostrukturen ist dies nicht zu erkennen.
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Abbildung 5-14: Massendnderungskurven der Proben mit Mo-48Si-23B- und Mo055Si-12B-Schichten auf Mo-9Si-8B nach
Oxidation bei(a) 800, (b) 1000 und (c) 1300 °C

Die lichtoptischen Aufnahmen (Abb. 5-15) der beiden oxidierten Proben zeigt ein helles Oxid (MoO,)
an der oberen Kante (Pfeil) der Probe mit 25 At.-% B (B II), dieser Bereich der Substratoxidation war
fir die starkere Massenabnahme verantwortlich. Das beschleunigte Versagen der Proben mit Bor-
armerer Schicht (B III) bei 1000 °C liegt vermutlich auch an der inhomogenen Schicht. Einzelne
Bereiche von einigen Proben mit dieser Schicht (B III) sind nach der Vakuumgliihung abgeplatzt. Die
Bereiche mit den gréBten Inhomogenitdten in den Schichten sind durch die Ellipsen in Abbildung 5-
15 gekennzeichnet. Fir die Oxidation bei 800 °C standen zwei Proben mit deckender Mo-55Si-12B-
Schicht zur Verfligung. Fiir die Experimente bei 1000 °C und 1300 °C nicht. Derartige Abplatzungen
der diinnen Schicht (B IlI) sowie Bereiche an den Probenkanten, die nicht gleichmaRig beschichtet
wurden, haben einen groRen Einfluss auf die Massendnderung, waren allerdings in der o6rtlich stark
begrenzten Mikrostrukturanalyse nicht zu erkennen.

Vakuumgliihung Oxidation 800 °C 100 h

Mo-485i-23B Mo-555i-12B

Oxidation 1000 °C 20 h Oxidation 1300°C 20/10 h

Mo-485i-23B Mo-555i-12B

Abbildung 5-15:  Fotografien der Proben mit Mo-48Si-23B (B 11)- und M055Si-12B(B Ill)-Schichten auf Mo-9Si-8B nach
Vakuumglithung und Oxidation bei 800, 1000 und 1300 °C
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5.4. Schichtmorphologie und Oxidationsverhalten von Schutzschichten aus
Mo, Si und B mit einer MosSiB2-Zwischenschicht auf Mo-9Si-8B-Substraten

Im vorherigen Abschnitt 5.3. wurde deutlich, dass die Si-reichen Oxidationsschutzschichten (B II und
B III) eine ausgepragte Interdiffusion mit dem Substrat aufweisen. Um diese zu minimieren und so
die Schutzschichten zu stabilisieren, wurde eine Zwischenlage zwischen Substrat und Schutzschicht
mittels Magnetronsputtern aufgebracht, die als Diffusionsbarriere dienen sollte. Hierfiir wurde die
T2-Phase ausgewahlt, da diese einen geringen Eigendiffusionskoeffizienten fiir Silizium aufweist und
einen ahnlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten wie das Substrat besitzt [31, 146, 148, 226].
Es wurde eine 2 bzw. 0,5 um dicke Zwischenschicht aus Mo-12Si-25B aufgebracht. Schichten dieser
Zusammensetzung bildeten nach einer Vakuumglihung bei 900 °C fiir 2 h die MosSiB,-Phase.
Bestimmt wurden die Zusammensetzungen sowohl mittels GD-OES-Messungen als auch die
Kristallstruktur durch Rontgendiffraktometrie von auf Mo-Blech abgeschiedenen Schichten (Abb. 5-
16).
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Abbildung 5-16:  Diffraktogramm der Mo-12Si-23B-Schicht nach Vakuumgliihung auf einem Mo-Substrat [227]

Im Diffraktogramm wurden neben dem Mo-Substrat und der gewiinschten MosSiB,-Phase noch
MosSi-Reflexe geringer Intensitat gefunden. Diese Phase kann durch Interdiffusion mit dem Substrat
entstanden sein.

Hergestellt wurden folgende vier Systeme:

Table 5-2: Aufbau der Doppellagen-Schichtsysteme auf Mo-9Si-8B-Substraten

Zwischenschicht Oxidationsschutzschicht

Z1 2 um Mo-12Si-28B 5 um Mo-29Si-12B
Z1 2 um Mo-12Si-28B 5 um Mo-45Si-25B
Z1I | 2 pum Mo-12Si-28B 5 um Mo-55Si-10B

Z11la | 0,5 um Mo-12Si-28B 5 pm Mo-55Si-10B

Die obere Schicht wurde jeweils erst abgeschieden, nachdem die Zwischenschicht bereits bei 900 °C
fir 2h im Vakuum warmebehandelt wurde, um die Kristallisation und so die Diffusions-
barrierewirkung auszubilden. Angelehnt wurden die Zusammensetzungen der Oxidationsschutz-
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schichten der Systeme Z 1, II und III an die der einlagigen Mo-Si-B-Schichten B I, IT und III. Das
Oxidationsverhalten der einlagigen Schichten wurde in Kapitel 5.3.1. und 5.3.2. beschrieben.

Abbildung 5-17 zeigt die 2 und 0,5 um dicke MosSiB,-Schicht nach der Vakuumgliihung auf einem
Mo-9Si-8B-Substrat mit einer Oxidationsschutzschicht. Die diinnere Zwischenschicht ist nahezu
rissfrei, enthalt allerdings einige kleine Poren (Abb. 5-18a). In der dickeren Schicht sind mehrere
Schrumpfungsrisse (Abb. 5-17b) erkennbar. Die Haftung der T2-Schicht auf dem Substrat ist in beiden
Fallen gut.

Mo-45Si-25B

Abbildung 5-17: REM-Aufnahmen der zweilagigen Schichtsysteme (a) mit gegliihter MosSiB,-Schicht der Dicke von
2 pm [227] und (b) 0,5 pm sowie einer Oxidationsschutzschicht nach der Abscheidung

Die BSE-Aufnahme der 2 pum dicken T2-Schicht mit darauf abgeschiedener Mo-45Si-25B-Schicht (Z 1)
zeigt eine guten Haftung zwischen den Schichten. Eine deutliche Interdiffusion zwischen geglihter
T2-Schicht und Substrat wurde nicht beobachtet. Auch auf der diinneren Zwischenschicht haftet die
Mo-55Si-19B-Schicht (Z Illa) gut. Die Oxidationsschutzschichten sind, wie im vorherigen Abschnitt
bereits beschrieben, kolumnar aufgewachsen. Besonders auf der Bruchflache eines abgespalteten
Schichtsegmentes ist die Struktur der Kolumnen gut zu erkennen (Abb. 5-17b). Aufgrund der
Ahnlichkeit der Schichtstrukturen (Z I-Z IlIa) untereinander und der Morphologie der einlagigen
Mo-Si-B-Schichten (B I-III), welche in Abschnitt 5.3. behandelt wurden, wurde auf die Darstellung
aller Systeme nach der Abscheidung verzichtet.

Abbildung 5-18:  SE-Aufnahmen (a) der 0,5 um diinnen T2-Zwischenschicht nach der Vakuumglithung der
Zwischenschicht und (b) eine Bruchflache der Mo-55Si-10B-Schicht nach der Abscheidung

Beschrieben wird im Folgenden das Oxidationsverhalten der T2-Schichten mit der 2 um dicken
Zwischenschicht und den Oxidationsschutzschichten Mo-39Si-12B (Z 1) und Mo-24Si-25B (Z 1I)
anhand der Gefligeuntersuchungen. Daran anschlieBend werden die Mikrostruktur der beiden
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Systeme mit Mo-55Si-10B-Oxidationsschutzschicht und Zwischenlagen mit verschiedener Dicke (Z III
und Z Illa) beschrieben. AbschlieBend zu den Ergebnissen dieser Schichtsysteme werden die
Massenanderungen aller Schichtsysteme verglichen.

5.4.1. Oxidationsverhalten der Mo-29Si-15B- und Mo-458Si-25B-Schichten mit 2 pm dicker
T2-Zwischenschicht auf Mo-9Si-8B

Abbildung 5-19 zeigt die Schichtsysteme mit Mo-29Si-15B(Z I)- und Mo-45Si-25B(Z II)-Oxidations-
schutzschichten nach der zweiten Glihung im Vakuum, also der Kristallisation der Oxidations-
schutzschicht.
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Abbildung 5-19: BSE-Aufnahmen der (a) Mo-39Si-15B- und (b) Mo-24Si-25B-Oxidationsschutzschicht mit T2-
Zwischenschicht auf Mo-9Si-8B nach der Vakuumgliihung [227]

Wie bei den entsprechenden einlagigen Systemen, entstehen laut XRD-Messungen nach Glihung der
Mo-29Si-15B-Oxidationsschutzschicht die MoSi,- MosSis- und MoB-Phasen. Obwohl in der Zwischen-
schicht deutliche Risse zu erkennen sind, kommt es kaum zu Interdiffusion zwischen Mo-29Si-15B-
Schicht und Substrat. Im BSE-Bild (Abb. 5-19a) sind die dunklere Si-reiche MoSi,-Phase sowie die
hellere MosSi;-Phase, allerdings kein Interdiffusionsbereich zwischen Zwischenschicht und
Substrat/Zwischenschicht und Oxidationsschutzschicht, erkennbar. Anders ist dies bei der mit
25 At.-% Si-reicheren Z II-Schicht (Abb. 5-9b). Laut XRD bilden sich MoSi, und MoB, wie bei den
entsprechenden einlagigen Schichten (B II). Zudem diffundiert Si durch die Risse in der MosSiB,-
Zwischenschicht aus der Oxidationsschutzschicht in das Substrat. Dies ist an den dunklen, dichten
Bereichen unterhalb der Zwischenschicht zu erkennen (Abb. 5-19b). Die Schichtstruktur dieser
Oxidationsschutzschicht (Z II) entspricht der der einlagigen Schicht (B II): auBen pords und darunter
dicht. Auch hier wurde anhand von EDX-Messungen die Zusammensetzung der dunklen Bereiche
sowohl im pordsen als auch im dichten Bereich sowie unterhalb der MosSiB,-Schicht als MoSi,
identifiziert. Auch die Mo-reichen hellen Einschlisse sind im BSE-Bild erkennbar. Das GD-OES-
Tiefenprofil zeigt eindeutig einen Anstieg von Bor zwischen Oxidationsschutzschicht und Substrat,
was auf die MosSiB,-Phase in der Zwischenschicht hindeutet. Im XRD ist diese Phase auch vorhanden,
die Information kénnte allerdings auch aus dem Substrat stammen.

Die vorliegenden Proben (Z1 und Z II) wurden entsprechend den einlagigen Schichtsystemen (B 1
und B II) auf Oxidationsbestdndigkeit getestet. Abbildung 5-20 zeigt die Querschliffe der jeweiligen
Proben nach unterschiedlichen Oxidationsbehandlungen.
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Abbildung 5-20:  SE-Aufnahmen der oxidierten zweilagigen Schichtsysteme mit Mo-29Si-15B- und Mo-45Si-25B-
Oxidationsschutzschichten bei 800, 1000 und 1300 °C [227]

Nach 100 h Oxidation bei 800 °C (Abb. 5-20a, b) ist auf beiden Schichtsystemen (Z I und Z II) eine
duBere, porose Borosilikat-Schicht entstanden. Die Oxidschichtdicke liegt auf der mit 25 At.-% Bor-
reicheren Schicht (Z II) bei etwa 5 um, dies entspricht der doppelten Dicke der Oxidschicht im
Vergleich zur Bor-darmeren Schicht (Z 1) nach denselben Testbedingungen. XRD-Messungen der
Proben mit beiden Schichtsystemen (Z I und Z II) nach der Oxidation bei 800 C zeigen neben den
Phasen, welche bereits nach der Vakuumgliihung vorhanden waren, MoO,, SiO, und auch MosSiz
sowie die Phasen des Substrates. Hervorzuheben ist, dass anders als bei dem einlagigen
Schichtsystem mit Mo-45Si-25B (B II) MoB im Schichtsystem (Z I) mit 15 At.-% B bei Oxidation 20 h
erhalten bleibt.

Nach 100 h Oxidation bei 1000 °C (Abb. 5-20c, d) sind auf den Proben beider Systeme (Z I und Z II)
noch Schichtreste der Mo-29Si-15B und der Mo-45Si-25B Oxidationsschutzschicht unter einer
dichten Borosilikat-Schicht vorhanden. Die Oxidschicht auf den Proben mit Schicht mit 15 At.-% Bor
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(Z 1) hat im Vergleich zur Oxidation bei 800 °C an Dicke zugenommen. Zwischen Oxid und
Schichtiiberrest ist ein lamellarer Bereich entstanden (Abb. 5-20c). Letzterer ist auf den Proben des
Schichtsystems mit 25 At.-% Bor (Z II) nicht zu erkennen. Wie in Abbildung 5-20 (d) dargestellt, ist im
Schichtsystem Z II unter einer, im Vergleich zur Oxidation bei 800 °C, diinneren Borosilikat-Schicht
ein Bereich interner Oxidation entstanden. Dieser beschrdnkt sich auf die Oxidationsschutzschicht.
Die T2-Zwischenschicht ist nicht oxidiert. Die Schrumpfungsrisse sind verschwunden, allerdings sind
an deren Stelle kleine Poren entstanden. In den Diffraktogrammen der Proben ist neben den
Substrat- und Oxidphasen, welche auch bei 800 °C vorhanden waren, die MosSis-Phase zu erkennen.
Nach 60 h Oxidation treten die Reflexe von MoSi, und nach 20 h die von MoB im Diffraktogramm
nicht mehr auf.

Die Diffraktogramme der bei 1300 °C fiir 20 h oxidierten Schichtsysteme Z I und Z II enthalten die
Reflexe derselben Phasen, wie die der bei 1000 °C fir 100 h getesteten Proben, obgleich die
Mikrostruktur sich deutlich verandert hat. Die Veranderungen der Schichtmorphologie sind in
Abbildung 5-20 (c)/(d) und (e)/(f) dargestellt. Die Schicht mit 15 At.-% Bor (Z I) zeigt wie bei den
einlagigen Mo-Si-B-Schichten (B I) die Ausbildung von ,,Buckle” (Abb. 5-20e). Unter diesem sind die
haftende, aber pordse T2-Zwischenschicht sowie das Substrat zu erkennen. Die Schicht mit dem
hoheren Borgehalt (Z 1I) zeigt wie bei den einlagigen Schichten (B II) keine ,Buckle”, aber eine
ungleichmaBige Oxidation (Abb. 5-20f). In unregelméaRigen Abschnitten sind Bereiche bis unter die
Doppellagen oxidiert, dazwischen befindet sich eine dichte Borosilikat-Schicht von ca. 5 um. Die
Doppellagenschichten Z 1 und Z II zeigen im Vergleich zu 1000 °C eine stdrkere Interdiffusion mit
dem Substrat. Unter der Zwischenschicht ist eine MosSi;B,-Schicht entstanden. Die Zusammen-
setzung wurde mit dem EDX zu 37 At.-% Si und 63 At.-% Mo bestimmt. Die GD-OES-Messungen,
Abbildung 5-21, dieser Proben zeigen eine Zusammensetzung von 29 At.-% Si, 69 At.-% Mo und
2 At.-% B. Unterhalb dieses Interdiffusionsbereiches mit der Zusammensetzung von MosSi; mit
2 At.-% B steigt Uber einen kurzen Sputter-Zeitraum der Borgehalt an, und der Si-Gehalt fallt ab,
darauf folgt die Zusammensetzung des Substrates. Die Zusammensetzung im Bereich mit hohem Bor-
Gehalt entspricht ungefdhr der der MosSiB,-Phase. Ein solcher Bereich tritt auch in den
Tiefenprofilen bei 800 und 1000 °C auf, wenn die gesputterte Zwischenschicht aus T2 gemessen
wurde. Dies weist auf eine weitere durch Diffusion mit dem Substrat gebildete Zwischenschicht
unterhalb der Schicht aus MosSi; mit 2 At.-% B hin, die allerdings nicht im REM analysiert werden
konnte.

Neben der Zusammensetzung des Interdiffusionsbereiches kann anhand der GD-OES-Messungen an
der GDA750 die Zusammensetzung der Oxidschicht quantitativ bestimmt werden. Bisher wurde nur
das Vorhandensein von SiO, anhand von XRD und qualitativen EDX-Messungen bestatigt. Abbildung
5-21 zeigt die Tiefenprofile des zweilagigen Schichtsystems Z II nach Oxidation bei 800 °C fiir 100 h,
1000 °C fiir 100 h und 1300 °C fiir 20 h. Der duBere Bereich der Oxidschichten ist an Bor verarmt und
besteht aus ca. 30 At.-% Si und 60 At.-% O. Nach kurzer Sputter-Zeit steigt der Borgehalt an, und der
Sauerstoffgehalt sinkt. Der hochste Borgehalt betragt bei 1000 °C ca. 5 At.-% in der Oxidschicht,
welche Uberwiegend Si, O und B enthélt. Der Molybdangehalt steigt bei allen Temperaturen nach
kurzer Sputter-Zeit stark an, bis er am Ende der Oxidschicht dem Gehalt in der Schicht entspricht.
Molybdan ist in Form von Mo-Oxidausscheidungen in der Borosilikat-Schicht enthalten.
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Abbildung 5-21: GD-OES-Tiefenprofile (GDA750) der zweilagigen Schichtsysteme mit Mo-45Si-25B-

Oxidationsschutzschicht auf Mo-9Si-8B nach Oxidation bei 800 °C fur 100 h, 1000 °C fir 100 h und
1300 °C fiir 20 h [227]

Der Aufbau der Oxidschicht der anderen beiden Schichtsysteme aus Mo, Si und B (Z I und Z III) ist
laut GD-OES-Tiefenprofil dhnlich. Nur der Borgehalt schwankt um ca. 2 At.-% Bor, dies ist allerdings
im Bereich der Messunsicherheit.

5.4.2. Oxidationsverhalten der Mo-55Si-10B mit 0,5 bzw. 2 um dicken T2-Zwischenschicht
auf Mo-9Si-8B

Abbildung 5-22 zeigt die M0-55Si-10B-Schichten mit 2 um (Z III) bzw. 0,5 um (Z IlIa) Zwischen-
schicht nach der Vakuumgliihung.

Mo-reiche Phase

5ubstrat§$.ﬁ¢ S g&.};; @

Abbildung 5-22: REM-Aufnahmen der Mo-55Si-10B Schicht mit 2 pm dicken T2-Zwischenschicht (a) [227] und 0,5 um
Zwischenschicht (b) auf Mo-9Si-8B nach der Vakuumgliihung bei 900 °C fiir 2 h
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Das Rontgendiffraktogramm zeigt in beiden Fallen neben den Substratphasen (Mo, Mo3Si, MosSiB,)
die Phasen MoSi,, MoB und MosSi;. Die siliziumreichste Phase, MoSi,, wurde anhand von EDX-
Messungen mit 35 At.-% Mo und 65 At.-% Si bestimmt und stellt die dunkelste Phase in den BSE-
Aufnahmen dar (Abb. 5-22a, b). Die MoSi,-Phase ist in der Oxidationsschutzschicht und im Inter-
diffusionsbereich entstanden. In dem System mit 2 um T2-Zwischenschicht (Z III) ist diese in der BSE-
Aufnahme zu erkennen. Demgegeniiber sind im System mit 0,5 um Zwischenschicht (Z IIIa) keine
abgegrenzten MoSi,-Bereiche unter der MosSiB,-Zwischenschicht erkennbar. In der SE-Aufnahme
(Abb. 5-22b) ist die MosSiB,-Zwischenschicht nur anhand der feinporigeren Mikrostruktur von der
Oxidschicht unterscheidbar Der dulRere Bereich der urspriinglichen Oxidationsschutzschicht enthalt
eine hohere Porositat als der darunterliegende Bereich der Zwischenschicht Glber dem Substrat. Es ist
kein Phasenkontrast in der BSE-Aufnahme (Abb. 5-22b) zwischen feinporiger MosSiB,-
Zwischenschicht und der Oxidationsschutzschicht erkennbar. In den GD-OES-Tiefenprofilen dieser
beiden Proben (Z III und Z Illa) steigt der Bor-Gehalt unterhalb der Oxidschicht nach der Vakuum-
gliihung an. Neben der dunklen MoSi,-Phase und der MosSiB,-Zwischenschicht sind in beiden Fallen
(Z IIT und Z I11a) helle Ausscheidungen vorhanden. Diese sind laut BSE-Kontrast und EDX-Messungen
reicher an Molybdan, kdnnten also entweder MoB oder MosSis-Phasen aus dem Diffraktogramm
zugeordnet werden. Die mikrostrukturellen Auswirkungen einer Oxidation bei 800 und 1000 °C nach
jeweils 100 h sind in Abbildung 5-23 dargestellt.

