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Abstract

Die Luftfahrtstrategie der Bundesregierung, herausgegeben vom Bundesministerium fiir Wirt-
schaft und Energie im Jahr 2014, stellt fiir die ,,Zukunftsfahigkeit des Luftverkehrs“ heraus, dass
hierfiir ,,in hohem Mafle die Umweltvertraglichkeit und Ressourcenschonung ausschlaggebend®
seien. Diese Ziele wurden im Rahmen der erlassenen ACARE (Advisory Council for Aviation
Research and Innovation in Europe) Strategiedokumente VISION 2020 (2001) und FLIGHT-
PATH 2050 (2011) mit konkreten Zahlen belegt. Sie beziehen sich auf ein typisches Neuflugzeug
des Jahres 2000. Die CO,-Emissionen sollen demnach bis zum Jahr 2020 um 50 % und bis 2050
um 75 % reduziert werden, einhergehend mit einer NOx-Reduktion von 80 % bzw. 90 %. Um
diese ambitionierten Ziele zu erreichen, sind vielfiltige Ansétze denkbar und notwendig, etwa
im Bereich der Aerodynamik oder im Leichtbau. Das grofite Potenzial bieten jedoch die Trieb-
werke selbst. Deren Effizienz lasst sich wirkungsvoll mit einem erhéhten Nebenstromverhéltnis

und erhohten Brennkammertemperaturen steigern.

Der Ansatz, der in dieser Arbeit betrachtet wird, zielt auf hohere Brennkammertemperaturen
von Flugzeugturbinen ab. Um kiinftige Flugzeugtriebwerke erheblich effizienter und umwelt-
freundlicher betreiben zu konnen, ist die Einfithrung von nichtoxidischen, keramischen Faser-
verbundwerkstoffen (Ceramic Matrix Composite — CMC) auf SiC-Basis dringend erforderlich.
Die begrenzte Einsatztemperatur aktuell eingesetzter metallischer Werkstoffe von 1150°C iiber-
treffen die CMCs deutlich. Somit erlauben sie den Betrieb bei Werkstofftemperaturen bis zu
1300°C. SiC/SiC-CMCs finden in den neuesten Triebwerksgenerationen, wie dem Leap-X und
dem GE9X, zunehmend Eingang. Ein Grund hierfiir ist das um zwei Drittel reduzierte Gewicht
gegeniiber herkommlichen Nickel-Basislegierungen. Mittelfristig soll das Einsatzgebiet aus
temperatur- und versagensunkritischen Bereichen hin zu kritischeren Applikationen, wie
Brennkammerbauteilen und Leitschaufeln in der Hochdruckturbine tiberfithrt werden. Dazu
benotigen SiC/SiC-CMCs fiir einen zuverldssigen Betrieb Schutzschichten insbesondere gegen
Oxidation und schnell stromenden Wasserdampf, da der Werkstoff sonst rapide abgetragen
werden wiirde. Abhilfe kann hier ein Schutzschichtsystem (sog. Environmental Barrier Coating
System - EBC) schaffen, mit dem sich diese Arbeit befasst.

Ziel dieses Promotionsvorhabens ist die Entwicklung eines moglichst umfassenden Losungs-
konzeptes fiir ein EBC-System. Hierzu werden neue Beschichtungsprozesse fiir die Herstellung
der Schichten entwickelt und die nachtraglichen Glithbehandlungen optimiert. Die experimen-
telle Validierung vollstdndiger Schichtsysteme sowie die Erarbeitung eines tiefgehenden Ver-
standnisses der zugrunde liegenden mikrostrukturellen und thermochemischen Prozesse bilden

weitere Schwerpunkte.
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1 Einleitung

Im Zeichen des Ende 2016 in Kraft getretenen Klimaabkommens von Paris verpflichteten sich
die Mitgliedstaaten der EU gemeinsam, die emittierten Treibhausgase bis zum Jahr 2030 gegen-
tiber 1990 um mindestens 40 % zu senken. Hiervon gleichermafien betroffen sind die Sektoren
Verkehr, Haushalte, Strom und Industrie. Fiir den Verkehrssektor, im Speziellen fiir den Luft-
verkehr, der fiir etwa 2 % der menschengemachten CO, Emissionen urséchlich ist, existiert eine
Reihe von Vereinbarungen mit konkretisierten Vorgaben. Hierzu zéhlt der Flightpath 2050,
herausgegeben vom Advisory Council for Aviation and Innovation in Europe (ACARE), der im
Rahmen der Strategic Research & Innovation Agenda (SRIA) 2017 durch eine erneuerte Road-
map gestiitzt wurde. Darin wurde bis zum Jahr 2050 eine Reduktion der CO, Emissionen um
75 % und von NOx Emissionen um 90 % im Vergleich zu einem Neuflugzeug aus dem Jahr 2000
als Ziel formuliert. Dieses Ziel kann flugzeugseitig durch eine verbesserte Aerodynamik, den
verstirkten Einsatz von Leichtbau und durch effizientere Triebwerke erreicht werden. Die
vorliegende Arbeit befasst sich mit einer werkstoffseitigen Innovation: der Einfiihrung von
nichtoxidischen keramischen Faserverbundwerkstoffen im Heifigasbereich des Triebwerks.
Durch hoéhere Temperaturen, Kithllufteinsparung und Gewichtsersparnis konnen sie zu einer
Effizienzsteigerung und damit unmittelbar zur Erreichung der ambitionierten Klimaziele beitra-
gen. Der Anwendungsbereich von SiC/SiC-CMCs ist nicht auf Flugzeuggasturbinen beschrinkt,
sondern kann die Attraktivitit der flexiblen und vergleichsweise sauberen konventionellen
Energieerzeugung durch Gaskraftwerke zusitzlich steigern. Auch wenn seit 2016 in den ersten
Triebwerken siliziumkarbidbasierte CMCs zum Einsatz kommen, gibt es fiir eine flichende-
ckende Einfithrung noch viele Hiirden. Hierzu zdhlt auch die Entwicklung von zuverldssigen
Environmental Barrier Coatings (EBC) zum Schutz der SiC/SiC-CMCs vor der Verbrennungs-

atmosphaire, mit denen sich diese Arbeit befasst. [1-6]






2 Theoretische und praktische Grundlagen

Die im Rahmen dieser Arbeit getitigten Entwicklungen und Untersuchungen beschiftigen sich
sowohl mit Werkstoff- als auch mit prozesstechnischen Aspekten. Die fiir das Verstindnis

erforderlichen Grundlagen sind in diesem Kapitel zusammengefasst.

2.1 SiC/SiC-Faserverbundwerkstoffe in Gasturbinen

Die Weiterentwicklung von Werkstoffen fiir den Heif3gasbereich von Gasturbinen ist entschei-
dend fiir die Erhohung des thermischen Vortriebswirkungsgrads. Gasturbinen zéhlen zu den
Verbrennungskraftmaschinen, denen ein offener Kreisprozess, der Joule- oder Brayton-Prozess,
zu Grunde liegt. Thr thermischer Wirkungsgrad hiangt also direkt und mafigeblich von der
Differenz zwischen Turbinenein- und -austrittstemperatur ab [7-9]. Die ersten beiden Schaufel-
reihen der Hochdruckturbine sind der hochsten Temperaturlast ausgesetzt und limitieren die
maximal mogliche Turbineneintrittstemperatur. Es gibt drei Wege die Eintrittstemperatur zu
erhohen: durch eine verbesserte Kithlung der Komponenten, durch Werkstoffe, die hoheren
Temperaturen widerstehen konnen, und durch verbesserte Warmedammschichtsysteme (TBC).
Momentan werden im heiflesten Bereich Nickelbasissuperlegierungen eingesetzt, die mit einem
TBC in Kombination mit einer Innen- und Filmkiithlung vor schadigender Hitzeeinwirkung
geschiitzt werden. Die maximale Einsatztemperatur der Werkstoffe der TBCs nahm stetig zu.
Die maximale Einsatztemperatur der Nickelbasissuperlegierung stagniert jedoch seit vielen
Jahren, wodurch ein erhohter Kiihlluftbedarf entsteht, wenn die Betriebstemperatur weiter
angehoben werden soll [10]. Dies geht auf Kosten der Effizienz. Eine Effizienzsteigerung kann
sich durch Kiihlluft- oder Gewichtseinsparungen ergeben, wenn hochtemperaturstabilere und

leichtere Werkstoffe als Grundmaterial eingesetzt werden.

Das Problem der stagnierenden Potenzialevolution der Nickelbasissuperlegierungen wird durch
die Weiterentwicklung von zwei Werkstoffklassen, den Molybdan/Niob-basierten Legierungen
und den CMCs, adressiert. Aktuelle Berichte {iber den Einsatz von CMCs als statische und
rotierende Elemente in Turbinen deuten stark darauf hin, dass CMCs von den Herstellern
favorisiert werden [11]. In den vergangenen drei Jahrzenten wurden Milliarden an finanziellen
Mitteln in die Entwicklung von CMCs gesteckt, um sie fiir die zivile Luftfahrt nutzbar zu ma-
chen; doch das Interesse schwand Ende der 1990er Jahre wegen Problemen bei Herstellung,
Leistungsfahigkeit und Herstellungskosten [12-14]. Die Einfithrung von CMCs verspricht eine
Gewichtsreduktion, eine effizientere und sauberere Verbrennung und eine lingere Lebensdauer
der Komponenten. Verglichen mit Nickelbasissuperlegierungen, wird ihr Einsatz durch eine
hohere Temperaturbestdndigkeit (um mindestens 100 - 200°C), eine hohere Festigkeit und eine
reduzierte Dichte (circa 1/3 von Nickelbasissuperlegierung) motiviert. Eingesetzt in den heifSes-
ten Bereichen des Triebwerks, der Brennkammer und der Turbine, machen sich SiC/SiC-CMCs
am starksten bezahlt. Die Verbesserungen in der thermischen Effizienz und ein verringerter

Kiihlluftbedarf steigern die maximal moégliche Effizienz des offenen Gasturbinenprozesses. Die
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fir keramische Werkstoffe kritische Sensitivitit gegeniiber Kerben gilt fiir SiC/SiC-CMCs nicht,

zudem sind sie schadenstolerant und weisen eine hohe Kriechbestiandigkeit auf [15].

Nachdem CMCs im Abgasbereich militarischer Antriebe iiber Jahre getestet wurden, kamen sie
im Jahr 2016 erstmalig in grofSem Maf3stab in der zivilen Luftfahrt im Bereich der Hochdruck-
turbine als Deckbander zum Einsatz (CFM LEAP, CFM International, Paris, Frankreich) [16].
Fiir das Jahr 2020 hat General Electric die Integration im Bereich der Brennkammerwédnde und
tir die Einspritzung im Hochdruckbereich der Turbine im GE9X Triebwerk geplant. Wenn
SiC/SiC-CMCs als Werkstoff fiir Turbinenschaufeln eingesetzt wiirden, verringerten sich die
Rotationskrifte erheblich, auch leichtere Turbinenscheiben wiren realisierbar. Diese Entwick-
lungsstufe konnte wenig spéter realisiert werden [12]. So vielversprechend SiC/SiC-CMCs sind,
so grofd ist auch die Hiirde, die es fiir eine durchgingige Implementierung in Triebwerke zu
tiberwinden gilt. SiC/SiC-CMCs auf dem Stand der Technik erfiillen die Anforderungen fiir
einen Einsatz bei Temperaturen von bis zu 1250°C, die zunichst in méflig belasteten Elementen
wie Deckbdndern verbaut werden, um ausreichend Erfahrungswerte fiir das Materialverhalten
zu erlangen. Sobald SiC/SiC-CMCs im Heif3gasbereich von Turbinen eingesetzt werden sollen,
stellen Environmental Barrier Coatings ein Schliisselelement zur Einhaltung und Erhaltung der
Leistungsfdhigkeit der Bauteile dar [17]. Die Anforderungen an diese und deren historische wie

aktuelle Entwicklung sind in Kapitel 2.2 dargestellt. [3, 4]

2.1.1 Eigenschaften von SiC-basierten Werkstoffen

SiC/SiC-CMCs bestehen aus Siliziumkarbidfasern, die in einer siliziumkarbidbasierten Matrix
integriert sind. Monolithisches Siliziumkarbid (a-SiC, Polytyp 6H, hexagonal) und der eigentli-
che Grundwerkstoff fiir die hier entwickelten Schichtsysteme SiC/SiC-CMCs (B-SiC, Polytyp
3C, kubisch) zdhlen zu den nichtoxidischen keramischen Werkstoffen. Sie weisen einen niedri-
gen linearen Wirmeausdehnungskoeffizienten von etwa 4 - 10°/K und eine Dichte von
3,1 g/cm® auf [18]. Die unterschiedlichen Phasen gehen auf die Herstellungsprozesse zuriick.
Beim CMC erhidlt man meist das Niedrigtemperaturpolymorph B-SiC. Aktuell werden drei
verschiedene Herstellungsrouten mit jeweils eigenen Vor- und Nachteilen fiir SiC/SiC-CMCs
praktiziert. Das Polymerinfiltrations- und Pyrolyseverfahren (PIP), das Fliissigsilizierverfahren
(LSI) und die chemische Gasphaseninfiltration (CVI) [19]. Die Fasern kdnnen mit einer ein-

oder mehrlagigen Faserbeschichtung verwendet werden.

Aus den Substrateigenschaften und dessen Hochtemperaturverhalten in Brennkammerat-
mosphidre ergeben sich die Anforderungen und Randbedingungen fiir das Schichtsystem.
SiC/SiC-CMCs zeichnen sich durch eine exzellente Oxidationsbestdndigkeit in trockener Luft
aus, in der sich eine schiitzende Siliziumdioxidschicht ausbildet, die bis zu sehr hohen Tempera-

turen sehr langsam anwichst. Der Reaktionsmechanismus ist [20]:

2 SiC + 3 0,(g) — 2 5i0, + 2 CO(g) (1)
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Das hierbei entstehende Siliziumdioxid liegt je nach Temperatur amorph, als Quarz (>700°C),
Tridymit (800 - 1300°C) oder als Cristobalit (>1400°C) vor [21]. Dieser Reaktion liegt eine
parabolische Oxidationskinetik zu Grunde. Die parabolische Wachstumskonstante in reiner
Sauerstoffatmosphire betragt fiir polykristallines CVD-SiC bei 1200°C 5,06 - 10° um?/s und fiir
polykristallines bulk-SiC bei 1300°C 1,09 - 10° um?®/s, bzw. 6,5 - 10® mg*/cm’s [22, 23].

Neben Sauerstoff sind Wasserdampf und CO, wesentliche Bestandteile der Brennkammerat-
mosphire [24, 25]. Bei mittleren Temperaturen von 700 - 900°C kommt es in Folge von innerer
Oxidation zur Versprodung durch angreifenden Wasserdampf oder CO, [26, 27]. Mit diesen

kann Siliziumkarbid zu Siliziumdioxid reagieren [28, 29]:

SiC + 3C0,(g) - Si0, + 4 CO(g) ()
SiC + 3 H,0(g) - Si0, + 3 Hy(g) + CO(g) (3)

Kdme es nur zu den genannten Oxidationsreaktionen, benétigten SiC/SiC-CMCs kein EBC-
System, da die Siliziumdioxidschicht passivierend ist. Siliziumkarbid kann aber auch zu volati-

lem SiO reagieren, wenn neben oxidativen auch reduzierende Reaktanten beteiligt sind [30]:
Si0; + Hy(g) < Si0(g) + H,0(9) (4)
Si0, + CO(g) < Si0(g) + CO,(g) (5)

Bei deutlich hoheren Temperaturen, wie den bisher erzielbaren 1250°C, sind SiC/SiC-CMCs
aktiver Oxidation und Degradation ausgesetzt. Diese sind der Formation des volatilen Silizium-
hydroxids durch die Reaktion mit Wasserdampf zuzuschreiben [31]. In der Gasturbine treten
hohe Temperaturen, hohe Stromungsgeschwindigkeit und ein hoher Wasserdampfpartialdruck

simultan auf. Damit gibt es mit Si(OH), ein weiteres volatiles Reaktionsprodukt [28]:
Si0, + 2 H,0(g) < Si(0OH)4(9) (6)

Das Gleichgewicht verschiebt sich wegen des Abtransports des Si(OH), durch den Gasstrom zur
rechten Seite der Reaktionsgleichung. Es kann sich also kein Gleichgewicht einstellen, wodurch
die Hinreaktion beschleunigt wird. Die Volatilitit von SiC hidngt mit dem Gesamtdruck, dem

Wasserdampfpartialdruck und der Gasgeschwindigkeit folgendermafien zusammen [28]:

P12120 (7)

Volatilitat « /vgqs * PoS
total

2.2 Environmental Barrier Coatings - Historie und Herausforderungen

Wie im vorigen Kapitel ausgefiihrt, gibt es verschiedene denkbare Einsatzbereiche fir SiC/SiC-
CMC s in Triebwerken und Gasturbinen. Je nach Einsatzbereich unterscheiden sich die Anfor-
derungen an das Material hinsichtlich mechanischer, thermischer und chemischer Bestindig-

keit. Bereits bei den ersten beiden Generation von SiC/SiC-CMCs konnte ein Anstieg der Hoch-



Theoretische und praktische Grundlagen

temperaturfestigkeit fiir Temperaturen von iiber 1200°C erreicht werden [17]. Werden CMCs
zusétzlich mit einem EBC-System versehen, konnen weitere signifikante Fortschritte erwartet
werden. Die gegenwirtige Forschung und Entwicklung fiir EBCs befasst sich schwerpunktmaflig
damit, die maximalen Temperaturen zu erhéhen und den Kiithlluftverbrauch zu verringern. Es
wird erwartet, dass EBC-CMC-Systeme kiinftig soweit verbessert werden, dass sich durch unge-
kiithlte Komponenten die Effizienz von Turbinen deutlich steigern lassen wird, da so der Brenn-
stoffverbrauch sinken wiirde [31-34]. Mit dem Aufkommen von hohlen (innengekiihlten)
CMGC:s fiir einen Einsatz bei viel hoheren Temperaturen (Oberflichentemperatur: >1600°C,
Turbineneintrittstemperatur: >1700°C), miissen vollig neue T/EBC-Systeme und Materialien
entwickelt werden [17]. Um das volle Potenzial der CMCs entfalten zu kénnen, werden folglich
EBCs benotigt, die die schadlichen Reaktionen (Kapitel 2.1.1) unterbinden [17, 35].

Das Anforderungsprofil an ein Schichtsystem teilt sich auf in allgemeine Anforderungen, die
von jeder einzelnen Lage erfiillt werden sollten, und in spezifische Anforderungen einzelner
Lagen wie Schutzfunktionen, die separat adressiert werden kénnen. In Abbildung 1 sind sie fiir
ein EBC-System dargestellt. Einige Forderungen stehen dabei im Gegensatz zueinander und es
muss abgewogen werden, welcher Aspekt wie stark gewichtet wird. Beispielsweise steht die
Forderung nach einer moglichst dichten Mikrostruktur fiir einen optimalen Korrosionsschutz

jener nach einer guten Thermoschockbestindigkeit gegeniiber.

allgemein spezifisch
CTE - Match Oxidation ‘
Phasenstabilitdt \é\lr\;s:serdampfkorrosmn
Niedriger E-Modul Erosion
Sinterbestandigkeit Thermoschock
o Dichte
Niedrige Spannungen Gefiige
Porositat
EBC

Adhésion
Chemische Kompatibilitat

Abbildung 1 Anforderungsprofil fiir EBC-Systeme fiir SiC/SiC-CMCs im Heif3gasbereich von Flugzeug-
gasturbinen

Vergangene und aktuelle EBC-Entwicklungen verfolgen den Ansatz, die spezifischen Funktio-
nen Oxidationsschutz und Wasserdampfbarriere auf mehrere Lagen zu verteilen und dabei auch
die allgemeinen Anforderungen zu erfiillen [36-42]. Im Folgenden wird die Historie der EBC-

Systeme entlang der NASA-Generationen dargestellt.
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2.2.1 Historie der EBC-Systeme

Die Historie von EBC-Systemen lésst sich in vier Generationen einteilen. Thre Entwicklung
durchlief einen Wandel von einlagigen hin zu mehrlagigen Schichtsystemen; ein Ansatz der
heute weithin akzeptiert ist [4]. Aktuelle EBC-Systeme bestehen meist aus zwei bis drei Lagen.
Ganz unten wird ein metallischer Bondcoat (BC) eingesetzt, der auch ein Oxidationsschutz ist.
Er oxidiert bei hohen Temperaturen, sodass auf ihm langsam ein thermisch gewachsenes Oxid
(TGO) wichst. Dariiber liegt entweder eine keramische Zwischenschicht, auf der eine kerami-

sche Wasserdampfbarriere aufgebracht wird, oder es wird auf die Zwischenschicht verzichtet.

Erste NASA-Generation

Erste Systeme bestanden aus einem Mullit-BC und einer Yttriumoxid-teilstabilisierten Zirkono-
xid (YSZ) Deckschicht [33, 43]. Der CTE von Mullit (4,5 - 5,5 - 10°%/K) passt sehr gut zum CMC
[44]. Mullit hat den Nachteil, in Wasserdampf durch selektive Korrosion von Siliziumoxid zu
degradieren [45, 46]. YSZ hat eine sehr viel bessere Stabilitit in stromendem Wasserdampf,
weshalb es auf Mullit aufgebracht wurde. Es delaminiert aber bei thermozyklischer Belastung

aufgrund der grof3en Diskrepanz im CTE zwischen Schicht- und Substratmaterial [47, 48].

Zweite NASA-Generation

Bei der folgenden Generation wurde deshalb YSZ durch Barium-Strontium-Aluminiumsilikate
(BSAS) ersetzt, deren CTE (4 - 4,5 - 10°/K) sehr gut zu den iibrigen Komponenten passt [44].
Verglichen mit Mullit hat BSAS eine sehr geringe Siliziumoxidaktivitit, womit es bestdndiger
gegeniiber Wasserdampfkorrosion ist. Thermozyklische Untersuchungen bei 1300°C in 90-
prozentiger Wasserdampfatmosphdre fithrten jedoch zu erheblicher Degradation, die auf die
Formation einer niedrig schmelzenden Verbindung mit dem TGO des Silizium-BCs zuriickzu-
fihren war. Diese Reaktion sollte durch Mullit unterbunden werden. Hierdurch war die maxi-
male Einsatztemperatur auf Temperaturen unterhalb von 1300°C begrenzt [36, 49]. Schichtsys-
teme, bestehend aus einem Silizium-BC, einem Mullit-Intermediate Layer (IL) und einer BSAS-
Deckschicht zum Schutz vor Wasserdampf, wurden in diversen stationdren Gasturbinen bei
Temperaturen von bis zu 1300°C fiir viele tausend Stunden getestet [33, 50]. Das thermozykli-
sche Oxidationsverhalten in Wasserdampfumgebung dieses Systems haben Cojocaru et al. [44]
genauer untersucht, das zu diesem Zeitpunkt (2013) den Stand der Technik représentierte.
Hierbei wurden die Proben fiir 50 und 100 Zyklen (2 h - 30 min Kiihlung) bei 1300°C in leicht
stromender Wasserdampfatmosphdre (90 % H,O / 10 % Luft, 1 atm, 0,035 m/s) getestet. Beo-
bachtet wurde eine Ausheilung der vertikalen Risse in der BSAS-Schicht als Folge des Tests, was
auf die glaskeramischen Eigenschaften des BSAS zuriickgefiihrt wurde. Risse durch die gesamte
Schichtdicke und Delamination wurden ebenso wenig beobachtet wie eine ausgedehnte Poren-

bildung am Si/Mullit-Interface.