Bis auf die Schichtdickenunterschiede verlauft die Oxidation der Schichtsysteme Z III und Z Illa bei
allen Testtemperaturen ahnlich. Bei 800 °C (Abb. 5-23a, b) bildet sich eine dichte Borosilikat-Schicht
mit hellen MoO,-Einschliissen. Darunter befindet sich die pordse Oxidationsschutzschicht, welche
reich an MoSi, ist. Dies wurde anhand von EDX- und XRD-Messungen bestatigt. Nach Oxidation bei
1000 °C (Abb. 5-23c, d) sind die Poren in dem Schutzschichtsystem deutlich gewachsen, aber die
Borosilikatglas-Schicht zeigt eine vergleichbare Dicke. Im XRD ist kein MoSi, mehr erkennbar. MosSis,
die Substrat- und Oxidphasen koénnen in den jeweiligen Diffraktogrammen indiziert werden. Im
Vergleich zum vorherigen Abschnitt 5.4.1 fallt auf, dass bis auf die hellen Ausscheidungen die
Schichtsysteme Z III und Z Illa dem System mit 25 At.-% Bor (Z II) ahnlich sind. Auch bei 1300 °C
(Abb. 5-23e, f) bleibt diese Vergleichbarkeit flr das dickere Schichtsystem erhalten. Durch Inter-
diffusion entstehen auch hier die MosSi,B,- und MosSiB,-reiche Lage. Aullerdem ist die Oxidation
ungleichmalig; kann allerdings effektiv im Bereich der Interdiffusionszone gestoppt werden. Das
dinnere Schichtsystem ist dahingegen bereits vollstandig durchoxidiert und die Oxidschicht deutlich
dicker als bei dem dickeren Schichtsystem.

Beim Vergleich der Diffraktogramme der Proben mit Schichtsystemen Z III und Z Illa fallt auf, dass
mit zunehmender Oxidationstemperatur das Intensitdtsverhiltnis von MosSis/MoSi, zunimmt. Dies
ist exemplarisch an dem Schichtsystem mit Mo-55Si-10B und der 2 um dicken T2-Zwischenschicht zu
erkennen. Der Trend wurde bereits bei den einlagigen Schichten anhand der Schicht B II mit
zunehmender Oxidationsdauer erldutert.
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Abbildung 5-23:  SE- Aufnahmen der oxidierten zweilagigen Schichtsysteme mit Mo-55Si-10B-Oxidationsschutzschicht
und 2 um dicken (a, ¢, e) [227] und 0,5 um dicken Zwischenschicht (b, d, f) auf Mo-9Si-8B nach der
Oxidation bei 800 und 1000 °C fiir 100 h sowie bei 1300 °C fiir 20 h

Zur Analyse der hellen Mo-reichen Ausscheidungen (Abb. 5-22b) der Proben mit Mo-55Si-10B-
Oxidationsschutzschichten (B Il und Z 1ll) wurde eine FIB-Analyse einer bei 800 °C fiir 60 h oxidierten
Probe mit Schichtsystem Z Il hergestellt und im TEM analysiert. Abbildung 5-24 zeigt eine
Ubersichtsaufnahme der FIB-Lamelle sowie zwei Ausschnitte bei hdherer VergréRerung, um die
hellen Ausscheidungen deutlichen darzustellen. Abbildung 5-24 (b) zeigt eine Ausscheidung im
pordsen duleren Teil der Oxidationsschutzschicht und (c) ein Partikel im dichten unteren Bereich der
Schicht. Bei der Betrachtung der beiden Bereiche wird deutlich, dass die Mikrostruktur von Poren
durchzogen ist und die KorngréBe bei ca. 20 nm liegt. Auch die hellen Ausscheidungen besitzen
ungefahr die GroRRe von 20 nm in der TEM-Probe. Aufgrund der geringen GroRRe war es nicht moglich,
die Kristallstruktur anhand einer Beugungsanalyse aufzuklaren.
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Abbildung 5-24:  (a) Ubersichtsaufnahme der FIB-Lamelle aus einer bei 800 °C fiir 60 h oxidierten Schicht aus Mo-55Si-
10B mit 2 pm dicker T2-Zwischenschicht (Z III), (b) Ausschnitt bei hoherer VergréBerung einer hellen
Ausscheidung im duBeren pordsen Bereich der Oxidationsschutzschicht und (c) ein entsprechender
Ausschnitt im inneren dichten Bereich der Schicht

5.4.3. Massenidnderung der zweilagigen Schichten aus Mo, Si und B

Die Diagramme in Abbildung 5-25 zeigen die Massendnderungen pro Oberflache lber die Zeit bei
den drei Testtemperaturen. Aufgetragen wurden die Daten der Mo-9Si-8B-Proben mit einer 2 um
dicken T2-Zwischenschicht und den drei Oxidationsschutzschichten (ZI1-ZIII) sowie die des
unbeschichteten Substrates zum Vergleich. Bei allen Proben kommt es zu einer Massenabnahme.
Diese wird vermutlich durch die Oxidation in der unbeschichteten Bohrung verursacht. Ein Vergleich
zwischen beschichteten und unbeschichteten Proben zeigt eine deutliche Reduktion der
Massenabnahme durch die Beschichtung.

Bei 800 °C zeigt die Schicht mit dem hochsten Borgehalt (Z II) die geringste Massenabnahme. Die
beiden anderen Schichten weisen eine dhnliche Massenabnahme (Z1 und Z III), allerdings mit
deutlicher Streuung, auf. Vermutlich ist die Ursache der Streuung der Messwerte bei 800 °C die
ungleichmaRige Oxidation in der unbeschichteten Bohrung. Bei 1000 °C ist die Streuung zwischen
den Messwerten deutlich verringert, und die Proben mit einem geringeren Borgehalt in den
Schichten zeigen einen geringeren Massenverlust. Aulerdem ist die absolute Massenabnahme
geringer als bei 800 °C. Auch bei 1300 °C ist ein geringerer Borgehalt beziglich der Massenabnahme
von Vorteil. Allerdings ist die Massendnderung der Proben mit 15 At.-% Bor (Z I), welche (iber
»Buckle-Bildung” in der Schicht versagen, bei dieser Temperatur geringer als bei der Probe mit 10 At.-
% Bor (Z 11I), welche keine Buckle aufweist. Dies liegt vermutlich an der diinneren Oxidschicht auf
der verbliebenen Z I-Schicht im Vergleich zum Schichtsystem Z III sowie an der geringen Anzahl an
»Bucklen”“ im Vergleich zu Rissen (Abb. 5-20e, f).
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Abbildung 5-25: Masseninderung/Oberfliche gegen die Oxidationsdauer bei 800, 1000 und 1300 °C des
unbeschichteten Mo-9Si-8B-Substrates sowie der Proben mit 2 um T2-Zwischenschicht und den Mo-
45Si-25B-, M0-55Si-10B- und Mo-29Si-15B-Oxidationsschutzschichten [227]

Um die Auswirkungen der Probengeometrie (durchgehende oder konische Bohrung) und der
Schichtdicke (5, 5,5 und 7 um) auf die Massendnderung zu verdeutlichen, sind in Abbildung 5-26 die
Daten der Proben mit Mo-55Si-10B-Oxidationsschutzschicht ohne Zwischenschicht (B I) sowie mit
0,5 um (Z Illa) oder 2 um T2-Schicht(Z III) aufgetragen.

Bei 800 °C zeigen die beiden diinneren Systeme B 1 und Z Illa auf den vollstidndig beschichteten
Proben mit konischer Bohrung die geringste Massendnderung. Die Proben mit 0,5 um T2-
Zwischenlagen (Z Illa) weisen nach 100 h eine mittlere Massenzunahme von 4,4-10™ mg/cm'2 auf.
Helle Oxide oder partielle Schichtabplatzung, wie bei den einlagigen Schichten sind nicht aufgetreten
(Abb. 5-26). Bei 1000 °C versagt die einlagige Schicht (B I) durch partielle Schichtabplatzung. Dies tritt
bei den Systemen mit Zwischenschicht nicht auf. Die Massenanderung der vollstandig beschichteten
Proben (Z Illa) ist am geringsten. Nach 10 h weisen diese eine Massenabnahme von -0,020 mg/cm™
im Mittel auf. Bis 30 h kommt es zu einer mittleren Massenzunahme von 0,027 mg/cm'z. Darauf folgt
eine Massenabnahme. Die Proben mit zwar dickerem Schichtsystem, aber unbeschichteter Bohrung
(Z III) weisen Gber den gesamten Messzeitraum eine hohere Massenabnahme auf. Bei 1300 °C ist in
Bezug auf die Massendnderung eine dickere Beschichtung von Vorteil, dies wird auch mit
zunehmender Oxidationsdauer deutlicher.
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Abbildung 5-26: Massenédnderung/Oberfliche iiber die Oxidationsdauer bei 800, 1000 und 1300 °C der Mo-9Si-8B-
Proben mit Mo-55Si-10B-Oxidationsschutzschichten ohne T2-Zwischenschicht sowie mit 2 um bzw.
0,5 pm T2-Zwischenschichten

Die Ergebnisse aus den Massendnderungskurven werden durch die Fotografien der Proben mit
unterschiedlicher Geometrie und unterschiedlich dicken Schichten in Abbildung 9-27 bestatigt. Diese
Abbildung zeigt die Proben mit Mo-55Si-10-Oxidationsschutzschicht sowie einer 2 um (Z III) bzw.
0,5 um (Z II1a) dicken T2-Zwischenschicht. Nach 100 h Oxidation bei 800 °C ist ein helles Mo-Oxid um
die durchgehende unbeschichtete Bohrung gewachsen. AuRerdem ist ein Teil des Steges im Vergleich
zur urspriinglichen Geometrie nach der Vakuumglihung (Abb. 5-27 Vakuumgliihung 2 um) abge-
brochen. Ahnliche Phdnomene treten bei der anderen Geometrie nicht auf. Auch bei 1000 °C ist eine
erhohte Oxidation um die durchgehende Bohrung zu erkennen, allerdings bleibt der Steg erhalten.
Die Oberflache der Proben mit diinnerem Schichtsystem ist inhomogener. Auch bei 1300 °C zeigt die
Oberflache dieser Probe einen stirkeren Angriff. Bei diesen Bildern fallt auBerdem ein horizontaler
Bereich mit stdarkerer Oxidation auf. Dieser ist wie bei den unbeschichteten Substraten mit der
Auflage im Korund-Tiegel verbunden.

Vakuumgliihung | 800 °C 100 h

1300 °C 100 h

1000°C 100 h

Abbildung 5-27:  Fotografien der Mo-9Si-8B-Proben mit Mo-55Si-10B-Oxidationsschutzschichten sowie 2 um (Z III)
dicken bzw. 0, 5um (Z II1a) T2-Zwischenschicht nach der Vakuumgliihung und Oxidation bei 800, 1000
und 1300 °C
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5.5. Diskussion der Oxidationsschutzschichten aus Mo, Si und B auf Mo-9Si-
8B-Substraten

In den Kapiteln 5.3. und 5.4. wurde das Oxidationsverhalten der Mo-9Si-8B-Substrate mit Schichten
verschiedener Zusammensetzung aus Mo, Si und B beschrieben. In diesem Kapitel werden die
Ergebnisse verglichen und mit der Literatur diskutiert. Hierbei werden fiinf Aspekte betrachtet: die
Phasenbildung in den Schichten sowie die Interdiffusion, die Oxidbildung in Abhangigkeit von der
Temperatur, der Einfluss der Schichtzusammensetzung bzw. des B/Si-Verhiltnisses, der Versagens-
mechanismus bei 1300 °C und der Einfluss der T2-Schichten.

5.5.1. Phasenbildung der Mo-, Si-, B-haltigen Schichten und Interdiffusion mit dem Mo-
9Si-8B-Substrat

Die Zwischenschicht aus Mo-12Si-21B bildete nach der Kristallisationsgliihung bei 900 °C die MosSiB,-
Phase. Nur anhand des Diffraktogramms wurde eine Interdiffusion mit dem Mo-Substrat, indirekt
durch das Auftreten von MosSi-Reflexen, beobachtet. In den Querschliffen wurde keine Interdiffusion
mit dem Mo-9Si-8B-Substrat erkannt. Dies ist auch unwahrscheinlich, da die T2-Phase im
Gleichgewicht mit dem Substrat steht [104, 219]. Nach der Vakuumgliihung der T2-Schicht treten
Schrumpfungsrisse in der T2-Schicht auf. Wahrend der Kristallisation aus der amorphen Phase erhéht
sich der Raumausfillungsgrad. Dies ist besonders ausgepragt bei der MosSiB,-Phase, da diese eine im
Vergleich zu MoSi, und MosSi; hohe Packungsdichte aufweist [31, 63, 148, 226]. Hiermit ist auch der
geringe Si-Diffusionskoeffizient in der T2-Phase begriindet. Die Aktivierungsenergie fiir die Diffusion
von Silizium steigt mit der Packungsdichte. So ist Aktivierungsenergie der Si-Diffusion in MosSi; hoher
als in MoSi, [152, 220].

Analog zu dieser Beobachtung zeigen MosSis-reiche Schichten der Zusammensetzung Mo-29Si-12B
sowohl als einlagige als auch doppellagige Schicht kaum Interdiffusion mit dem Substrat. In diesen
Schichten werden wahrend der Kristallisationsgliihung MosSis, MoSi, und MoB gebildet. Diese drei
Phasen werden auch vom Phasendiagramm und Studien an Bulk-Materialien dieser Zusammen-
setzung vorhergesagt [104, 142, 143, 219]. MoB wurde anhand seiner Reflexe im Diffraktogramm
identifiziert. Der Hauptreflex ist stark verbreitert, was auf eine geringe KristallitgroRe hindeutet. In
der Mikrostruktur konnten nur kleine Poren aber keine MoB-Partikel nachgewiesen werden. Auch
wurde diese Phase in den einlagigen Schichten (B I) bereits nach 20 h Oxidation bei 800 °C nicht
mehr detektiert. Wahrscheinlich folgt dies aus einer Diffusion von Bor in das Substrat. Das GD-OES-
Tiefenprofil zeigt eine erhohte Borkonzentration an der Grenzflache zum Substrat nach Oxidation bei
800 °C. Bor besitzt einen um ungefdahr 50 % kleineren lonenradius als Silizium [228-230] und
diffundiert daher leichter ins Substrat. Diffusionsdaten von Bor in den einzelnen Phasen lagen nicht
vor. Die B-reiche T2-Zwischenschicht stabilisiert MoB, denn in den Diffraktogrammen der zweilagigen
Schichten wird diese Phase bei 800 °C auch nach 20 h Oxidation nachgewiesen (Z I).

Die Interdiffusion von Silizium in Si-reichen Schichten mit 45 und 55 At.-% Si (Z II, Z III und Z IIla)
und dem Mo-9Si-8B-Substrat kann durch diese Zwischenschichten nicht vollstandig unterbunden
werden. Zwar ist in Bereichen einer dichten T2-Lage Interdiffusion nicht sichtbar, allerdings verlauft
diese durch Risse in der Schicht schnell. So bildet sich bereits wahrend der Vakuumglihung MoSi,
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unterhalb der T2-Lage in der Ndhe von Rissen. Neben MoSi, wird in diesen Schichten (Z II, Z III und
Z 1lIa) auch MoB gebildet. Die Phasenbildung in den einlagigen (B II und B III) und zweilagigen
(Z 11, Z III und Z I1lIa) Schichten ist identisch. Die verstarkte Interdiffusion zwischen Schicht und
Substrat flihrt in diesen Schichtsystemen dazu, dass nicht die vom Phasendiagramm vorhergesagten
Phasen Si, MoB, und MoSi, (Abb. 2-10) gebildet werden. Vielmehr treten die Phasen auf, deren
Gleichgewichtslinien von der Verbindungslinie zwischen Schichtzusammensetzung und Substrat-
zusammensetzung geschnitten werden. Abbildung 5-28 verdeutlicht dies:

® Mo-95i-8B
b Mo-485i-23B

.4 , # Mo-555i-128

Abbildung 5-28: Phasendiagramm [219] zur Verdeutlichung der Phasenbildung bei Interdiffusion zwischen Si-reichen
Oxidationsschutzschichten und Mo-9Si-8B-Substrat

Anhand der Gewichtsregel sollte sich in der Schicht mit 25 At.-% Bor mehr MoB gebildet haben.
Unter der Annahme, dass die hellen Ausscheidungen in der Schicht aus MoB bestehen, kann dies
nicht bestatigt werden. Der Volumenanteil dieser Ausscheidungen ist in der Schicht mit 10 At.-% B
hoher (Abb. 5-19b und Abb. 5-22b). Allerdings ist eine eindeutige Zuordnung aufgrund der geringen
GréRe nicht moglich, es kdnnte sich bei diesen Ausscheidungen auch um MosSi; handeln. Anhand
von WDX-Messungen an im Vakuum gegliihten einlagigen Mo-Si-B-Schichten wurde MoB unter der
dichten MoSi,-Schicht nachgewiesen. Dieses kann aufgrund des geringen Phasenkontrastes in den
BSE-Aufnahmen nicht mit in die Analyse der Volumenanteile einbezogen werden. Die Bildung von
MoB unterhalb von MoSi, wurde auch in Packzementationsschichten beobachtet [31, 32, 37]. Der
Aufbau der Schichten, welche MoSi, und MoB wahrend der Vakuumgliihung ausbilden (B II, B III,
Z 11, Z 111 und Z IlIa), ist bis auf die hellen Ausscheidungen analog. Eine Analyse unter Zuhilfenahme
von TEM-Analysen an einer FIB-Lamelle einer oxidierten Probe mit dem Z III-Schichtsystem konnte
keinen Aufschluss Gber Zusammensetzung und Entstehung der hellen Ausscheidungen liefern.

5.5.2. Bildung und Struktur von Oxiden auf Mo-, Si- und B-haltigen Schichten in
Abhangigkeit von der Zusammensetzung und Temperatur

Auf den Proben mit Schichten aus Mo, Si und B wurde zwischen 800 und 1300 °C eine Borosilikatglas-
Schicht gebildet. Diese unterscheiden sich in Morphologie, Zusammensetzung und Dicke je nach
Temperatur, Zeit und Zusammensetzung der Oxidationsschutzschicht.
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Bei 800 °C bildet die Schicht mit dem hdchsten Borgehalt von 25 At.-% eine pordse Oxidschicht. Die
Poren stammen vermutlich von gasférmigem MoO;. Durch den hohen Borgehalt ist die Viskositat
[150, 231] trotz der verhédltnismaBig geringen Temperatur niedrig. Folglich st der
Sauerstoffpartialdruck an der Grenzflache Oxidschicht/Substrat hoch, und MoO; kann entstehen und
durch die niedrig viskose Schicht nach auBen diffundieren.

Bei hoheren Temperaturen lber 1000 °C beginnt B-Oxid zu verdampfen [144, 145, 185, 224, 232],
wodurch die Viskositat der Borosilikat-Schicht gesteigert wird. Mit steigender Temperatur sinkt
jedoch die Viskositat des SiO,-Glases. Ein Indikator fiir die Viskositat der Borosilikat-Schicht sind
Poren aufgrund von MoOs-Verdampfung, diese sind bei Temperaturen von Gber 1000 °C nicht
aufgetreten. Dies deutet auf eine steigende Viskositat des Borosilikat-Glases mit zunehmender
Temperatur hin. Eine hohere Viskositat bedeutet eine geringere Rissheilfahigkeit, allerdings sinkt
auch die Sauerstoffdiffusivitat ab, was die langsamer zunehmende Schichtdicke der Borosilikat-
Schichten bei 1000 °C im Vergleich zu 800 °C erklart.

Der Borgehalt der Oxidschichten liegt laut GD-OES-Messungen bei maximal 5 At.-%. Dieser Wert
stimmt mit EMPA-Messungen von Thom et al. [185] Uberein. An der Oberflache der Schicht nimmt
der Borgehalt bei Oxidation von Uber 1000 °C und mit zunehmender Dauer ab. Diese Verarmung
findet aufgrund der Verdampfung von B-Oxid statt. Die zurilickbleibende SiO,-reiche Schicht besitzt
eine erhohte Viskositat und senkt auch so den Sauerstoffpartialdruck darunter. So kann B-Oxid in
diesem Bereich stabilisiert werden. Sollte die obere Schicht aufreifen, kann dieser verbliebene
Borgehalt fiir eine ausreichende FlieRfahigkeit sorgen, um Risse zu schlieRen.

Durch die Oxidbildung verarmt die Oxidationsschutzschicht vor allem an Si und B. Diese Verarmung
wird weiterhin durch die Interdiffusion mit dem Substrat verstarkt. Durch die schnellere Diffusion
von Silizium und Bor aus der Oxidationsschutzschicht im Vergleich zur Wanderung von Molybdan aus
dem Substrat bleiben Leerstellen in der Schicht zuriick, die zu Poren agglomerieren. Diese
sogenannten Kirkendall-Poren [4, 233, 234] sind besonders gut bei 1000 °C sichtbar. Da hier die
Schicht im Gegensatz zu 1300 °C fiir eine langere Zeit stabil ist, lduft die Diffusion allerdings aufgrund
der héheren Temperatur zu 800 °C beschleunigt ab.

5.5.3. Der Einfluss des B/Si-Verhiltnisses der Oxidationsschutzschichten auf die
Massenanderung der beschichteten Proben

Dem B/Si-Verhiltnis wird in Mo-Si-B-basierten Substratmaterialien [178, 179] und Schichten [31, 37,
186] eine groRe Bedeutung fir die Oxidationsbestdndigkeit zugesprochen. In den Arbeiten wurde
folgender Zusammenhang festgestellt: Bei Temperaturen unterhalb von 800 °C ist ein hohes
Verhaltnis von Vorteil, da eine niedrige Viskositat des Borosilikat-Glases vorhanden sein muss, um
Risse und Mo-reiche Bereiche mdoglichst schnell abzudecken. Bei hoheren Temperaturen wirkt sich
ein niedriges B/Si-Verhiltnis positiv auf die Oxidationsbestandigkeit aus, da eine SiO,-reiche
Borosilikatglas-Schicht aufgrund der hdheren Viskositat eine effektivere Barriere fiir Sauerstoff bildet.
Diese Schicht ist aufgrund der erhéhten Temperatur ausreichend flieRfdhig, um eine gewisse
Rissheilung zu gewahrleisten. AuRerdem verdampft B-Oxid in diesem Temperaturbereich, was sich
zudem negativ auf die Massendnderung auswirkt. Tabelle 5-3 fasst die Zusammensetzungen der
Oxidationsschutzschichten und B/Si-Verhaltnisse zusammen.
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Tabelle 5-3: Ubersicht der B/Si-Verhiltnisse der Oxidationsschutzschichten aus Mo, Si und B
Schichtzusammensetzung in At.-% | B/Si-Verhiltnis
Mo-29Si-15B (B I, Z 1) 0,52
Mo-45Si-25B (B 11, Z II) 0,56
Mo-55Si-10B (B 111, Z III) 0,18

Die beiden MoSi,-reichen Schichten zeigen ein in der oben dargestellten GesetzmaRigkeit
entsprechendes Verhalten. So bieten die Schichten mit ungefahr 25 At.-% Bor und einem B/Si-
Verhaltnis von 0,56 ein besseres Oxidationsverhalten bei 800 °C, und die Schicht mit einem
Verhaltnis von 0,18 zeigt eine verbesserte Schutzwirkung bei Temperaturen Uber 1000 °C. Die
MosSis-reiche Schicht besitzt ein B/Si-Verhaltnis von 0,52. Dieses liegt sehr nahe an der Schicht aus
Mo-45Si-25B, allerdings zeigt die MosSis-reiche Schicht bei hoheren Temperaturen einen
verbesserten Schutz gegen Oxidation. Diese Abweichung kommt vermutlich von der anderen
Phasenzusammensetzung in der Schicht. Die MosSis-Phase bildet bei Kontakt mit Sauerstoff wie die
MoSi,-Phase vornehmlich SiO,. In dieser Schicht ist also im Vergleich zu den anderen beiden eine
zweite Quelle von SiO, vorhanden. Dies fuhrt vermutlich zu einem Oxidationsverhalten, was eher
einem kleineren B/Si-Verhaltnis, also Si-reicheren Schichten, entspricht.

Eine genauere Analyse der Oxidationsmechanismen der Schichten anhand von Wachstumsgesetzen
und Konstanten ist nicht trivial, da die Oxidation des Substrates in der unbeschichteten Bohrung und
an abgeplatzten Randern einen hohen Einfluss auf die Massendnderung hat. Diese beiden Einfliisse
kénnen nicht sauber getrennt werden. Die Probengeometrie mit konischer Bohrung zeigt bereits eine
deutliche Verbesserung in den Massendnderungskurven in Form von einem geringen anfanglichen
Massenverlust. Allerdings wird bei den 5 um dicken Schichten (B II und B III) eine Schichtabplatzung
an den Réndern beobachtet, was die Massendnderung signifikant beeinflusst und trotz des
Oxidschichtdickenwachstums zu einer Massenabnahme der Proben fiihrt. Das dickere Schichtsystem
bestehend aus 0,5 pum T2-Zwischenschicht und 5 um Mo-55Si-10B (Z Illa) zeigt eine Massenzunahme
bei 800 und 1000 °C. Allerdings ist diese nicht gleichmaRig, daher werden keine
Oxidationskonstanten angegeben.

5.5.4. Versagensmechanismen der Schichten bei 1300 °C

Bei 1300 °C versagen die Oxidationsschutzschichten aus MoSi, und MoB (B 11, B III, Z II, Z III und
Z 1IIa) durch Rissbildung und die MosSis/SiO,-Schichten (B I und Z I) tber ,Buckle-Bildung”. Beide
Versagensarten werden durch erhéhte Spannungen in der Schicht hervorgerufen. Die thermischen
Spannungen zwischen Schicht und Substrat steigen mit den Differenzen zwischen den thermischen
Ausdehnungskoeffizienten von Substrat und Schicht sowie mit der Temperatur an und sind somit
innerhalb dieser Oxidationsexperimente bei 1300°C am hochsten. Zur Berechnung des
Spannungszustandes in den Schichten wird das Modell aus Kapitel 2.4.2. herangezogen, dieses gilt
allerdings nur fiir einphasige Schichten. Aufgrund des deutlich hoheren Anteils von MoSi, im
Vergleich zu MoB in den BII, BIII, ZII, ZIII und Z IIla-Schichten kénnen diese als einphasige
MoSi,-Schichten angenahert werden. Aufgrund der homogenen Verteilung der MosSiz- und SiO,-
Phasen mit dahnlichen Anteilen in den B I- und Z I-Schichten nach Oxidation bei 1300 °C ist dies nicht
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moglich. Um die Betrachtung auf die zweiphasige Schicht aus MosSi3/SiO, zu erweitern missen
zunachst die effektiven E-Moduln, thermischen Ausdehnungs- und Poisson-Koeffizienten der
mehrphasigen Schicht bestimmt werden. Hierzu wurden die Theorien von Voigt und Reuss fir
Verbundwerkstoffe herangezogen, da liber diese beiden Modelle die E-Moduln und andere flachen-
anteilabhdngige Groflen wie der Poisson- und der thermische Ausdehnungskoeffizient von
mehrphasigen Systemen aus den jeweiligen Werten der Einzelkomponenten und Flachenanteile
bestimmen werden kdénnen [235]. Zur Berechnung wurde angenommen, dass die beiden Phasen
MosSiz und SiO, homogen in der Schicht verteilt sind (Abb. 5-29a). Der Flachenanteil f von SiO,
betragt 57 % laut Flachenanalyse an SE-Aufnahmen der Schicht (Abb. 5-15e, 5-20e).

(a)

(b) gleiche Dehnung
(c)
gleiche Spannung l J

Abbildung 5-29:  (a) Naherung einer Schicht aus MosSi; und SiO, mit einem Fldchenanteil an jeweils 50 % und einer
homogenen Verteilung, (b) Darstellung der gleichen Dehnung in der hellen Mo;Si;-Phase und der
dunklen SiO,-Phase im Scheibenmodell (Voigt) und (c) das Scheibenmodell der beiden Phasen mit
gleicher Spannung bei transversaler Belastung (Reuss)

Im Folgenden wird am Beispiel des effektiven E-Moduls der Schicht aus SiO, und MosSi; beschrieben,
wie dieser Uber die Modelle von Voigt und Reuss abgeschatzt werden kann. Im Voigt-Modell wird
von einer Parallelschaltung der beiden Phasen ausgegangen, folglich wirken gleiche Dehnungen in
den beiden Phasen (Abb. 5-29b), und der E-Modul der Schicht Eg, kann Uber Gleichung (29)
bestimmt werden.

Esy = (1 = f)Esio, + fEmogsi, (29)

Wirken gleiche Spannungen in den beiden Schichtphasen, entspricht dies einer Reihenschaltung der
Phasen (Abb. 5-29c), und der E-Modul wird nach der Reuss-Mittelung Uber Gleichung (30)
berechnet.

L—;_}_w (30)

Esr  Emogsi;  Esio,

Die E-Moduln realer polykristalliner Werkstoffe liegen zwischen den Werten der Voigt- und Reuss-
Abschatzungen. Nach [237] ergibt die iterative Hill-Mittelung fiir die meisten Werkstoffe eine
passende Abschatzung (31). Hierbei werden die E-Moduln der Voigt- und Reuss-Mittelungen solange

auf die Ergebnisse angewandt, bis nahezu derselbe Wert E;{,f = E;{?f erreicht ist.
1
E.s?,xf/f =5 [Esy + Esg|
(31)

1 1
eff 7
ES,R 2

(&)
ES,V ES,R
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Analog zur Berechnung des effektiven E-Moduls der Schicht aus MosSi; und SiO, wurde der effektive
Poisson-Koeffizient und der mittlere thermische Ausdehnungskoeffizient von MosSi; sowie MoSi,
bestimmt.

Tabelle 5-4 fasst die fir die Berechnung benoétigten Materialdaten des Substrates, von SiO,, MosSiB,,
MoSi; und MosSize6Bo1s zusammen. Die Werte der MosSiB,-Phase wurden ergdnzt, um zu
verdeutlichen, dass diese Phase im Gegensatz zu Mo0sSi,96Bo16 Und MosSis keine Anisotropie im
thermischen Ausdehnungskoeffizienten aufweist und zudem einen ahnlichen Koeffizienten wie das
Substrat besitzt. Durch diese vergleichbaren Werte im thermischen Ausdehnungskoeffizient von T2
und Substrat treten keine Risse oder Buckle in der MosSiB,-Schicht auf.

Tabelle 5-4: Thermische Ausdehnungskoeffizienten von Mo-9Si-8B, SiO, und die Werte in <100>- und <001>-
Richtung von MoSi,, MosSi, ;B¢ 16 und MosSiB,; sowie die Poisson-Koeffizienten und E-Moduln der

Schichtphasen

Thermischer Poisson- | E-Modul
Ausdehnungskoeffizient Koeffizient

Volumen | <100>-Richtung | <001> -Richtung

[(10 ° K™ [10 ° K™ [10 ° K™ [ [GPa]
Substrate Mo-9Si-8B 5-6
Si0, [236, 237]] 0,5-4,1 2,4 59
MoSi, [146] 7,99 9,96 0,165 370
Mo0sSi; 97Bo,16 [146] 5,72 13,9 0,278 263
MosSiB, [238] 7,9 7,5

Der mittlere thermische Ausdehnungskoeffizient von MosSi; 7B 16 bzw. MoSi, liegt bei 7,8:10°k*
bzw. 8,7-10°K™ nach den Gleichungen (29)-(31). Analog wurde der E-Modul zu 140 GPa, der
thermische Ausdehnungskoeffizient zu 2,9-6-10 ® k' und der Poisson-Koeffizient zu 0,82 der
MosSis/SiO,-Schicht bestimmt. Mit diesem Werten wurden die Spannungen nach Gleichung (25) aus
Kapitel 2.4.2. in den MoSi,/MoB und MosSis/SiO,-Schichten auf Mo-9Si-8B-Substraten beim
Abkihlen von Ty = 1300 °C auf T; = 25 °C berechnet. Tabelle 5-5 fasst die Ergebnisse zusammen.

Spannungen in den MoSi,-reichen Schichten (B II, BIII, Z II, Z III und Z IIla) und MosSis/SiO,-
Schichten (B I und Z I) auf Mo-9Si-8B nach dem Abkiihlen von 1300 °C auf 25 °C

Tabelle 5-5:

Schicht MoSi, | MosSi;/SiO,
Spannung [GPa] 1,5 -0,07 bis -3,1
Qualitativ passen die Werte zu den Beobachtungen. So wurden durch die Zugspannungen in den
MoSi,-reichen Schichten (B1I, BIII, ZII, Z IIl und Z IIla) Risse hervorgerufen und durch die
Druckspannungen in den MosSis/SiO,-Schichten (B Tund Z 1) ,,Buckle” [239]. Quantitativ wéren diese
Werte noch aussagekraftiger, wenn bekannt wdare, wie schnell die Schichtspannungen beim

Abkihlen abgebaut werden, und wie hoch der tatsachliche thermische Ausdehnungskoeffizient von
SiO, ist. Der angegebene Bereich in der Literatur erschwert eine genaue Aussage. Passende
Messaufbauten waren wahrend der Experimente nicht zuganglich, daher konnte entsprechende
Messungen nicht durchgefiihrt werden.

In einer reinen MosSis-Schicht auf Mo-9Si-8B-Substraten, wie sie durch Diffusion unterhalb der
Schichtsysteme B 11, B 111, Z II-IIla entsteht (Abb. 5-12c, d, 5-20c-f und 5-23c-e), entstehen nach der
Abkiihlung von 1300 und 1000 °C Zugspanngen von 201 bzw. 80 MPa. Risse wurden allerdings nicht
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beobachtet. Hierbei ist zu beachten, dass Interdiffusionsschichten vermutlich wie bei den
Packzementationsschichten von Perepezko et al. [31, 34, 186] mit einer bevorzugten <001>-
Orientierung entstehen [240]. In dieser speziellen Konfiguration entstehen kaum Spannungen im
Vergleich zum Substrat, weil die thermischen Ausdehnungskoeffizienten in der relevanten <100>-
Richtung der MosSiy57Bg 16-Phase mit 5,72-10 ®*k™ nahe an dem des Substrates mit 5-6-10°K™ liegen.

Es ist bisher nicht verstanden, warum die MosSis-Schichten in der fiir eine Minimierung der
Spannungen in der Schicht giinstigen Richtung bei der Interdiffusion entstehen. Ein kiinstliches
Verfahren mit dem die thermischen Ausdehnungskoeffizienten einer Schicht an das Substratmaterial
angepasst werden kénnen, ist das Einbringen einer zweiten Phase mit entsprechenden thermischen
Ausdehnungskoeffizienten. So kdnnte beispielsweise der thermische Ausdehnungskoeffizient der
MoSi,-reichen Schicht durch das Einbringen von SiC-Partikeln gesenkt werden um so die Spannungen
in der Schicht beim Abkihlen von 1300 °C zu senken um die Rissbildung zu unterbinden. Der
Ausdehnungskoeffizient von SiC betragt 4:10° K™ bei einem Poisson-Koeffizienten von 0,14 und
einem E-Modul von 490 GPa. SiC besitzt zudem einen guten Oxidationswiderstand [241-243]. Auf
diese Weise konnte bereits der thermische Ausdehnungskoeffizient von MoSi, durch die Zugabe von
AIN auf 5,82-6,23-10°K* gesenkt werden [244]. Analoges wurde bereits an anderen Schicht-
systemen mit anderen Partikeln erprobt. Zu Erhéhung des thermischen Ausdehnungskoeffizienten
von Mo(Si,Al),-Schichten eignen sich HfB,-Partikel [128, 245]. Durch das Einbringen von 30-35 Vol.-%
SisNs in MoSi, wurde der Ausdehnungskoeffizient an den von Mo angepasst [246]. SisNi/MoSi,-
Verbundwerkstoffen wird ein hoherer Oxidationswiderstand als MosSiB,-Materialien in Luft
zugesprochen [247]. Uber PVD-Beschichtungsverfahren kénnen Zwei-Komponenten-Schichten
abgeschieden werden. Allerdings bendtigen diese Schichten eine EBC zum Schutz gegen
wasserdampfhaltige Atmospharen [248].

5.5.5. Einfluss der T2-Zwischenschicht auf die Schichteigenschaften

Die T2-Zwischenschicht stabilisiert die Oxidationsschutzschicht aufgrund von Schrumpfungsrissen
nicht ideal. Allerdings wurde die Interdiffusion von Si in dichten Schichtbereichen -effektiv
unterbunden. Dies unterstltzt die These von Perepezko et al. [31, 33, 186], dass MosSiB, eine
geeignete Phase als Diffusionsbarriere fir Si ist. Eine Abscheidung einer MosSiB,-Schicht im
kristallinen Zustand durch ,Triode-Sputtering” oder HiPIMS-Methoden koénnte derartige
Schrumpfungsrisse verhindern.

Mit zunehmender Oxidationsdauer Gbernimmt die Zwischenschicht nicht nur eine Barrierewirkung,
sondern dient auch als Reservoir fir Si und B. So wird besonders bei 1300 °C der Einfluss der
erhohten Schichtdicken im Vergleich zwischen einlagigen und zweilagigen Schichtsystemen deutlich.
Dieses Zweilagensystem stabilisiert zudem die MoSi,-reichen Schichten gegen Abplatzungen, da ein
Teil der Schichtspannungen (iber die T2-Zwischenschicht abgebaut wird und die Haftung zwischen
der MoSi,-reichen Schicht und der T2-Zwischenschicht sowie der Zwischenschicht und dem Substrat
gut ist. So versagt die Mo-55Si-10B-Schicht (B III) ohne Zwischenschicht teilweise durch
Abplatzungen nach der Vakuumgliihung. Bereits 0,5 um reichen (Z I1la) aus, um dies bei allen Proben
zu verhindern.
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5.6. Schichtmorphologie und Oxidationsverhalten von Al-haltigen
Schutzschichten auf Mo-9Si-8B-Substraten

Die borosilikatbildenden Schichten aus dem vorherigen Kapitel zeigen ein vielversprechendes
Oxidationsverhalten. Allerdings ist Boroxid bei Temperaturen {iber 1000 °C fliichtig [144, 145, 185,
224], und Siliziumdioxid bildet in Kombination mit Wasserdampf fliichtige Hydroxide [193, 194].
Beides flihrt in wasserdampfhaltigen Triebswerksatmosphdren bei Temperaturen von (ber 1300 °C
vermutlich zu einer beschleunigten Degradation [3] und sollte durch eine Schutzschicht verhindert
werden. Der Einfluss von Wasserdampf auf die Korrosion von SiO, ist besonders durch Arbeiten an
SiC-Keramiken bekannt, welche in trockener Luft eine schiitzende SiO,-Deckschicht bilden, die sich
jedoch in wasserdampfhaltiger Atmosphare durch Hydroxidbildung schnell zersetzt [190, 194-196].
Es ist denkbar, dass dieses beschleunigte Versagen durch eine weitere Schutzschicht, eine
sogenannte ,Environmental Barrier Coating” (EBC) [249, 250], oder durch eine
Oxidationsschutzschicht, welche Aluminiumoxid oder Mullit (2Al,05-SiO,) bildet, unterbunden
werden kann, da Al,0O; bestandig gegenliber Wasserdampfkorrosion ist [191-193].

Mo ) Mo-77Al (Al'1)
W Mo-48Si-24Al (Al ll)
A Mo-71Si-8Al (Al 1)

W Mo-54Si-14A1 (Al IV)

mol %

Abbildung 5-30: Mo-Si-Al-Phasendiagramm bei 1600 °C [251] mit den Zusammensetzungen der vier Al-haltigen
Oxidationsschutzschichten

Daher wurde zunachst eine Aluminiumoxid-bildende Schicht aus AlgMo; (AlI) mittels
Magnetronsputtern aufgebracht. Als weitere Schichtphase wurden Mo(Si,Al), ausgewahlt. Diese
zeichnet sich als Volumen- und Schichtwerkstoff durch ein gutes Oxidationsverhalten und einen
hohen Schmelzpunkt aus [127, 128, 131-133, 135, 137-139, 245, 252]. Der Aluminiumgehalt in
Mo(Siy,Al1), ist ausschlagebend fir die Art des Oxides (Al,O; oder Mullit), was gebildet wird, und die
Kristallstruktur der Mo(Siy,Al,.),-Phase (tetragonal oder hexagonal). Ein hoher Gehalt fihrt zu Al,0;-
Bildung und bietet ein héheres Al-Reservoir, daher wurde die Mo(Sig7,Alg 3),-Phase (Al II) als Schicht
gewahlt. Allerdings besitzt diese eine hexagonale C40-Mo(Si,Al),-Kristallstruktur. Als gut hinsichtlich
der Oxidationsbestandigkeit hat sich im vorherigen Kapitel die tetragonale C11,-MoSi,-Phase gezeigt,
daher wird auch eine Schicht aus C11,-Mo(Si,Al), abgeschieden. Eine deckende Al,03-Schicht bildet
sich laut Maruyama et al. [130] und Ramberg et al. [135] auch bei einem geringen Al-Gehalt aus. In
Vorversuchen wurden daher 5pm dicke Schichten aus Mo(Siggg,Aloe1), und Mo(Sige,Alg1)2
abgeschieden und bei 900 °C fiir 2 h gegliiht. In beiden Féllen ist die tetragonale Phase, laut XRD-
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Analysen, entstanden. Um ein groReres Aluminiumreservoir zur Verfligung zu stellen, wurde die an Al
reichere Zusammensetzung der C11,-MoSi,-Phase Mo(Sigg,Alg 1), —im Vergleich zu Mo(Sig 9,Alo01)2 —
als Schicht (Al III) fiir die Oxidationsversuche ausgewahlt. Um die Schichten gegen Interdiffusion mit
dem Al-freien Substrat zu stabilisieren, wurde eine T2-Zwischenschicht wie im vorherigen Kapitel
zwischen Substrat und Oxidationsschutzschicht abgeschieden und gegliiht, bevor die 5 um dicke Mo-
47Si-24AI-(Mo(Sip7,Aly3),)- bzw. eine 5 um dicke Mo-71Si-8Al-(Mo(Sig,Alg1),)-Schicht aufgebracht
wurde. Die Zusammensetzungen wurden mittels EDX bestimmt. Eine weitere Schichtzusammen-
setzung (Mo-54Si-14Al, Al 1V) im MosSis-Mo(Si,Al),-Phasengebiet wurde ohne Diffusionsbarriere auf
Mo-9Si-8B-Substraten abgeschieden. MosSi; besitzt einen niedrigeren Diffusionskoeffizienten fiir Si
als MoSi, und vermindert so auch die Interdiffusion zwischen Schicht und Substrat. Die
interdiffusionsmindernde Wirkung der MosSis-Phase in MoSi,-haltigen Schichten wurde an den
MoSi,-MosSis-MoB-Schichten (B I) im Vergleich zu den Schichten aus MoSi, und MoB (B 11, B III)
beobachtet (Kap. 5.3.). Die vier Zusammensetzungen All bis AlIV sind im Mo-Si-Al-Phasen-
diagramm in Abbildung 5-30 zusammengefasst.