Dritte NASA-Generation

Die dritte Generation von EBC-Systemen wurde im Rahmen des NASA Ultra Efficient Engine
Technology (UEET) Programms entwickelt, das im Zeitraum 2000-2005 lief. Die dritte Genera-
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tion setzte weiterhin auf einen Silizium-BC, {iber dem eine Mischung aus BSAS und Mullit lag.
Als Deckschicht kamen Seltenerdenmono- oder Seltenerdendisilikate zum Einsatz. Seltenerden-
silikate zeichnen sich durch ihren niedrigen CTE aus (besonders die Disilikate) und ertragen
Temperaturen von 1482°C iiber tausende Stunden [37, 51]. Untersuchungen zu CTEs von
Seltenerdensilikaten zeigten eine starke Varianz verschiedener Polymorphe, wobei die beta- und
gamma-Phasen der Seltenerdendisilikate dhnliche Werte um 4 - 10%/K haben und damit im
Bereich des CTEs von SiC/SiC-CMCs liegen [52]. Alle CTEs der in dieser Arbeit genutzten

Seltenerdensilikate finden sich in Tabelle 1 und in 0.

Vierte NASA-Generation

Fiir CMCs, die bei Temperaturen oberhalb von 1500°C eingesetzt werden sollen, miissen Alter-
nativen zum Silizium-BC gefunden werden. Diese stellen wegen ihrer auf niedrige Temperatur
begrenzten Einsatzmoglichkeiten eine Schwachstelle dar. Fiir EBC-Systeme der vierten Genera-
tion — ebenfalls im Rahmen des UEET-Programms — wurde deshalb der Schwerpunkt auf die
Entwicklung von BCs gelegt, die bei Temperaturen bis zu 1482°C eingesetzt werden konnen,
dicht sind, eine hohe Festigkeit sowie eine niedrige Sauerstoffaktivitit aufweisen. Die NASA
EBC-Systeme greifen hierzu auf Seltenerdensilikate, Seltenerden-Aluminiumsilikate, Zirkon-
und Hafniumoxid und hafniumoxidverstirkte Silizium-BCs zuriick. Die Zwischen- und Deck-
schichten sollten bei Temperaturen von bis zu 1650°C funktionieren. Zirkon- und Hafni-
umoxid-basierte TBCs wurden, in Kombination mit Seltenerdensilikaten und Seltenerden-
Aluminiumsilikaten, als Deckschichten verwendet. Die T/EBCs wurden fur SiC/SiC-CMCs in
der Brennkammer und fiir Leitschaufeln ausgelegt. Um die Fehlpassung zwischen den CTE
auszugleichen, wurde die oxidische Deckschicht mikrostrukturell modifiziert und zwischen
diese und die Seltenerdensilikate ein IL eingefiihrt [39, 41, 53]. Die Schichtdicke des Gesamtsys-
tems lag bei 130-250 um [17]. Auf die Entwicklung der fortschrittlichen BCs wird in den folgen-

den Abschnitten genauer eingegangen.

Nachdem anfinglich BCs aus Silizium eingesetzt wurden (und heute meist immer noch wer-
den), suchte man nach Alternativen, die hohere Einsatztemperaturen vertragen. Durch den
vergleichsweise niedrigen Schmelzpunkt von 1414°C und das versagensauslosende TGO-
Wachstum (hoch-tief Cristobalit Umwandlung [21]) ist reines Silizium hinsichtlich Temperatur
und Lebensdauer limitiert. Ein weiterer Nachteil ist die Sprodigkeit und damit die Intoleranz
gegeniiber Deformation bei niedrigen Temperaturen bis 600°C. Hier gibt es einen sprod-duktil
Ubergang, der zu einer starken Erweichung des Materials fithrt, ohne dass dessen Eigenschaften
genau bekannt sind [54]. Fiir die Entwicklung fortschrittlicher Bondcoats fiir Temperaturen bis
1482°C (2700°F) wurden diverse Herstellungsprozesse und Materialkombinationen untersucht.
Zu den Prozessen zahlten Physical Vapour Deposition (PVD), Chemical Vapour Deposition
(CVD), Electron Beam-PVD (EB-PVD), Air Plasma Spray (APS) und Plasma Spray-PVD (PS-
PVD). Jegliche Innovation bei der Entwicklung neuartiger Bondcoats fiir hohere Temperaturen

fand im Rahmen der verschiedenen Forschungsprogramme der NASA statt [17].
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Die von Zhu [17] untersuchten Systeme basierten alle auf Silizium mit einem Anteil von 34 -
80 At.-%, meist jedoch von 60 - 70 At.-%. Andere Bestandteile waren die Elemente Hafnium,
Zirkon und Tantal sowie verschiedene Seltenerdenelemente, vor allem Yttrium, Ytterbium und
Gadolinium. Die Verbindungen lagen als Silizid, Oxid oder Silikat vor. Die Systeme zeigten ein
parabolisches Oxidationsverhalten mit schwankenden Wachstumskonstanten zwischen <0,1 -
5-10* mg*/cm®s bei 1482°C an Luft. Die genauen Werte <0,1 werden in der Literatur nicht
angegeben, es zeigt sich aber an der Bandbreite der Werte, dass eine Oxidverstirkung die Oxida-
tion beschleunigen kann. Im favorisierten Zusammensetzungsbereich von 60 - 70 At.-% Silizi-
um waren die Oxidationsraten niedrig, aber nicht genau beziffert. Verglichen mit reinen Silizi-
umschichten ist die Wachstumskonstante eine bis drei Gréf3enordnungen hoher, was jedoch
zumindest zum Teil der hohen Temperatur zugeschrieben werden kann. Auch das thermozykli-
sche Oxidationsverhalten war laut Zhu [17] bei 1482°C exzellent, wobei es auch hier grofle
Schwankungen der erzielbaren Lebensdauer gab, deren Ursache nicht weiter beschrieben wurde.
Die Verstiarkung von Silizium mit Seltenerden- und/oder Reaktivoxiden kann also die Lebens-
dauer und Einsatztemperatur des Bondcoats erhohen, ist aber sensibel gegeniiber Schwankun-

gen bei der chemischen Zusammensetzung.

Aktuelle Entwicklungen der NASA zu EBC-Systemen
Die aktuellen Entwicklungen der NASA zu EBC-Systemen sind nur eingeschriankt publiziert. Sie

befassen sich mit neuen Werkstoffen, die hiufig aus verschiedenen Komponenten der bisher
erwdhnten Materialien bestehen. Daraus resultierte ein nicht weiter spezifiziertes EBC-System
[42]. Der funktionelle Aufbau dieses Systems sieht, beim CMC-Substrat beginnend, folgender-
maflen aus: Unten liegt ein Nanokomposit-BC auf Seltenerden-Silizium(-oxid) Basis mit Zusat-
zen von Hafnium und/oder Zirkon. Darauf folgt ein dichtes EBC mit niedrigem CTE auf Basis
von Seltenerdensilikaten und eine dritte, chemisch gradierte Lage zur Energiedissipation. Als
chemische Barriere, der auch die Funktion einer TBC und des CMAS-Schutzes (Calcium-
Magnesium-Aluminosilikate: Sand und Vulkanaschen) zukommt und die Temperaturen von

1650°C widersteht, wird eine zusatzliche Deckschicht aufgebracht. [17]

2.2.2 Aktuelle EBC-Systeme - Stand der Forschung

Die breite Forschungslandschaft befasst sich heutzutage mit zwei- bis vierlagigen EBC-
Systemen, die jenen der dritten Generation der NASA-Programme dhneln, bzw. von dieser
entlehnt sind [55]. Die dreilagigen state-of-the-art EBC-Systeme werden mit APS-Verfahren
hergestellt. Sie bestehe aus einem Silizium-Bondcoat, einer Zwischenlage aus Mullit und einer
Deckschicht aus Seltendersilikaten. Sie sind zwar gegeniiber jenen der vorigen Generationen
beziiglich ihrer Langlebigkeit deutlich verbessert, offenbaren aber immer noch eine Reihe von
Problemen. Werden sie iiber einen gewissen Zeitraum betriebsnahen Bedingungen ausgesetzt,
zeigen diese dreilagigen EBC-Systeme eine Reihe von Schadigungen. Durch ungiinstige CTEs
und Korrosion der Oberfliche durch Wasserdampf oder CMAS werden Risse initiiert, die sich
von der Oberfliche aus vertikal durch die Schichten ausbreiten konnen. So fanden Richards et

al. [56] heraus, dass bei dreilagigen Systemen mit einem Mullit-IL und Ytterbiumonosilikat
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(YbMS) als Deckschicht vertikale Risse ungehindert die Zwischenschicht durchdringen konn-
ten. Das Silizium wurde dann durch Wasserdampf (90 % H,O) bei 1316°C erheblich geschidigt,
sodass es zu grof3flichigen Abplatzungen kam. Diese Risse stellen Kandle fiir eindringenden
Wasserdampf dar. Dieser schadigt nicht nur Silizium und Mullit in erheblichem Mafe, auch
Seltenerdendisilikate (REDS) sind der Formation von Siliziumhydroxid ausgesetzt, wihrend
Seltenerdenmonosilikate (REMS) als stabil gelten (Kapitel 2.4.1). Die Einstufung der Wasser-
dampfstabilitdt der unterschiedlichen Werkstoffe ist: SiC < Mullit < BSAS < REDS < REMS.
Einen Ausweg zeigten erst Zhong et al. [57] 2018, die erstmalig Ytterbiumdisilikat (YbDS) als
Zwischenschicht einsetzten und darauf das YbMS abschieden. Es zeigte das Potenzial dieser
Architektur, die 40 h thermozyklischer Oxidation bei 1400°C (Zyklus: 15 Minuten im Ofen,
abschrecken in Wasser) tiberstand. Dieses Konzept wurde aber noch nicht hinsichtlich der
Wasserdampfstabilitdt und der Langzeitbestindigkeit untersucht. Eine weitere Schwiéche der
thermisch gespritzten Schichten ist deren Inhomogenitit beziiglich Schichtdicke und chemi-
scher Zusammensetzung. Bei Richards et al. [56, 58] schwankte die Dicke des Siliziums und des
YbMS um bis zu 50 %. Deutlich homogener konnten etwa Bakan et al. [59] YbDS-Schichten auf
Silizium abscheiden, die jedoch von vertikalen Rissen durchzogen waren. Dies ist hinsichtlich
der Wasserdampfstabilitdt als kritisch zu bewerten. Ihre Untersuchungen zeigten zusitzlich,
dass reine YbDS-Schichten in stromendem Wasserdampf einer Verarmung der Oberfliche an
Siliziumoxid ausgesetzt und als Wasserdampfbarriere ungeeignet sind. Die Korrosionsrate des
YbDS lag bei 0,1 um/h (1200°C, 100 m/s, Erdgas) und damit erheblich hoher als die von Fritsch
[60] gefundenen Werte von 0,004 um/h fiir dichte Proben. Ein dhnliches Ergebnis fanden
Richards et al. [61], die das gleiche Phanomen wie Bakan et al. beobachten konnten. Beide
beobachteten eine Verarmung der YbDS-Oberfliche an SiO,, sodass eine pordse YbMS-Struktur
entstand. Bei zyklischer Auslagerung in Wasserdampf kam es dann zur Delamination dieser
pordsen YbMS-Struktur (Porositdt~80 %). YbMS-reiche Schichten zeigten hingegen bei Bakan
et al. [59] eine gute Bestdndigkeit in stromendem Wasserdampf. Zudem gibt es allgemeine
Nachteile der mit APS hergestellten Schichten [56-59, 62]: Sie liegen zundchst amorph vor und
haben dadurch haufig Risse. Sie verarmen wiahrend der Beschichtung an SiO,, wodurch sich
nach der Kristallisation Poren bilden und der CTE ungiinstig erhéht wird. Durch den SiO,-
Verlust bilden sich ungewollt REMS (in REDS) oder Seltenerdenoxide (in REMS), die einen
hohen CTE aufweisen kénnen (Tabelle 1, 0). Hierdurch kommt es zu vertikaler Rissbildung mit
Risswachstum durch die Seltenerdenmonosilikate. An der Grenzfliche zum REDS konnen diese
abgelenkt werden. Dieser Effekt wurde von Zhong et al. [57] fiir thermische gespritzte YbDS-
Schichten mit YbMS-Deckschicht beobachtet. Arbeiten von Mechnich et al. [63]und Leisner et
al. [64] zeigten, dass sich mit PVD reine Yttriummonosilikat-Schichten (YMS) auf Silizium oder
SiC-basierten Werkstoffen abscheiden lassen. Die Schichten waren zunéchst dicht und amorph,
Glithungen bei 1200°C fiihrten jedoch zur vertikalen Rissbildung, Porenbildung und Ausbil-
dung einer Reaktionszone an der Grenzfliche zu Si(C). Zudem war die maximale Schichtdicke
der YMS-Lagen stark limitiert (15-20 pum), Siliziumschichten konnten bis zu 40 um dick abge-
schieden werden. Bei Leisner et al. [64] iiberstanden zweilagige EBC-Systeme aus Silizium und
YMS auf SiC/SiCN einen thermozyklischen Oxidationstest (Furnace-Cycle-Test — FCT) bis 100
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h (60 min Ofen, 10 min abkiihlen). Untersuchungen in stromendem Wasserdampf (1200°C, 1 h,
100 % H,O) iiberstand das Schichtsystem, das SiC-CMC wurde vor Korrosion geschiitzt. Eine
Herausforderung bei der Verwendung von REDS sind die moglichen Polymorphe, die nicht nur
stark unterschiedliche Eigenschaften haben koénnen, sondern deren Dichteunterschied bei
Phasenumwandlungen zur Rissbildung fithren kann (Tabelle 1, 0). Die gegenwirtigen Ansétze
zeigen also Potenziale von einzelnen Werkstoffen und Schichtarchitekturen, aber auch einige
Schwichen, die es zu adressieren gilt. [37, 55, 56, 65-67]

Es ldsst sich zusammenfassen, dass fiir SiC/SiC-CMCs und damit auch fiir EBCs viele mégliche
Einsatzgebiete und ebenso viele Losungsansitze existieren. Die Anforderungen an ein EBC-
System sind komplex und schliefien sich teilweise gegenseitig aus (Kapitel 2.2.2). Es finden sich
zahlreiche Arbeiten zur EBC-Entwicklung, die bis an den Anfang dieses Jahrtausends zuriickrei-
chen. Dabei durchliefen sie mehrere Generationen, die bis zum heutigen Stand immer besser
wurden, aber weiterhin viele Schwichen offenbaren. Ein Grof3teil der Entwicklung fand durch
die NASA statt, die ihre Erkenntnisse nur unzureichend publiziert hat, aber einige Hinweise wie
etwa zu oxidverstirkten Bondcoats gibt. Wie angefiihrt, gibt es einige vielversprechende Be-
schichtungsverfahren mit eigenen Stiarken und Schwichen, allen voran das APS. Das Verfahren
bestimmt die grundlegenden Eigenschaften der Schichten wie Zusammensetzung, Mikrostruk-
tur und Schichtdicke. Auch vereinheitlichte Bewertungskriterien, anhand derer sich die Taug-
lichkeit eines EBC-Systems beurteilen liefle, existieren noch nicht. Gleiche Temperaturbereiche
und Testbedingungen beim essentiellen Wasserdampftest gibt es nicht — im Resultat ldsst sich

die Leistungsfiahigkeit der Systeme nur eingeschriankt miteinander vergleichen.

23 Eigenschaften der Bondcoat-Materialien

Wie in Kapitel 2.2 erwéhnt, sind BCs aus reinem Silizium Stand der Technik, die aber Limitie-
rungen haben. Deshalb wird in dieser Arbeit die Verstirkung von Silizium mit Hafniumoxid
untersucht. Die Eigenschaften von Hafniumoxid, auch in Kombination mit Silizium, sind in

Kapitel 2.3.2 zusammengefasst.

2.3.1 Eigenschaften von Silizium

Neben den SiC/SiC-CMCs selbst, limitieren die Bondcoats aus Silizium aktuell die maximalen
Einsatztemperaturen und damit die Anwendungsmoglichkeit des gesamten EBC-Systems.
Beziiglich der Adhdsion an das CMC und Anbindung der dariiber liegenden Zwischenlage
funktioniert Silizium auf Grund des passenden CTE und der chemischen Ahnlichkeit allerdings
sehr gut. Das Halbmetall Silizium hat einen Schmelzpunkt von 1414°C, einen linearen thermi-
schen Ausdehnungskoeffizienten von 2,59 (298,2 K) - 4,5 (1400 K) - 10°/K und eine Dichte von
2,3 g/cm® [68-70]. Deshalb wird Silizium weithin als potenzieller vielversprechender Kandida-
tenwerkstoff fiir die Verwendung als BC in EBC-Systemen betrachtet (Kapitel 2.2). Es ist dem
Grundmaterial aus chemischer Sicht sehr dhnlich, weshalb keine schidlichen chemischen Reak-

tionen an der Grenzflache erwartet werden. Wie alle Halbmetalle ist auch Silizium bei Raum-
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temperatur (RT) sehr sprode. Eine Eigenschaft, die in Anbetracht Silizium als BC einzusetzen,
ungiinstig ist. Silizium zeigt jedoch eine stark ausgeprigte Temperaturabhédngigkeit seiner
mechanischen Eigenschaften. In einem Temperaturintervall von 500 - 750°C wird ein sprod-
duktil Ubergang beschrieben. Die Festigkeit sinkt stark ab, wihrend die Bruchdehnung von fast
null Prozent bei RT bei Temperaturen iiber 1000°C auf 30 - 40 % ansteigt [71-73]. Fiir den
Spannungsverlauf durch ein mehrlagiges Schichtsystem ist eine moderate Erhéhung der Dukti-
litat des Siliziums vorteilhaft, der mittlere E-Modul von polykristallinem Silizium liegt bei
160 GPa, die Poissonzahl betrdgt 0,22 [74]. Bei mechanischer oder thermisch induzierter Deh-
nung steigen die resultierenden Spannungen somit in geringerem Maf3e an. In der Gréflenord-
nung wie sie fiir Silizium bei hohen Temperaturen auftritt, bewirkt sie jedoch hohe Kriechraten,

was zur Delamination der Schicht fithren kann.

Das Oxidationsverhalten von Silizium ahnelt dem von Siliziumkarbid. An Luft bildet sich eine

thermisch gewachsene Oxidschicht nach:
Si+ 0,(g) = Si0,, (8)

der eine parabolische Wachstumskinetik zu Grunde liegt. Die zugehérigen parabolischen
Wachstumskonstanten liegen bei 1200°C an trockener Luft (bzw. trockenem Sauerstoff) bei k, =
1,25 - 1,33 - 10° pm?®/s, bzw. bei 5,85 - 107 mg*/cm’s [75-77]. Somit ist die Oxidationskinetik von
reinem Silizium etwa eine Gréflenordnung hoher als die von SiC (vgl. Kapitel 2.1.1). Bei der
Oxidation von Silizium zu Siliziumdioxid kommt es zu einer berechneten Volumenzunahme
von 110 - 120 %, was fiir die Spannungssituation eines mehrlagigen Schichtsystems beachtet
werden muss [65]. Die sich bildende Oxidschicht kann theoretisch amorph sein oder in einer
der sieben polymorphen Strukturen von Quarz, Tridymit oder Cristobalit auftreten. In anwen-
dungsnahen Untersuchungen bildet sich jedoch meist Cristobalit als thermisch gewachsene
Oxidschicht aus. Dieses Polymorph besitzt zwei Allotrope — das a-Cristobalit (tief) und das -
Cristobalit (hoch) — die bei einer Temperatur zwischen 200 - 280°C reversibel umwandeln. Dies
geht bei der Abkiihlung mit einer Volumenabnahme von 2,8 - 4,5 % einher und kann zu verti-
kaler Rissbildung fithren. Die Warmeausdehnungskoeffizienten (in 10/K) unterscheiden sich
deutlich und liegen bei: amorph 0,5, a-Cristobalit 10,3 und p-Cristobalit 3,1. a-Cristobalit hat
eine Dichte von 2,32 g/cm?, die von B-Cristobalit liegt bei 2,2 g/cm® [78]. Die Dichte von amor-
phem Siliziumoxid ist geringer und liegt bei 2,196 g/cm® [79]. Die Sauerstoffdiffusion bei
1250°C durch B-Cristobalit ist mit 1,1-10"* cm?/s langsamer als durch amorphes SiO, mit
7 -10° cm®/s [80]. Mit steigender TGO-Dicke kommt es bei thermozyklischer Belastung wegen
der allotropen Umwandlung und der Unterschiede im CTE zu Spannungen, die Risse induzie-
ren. Mit zunehmender Zyklenzahl konnen sich diese horizontal ausbreiten, sodass sie sich
vereinen. Die Rissvereinigung fiihrt dann zur Formation von Mudcracks, also lokal begrenztem
Abplatzten und zur Delamination des TGO. Dieser Versagensmechanismus ist von TBC-
Systemen bekannt. Die kritische TGO-Dicke, die zur Delamination fiihrt, liegt fiir einzelne
Siliziumschichten nicht vor. In EBC-Systemen schwanken die angegebenen Werte erheblich.
Dies ist auf die unterschiedlichen Beschichtungsverfahren und Testbedingungen zuriickzufiih-

ren. Richards et al. [61] fanden beispielsweise fiir ein zweilagiges EBC-System (APS) aus Silizium

12
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und YbDS (+15 Vol.-% YbMS, 125 um) eine TGO-Wachstumsrate von 1,44 nm/h bei 1316°C
(90% H,0) und eine kritische TGO-Dicke von circa 5 pm, die zu lokaler TGO-Delamination
fiihrte. [33, 36, 48, 81-88]

Die fiir SiC giiltigen Reaktionen (4) bis (6), bei denen volatilen Produkten gebildet werden,

finden auch fiir Silizium Anwendung, so dass sich in wasserdampthaltiger Atmosphire analog
Si+02(9) +2 H,0(g) < Si(0H)4(9) ©)

bildet [89]. Silizium kann als Haftvermittler- und Oxidationsschutzschicht also das Substrat vor
Oxidation schiitzen, in reduzierenden Atmosphiren oder vor einem Angrift durch (stromen-
den) Wasserdampf jedoch nicht. Dieser Reaktion liegt eine lineare Kinetik zu Grunde, die etwa
von Opila et al. [28, 30, 90, 91] umfangreich untersucht wurde. Zum Tragen kommt dieser
Mechanismus beim Korrosionstest im stromenden Wasserdampf (Kapitel 4.3.2). Dort wird
durch die Stromung das Produkt permanent entfernt, wodurch alle wasserdampfinduzierten

Reaktionen (vgl. auch Gleichungen 6 und 11) zusitzlich beschleunigt werden.

2.3.2 Hafniumoxid als Verstarkung fiir Silizium-Bondcoats

Wie im vorigen Kapitel beschrieben, haben Bondcoats aus reinem Silizium Schwiéchen hinsicht-
lich ihrer mechanischen Stabilitit, der chemischen Bestdndigkeit in wasserdampthaltiger Atmo-
sphére und durch Rissbildung im TGO. In dieser Arbeit wird Hafniumoxid hinsichtlich seines

Potenzials zur Verstirkung von Siliziumschichten untersucht.

Es finden sich in der Literatur Ansitze, die die Verstirkung von Werkstoffen mit Hafniumoxid
tiir den Einsatz bei hoheren Zieltemperaturen vorbringen. Dabei werden sich dessen sehr hoher
Schmelzpunkt von deutlich tiber 2800°C und die ausgepragte Reaktionstriagheit gleichermafien
Zunutze gemacht. Hafniumoxid kann in den drei Strukturen monoklin, tetragonal und kubisch
vorliegen. Von Relevanz ist in dieser Arbeit aber nur die monokline Phase (CTE: 6,3 - 10°%/K),
die sich bei 1830 £10°C analog zum Zirkonoxid in eine tetragonale (CTE: 9,8 - 10°/K) Struktur
umwandelt [92]. Der Diffusionskoeffizient fiir Sauerstoff in HfO, bei 1250°C betrdgt circa

1-10" cm?/s, womit er eine Groflenordnung schneller ist als durch p-Cristobalit [93].