5.6.1. Oxidationsverhalten der Mo-77Al-Schicht auf Mo-9Si-8B-Substraten

Abbildung 5-31  SE-Aufnahmen der Mo-77Al-Schicht auf Mo-9Si-8B (a) nach der Abscheidung und (b) nach der
Kristallisationsglithung im Vakuum

Schichten aus der AlsMos-Phase wurden bereits durch Packzementation auf Mo-Silizid-Materialien
abgeschieden und zeigen durch die Bildung einer Al,0;-Deckschicht eine gute Oxidations-
bestdndigkeit [31, 36]. Zum Vergleich wurden mittels Magnetronsputtern 10 um dicke Schichten aus
Mo-77Al (AlI) abgeschieden. Die Zusammensetzung wurde mittels EDX-Analysen bestimmt. Eine
Verdopplung der Schichtdicke im Vergleich zu den Oxidationsschutzschichten aus Mo, Si und B war
moglich, da die Sputter-Rate der metallischen Mo- und Al-Targets hoher ist. Die Schichten sind nach
der Abscheidung dicht und haften gut auf dem Substrat (Abb. 5-31a). Nach der Vakuumgliihung
entstehen in den duBeren Bereichen der Schicht Poren, vermutlich durch Schrumpfung wahrend der
Kristallisation und/oder Leerstellenagglomeration (Abb. 5-31b). AuRerdem hat die Schichtdicke um
ca. 1 um zugenommen, dies liegt vermutlich an der Interdiffusion von Si und B aus dem Substrat in
die AlgMos-Schicht. Anhand von EDX- und GD-OES-Analysen konnten Bor und Silizium in der Schicht
nachgewiesen werden. Der Si-Gehalt liegt bei maximal 1 At.-%. Das Diffraktogramm zeigt neben Mo-
Reflexen aus dem Substrat die gewlinschte AlgMos-Phase. AuBerdem treten Reflexe einer
metastabilen Phase Al;,,Mo,., auf.
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Abbildung 5-32:  Diffraktogramm der oxidierten AlgMo;-Schicht auf Mo-9Si-8B nach Oxidation bei (a) 800 °C fiir 30 h,
(b) des pulverisierten weiRen Oxids, welches nach 70 h Oxidation bei 800 °C an den Probenrdndern
entstanden ist (Abb. 5-34), und (c) nach Oxidation bei 1000 °C fiir 20 h

Nach Oxidation bei 800 °C treten neben den Schichtphasen die Aluminiumborate AIBO; und AlsBOq
im Diffraktogramm auf (Abb. 5-32a). Diese Oxide entstehen an der Oberflache (Abb. 5-33a) mit einer
fir diese Phasen charakteristischen, nadeligen Struktur [225, 253]. GD-OES-Messungen bestéatigen
Bor und Aluminium an der Oberflache dieser Proben. Mit zunehmender Oxidationsdauer von 20 auf
60 h nimmt die Dicke des Oxides leicht zu (Abb. 5-33b). Zudem treten vermehrt Risse in der Schicht
auf, und die Anzahl an hellen Ausscheidungen in der Schicht nimmt zu. Diese Ausscheidungen sind
laut EDX und Phasenkontrast in BSE-Bildern reich an Molybdan. Wahrscheinlich handelt es sich hier
um Mos(Si,Al)-Ausscheidungen. Diese Phase wurde bereits von Sakidja et al. [31, 36] in AlgMos-
Schichten beobachtet.

(a)

Mo-reiche Ausscheidungen §

Abbildung 5-33:  SE-Aufnahmen der Mo-77Al-Schicht auf Mo-9Si-8B nach Oxidation bei 800 °C fiir (a) 20 h und (b) fiir
60 h

Nach ca. 60 h Oxidation dieses Schichtsystems (Al I) entsteht in der Mitte der Probe und um die
Bohrung ein helles Oxid (Abb. 5-34). Laut Diffraktogramm handelt es sich hierbei um Aluminium-
molybdat (Al,(Mo0Q,);). Das Rontgendiffraktogramm an pulverisiertem weilen Oxid (Abb. 5-32b) und
EDX-Messungen im Querschliff der Schicht in diesen Bereichen bestdtigen diese Annahme.
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Al,(Mo0Q,); entsteht bei Proben mit durchgehender Bohrung bereits nach dem ersten Oxidations-
zyklus [225]. Mit Auftreten dieses Oxides verandert sich die Oxidationskinetik von parabolisch (Abb.
5-34) zu einem linearen Massenverlust und dem Versagen der AlgMos-Schutzschicht innerhalb von
nur einem Zyklus. Al,(MoQ,); breitet sich innerhalb dieses Zeitraumes lber die gesamte Probe aus
und flihrt zum Versagen der Schicht.

0,251

0,201
0,15+
0,10+

0,054

0:00 * 1 L T e Ll L4 T = 1 ¥ 1
0 10 20 30 40 50 60

Zeit [h]

Masseninderung / Oberflache [mg/cm?]

Abbildung 5-34: Massenanderung der Mo-77Al-Schicht auf Mo-9Si-8B nach Oxidation bei 800 °C an Luft und
Fotografien der Proben nach 10, 60 und 70 h

Eine Temperaturerhéhung von 800 auf 1000 °C fiihrt zu einer Beschleunigung des Schichtversagens.
So ist bereits nach einem Zyklus 10 h fast die komplette Probe mit weiRem Oxid belegt (Abb. 5-35a).
Dieses haftet nicht auf der Probe, sondern wirft Blasen. Im Diffraktogramm ist Al,(MoQ,);, neben
AIBO; und Al;BO,, SiO,, MoO, und der Schichtphase AlsMos zu erkennen. Nach 20 h (Abb. 5-35b) ist
die Probe vollstindig von weiBem Oxid umgegeben. Allerdings wurden kein Al,(MoQ,);, sondern
ausschlieBlich Aluminiumborat sowie die Substratphasen und deren Oxidationsprodukte im
Diffraktogramm nachgewiesen (Abb. 5-32c). Ein Pulverdiffraktogramm aus abgekratztem weilem
Oxid ergab lediglich Aluminiumborat, Cristobalit und Molybdandioxid. Folglich wurde Al,(Mo0QO,);
innerhalb des zweiten Zyklus bei 1000 °C zersetzt.

Abbildung 5-35:  Fotografien der oxidierten Proben mit Mo-77AI-Schicht auf Mo-9Si-8B nach Oxidation bei 1000 °C fiir
(a)10 hund (b) 20 h

Das beschleunigte Versagen Uber Al,(MoO,)s-Bildung stammt von Imperfektionen in der Schicht
aufgrund von Wachstumsdefekten an scharfen Kanten der Probe, wie den Randern und der Bohrung,
und beschreibt somit nicht das Schichtverhalten im Generellen.
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5.6.2. Oxidationsverhalten der Mo-47Si-24Al- und Mo-71Si-8Al-Schicht mit Mo-12Si-21B-
Zwischenschicht auf Mo-9Si-8B-Substraten

Abbildung 5-36:  SE-Aufnahmen der Mo-47Si-24Al-Oxidationsschutzschicht mit MosSiB,-Zwischenschicht auf Mo-9Si-8B
(a) nach der Abscheidung und (b) nach der Vakuumgliihung

Bei der Synthese dieser beiden Schichtsysteme wurde zunachst eine T2-Zwischenschicht auf die
Substrate aufgebracht. Genauere Informationen zum Ablauf der Beschichtung und
Zusammensetzung der MosSiB,-Zwischenschicht kdnnen Kapitel 5.4. entnommen werden. Die
Morphologie der beiden Oxidationsschutzschichten der Schichtsysteme AlIl und Al IIl nach der
Abscheidung ist kolumnar, aber dicht (Abb. 5-36a und Abb. 5-37a). Laut XRD-Analyse werden auch
diese Schichten im amorphen Zustand abgeschieden. Die Haftung zur kristallinen T2-Zwischenlage ist
gut. In der Al-reicheren Schicht AIII (Abb. 5-36a) sind zwei dunkle Streifen zu erkennen, diese
stammen vom Sputter-Prozess. Es kam zu einer Ausbildung von Spannungsiberschlagen (,Arcs“) auf
dem Aluminiumtarget, welche zu einer héheren Abscheiderate von Aluminium fiihrten.

; Mo(Siys,Al,,),

MaSi

Abbildung 5-37:  SE-Aufnahme der Mo-71Si-8Al-Oxidationsschutzschicht (a) nach der Abscheidung und BSE-Aufnahme
dieser Schicht (b) nach der Vakuumgliihung auf Mo;SiB,-Zwischenschicht und Mo-9Si-8B-Substrat

Die Proben wurden erneut unter vermindertem Druck bei 900 °C fiir 2 h gegliht, um kristalline
Oxidationsschutzschichten zu erhalten. Wie angenommen entstand auf der aluminiumreicheren Mo-
47Si-24Al-Schicht (Al1l) die hexagonale C40-Mo(Si,Al),-Kristallstruktur (Abb. 5-38a). Neben dieser
Phase und den Substratphasen sind keine weiteren Phasen im Diffraktogramm zu erkennen. Nach
der Warmebehandlung und Kristallisation ist eine geringe Interdiffusionszone mit der T2-
Zwischenschicht erkennbar (Abb. 5-36b). Laut GD-OES-Messungen (Abb. 5-39a) ist die T2-Phase
unterhalb des Interdiffusionsbereiches vorhanden.
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Abbildung 5-38:  Diffraktogramme der (a) Mo-48Si-24Al- und (b) Mo-71Si-8Al-Oxidationsschutzschicht nach der
Vakuumglithung auf MosSiB,-Zwischenschicht und Mo-9Si-8B-Substrat

Die Mo-71Si-8Al-Schicht (Al III) bildet wahrend der Warmebehandlung die tetragonale C11,-MoSi,-
Phase. AuRer dieser sind nur die Substratphasen im Diffraktogramm (Abb. 5-38b) aufgetreten. Die
Interdiffusion mit dem Substrat ist ausgepragter als bei der Al-reicheren Schicht. Oberhalb der T2-
Schicht entsteht ein dichter Bereich aus MoSi, (EDX: 35 At.-% Mo und 65 At.-% Si) und darliber eine
rissige Mo(Si,Al),-Schicht (EDX: 30 At.-% Mo, 59 At.-% Si und 11 At.-% Al) (Abb. 5-37b). Durch Risse in
der T2-Schicht diffundiert, wie bei den borhaltigen Schichten, Silizium und bildete MoSi, mit
Molybdan aus dem Substrat. Diese Si-reiche Phase ist auch im Tiefenprofil der GD-OES-Analyse (Abb.

5-39b) gut erkennbar. Dariiber liegen die B-reiche T2-Schicht und die Mo(Si,Al),-Oxidations-
schutzschicht.

(a) Mo- 48Si-24Al (b) Mo- 71Si-8Al
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Abbildung 5-39: GD-OES-Tiefenprofile (a) der Mo-48Si-24Al- und (b) der Mo-71Si-8Al-Oxidationsschutzschicht mit
Mo;SiB,-Zwischenschicht auf Mo-9Si-8B nach der Vakuumglithung

So unterschiedlich die Morphologie der beiden Oxidationsschutzschichten ist, so verschieden ist die
Struktur der Oxidphasen nach der Oxidation bei 800 °C. Abbildung 5-40 zeigt den Querschliff der Mo-
47Si-24Al1-Schicht nach Oxidation bei 800 °C fiir 60 h. In den Rissen der Oxidschicht und dariiber
wurde eine deckende Oxidschicht gebildet, lber dieser ist ein weiteres, nadeliges Oxid entstanden.
WDX-Messungen dieser nadeligen Struktur stimmten mit der 9Al,03-2B,0; Aluminiumborat-Phase
Gberein (WDX: 24 At.-% Al, 6 At.-% B, 3 At.-% Si und 67 At.-% 0O). Dieses Oxid wurde auch im
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Diffraktogramm indiziert. Die Analyse des dichten Oxid-Bereiches darunter ergab: 15 At.-% Al, 19 At.-
% Si und 66 At.-% O. Im Diffraktogramm wurde Cristobalit eindeutig identifiziert, allerdings konnte
nicht unterschieden werden, ob Mullit oder Sillimanit (Al,SiOs) in der Oxidschicht vorhanden sind.
Reflextberlagerungen mit Substratphasen und Aluminiumborat sind die Ursache hierfiir. Somit wird
geschlossen, dass das dichte Oxid aus einer Mischung von SiO, und einer Mullit-dhnlichen Phase
besteht.

Abbildung 5-40: SE-Bild der Mo-47Si-24Al-Oxidationsschutzschicht mit MosSiB,-Zwischenschicht auf Mo-9Si-8B nach
Auslagerung bei 800 °C fiir 60 h an Luft

Im Diffraktogramm der Probe mit Mo-71Si-8Al-Schutzschicht (Al III) nach Oxidation bei 800 °C fur
100 h wurde kein Aluminiumborat indiziert. Auch der Querschliff (Abb. 5-41) zeigt keine nadeligen
Oxide. Auf der Mo(Si,Al),-Schicht wurde nur ein dichtes, gut haftendes Oxid gebildet. Die EDX-
Mappings in Abbildung 5-41 zeigen, dass Aluminium nicht homogen in der Oxidschicht verteilt ist.
Dies weist auf eine Oxidschicht mit einer SiO,-Matrix und Mullit-Einschliissen hin. Beide Phasen
wurden im Diffraktogramm indentifiziert. Eine GD-OES-Analyse zeigt neben Si und Al 2-5 At.-% B in
der Oxidschicht nach 60 h Oxidation.

Si0, und Mullit

Mo(Sio,g:Alo,l)z

MoSi,

Mo.SiB,

Abbildung 5-41:  SE-Bild und EDX-Elementverteilungsbilder der Mo-71Si-8Al-Oxidationsschutzschicht mit Mo;SiB,-
Zwischenschicht auf Mo-9Si-8B nach Auslagerung bei 800 °C fiir 100 h an Luft

Die Oxid- und Schichtmorphologie der beiden Schutzschichtsysteme nach Oxidation bei 1000 °C
unterscheidet sich im Gegensatz zu 800 °C kaum (Abb. 5-42). Auf der Oberflache und in den Rissen
der Probe wurde eine dichte, gut haftende Oxidschicht aus Aluminium, Silizium, Sauerstoff und
Spuren von Molybdan, laut WDX-Analyse, gebildet. Der Aluminium-Gehalt im Oxid ist proportional
zum Al-Gehalt der Schichten nach der Vakuumgliihung. Das Diffraktogramm (Abb. 5-43) der Mo-48Si-
24Al-Schicht (Al II) nach Oxidation bei 1000 °C fir 100 h zeigt Cristobalit und eine Mullit-dhnliche
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Phase als einzige Oxide. Auch in diesem Fall konnte nicht eindeutig entschieden werden, ob es sich
um Silimanit oder Mullit handelt. Die Schichtphase Mo(Si,Al), des Al-II-Systems wurde im
Diffraktogramm der oxidierten Proben nicht mehr identifizierert, an Stelle dessen sind die Reflexe
von MoSi, und MosSi; aufgetreten. Diese zwei Silizidphasen sind wahrscheinlich durch die Oxidation
von Mo(Si,Al), entstanden, indem zum einen Mo(Si,Al), an Al durch die Bildung von Al,O;
abgereichert wurde und zum anderen durch die Bildung von SiO, und die Interdiffusion von Si in das
Substrat die Si-drmere MosSis-Phase gebildet wurde. Durch die Si-Interdiffusion und die
Abreicherung der Mo-48Si-24Al-Oxidationsschutzschicht an Si und Al wurden vermutlich auch die
Poren unterhalb des oxidierten Bereiches in den SE-Aufnahmen (Abb. 5-42) verursacht.
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gﬁigul"“é%“‘#ﬁ 535

5 *’Q’c

: i <5 : ; St
Substrat 1um Substrat 1pm

Abbildung 5-42:  SE-Aufnahmen der (a) Mo-48Si-24Al- der (b) Mo-71Si-8Al-Oxidationsschutzschicht mit Mo;SiB,-
Zwischenschicht auf Mo-9Si-8B nach Auslagerung bei 1000 °C fiir 100 h an Luft

Beide Schichtsysteme versagen durch Oxidation bei 1300 °C innerhalb des ersten Zyklus
kathastrophal. In Aufsichtanalysen der Probenoberfliche konnte im EDX Aluminium auf der
Oberflaiche nachgewiesen werden. Ein Rest der verbliebenen Schicht wurden im Querschliff
allerdings nicht mehr entdeckt. Die Probe ist deutlich starker oxidiert als das reine Substratmaterial
nach entsprechender Auslagerung angegriffen ist. Die Ursache liegt vermutlich an dem hdheren
Kristallisationsgrad der Al-haltigen Silikat-Schicht und der so verminderten Rissheileigenschaften im
Vergleich zur Borosilikat-Schicht.
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Abbildung 5-43:  Diffraktogramm der Mo-48Si-24Al-Schicht mit Mo;SiB,-Zwischenschicht auf Mo-9Si-8B nach Oxidation
bei 1000 °C fiir 100 h an Luft
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5.6.3. Oxidationsverhalten der Mo-54Si-14Al-Schicht auf Mo-9Si-8B-Substraten

Die 5 um dicke Schicht aus Mo-54Si-14Al (Al 1V) wurde ohne T2-Zwischenschicht direkt auf dem
Substrat abgeschieden. In diesem System sollte die Interdiffusion mit dem Substrat durch die Bildung
der MosSis-Phase in der Schicht vermindert werden. Nach der Abscheidung ist die Mo-54Si-14Al-
Oxidationsschutzschicht dicht, weist allerdings eine deutliche kolumnare Struktur auf (Abb. 5-44a).
Der helle Streifen im unteren Bereich der Schicht stammt von einer UnregelmafRigkeit im
Beschichtungsprozess. Die Leistung des Mo-Targets wurde verhaltnismaRig niedrig und die der Si-
Targets hoch gewdhlt, um die gewinschte Zusammensetzung erreichen zu kodnnen. Diese
Beschichtung sowie die Vorversuche waren grenzwertig stabil. Daher konnte mit dieser
Targetkonfiguration keine Si-reichere und Mo-drmere Schicht abgeschieden werden, welche weiter
im MosSi;-Mo(Si,Al),-Phasengebiet liegt. Andere Targets standen nicht zur Verfligung.

Abbildung 5-44:  SE-Aufnahmen der Mo-54Si-14Al-Schicht auf Mo-9Si-8B-Substraten (a) nach der Abscheidung und (b)
nach der Vakuumgliihung

Das Diffraktogramm bestatigt, dass auch diese Schicht im amorphen Zustand aufgewachsen ist. Nach
einer Kristallisationsgliihung bei 900 °C fiir 2 h unter vermindertem Druck entstanden in der Schicht
Schrumpfungsrisse und eine diinne Interdiffusionszone (EDX: 3 At.-% Al, 31 At.-% Si, 66 At.-% Mo) im
Substrat (Abb. 5-44b). Die Dicke der Interdiffusionszone ist geringer als bei den beiden anderen
Schutzschichtsystemen aus Mo, Si und Al (AL Il und Al III), obwohl diese eine T2-Zwischenschicht
hatten. Das Diffraktogramm enthélt neben den Reflexen der Substratphasen Mo, MosSi und MosSiB,
auch Reflexe, welche zwischen der zu niedrigeren Winkeln verschobenen tetragonalen C11,-MoSi,-
Phase bzw. zu hoéheren Winkeln verschobenen hexagonalen C40-Mo(Si,Al),-Phase liegen. Diese
Reflexe gehoren zu der Mo(Sigs,Alg,),-Schicht.

Nach Oxidation bei 800 °C fiir 60 h sind bereits groRe Teile des Substrates oxidiert. Die verbliebenen
Beschichtungsabschnitte sind an Aluminium verarmt und haben kaum an Dicke abgenommen. An
einigen Stellen wurde Al-Borat sowie Al-Molybdat auf der Oberfliche der Schicht gebildet (Abb. 5-
45a). Die Reflexe beider Phasen sind im Diffraktogramm aufgetreten. Des Weiteren bestétigt die
EDX-Analyse Al,(Mo0Q,); (EDX: 5 At.-% Al, 16 At.-% Mo, (79 At.-% 0)). An anderen Schichtsegmenten
wurde die Al-haltige Schicht von Borosilikat-Glas bedeckt (Abb. 5-45b). Dies stammt vermutlich von
der Substratoxidation und ist Gber die Schicht geflossen.
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Abbildung 5-45:  SE-Aufnahmen der Mo-54Si-14Al-Schicht auf Mo-9Si-8B nach der Oxidation fiir 60 h bei 800 °C

Nach 100 h Oxidation bei 800 °C ist die Substratoberfliche fast vollstdndig oxidiert, obwohl die
Schicht in weiten Teilen noch vorhanden ist. Allerdings haftet diese nicht mehr auf dem Substrat,
sondern ist von Borosilikat-Glas eingeschlossen (Abb. 5-46).