Dass sich das Konzept von Nanokompositen auf Grundlage von Hafniumoxidpartikeln realisie-
ren ldsst, zeigten bereits Kleebe et al. [94] und Shinoda et al. [95], die gesinterte HfO,/SiC-
Proben hergestellten. Aus der Arbeit von Kleebe et al. an SiOC mit 17,3 Gew.-% HfO, geht
besonders deutlich hervor, dass sich Hafniumoxid als Zweitphase in Form kolloidaler Teilchen
ausscheidet. In Kohlenstoff verarmten Bereichen besteht die Matrix aus SiO, und ist damit
vergleichbar mit der Silizium(-oxid) Umgebung im BC. Die Ausscheidungen besitzen eine
anfingliche Grof3e von etwa 7 nm, die sich durch Auslagerung bei 1300°C zunéchst schnell auf
32 nm (10 h) und dann zunehmend langsamer auf 65 nm (200 h) vergroiern. Es kommt also zu
einer Ostwaldreifung der kolloidalen Teilchen und die beiden Phasen HfO, und SiC reagieren

nicht miteinander, sondern liegen stabil nebeneinander vor. Bei deutlich héheren Temperaturen
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von 1600°C haben Shinoda et al. entdeckt, dass Hafniumoxid mit Siliziumdioxid zu Hafniumsil-

ikat (CTE: 5,3 - 10°/K), auch Hafnon genannt, reagieren kann.
HfO0, + Si0, - HfSi0, (10)

Dies stimmt mit den thermodynamischen Berechnungen des pseudo-bindren Phasendiagrams
(Abbildung 2) von HfO,-SiO, durch Shin et al. [96] tiberein, wonach Hafnon die einzige stabile

Phase dieser beiden Konstituenten ist.
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Abbildung 2 Berechnetes pseudobinires Phasendiagramm von HfO,-SiO, [96]

Die Formation von Hafnon (p = 6,97 g/cm®) aus Hafniumoxid (p = 9,68 g/cm?®) und Silizi-
umoxid (p = 2,3 g/cm®) geht mit einer Netto-Volumenzunahme von circa 14,8 % einher. Die
Wasserdampfstabilitit von Hafniumoxid und Hafnon ist gegeniiber reinem Silizium deutlich
verbessert, die Verlustraten von Hafnon liegen in etwa gleichauf mit denen des Ytterbiumdisili-
kats. Dies kann etwa dann vorteilhaft sein, wenn es zu einer Schiadigung der Decklagen kommt
und der hafniumoxidhaltige BC bestandiger gegen Wasserdampfkorrosion ist. Hafniumoxid hat
je nach Mikrostruktur (Porositit) einen E-Modul zwischen 90-280 GPa (28 - 0 % Porositdt) und
eine Poissonzahl von etwa 0,3 [97]. Berdova et al. [98] fanden fir HfO,-Schichten fiir bei 900°C
ausgelagerte Proben Kennwerte fiir den E-Modul von 183 +33 GPa und fiir die Hérte von 12,9
£1,5 GPa. Die prinzipielle Wirksamkeit des Konzepts von Hafniumoxid verstarkten Silizium-
schichten hinsichtlich ihrer mechanischen Eigenschaften bei hohen Temperaturen wurde be-
reits an EB-PVD und APS-Schichten nachgewiesen. Die maximale Einsatztemperatur der BC
wurde auf 1482°C erhoht, ohne dass die parabolische Wachstumskonstante wesentlich hoher

war als die des reinen Siliziums [17, 99]. [73, 94-96, 100-102]
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24 Seltenerdensilikate als Materialien der Decklagen

In dieser Arbeit werden Schichten aus Seltenerdendisilikaten (REDS) und Seltenerdenmonosili-
katen (REMS) untersucht. Die Seltenerdenoxide als eigenstindige Decklage sind nicht Teil der
hier betrachteten Schichtsysteme, aber kiinftig als TBC-Schicht und CMAS-Barriere denkbar;

zudem konnen sie lokal in Ausscheidungen oder als Korrosionsprodukt entstehen.

Wasserdampfstabilitat

Ein Hauptkriterium fiir die Materialauswahl fiir die keramische Deckschicht ist die Korrosions-
bestindigkeit in stromendem Wasserdampf. Eine vergleichende Ubersicht méglicher Materia-
lien bietet die Arbeit von Fritsch [103], bei der ein umfassendes Materialscreening bei einheitli-
chen Testbedingungen (T = 1450°C, v = 100 m/s, puzo = 0,24 atm, prw= 1 atm) durchgefiihrt
wurde. Fiir die in dieser Arbeit betrachteten Materialien ergab sich in Bezug auf SiC eine um
den Faktor >10 verringerte Korrosionsrate fiir Y(b)DS und eine nicht messbare Degradation
(Faktor >1000) fiir Y(b)MS. Die Korrosionsvorgénge laufen wie in den folgenden Reaktionsglei-
chungen dargestellt ab, wobei weitere, weniger wahrscheinliche, fliichtige Hydroxidverbindun-

gen vernachldssigt sind:

RE,SiO + 2 H,0(g) < RE,05 + Si(OH)4(9) (12)
2 RE,05; + 6 H,0(g) < 4 RE(OH)3(g) +3 0,(9) (13)

Die Formation von RE-Hydroxiden ist beziiglich der Wasserdampfstabilitdt vernachlédssigbar
gering. Bereits die REMS bleiben nach Korrosionstests von REDS in wasserdampfhaltiger At-
mosphire als stabile Phase zuriick, die auf Grund ihrer porosen Struktur aber keinen zuverléssi-
gen Schutz mehr gegen eindringenden Wasserdampf bietet, wie etwa Richards et al. [61] und
Bakan et al. [59] fiir YbDS berichteten.

2.4.1 Eigenschaften der Seltenerdendisilikate

In dieser Arbeit sollen REDS von Yttrium und Ytterbium im EBC-System als Intermediate
Layer eingesetzt werden. Als Schicht zum Schutz vor Wasserdampf eignen sie sich aufgrund
ihrer um den Faktor 100 schlechteren Wasserdampfstabilitit gegeniiber REMS weniger. Die
Korrosionstiefe von YbDS in wasserdampfhaltiger Atmosphdre (0,15 atm) wurde von Bakan et
al. [59] nach 200 h mit 25 um angegeben. Dies ist fiir vergleichsweise diinne, gesputterte Schich-
ten zu tief. Aber sie erfiillen einige wichtige Anforderungen des Eigenschaftsprofils fiir IL. Dem
IL kommt hier, wie in Kapitel 2.2.2 angefiihrt, die Anbindung des REMS an den BC zu. Hierzu
tragen ein zum BC passender CTE, ein niedriger E-Modul, eine niedrige Sauerstoff- und Silizi-

um(-oxid)aktivitit und eine gute thermochemische Kompatibilitit zu BC und REMS bei.

Wie Ansitze mit Mullit oder REMS auf Silizium gezeigt haben, kann es bei Grenzflichen, die

sich thermochemisch nicht im Gleichgewicht befinden, zu Reaktionen kommen, die die Sys-
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temintegritidt durch Porenbildung schwichen [64]. Im hier vorliegenden Fall muss die Reaktion
zwischen Y(b)MS und Silizium(-oxid) durch das IL unterbunden werden. Wie in den berechne-
ten pseudobindren Phasendiagramme von Y(b),0;-SiO, (Abbildung 3) erkennbar, existieren
zwischen Seltenerdenoxid und Siliziumoxid zwei stochiometrische Verbindungen. Die Ein-
zelelementoxide befinden sich also, wenn in Kontakt miteinander, nicht im thermochemischen
Gleichgewicht. Im hier gezeigten Phasendiagramm Y,0;-SiO; nicht eingezeichnet ist die meta-
stabile Apatitphase, die eine Stochiometrie zwischen Yttriummonosilikat (YMS) und Yttriumdi-
silikat (YDS) und einen hohen CTE von 7,5 - 10/K hat (Tabelle 1 — Y44,(Si0,);0). Das Gleiche
gilt fir REMS und Siliziumoxid, zwischen welchen sich die Seltenerdendisilikate befinden.
Zwischen REDS und Siliziumoxid existiert keine Verbindung. Diese Paarung diirfte also bei

Kontakt und Auslagerung bei hoher Temperatur keine Grenzflichenreaktion hervorrufen.
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Abbildung 3 Berechnete pseudobinire Phasendiagramme; links Yb,05-SiO, [104], rechts Y>0;-SiO, [105]

Polymorphismen der Seltenerdensilikate

Wie im Phasendiagram von Y,0;-SiO, (Abbildung 3) zu erkennen und von Felsche [106] bereits
1970 veroftentlicht, gibt es bei Seltenerdendislikaten — Yttrium wird hierbei dazu gezéhlt -
abhingig von der Kationengrofle bis zu sieben verschiedene polymorphe Kristallstrukturen, die
sich bei Temperaturwechseln theoretisch reversibel ineinander umwandeln. Diese Abhéingigkeit
ist in Abbildung 4 zu sehen. Hiernach existiert fiir YbDS nur eine Kristallstruktur, wahrend fiir

YDS (Kationenradius Y**: 0,9 A) vier polymorphe Phasen auftreten konnen.

Aktuelle Untersuchungen ergaben, dass YDS tatsdchlich in bis zu fiinf Strukturen vorliegen
kann, ndmlich y-, a-, B-, y- und 8-Y,51;0; [107]. Die Temperaturbereiche, in denen die jeweili-
gen Phasen gebildet und vorgefunden werden, variieren je nach Literaturquelle (Abbildung 5).
Ein Ubersichtspaper von Sun et al. [107] schreibt die Abweichungen den verschiedenen Herstel-
lungsmethoden, Verunreinigungen und unterschiedlicher Gliihhistorie zu. Vom amorphen
Zustand ausgehend, bildet sich je nach Temperatur zunichst die y-Phase (900 - 1000°C) oder
die a-Phase (1000 - 1100°C). Eine Umwandlung dieser beiden Phasen ineinander wird in der
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Literatur nur vereinzelt beschrieben. Weithin akzeptiert ist die Annahme, dass sich diese beiden
Phasen bei unterschiedlichen Temperaturen direkt in die f-Phase umwandeln. Wenn auch die
Umwandlungen als reversibel angesehen werden, so gibt es Quellen, die eine Riickumwandlung
aus der y-Phase nicht beobachtet haben, weshalb sie als stabil gilt. Insbesondere gilt es zu hinter-
fragen, inwieweit die Kinetik ausreicht, um bei dem in dieser Arbeit angedachten Testszenario
(FCT: hohe Abkiithlungsraten) eine Riickumwandlung von einer Hochtemperaturphase zu einer

darunter gelegenen erfolgt.
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Abbildung 4 Graphische Darstellung der Geometrie der Einheitszellen der sieben polymorphen Struk-
turtypen der Seltenerdendisilikate in Abhingigkeit von Kationenradius und Temperatur [106]

Neben den genannten Phasen wurden jiingst mit {- und n-YDS zwei weitere Phasen entdeckt,
die zu kleinen Teilen als Nebenprodukte entstanden sind [108, 109]. (-YDS ist mit der von
Heward et al. [110] beschriebenen y-YDS Struktur fast identisch, wahrend die von Kahlenberg et
al. [109] 2007 entdeckte n-YDS Phase 2008 von ihm selbst mit identischen kristallographischen

Parametern der a-YDS Phase zugeordnet wurde [111].

amorph-kiistalin oAl

900-1100 1000-1100 1140-1300 1320-1445 1535-1610

Abbildung 5 Temperaturbereiche der Kristallisation und Umwandlungen der YDS Polymorphe [67, 106,
112-114]. Die kristallisierende Phase kann y- oder a-Y,Si,O; sein, wobei sich nach Becerro et al. [113]
oberhalb von 1000°C a-Y,Si,O; bildet.

Die Polymorphe haben nicht nur unterschiedliche Eigenschaften, ihre Umwandlung geht auch
mit einer Volumenédnderung einher (Tabelle 1), hier bezogen auf die priméare y-YDS-Phase. Ist
der Volumenunterschied zu grof3, kann dies bei erstmaliger Umwandlung und bei thermozykli-

scher Belastung zu schiadigenden Spannungen in der Schicht fithren. Abgesehen von der a-YDS-
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Phase (a-B Wechsel) gibt es keine grofien Volumenunterschiede zwischen den Phasen. Zudem
ist im interessierenden Temperaturbereich nicht davon auszugehen, dass die §-Phase gebildet
wird. Deshalb ist lediglich der CTE der a-YDS Phase, mit a = 8 - 10°/K doppelt so hoch wie
jener der iibrigen Phasen und somit auch vom SiC/SiC-CMC, als kritisch zu bewerten. Der CTE

des nur wenig studierten y-YDS Polymorphs ist in der Literatur nicht bekannt.

YMS hat zwei Polymorphe - die X1-Phase bis 900°C und die X2-Phase oberhalb - die reversibel
und spontan ineinander umwandeln [115]. YbMS hat, analog zum YbDS, keine Polymorphe
[37, 58, 116]. Die polymorphe Umwandlung des YMS von X1 zu X2 geht mit einer Volumenab-
nahme von 19,8 % einher, wenn man annimmt, dass sich zunéchst die X1-Phase bildet. Derart
grofle Volumenspriinge fithren zu sehr hohen Zugspannungen, die vertikale Risse initiieren
konnen. Umgekehrt gilt: findet die Kristallisation bei Temperaturen statt, die eine Formation
des X2-Polymorphs bevorzugen, so kommt es in Folge der Abkiihlung zu einer Volumenzu-
nahme um 24,7 %. Die hierbei auftretenden Druckspannungen konnen zu Delamination fiihren.
Die CTEs der REMS liegen bei beiden Materialien hoher als die der REDS und sind zudem stark
anisotrop [117, 118]. Da in Naherung polykristalline Schichten erwartet werden, ist hier nur der
Mittelwert aufgefithrt. Im Vergleich ist der CTE des YbMS gegeniiber dem des YMS etwas
niedriger angesiedelt (Tabelle 2).

Tabelle 1 Kristallographische Parameter der Yttrium-Siliziumoxid Phasen [67, 107-114, 117, 119-132]

Phase System Dichte Volumen Differenz CTE
[g/cm’] [ecm*mol]  [%] (Bezug)  [10°/K]
y-Y25i207 monoklin 4,07 85,01 nicht verfiigbar
a-Y28i,07 triklin 4,41 78,55 7,6 (y) 8,0 (293-1473 K)
B-YSi207 monoklin 4,03 85,85 +1 (y) 4,1 (293-1673 K)
+9,3 (a)
Y-Y25i207 monoklin 4,09 84,49 -0,6 (y) 3,9 (293-1473 K)
16 (B)
8-Y2Si,07 orthorhom. 4,11 84,18 -1(y) 8,1 (293-1673 K)
-0,4 (y)
X1-Y,S8i0s monoklin 4,8 79,44 +24,7 (X2) 8,4 (300-1573 K)
X2-Y,SiOs monoklin 4,49 63,70 -19,8 (X1) 7,7 (1473 K)
Y467(Si04):0 hexagonal 4,62 153,17 7,5 (373-1473 K)
c-Y203 kubisch 5,01 45,07 9,5

Tabelle 2 Kristallographische Parameter der Ytterbium-Siliziumoxid Phasen [118, 132-137]

Phase System Dichte Volumen CTE

[g/cm’] [cm?/mol] [10%/K]
B -Yb,Si-O7 monoklin 6,14 88,15 4,0-5,5 (303-1573 K)
X2-Yb,SiOs monoklin 7,29 62,3 6,3 (473-1673 K)
Yb.0s kubisch 9,17 42,98 6,5-8,4 (299-1566 K)

18



25 Beschichtungsverfahren fiir Environmental Barrier Coating-Systeme

Die Herstellungsprozesse haben einen unmittelbaren Einfluss auf die Eigenschaften der EBCs.
Unterschiede in Mikrostruktur, Phasenbildung, realisierbare Schichtdicken, resultierende Ei-
genspannungen und Morphologie fithren zu unterschiedlichen Lebensdauern. Fiir Eigen-
schaftsverbesserungen der einzelnen Lagen ist es unabkdmmlich, die Herstellungsprozesse in
der Tiefe zu verstehen und somit optimieren zu konnen. Die Méglichkeiten, Einschrankungen
und Besonderheiten, welche sich bei bisherigen Untersuchungen zu verschiedenen Herstel-

lungsprozessen herausgebildet haben, werden hier knapp dargestellt: [55]

Air Plasma Spray (APS)

Der momentan favorisierte Prozess zur Herstellung von EBC-Systemen sind das Air Plasma
Spray (APS) und zugehorige Technologien, wie das Vacuum oder Low Pressure Plasma Spray
(VPS und LPPS). Im Bereich der TBC-Beschichtungen bereits eine etablierte Technologie, stellt
es auch fiir EBCs eine potenziell sehr attraktive Option dar. Es ist vergleichsweise preiswert und
ermoglicht hohe Schichtraten. Charakteristisch fiir diese Schichten ist eine lamellare Struktur
mit einer ausgepriagten Mikroporositit. Die Beschichtungen zeigen iiblicherweise eine Reihe
von Defekten, wie etwa Spalte zwischen einzelnen Lagen und Lamellen und Mikrorisse. Diese
schranken nicht nur die Leistungsfihigkeit der Schicht und damit die potenziellen Einsatzberei-

che ein, sondern verkiirzen auch die erzielbare Lebensdauer. [37, 56, 61, 66, 138, 139]

Electron Beam-Physical Vapour Deposition (EB-PVD)

Fir die ersten beiden Reihen der Turbinenschaufeln werden heutzutage TBCs eingesetzt, die
mittels EB-PVD appliziert werden. Sie weisen eine porose, kolumnare Mikrostruktur auf, die fiir
ein dehnungstolerantes Schichtverhalten sorgt. Fiir EBCs wurde EB-PVD genutzt, um Silizium
Bondcoats und kristalline Ytterbiumdisilikatschichten abzuscheiden. Die erzielbaren Schichtdi-
cken sind hierbei vergleichbar mit denen des APS, doch aufgrund des aufwendigen Prozesses
zahlt EB-PVD zu den kostenintensiven Beschichtungsverfahren. Einerseits ist die Mikrostruktur
vorteilhaft, wenn beispielsweise thermomechanisch induzierte Spannungen reduziert werden
miissen, etwa bei stark unterschiedlichen CTEs. Andererseits bieten die Kanile zwischen den
Stangeln einen offenen Zugang zu darunter liegenden Schichten und dem Substrat und kdnnen
dort zu beschleunigten, schidlichen Reaktionen fithren. Die Abscheidung von Seltenerdensilika-

ten ist zudem wegen des hohen Dampfdrucks von Siliziumoxid schwierig. [140-143]

Chemical Vapour Deposition (CVD)

Im Gegensatz zu den beiden zuvor genannten Verfahren handelt es sich beim CVD um einen
non-line-of-sight Prozess, der die Abscheidung von homogenen EBCs auch auf komplizierten
Strukturen ermoglicht. Das Verfahren findet bisher wenig Beachtung fiir Beschichtungen, die in
Triebwerken eingesetzt werden sollen. Dies liegt nicht zuletzt an den sehr geringen Schichtraten

und der Verwendung von brennbaren oder explosiven und giftigen Reaktionsgasen. [144-146]
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Sol-Gel

Die einfache Prozessfithrung sowie gleichmiflige und homogene Schichten sprechen fiir den
Sol-Gel-Prozess zur Herstellung von EBCs. Der Nachteil von Sol-Gel-Prozessen ist die Be-
schrankung auf sehr diinne Schichten. Es wurden etwa Mullitschichten als IL zwischen einem
Si-BC und einem Ytterbiumdisilikat-Deckschicht (beide mit APS) appliziert. Das fliissige Aus-

gangsmedium konnte Liicken und Risse im Bondcoat infiltrieren und verschliefSen. [147, 148]

Slurry Dip Technique (SDT)

Mit der vielseitigen Slurry Dip Technique (SDT) lassen sich komplexe Formen einfach und
preiswert beschichten. Der Haftungsmechanismus wird durch sintern aktiviert und beruht auf
chemischer Bindung. Je nach Prozessfithrung lassen sich dehnungstolerante EBCs mit einer
mikro- oder nanopordsen Mikrostruktur herstellen. Die fiir den Sintervorgang bendtigten

Temperaturen sind jedoch so hoch, dass sie das CMC substanziell schddigen konnen. [149, 150]

2.5.1 Magnetronsputtern

Beim (Magnetron-)Sputtern - auch Kathodenzerstaubung genannt - handelt es sich um ein
Beschichtungsverfahren aus der Gruppe der physikalischen Gasphasenabscheidung (PVD), die
wiederum zur plasmagestiitzten Diinnschichttechnologie gehort. Mit ihnen lassen sich Schich-
ten von einigen 10 nm bis zu mehreren 10 pm aus vor allem metallischen oder keramischen
Materialien herstellen. Bei der Kathodenzerstiubung werden Atome eines Targetwerkstoffs in
einer Argonatmosphire (Prozessdruck: 0,1 Pa < p < 1 Pa) iiber physikalischen Energietransfer in

die Gasphase tiberfiihrt. Der Beschichtungsprozess unterteilt sich in folgende Schritte:

= Zerstaubung des Targetwerkstoffs
= Materialtransport von der Kathode zur Substratoberfliche
» Kondensation und Schichtwachstum

Kathodenzerstaubung

In Abbildung 6 ist der schematische Aufbau eines Magnetrons zu sehen. Zwischen Anode und
Kathode wird ein E-Feld angelegt. Die Spannungsversorgung der Kathode kann eine DC-
Versorgung mit konstanter Spannung, eine gepulste DC-Versorgung mit kurzzeitiger Polum-
kehr oder eine Hochfrequenz-Versorgung (HF, f = 13,56 MHz) fiir elektrisch isolierende Werk-
stoffe sein. Hinter den Kathoden sind Permanentmagnete angeordnet, die vor dem Target ein
zur Targetoberfliche paralleles B-Feld erzeugen, das die Elektronendichte erhoht. Es dient dazu,
mehr Ar*-Ionen zu produzieren und damit die Erosionsrate zu erhohen. Der Mechanismus der
Kathodenzerstdaubung wird durch ein Bombardement der Targetoberfliche mit Ar*-Ionen
bewirkt. Die Ar*-Ionen werden durch Stoflprozesse mit den im B-Feld fliegenden Elektronen
erzeugt. Die Ionen folgen dann dem E-Feld und werden durch eine negative Spannung zwischen
200 - 1000 V auf die Targetoberfldche beschleunigt. Die Ar*-Ionen geben ihre kinetische Energie
an das Festkorpergitter weiter. Hierdurch werden Stof3kaskaden ausgelost, die ein oberflichen-

nahes Teilchen mit einem auswirts gewandten Impuls das Gitter verlassen lassen. Somit werden
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neutrale Atome, Cluster und in geringem Mafle (<1 %) Ionen herausgeschlagen. Diese bewegen
sich von der Kathode weg, bis sie auf eine Oberfliche, etwa das Substrat, treffen. Die dort statt-

findenden Prozesse Kondensation und Schichtwachstum sind separat beschrieben. [151-153]
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Abbildung 6 Schematischer Aufbau der Kathode einer Magnetronsputteranlage

Die Zerstaubungsausbeute ist gerade bei der Abscheidung von mehreren Kathoden mit unter-
schiedlichen Materialien eine wichtige Kenngrofle, die primar vom Werkstoff, vom Einfallswin-
kel der Ar*-Ionen und der Beschleunigungsspannung abhéngt. Fiir die hier verwendeten Metalle
sind die theoretischen Zerstdubungsausbeuten mit Argon unter 0° und 45° Winkel angegeben
(Tabelle 3). Es wurden in dieser Arbeit auch keramische Targets verwendet (Y,SiOs und HfO,).
Wie oben erwdhnt muss hier auf eine HF-Spannungsversorgung zuriickgegriffen werden. Die

Zerstaubungsausbeuten sind oft unbekannt und viel geringer als die der Metalle.