Epoxid

Abbildung 5-46:  SE-Aufnahmen der Mo-54Si-14Al-Schicht auf Mo-9Si-8B-Substraten nach der Oxidation fiir 100 h bei
800 °C

Die Schutzwirkung dieser Schicht ist bei 1000 °C trotz der héheren Temperatur deutlich héher. Nach
100 h wird nur an den Ecken der Proben Substratoxidation beobachtet. Die verbliebene Schicht ist
poros, haftet aber gut auf dem Substrat (Abb. 5-47). Die Interdiffusion hat zugenommen, und
unterhalb der Schicht wurde, laut EDX-Analysen, MoSi, gebildet. Auf der Schicht ist ein Si-reiches
Oxid mit Al-Einlagerungen (Abb. 5-47a), dhnlich zu den anderen Schichtsystemen aus Mo, Si und Al,
entstanden (Al II, Al III). Die Oxidschichtdicke ist in diesem System mit 2 um hoher als bei den Al 11-
, Al 1II-Systemen. Trotz Oxidation des Substrates (Abb. 5-47b) blieb die Schicht erhalten.
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Abbildung 5-47:  SE-Aufnahmen der Mo-54Si-14AI-Schicht auf Mo-9Si-8B nach der Oxidation fiir 100 h bei 1000 °C
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Eine weitere Temperaturerhéhung auf 1300 °C fuhrte auch in diesem Schichtsystem zu groRflachigen
Abplatzungen der Schicht und zur Oxidation des Substrates. Nach 10 h Oxidation konnte im REM ein
kleines Stiick verbliebener Schicht analysiert werden (Abb. 5-48). Diese ist por6s und von nadeligem
Al-reichen Oxid sowie von Al,(MoO,); bedeckt. Die Oxidation des Substrates wurde nicht
unterbunden.

Substcat, 8, .- =/

Abbildung 5-48: SE-Aufnahme der Mo-54Si-14Al-Schicht auf Mo-9Si-8B nach der Oxidation fiir 10 h bei 1300°C und
EDX-Mapping

5.6.4. Vergleich der Aluminium- und Silizium-haltigen Schichten anhand der
Massenidnderung bei 800 und 1000 °C

In Abbildung 5-49 sind Massendanderungskurven der drei Schichten aus Mo, Si und Al (Al I, Al III
und AlIV) dber die Oxidationsdauer bei 800 und 1000 °C aufgetragen. Bei 800 °C ist die
Massenabnahme der beschichteten Proben innerhalb der ersten 60 h deutlich geringer als die des
unbeschichteten Substrates. Mit sinkendem Al-Gehalt nimmt auch die Massenabnahme ab. Die
Oxidationsversuche der Proben mit dem héchsten Al-Gehalt in den Schichten (Al II) wurden nach
60 h abgebrochen. Die Oxidationsversuche bei 1000 °C wurden bei allen Proben bis 100 h
durchgefiihrt. Das einlagige Schichtsystem mit 14 At.-% (Al IV) Aluminium zeigt eine kontinuierliche
Massenabhahme, die nach 90-100 h die des unbeschichteten Substrates Ubersteigt. Proben mit den
anderen beiden Schichtsystemen (Al II und Al I1I), beides zweilagige Systeme, weisen eine deutlich
geringere Massenabnahme bei 1000 °C auf.

(a) 800°C —s— Mo-475i-24A1 (Al 11) (b) 1000 °C
—4— Mo-715i-8AI (Al 111} 0+

—s— Mo-545i-14Al (Al IV)
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Abbildung 5-49: Massendnderungskurven der Schichten aus Mo, Si und Al auf Mo-9Si-8B bei (a) 800 °C und (b) 1000 °C
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Die Massenabnahme bei 1300 °C ist katastrophal und wurde daher nicht dargestellt. Die Experimente
an den Proben wurden bereits nach 20 h bei 1300 °C abgebrochen. Die Fotografien der Proben mit
aluminiumhaltigen Schichten mit 8 und 14 At.-% in Abbildung 5-50 zeigen das AusmaR der Oxidation
bei 1300 °C nach 10 h. Die Oxidation des Substrates unter Bildung von fliichtigen MoQO;-Oxiden
beginnt an der unbeschichteten Bohrung, durch die Oxid-Volatilisation entstehen tiefe Krater auf der
Probenoberflache ausgehend von der Bohrung. Auch bei 1000 und 800 °C ist das weille Mo-Oxid von
der Bohrung ausgehend zu erkennen.

Vakuumglithung 800 °C 100 h

8 At.-% Al

1300 °C 10 h

B AL-%ALN 14 A% Al

8 At.-% Al J1'14 At.-% Al

Abbildung 5-50:  Fotografien der Proben mit der Mo-54Si-14Al- und Mo-71Si-8Al-Schicht auf Mo-9Si-8B nach der
Vakuumglithung und Oxidation bei 800, 1000 und 1300°C

5.7. Schichtmorphologie und Oxidationsverhalten von Ti-haltigen
Schutzschichten auf Mo-9Si-8B- und Mo-9Si-8B-1Zr-Substraten

Wie in der Einleitung erldutert, ist das Makrolegieren mit Titan eine aussichtsreiche Methode, um die
Dichte von Mo-Si-B-Legierungen zu reduzieren und die Kriechbestdndigkeit zu erhéhen [181]. Das
Oxidationsverhalten von mehrphasigen Legierungen mit Titan bedarf allerdings einer Verbesserung.
So zeigt nur die reine (Mo, Ti)sSi; ein parabolisches Oxidwachstum [41, 254]. Die Ursache hierfir ist
die kontinuierliche SiO,-Matrix in der Duplex-Oxidschicht aus SiO, und TiO,, da TiO, keine effektive
Barriere fliir eine Sauerstoffeinwartsdiffusion bildet [41, 254]. Unterhalb der eutektischen
Temperatur von SiO, und TiO, bildet auch (Mo,Ti)Si, eine kontinuierliche SiO,-Matrix in der Duplex-
Oxidschicht aus [130]. Der Si-Gehalt in dieser Phase liegt héher als in (Mo, Ti)sSis, daher wurde die
(Mo,Ti)Si,-Phase als Oxidationsschutzschicht gewahlt. Zur Analyse des Oxidationsverhaltens wurden
zwei 5 um dicke Schichten aus Mo-65Si-18Ti (TilI) und Mo-70Si-21Ti (TiII) mittels Magnetron-
sputtern abgeschieden. Mo-65Si-18Ti liegt im Einphasenfeld von (Mo,Ti)Si,. Die Si- und Ti-reichere
Zusammensetzung Mo-70Si-21Ti liegt bis 1550°C im Einphasenfeld, darliber tritt eine
schmelzflissige Phase auf [255, 256]. In Abbildung 5-51 sind die Zusammensetzungen im
Phasendiagramm bei 1600 °C dargestellt [255, 256]. Die Schicht mit hoherem Si-Gehalt wurde auf
dem Standardsubstrat und einer Legierung aus Mo-9Si-8B-1Zr abgeschieden, um den Einfluss des
Substrates auf das Oxidationsverhalten zu analysieren. Substratmaterialien der Mo-Si-B-Ti-
Legierungen standen leider nicht zur Verfligung. Die zweite Schicht wurde ausschlieflich auf dem
Substrat ohne Zirkonium analysiert. Die Schichtmorphologie der beiden Schichten nach der
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Abscheidung, Gliihung und Oxidation bei den Testtemperaturen von 800, 1000 und 1300 °C ist sehr
ahnlich. Daher wird im Folgenden exemplarisch das Verhalten anhand der Mikrostruktur von Mo-
65Si-18Ti-Schichten auf dem Mo-9Si-8B-Substrat dargestellt. Der Einfluss der Schicht- und
Substratzusammensetzung wird abschlieRend anhand der Massendanderung verdeutlicht.

si ® Mo-705i-21Ti (Ti I)
[ Mo-655i-18Ti (Ti Il)
7 Mo-475i-28Ti

——Mo,Si,

AN \(R \ 7\

Abbildung 5-51:  Ausschnitt des Mo-Si-Ti-Phasendiagramms [255, 256] bei 1600 °C mit gewdhlten
Schichtzusammensetzungen

Die Schichtmorphologie nach der Abscheidung und Vakuumglihung der 5 um dicken Mo-65Si-18Ti-
Schicht (T II) auf einem Mo-9Si-8B-Substrat ist in Abbildung 5-52 dargestellt. Die Haftung ist nach der
Abscheidung gut, und die Schicht weist eine kolumnare, aber dichte Struktur auf. Laut XRD-Analysen
ist auch diese Schicht nach der Abscheidung amorph. Durch eine Warmebehandlung bei 900 °C fir
2 h setzten sowohl eine Interdiffusion von Uberwiegend Silizium mit dem Substrat als auch die
Kristallisation der Schicht ein. Im Interdiffusionsbereich wurden zwei Lagen ausgebildet (Abb. 5-52b):
Laut EDX besteht die untere aus 31 At.-% Si und 61 At.-% Mo und die obere aus 65 Si und 35 Mo (in
At.-%). Die obere Lage enthalt auRerdem helle Einschliisse. Im duReren, pordsen Bereich der Schicht
wurde eine Zusammensetzung von 47 Si, 28 Ti und 25 Mo (in At.-%) gemessen. Dieser Bereich bildet
Risse, welche durch die Eindiffusion von Silizium in die Substratoberflache aufgeweitet wurden.

% ; ' Mogsi,
Substrat s o |1 Hm | % . _ 1um

il PRSI

Abbildung 5-52:  SE-Aufnahmen der Mo-65Si-18Ti-Schicht auf Mo0-9Si-8B (a) nach der Abscheidung und (b) nach der
Vakuumgliihung

Im Diffraktogramm dieser Schicht nach der Vakuumgliihung (Abb. 5-53a) sind die Reflexe von MosSis,
MoSi,, MoB, und TisSis vorhanden. Anhand dieser Analysen und der EDX-Messungen wurden die
beiden durch Interdiffusion gebildeten Lagen der MosSis-Phase (unten) und der MoSi,-Phase (oben)
zugeordnet (Abb. 5-52b). Die hellen Ausscheidungen innerhalb der MoSi,-Lage sind wahrscheinlich
MoB,-Einschlisse, da in diesem Bereich Bor mittels GD-OES-Analyse detektiert wurde und die EDX-
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Messungen eine hohere Mo-Konzentration als im umgebenden Bereich zeigen. Das Bor zur Bildung
von MoB, stammt vermutlich aus dem Substrat. Der pordse, duflere Bereich der Schicht besteht
vermutlich aus MoSi, und TisSi;, da die Zusammensetzung der EDX-Messung genau in diesem
Phasenfeld (Abb. 5-51) liegt.

& MoSSiBZ
(d) Oxidation 1300 °C 60 h v Mo,Si
* * * o Mo
\ | N = Mosi,
— |(c) Oxidation 1000 °C 60 h ¢ Rutil
= = SO,
m .
= AN = Mo,Si,
= . -
0 |(b) Oxidation 800 °C 100 h +  TiSi,
= . : .
g | " - > MoB,
g A _L,J( * BO
= (a) Vakuumgliihung IS [

2 theta [°]

Abbildung 5-53:  Diffraktogramme der Mo-65Si-18Ti-Schicht auf Mo-9Si-8B (a) nach der Vakuumgliihung sowie nach
Oxidation bei (b) 800, (c) 1000 und (d) 1300 °C. Es wurde zur besseren Sichtbarkeit nur der
Reflexbereich von 20-50 ° dargestellt.

Nach Oxidation der Probe bei 800 °C entstehen die Oxide SiO, und TiO, (Abb. 5-53b). Kleine TiO,-
Partikel sind in einer zusammenhdngenden SiO,-Matrix und groRere TiO,-Partikel auf der Duplex-
Oxidschicht zu erkennen (Abb. 5-54a). Die Oxide bedecken die Schicht und verschlieBen Risse. Die
Schicht ist nach 100 h Oxidation bei 800 °C ca. 0,5 um dick. Wahrend der Oxidation bei 1000 °C
wachst die Oxidschicht schneller, nach 60 h ist diese 7 um und nach 100 h 9 um dick. Das entspricht
der 18-fachen Dicke der Oxidschicht nach Oxidation bei 800 °C fiir 100 h und ungefdhr der doppelten
Ausdehnung von Schutzschicht und Interdiffusionsbereich nach der Vakuumgliihung. Die
Morphologie der Oxidschicht mit durchgangiger SiO,-Matrix und TiO,-Einschliissen bleibt
weitestgehend auch nach der Auslagerung bei 1000 °C erhalten (Abb. 5-54b). Unterschiede zur
Morphologie der Oxidschicht nach den Tests bei 800 °C sind die groReren TiO,-Partikel auf der
Oberflaiche und MoO,-Einschlisse in der Oxidschicht. An den Ecken der Proben beginnen die
Schichten, nach ungefdhr 60 h bei 1000 °C zu versagen, dort setzt die Oxidation des Substrates ein.

o - o
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r
e

S) bstrat

Abbildung 5-54: SE-Aufnahmen der Mo-65Si-18Ti-Schicht auf Mo-9Si-8B nach der Oxidation (a) bei 800 °C fiir 100 h und
(b) bei 1000 °C fiir 60 h
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Nach Oxidationstests bei 1300 °C fiir 20 h ist die Oxidschicht auf den Proben ungefdahr 6 um dick. Die
durchgehende SiO,-Matrix bleibt erhalten, enthalt allerdings verhaltnismaRig grofle TiO,-Partikel
sowie MoO,-Kristallite (Abb. 5-55). Eine vermehrte Ansammlung von TiO,-Partikeln an der Ober-
flache ist nicht mehr zu erkennen. Unterhalb der Oxidschicht ist, laut EDX-Analysen, eine diinne Lage
an MosSi; vorhanden. Die Auswertung des Diffraktogramms bei 1300 °C (Abb. 5-53d) bestatigt diese
vier genannten Phasen, zeigt aber auch ein unterstéchiometrisches B¢O [257]. Die Oxidschicht
schiitzt das Substrat in groRen Bereichen. Nur unterhalb von Rissen in der Oxidschicht beginnt das
Substrat zu oxidieren. Ausgehend von diesen Fehlern in der Schicht breitet sich die interne
Oxidationszone im Substrat aus (Abb. 5-55).

© Substrat . i 0um

Abbildung 5-55: SE-Aufnahmen der Mo-65Si-18Ti-Schicht auf Mo-9Si-8B nach der Oxidation bei 1300 °C fiir 20 h

Durch den héheren Anteil an Deckschicht-bildenden Elementen weist die Oxidschicht auf der Probe
mit Mo-70Si-21Ti-Schicht (Ti I) nach Oxidation bei 1300 °C fiir 100 h deutlich weniger Risse auf. Die
Schichten auf dem Mo-9Si-8B-1Zr-Substrat werden durch das zusatzliche Element im Substrat in der
Morphologie kaum beeinflusst. Nur in der Interdiffusionszone sind dunkle Zr-reiche Ausscheidungen
(ca. 2 At.-% Zr laut EDX-Analyse) zu erkennen. Der Aufbau der Oxidschicht ist auf beiden Substraten
gleich, allerdings nimmt vor allem bei 1000 °C die Oxidschichtdicke auf den Substraten ohne Zr
deutlich starker zu. Die Duplex-Oxidschicht ist nach 100 h 9 um dick, im Vergleich dazu ist die
Oxidschicht auf Substraten mit Zr nur 6 um dick. Abbildung 5-56 zeigt ein EDX-Mapping der bei
1000 °C fur 100 h oxidierten Schutzschicht auf Substrat mit Zirkonium. In der Oxidschicht ist die
kontinuierliche SiO,-Matrix mit TiO, und MoO,-Einschliissen zu erkennen, Zr wurde nur im Substrat
detektiert.

3 um

Abbildung 5-56: SE-Aufnahme der Mo-65Si-18Ti-Schicht auf Mo-9Si-8B-1Zr und EDX-Mappings nach Oxidation bei
1000 °C fiir 100 h
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Neben der verminderten Oxidschichtdicke ist auch die Massenabnahme der Proben mit Mo-70Si-
21Ti-Schicht auf Mo-9Si-8B-1Zr-Substraten bei 1000 °C im Vergleich zu den Proben mit Zirkonium-
freien Substraten signifikant niedriger (Abb. 5-57). Besonders deutlich wird dieser Unterschied mit
dem fast linearen Masseverlust der Proben mit Mo-9Si-8B-Substraten ab ca. 40 h. Demgegeniber ist
bei 800 °C die Massenanderung aller drei Systeme &dhnlich. Bei 1300 °C beglinstigt die Schicht mit
héheren Si- und Ti-Gehalten die (Ti I)-Oxidationsschutzwirkung. Die geringere Massenabnahme der
Mo-9Si-8B-1Zr-Substrate mit Mo-70Si-21Ti-Schicht im Vergleich zu Proben mit dieser Schicht auf
Zirkonium-freien Substraten wird auch durch die geringere Oxidation in der unbeschichteten
Bohrung hervorgerufen (Abb. 5-58).
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Abbildung 5-57: Massenanderungskurven der Mo-9Si-8B- und Mo-9Si-8B-1Zr-Substrate mit Mo-70Si-21Ti- oder Mo-
65Si-18Ti-Schicht nach Oxidation bei 800, 1000 und 1300 °C

Der Einfluss des Substrates wird auch in den Fotografien der beschichteten Proben deutlich (Abb. 5-
58). Dargestellt ist die Mo-70Si-21Ti-Schicht auf Mo-9Si-8B-Substraten und Mo-65Si-18Ti-Schicht auf
Mo-9Si-8B-1Zr-Substraten. Bei 800 °C beginnen beide Proben, von der unbeschichteten Bohrung aus
zu versagen. Bei 1000 °C versagt die Probe mit dem Substrat ohne Zr von der Bohrung und den
Réndern aus. Die Probe mit Zr ist von einer gleichmaRigen Schicht bedeckt. Bei 1300 °C nach 20 h
kehrt sich dieses Verhalten um. Die Probe mit Zr ist vollstandig von einem volumindsen weiRlichen
Oxid Uberzogen. Aufgrund dieser katastrophalen Oxidation wurde keine Massendnderung in
Abbildung 5-57 eingetragen, und die Experimente wurden nach 20 h beendet. Die andere Probe (Mo-
70Si-21Ti-Schicht auf Mo-9Si-8B-Substrat) weist einen leichten Oxidationsangriff um die Bohrung auf.
Die gelbliche Farbe der Oxidschicht stammt von eingelagertem TiN in die Oxidschicht.
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Vakuumglihung Oxidation 800 °C 100 h

21At-%Ti 18 At.-% Ti

Oxidation 1000 °C 100 h

18 At-% Ti

Abbildung 5-58: Fotografien der Mo-70Si-21Ti-Schicht auf Mo-9Si-8B und Mo-65Si-18Ti-Schicht auf Mo-9Si-8B-1Zr nach
Oxidation bei 800, 1000 und 1300 °C kontrolliere

5.8. Diskussion der Oxidationsschutzschichten aus Mo, Si und Al oder Ti auf
Mo0-9Si-8B(-1Zr)-Substraten

Analog zur Diskussion der Schutzschichten aus Mo, Si und B werden im Folgenden die Schichtsysteme
aus Mo, Si und Al (Al I-Al IV) oder Ti (Ti I und Ti II) behandelt.

5.8.1. Phasenbildung der Mo-, Si-, Al-/Ti-haltigen Schichten und Interdiffusion mit dem
Mo-9Si-8B(-1Zr)-Substrat

Wahrend der Kristallisationsglihung der Schicht aus Mo-70Al (All) wurden die AlgMo; und
Al;,,Mo4,-Phasen gebildet. Die Zusammensetzung der Schicht nach der Vakuumgliihung und
Interdiffusion entspricht Mo-71Al. Diese liegt laut Okamoto [214] und Eumann et al. [258] genau im
Phasenfeld vom AlgMos. Die Al;,,Mo4,-Phase ist umstritten und wurde nur von Schuster und Ipser
[259] als Hochtemperaturphase iber 1154 °C mit einem Aluminiumgehalt zwischen 76 und 79 At.-%
beschrieben. Der Al-Uberschuss in der abgeschiedenen Schicht sowie die Beobachtung, dass oft nicht
das thermodynamische Gleichgewicht in diinnen Schichten erreicht wird, bieten Erklarungsansatze
flir das Auftreten der Als,,Mo4.,-Phase [54].