Tabelle 3 Zerstiubungsausbeuten Y; in dieser Arbeit genutzter Metalle durch Argon bei 90° und 45 °
Einfallswinkel und einer Energie von 1 keV [154]

Metall 90° 45°

Si 0,874 1,627
Y 1,063 1,714
Yb 3,484 4,927

Kondensation und Schichtwachstum

Die aus dem Target zerstaubten Teilchen bewegen sich durch den Rezipienten und konnen auf
der Substratoberfliche durch Kondensation abgeschieden werden. Dabei geben sie ihre kineti-
sche Energie an das Substratgitter ab und liegen auf der Oberfliche als lose Adatome vor. Durch
Oberflichendiffusion bewegen sie sich, bis sie an einem (lokalen) energetischen Minimum an

die Oberfliache anbinden oder wieder desorbieren. Nach der initialen Keimbildung beginnt das
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Schichtwachstum, beeinflusst von Oberflachendiffusion und Gasphasentransport. Es lduft nach
den folgenden Schritten ab [155]:

* Inselbildung

* Inselwachstum

* Inselvereinigung

» Kornwachstum

* Bildung polykristalliner Inseln und von Hohlrdumen
* Entwicklung einer kontinuierlichen Struktur

* Filmwachstum

Die Morphologie der so aufwachsenden Schicht wird von vielen Parametern beeinflusst, beson-
ders von der Oberflichenrauheit, der Temperatur, Adatom Oberflichenbeweglichkeit, geomet-
rische Abschattungseffekte und Reaktionen und Massentransport wahrend der Abscheidung.
Die Schichtrate, mit der der Film wichst, hidngt mit 1/d° betrichtlich vom Target-Substrat-
Abstand ab. Fiir auf atomarer Ebene (Atome, Cluster, Ionen, etc.) abgeschiedene Schichten ist

eine kolumnare Morphologie typisch [151].

Wie sich diese kolumnare Morphologie in Abhidngigkeit von Temperatur und Argonpartial-
druck bei dicken Schichten ausbildet, wurde von Thornton [156] auf Basis des Strukturzonen-
modells von Movchan und Demchishin [157] modelliert (Abbildung 7, links). Die Adatommobi-
litait kann auch mit Hilfe zusétzlicher kinetischer Energie durch ein Bombardement von
Argonionen auf das Substrat erhéht werden. Hierzu wird eine negative BIAS-Spannung am
Substrat angelegt. Deren Effekt auf die Morphologie fiigte Messier [158] in einem weiteren
Strukturzonenmodell zusammen (Abbildung 7, rechts). Beide teilen die Schichtmorphologie in
vier Zonen ein, welche sich abhdngig von der homologen Temperatur (Verhiltnis der Prozess-
temperatur/Schmelzpunkt des Beschichtungswerkstoffs in Kelvin) und Gasdruck (Thornton),
bzw. kinetische Energie (Messier) ausbildet. Die Aufteilung des Bereich T, < 0,5 in Zone 1 und
Zone T unterscheidet sich bei beiden Schemata voneinander. Nach Thornton verengt sich der
Temperaturbereich in dem eine Mikrostruktur der Zone T entsteht mit steigendem Gesamt-
druck. Bei Messiers Schema floss keine Druckabhéngigkeit ein, so dass sich der Temperaturbe-

reich von Zone T mit zunehmender BIAS-Spannung (Energie) verbreitert.

Gasdruck
[Pal

Abbildung 7 Schematische Strukturzonenmodelle nach Thornton (links) und Messier (rechts) [158, 159]
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Die vier Zonen werden durch folgende Charakteristika geprigt [159]:

Zone 1 (Tx<0,1): vernachlissigbar geringe Oberflichendiffusion, die Oberflichenstruktur be-
stimmt die Morphologie. Sie ist amorph, defektreich und gepragt durch Kolumnen, getrennt
durch Poren. Entsprechend Messier kann die 16chrige Struktur bei niedrigen homologen Tem-

peraturen durch das Anlegen einer negativen BIAS-Spannung unterdriickt werden.

Zone T (Ty<0,4): ahnelt der Struktur von Zone 1 mit nur leicht erhohter Oberflaichendiffusion.
Hierdurch konnen Oberflichenstrukturen in begrenztem Mafle iiberwunden werden, was zu

einer faserartigen Struktur mit einer hohen Dichte an Grenzflichen fiihrt.

Zone 2 (Tu<0,6): Oberflichendiffusion ist ausreichend grof3, so dass eine Struktur aus kristalli-
nen Kolumnen ohne offene Grenzflichen dazwischen ausgebildet wird. An der Oberfliache kann

es zu Facettenbildung kommen.

Zone 3 (T1<0,1): Oberflachen- und Volumendiffusion dominieren, so dass ein kristallines Gefii-

ge aus dquiaxialen Kérnern entsteht.

2.5.2 Reaktives Magnetronsputtern zur Herstellung von Oxidschichten

Fiir die Abscheidung (oxid-)keramischer Schichten mittels Sputtern gibt es, neben der Katho-
denzerstaubung von keramischen Targetmaterialien, die Moglichkeit, metallische Targetmateri-
alien unter Zugabe eines zusitzlichen, reaktiven Gases (Sauerstoff) zu verwenden. Die reaktive
Abscheidung ist der vom keramischen Target mittels HF-Sputtern hinsichtlich der Schichtraten
iberlegen. Beim reaktiven Sputtern liegen sie auf der Hohe des Metalls. Auch bei der Flexibilitat
bei der Zusammensetzung ist sie dem HF-Sputtern von einem Target {iberlegen. Fiir diese
Arbeit wurden die Seltenerdensilikate von zwei Quellen mit metallischen Targets abgeschieden.
Dabei war eine Quelle mit Silizium, die andere mit dem jeweiligen RE-Metall (Y/Yb) bestiickt.
Der Sauerstoffgehalt und die Stochiometrie der Kationen in der abgeschiedenen Schicht kann
durch die Verwendung mehrerer Targets variiert werden. Der Zusammenhang zwischen Zu-
sammensetzung und der Verfiigbarkeit des Reaktivgases verlduft, ebenso wie die Schichtrate,
stark nichtlinear. Fiir die technologische Verwendung ist daher das Verstindnis iiber den Pro-

zess der reaktiven Abscheidung von Seltenerdensilikaten von zwei Kathoden entscheidend.

Hysterese

Das aus prozesstechnischer Sicht grofite Problem beim reaktiven Sputtern ist, die Vergiftung der
Targetoberfliche zu unterbinden. Sie hat einen groflen Einfluss auf die Prozessfithrung und
damit auf die Prozessstabilitdt und ebenfalls auf die Eigenschaften der abgeschiedenen Schicht -
insbesondere auf die Chemie [160]. Bei der Vergiftung bildet sich auf der zu erodierenden
Flache eine Verbindung des Metalls mit dem Reaktivgas — hier ein Oxid - was zu einer erheblich

verringerten Sputterrate fithrt. Dieser Vorgang ist in Abbildung 8 fiir Yttrium dargestellt.
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Abbildung 8 Prozesskurve der Entladespannung am Yttriumtarget bei einem Gesamtdruck von 0,5 Pa
wihrend der sukzessiven Erhohung (blaue Linie) und anschlieflender Verringerung (rote Linie) von ¢o;
(adaptiert, nach Sdrhammar et al. [161])

Zu sehen ist ein Kurvenverlauf, der eine Hysterese beschreibt. Sie ist in drei Bereiche, auch
Modi, unterteilt, die den chemischen Zustand der Targetoberfldche in Abhidngigkeit vom Sauer-
stofffluss ¢o. beschreiben. Die normierte Targetoberfliche 0, setzt sich anteilig aus den relativen
Flachenanteilen des Metalls 6,, und des Oxids 6, zusammen. Im Metall-Modus ist die Oberfliche
quasi frei von Sauerstoff (6, = 6,,), im Ubergangsmodus halten sich Formation und Abtrag einer
Verbindung die Waage (6; = 0, + 0,), im Oxid-Modus ist die gesamte Oberfliche mit Oxid
belegt (6, = 0,). Das Ziel bei der Prozessfithrung ist, ausreichend Reaktivgas zur Verfiigung zu
stellen, um eine Schicht in der gewiinschten Zusammensetzung abzuscheiden, ohne dass die
Targetoberflidche vergiftet wird. Dieser interessierende Bereich befindet sich meist bei einem ¢o;
im Ubergangsmodus. Anzumerken ist, dass bei der reaktiven Abscheidung von zwei metalli-
schen Targets nur eine Hysterese des gesamten Systems existiert. Dabei vergiftet das reaktivere
Element immer zuerst und danach erst das zweite Target, da der Sauerstoffpartialdruck (po.)
stark ansteigt. Fiir die Beobachtung und zur Einordnung des Prozesses in einen Modus sollte

daher die Entladespannung des RE-Elements herangezogen werden. [151, 160, 162]

Energieversorgung und Arcing

Bildet sich auf der Targetoberfldche lokal ein isolierender Film aus, kann dieser durch das Bom-
bardement durch inerte Argonionen aufgeladen werden. Dies hat zur Folge, dass sich ein elekt-
risches Feld aufbaut, das bei Uberschreiten der dielektrischen Stirke des Films in einem Durch-
bruch resultiert, bei dem Elektronen emittiert werden — ein Arc erscheint. Solch ein Microarc
kann auch auftreten, wenn sich das elektrische Feld vom isolierenden Film auf einer benachbar-
ten Metalloberfldche entlddt. Arcs fithren zu Tropfchenbildung, die die Schichtqualitdt negativ
beeinflussen. Dieser Effekt tritt vor allem bei der DC-Energieversorgung auf. [160, 163-166]

Um dieses Problem zu umgehen, wurde iiblicherweise eine HF-Energieversorgung genutzt.
Diese hat eine hohe Frequenz von 13,56 MHz, wodurch bei der Umkehr der Polaritét die Aufla-
dung aufgehoben wird und der Sputterprozess aufrechterhalten werden kann. Mit einer HF-
Energieversorgung wurden etwa von Gao et al. [167] erfolgreich reaktiv ZrO,-Schichten abge-
schieden. Dass diese selbst bei recht hoher Flichenleistung diinn waren, deutet auf einen Nach-

teil dieser Energieversorgung hin. Bei gleicher Leistung verringert sich die Schichtrate gegen-
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tiber herkommlicher DC-Energieversorgung auf etwa die Halfte [168]. Nicht zuletzt deswegen
sind HF-Energieversorgungen jedoch fiir industrielle Prozesse nachteilig, da sie bei einer dqui-

valenten effektiven Leistung deutlich teurer sind. [164]

Eine Alternative hierzu bildet die gepulste DC-Energieversorgung (pulsed-DC). Analog zu HF-
Magnetronsputtern wird die Polaritdt an der Kathode invertiert, um die Raumladung auf dem
isolierenden Film abzubauen. Die Frequenz ist gegeniiber der HF-Energieversorgung aber um
Groflenordnungen kleiner und liegt fiir das reaktive Sputtern meist im Bereich von 70-100 kHz.
Die untere kritische Frequenz ist durch die Zeit, die es braucht, bis die Durchbruchfeldstirke
aufgebaut wird, vorgegeben - sie liegt bei 0,1 - 1 ms. Dies entspricht einer kritischen Frequenz
von 1-10 kHz. [163] Durch die niedrigere Frequenz der pulsed-DC-Energieversorgung sind die
Wechselverluste gegeniiber der HF-Energieversorgung vernachldssigbar gering und erreichen
fast die Effizienz der herkommlichen DC-Energieversorgung. Der Nutzen der pulsed-DC-
Versorgung geht aber tiber die Unterdriickung von Microarcs hinaus. Im Gegensatz zur HF-
Versorgung gibt es den Effekt des priferentiellen Sputterns. Die Polarititsumkehr ist hier
asymmetrisch. Das heiflt, das Verhaltnis von negativer und positiver Spannung wird iiber die
Totzeit 7,5 geregelt. Aus der Totzeit und der Frequenz ergibt sich der Tastgrad. Beim Umkehren
der Polaritdt kehrt sich die Spannung am isolierenden Film ins Negative um und bleibt auch bei
der Riickkehr zur negativen Spannung an der Kathode erhalten. Dadurch werden die Argonio-
nen nun praferentiell auf die vergifteten Oberflichen beschleunigt, da dort die Potenzialdiffe-
renz hoher ist. Somit kann die Targetoberfldche von gebildeten Komposita befreit werden. Wie
effektiv dies geschieht, hingt neben 7,7 von der Pulsfrequenz ab. Es ist anzumerken, dass -
anders als der Sputtervorgang - die Oxidation wihrend beider Phasen des Zyklus ablduft. Es
liegen jedoch unterschiedliche Mechanismen zu Grunde, weshalb sie iiber die Variation des
Tastgrads angepasst werden kann. Fiir eine zuverldssige Unterdriickung von Arcing haben Kelly
et al. [169] und Carter et al. [170] gezeigt, dass ein Tastgrad von 65-70 % oder weniger genutzt
werden sollte. Als Beispiel fiir die erfolgreiche Anwendung der pulsed-DC-Versorgung, gekop-
pelt mit einer Regelung des Sauerstoffgehalts im Rezipienten iiber den Partialdruck, konnen
Yashar et al. [168] herangezogen werden. Thnen gelang die Abscheidung stochiometrisch oxi-
dierter YSZ Schichten von einem einzelnen Verbundtarget mit einer Schichtrate von bis zu 12,5
um/h (P: 5 kW, f: 70 kHz, 7. 4 ps, BIAS: floating - 200 V). [160, 163-165]

Manipulation der Hysterese

Die profundesten Untersuchungen zum Verstindnis des prozesstechnischen Verhaltens vom
reaktiven Sputtern wurden um Berg et al. [160, 171-173] durchgefithrt. Hieraus wurde 2005 das
Berg Modell entwickelt, das Vorginge beim reaktiven Sputtern beschreibt. Nachdem es 2014
aktualisiert wurde, wurden daraus 2015 Methoden abgeleitet, die den Einfluss von Parametern
auf einen hysteresefreien Sputterprozess vorhersagen sollen. Das Berg Modell simplifiziert und

illustriert allgemeine Trends und Einfliisse von Parametern.

Abbildung 9 - links - verdeutlicht die Abhdngigkeit des Partialdrucks des Reaktivgases p. von
dessen Fluss ¢,. Der Bereich zwischen Punkt A und Punkt C liegt im Ubergangsbereich der
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Hysterese und ist fiir die Abscheidung sauerstoffgesittigter Schichten von besonderem Interes-
se. Wird der Prozess iiber ¢, geregelt, so erkennt man anhand der roten Linie, dass fiir den
interessierenden Punkt P, insgesamt drei p, geh6ren. Ohne eine Regelung nach p; ist es unmog-
lich, den Bereich zwischen A und C zu erreichen. Dass dies mit der Regelung nach p, méglich
ist, wird anhand Abbildung 9 - rechts - deutlich, bei der nur die Achsen (zu links) vertauscht
wurden. Sie zeigt die korrespondierende Fluss-Partialdruck Kurve. Ist p, der Kontrollparameter,
ist es moglich, die Punkte PI - P3 einzeln anzufahren. Die Gesamtkurve reprasentiert den Ge-
samtverbrauch des Reaktivgases in der Kammer. Sie setzt sich aus dem durchgesetzten Volu-
menstrom der Pumpe und dem Gettern des Reaktivgases an den Metallatomen auf dem Substrat
und der Kammerwand zusammen. Das Maximum der Gettering-Kurve wird von der maxima-
len Verbrauchsmenge des Sauerstoffs an Substrat und Kammerwand bestimmt. Diese wiederum
hiangt von der Zerstaubungsausbeute des Metalls ab. Beim Uberschreiten des Maximums zwi-
schen P2 und P3 verringert sich das Gettering, weil das Target zunehmend mit Oxid belegt wird
und die Zerstaubungsrate abnimmt. Ein Betrieb zwischen diesen Punkten wire fiir sauerstoftge-

sattigte Schichten anzustreben. [173]
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Abbildung 9 Partialdruck des Reaktivgases in Abh. vom Fluss des Reaktivgases (links) und umgekehrt
bei Prozessregelung nach dem Partialdruck des Reaktivgases (rechts, nach Sarhammer et al. [173])

Neben der Regelung nach p, werden von Sdrhammer, Nyberg und Berg [173] weitere Prozesspa-
rameter definiert, die einen Betrieb ohne Hysterese ermdglichen sollen. Einige Parameter kon-
nen eingestellt werden, andere sind fix. Zu letzteren zéhlen zum Beispiel das Material und
spezifische Eigenschaften des Gases wie die Zerstiubungsausbeute (Ar) und die Reaktivitit (O,).
Die Reaktivitdt bezeichnet den Haftungskoeftizienten des Reaktivgases auf der Targetoberfliche.
Je niedriger dieser ist, desto kleiner fillt der negative Kurvenverlauf der Hysterese aus. Der
Einfluss der Zerstiubungsausbeute dhnelt der der Reaktivitit. Die reduzierte Ausbeute des
Verbundmaterials begiinstigt dessen Bildung auf der Targetoberfliche, mit der Folge, dass sich
die Hysterese verbreitert. Der Unterschied in der Zerstdubungsausbeute von Metall und Ver-
bundmaterial beeinflusst die Hysterese betrachtlich. Die Zerstiubungsausbeute des Metalls
bestimmt den maximalen Sauerstoffverbrauch, die des Verbundmaterials den Verlauf bei hohen
Sauerstoffpartialdriicken (im Bereich, wo die Hysterese abflacht). Je starker sich die beiden
Zerstaubungsausbeuten unterscheiden, desto grofier fillt der negative Kurvenverlauf der Hyste-

rese aus. Daher verschwindet die Hysterese durch Erhohung der Targetleistung nicht, sondern
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verbreitert sich mit steigender Targetleistung. Der erste kritische Punkt verschiebt sich zu hohe-

ren Sauerstoffpartialdriicken.
Zu den beeinflussbaren Parametern zahlen unter anderem:

= Argonpartialdruck: Vergiftung findet iiber zwei Mechanismen statt: i) iiber Chemisorpti-
on zwischen neutralen Reaktivgasmolekiilen und Metall > wird einzig {iber p, beein-
flusst; ii) Implantation geladener Reaktivgasionen > bei hohen p,, zu vernachléssigen,
kann aber bei niedrigen p4r bedeutend sein. Ist der Haftungskoeffizient fiir Chemisorp-
tion nicht hoch genug, um allein eine Hysterese hervorrufen zu konnen, ist der Prozess
bei hohen pa, hysteresefrei. [173]

= Extra Reaktivgas: wird ein zweites Reaktivgas (Stickstoft) konstant zugefiihrt und der Sau-
erstofftluss (¢o,) variiert, kann die Hysterese eliminiert werden. Der Hintergrund der
verschwindenden Hysterese ist die hohere Zerstiubungsausbeute des Nitrids gegeniiber
dem Oxid. Je nach Material kann die Zerstdubungsausbeute so weit angehoben werden,
dass die Hystere verschwindet. Der abgeschiedene Film enthilt dennoch nur sehr wenig
Stickstoff, da dieser zwar zunéchst auch mit dem Metall reagiert, jedoch in der Schicht
auf Grund der grofieren Menge freigesetzter Wiarme vom Sauerstoff substituiert wird.
Dies wurde von Severin et al [174] theoretisch und experimentell fiir Zirkonoxid bei
Verhiltnissen von Stickstoff zu Sauerstoff von 0,75, bzw. 1,5 zu 1,1 bewiesen.

* Pumpgeschwindigkeit: Das abgepumpte Volumen pro Zeit beeinflusst die Gettering-
Kurve nicht, aber eliminiert die Hysterese, wenn sie hoch genug ist. Dies wurde fiir die
reaktive Abscheidung von Yttriumoxid von Lei et al. erfolgreich gezeigt. [175, 176]

» Targetgrofle: Nimmt sie bei gleichbleibendem Strom ab, verringert sich der negative Kur-
venverlauf bis die Hysterese eliminiert wird [171]. Dieser Effekt wird nicht erzielt, wenn
bei konstanter Targetgrofe der Targetstrom erhoht wird. Dies wiirde das Maximum der
Gettering-Kurve und den Wert bei hohen Driicken gleichermafSen erhéhen.

Dariiber hinaus wird die Form der Hysterese von weiteren Faktoren geprégt. Sie tragen allesamt
zur — nach Berg et al. [160] als collecting area Ac bezeichneten - freien Oberfliche vor dem
Target bei. Verkleinert sich Ac, verschmadlert sich die zugehorige Hysterese. Zusitzlich ver-
schiebt sich der erste kritische Punkt hin zu niedrigeren ¢o, [177]. Zu diesen Faktoren zéhlen
der Target-Target-Abstand (bei mehreren Targets), der Target-Substrat-Abstand und die

Kammerwand.
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3 Zielsetzung und Konzept der Arbeit

Dieses Promotionsvorhaben trigt zur Beantwortung der Frage bei, welche Potenziale und Her-
ausforderungen die physikalische Gasphasenabscheidung fiir die Applikation von Schutzschich-
ten fiir SiC/SiC-CMC:s fiir den Einsatz im Heif3gasbereich von Flugzeuggasturbinen haben.

Wie in Kapitel 2.3 erwidhnt, liegt das APS im Fokus aktueller und vergangener Forschungs-
schwerpunkte. Damit lassen sich Schichtsysteme mit hoher Schichtdicke herstellen, wie es fiir
TBC-Systeme erforderlich ist. Die Anforderungen an ein EBC-System unterscheiden sich hier-
von teils grundlegend. Der Grundwerkstoff ist hochtemperaturstabil in Luft, wodurch die erfor-
derliche Kiihlluftmenge und der Temperaturgradient tiber die Schichtdicke enorm verringert
werden; Schichtsysteme mit Gesamtschichtdicken von bis zu 500 pm sind fiir EBC-Systeme
moglicherweise nicht zielfithrend. In die gleiche Richtung ging auch die Entwicklung der EBC-
Systeme der NASA: Die Gesamtschichtdicke wurde dort von der ersten Generation hin zur
aktuellen fiinften Generation von ca. 450 um auf 130 um reduziert. Einhellig ist die Forschung
der Annahme, dass die komplexen Anforderungen an ein EBC einer mehrlagigen Schichtarchi-

tektur bediirfen. Hieraus wird fiir diese Arbeit folgende Arbeitsthese abgeleitet:

Damit ein EBC-System unter harschen Bedingungen langzeitstabil ist, muss zuvorderst die Unver-
sehrtheit der keramischen Deckschicht zum Schutz vor Wasserdampf gewdhrleistet werden. Hierzu
muss die Deckschicht an eine keramische Zwischenschicht angebunden sein, mit der sie eine
thermochemisch stabile Grenzfliche hat. Die Zwischenschicht muss ebenfalls moglichst stabil in
Wasserdampf sein und mechanische Spannungen zwischen Deckschicht und Substrat minimieren.
Damit das System nicht an der Grenzfliche zum Substrat versagt, muss es mit einem Bondcoat
daran angebunden werden. Dieser muss die Oxidation des Substrats verhindern und zugleich eine

stabile Oxidschicht ausbilden, in der es nicht zur Rissbildung kommt.

Hierzu wird eine neue, aus thermochemischer und mechanischer Sicht giinstige, dreilagige
Schichtarchitektur entwickelt. Hinsichtlich beider Aspekte bieten Sputterverfahren mit ihrer
exzellenten Kontrolle iiber Chemie und Mikrostruktur ein grofles Potenzial, das hier erforscht
werden soll. Das EBC-System besteht aus einem Si-basierten BC, einem REDS-basierten IL und
einer REMS-basierten Deckschicht; die Seltenerdensilikate sind Yttrium-und Ytterbiumsilikate.
In dieser einzigartigen Kombination soll die Langzeitintegritit des EBC-Systems gesteigert
werden, das in Abbildung 10 zu sehen ist. Beginnend bei der untersten Lage wird jede Schicht
einzeln entwickelt. Die Schichtabscheidung und - falls notwendig - die anschlieflende thermi-

sche Nachbehandlung, werden fiir jede Lage optimiert.
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RE,SiOs (Deckschicht)

RE,Si,O; (Intermediate-Layer)

Siliziumoxid (TGO)

Silizium-basiert (Bondcoat)

Abbildung 10 Neue Schichtarchitektur eines EBC-Systems gegen Wasserdampf fiir SiC/SiC-CMCs

Reines Silizium als Bondcoat (Si-BC) ist der Stand der Technik. Fiir EBC-Systeme ist das darauf
wachsende TGO aus SiO; ein Problem, das von vielen vergangenen Forschungsarbeiten nicht
adressiert wurde. In dieser Arbeit werden deshalb neue BCs entwickelt, die das SiO, in-situ
durch chemische Reaktionen binden und zusitzlich mechanisch verstirken sollen. Die unter-
suchten Systeme bestehen aus HfO,-verstirktem Silizium. Die BCs werden erstmalig als einzelne
Lage auf ihr thermozyklisches Oxidationsverhalten hin getestet. Die Seltenerdensilikate werden
mit reaktivem Sputtern hergestellt, mit dem sich vergleichsweise hohe Schichtdicken realisieren
lassen. Besonderer Fokus wird auf die nachtrégliche Glithbehandlung zur Konditionierung - die
gezielte Einstellung der gewiinschten Porositit und Phase — von Yttriumsilikaten gelegt. Ab-
schlieflend werden mehrlagige Schichtsysteme getestet (Kapitel 10), miteinander verglichen und

mit den Erkenntnissen aus Untersuchungen der Einzellagen validiert.
Das gesamte Forschungsvorhaben lisst sich in folgende Teile untergliedern:

* Entwicklung von magnetrongesputterten Silizium-BCs mit unterschiedlichen Mikro-
strukturen und Untersuchung des Schiadigungsmechanismus im FCT (Kapitel 5.1)

* Neuentwicklung von HfO,-verstarkten Silizium-basierten BCs zur Verbesserung der Le-
bensdauer und der mechanischen Eigenschaften im Vergleich zu Si-BC (Kapitel 5.2)

* Prozessentwicklung zur reaktiven Abscheidung von Seltenerdensilikaten, Uberpriifung
der Giiltigkeit der in der Literatur aufgefithrten Prozessparameter fiir reaktives Sputtern
und Optimierung der Prozessfithrung, um RE-Di- und RE-Monosilikatschichten fiir die
Untersuchungen in den Kapiteln 7 und 8 herstellen zu konnen (Kapitel 6)

* Untersuchungen zum Einfluss der Konditionierung (Temperatur, Dauer, Aufheizrate und
Abfolge der Glithbehandlung) auf das Oxidationsverhalten und die Phasenbildung und
damit auf die Schichtmerkmale bei substdchiometrisch und vollstindig oxidierten RE-
Si-O-Schichten, die zur Herstellung der EBC-Systeme genutzt werden (Kapitel 7)

* Aufbauend auf den Erkenntnissen der vorigen Kapitel werden mehrlagige EBC-Systeme
mit thermochemisch stabiler Architektur (Abbildung 10 ) hergestellt. Im FCT und unter
dem Einfluss von stromendem Wasserdampf werden deren Systemeigenschaften unter-
sucht und die Ergebnisse aus den vorigen Kapiteln validiert (Kapitel 8).
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4 Experimentelles

Fiir die drei Hauptthemen Entwicklung des Bondcoats, Prozessentwicklung reaktive Abschei-
dung von Seltenerdensilikaten sowie die experimentelle Validierung wurden diverse Methoden
zur Charakterisierung und Analytik, Ausgangsmaterialien und Beschichtungsanlagen sowie
Prozessparameter genutzt. Die in dieser Arbeit jeweils verwendeten experimentellen Parameter

sind in diesem Kapitel zusammengefasst.

4.1 Materialien

Fir die Prozessuntersuchungen und werkstofflichen Experimente wurden unterschiedliche

Substrat- und Beschichtungswerkstoffe genutzt, die hier aufgefithrt werden.

4.1.1 Substratmaterialien

Als Substratmaterial wurde hauptsichlich monolithisches a-SiC genutzt, fiir einen Teil der
Validierungsexperimente wurden Schichten auf SiC/SiCN-CMC abgeschieden und getestet. Fiir
Prozessuntersuchungen, insbesondere fiir die Experimente aus Kapitel 4.2.3 und wenige Glii-
huntersuchungen (Kapitel 4.3.4), wurde zudem auf geschliffene Flachproben aus Korund zu-
riickgegriffen. Fiir die Parameterstudie zur Abscheidung von Yttriummonosilikat von einem

keramischen Target wurden Silizium-Wafer als Substratmaterial genutzt.

SiC/SiCN-CMC

Das in dieser Arbeit genutzte CMC ist ein mittels PIP hergestellter SiC/SiCN-Werkstoft (DLR-
BT, Charge IP707). Die Fasern sind unbeschichtet, die Matrix besteht aus f-SiCN mit einer

offenen Porositiat von 4,3 Vol.-%.

Abbildung 11 REM-Aufnahme auf die geschliffene SiC/SiCN-Oberflache zeigt drei Merkmale: Fasern,
Matrix und Vertiefungen
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Verbundwerkstoffe wie CMCs stellen fiir die Beschichtungstechnologien der line-of-sight Ver-
fahren wegen ihrer inhomogenen Oberflache eine grofie Herausforderung dar. An der Oberfla-
che befinden sich neben angeschnittenen Fasern und Matrix auch Knotenpunkte von Faserbiin-
deln (Abbildung 11 und Abbildung 12). Diese Knotenpunkte haben einen Durchmesser von
etwa 100 - 300 pm und sind circa 50 - 60 pum tief. In diesen geometrisch sehr ungiinstigen Stellen
ist eine liickenlose und homogene Schichtabscheidung nur schwierig zu realisieren. Neben
diesen besonderen Herausforderungen stellt die nicht kommerzielle Verfiigbarkeit und schwan-
kende Qualitit von in der Entwicklung befindlichem SiC/SiC-Material eine Hiirde dar.

Abbildung 12 Profil eines Knotenpunkts der geschliffenen SiC/SiCN-CMC-Oberflache (hergestellt von
DLR-BT, Stuttgart, Charge IP 707)

Monolithisches a-Siliziumkarbid

Um Reproduzierbarkeit, Quantitit und belastbare experimentelle Ergebnisse erzielen zu kon-
nen, wurde ein Hauptteil der Untersuchungen auf monolithischem a-Siliziumkarbid (a-SiC)
durchgefiihrt. Es unterscheidet sich neben seiner kristallographischen Struktur in weiteren
Punkten vom SiC/SiC-CMC: homogene Oberflichenstruktur (R, = 0,3 um) und keine offene
Porositdt oder angeschnittene Poren auf der Oberfliche. Folgende Eigenschaften gibt der Her-
steller (CoorsTek GmbH, Monchengladbach, Deutschland) der SiC-Substrate (Hexoloy SA) an:

Tabelle 4 Herstellerangaben ausgewéhlter Materialeigenschaften von Hexoloy SA

Eigenschaft Wert
Chemische Zusammensetzung SiC

Dichte 3,1 g/cm’®
E-Modul bei RT 430 GPa
Wirmeausdehnungskoeffizient RT-700°C 4,02 - 10%/K
Bruchzihigkeit 4,6 MPa-m'?
Querkontraktionszahl 0,14
Porenvolumen -

Die Substratoberfliche von Hexoloy SA (Abbildung 13) ist nicht ideal glatt. Zu sehen ist eine

Oberfliche, die als Ganzes weitgehend homogen ist, aber Merkmale einer technischen Oberfla-
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che hat. Zu erkennen ist eine recht scharfkantige Struktur mit klaren Kanten auf sub-
Mikrometer Skala. Vor der Beschichtung wurde die Substratoberfliche mit Argonionen getzt,
der Effekt dieses Vorgangs auf die Oberflichenstruktur ist fiir 15 und 60 Minuten Dauer abge-
bildet. Nach 15 Minuten tritt eine leichte Kantenabflachung ein, die Strukturkontraste sind
gegeniiber dem as-fired Zustand etwas schwicher. Die charakteristischen Merkmale der ur-
spriinglichen Oberflache sind aber noch gut zu erkennen. Anders sieht es nach 60-miniitiger
Atzdauer aus. Hier hat die Oberfliche ihre urspriingliche Struktur komplett verloren und weist

nun die typischen Merkmale einer zerstaubten Oberfliche, die konkaven Grében, auf.

Abbildung 13 REM-Aufnahmen aus der Draufsicht auf die Oberfliche des a-SiC Substrats in den
Zustanden: as-fired, nach 15 Minuten und 60 Minuten Ar*-Ionen 4tzen bei -500 V BIAS-Spannung

Da PVD-Verfahren abbildende Beschichtungsverfahren sind, hat die Substrattopographie einen
mafigeblichen Einfluss auf die Mikrostruktur. Bei gleichen Prozessparametern wiirde sich die
Schicht zwischen den drei gezeigten Oberflachenzustinden sichtbar voneinander unterscheiden.
Da eine 60-miniitige Atzdauer uniiblich und zu lang ist, wurden alle Schichten auf fiir 15 Minu-
ten gedtzten Oberflichen abgeschieden. Alle Proben wurden vor der ersten Beschichtung in

einer fiinfstufigen Reinigungsstrecke gereinigt. Die Atzparameter sind Tabelle 5 zu entnehmen.

Tabelle 5 Verwendete Parameter zum Ar*-Plasmaétzen vor jeder Beschichtung in der jeweiligen Anlage

Anlage Druck [mbar] Argonfluss [sccm] BIAS [-V] Pulsfrequenz [kHz] Pulsdauer [us]
7400 5.107? 10 500 250 1,5
IMPAX 5.10° 300 500 100 1

4.1.2 Targetwerkstoffe

Die hier genutzten Targetwerkstoffe sind in Tabelle 6 zusammengefasst. Einige Eigenschaften
der metallischen Elemente sind in Tabelle 7 aufgelistet. Fiir die Si-BC Beschichtungen wurden
zwei Si-Targets genutzt. Fiir die Herstellung der HfO,-verstirkten BCs wurde an einer Kathode
anstelle eines Si-Targets ein HfO,-Target eingebaut. Fiir die reaktiven Beschichtungen wurde an
einer Kathode ein Si-Target, an der anderen Kathode ein Y- oder Yb-Target eingebaut. Fiir die

Herstellung der YMS-Schichten mit HF-Magnetronsputtern wurde ein Y,SiOs-Target eingebaut.
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Tabelle 6 Chemische Reinheit der Targetwerkstoffe

Element Anlage Hersteller Reinheit [%]

Si beide Evochem 99,999
Y 7400 Evochem 99,9

Y IMPAX Sindlhauser 99,9
Yb 7400 Sindlhauser 99,9
HfO, 7400 Sindlhauser 99,99
Y,SiOs 7400 Sindlhauser 99,9

Tabelle 7 Eigenschaften der metallischen Targetwerkstoffe

Element Schmelzpunkt  Atommasse  Dichte Elektronegativitit
[eC] [u] [g/cm®]  (nach Pauling)

Si 1410 28 2,336 1,74

Y 1526 89 4,472 1,22

Yb 824 173 6,973 1,1

4.2 Beschichtungsanlagen und Beschichtungsparameter

Als PVD-Beschichtungsanlagen wurden zwei Magnetronsputteranlagen, die Z400 2Z/RF und
die IMPAX 1000 HT (beide Systec Vacuum Coating Systems GmbH, Karlstadt, Deutschland)
genutzt. Ferner bezeichnet als Z400 und IMPAX. Die jeweiligen geometrischen Verhiltnisse
sind in Abbildung 14 abgebildet. Durch die Probenrotation und die Anordnung schwankte der
Beschichtungsabstand der duflersten Probe zum Targetmittelpunkt zwischen 90 mm bei 0° und
55 mm bei 90° zwischen Probenoberfldche und Targetnormale (Z400). In der IMPAX relativier-
te sich der Einfluss der Probenrotation auf den Abstand wegen der verlingerten Target-Substrat

Abstande. Auch in der IMPAX rotierten die Proben an einer festen Position.

~—X-Achse—|

Z400 Turbopumpe
IMPAX |[Si-Target | | l ‘
‘ i radialer Gaseinlass
£\ i — T
£ ¢ : e 85 mm—; S \ S
Q %\_ i oo S oo
Pos. Po-?\ Probenhalter | o | Argon - S
g\ — | i ‘
32 Pos. ©@60mm) ! 0 Sauerstoff | =60 ™ -
1 - L= a
Winkel: 30°§ RS .
N o Probenhalter lee—ewese
i [
Probentisch %;
Dampfwolke ; i

e

Abbildung 14 Vergleich der geometrischen Verhaltnisse und der Probenanordnung in den Beschich-
tungskammern der IMPAX (links) und in der Z400 (rechts)
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Die Targets der Z400 sind kreisférmig und haben einen Radius von 5 cm, was einer Fliache von
circa 78,54 cm? entspricht. Die Targets der IMPAX sind rechteckig und mit einer Fliche von
200 cm? (20 cm - 10 cm) damit um den Faktor 2,55 grofer als die der Z400. Hinter den Katho-
den der IMPAX sind Spulen montiert, die das B-Feld der Permanentmagnete durch einen
hohen Spulenstrom bis 250 A in den Rezipienten hinein vergrofliern (Booster) und somit die

Erosionsrate und auch die Ionisationsrate der zerstiubten Atome erhéhen konnen.

Besonderheiten der IMPAX fiir das reaktive Magnetronsputtern
Die geometrischen Eigenschaften der IMPAX weichen erheblich von denen der Z400 ab. Der

Rezipient und damit die Kammerwand sind grofler und auch der Target-Substrat-Abstand ist
verlangert (Abbildung 14). Hierdurch vergrof3ert sich die collecting area Ac. Auflierdem gibt es
die Moglichkeit den Sauerstofffluss (¢o.) mit dem verbauten Massenspektrometer iiber den po.
zu regeln. Daher wird der bei der IMPAX der Sauerstoff in Prozent (%) und nicht in Standard-
kubikzentimeter (sccm) angegeben. Eine zusatzliche Moglichkeit, den Prozess zu stabilisieren
bietet die pulsed-DC-Versorgung, wodurch (Micro-)Arcing bei geeigneter Parameterwahl

unterbunden werden kann.

Da es bei der reaktiven Schichtabscheidung einen Einfluss der Pumpleistung der Turbopumpen
auf das Hystereseverhalten gibt, die das Hochvakuum aufrechterhalten, ist dieser Parameter
wichtig. Die Pumpleistung in der IMPAX ist im Vergleich zur Z400 um den Faktor zehn hoher
(Tabelle 8), was sich positiv auf die Hysterese auswirken kann (Kapitel 2.5.2).

Tabelle 8 Pumpleistungen und Volumenstrome beider Anlagen (angenommener Prozessdruck: 0,41 Pa).
Die Auslastung ist das Verhaltnis von Sauerstoftfluss zu Pumpleistung

Anlage Pumpleistung  ¢oz2 max bar Auslastung O>  Auslastung gesamt
[10°Umin]  [10°/min] / [sccm]  [10°/min] / [sccm]  [%] (%]

7400 16,2 2,97 /12 5,19 /21 18,3 50,4

IMPAX 186 6,43 /26 74,14/ 300 3,5 43,3
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Beschichtungsparameter
In dieser Arbeit wurde eine Reihe an Beschichtungen und Beschichtungsexperimenten durchge-
fiihrt. Eine Ubersicht iiber alle Varianten und ausgewihlte Parameter ist Tabelle 9 gegeben.

Detaillierte Informationen zu jedem Varianten-Block werden in den nichsten Kapiteln geliefert.

Tabelle 9 Ubersicht iiber alle Beschichtungsvarianten und einiger Prozessparameter - zu einer Untersu-
chung gehorende Beschichtungen sind in einem Block zusammengefasst

Variante Schicht Anlage  t[h:mm]  pgesamt [Pa] Tsubstrat [°C]
S1 Si 7400 02:30 0,4 120

S2 Si 7400 02:30 0,4 400 (Heizung)
S3 Si 7400 02:30 0,4 120

S4 Si 7400 02:30 0,4 400 (Heizung)
S5 Si 7400 02:30 0,4 120

H1 40 Si - 60 HfO, 7400 05:00 0,45 120

H2 64 Si - 36 HfO: 7400 06:30 0,45 120

HE-P1 Y»SiOs 7400 04:00 0,1 120

HE-P2 Y,SiOs 7400 04:00 0,5 130

HEF-P3 Y,SiOs 7400 04:00 0,9 130

HE-P4 Y»SiOs 7400 04:00 7,2 160
Kammerdruck Yttrium Y-Si-O 7400 - + 150
Kammerdruck Ytterbium Yb-Si-O 7400 00:20 + 150
DC+HF-Versorgung Y-Si-O 7400 - 0,41 150
Stickstoff Y-Si-O 7400 - 0,41 150
Prozessfenster Yttrium Y-Si-O 7400 01:00 0,41 150
Hysterese Yttrium Y-Si-O 7400 - 0,41 150
Prozessfenster Ytterbium Yb-Si-O 7400 00:20 0,41 150
Hysterese Ytterbium Yb-Si-O 7400 - 0,41 150
Indikator Temperatur Y-O 7400 - 0,41 +
Stochiometrie Ortsabhéngigkeit ~ Y-Si-O 7400 02:00 0,41 150
Prozesskurve mit pulsed-DC Y-Si-O IMPAX - 0,52 150
Chemie als f(poz) & f(Psiy) Y-Si-O IMPAX  00:30 0,52 150
Chemie als f(Py) Y-Si-O IMPAX  00:30 0,52 150

Bol Y-Si-O IMPAX  04:00 0,52 150

Bo2 Y-Si-O IMPAX  04:00 0,52 150

Bo3 Y-Si-O IMPAX  04:00 0,52 450 (Heizung)
Bo4 Y-Si-O IMPAX  02:00 0,52 200 (Heizung)
YDS-Ox Y25i:07.x 7400 01:00 0,41 150
YMS-Ox Y1SiOs.x 7400 01:00 0,41 150
YbDS-Ox Yb2Si>O7-x 7400 01:30 0,41 150
YDS-K1 Y25i:07.x 7400 02:00 0,41 150
YDS-K2 Y:Si207.x 7400 01:30 0,41 150
YDS-K3 Y25i:07.x 7400 02:00 0,41 150
YDS-K4 Y»5i07 IMPAX  07:10 0,52 150
YDS->YMS gradiert IMPAX  09:10 0,52 150
YMS-K1 Y2SiOs.x 7400 02:00 0,41 150
YMS-K2 Y1SiOs.x 7400 02:00 0,41 150
YMS-K3 Y20sx - Y2SiOs.x  Z400 02:00 0,41 150
EBC-A1 Y>5i:07.x 7400 02:00 0,41 140-160
EBC-A2 Y1SiOs.x 7400 02:30 0,41 180-190
EBC-B1 Y»5i:07 IMPAX  07:10 0,52 70-130
EBC-B2 Y,SiOs IMPAX  04:30 0,52 80-155
EBC-C1 Yb2Si>07.x 7400 01:30 0,41 100
EBC-C2 Yb2SiOs-x 7400 02:00 0,41 110
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4.2.1 Abscheidung von Silizium

Eigene Voruntersuchungen [64] zeigten eine Tendenz der Si-BC, interkolumnare Zwischen-
rdume auszubilden, in welchen es bei einer Glithung an Luft zu verstarkter Oxidation kommt.
Daher wurde untersucht, inwieweit eine Variation ausgewidhlter Beschichtungsparameter hie-
rauf Einfluss nehmen kann. Hierzu wurden finf unterschiedliche Varianten (Tabelle 11) mittels
DC-Magnetronsputtern in der Z400 auf monolithischem a-SiC (Hexoloy SA) der Geometrie 2 -
2 - 0,4 cm? einseitig von zwei Quellen mit Siliziumtargets abgeschieden. Die allgemeinen Be-

schichtungsparameter (Tabelle 10) wurden fiir alle Varianten konstant gehalten.

Bevor die Proben der Varianten S1 - S5 im Furnace-Cycle-Test (FCT) (Kapitel 4.3.1) getestet
wurden, fand eine einstiindige Kristallisationsglithung bei 900°C (10 K/min) statt.

Fiir alle weiteren Beschichtungssysteme in den Folgekapiteln 7 und 8, falls nicht anderweitig

genannt, wurden Si-BC der Variante S1 verwendet.

Tabelle 10 Allgemeine Prozessparameter zur Abscheidung von Si-BC mit der Z400

Abstand Target-Rotationsachse [mm] 85
Rotationsgeschwindigkeit Substrat [min'] | 10
Prozessdruck [Pa] 0,4
Argonfluss [sccm] 21
Targetleistung (x2) [W] 750
Effektive Beschichtungszeit [h] 2,5

Tabelle 11 Variierte Prozessparameter zur Abscheidung der fiinf Si-BC Varianten

Variante T [°C] Upc-sias [-V]

S1 120 0
S2 400 0
S3 120 100
S4 400 100
S5 120 400

4.2.2 Abscheidung von hafniumoxidverstarktem Silizium

Die einlagigen Proben der hafniumoxidverstarkten BCs fiir die Untersuchungen im thermozyk-
lischen Oxidationstest wurden auf a-SiC Substraten der Abmessung 1 - 1 - 0,4 cm® in der Z400
abgeschieden. Die Prozessparameter sind in Tabelle 12 und Tabelle 13 zusammengefasst. Diese
Proben wurden im Rahmen der Anfertigung einer Masterarbeit von Anton [178] fiir die expe-
rimentelle Untersuchung genutzt. Alle in dieser Arbeit gezeigten REM-Aufnahmen sowie Roh-
daten verschiedener Untersuchungen fiir die einlagigen Systeme entstanden im Rahmen dieser
Abschlussarbeit.
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Tabelle 12 Allgemeine Prozessparameter zur Herstellung der hafniumoxidverstarkten Si-BC

Abstand Target-Rotationsachse [mm] 85
Rotationsgeschwindigkeit Substrat [min™] 20
Prozessdruck [mbar] 4,510
Argonfluss [sccm] 7,5
Sauerstofffluss [sccm] 0,2
Temperatur [°C] 110-130

Tabelle 13 Spezielle Prozessparameter zur Herstellung der haftniumoxidverstarkten Si-BC

Variante ~ Zusammensetzung ¢ Pocsi Pocuo:  Purmo:  dpoppellage  dschicht
[mol-%] (h] [W] W] (W] [nm/U]  [pm]

H1 40 Si - 60 HfO, 5 400 35 450 1,7 9,9

H2 64 Si - 36 HfO, 6,5 400 20 225 1,6 12,8

Die Proben wurden auf einer der grofien Flichen einseitig beschichtet, wobei die Kanten durch
den Probenhalter teilweise abgedeckt waren. Die Temperatur wurde nicht aktiv durch eine
zugeschaltete Heizung geregelt. Die Rotationsgeschwindigkeit wurde auf den maximalen Wert
der Anlage (20 min™) eingestellt, um moglichst ditnne Nanolagen beider Materialien abzuschei-
den. Die Targetleistungen von Oxid und Silizium sowie das Verhdltnis dieser zueinander haben
ebenfalls einen groflen Einfluss auf die Lagendicke und damit auf die Homogenitit der abge-
schiedenen Schichten. Die in Tabelle 13 angefiihrten chemischen Zusammensetzungen der
Schichtvarianten beziehen sich auf den as-coated-Zustand (AC), die im Querschliff mittels
energiedispersiver Rontgenspektroskopie (Kapitel 4.4.1) bestimmt wurden. Zur Bestimmung

der Zusammensetzungen wurden die Kationenverhiltnisse herangezogen.

4.2.3 Abscheidung von Yttriummonosilikat mit HF-Magnetronsputtern

Die YMS-Schichten vom keramischen Y,SiOs-Target fiir die Untersuchungen in Kapitel 6.1
wurden in der Z400 hergestellt. Als Substratmaterial wurden Siliziumwafer genutzt, die in 60
mm Abstand von der Targetoberfliche stehend vor einer Quelle mit einer Targetleistung von
400 W im HF-Betriebsmodus fiir jeweils vier Stunden beschichtet wurden. Es wurden vier
Beschichtungsldufe durchgefiihrt, bei denen die zuvor genannten Parameter konstant gehalten

und der Kammerdruck iiber den Argonfluss bzw. Ventildrosseln variiert wurden (Tabelle 14).