Die Schicht aus Mo-48Si-24Al (Al Il) bildet bei der Kristallisation die hexagonale C40-Mo(Si,Al),-
Phase. Diese Beobachtung stimmt mit dem Phasendiagramm Uberein [251]. Die Mo-71Si-7Al-Schicht
(A11II) liegt in demselben Phasenfeld, allerdings zeigt diese Schicht eine verstarkte Si-Interdiffusion
mit dem Substrat, und die tetragonale MoSi,-Phase entsteht. Analysen im System Mo-Si-Al
beschreiben eine maximale Loslichkeit von nur 2-3 At.-% Al in C11,-MoSi, [260, 261]. Auch in
Arbeiten zu Bulk-Keramiken wird bei einer Zusammensetzung von Mo(Sigg,Alg1), eine Mischung aus
C40-Mo(Si,Al), und C11,-MoSi, beschrieben [135, 136]. Durch die Interdiffusion von Uberwiegend Si
aus der Schicht in das Substrat erhoht sich das Verhéltnis von Al zu Si in der Schicht, was zudem die
hexagonalen Struktur begiinstigt. Die Ursache fiir das Auftreten der tetragonalen Phasen kann die
Bildung von thermodynamisch nicht stabilen Phasen in diinnen Schichten sein [54].
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Die ausgepragte Interdiffusion zwischen Schicht und Substrat liegt vermutlich am hoheren
Gradienten im chemischen Potenzial von Silizium. Aufgrund der 1,5-fach héheren Si-Konzentration in
der Mo-71Si-8Al-Schicht, im Vergleich zur Mo-48Si-24Al-Schicht, ist die Interdiffusion ausgepragter.
Diffusionskoeffizienten in Mo(Si,Al), sind nicht in der zugéanglichen Literatur beschrieben. Diese
Koeffizienten von tetragonalem C11,-MoSi, sind aus Messungen an Schichten und
Volumenmaterialien in einem weiten Temperaturbereich verflighar [152]. Die Werte aus den
verschiedenen Analysen variieren um mehrere GrofRenordnungen, je nach Publikation. Diffusions-
koeffizienten der C40-MoSi,-Phase sind nur mit zwei Werten an Schichten bei ca. 400 °C in der
zugdnglichen Literatur beschrieben [262]. Die beiden Messwerte D, konnten zu hdheren
Temperaturen mit einer gewissen Unsicherheit tiber den Zusammenhang D(T) = D,exp(E,/T)
extrapoliert werden, allerdings kann der Einfluss der Gitteraufweitung durch den Aluminiumgehalt in
Mo(Si,Al), nicht miteinbezogen werden. Daher wird von einer detaillierten Diskussion abgesehen.

Die dritte Schicht aus Mo-54Si-14Al (Al1V) zeigt ebenso einen Interdiffusion von Uberwiegend
Silizium mit dem Substrat. Die Interdiffusionszone besitzt die geringste Ausdehnung, obwohl der Si-
Gehalt der Schicht mit 54 At.-% zwischen denen Werten der anderen beiden Mo-Si-Al-Schichten mit
71 At.-% Si (AlIII) und 48 At.-% Si (Al Il) liegt. Somit ist der Gradient im chemischen Potential
zwischen Al IV-Schicht und Substrat hoher als bei der Al Il-Schicht. Folglich misste die
Diffusionszone auf den Proben mit Al IV-Schicht nach der Vakummglihung bei 900 C fiir 2 h dicker
sein. Allerdings ist es der Diffusionspartner, im Fall von Schicht Al IV das Substrat, welches weniger
Leerstellen im Gitter aufweist als die T2-Zwischenschicht in den anderen beiden Fallen von Al I und
Al III. Dies wird bei Hochtemperaturauslagerung der T2-Schicht und dem Substrat deutlich. Nur
Erstere bildet Poren aufgrund von Leerstellenagglomeration. Nach der Interdiffusion liegt die
Zusammensetzung der Schicht auf der Phasengrenze zwischen den Phasenfeldern C40-
Mo(Si,Al),/MosSis und C40-Mo(Si,Al),. Gebildet wurde in der Schicht laut XRD-Analyse nur die
hexagonale Mo(Si,Al),-Phase. Tabelle 5-6 fasst die gebildeten Phasen und ihre Kristallstrukturen

zusammen.
Tabelle 5-6: Schichtzusammensetzung und kristalline Phase im System Mo-Si-Al
Zusammensetzung in At.-% | Mo(Siy,Al;.,), Phase
Mo-48Si-24Al (Al II) Mo(Sig7,Alp3), | C40 hexagonal
Mo-71Si-8Al (Al III) Mo(Sigg,Alp,1), | C11, tetragonal
Mo-54Si-14Al (Al 1V) Mo(Sigg,Alp2), | C40 hexagonal

Daraus ergibt sich, dass die Loslichkeit der C11,-Struktur von ca. 5um dinnen Schichten aus
Mo(Siy,Al;), bei mindestens 8 At.-% Al liegt. Somit ist diese hoher als in Bulk-Materialien mit
2-3 At.-% [260, 261].

Die beiden titanhaltigen Schichten mit einem maximalen Unterschied in den Gehalten von 8 At.-%
weisen bei der Interdiffusion und Phasenbildung untereinander keine Unterschiede auf. Durch die Si-
Einwartsdiffusion in das Substrat werden die duBeren Schichtbereiche an Ti angereichert. Die
entstandene Zusammensetzung liegt im Phasenfeld von TisSi, und MoSi, [256]. Eben diese beiden
Phasen entstehen auch laut XRD-Analyse. Durch diese Interdiffusion wird die Bildung der (Mo, Ti)Si,-
Phase unterbunden. Unterhalb der verbliebenen Schicht entstehen Lagen aus MoSi, und MosSis. Die
Ausdehnung der Interdiffusionszone ist groRer im Vergleich zur Schicht im System Mo-Si-Al mit
einem vergleichbaren Si-Gehalt von 71 At.-%. Folglich hat die rissige T2-Lage unter der Al-haltigen
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Schicht die Interdiffusion mit dem Substrat etwas gehemmt. Dadurch ist die Volumenanderung im
Substrat geringer, und die Risse in der Al-haltigen Schicht wurden nicht wie bei der Ti-haltigen
Schicht aufgeweitet.

5.8.2. Oxidbildung und Aufbau auf Mo-, Si-, Al-/Ti-Schichten in Abhangigkeit von der
Zusammensetzung und Temperatur

Auf der Schicht aus Gberwiegend AlgMo; (Al I) wird wahrend der Oxidation bei 800 °C ein Al-Borat
gebildet. Das Bor stammt vermutlich aus der MosSiB,-Phase im Substrat. Es diffundiert schnell durch
die dinne, im duleren Bereich pordse Schicht nach auRen und unterbindet dort die Bildung einer
reinen Al-Oxidschicht. Dies lauft wahrscheinlich nach folgender Gesamtreaktion ab:

5AlgMos + 3MosSiB, + 270, — 3Mos(Si, Al) + 7Mos Al + 6AlsBO, (32)

Beim Zerfall der T2-Phase bleibt MosSi zuriick, welches in Verbindung mit Aluminium Mos(Si,Al)
bildet. Diese Phase tritt verstarkt in den unteren Schichtbereichen auf. Die Anordnung der hellen
Ausscheidungen (Abb. 5-31) weist darauf hin, dass eine Diffusion von Si und B aus dem Substrat nach
auBen stattfindet. Die Abreicherung der Schicht an Aluminium durch die Bildung des Borates
unterstitzt die Bildung von Mos(Si,Al) und MosAl, sodass diese Phasen auch in deutlich dickeren
Schichten aus AlgMo; auf Mo-9Si-8B bei Oxidation entstehen [31, 36]. Auf den dickeren Schichten,
welche durch Packzementation hergestellt wurden, entsteht Aluminiumoxid auf der Oberflache. Dies
liegt vermutlich an der hoheren Schichtdicke, die eine Barriere fiir das Bor aus dem Substrat bietet.
Die parabolische Wachstumskonstante der Bildung des Aluminiumborates ist mit 1,3-10° gZcm®s™
9-GroRenordnung hoher als die Oxidationskonstante von y-Al,O; auf NiAl bei 800 °C mit ungefahr
10™ g2em’s™ [263].

Aufgrund der geringen Wachstumskonstante von Al,0; und der hoheren Schichtdicke bietet die CVD-
AlgMos-Schicht einen langeren Schutz vor Substratoxidation als die 10 um dicke, in dieser Arbeit
untersuchte Schicht [31, 36], sodass in Arbeiten zu CVD-AlgMo3-Schichten noch kein Schichtversagen
durch Al-Molybdat-Bildung beschrieben wurde. Das Molybdat entsteht an Kontaktstellen zwischen
diinner AlgMos-Schicht, Substrat und Luft. Diese Kontaktstellen kdnnen Risse in der Schicht oder die
unbeschichtete Bohrung darstellen [225]. Die Gesamtreaktionsgleichung (33) und der angenommene
Mechanismus (Abb. 5-59) werden wie folgt dargestellt).

15M005 + 2AlsB0g — 5Al,(M00,)3 + B, 05 (33)

AlLBO, i
et g
<
Al,Mo, @ =1
Mo-95Si-8B MoO,

Abbildung 5-59:  Schematische Darstellung der Al,(Mo0O,);-Bildung
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Molybdanoxid ist bei 800 °C fliichtig und verdampft aus dem Substrat. Kommt es in Kontakt mit
Aluminiumborat, lauft Reaktion (33) ab. Die Al;(Mo0Q,)s-Bildung aus MoO; und Al,0; bei 800 °C
wurde bereits beobachtet und beschrieben [264, 265]. Das entstandene B,0; wird bei 800 °C
vermutlich in der Borosilikat-Schicht gelést. Durch Reaktion (33) wird die Aluminiumborat-Schicht
zersetzt, besonders kritisch ist hierbei die hohe Mobilitat des gasférmigen MoOs.

Eine Erh6hung der Reaktionstemperatur auf 1000 °C beschleunigt die Reaktion. Dies wird durch eine
hohere Rissdichte in der Schicht aufgrund groRerer thermischer Spannung unterstiitzt. Nach 10 h
Oxidation an Luft ist beinahe die komplette AlsMo3-Schicht auf der Probe mit Al-Molybdat bedeckt.
Bereits nach 20 h ist die Schicht vollstandig durchoxidiert. Das Al-Molybdat ist bei 1000 °C nicht mehr
stabil und wird innerhalb des zweiten Zyklus nach Gleichung (34) zersetzt [264, 266, 267].

Al,(M00,)3 = Al,05 + MoO5 (34)

Durch das Auftreten mehrerer (Mo0O;, B,0;) und die starke

Volumenzunahme bei der Bildung von SiO, auf dem Substrat wird die Aluminiumborat-Schicht

flichtiger Verbindungen

abgehoben.

Die Reaktionen (32) und (33) laufen bei den Proben mit Mo-Si-Al-Schichten aufgrund des geringeren
Aluminiumgehaltes langsamer ab. Allerdings ist auch auf Fotografien (Abb. 5-36) der Proben mit
diesen drei Schichten ein helles Oxid um die Bohrung bei 800 und 1000 °C zu erkennen.

Die Schichten mit 14 bzw. 24 At.-% Aluminium (Al1IV und Al Il) bilden bei 800 °C ebenfalls ein
Aluminiumborat mit nadeliger Struktur auf der Oberflache aus. Das Bor stammt vermutlich aus dem
MosSiB, im Substrat oder der Zwischenschicht. Eine derartige Diffusion von Bor an die Oberflache
wird durch die dichte MoSi,-Schicht, welche durch Interdiffusion unterhalb der Schicht aus Mo-71Si-
7Al (Al11I) entstanden ist, verhindert. Nur auf dieser Probe wurde so die Bildung eines Borates bei
800 °C unterbunden. Anstelle dessen wurden eine dichte, gut haftende Oxidschicht aus SiO, und
Mullit-dhnlichen Strukturen gebildet. Aufgrund der niedrigeren freien Standardbildungsenthalpie von
Al,0; hétte, laut Ellingham-Richardson-Diagramm, eine dichte Al,0s-Schicht entstehen missen.
Auf Mo(Si,Al),-Bulk-Keramiken konnte dies beobachtet werden [135, 139]. Durch die Risse in der
Schicht und wegen der darunterliegenden Si-reiche MoSi,-Schicht war vermutlich ein deutlicher
Uberschuss an Silizium vorhanden, und nach einer lokalen Verarmung an Al wurde SiO, gebildet.

Nach den Oxidationsversuchen dieser drei Schichten aus Mo-Si-Al bei 1000 °C wurde auf allen Proben
eine Si-Al-O-Oxidschicht mit Spuren von Mo gebildet. Das Verhaltnis von Al/Si im Oxid liegt in allen
Féllen Giber dem in der Schicht (Tab. 5-7).
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Tabelle 5-7 Zusammensetzung der Schutzschichten aus Mo-Si-Al und deren Oxide bei 1000 °C
1 2 3 4 5 6
Al/Si- Al/Si-
/_, . Al [At. %] Si [At. %] / . Verhiltnis der Werte
Zusammensetzung Verhaltnis Verhaltnis
. Ox. 1000 °C | Ox. 1000 °C . aus Spalte 5 und 2
Schicht Oxid
Mo-48Si-24Al (Al II) 0,50 19 11 1,73
Mo-71Si-8Al (Al IIT) 0,10 6 24 0,25
Mo-54Si-14Al (Al IV) 0,26 8 23 0,35
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Dies unterstiitzt die thermodynamische Vorhersage, dass Aluminium vor Silizium oxidiert wird. Al,O3
und SiO, sind nicht mischbar [268]. Bis ca. 60 Mol.-% ist eine Mischung aus SiO, und Mullit unterhalb
von 1600 °C stabil. Daher entstehen die Oxidschichten mit SiO,-Matrix und Mullit-Einschliissen. In
Schichten mit T2-Zwischenschicht, also einer Barriere flr Si-Interdiffusion, ist das Verhéltnis aus Al/Si
in der Oxidschicht 3-mal hoher als in der Schutzschicht. In der Schicht ohne T2-Schicht ist das
Verhiltnis ungefahr 1. Das ldsst darauf schlieBen, dass der Si-Uberschuss in der Oxidschicht ebenfalls
durch die Interdiffusion mit dem Substrat entsteht.

Das katastrophale Versagen aller Schichten aus Mo-Si-Al bei 1300 °C ist auf die Kristallisation von
Mullit und Cristobalit zurtickzufithren. Wird eine Schmelze aus 15 Mol.-% Al,O; und 85 Mol.-% SiO,
(entspricht den Oxidschichten auf den Proben mit den Schichten Al IIl und AlIV) auf 1200 °C
abgekiihlt, steigt der thermische Ausdehnungskoeffizient des Gemisches auf einen ungewdhnlich
hohen Wert von 13,93-10° K™. Bei tieferen Temperaturen von 950 °C liegt dieser bei nur 1,52:10°K*
[269]. Der hohe Unterschied zum Substrat mit ungefahr 5-10° K™ fiihrt zu Rissen in der Schicht und
verstarkter Substratoxidation [269]. Die Oxidschicht mit hoherem Al-Gehalt zeigt eine hohere
Neigung zur Kristallisation [269]. Wahrend der Analyse der Oxidation von Mo(Si,Al),-Keramiken fihrt
dies zu keinem beschleunigten Versagen, da diese Substrate einen wesentlich hoheren
Ausdehnungskoeffizienten als Mo-9Si-8B besitzen.

Die Morphologie der Oxidschicht auf den beiden Titan-haltigen Schichten ist identisch. Bei 800 °C
wird eine Duplex-Schicht gebildet. Diese besteht aus einer duReren Schicht aus TiO,-Kristallen sowie
einer inneren Schicht mit kleinen TiO,-Kristallen in einer kontinuierlichen SiO,-Matrix. Diese
Schichten bieten eine Barriere gegen Substratoxidation bei 800 °C fiir mindestens 100 h. Bei 1000 °C
ist die Morphologie der Schicht dhnlich, allerdings wachst ihre Dicke schneller. Nachdem die Si-
reichen Interdiffusionsbereiche unterhalb der Duplex-Schicht oxidiert wurden, beginnt das Substrat,
nach nur 90 h Auslagerung bei 1000 °C an Luft zu oxidieren. Die Zunahme der Oxidschichtdicke auf
der Proben Ti-I-Schicht bei 1000 °C ist 1,8-mal hoéher als auf den Proben mit Al II- und Al III-
Schichten sowie 2- bis 3-mal héher im Vergleich zu den Proben mit Z I- und Z II-Schichten. Bei dieser
Betrachtung wurde die interne Oxidation der AllIl-, AlIl-, ZI- und Z II-Schichten mit zu den
Oxidschichtdicken gezahlt. Die Ursache der schnelleren Zunahme der Oxiddicke ist die gute
Sauerstoffleitfahigkeit im Rutilkristall im Vergleich zu Borosilikat, Aluminiumoxid und Silizium-dioxid
[9, 270]. Daher ist eine kontinuierliche SiO,-Matrix in Duplex-Schichten auch von hoher Bedeutung
[41, 181, 254] flir den Widerstand gegen katastrophale Oxidation. Dies wird auch beim Vergleich der
Massenanderung des Mo-9Si-8B-27Ti-Materials von -110 mg-cm™ zu der Massenabnahme von 32
mg-cm™ der Mo-95i-8B-Substrate mit Ti-I-Schicht nach 100 h Oxidation fiir 1300 °C deutlich. Auf dem
Bulk-Material besitzt die Oxidschicht eine TiO,-Matrix. Auf den Proben mit der Schicht wird eine
kontinuierliche SiO,-Matrix im Oxid gebildet.

Bei 1000 °C, nachdem die Schicht vollstdndig oxidiert wurde, zeigt sich in der Massenanderung der
Einfluss des Zr-haltigen Substrates. Dies bietet unter 1100 °C ein verbessertes Oxidationsverhalten
[42, 43, 45]. Die Ti-haltige Schutzschicht beeinflusst dieses nicht. Bei 1300 °C bieten die Ti-haltigen
Schichten einen erhéhten Oxidationsschutz im Vergleich zu den Al-haltigen Schichten. Die
Massenabnahme ist allerdings héher als bei den B-haltigen Schichten und steigt nach ca. 50 h, nach
der vollstandigen Oxidation der Schicht, an. Das etwas hohere Si-Reservoir der Schicht mit 21 At.-%
wirkt sich nur bei 1300 °C mit einer geringeren Massenabnahme aus.



Magnetrongesputterte Oxidationsschutzschichten fiir Mo-Si-B-Legierungen

5.8.3. Der Einfluss des Ti,Al/Si-Verhaltnisses auf die Massenanderung

Analog zur Diskussion des B/Si-Verhéltnisses bei den Mo-, Si- , B-haltigen Schichten (B I-B III und
7 1-Z 11la) wird in diesem Abschnitt der Einfluss des Verhaltnisses von Legierungselement zu Silizium
der Oxidationsschutzschichten Al II bis Al IV und Ti I/II diskutiert. Tabelle 5-8 fasst die Werte fiir
die fiinf Schichten zusammen.

Das Verhaltnis von Ti/Si ist sehr dhnlich, genauso wie das Oxidationsverhalten der Schichten T I und
T II. Nur bei 1300 °C wird deutlich, dass ein hoherer Gehalt an oxidschichtbildenden Elementen auf
den Oxidationsschutz einen grofRen Einfluss hat. Daher wird von einer weiteren Diskussion im
Hinblick auf dieses Verhaltnis abgesehen.

Tabelle 5-8: Zusammenfassung der Al/Ti zu Silizium-Verhiltnisse der Schichten aus Mo-Si-Al/Ti

Zusammensetzung | ALTi | Si | ALTi/Si
Mo-48Si-24Al (AL1l) | 24 | 48| 0,50
Mo-71Si-8Al (Al III) 8 71 0,10
Mo-54Si-14Al (A1 1V) | 14 | 54 0,26
Mo-70Si-21Ti (Til) | 21 | 70| 0,30
Mo-65Si-18Ti (Ti II) 18 | 65 0,28

Bei den Al-haltigen Schichten ist bei 800 °C ein geringes Al/Si-Verhiltnis, d. h. ein hoher Si-Gehalt,
von Vorteil, weil durch die Bildung einer Diffusionsbarriere aus MoSi, fir Bor die Bildung des
nadeligen Aluminiumborates verhindert wird. Das darauf gebildete SiO,-reiche Oxid bietet aufgrund
der dichten Struktur eine hohere Barriere fur Sauerstoff. Bei 1000 °C ist der Einfluss des Al/Si-
Verhaltnisses gering. Bei 1300 °C versagen alle Al-haltigen Schichten bereits nach 10 h Oxidation.
Daher ist auch hierbei kein Einfluss des Al/Si-Verhaltnisses zu erkennen.