Tabelle 14 Prozessparameter der Abscheidung von Yttriummonosilikat vom keramischen Target mit HF-
Magnetronsputtern

Variante @ar [sccm]  Drossel [%]  p [Pa]

HF-P1 5 0 0,1
HE-P2 26 0 0,5
HE-P3 50 0 0,9
HEF-P4 30 40 7,2

Mit Variante HF-P2 wurde eine Beschichtung auf einer Siliziumschicht (Variante S1) herge-
stellt. Diese Probe (YMS-Si) stand in 60 mm Abstand vor dem YMS-Target, die Beschichtungs-
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dauer betrug 6:10 h. Diese Probe wurde genutzt, um die Evolution der YDS-Formation an
diesem Interface bei 1250°C tiber der Zeit zu dokumentieren (Kapitel 7.4.2). Dieses Experiment
diente dazu, die notwendige Lagendicke der REDS-Zwischenschicht zur Unterdriickung dieser
Reaktion ermitteln zu kénnen. Wie aus Leisner et al. [64] hervorgeht, ist diese Reaktion schéad-

lich fiir die strukturelle Integritt.

4.2.4 Untersuchungen zum Einfluss von Stellgro3en im Prozess auf die
reaktive Abscheidung von Seltenerdensilikaten

Fiir alle Experimente wurde in beiden Anlagen die Fiir diese Experimente in der Z400 betrug
der Target-Substrat-Abstand 85 mm zur Rotationsachse, die Rotationsgeschwindigkeit 20 min™.
Der Druck im Rezipienten lag zu Beginn jedes Experiments unter 0,002 Pa. Falls nicht anders
notiert, lag der Argonfluss wihrend der Beschichtung bei 21 sccm (pa, = 0,41 Pa), der Rezipient
wurde nicht zusidtzlich geheizt, wodurch sich allein durch den Prozess eine Temperatur um
150°C einstellte (Thermoelement in direkter Substratnihe). Fiir die Aufzeichnung der Hyste-

resen (Entladespannung am RE-Target) wurde der ¢, jeweils fiir mindestens 30 s beibehalten.

Tabelle 15 Parameter der Experimente zur Untersuchung des Prozessverhaltens beim reaktiven Magnet-
ronsputtern in der Z400; + indiziert variierte Parameter. Wurden bei den Experimenten zu-
sitzlich diinne Lagen bei konstanten Verhéltnissen abgeschieden, ist die Zeit ¢ fiir die Ab-
scheidedauer jeder einzelnen Lage vermerkt.

Kurzbeschreibung des Pocsi Pocre  ¢oz t Bemerkung
Experiments (W] [W] [sccm]  [h:mm]

Kammerdruck Yttrium 600 600 + - ¢ar: 30 & 50 sccm
Kammerdruck Ytterbium 600 300 /7,8 0:20 ¢ar: 30,40 & 50 sccm
DC+HEF-Versorgung 200 200 + Py, ur: 0,50 & 200 W
Stickstoff 600 600 + - ¢n2: 4,7 & 10 sccm
Prozessfenster Yttrium + * + 1:00 Py si: je 200 W & je 400 W
Hysterese Yttrium + 600 + - Psi: 450 W & 550 W
Prozessfenster Ytterbium 700 * + 0:20 Py;: 200, 300 & 400 W
Hysterese Ytterbium 700 * * Pys: 200, 300 & 400 W
Indikator Temperatur - 600 + - ohne Rotation
Stochiometrie Ortsabhéngigkeit 600 670 7 2:00 -

Fiir die Experimente in der IMPAX wurde, sofern nicht anders angegeben, fiir alle Proben die
geometrische Anordnung aus Abbildung 14 - links - auf der Position I genutzt. Damit war der
mittlere Target-Substrat-Abstand im Vergleich zur Z400 um 165 % verlingert. Die Proben
wurden einfach - ohne Subrotation - bei maximalen 19 min™ rotiert. Der Druck im Rezipienten
lag zu Beginn jedes Experiments unter 0,0005 Pa, der Prozessdruck wéihrend der Beschichtung
bei 0,52 Pa (¢4, = 300 sccm). Falls nicht anders angegeben, wurde der Rezipient nicht zusitzlich
geheizt, die tibliche Prozesstemperatur lag in Substratndhe zwischen 140°C und 160°C. Fiir die
pulsed-DC-Energieversorgung an beiden Quellen wurde, sofern nicht anderweitig vermerkt,
eine Frequenz von f = 70 kHz und eine Totzeit von 7,5 = 5 us genutzt. Dies entspricht einem

Tastgrad von 65 %. Der Sauerstofffluss wurde mit einem Massenspektrometer iiber den po,
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geregelt. Der Wert hierfiir konnte in (nicht kalibrierten) Prozentwerten eingestellt werden. Die

einzelnen Experimente und Parameter sind in der Tabelle 16 aufgelistet.

Tabelle 16 Parameter der Experimente zur Untersuchung des Prozessverhaltens beim reaktiven Magnet-
ronsputtern in der IMPAX

Kurzbeschreibung des Ppcsi Ppocy  poz t Bemerkung

Experiments [kW] (kW] [%] [h:mm)]

Prozesskurve mit pulsed-DC 1,1 1,0 + - Versorgung an Y-Quelle
bei drei Runs: DC, 100
kHz/3 ps,

70 kHz/5 ps

Chemie als f(po2) & f(Psiy) 1,1/0,8 1,4/1,7 11/13//15/13  0:30 4 Variant. (2 pro Psiy)
70 kHz/5 us

Chemie als f(Py) 1,1 + 11 0:30 Py: 1,1/1,2/1,7/2,0 kW
70 kHz/5 us

Fiir die Experimente mit Substrat-BIAS und Booster wurden fiir die einzelnen Beschichtungen
die Parameter aus 0 verwendet. Fiir das Substrat-BIAS wurde eine pulsed-DC-Versorgung bei
einer Frequenz von 250 kHz und einer Totzeit von 1 us genutzt. Die Quellen wurden ebenfalls
mit pulsed-DC betrieben. Es wurden zwei Booster-Quellen bei 250 A Leistung betrieben. Deren
Magnetfelder waren parallel angeordnet, so dass die Elektronen den Rezipienten unidirektional

vom Silizium- zum Yttriumtarget durchquerten.

Tabelle 17 Parameter beim reaktiven Magnetronsputtern mit Booster in der IMPAX. (Ppcsi = 1,1 kW,
poz=11 %). Positionen wie in Abbildung 14, dy bezeichnet den Abstand zum Yttriumtarget.

Booster Run  Ppc vy Position dy-Target dy-Target Ubc, Bias t T
(kW] [%)] [mm] [-V] [hhmm]  [°C]
Bol 1,2 1 100 225,5 50 4:00 150
Bo2 1,2 2 136 306,7 100 4:00 150
Bo3 1,2 3 180 405,9 100 4:00 450 (Heizung)
Bo4 1,5 3 180 405,9 50 2:00 200 (Heizung)

4.2.5 Abscheidung von RE-Si-O-Schichten fiir die Untersuchungen der
Oxidation, Kristallisation und Phasenbildung

Fir die Experimente in Kapitel 7 wurden verschiedene Schichten hergestellt. Deren Herstel-

lungsparameter sind hier aufgelistet.

Fiir die Oxidationsversuche in Kapitel 7.1.1 zur Bestimmung der Reaktionskinetik realer Schich-
ten wurden auf AlL,O;-Substraten drei Varianten mit der Z400 hergestellt. Die Beschichtungspa-

rameter waren:
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Tabelle 18 Bezeichnung der in Kapitel 7.1.1 fiir die Oxidationsversuche der substéchiometrisch oxidier-
ten Schichten verwendeten Schichtvarianten und ihre Herstellungsparameter

Variante ~ Pocsi  Ppocre oz t

(W] (W] [sccm]  [h:mm]
YDS-Ox 660 600 8,5 1:00
YMS-Ox 385 600 7 1:00
YbDS-Ox 300 700 8 1:30

Fiir die Untersuchungen der Kristallisation, Phasenbildung und Mikrostruktur in den Kapiteln

7.2, 0 und 7.4 wurden auf a-SiC-Substraten Varianten mit den Parametern aus Tabelle 19 herge-

stellt. Die chemische Zusammensetzung der so hergestellten Schichten ist an den jeweiligen

Stellen in Kapitel 7 angegeben. Alle Schichten enthielten nach der Abscheidung geringe Anteile

an Argon (0,3 At.-%). Die Schichten aus der Z400 enthielten zudem zu gleichen Anteilen Calci-

um und Fluor (je 0,4 At.-%), das aus dem Yttriumtarget entstammte.

Tabelle 19 Bezeichnung der in Kapitel 7 untersuchten Schichten und Herstellungsparameter

Variante Schicht Anlage  Pocsi  Pocre $o2 t
(W] (W] [sccm] [h:mm]

YDS-K1 Y:5i:07.x 7400 700 600 7,2 2:00
YDS-K2 Y2Si:07.x 7400 650 600 7,5 1:30
YDS-K3 Y:S51207.x 7400 670 600 7,0 2:00
YDS-K4 Y»5i:07 IMPAX 1100 1200 20 7:10
YDS>YMS  gradiert IMPAX 1100 1500-1850 18,5-22,5 9:10
YMS-K1 Y1SiOs.x 7400 350 600 6,5 2:00
YMS-K2 Y>Si0s5.x 7400 430 600 7,5 2:00
YMS-K3 Y20s3x - Y2SiOsx  Z400 340 600 6 2:00

Die gradierte Schichtvariante YDS>YMS wurde mit zugeschaltetem Booster (250 A) und einem

gepulsten Substrat-BIAS von -50 V betrieben. Das Leistungsprofil der Kathoden wihrend dieser
Abscheidung ist in Abbildung 15 zu sehen.

20+ vt YMS .
trium (\Q IJ ‘ J -
Silizium d\e‘\) Sa : - *
= YDS
2 15
a
1,0F
100 200 300 400 500 600
t [min]
Abbildung 15 Zeitlicher Verlauf der Targetleistungen fiir die Abscheidung der gradierten Y-Si-O-

Schichtvariante YDS>YMS
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4.2.6 Abscheidung von doppellagigen Seltenerdensilikaten durch
reaktives Magnetronsputtern fiir die Validierungsexperimente

In die Schichtherstellung der Proben fiir die abschlieflenden Validierungsexperimente in Kapi-
tel 8 flossen die in den Kapiteln 6 bis 8 gewonnen Erkenntnisse zur vorldufig optimalen Schicht-
herstellung ein. Es wurden drei unterschiedliche doppellagige keramische Schichtsysteme
(Tabelle 20: EBC-A, -B und -C) auf einem Si-BC der Variante S1 (Tabelle 11) hergestellt. Alle
Schichten wurden in separaten Beschichtungsldufen aufgebracht, teilweise wurden die Proben
zwischen den Beschichtungen gegliiht. Alle Proben mit gleicher Schichtvariante wurden im
gleichen Beschichtungslauf hergestellt. Die Herstellungsrouten der Seltenerdensilikatschichten
tiir die drei EBC-Systeme sind in Kapitel 7.5.4 in Tabelle 44 beschrieben.

Zusitzlich wurde auf den hafniumoxidverstirkten BCs H1 und H2 (Substrat: 2 - 2 - 0,4 cm?)
YbDS (Tabelle 20 - Variante EBC-C1) abgeschieden. Diese wurden auch in Kapitel 8 getestet.

Tabelle 20 Variantenbezeichnung der in Kapitel 8 untersuchten Einzellagen

Variante =~ Material Anlage  Betriebsmodus

EBC-A1  Y28i:07x 7400 DC-Magnetronsputtern
EBC-A2  Y»SiOsx 7400 DC-Magnetronsputtern
EBC-Bl  Y:Si20; IMPAX  pulsed-DC-Magnetronsputtern
EBC-B2  Y»SiOs IMPAX  pulsed-DC-Magnetronsputtern
EBC-C1  YbsSixO7x  Z400 DC-Magnetronsputtern
EBC-C2  Yb:SiOsx  Z400 DC-Magnetronsputtern

Die Varianten A bis C wurden ohne externe Heizung und ohne zusitzlich angelegte BIAS-
Spannung an den Proben hergestellt. Bei Variante B wurden die Kathoden mit einer gepulsten
Spannungsversorgung mit einem Tastgrad von 85% betrieben (f = 70 kHz, t,5 = 2 pus). Der Sauer-
stofffluss wurde iiber den Sauerstoffpartialdruck geregelt. Schichtvariante EBC-A1 wurde zu-
sitzlich auf einer Probe der Si-BC Variante S3 (Tabelle 11) abgeschieden, die in Kapitel 5.1.3

untersucht wurde.

Tabelle 21 Prozessparameter zur Abscheidung der in Kapitel 8 untersuchten Einzellagen

Variante Ps[W]  Pre[W] T[°C] t [h] ¢ar[sccm]  poz[sccm]  p[Pa] @ [min!]

EBC-A1 600 600 140-160 2 21 7 0,41 20
EBC-A2 390 600 180-190  2:30 21 6,5 0,41 20
EBC-B1 1100 1200 70-130 7:10 300 20 0,52 19
EBC-B2 1100 1750 80-155 4:30 300 23,7 0,52 19
EBC-C1 750 330 100 1:30 21 8 0,41 20
EBC-C2 700 400 110 2 21 8,5 0,41 20
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4.3 Experimentelle Untersuchungen an den Schichten und
Lebensdaueranalyse der Schichtsysteme

In den folgenden Abschnitten sind die an den beschichteten Proben durchgefithrten Experi-
mente und Tests beschrieben. Zur Lebensdaueranalyse wurden thermozyklische Oxidationstests
und Tests im stromenden Wasserdampf bei Hochtemperatur durchgefiihrt, die hier ndher

beschrieben werden.

4.3.1 Furnace-Cycle-Test

Das Anwendungsszenario des Furnace-Cycle-Tests (FCT) ist die Fluggasturbine. Die wihrend
Start und Landung auftretenden hohen Temperaturunterschiede (z.B. nach engine shutdown:
rapide Abkiihlung auf Umgebungstemperatur) induzieren durch unterschiedliche CTEs der
verschiedenen Materialien eines EBC-Systems und dem SiC-basierten CMC-Substrat Dehnun-
gen und damit Spannungen im System. Diese thermozyklische Belastung kann eine Oxidation
und Rissbildung zur Folge haben, die die Schicht in ihrer Schutzfunktion negativ beeinflussen
konnen. Um die potenzielle Schadigung der hier untersuchten Schichten und Schichtsysteme in
Folge dieser Belastung untersuchen und beurteilen zu kdnnen, wurden Proben (Tabelle 22) in

einem automatisierten Thermowechselofen (TWO) bis zu 1000 h getestet.

Tabelle 22 Im TWO getestete Proben und Zeitpunkte, an denen Proben zur REM/XRD-Untersuchung
entnommen wurden

Variante 10h 20h 50h  100h 300h 500h 1000h
a-SiC X
CMC X
S1 X X X X
S2 X X

S3 X X

S4 X X

S5 X X

H1 X X X X X X X
H2 X X X X X X X
H1+ EBC-Cl X X X X
H2+ EBC-Cl X X X X
EBC-A X X X X
EBC-B (+CMC) X X X X
EBC-C (+CMC) X X X X

Ein Priifzyklus des FCT bestand aus einer 60-miniitigen Heizphase bei 1250°C und einer an-
schlieflenden aktiven Kiihlphase mit stromender Luft aus drei Ventilatoren auf eine Sub-

strattemperatur von weniger als 40°C.
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Abbildung 16 Temperaturverlidufe eines FCT-Zyklus; die Probentemperatur wurde an einer SiC-Probe
mit Si-BC (Abmessung: 1 - 1 - 0,4 cm?®) mit einem Thermoelement mit Probenkontakt bestimmt.

An den Proben der einlagigen BC Systeme S1, HI und H2 wurden zusitzlich Gewichtsmessun-
gen mit einer Mikrogrammwage ME5-OCE (Sartorius AG, Gottingen, Deutschland) durchge-
tithrt. Hierzu wurden die teilweise mitbeschichteten Kanten und die Riickseiten der Proben mit
einem Siliziumkarbid Schleifpapier der Kérnung 320 gereinigt, um vergleichbare Oberflichen
fir alle Varianten sicherzustellen. Zusitzlich wird eine unbeschichtete SiC-Referenzprobe der
gleichen Abmessung getestet. Anschlieflend wurde jede Probe mit einer Mikrometerschraube
vermessen. Bis 100 h akkumulierter Testzeit wurden die Proben alle 10 h, danach alle 20 - 40 h
gewogen. Beide Varianten wurden fiir bis zu 1000 h im FCT bei 1250°C getestet. Anschliefend
wurden sie mittels REM, XRD, FIB slice-and-view (H1 und H2) und TEM (H1) analysiert.

4.3.2 Korrosionstestim stromenden Wasserdampf

Die fiir eine Eignung eines EBC-Systems mafigebliche Eigenschaft ist dessen Fahigkeit, das
Substratmaterial auf SiC-Basis vor Verfliichtigung durch einen korrosiven Angriff von stro-
mendem Wasserdampf zu schiitzen. Fiir diese Untersuchungen wurde ein Versuchsaufbau
gewdhlt, bei dem Probenmaterial einer stromenden Wasserdampfatmosphére von 100 % Satti-
gung bei sehr hohen Temperaturen von bis zu 1350°C ausgesetzt werden kann. Der prinzipielle
Autbau dieses Teststands ist in der Dissertation von Eils ([179] S.20 ff.) dargestellt. Er besteht
aus einem Dampferzeuger PS 100 (Stritzel Dampftechnische Geriate GmbH, Miihlheim/Ruhr,
Deutschland), einem Rohrofen LORA 1800-32-1000-1 (HTM Reetz GmbH, Berlin, Deutsch-

land) und einer elektronischen Steuerungseinheit.

Zur Dampferzeugung wird auf 95°C vorgeheiztes Leitungswasser verwendet, das vorab durch
einen Ionentauscher gepumpt wird. Mit Hilfe eines Ventils kann die zugefithrte Dampfmenge
ab etwa 1 kg bis 8 kg reguliert werden. In das Ofenrohr aus Korund mit einem Durchmesser von

32 mm wurde ein zusitzliches plasmagespritztes Yttriumoxidrohr (LWK PlasmaCeramic
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GmbH, Wiehl, Deutschland) mit einer Wandstiarke von 1 mm und einen Innendurchmesser
von 28 mm eingesetzt. Es schiitzt die Ofenauskleidung vor Wasserdampfkorrosion. Durch diese
Geometrie ergeben sich fiir verschiedene Dampfstrome und Temperaturen folgende Stro-

mungsgeschwindigkeiten (Abbildung 17), die nach dem idealen Gasgesetz berechnet wurden.
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Abbildung 17 Berechnete Stromungsgeschwindigkeit im Ofenrohr in Abhingigkeit von Dampfmenge
und Temperatur

Die Proben hatten eine Geometrie von 0,5 - 1 - 0,4 cm® und wurden mit Platindrihten so am
Probenbhalter fixiert, dass die beschichtete Fliche der Stromung in einem Winkel von 45° entge-

genstand. Zur Temperaturregelung war auf Probenhéhe ein Thermoelement angebracht.

Oberhalb von 400°C betrug die Aufheizrate bei allen Versuchen 10 K/min, die Abkiihlrate lag
bei 20 K/min. Unterhalb von 400°C wurde die Wasserdampfzufuhr sukzessive zu-, bzw. abge-
schaltet. Alle Proben wurden bei 1250°C und einer Dampfleistung von ca. 3 kg/h, also einer
Stromungsgeschwindigkeit von knapp 10 m/s, getestet. Die in dieser Arbeit Steam-
Volatilization-Test (SVT) genannte Schichtpriifung wurde mit folgenden Proben durchgefiihrt:

Tabelle 23 Im SVT getestete Varianten

Variante  Schichtsystem Testzeit [h]
EBC-A  SiC[Si[YDS|YMS 2
EBC-B  SiC[Si|YDS|YMS 2
EBC-C  SiC[Si|YbDS|YbDS 2

4.3.3 Differential Scanning Calorimetry und Thermogravimetric
Analysis

Das Oxidations- und Kristallisationsverhaltens von nur teilweise oxidierten RE-Si-O-Schichten

wurde mit Hilfe einer Kombination aus Differential Scanning Calorimetry (DSC) und Thermo-
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gravimetric Analysis (TGA) an einer Jupiter STA 429 (NETZSCH-Gerdatebau GmbH, Selb,
Deutschland) untersucht. Untersucht wurden Y-Si-O- und Yb-Si-O-Pulver, die in der Z400
hergestellt wurden. Die Ausgangspulver (ca. 35 mg) wurden durch Abldsen einer Schicht nach
akkumulierter Abscheidung aus verschiedenen Beschichtungsversuchen auf Kaptonfolie und
anschlieBendem Mahlen gewonnen. Die Pulver wurden in einem Platintiegel an synthetischer
Luft (O,/N;) mit 10 K/min auf 1300°C aufgeheizt, die Abkiihlkurven wurden nicht gemessen.

4.3.4 Untersuchungen zur Oxidation, Kristallisation und Phasenbildung
von RE-Si-O-Schichten

Fur die Gewichtsmessungen (Kapitel 7.1.1) wurden ca. 1 - 1 cm? grof3e Al,Os-Plattchen verwen-
det, deren exakte Grofle individuell ausgemessen wurde, so dass eine normierte Gewichtsande-
rung bestimmt werden konnte. Die drei Proben (Tabelle 18) wurden bei Temperaturen ab
650°C (nur YbDS), bzw. ab 700°C zunichst in 30 Minuten, bei nur noch geringerer Massendn-
derung in 60 Minuten Intervallen gewogen. Die Proben wurden bis zu 10 h bei einer Tempera-
tur gegliitht oder bis es zu keiner weiteren nennenswerten Gewichtszunahme kam. Dann wurde

die Temperatur um 50°C erhoht, die maximale Temperatur betrug 1100°C.

Die Proben wurden im vorgeheizten Ofen platziert und nach dem jeweiligen Zeitintervall (nach
30 min oder 60 min) herausgenommen und auf einer SiC-Platte an Luft abgeschreckt. Die
Proben wurden in jedem Zustand dreimal mit einer Mikrogrammwaage ME5-OCE (Fa. Sartori-

us AG, Gottingen, Deutschland) gewogen und daraus der Mittelwert gebildet.

Die verwendeten Glithparameter fiir die Glithuntersuchungen in den Kapiteln 7.2, 0 und 7.4
sind aus Griinden der Ubersicht an der entsprechenden Stelle im Kapitel tabellarisch aufgefiihrt.
Manche Proben wurden mit Heizraten von 1000 K/min erhitzt. Dies geschah im TWO, die

Proben wurden in den vorgeheizten Ofen eingefahren (vergleiche Heizrate in Abbildung 16).

In Kapitel 7.4.2 ist fiir die Auslegung der REDS-Lagendicke die Breite der Reaktionszone zwi-
schen REMS und Silizium BC von Interesse. Hierzu wurde die Probe YMS-Si (Kapitel 4.2.3) bei
1250°C fiir bis zu 400 h isotherm geglitht. Nach verschiedenen Untersuchungszeitpunkten
zwischen 10 h und 400 h wurden Querschliffe angefertigt und die Breite der sich formenden
YDS-Zone gemessen, dies geschah mit Image]. Dazu wurde die YDS-Zone an REM-Aufnahmen
bei 10k-facher Vergroflerung durch eine Grauwerttrennung freigestellt und anschliefSend an
jedem Punkt vermessen. Bis zu 100 h Auslagerung geniigten zwei REM-Aufnahmen zur Analy-

se, da die YDS-Zone noch sehr homogen war. Spéter wurden >10 Aufnahmen ausgewertet.

4.4 Schichtcharakterisierung

Die Schichtcharakterisierung wurde sowohl fiir die Prozessentwicklung und Konditionierung
der Schichten, als auch fiir die Untersuchungen der Proben nach Tests genutzt. Die genutzten

Untersuchungsmethoden sind nachfolgend beschrieben.
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4.4.1 Phasenanalyse mittels Rontgendiffraktometrie

Rontgendiffraktometrie (XRD) fiir Phasenuntersuchungen der Schichten wurden mit zwei
unterschiedlichen Rontgendiffraktometern durchgefithrt, dem Modell D5000 (Siemens AG,
Miinchen, Deutschland) und dem Modell D8 Advance (Bruker Corporation, USA). Diese Gerite
nutzen Cu-K, Strahlung der Wellenlinge A = 1,5406 A. Die Messungen wurden im Theta-
Zwei/Theta Modus in Bragg-Brentano-Geometrie durchgefithrt, also mit winkelabhidngiger
Eindringtiefe des Rontgenstrahls. Die vergleichsweise diinnen Schichten wurden daher - je nach
chemischer Zusammensetzung — vom Strahl durchdrungen mit der Folge, dass Signale aus tiefer
gelegenen Regionen auftauchten. In Abhéngigkeit vom untersuchten Material und dem Unter-
suchungsziel wurden die Parameter Schrittweite und Messzeit pro Schritt angepasst. Die
Schrittweite lag iiblicherweise bei 0,02 °/step und die Messzeit pro Schritt zwischen fiinf bis zehn
Sekunden. Fiir Hochtemperaturdiffraktometrie am D8 Advance zur Detektion von Kristallisati-
onsvorgiangen und Phasenumwandlungen wurde die Hochtemperatur Ofenkammer HTK
1200N (Anton Paar GmbH, Graz, Osterreich) genutzt. Die Auswertung erfolgte mit der Soft-
ware DIFFRAC.EVA 4.3 (Bruker Corporation, USA) sowie den Datenbanken PDF 2000/2011
und COD 2013.

Aus den Diffraktogrammen der Yttriumsilikate in Kapitel 7 wurden mittels Rietveld-Methode
die Phasenanteile in Volumenprozent berechnet. Als Software wurde TOPAS 5 (Bruker Corpo-
ration, USA) genutzt. Die zur Phasenidentifikation genutzten Pattern aus den zuvor genannten

Datenbanken waren:

Tabelle 24 Genutzte XRD-Pattern zur Phasenidentifikation

Phase Pattern

y-Y25i207 PDF# 01-074-1994
COD# 9009430

a-Y2Si>07 PDF# 38-0223

PDF# 01-076-9320
COD# 1528618

B-Y251:0; PDF# 38-0440
COD# 2013549
v-Y251:07 PDF# 42-0167
PDF#01-074-2163
X1-Y2SiOs PDF# 41-0004
X2-Y,5i0s PDF# 36-1476
Y467(Si04):0 PDF# 30-1457
c-Y20s PDF# 88-1040
B -Yb1Si-O7 PDF# 82-0734
PDF# 01-072-0649
X2-Yb,SiOs PDF# 70-1918
c-Yb203 PDF# 01-076-0161
Si PDF# 77-2107
COD# 9008565

Cristobalite, low PDF# 76-0935
Cristobalite, high  PDF# 76-0934
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4.4.2 Rasterelektronenmikroskopie

Rasterelektronenmikroskopische (REM) Aufnahmen wurden in Draufsicht, an Bruchfldchen
oder an Querschliffen ausgefiihrt. Fiir REM-Aufnahmen aller Proben im Querschliff wurden
metallographische Schliffe angefertigt. Die Proben mit keramischer Schicht wurden trocken, die
mit Siliziumschicht nass mit einer Diamanttrennscheibe bei einem Vorschub von 0,005 mm/s
getrennt. Zum Schutz der Schicht wurden die Proben dann nach Bedarf mit einem Epoxy-
Zweikomponentenkleber (Gatan Inc., Pleasanton, USA) und einem darauf liegenden SiC- oder
AL Os-Pléttchen stabilisiert. Die Warmeinbettung in leitfdhigen Kunststoff erfolgte bei 180°C
und einem Druck von 25 bar fiir drei Minuten, der anschlieflend fiir zwei Minuten auf 50 bar
erhoht wurde. Fiir die metallographische Praparation wurde ein Automat (RotoPol-31 mit
RotoForce-4, Struers GmbH, Willich, Deutschland) verwendet. Um die Sdgekante zu beseitigen
und die Rissentstehung in der Schicht zu minimieren, begann die Prdparation mit einem Mate-
rialabtrag von 0,5 - 1 mm (Diamantplatte 20 um Kdrnung) und einem Anpressdruck von 10 -
15 N. Anschlieffend wurde fiir zwei Minuten mit 10 N und einer 8 pm Diamantkérnung ge-
schliffen, bevor eine zweiminiitige Politur bei 10 N mittels 3 um Diamantsuspension (Struers
GmbH, Willich, Deutschland) erfolgte. Der Endpolitur mit einer wiassrigen 0,05 pm ALO;-
Suspension (MasterPrep, Struers GmbH, Willich, Deutschland) folgte eine wiéssrige Reinigung
mit Fliissigseife, welche mit einer Reinigung mit Wasser fiir zehn Minuten auf einem sauberen
Poliertuch abgeschlossen wurde. Um Aufladungseftekte zu vermeiden, wurden die Schliffe diinn

mit Platin bedampft.

Die REM-Untersuchungen mit Sekundérelektronendetektoren (InLens und SE-2) und Riick-
streudetektoren (Angle Selective Backscatter (AsB) und Energy and Angle Selective Backscatter
(EsB)) wurden an einem DSM Ultra 55 (Zeiss NTS, Wetzlar, Deutschland) durchgefiihrt. Fiir
die energiedispersiven Rontgenanalysen (EDX) wurden ein Detektor (INCA PentaFETx3) und
die Software Aztec der Firma Oxford Instruments (Abingdon, UK) genutzt. Die fiir verschiede-
ne Materialien und Untersuchungsziele genutzten Beschleunigungsspannungen sind in Tabelle
25 aufgelistet. Zur Quantifizierung von Schichtmerkmalen (z.B. Porositit) wurde die Software
Image] (Version 1.52n, National Institutes of Health, USA) verwendet. Dazu wurde die gesamte
Schicht oder einzelne Bestandteile (z.B. einzelne Lagen oder Poren) freigestellt und komplett

analysiert oder (z.B. einzelne Lagen) handisch vermessen.

Tabelle 25 Verwendete Beschleunigungsspannungen fiir die EDX-Analyse und Bildgebung

Material Ukathode [KV]
Y-Silikate 5/15
Yb-Silikate 15

Si 5

Hf-doped BC 15

Die Sauerstoffsittigung von Seltenerdensilikaten ist je nach Silikat zwischen 62,5 At.-% (REMYS)
und 63,6 At.-% (REDS) erreicht. Fiir die Bestimmung der Sauerstoffgehalte konnte nur auf das
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EDX Analyseverfahren zuriickgegriffen werden. Dieses iiberschitzt den Anteil der leichten
Elemente im Bereich von wenigen Atomprozent. An Schichten (Querschliff) ergab sich fiir

stochiometrisches YMS etwa ein Wert um 65 At.-%, fiir YDS lag er bei circa 67 At.-%.

4.4.3 3D-Gefligeanalyse mittels Dual-Beam-Slice-and-View Technik

Die 3D-Gefligeanalyse wurde fiir die die Rekonstruktion der Morphologie der beiden unter-
suchten hafniumoxidverstarkten Si-BCs genutzt. Die Dual-Beam-Slice-and-View Methode
bezeichnet ein Verfahren, bei dem ein Probenbereich mittels Zweistrahlmikroskopsystem - also
einem Focused Ion Beam (FIB) mit Galliumionen und einem REM mit Elektronenstrahl —
untersucht wird. Hierbei wird von einem Bereich abwechselnd lagenweise eine REM-Aufnahme
erstellt und eine Lage (10 nm) abgetragen. Die Analyse der 60 mol-% dotierten Hafniumoxid
Variante wurde am Lehrstuhl fiir Funktionswerkstoffe an der Universitit des Saarlandes, am
Model Helios NanoLab600 durchgefiihrt, die 30 mol-% dotierte Variante an einer Dual Beam+
FIB Helios 600i (beide FEI, Hillsboro, USA) bei DLR-WF.

4.4.4 Transmissionselektronenmikroskopie

Zur Analyse feiner Ausscheidungen in den dotierten Si-BC und zur Phasenanalyse in den kera-
mischen Schichten wurden Beugungsbilder sowie EDX-Elementanalysen in einem Transmissi-
onselektronenmikroskop (TEM) durchgefiihrt. Genutzt wurde ein Gerdt vom Typ FEI Tecnai
F30 (FEL Hillsboro, USA). Die fiir die TEM Untersuchungen notwendigen Lamellen wurden
aus den metallographisch préparierten Proben mit der im vorigen Abschnitt genannten FIB
Anlage hergestellt und auf circa 100 nm gediinnt. Zur Erzeugung der Beugungsbilder wurde die
Feinbereichsbeugung genutzt. Diese wurden mit der Software Digital Micrograph (Gatan Inc.,

Pleasanton, USA) sowie Image] ausgewertet.

4.4.5 Mechanische Charakterisierung der Bondcoats

Die Erforschung der mechanischen Eigenschaften der Bondcoats erfolgte mittels Mikroharte-
messungen nach Vickers und Nanoindentierung. Beide Untersuchungen wurden an metallo-

graphisch praparierten Querschliffen durchgefiihrt.

Mikroharte

Zur Bestimmung der Mikrohidrte wurde das Model MMT X7 (Matsuzawa Co. Ltd, Tokio, Japan)
genutzt, welches den Lastbereich von HV 0,001 bis HV 1 abdeckt. Auf Grund der geringen
Schichtdicken von circa 10 um musste ein Kompromiss zwischen normgerechter Priifung (DIN
EN ISO 6507-1) in Bezug auf die einzuhaltenden Abstinde zum Schichtrand, der Einhaltung der
Symmetrie des Priifabdrucks sowie zwischen der Gesamtschichthirte und der Harte einzelner
Phasen und mikrostruktureller Einfliisse gefunden werden. Wurde die Last zu hoch gewahlt
kam es zu stark ausgeprégter Rissbildung, weil die Schichten sehr sprode waren. Ebenso wurden

die Priifabdriicke zu grof3, so dass der Abstand zum Schichtrand zu gering ausfiel. Um mikro-
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strukturelle Einfliisse und jene von einzelnen Phasen zu minimieren, musste das Priifvolumen
grof} genug gewéhlt werden. Aus diesem Grund wurde mit HV 0,003 gemessen (Eindringdauer:
10 s, reguldre Messstellen/Probe: >5), um zu erkennen ob ein Volumeneffekt messbar ist. Durch
die geringe Priifkraft wurden nur sehr kleine Priifeindriicke erzeugt, die im REM (InLens Detek-
tor) vermessen wurden. Da bei derart geringen Lasten die erzeugten Eindriicke sehr klein waren,
spielte die Beschaffenheit der Vickers-Spitze eine nicht zu vernachldssigende Rolle. Die ermittel-

ten Werte sollten deshalb nur miteinander verglichen werden.

Nanoindentierung
Die Nanoindentierung gemafl DIN EN ISO 14577-4:2017-04 [180] wurde an der Universitat des

Saarlandes am Lehrstuhl fiir experimentelle Methodik der Werkstoffwissenschaften von R.

Anton im Rahmen ihrer Masterarbeit [178] durchgefiihrt.

Gemessen wurde mit dem Tribo-Indenter TT 900 (Hysitron, Inc., Minneapolis, USA) unter
Verwendung einer Berkovich Spitze. Wie bei den Hartemessungen unterliegt auch diese Spitze
dem Verschleif$, wodurch sich ein Spitzenradius von 400 nm anstelle von 100 nm im Original-
zustand ergab. Fiir akkurate und vergleichbare Messungen diirfen die interessierenden Bereiche
keine ausgeprigte Rauheit aufweisen. Taugliche Stellen wurden mit Hilfe des verbauten Raster-
kraftmikroskops ausgewdhlt und die eingepragten Abdriicke vermessen. Analog zur Mikrohar-
temessung wurde auch hier ein Einfluss des Volumens und der Mikrostruktur beriicksichtig,
weshalb Eindringtiefen von 100 nm und 160 nm gewiéhlt wurden. Je nach Streuung der Werte

wurden 10 bis 25 Messstellen pro Probe ausgewertet.

Aus den erhaltenen Kraft-Eindring-Hysteresen konnen nach Oliver und Pharr [181] die Harte
Hjg sowie der reduzierte E-Modul E, berechnet werden. P, ist die maximale Priifkraft und Az

die Flache des hinterlassenen Priifeindrucks. S ist die Steigung am Beginn der Entlastung.

Pmax
Hp = 14
B= Ty (14)
AN
E, = — 2 (15)
2 Ag

Um die wahren E-Moduln zu bestimmen, flief}en fiir die Kompositschichten mit keramischer
Teilchenverstirkung die Poissonzahlen beider Komponenten nach ihrem Volumengehalt (be-
stimmt mittels 3D-Gefligerekonstruktion) ein. Der wahre E-Modul kann dann fiir eine Berko-
vich-Diamantspitze als Indenter nach Gleichung 16 berechnet werden. x; ist der Volumenanteil

der jeweiligen Phase (HfO, oder Si) und v; die Querkontraktionszahl.

£ 1 — (XupozViiroz + XsiVsi)
B 1 1-0,07? (16)
E, ~ 1141GPa
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Siliziumkarbid und damit auch die SiC/SiC-CMCs zdhlen zu den oxidationsbestindigsten
Materialien an Luft. Jedoch kann eine langanhaltende thermische oder thermozyklische Belas-
tung auch Bauteile aus SiC strukturell schwichen, es muss vor Oxidation geschiitzt werden.
Zudem miissen die keramischen Decklagen an die SiC-Substratoberfliche angebunden werden.
Beide Anforderungen werden von metallischen Silizium-BCs erfiillt, weshalb diese den momen-
tanen Stand der Technik darstellen. Da diese aber Schwichen haben, es etwa zu Mudcracks im
TGO kommt, wurden in dieser Arbeit neue, fortschrittliche Bondcoats entwickelt. Hierzu
wurden im zweiten Abschnitt (Kapitel 5.2) die Moglichkeit Silizium mit Hafniumoxid zu ver-
starken untersucht. Ein Ziel war das TGO mechanisch und chemisch zu stabilisieren, da dieses
ein Schwachpunkt eines EBC-Systems ist. Es wurden zwei Varianten hergestellt und im FCT bis

1000 h bei 1250°C getestet und umfassend charakterisiert.

Damit die Leistungsfihigkeit der neuen hafniumoxidverstirkten Bondcoats beurteilt werden
kann, wurden sie mit reinen Siliziumschichten verglichen. Der Beschichtungsprozess fiir dicke,
magnetrongesputterte Siliziumschichten ist aktuell noch nicht untersucht worden, weshalb er
im Rahmen dieser Arbeit entwickelt wurde. Im ersten Abschnitt (Kapitel 5.1) wurden entlang
bekannter Strukturzonenmodelle fiir aus der Gasphase abgeschiedene Schichten der Einfluss
von Temperatur und BIAS-Spannung, den primidren Stellgroflen beim Sputtern, auf die Mikro-
struktur und die Morphologie der Schichten untersucht. Die hergestellten Schichten wurden in
verschiedenen Zustinden charakterisiert, unter thermozyklischer Belastung getestet und an-
schlieflend bewertet. Ziel war ein Prozessfenster fiir die Abscheidung einer Schicht zu finden,
die moglichst viele Vorteile in sich vereint, ohne unzuldssige Nachteile zu haben. An der favori-
sierten Variante wurden dann Versagensmechanismen detektiert und hieraus die Lebensdauer

abgeleitet, mit denen die fortschrittlichen Hafniumoxid-Bondcoats verglichen werden konnten.

5.1 Mikrostrukturelle Modifikation von Silizium-Bondcoats durch
Variation von Temperatur und BIAS-Spannung

In diesem Kapitel sind alle Ergebnisse zur Herstellung und dem Hochtemperaturverhalten von
reinen Silizium-BC dargestellt, das als Benchmark fiir die hafniumoxidverstarkten BCs dient.
5.1.1 Zustand der Silizium-Bondcoats nach Herstellung

Fir die Untersuchungen des Einflusses von BIAS-Spannung und Temperatur auf die Mikro-
struktur von Siliziumschichten wurde a-SiC als Substratmaterial verwendet. Dessen Eigenschaf-
ten sind in Kapitel 4.1 angegeben, fiir die Mikrostruktur der darauf wachsenden Siliziumschich-

ten sind die Substrateigenschaften mitentscheidend.
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Insgesamt wurden fiinf Silizium-BC-Varianten hergestellt. Die fiir alle Varianten konstanten
Parameter sind in Tabelle 10 aufgelistet, die fiir die Varianten S1 bis S5 angepassten Werte fiir
Temperatur und BIAS-Spannung stehen in Tabelle 11. Erhalten wurden fiinf reine Silizium-
schichten mit teils geringen, teils deutlichen Unterschieden in der Mikrostruktur. Diese zeigten
sich gemdfy den Strukturzonenmodellen besonders deutlich in der Draufsicht auf die Schicht
und an Bruchflichen. Zusitzlich wurde auch die Struktur im Querschliff untersucht. Alle drei
Perspektiven sind in Abbildung 18 prasentiert. Dort sind unterhalb jeder Bildspalte auch die
entsprechenden Werte fiir Temperatur und BIAS-Spannung angegeben. XRD-Messungen an
allen BC-Varianten belegten deren (rontgen-)amorphen Zustand nach der Beschichtung. EDX-
Messungen an den AC-Proben im Querschliff ergaben fiir die Varianten S1 und S2 einen Ar-
gongehalt nahe Null. Bei den Varianten mit BIAS-Spannung, also S3 bis S5, fanden sich

3-4 At.-% Argon in der Schicht. Neben Silizium wurden noch Spuren von Sauerstoff gemessen.

. Draufsicht
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Abbildung 18 REM-Aufnahmen aus verschiedenen Perspektiven aller Si-BC-Varianten S1-S5 im
Zustand as-coated

Vergleicht man die Aufnahmen aus der Draufsicht auf die Schichtoberfliche, kann man grob
zwei Gruppen unterscheiden. Die ersten beiden Varianten S1 und S2 zeigten eine fiir PVD-
Beschichtungen typische Blumenkohlstruktur, die einzelnen Stingel waren deutlich zu erken-
nen. Die Draufsicht der Variante S1 ohne zusitzliche Heizung bei 390 K erschien gegeniiber
Variante S2, die bei 670 K beschichtet wurde, homogener zu sein. Die Stingelzwischenrdume
waren bei S1 kleiner als bei S2, bei der sich auch vermehrt grofiere Stingel bildeten. Die {ibrigen
drei Varianten lielen in der Draufsicht eine feinere, nadelformige Struktur mit einer gewissen
Vorzugsorientierung erkennen. Vergleicht man die Varianten S3 und S4 miteinander, also zu S1
bzw. S2 dquivalente Temperatur mit zusatzlichen -100 V BIAS, fillt auch hier ein homogeneres

Erscheinungsbild bei geringeren Temperaturen auf. Wahrend S3 eine iiber die gesamte Proben-
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oberflache gleichbleibende Struktur mit sehr kleinen Stingelzwischenraumen aufwies, fanden
sich auf der Oberfliche von Variante S4 unregelmaflig verteilte, groflere Stingel, die stelleweise
bereits aus der Schicht herausgelost waren und Locher hinterlieflen. Variante S5 dhnelt von den
Prozessparametern Variante S3, nur das hier die BIAS-Spannung mit -400 V viermal so hoch
gewidhlt wurde. In der Draufsicht war die Struktur noch feingliedriger als die der Variante S3,
bestehend aus noch kleineren, nadelférmigen Stingeln. Auch hier bildeten sich stellenweise
grofle, fehlgewachsene Koérner (s. unten rechts bei S5 - Draufsicht), von denen jedoch, vergli-

chen mit Variante S4, deutlich weniger vorhanden waren.

Die Bruchflidchen der fiinf Silizium-BC-Varianten lassen sich wiederum in zwei grobe Gruppen
unterteilen: in die mit breiten Stangeln (S1, S2 und S4) und in die mit feinen Stdngeln (S3 und
S5). Ahnlich wie in der Draufsicht unterschieden sich die Bruchflichen von S1 und S2 nur
marginal voneinander. Die Stingel dieser beiden Varianten hatte eine Breite zwischen 4 - 6 pm.
Auch die Stiangel von S4 lagen in etwa dieser Groflenordnung. Wihrend S1 und S2 aber eine
vergleichsweise glatte Bruchflache hatten, zeigte sich bei S4, dass deren groflere Stingel aus
einzelnen, deutlich kleineren Nadeln bestanden. Diese nadelférmige Struktur legten auch die
Bruchflachen von S3 und S5 offen. Deren genaue Breite ldsst sich nur ungefahr abschitzen, sie
lag fiir beide Varianten circa zwischen 0,2 - 1 pm und damit signifikant unterhalb der Varianten
ohne BIAS. Die Bruchfliche und die Struktur der Nadeln unterschieden sich zwischen -100 V
und -400 V BIAS sichtbar voneinander. Die Bruchfldche von S3 war verglichen mit S5 relativ
homogen. Zwar lassen sich einzelne Nadeln klar voneinander unterscheiden, jedoch waren
zwischen diesen keine grofieren Vertiefungen oder Liicken erkennbar. Bei S5 war dies anders:
Hier traten die einzelnen Nadeln teils deutlich sichtbar aus der Bruchfliche hervor. Zudem

schlossen sie an der Oberfldche mit einem deutlich spitzeren Winkel als die der Variante S3 ab.

Die Querschliffe aller Varianten zeigen die gute Anbindung der Schichten an das SiC Substrat.
An den Querschliffen lasst sich die Mikrostruktur im as-coated Zustand nicht so deutlich wie an
den Bruchflichen erkennen. Hier dhnelten sich die Strukturen der Varianten S1 bis S4, wihrend
nur bei S5 eine erheblich abgewandelte Struktur entstand. Im Querschliff von S5 erkennt man
die nadelformige Struktur sehr deutlich. Zudem wuchsen diese nicht ausschlieSlich senkrecht,
sondern teils auch schriag und insgesamt sehr inhomogen auf. Zwischen den einzelnen Nadeln
bildeten sich Leerrdaume. Bei den Varianten S1, S2 und S4 zeigte sich ein zu den Bruchfldchen
analoges Bild. Die erkennbaren Stingel wuchsen grofiteils senkrecht auf dem Substrat auf und
verbreiterten sich mit zunehmender Entfernung vom Wachstumskeim. Dieser Effekt lief3 sich
bei allen drei Varianten gleichermafien beobachten, besonders deutlich wird dies im Querschliff
der Variante S1. Ein stark gerichtetes, senkrechtes Wachstum ohne wesentliche Verbreiterung
der Stidngel fand bei Variante S3 statt. Ein fehlgerichtetes Stangelwachstum und Abschattungset-
fekte konnten hier nicht beobachtet werden. Dafiir wies diese Variante, auf Grund der geringe-

ren Nadeldurchmesser, eine erheblich hohere Dichte an interkolumnaren Spalten auf.
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5.1.2 Zustand der Silizium-Bondcoats nach Furnace-Cycle-Test

XRD-Untersuchungen ergaben, dass alle Silizium Varianten nach der 1-stiindigen Glithung bei
900°C kristallin waren. Die fiinf BC-Varianten wurden anschlieflend fiir 100 h bei 1250°C an
Luft thermozyklisch oxidiert (Kapitel 4.3.1). Diese Untersuchung wurde durchgefiihrt, um die
Evolution der initialen Mikrostruktur nach Kristallisation und Alterung zu beobachten. Das
urspriinglich in den Varianten S3 bis S5, also mit BIAS-Spannung, gemessene Argon wurde
nach 100 Zyklen nicht mehr durch EDX detektiert. EDX-Element-Mappings von Sauerstoff
konnten diesen zwar im TGO und an einigen kolumnaren Zwischenrdumen detektieren. Im

Silizium, in den Poren und am Substrat aber nicht.