5.8.4. Versagensmechanismen der Schichten bei 1300 °C

Die Mo(Siy,Aly),-Schichten (Al II-Al IV) mit verschiedenen Aluminiumgehalten 1 — x versagen bei
1300 °C katastrophal durch Schichtabplatzungen. So war nur auf der Probe mit 14 At.-% Aluminium
(ALIV) noch ein Uberrest der Schicht im Querschliff zu erkennen. Dieses Teilstiick war noch nicht
vollstandig oxidiert, was ein Indiz fiir Schichtabplatzungen ist. Analog zur Betrachtung in Kapitel
5.5.4. betragen die Schichtspannungen = 1,5 GPa unter Annahme einer MoSi,-Schicht auf Mo-9Si-8B
und einer Abklhlung von 1300 °C. Mit steigendem Al-Gehalt nehmen die Schichtspannungen zu, da
der thermische Ausdehnungskoeffizient von Mo(Si,,Ali,), zunimmt [136]. Diese Zunahme ist zu
gering, um zu erklaren, warum die Al-MoSi,-Schichten (Al II-Al IV) deutlich starker versagen als die
B-MoSi,-Schichten (B I-B III und Z I-Z I1la). Letztere Schichten bilden ein flieRfahiges Borosilikat-
Glas, was die Risse, hervorgerufen durch die Schichtspannungen, abdecken kann. Das Oxid auf den
Al-MoSi,(Al II-Al IV)-Schichten besteht aus SiO,, Aluminiumborat und Mullit. Wie bereits in Kapitel
5.8.2. erklart wurde, kristallisiert dieses Oxid bei einer Abkiihlung von 1300 °C aus und bildet einen
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ungewohnlich hohen thermischen Ausdehnungskoeffizienten, der zu héheren Spannungen auf Grund
der Differenz im thermischen Ausdehnungskoeffizienten von 8-9-10° K™ zwischen Oxid und Substrat
flihrt. Somit flhrt diese Zunahme der Spannungen durch die Kristallisation des Oxides zu dem
beschleunigten Versagen bei 1300 °C der Al-MoSi,(Al II-Al IV)-Schichten.

Diese FlieRfahigkeit ist neben der Borosilikat-Schicht in der Oxidschicht auf den Ti-haltigen Proben
gegeben. TiO, und SiO, sind nicht mischbar unterhalb von 1550 °C [271]. Die TiO,-Partikel behindern
das FlieRen der SiO,-Matrix nicht signifikant. Nach Oxidation bei 1300 °C fallt auf, dass die Schicht
eine hohere Schutzwirkung als die Al-haltigen Schichten ausbildet. Dies ist in der niedrigeren
Oxiddicke nach 20 h erkennbar. Die flieRfdhige SiO,-Matrix kann Risse in der Oxidschicht ausgleichen.

5.8.5. Einfluss der T2-Zwischenschicht auf die Schichteigenschaften

Die T2-Zwischenschicht unter den Al-haltigen Schichten (Al II und Al III) bietet aufgrund der Risse
nur eine unvollstdndige Barriere gegen Interdiffusion. Dies wird besonders an der Si-Interdiffusion
und der Bildung der MoSi,-Phase an der Substratoberflache deutlich (Al I1I). Aluminiumreiche Phasen
wurden demgegeniiber nicht im Substrat gebildet, und mittels EDX-Analysen wurden im Substrat nur
Al-Gehalte unter 2 At.-% bestimmt. Auch die Al-haltigen Schichten (AlIIl und AlIV) ohne T2-
Zwischenschicht zeigen keine Al-Interdiffusion, folglich ist fiir Al keine Diffusionsbarriere nétig.
Allerdings begilinstigt die T2-Zwischenschicht eine Bildung von aluminiumreicheren Oxidschichten, da
die Si-Diffusion aus dem Substrat etwas gehemmt wird (Kapitel 5.8.2., Tab. 5-7). AuRerdem werden
Uber die T2-Schicht Spannungen abgebaut, da der thermische Ausdehnungskoeffizient von MosSiB,
zwischen dem von Mo(Si,Al), und dem Substrat liegt. Dies fiihrt zu einer langeren Schichthaftung bei
1000 °C und weniger Substratoxidation bei 800 und 1000 °C bei den Schichten mit T2-
Zwischenschicht.
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6. Zusammenfassung

Im Rahmen dieser Arbeit wurden Schutzschichtsysteme fiir Mo-Si-B-basierte Legierungen in
oxidativer Atmosphare zwischen 800 und 1300 °C entwickelt. Die Schichten sollten die katastrophale
Oxidation des Substratwerkstoffes bei 800 °C unterdriicken sowie die Massenabnahme bei 1000 und
1300 °C im Vergleich zu unbeschichtetem Mo-9Si-8B vermindern. Nur mit derartig verbesserten
Eigenschaften ist ein Einsatz von Mo-Si-B-basierten Werkstoffen in Verbrennungsmaschinen moglich.

Als Beschichtungstechnik wurde Magnetronsputtern verwendet. Bisher wurden fir Mo-Si-B-
Legierungen liberwiegend Schutzschichten liber Packzementation und Plasmaspritzen abgeschieden.
Sputtern liefert zwar verhaltnismaRig diinne Schichten (typische Dicke: 2—10 um), ist allerdings
flexibler in der Einstellung der Schichtzusammensetzung. AuRerdem zeichnen sich Sputter-Schichten
durch einen geringen Grad an Verunreinigungen aus. Die Abscheidung dichter Mo-Si-reicher
Schichten war mittels Magnetronsputtern nicht méglich, auch unter Einsatz von Bias-Spannungen bis
-30V und einer Kammertemperatur von 400 °C sind kolumnare Schichten aufgewachsen. Anhand
von Vergleichsstudien an MoSi,-Schichten konnte gezeigt werden, dass mittels ,Triode Sputtering”
dichte und kristalline Schichten abgeschieden werden kénnen. Diese Methode zeichnet sich durch
eine hohere lonendichte im Plasma aus und erhdht so die Adatommobilitdt auf dem Substrat. So
kénnen kristalline MoSi,-Schichten bereits bei Temperaturen, die nur bei ca. 30% des
Schmelzpunktes von Molybdan-disilizid liegen, abgeschieden werden.

Zur Quantifizierung der borhaltigen Schichten und Analyse der Interdiffusion mit dem borhaltigen
Substrat wurden Gerdte der optischen Glimmentladungsspektroskopie verwendet. Sowohl eine
kontinuierliche Hochfrequenz(HF)anregung mit einer Anregungsspannung von 650V und einem
Druck von 2,5 hPa als auch eine gepulste HF-Anregung mit 40 % Tastgrad und einer Frequenz von
500 Hz (auch bei 650V, 2,5 hPa) lieferten flache Sputter-Krater und hohe Intensitdten der zu
analysierenden Elemente. Durch eine geeignete Kalibration Uber externe Standards konnte die
Schicht-zusammensetzung zuverlassig und schnell bestimmt werden, ohne dass eine Uberlagerung
von Mo- und B-Signalen, wie bei rontgenographischen Verfahren, die Analyse stort.

Alle im Rahmen dieser Arbeit untersuchten Oxidationsschutzschichten basieren auf Molybdan-
disilizid, welches Uber 1000 °C eine deckende Silizium-dioxid-Schicht bildet. Die beschleunigte
Oxidation der MoSi,-Phase unter 1000 °C wurde durch die Zugabe eines dritten Elementes (Bor,
Aluminium oder Titan) in die Schutzschichten unterdriickt. Dartber hinaus wurde durch B, Al und Ti
die Zusammensetzung der Oxidschicht beeinflusst. Alle Schichten waren nach der Abscheidung
amorph und wurden vor der Oxidation unter vermindertem Druck bei 725 oder 900 °C fir jeweils 2 h
gegliht, um die Kristallisation hervorzurufen. Getestet wurden die Proben zyklisch in einem
Kammerofen bei einer Zyklenldnge von 10 h bei 800, 1000 und 1300 °C fir maximal 10 Zyklen. Die
Zielsetzung der einzelnen Zusammensetzungen (alle in Atomprozent) und die Ergebnisse werden im
Folgenden dargestellt:

Im System Mo-Si-B wurden die Zusammensetzungen Mo-45Si-25B, Mo-55Si-10B und Mo-39Si-12B
mit jeweils 5 um Dicke abgeschieden. Diese Schichten bilden nach der Kristallisation die Phasen
MoSi, und MoB mit einem Si/B-Verhaltnis von 0,6 (Mo-45Si-25B) bzw. 0,2 (Mo-55Si-10B). Der
Einfluss dieser Verhdltnisse sowie der MosSis-Phase (Mo-39Si-12B) auf das Oxidationsverhalten
wurde untersucht. Erganzend wurden drei Schichtsysteme mit vergleichbaren Oxidations-
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schutzschichten zu Mo-45Si-25B, Mo-55Si-10B und Mo-39Si-12B mit einer zusatzlichen 2 um dicken
MosSiB,-Zwischenschicht, welche die Oxidationsschutzschichten stabilisieren soll, analysiert. Der
Einfluss einer diinneren MosSiB,-Schicht wurde anhand von Experimenten mit einem Schichtsystem
aus Mo-55Si-10B mit 0,5 um MosSiB, analysiert.

Die bisher beschriebenen Oxidationsschutzschichten bilden alle wahrend der Oxidation eine
Borosilikatglas-Schicht. Zum Vergleich wurde anhand der Schichtzusammensetzungen Mo-77Al, Mo-
47Si-24Al, Mo-61Si-8Al und Mo-54Si-14Al untersucht, welchen Einfluss eine Al,05-Schicht oder
Mischung aus Al- und Si-Oxidschicht auf das Oxidationsverhalten besitzt. Hierzu wurde eine 10 um
dicke Al-reiche AlgMos-Schicht (Mo-77Al) zunachst analysiert. Daran schliel3t sich die Analyse von
zwei jeweils 5 um dicken Mo(Si,Al),-Schichten in der C40(Mo-47Si-24Al)- bzw. C11,(Mo-61Si-8Al)-
MoSi,-Struktur an. Da die MoSi,-Phase eine ausgepragte Neigung zur Interdiffusion besitzt, wurden
die Schichten Mo-47Si-24Al und Mo-61Si-8Al durch eine 2 um dicke MosSiB,-Schicht stabilisiert. Als
Alternative wurde versucht, durch MosSi; in der C40-Mo(Si,Al),-Schicht(Mo-54Si-14Al) die Al-haltigen
Schichten gegen Interdiffusion zu stabilisieren. Zum Abschluss wurde der Einfluss von Ti auf die
Oxidationseigenschaften der MoSi,-Phase in Schichten auf Mo-9Si-8B und Mo-9Si-8B-1Zr-Substraten
analysiert (Mo-70Si-21Ti, Mo-65Si-18Ti). Diese Analyse ist ein Vergleich zu Oxidations-
untersuchungen an (Mo, Ti)sSi; und Mo-Si-B-Ti-Legierungen [41, 181].

Die Schichten wurden auf Substraten aus Mo-9Si-8B oder Mo-9Si-8B-1Zr abgeschieden. Die Proben
mit den Abmessungen von 15x10x 1(2) mm? enthielten alle eine Bohrung zur Befestigung mit
einem Draht in der Sputter-Kammer. Das Substrat wurde auf der Innenseite des Bohrloches aufgrund
der Aufhdangung nicht beschichtet. Wahrend der Oxidationsexperimente stellte sich heraus, dass die
Oxidbildung in der unbeschichteten Bohrung aufgrund der starken Oxidation des Substratmaterials
die Massenanderung der Probe sowie das Schichtversagen signifikant verdndert. Der Einsatz einer
konisch zulaufenden Bohrung und eines diinnen Drahtes machte die vollstandige Beschichtung der
Proben moglich. Dies verminderte die Einfllisse des Substrates fiir mindestens die ersten 50 h der
Oxidationstests.

Unabhangig von der Probengeometrie zeigen die Mo-Si-B-Schichten die beste Schutzwirkung durch
die Bildung eines Borosilikat-Glases. So wird die Massenanderung nach 100 h Oxidation bei 1300 °C
durch die beste Schicht um 95,6 % vermindert, bei 1000 °C um 99 % und bei 800 °C um 99,9 %.
Einzelheiten zu den Schichtsystemen sind in Tabelle 6-1 zusammengefasst. Der drastische
Unterschied zwischen Substrat- und Schichtoxidation wird durch Abbildung 6-1 verdeutlicht. Diese
finden vor allem in der Anfangsphase der Oxidation statt, indem die Schichten den anfanglichen
Masseverlust durch die Bildung einer diinnen, deckenden Borosilikatglas-Schicht im Gegensatz zum
unbeschichteten Substrat stark verringern. Obwohl innerhalb der ersten Zyklen bei 1300 °C die
gesamte Schicht oxidiert, verringert diese schnellere und gleichmaRigere Bildung der Oxidschicht das
Oxidwachstum fir mindestens 100 h.

In der Analyse der Borosilikat-bildenden MoSi,-reichen Schichten wurde die Tendenz bestatigt, dass
bei Temperaturen von ca. 800 °C ein hohes B/Si-Verhiltnis zu einem geringen Massenverlust fihrt
und so von Vorteil ist. So ist die FlieRfahigkeit des Borosilikat-Glases hoch, und Mo-reiche Bereiche
und Risse konnen schneller abgedeckt werden. Mit steigender Temperatur nimmt die Viskositat des
Glases ab. Durch einen erhéhten Borgehalt in diesem Bereich wird die Sauerstoffdurchlassigkeit
zusatzlich gesteigert. Daher ist bei Temperaturen von 1000 und 1300 °C ein niedrigeres B/Si-
Verhéltnis fur einen effektiven Oxidationsschutz besser. Oxidationsschutzschichten aus MosSisB,
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weichen von dieser Tendenz ab. Diese verhalten sich eher wie Si-reichere Schichten, vermutlich da
zwei Phasen (MoSi, und MosSis) zur Bildung von SiO, im Borosilikat-Glas beitragen. Diese Schichten
zeigen bei 1300 °C die geringste Massenabnahme, obwohl die Schichten durch ,Buckling” versagen.

Tabelle 6-1: Zusammenfassung der Massenanderung der Systeme mit geringster Massenabnahme bei den drei
Testtemperaturen nach jeweils 100 h Oxidation, die Massendanderung des unbeschichteten Substrates
zum Vergleich sowie die relativen Massendnderungen von beschichteten Proben im Verhaltnis zu den

unbeschichteten Substraten in Prozent

Massenanderung des Mo-9Si-8B-Substrates 1300 °C 1000 °C 800 °C
[mg/cm?] 100 h 100 h 100 h
(Unbeschichtetes Mo-9Si-8B-Substrat) -87,78 -55,54 -215,43
mit Mo-29Si-12B/T2-Schicht -3,87
mit Mo-55Si-10B-Schicht -0,74
mit Mo-55Si-10B/T2-Schicht -0,24
Relative Anderung der beschichteten Proben 44 13 0.1
bezogen auf die der unbeschichteten Substrate [%)]

Die ,,Buckle” wurden durch Druckspannungen in der Mo-29Si-12B-Schicht nach Oxidation bei 1300 °C
aufgrund von Unterschieden im thermischen Ausdehnungskoeffizienten der oxidierten Schichten aus
MosSi; und SiO, und dem Substrat hervorgerufen. Die Spannungen konnten durch ein vereinfachtes
Modell indem die E-Moduln,
Ausdehnungskoeffizienten der entstandenen Schichten iber Mittelungen nach Voigt, Reuss und Hill
angendhert werden konnten [235]. In den MoSi,-reichen Schichten (Mo-45Si-25B, Mo-55Si-10B)
entstehen aufgrund des hoheren Ausdehnungskoeffizienten zur MosSis/SiO,-Schicht nach der

abgeschatzt werden, Poisson-Koeffizienten und thermischen

Oxidation bei 1300 ° Zugspannungen. Diese erkldaren die beobachteten Risse in den Schichten, welche
durch das flieRfahige Borosilikat auf der Oberflache der Probe wieder verschlossen werden.

ohne Schutz-
schicht nach
70 h (zyklisch)

: P2 Molybdantrioxid
P48 aus dem Testofen

Mo-9Si-8B
Oxidation bei 800 °C

mit 7 um Schutzschicht
nach 100 h (zyklisch)

Abbildung 6-1: Dieses Foto zeigt ein Substrat vor der Schichtabscheidung, das verbliebene unbeschichtete Substrat

nach 70 h Oxidation bei 800 °C mit MoO;-Nadeln aus dem Ofen und zum Vergleich ein Substrat mit
7 um dicker Borosilikat-Glas-bildender Oxidationsschutzschicht nach 100 h (10 Zyklen) bei 800 °C.

Neben Versagen durch Rissbildung oder ,Buckling” zeigen die Schichten aus Mo-Si-B (Mo-45Si-25B,
Mo-55Si-10B) eine verstarkte Interdiffusion mit dem Substrat. Um die Schichten dagegen zu
stabilisieren, wurden MosSiB,-Zwischenschichten zwischen Substrat und Schichten abgeschieden.
Diese Phase wurde von Perepezko et al. [31] als besonders geeignet beschrieben. Die im Rahmen

111



112

6. Zusammenfassung

dieser Arbeit synthetisierten Schichten bilden nach der Kristallisation, aufgrund der hoéheren
Raumerfillung der T2-Phase, Schrumpfungsrisse aus. Durch diese ist eine Si-Diffusion in das Substrat
aufgetreten. In den dichten Bereichen wurde dies nicht beobachtet. Neben der verminderten Si-
Diffusion erhoéhten die Zwischenschichten die Lebensdauer der Oxidationsschutzschichten durch die
erhohte Dicke, was besonders bei 1300 °C deutlich geworden ist.

Neben Borosilikat-bildenden wurden auch Aluminiumoxid-bildende Schichten zum Schutz in
wasserdampfhaltiger Atmosphadre untersucht. In Untersuchungen der AlgMos-Schichten fiel
besonders die Interdiffusion von B aus der T2-Phase des Substrates auf, welche zur Bildung eines
nadeligen Aluminiumborates fiihrte. Die parabolische Oxidationskonstante liegt mit 1,3-:10° g2cm’s™
9 GroBenordnungen Uber der von y-Al,O; auf NiAl bei 800 °C [263]. AuRerdem wurde ein
beschleunigtes Versagen bei 800 und 1000 °C durch die Bildung von Aluminiummolybdat an Rissen in
der Schicht deutlich. Durch den Ubergang zu Schichten aus Mo(Si,Al), wurden der Aluminiumgehalt
und somit auch das beschleunigte Versagen durch Aluminiummolybdat-Bildung gesenkt. Allerdings
bildet keine Schicht, auch wenn an Mo(Si,Al),-Volumenmaterialien und Schichten so beschrieben, ein
reines Aluminiumoxid, sondern eine Mischung aus Siliziumdioxid, einer Mullit-dhnlichen Phase und
Aluminiumborat bei 800-1300 °C. Letzteres Oxid ist aufgrund der hohen, bereits oben erwahnten
Wachstumskonstante nicht erwiinscht. Durch die Bildung einer dichten MoSi,-Schicht unter der
Mo(Si,Al),-Schicht im Schichtsystem mit Mo-71Si-8Al-Oxidationsschutz- und T2-Zwischenschicht
wurden die Bor-Interdiffusion und somit auch die Bildung des Borates effektiv unterdriickt. So bieten
die Mo-71Si-8Al-basierten Schichten bei 800 °C und bei 1000 °C fir mindestens 100 h einen Schutz
vor Substratoxidation. Die Mo-48Si-24Al-Schichten schiitzen auch bei 1000 °C durch die Ausbildung
einer Si-Al-O-Schicht. Das Oxidationsverhalten der Schichten des Systems Mo-Si-Al wird bei 1300 °C
durch die verstarkte Kristallisation der Oxidschicht aus Al-Si-O und den dadurch ungewdhnlich hohen
thermischen Ausdehnungskoeffizienten verandert. So kommt es bereits innerhalb des ersten Zyklus
zu ausgepragten Schichtabplatzungen und deutlicher Substratoxidation.

Neben Schutzschichten wurde auch durch die Zugabe von 1 At.-% Zr das Oxidationsverhalten von
Proben aus Mo-9Si-8B bei 1000 °C verbessert. Anhand der titanhaltigen Schichten auf Mo-9Si-8B-1Zr-
Substraten wurde erfolgreich gezeigt, dass die entwickelte Schutzschicht auf ein anderes Substrat
Ubertragen werden kann, denn die Massenabnahme der beschichteten Proben wurde bei 1000 °C
durch die Zr-haltige Legierung vermindert.

Neben Zirkonium wird derzeit von Forschergruppen der Einfluss von Titan auf das mechanische und
oxidative Verhalten von Mo-9Si-8B-Legierungen untersucht. Speziell dafiir wurden titanhaltige
Schichten synthetisiert. Diese auf (Mo,Si)Ti, basierenden Schutzschichten verringern die Massen-
abnahme im Vergleich zum unbeschichteten Substrat, die Oxidationsschutzwirkung bleibt allerdings
deutlich hinter derjenigen der borhaltigen Schichten zuriick. Die Ursache liegt in den von SiO..
umschlossenen TiO,-Partikeln in der Oxidschicht. Letztere besitzen eine deutlich hohere
Sauerstoffleitfahigkeit als SiO,. Als Schutzschichten sind diese nicht geeignet, allerdings kénnte eine
Anreicherung dieser Phasen in einem Mo-Si-B-Ti-Gradientenwerkstoff eine Verbesserung der
Oxidationsbestandigkeit bewirken, da diese Schichten eine durchgangige SiO,-Matrix bilden und der
Si-Gehalt deutlich hoher ist als in der derzeit bevorzugten (Mo, Ti)sSis-Phase. Im direkt Vergleich der
Massenanderung des Mo-9Si-8B-27Ti-Materials von -110 mg-cm™ zu der Massenabnahme von 32
mg-cm™ der Mo-95i-8B-Substrate mit 5 um Mo-70Si-21Ti-Schicht nach 100 h Oxidation fir 1300 °C
wird deutlich, dass die 5 um diinnen Schichten die Massenabnahme um ungefdahr den Faktor 4
senken.
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7. Ausblick

Obwohl die 7 um dicken Mo-Si-B-Oxidationsschutzschichten eine signifikante Verbesserung im
Oxidationsverhalten fiir mindestens 100 h bei der Einsatztemperatur von 1300 °C bewirken, ist ein
Einsatz von Mo-9Si-8B-Turbinenschaufeln mit gesputterten Oxidationsschutzschichten fraglich, da fur
die geforderten Standzeiten von 10.000 h in der zivilen Luftfahrt die Schichtdicke zu gering ist. Fur
Magnetronsputter-Schichten ist diese allerdings bereits hoch. Weitere Nachteile sind die hohe
Porositat und Leerstellendichte in den Schichten. Daher sollten in Zukunft auf Basis der Ergebnisse
dieser Arbeit Oxidationsschutzschichten mittels optimierter PVD-Verfahren entwickelt werden.
Gasfluss-Sputtern ist wegen der héheren Abscheiderate eine geeignete Erweiterung fir dickere
Oxidationsschutzschichten. Fiur dichtere Schichten, insbesondere Diffusionsbarriereschichten, sind
Methoden, welche eine hdhere lonendichte im Plasma bieten, wie z.B. ,Triode-Sputtering”,
aussichtsreiche Alternativen.

Um die Lebensdauer der Schicht zu verlangern, ist eine Anpassung des thermischen Ausdehnungs-
koeffizienten noétig. Durch das Einbringen einer zweiten Phase in die Schicht kann dieser Parameter
angepasst werden. Laut Literaturstudien sind fir MoSi,-reiche Mo-Si-B-Schichten SiC-Partikel
geeignet. Zur Schichtstabilisierung gegen Si-Interdiffusion mit dem Substrat sollte eine MosSiB,-
basierte Schicht zwischen Oxidationsschutzschicht und Substrat verwendet werden. Eine weitere
Moglichkeit, die Lebensdauer der Schichten zu erhéhen, ist, das Oxidationsverhalten der Schichten
durch den Reaktiven-Elemente-Effekt, z. B. durch die Zugabe von ca. 1 At.-% Yttrium, Zirkonium oder
Lanthan in die Schicht, zu verbessern. In Schutzschichten auf Ni-Basissuperlegierungen und y-
Titanaluminiden sowie in Mo-9Si-8B-Legierungen hat dies bereits zur Erhdhung des Oxidations-
widerstandes gefiihrt [4, 182]. Durch Sputter-Verfahren kdnnen diese Elemente in gewlinschter
Konzentration zugegeben werden.

Es ist mit diesen oder anderen PVD-Verfahren weiterhin moglich, sogenannte ,Environmental Barrier
Coatings” aus Keramiken auf einer Borosilikat-bildenden Schicht aufzubringen, um einen Schutz
gegen Wasserdampfkorrosion in der Turbinenatmosphére zu erzeugen. Gangige Materialien wie mit
Yttrium teilstabilisiertes Zirkon-dioxid scheiden aufgrund des vergleichsweise hohen thermischen
Ausdehnungskoeffizienten von 12:10° K™ aus. Y,SiOs besitzt einen Ausdehnungskoeffizienten von
7-10° K sowie eine hohe Stabilitdt in wasserdampfhaltigen Atmospharen. Weitere Materialien mit
einem Ausdehnungskoeffizienten im selben Bereich wie das Mo-Si-B-Substrat von ca. 5-6-10° K™ sind
Sc,Si, 05, HfTiO, und Al,TiOs [249]. Abbildung 7-1 (a) zeigt eine schematische Darstellung des anhand
der Schlussfolgerungen der vorliegenden Arbeit verbesserten Schutzschichtsystems basierend auf
MoSi,-reichen Mo-Si-B-Schichten mit SiC-Partikeln.

Als Alternative zu ,Environmental Barrier Coatings” eignen sich Al,0s-bildende Schutzschichten.
Diese miussen allerdings gegen die Eindiffusion von B aus dem Substrat durch eine MoSi,-
Barriereschicht geschiitzt werden, welche wiederum vor Si-Einwartsdiffusion durch eine T2-Schicht
stabilisiert werden muss (Abb. 7-1b). Aufgrund der beobachteten Schichtabplatzungen bei 1300 °C
bei Mo(Si,Al),-Schichten sind diese Schichtsysteme auf Temperaturen von ca. 1000 °C begrenzt.

Fir die Ti-haltigen Legierungen Mo-Si-B-Ti erscheint anhand der Analyse der Mo-Si-Ti-Schichten ein
Gradientenwerkstoff mit der Si-reicheren MoSi,-Phase an der Oberflaiche zur Erhéhung des
Oxidationswiderstandes aussichtsreich (Abb. 7-1c). Vorteile sind der geringere prozesstechnische
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Aufwand und die geringere Fehleranfalligkeit, da durch einen Gradientenwerkstoff auf die

Abscheidung von Multilagensystemen verzichtet werden kann.

(@) ) (b) (c)
Y,SiO, Al,Mo, A
oder
Mo(Si,Al),
MoSi,/MoB -
BIEIE Mo-si-8-Ti | 5
2
-
Mo.SiB, Mo.SiB,
Mo-95i-8B Mo-9Si-88
ANAMNANNANA NAMNANAAAS AAMNANNAA
Abbildung 7-1: Schematische Darstellung von verbesserten Schutzschichtsystemen fiir Mo-Si-B-Legierungen auf Basis

der Schlussfolgerungen der vorliegenden Arbeit (a) MoSi,-Schicht mit SiC-Partikeln, T2-Diffusions-
barriere und EBC, (b) AlgMo; oder Mo(Si,Al),-Schicht mit MoSi,- und T2-Diffusionsbarriere, (c)
Gradierter Mo-Si-B-Ti-Werkstoff
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Anhang A: Verzeichnis verwendeter Abkiirzungen

Abkiirzung

A15
Abb.
ACARE
AES

Al
Al,05
ARF
At.-%
B

B,Os
CCD
CFUBMS
CMSX4
Cr
Cr,0;
CvD
DC
DLR
EBC
EDX
EMPA

GD-OES

Gew.-%

Bedeutung

Willkdrliche Einheit (Engl. Arbitrary Units)
MosSi

Abbildung

Advisory Council for Aeronautics Research in Europe
Augerelektronenspektroskopie

Aluminum

Aluminiumoxid

Abbauratenfaktor

Atomprozent

Bor

Boroxid

Charge Coupled Device

Closed Field Unbalanced Magnetron Sputtering
Cannon Muskegon Single Crystal 4

Chrom

Chromoxid

Chemische Gasphasenabscheidung
Gleichstrom

Deutsches Zentrum fur Luft- und Raumfahrt e.V.
Environmental Barrier Coating
Energiedispersive Rontenspektroskopie

Elektronenstrahlmikroanalyse (Engl. Electron micro probe analyzer)

Optische Glimmentladungs-Spektroskopie (Engl. Glow discharge optical emission

spektroscopy)

Gewichtsprozent

\Y
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Gl. Gleichung

HF Hochfrequenz

HiPIMS High Pulsed lonized Magnetron Sputtering
KIT Karlsruher Institut fir Technologie

La Lanthan

La,03 Lanthanoxid

M Metall

Mo Molybdan

MosSi Tri-Molybdansilizid

MosSis Penta-Molybdan-tri-Silizid

Mol.-% Molprozent

MoSi, Molybdan-disilizid

Mo Molybdan-Mischkristall

0] Sauerstoff

PMT Photonenverlielfacher (Engl. Photomulitplier Tube)
PVD Physikalische Gasphasenabscheidung
RE Reaktive Elemente

REM Rasterelektronenmikroskop

Si Silizium

SIMS Sekundar lonenmassenspektroskopie
Sio, Siliziumdioxid

T2 MosSiB,

TBC Thermal Barrier Coating

TEM Transmissions Elektronen Mikroskop
Ti Titan

TiO, Titan-dioxid

TZM Titan-Zirkon-Molybdan-Legierung



Vol.-%
WDX

XRD

Zr

ZrOZ
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Volumenprozent

Wellenlangendispersive Rontenspektroskopie
Réntgenbeugung

Yttrium

Zirkonium

Zirkon-dioxid

Vil
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Anhang B: Verzeichnis verwendeter Symbole

Symbol
Asss

bi

Ci

d

Es/p

Es/rivm
f

h

Mprobe

Mstandard

o

Par

Einheit
cm?
gcm
gcm
cm
GPa
GPa

Hz

pm

mg-cm2h*

kg2:m™-s™

mg
mg
cm
mbar
mbar
g/s

gs

cm” g

Beschreibung

Querschnitt der/des Schicht/Basismaterials
Hintergrundkorrektur

Konzentration des Elementes i
Durchmesser des Sputterkraters
Elastizitdsmodul der/des Schicht/Basismaterials
Elastizitdismodul der Schicht laut Reuss/Voigt/Hill-Mittelung
Frequenz

Tiefe des Sputterkraters

Strom

Intensitat des Elementes i

Interferenz j

Geratefaktor

Lineare Oxidationskonstante

Parabolische Oxidationskonstante

Masse des abgetragenden Materials
Gesputterte Masse der Probe

Gesputterte Masse des Standards
Oberflache

Druck

Argon-Druck

Sputterrate des Materials e

Sputterrate von Eisen

Relative Sputterrate

Emissionsausbeute

Selbstabsorptionskoeffizient



AT
€(Gerat/Methode)
Us

Pe

Os/p
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kJ-mol™
mg
K

At.-%

gcm’

MPa

Oxidaitonszeit

Temperatur T,<Ty
Homologe Temperatur
Schmelztemperatur
Sputterzeit
Substrattemperatur

Elektr. Spannung
Grenzspannung

Volumen des Sputterkraters

Thermischer Ausdehnungskoeffizient der/des
Schicht/Basismaterials

Thermischer Ausdehnungskoeffizient
Standardsreaktionsenthalpie
Massendanderung
Temperaturdifferenz

Mittlere Abweichung Gerat/Methode
Poission-Koeffizient der Schicht
Dichte des Materials e

Spannung in der/des Schicht/Basismaterials

IX
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Anhang C: Kalibrationsproben fiir die quantitative Analyse mittels GD-

OES

Methode a.
ARF | B183 | B209 | 0130 | Si250 | si251 | si252 | Si288 | Mo174 | Mo386 | Mo390 | Mo551 | Mo553 | Mo 557
K49 0,76 05 05 05 05 33 33 33 33 33 33
MBH 24X /RSP 069 | 0014 | 0014 0.1 0.1 0.1 0.1 7217 | 7217 | 7217 | 7217 | 71217 | 7217
MOSIB 0625 | 1.21 121 | 03357 | 363 | 363 | 363 | ses | 458 | O4LET ) 94687 | 94887 | 94087 | 94687
N4224-KAL3 119 | 374 | 374 619 | 619 | 619 | 619
N4225-STANDARD 115 | 150 | 159 888 | 888 | 888 | 888
N4336-STANDARD2 126 | 579 | 579
N4338-KAL5 142 | 783 | 783 0 0 0 0
NBS-1142 125 333 | 333 | 333 | 333 | o022 | 0022 | 0022 | 002 | 0022 | 0022
NBS-1203 1 08 | 08 | 08 | 08 | 301 3,01 3,01 3,01 3,01 3,01
NBS-1763 094 | 0005 | 000 063 | 063 | 063 | 063 05 05 05 05 05 05
PC 99088 0,74 08 | 08 | 08 | 086 6 6 6 6 6 6
o 5002 9995 | 9999 | 9999 | 999
TI5-2,5_SERIES D 2,37 0205 | 004 | 004 | 004 | 004 | 002 0,02 0,02 0,02 0,02 0,02
T 6-6-2_SERIES D 2,39 0157 | 005 | 005 | 005 | 005 | 004 0,04 0,04 0,04 0,04 0,04
WIAM 617-77 035 | 0,007 | 0007 072 | 072 | o72 | o7 2 2 2 2 2 2
WIAM 617-80 1 0014 | 0014 048 | 048 | 048 | 048 6,5 6,5 65 6,5 6,5 65
CALAMIN 2,324 25 0008 | 0008 | 0,008 | 0,008
CC 650 55 32,460
CKD 244 140 | o084 | 0084 241 | 211 | 211 | 211 | 0053 | 0053 | 0053 | 0053 | 0053 | 0053
IARM 157 A 0,66 039 | 039 | 03 | 030 | 618 6,18 6,18 6,18 6,18 6,18
Methode b.
AR | Mo | Mo | Mo 25; 255'; B B Ti Ti lcg g Al 1cs Y Y Y 25; 25;
Foloss3 | ssu|3se | 2| 3% | s | 200 | 309 |33 | Y| P | aoe | 0| 167 | 308 | 309 | zea | D%
T1-6242 g_;’ 196 | 196 | 1,9 01'10 01'10 8‘:6 82'6 oéo g'é 6,41 oéo 641 | 641 | 641 | 641 01'10 01'10
BSTI3 22 123 | 123 | 1,23 oéo oéo 8175 817"59 %': 3,7 %g 37 | 37 | 37 | 37 oéo oéo
BST14 22 172 | 172 | 172 °"‘° °"‘° 817é9 8175 4,94 494 | 494 | 494 | 294 °"‘° °"‘°
BSTIS 22 31 | 31 | 31 oéo oéo 817é9 8175 %’3 6,23 %;’ 623 | 623 | 623 | 623 oéo oéo
65720 22 o,fz o,fz o,fz oéo oéo 817é9 817‘;9 %;g 59 so | s | 50 | s0 oéo oéo
BS TX4 22 9&0 ggéo %’3 2,66 %;’ 266 | 2,66 | 266 | 266
IARM 177 A ;é 2 2 2 g': g': 25(’)'67 Zi’)'g %': Oél 5,87 %: 587 | 587 | 587 | 587 g': g':
IARM 178 A 22 0'30 o,go 0'30 g';’ g';’ 8“:’;8 sj’f (i';’ Oél 5,45 2’2 545 | 545 | 545 | 545 g’;’ g’;’
1525 12_;’ 002 | 002 | 002 01'10 01'10 916 | 91,6 oéo %’5 5,48 oéo 548 | 548 | 548 | 548 01'10 01'10
CMSX-486 O | o7 | 07 | o7 001 10011 5 | o7 | 00 57 | % | 57 | 57 | 57 | s7
4 5 5 7 7
'NCO%%BNFB ;’_;’ 058 | 058 | 058 0;1 0;1 271 | 271 g';’ 0,49 2’2 049 | 049 | 049 | 049 0;1 0;1
MBH 2sz 751 2{; 022 | 022 | 022 Of Of 051 | 051 O;O 02 O;O 02 | 02 | o2 | o2 Of Of
MBH zsz 753 ;’; 006 | 0,06 | 006 1é° 1é° 02 | o2 °"‘° 02 °"1° 02 | 02 | o2 | o2 1é° 1é°
MBH zsz 755 2; 049 | 049 | 049 O;Z O;Z 083 | 083 °é° 0,36 °é° 036 | 036 | 036 | 036 O;Z O;Z
weH22x803€ | | o5 | o5 | os | | Y 193 | 103 | % ve | % 16 | e | 16 | e | | Y
MBH zsz 805 é’g 01 | o1 | o1 Oéz Oéz 271 | 271 | 02 106 | 02 | 106 | 106 | 1,06 | 1,06 Oéz Oéz
MBH 210X o, | 300 | 300 | 300 | 03| 03 |002]|002] 57| 57|01 507 | 01 | 507 | 507 | 507 | 507 | 03 | 03
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11982 D 75 7 7 5 5
MBH 212X 0, 05 | 05 0,1 0,1 05 | 05
2000 ) pud ; ; 0,6 0,6 ; 1,03 ; 1,03 | 1,03 | 1,03 | 1,03 ; ;
MBH 212X 0, 26 | 26 0,0 0,0 26 | 26
2005 ¢ a1 ; ; 0,83 | 0,83 . 1,93 . 1,93 | 1,93 | 1,93 | 1,93 ; ;
0, 00 | 00 [ 000 | 000 0,0 0,0 00 | 00
NBS 1243 5 | a2 | 425 | a2s | o 18 s s 306 | 306 | . 123 | L0 | 123 | 123 | 123 | 123 | ¢ 18
0, 08 | 08 0,0 0,0 08 | 08
NBS C2402 g | 171|171 | 171 A A 1 1 A A
5, 34,
CE 650 . 22 22 49 | 3 38 4,9 38 38 38 38
0, 096 | 096 6,21 621 | 621 | 621 | 6,21
CMSX-4 4 | 178 | 178 | 178 s s s . s . .
o, | 1,81 [ 181 | 1,81 061 | 061
CMSX-10 4 s p s p p 5,58 558 | 558 | 558 | 558
GAMMA-TIAL ;' 57,5 | 57,5 26 26 26 26 26
0, 0,98 | 098 1,03 1,03 | 1,03 | 1,03 | 1,03
IN718 5 | 347 | 347 | 347 S s 5 5 5 5 5
o, | 218 [ 218 | 2,18 3,35 335 | 335 | 335 | 335
IN738 . s 5 s 3,04 | 3,04 5 < 5 < <
0, 5,49 549 | 549 | 549 | 549
MAR M 247 45 | 058 | 058 | 058 0,8 0,38 p i p i i
0, 13,1 131 | 131 | 131 | 131
NICOCRALY pd 3 3 3 3 3
0, 2,0 2,0 2,0 2,0
NICRALTISI pd A A 6,61 | 6,61 9,26 9,26 | 9,26 | 9,26 | 9,26 A A
PTAL 0, 10,7 107 | 107 | 107 | 107
4 964 964 | 964 | 964 | 964
2, 02 | 02 855 | 855 5,29 529 | 529 [ 529 [ 529 [ 02 | 02
T-6-2-4-2 o5 | 206 | 206 | 206 | 45 35 2 2 5 5 5 5 5 35 35
TI-22AL-25NB ?3' 558 | 55,8 20,2 20,2 | 202 | 202 | 202
T1-25-10-3-1 Lo 222 ) 222 | 222 61,7 | 61,7 12,0 12,0 | 12,0 | 120 | 120
4 35 35 35 063 | 063 159 159 | 159 | 159 | 159
3 2&4;_’25 ?E’R_ 1, 57,5 | 57,5 30,2 30,2 | 30,2 | 302 | 302
g 4 8 708 | 708 367 367 | 367 | 367 | 367
0,2W
859 | 859 [ 00 0,0
SUSRTI 14-11 1 2 2 2 1 1 A 6 a 6 6 6 6
SUSR G 14-36 1 2 2 0’22 0';) 2| 004 | 004 3 0,04 3 0,04 | 0,04 | 004 | 004 2 2
04 | 04 03 03 04 | 04
SUSRH 12-16 1 | 021|021 | o021 . . 5 ; . .
0, 03 | 03 000 | 000 | 13 000 | 1,3 | 000 | 000 | 000 | 000 | 03 | 03
SUS R H 18-29 7 | 316 | 316 | 316 5 5 3 3 A 3 " 3 3 3 3 5 5
0, 08 | 08 [ 000 | 000 0,1 0,1 08 | 08
SUSRH 32-9 e | 329|329 | 320 p p , ) p 0,33 3 033 | 033 | 033 | 033 p p
SUSRN 16-54 1 0’2 0 o,;) 0 1 04 1 04 04 0,4 0,4
0,00 | 0,00 0,2 000 | 02 [ 000 [ 000 [ 000 [ 000
SUSRN 17-34 1 0,5 0,5 0,5 16 | 16 3 3 0,05 | 0,05 5 i 4 " i " " 16 | 16
02 | 02 0,1 0,1 02 | 02
SUS R NI 12-28 1 A A 035 | 035 A 2,43 3 2,43 | 2,43 | 2,43 | 2,43 A A
SUS R NI 13-26 1 | 166 | 166 | 166 o‘,‘o o‘,‘o 0,02 | 002 0,12 012 | 012 | 012 | 0,12 o‘,‘o o‘,‘o
00 | 00 [ 000 | 000 0,0 0,0 00 | 00
SUS R NI 15-29 1 31 3,1 31 . . 3 3 1 1 3 0,5 3 0,5 0,5 0,5 0,5 . .
2, 99,8 | 99,8 | 0,0 0,0
SUSRTI11-11 < 5 5 A A
89,8 | 89,8 | 00 0,0
SUSRTI13-12 1 X s ; 6 ; 6 6 6 6
0,0 0,0 0,0 0,0
SUSRE 12-83 1 o6 o6 o6 o6
0,
wci pd 59 5,9
FEB 3 16 16
1,
FE2B . 6 6
5, 99, | 99, 99, | 99,
SILICIUM 88 99 99 0('30 0('30 99 99
2 9 9 9 9
a2c 0, | 008 [ 008 | 008 [ 34 [ 34 [ o0 | o3[ 000000 | 02 000 | 02 | 000 | 000 | 000 | 0,00 | 34 | 34
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Anhang D: Chemische Zusammensetzung des Mo-9Si-8B-
Substratmaterials

Revierlabor, Chemische Laboratorien fiir Industrie und Umwelt GmbH (Essen):

Gew.-% At.-%
Si 3,81 10,8957669
Fe 0,08 0,00011506
o 0,375 1,88261342
H 0,0001 0,00796903
C 0,002 0,01337438
B 1,07 7,94951497
Mo 94,6629 | 79,2506462

Die Zusammensetzung wurde nasschemisch bestimmt.
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