Fiir alle finf Varianten wurden REM-Aufnahmen des Querschliffs angefertigt, die in Abbildung
19 zu sehen sind. Auf allen Schichten wuchs in Folge der Auslagerung bei 1250°C eine TGO-
Schicht auf, die sich mit XRD-Messungen der polymorphen Siliziumdioxid Struktur des Cristo-
balits zuordnen lie8. Alle Schichten hafteten gut am Substrat und zeigten keine Schiadigung.
Innerhalb des TGO fanden sich bei allen Varianten in etwa gleichen Abstinden vertikale Seg-
mentationsrisse. Unterhalb dieser Risse konnte auch bei sehr hoher Vergrofierung keine innere
Oxidation des Siliziums festgestellt werden Das spricht dafiir, dass diese bei Hochtemperatur
geschlossen waren. Das Erscheinungsbild der Mikrostruktur der BCs ldsst sich auch hier wieder
grob in zwei Gruppen einteilen, die denen der Draufsicht im as-coated Zustand gleichen. Vari-
ante S1 und S2 waren nach dem Test dicht und deutlich sichtbar von SiO,-Bandern durchzogen.
Bei den Varianten S3 bis S5 bildete sich hingegen eine mikro- bis mesoporése Mikrostruktur

aus, die zudem eine weniger stark ausgepragte, innere Oxidation aufwiesen.

S3

— |

400K/0V 670K/0V 400K/100V- 670K/ 100V

Abbildung 19 REM-Aufnahmen aller Si-BC-Varianten nach 100 h im FCT im Querschliff

In Folge von Kiristallisation, (z.T. auch innerer) Oxidation und Porenbildung kam es zu stark
unterschiedlichen Schichtdicken der fiinf Varianten. Ubersichtshalber ist die variantenabhéngi-
ge Schichtdickenevolution in Tabelle 26 im Zustand as-coated und nach 100 h FCT sowie exklu-
sive TGO aufgelistet. Im Rahmen der Messungenauigkeit lag die Schichtdicke aller Varianten zu
Beginn bei circa 12 pm, was einer Schichtrate von 4,8 um/h entspricht. Die TGO-Lagendicken
aller Varianten lagen nach 100 h FCT mit circa 1,2 pm ebenfalls in etwa gleichauf. Unterschiede
konnten aber bei den gesamten Schichtdicken gemessen werden. Die Schichtdicken von S1 und
S2 blieben auch nach 100 h FCT in etwa konstant und lagen um 12,3 um. Damit verblieb eine
nicht-oxidierte Siliziumschicht von etwa 11 pum als Reservoir. Bei den Varianten mit BIAS-

Spannung, also S3 bis S5, nahm die Gesamtschichtdicke auf circa 15 pm, also um gut 25 %,

54



Bondcoat des EBC-Systems

erheblich zu. Bei diesen Varianten kam es aber auch mit der Ausbildung der Porositdt zu einer

groflen Verdnderung der Mikrostruktur.

Tabelle 26 Schichtdickenevolution der fiinf BC-Varianten ausgehend vom AC-Zustand zu 100 h FCT, die
Schichtdicke nach 100 h FCT ist inklusive TGO nach 100 h FCT

Variante Schicht AC [pm] Schicht 100 h FCT [um] TGO 100 h FCT [um]
S1 12,7 £ 0,7 12,5+ 0,5 1,19+ 0,14
S2 11,7 £ 0,5 12,1 £0,4 1,04 £ 0,13
S3 12,0 £ 0,3 15,2+ 0,7 1,26 + 0,17
S4 11,1 £ 0,6 14,7 £ 0,7 1,11 £0,12
S5 11,4+ 0,6 15,2 +0,5 1,17 £ 0,26

Wihrend sich bei Variante S3 eine homogene, fein verteilte Porositit auspragte, war diese bei
Variante S4 zwar ebenfalls homogen, aber die einzelnen Poren erschienen gréfler. Bei Variante
S5 zeigte sich ein gemischtes Bild, so wie schon der AC-Querschliff dieser Variante eine inho-
mogene Struktur zeigte. Hier bildeten sich nach 100 h Bereiche mit geringer, feiner Porositit
und solche mit einer flichenméflig hoheren Porositit und groberen Poren heraus. Die Porosi-
tatsverteilungen dieser drei Varianten wurden mit 2D-Bildanalyse quantifiziert, die erhaltenen
Verteilungen der maximalen Feretdurchmesser sind in Abbildung 20 dargestellt. Die Messwerte
wurden anhand groflerer, zuféllig ausgewdhlter Probenbereiche gewonnen, in denen die in

Abbildung 19 gezeigten Ausschnitte enthalten waren.
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Abbildung 20 Verteilung der Porendurchmesser (maximaler Feret) der Silizium-BC-Varianten S3 bis
S5 nach 100 h FCT; der Ubersicht halber wurde fiir die Darstellung ein maximaler Durchmesser von 1 um
angenommen, fiir die angefithrten Messwerte wurden alle gemessenen Werte herangezogen.

Die Histogramme (Abbildung 20) veranschaulichen die unterschiedlichen Ausprigungen der
Porositit der drei Varianten. Bei S3 lag der Median der maximalen Feretdurchmesser mit circa

130 nm am niedrigsten, gefolgt von Variante S5, und erreichte sein Maximum bei Variante S4
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mit circa 200 nm. Hierzu parallel verhielt es sich mit den gemessenen Flachenanteilen der Poren
an der Siliziumschicht. Der niedrigste Wert von etwa 18 % wurde bei S3 ermittelt, gefolgt von
Variante S5, und erreichte sein Maximum bei Variante S4 mit etwa 26 %. Die oben beschriebene

Schichtdickenzunahme von circa 25 % entspricht einer durchschnittlichen Porositit von 20 %.

Neben der bildlichen Analyse der Struktur wurden mittels XRD-Untersuchungen die Korngré-
Ben (KG) der Varianten S1 bis S4 untersucht. Dazu wurde die initiale KG nach der Kristallisati-
on bei 900°C fiir 1 h an Luft und nach 100 h FCT gemessen. Anhand der Form der drei pri-
madren Siliziumpeaks der gemessenen Rontgendiffraktogramme (den (111), (22 0) und (31 1)
Ebenen) wurde die Grofle der Silizium Korner nach der Methode der Halbwertsbreite (HWB)
berechnet (Diffrac.Eva 4.3). Die Ergebnisse sind in Tabelle 27 aufgelistet. Eine Temperaturerho-
hung wihrend der Beschichtung fiithrte zu einer etwas grofieren Korngrof8e nach der Kristallisa-
tion. Die BIAS-Spannung hingegen fiihrte zu keinem beobachtbaren Effekt auf die Korngrofie.
Nach 100 h FCT bei 1250°C nahm die mittlere Korngrofle bei allen Schichten um den Faktor
drei (S4) bis sieben (S1) zu.

Tabelle 27 Mittelwert der Grof3e der Siliziumkorner, bestimmt anhand der HWB der drei priméren Peaks
der Ebenen (111), (22 0) und (3 1 1) (Auswertung mit Diffrac.Eva 4.3)

Variante  900°C 1 h [nm] 1250°C 100 h [nm]

S1 14,4 +0,7 101,9 £9,2
S2 21,2 1,6 81,6 7,3
S3 16,5 +2,3 76,7 £3,3
S4 19,8 +1,3 58,6 1,8

5.1.3 Oxidationskinetik der Silizium-Bondcoats im Furnace-Cycle-Test

Fiir die Oxidationskinetik an Luft von Volumenmaterial von SiC und Si gibt es viele Untersu-
chungen. Fiir den Stand der Technik, die thermisch gespritzten Si-BCs, finden sich in der Litera-
tur keine Hinweise auf das thermozyklische Oxidationsverhalten einzelner Siliziumschichten
und dessen Schidigungsmechanismen bzw. auf Ausfallkriterien. Fiir die Lebensdauervorhersage
eines Schichtsystems ist die Wachstumsrate des TGO und dessen Schadigung bis zum Versagen
ein kritischer Parameter. Daher wurde der FCT mit der Silizium-BC-Variante S1 und einer SiC-
Vergleichsprobe auf eine Gesamtdauer von 1000 h ausgedehnt. An der Schicht wurde zu mehre-
ren Zeitpunkten eine Probe entnommen und die TGO-Dicke gemessen. Fiir die SiC-Probe
wurde nach Ende der Testdauer die TGO-Dicke ermittelt. Zudem wurden mit beiden Proben

Gewichtskurven aufgenommen. Die Oxidationskurven sind in Abbildung 21 aufgetragen.

Wie aus der linearen Auftragung der TGO-Dicke des Siliziums iiber der akkumulierten Test-
dauer hervorgeht, folgte dieses Wachstum einem parabolischen Verlauf. Nach 1000 h hatte es
eine Dicke von 5,6 0,3 um. Zum Vergleich: Das TGO des SiC-Substratmaterials lag nach 1000
h Testzeit nur bei 3,2 £0,7 um, war also diinner. Anhand des Kurvenverlaufs der TGO-Dicke

lie8 sich die parabolische Wachstumskonstante berechnen. Sie lag bei k,,s; = 8,62 - 10 um?/s.
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Abbildung 21 Oxidationskinetik der Variante S1 (und der SiC-Vergleichsprobe) bis 1000 h FCT; links:

Wachstum des TGO; rechts: Flaichennormierte, quadrierte Massenanderung (Rohdaten: [178])

Die aus den Gewichtsmessungen gewonnen quadrierten Massendifferenzen sind in Abbildung
21 - rechts - iiber der Zeit aufgetragen. Die Werte des S1-BC lagen insgesamt signifikant iiber
denen des SiC-Substrats, bei dem aber auch die Verfliichtigung des CO, den Massegewinn
abmilderte. Der Kurvenverlauf der SiC-Probe ergab einen linearen Anstieg, so dass sich hieraus
eine Wachstumskonstante von k,sc = 0,18 - 107 mg*/cm*s (R* 0,992) bestimmen lasst. Zieht
man zur Berechnung der Wachstumskonstante der Siliziumschicht die gesamte Kurve heran,
liegt der Wert bei k,s; = 2,21 - 107 mg*/cm*s (R* 0,970). Beim Kurvenverlauf von S1 ist ein
Knick des linearen Anstiegs nach etwa 480 h Testzeit zu erkennen. Auch die Giite der linearen
Anpassung ist nicht optimal. Ab dieser Zyklenzahl beschleunigte sich die Gewichtszunahme.
Eine Unterteilung der zwei Kurvensegmente fiihrt fiir den ersten Abschnitt zu einem niedrige-
ren Wert von k,s; = 1,37 - 107 mg*/cm®s (R* 0,995). Fiir den Abschnitt 480 - 1000 h ergibt sich
ein hoherer k5 = 2,76 - 107 mg®/cm*s (R* 0,999). Die Giite beider Werte ist nun deutlich besser.

Die REM-Aufnahmen der fiir 1000 h zyklisch oxidierten Proben gaben teilweise Aufschluss
tiber die Kurvenverldufe. In Abbildung 22 - links - sind die Querschliffe und Draufsichten
dieser Proben abgebildet. Die SiC/SiC-CMC-Probe ganz unten soll die Notwendigkeit eines
Oxidationsschutzes fiir CMCs verdeutlichen. Der Oxidationsangriff drang teilweise bis tief in
das Material vor und schwichte die Struktur erheblich. Am Querschliff des Silizium-BC lassen
sich die vertikalen Risse, die bereits auf den REM-Aufnahmen nach 100 h FCT sichtbar waren,
sehr deutlich erkennen. Die vertikalen Risse wuchsen entlang der Grenzfliche zum Silizium
horizontal, so dass es zur Rissvereinigung kam. Die Folge hiervon ldsst sich an der Draufsicht
deutlich erkennen. Sie fithrte zu Mudcracks, also dazu dass kreisahnliche Segmente von der
Schicht delaminierten und damit die darunterliegende Siliziumschicht freilegten. Die einzelnen
Mudcracks hatten einen Durchmesser zwischen 10 - 20 um. Das Innere der Schicht war weitest-
gehend unversehrt und dhnelte optisch der nur kurzzeitig getesteten Schicht. Auch das TGO der

SiC-Vergleichsprobe zeigte vertikale Segmentationsrisse, die sich teils in dem TGO, teils am
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Interface zur SiC-Oberflache vereinigten und gleichfalls in Mudcracks endeten. Dessen Durch-

messer lag iitber dem des Silizium-TGO zwischen etwa 40 - 60 pm.

Abbildung 22 - rechts - zeigt den reversiblen Phaseniibergang des TGO beim Aufheizen im
HT-XRD der fiir 1000 h getesteten Probe. Die Umwandlung fand ab 210°C statt und war bei
220°C abgeschlossen; dem ging eine leichte Peak-Verschiebung des tief-Cristobalits voraus.

Abbildung 22 Links: REM-Aufnahmen (Querschliff und Draufsicht) von SiC-Si (S1) (oben), SiC
(mittig) und SiC/SiCN-CMC (unten) nach 1000 h FCT; rechts: a/p-Cristobalit-Wechsel bei HT-XRD an
Variante S1

Die nanoporosen Si-BC zeigten einen anderen Schadigungsmechanismus. Wenn sie mit einem
EBC-System - hier YDS und YMS - beschichtet und im FCT getestet wurden, bildete das EBC
Erhebungen. Abbildung 23 zeigt davon einen Ausschnitt aus dem Randbereich. Das YDS haftete
gut auf dem TGO des Si-BC. Der Si-BC versagte kohisiv, es bildete sich ein Spalt in den diinne

Siliziumfaden ragten. Der Si-BC wurde durch vertikale Zugspannungen auseinandergezogen.

Druckspannung

punuuedsbnz

e R —

Abbildung 23 REM-Aufnahme des Si-BC S3 mit YDS-YMS EBC (Tabelle 21 - EBC A1 und A2) nach
100 h FCT bei 1250°C im Querschliff
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5.2 Verstirkung von Silizium-Bondcoats mit Hafniumoxid

Beide BC-Varianten dieses Kapitels waren nach der Abscheidung rontgenamorph und zeigten
eine mit der Silizium-BC Variante S1 vergleichbare, blumenkohl-artige Mikrostruktur. Bedingt
durch den Herstellungsprozess, also durch die Rotation der Substrate zwischen beiden Targets,
entstanden zundchst Schichten aus alternierenden Silizium-Hafniumoxid Nanolagen. Deren
Dicke betrug zwischen 1,2 - 2 nm (Tabelle 13). In den folgenden Abschnitten sind alle Ergebnis-

se der Herstellung und der Experimente der hafniumoxidverstarkten BCs prasentiert.

5.2.1 Mikrostrukturevolution der hafniumoxidverstarkten Bondcoats

Die Evolutionen der Mikrostrukturen beider mit Hafniumoxid verstarkten Siliziumschichten,
H1 und H2, sind in Abbildung 24 (H1) und in Abbildung 25 (H2) zu sehen. Fiir beide Varianten
sind REM-Aufnahmen an Querschliffen zu den Testzeiten 10 h, 50 h, 100 h 300 h, 500 h und
1000 h abgebildet. Dariiber hinaus wurden REM-Aufnahmen aus der Draufsicht angefertigt, um
etwaige Rissbildung und Abplatzungen erkennen zu konnen, die bei den dotierten Varianten
jedoch nicht mehr auftraten. Eine grofiere Anzahl an REM-Aufnahmen und weitere Messergeb-

nisse wie etwa EDX-Analysen sind in Anton [178] zu finden.

Mikrostruktur der hafniumoxidverstarkten Variante H1

Innerhalb der ersten zehn Zyklen bildete sich aus der amorphen und kolumnaren Schicht aus
Si-HfO, Nanolagen eine kristalline Struktur mit ausgeschiedenen Hafniumoxidteilchen aus,
eingebettet in einer Siliziummatrix. Zu erkennen sind auch quasi geschlossene, aber auch teil-
weise bis zu 0,5 um geoffnete interkolumnare Spalte. Zudem formte sich eine diinne TGO in der
auch Hafniumoxid separiert vorlag. Es kann also auch von einem gemischten mTGO (mixed-
TGO) gesprochen werden. Nach 50 h FCT waren nur noch die groberen Stingelzwischenrdume
sichtbar, innere Oxidation entlang dieser war nicht zu beobachten. Das mTGO nahm sichtbar
an Dicke zu. Zu erkennen waren zwei Bereiche: An der Oberfliche ein Bereich, der feinere
Partikel beinhaltete, und darunter ein Bereich, in dem die Hafniumoxid Ausscheidungen leicht
vergrobert erschienen. Der obere Bereich dhnelt dem initial gebildeten mTGO in Struktur und
Dicke. Nach 100 h FCT waren keine vertikalen Zwischenrdume mehr erkennbar. Die Dicke des
mTGO nahm weiter zu, wobei primir das untere Segment anzuwachsen schien. Der noch nicht
oxidierte Bereich verdnderte sich optisch nur unmerklich zwischen 50 h und 100 h. Nach 300 h
FCT setzte sich die bisherige Entwicklung der Oxidation und der Mikrostruktur fort. Wahrend
der obere Bereich des mTGO weiterhin stabil blieb, wuchs die darunter liegende Oxidschicht
weiter an. Zudem bildeten sich bis zu diesem Zeitpunkt erstmals vertikale Risse im mTGO, die
sich von der Oberflache circa 1,5 - 2 pm in die Schicht ausbreiteten. Nach insgesamt 500 h FCT
war die Schicht zu groflen Teilen oxidiert, wobei von der Oberfliche ausgehend die Hafni-
umoxidteilchen graduell vergroberten, bzw. der Abstand zwischen diesen sich vergréflerte. Die
vertikale Risslinge erhohte sich leicht auf etwa 3 pum, die Rissfrequenz war jedoch immer noch
sehr gering. Mit Erreichen der finalen Testdauer von 1000 h war die Schicht vollstindig oxidiert.

Dennoch konnte am SiC-Substrat keine Oxidation festgestellt werden, die Schicht haftete noch
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vollstindig an der Substratoberfliche und wies auch in der Draufsicht keine Abplatzungen auf.
Stellenweise kam es zu grof3eren, vertikalen Rissen (hier nicht dargestellt), die aber nur lokal
und sehr begrenzt auftraten. Insgesamt erschien die Mikrostruktur homogen mit einer Grof3en-
verteilung der hafniumreichen Teilchen, die den nach 500 h beobachteten graduellen Trend der
Teilchenvergréberung fortsetzte. Unmittelbar an der Oberflidche bildete sich ein Saum, der keine
kleinsten Ausscheidungen mehr enthielt und somit hauptsichlich aus SiO, bestand. Hier lagen

die hafniumreichen Teilchen agglomeriert an der Oberfléche vor.

Abbildung 24 REM-Aufnahmen des 60 mol% HfO,-verstarkten Silizium-BC H1 nach 10 h bis 1000 h
FCT bei 1250°C an Luft im Querschliff

Mikrostruktur der hafniumoxidverstarkten Variante H2
Die REM-Aufnahme der BC-Variante H2 (Abbildung 25) nach dem ersten Testintervall von

10 h im FCT zeigt im Querschliff eine extrem feine Verteilung der Hafniumoxidteilchen in der
Siliziummatrix. Auch in dieser Variante formte sich ein diinnes mTGO aus. In Substratnidhe
waren wenige, kurze interkolumnare Spalte sichtbar, die Schicht erscheint hermetisch dicht.
Nach 50 h und 100 h FCT war die Mikrostruktur der Hafniumoxidteilchen im nicht oxidierten
Bereich sehr dhnlich und gegeniiber der urspriinglichen Struktur minimal vergrobert. Das
mTGO wuchs zum vorigen Zeitpunkt jeweils leicht an. Erst nach 300 h FCT bildete sich unter-
halb des mTGO eine Oxidschicht mit einer abweichenden Mikrostruktur aus, in der die Ab-
stinde zwischen den Hafniumoxidteilchen vergrofiert waren. Die oberste Lage des mTGO war
gegeniiber 100 h FCT nur marginal verdndert - es sind an wenigen Stellen kurze, vertikale Risse
von circa 1 um Lange zu erkennen. Im nicht oxidierten Si-HfO, Segment des BC kam es optisch

zu einer leichten Koagulation der Oxidteilchen. Dieser Trend setzte sich auch nach 500 h FCT
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fort. Zudem wuchs das mTGO kontinuierlich an, weiterhin vorrangig in der unteren Oxid-
schicht. Die Dicke der oberen Oxidschicht und die vertikale Risslinge blieben in etwa konstant.
Bis zur maximalen Testdauer von 1000 h verdnderte sich die Mikrostruktur deutlich. Die finale
mTGO-Dicke lag deutlich unter 50 % der Gesamtschichtdicke. Sie bestand aus koagulierten
hafniumreichen Oxidteilchen mit Durchmessern um 1 pm. Darunter lag eine fast hafniumfreie
Zone und schlieSlich ein Bereich, der der initialen Mikrostruktur des mTGO am starksten
ahnelte. Die Schicht haftete noch vollstindig am Substrat, es gab weder durchgehende vertikale

Risse noch Abplatzungen. Horizontales Risswachstum wurde ebenfalls nicht beobachtet.

Abbildung 25 REM-Aufnahmen des 36 mol% HfO,-verstérkten Silizium-BC H2 nach 10 h bis 1000 h
FCT bei 1250°C an Luft im Querschliff

Quantifizierung von Schichtmerkmalen

Die im vorigen Abschnitt gezeigten REM-Aufnahmen wurden anschlieffend quantitativ mit

Hilfe der Bildauswertungssoftware Image] analysiert.

Die 2D-Partikelanalyse der hell erscheinenden, hafniumhaltigen Teilchen wurde fiir beide
Varianten zu den drei Testzeiten 10 h, 100 h und zum Ende nach 1000 h an hochauflosenden
EsB Aufnahmen durchgefiihrt. Es wurde eine konstante Breite von 5,8 pm Schicht ausgewertet.
Hieraus ergaben sich Partikelgroflenverteilungen (PGV), die als Histogramme der maximalen
Feretdurchmesser in Abbildung 26 graphisch dargestellt sind. Zusitzlich wurden die im analy-
sierten Bildausschnitt gemessene Partikelanzahl und der Mittelwert der Verteilung bestimmt.
Die Histogramme beider Varianten belegen die anhand der REM-Bilder beschriebene optische

Vergroberung oder Koagulation der haftniumhaltigen Teilchen. Bei Variante H1 (links) wurden
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zu Beginn, also nach 10 h, etwa 3500 Teilchen gemessen, die eine sehr geringe Streuung des
Feretdurchmessers zeigten und im Mittel 96 nm grof8 waren. Dieser Zustand dnderte sich auch
nach 100 h FCT kaum: Mit knapp 3300 gemessenen Teilchen und einem mittleren maximalen
Feretdurchmesser von 93 nm lagen beide Werte in etwa gleichauf mit der Messung der 10 h
Probe und im Rahmen der Messungenauigkeit. Nach 1000 h Testzeit wich die PGV signifikant
von der urspriinglichen Verteilung ab und war nun deutlich heterogener. Mit nur etwa 600
Teilchen reduzierte sich die absolute Teilchenanzahl um iiber 80 % und auch der Mittelwert lag

mit 280 nm deutlich tiber vorigen Ausgangswerten.

Bei Variante H2 (Abbildung 26, rechts) wurden nach 10 h insgesamt fast 9200 Teilchen im
Bildausschnitt gemessen. Das Histogramm zeigt, dass deren maximaler Feretdurchmesser sehr
homogen verteilt war und die hafniumoxidreichen Teilchen im Mittel 57 nm grof3 waren. Nach
100 h FCT kam es bereits zu signifikanten Verdnderungen der Schichtmikrostruktur. Mit noch
etwa 4600 Teilchen halbierte sich deren Anzahl, im gleichen Zug stieg der mittlere maximale
Feretdurchmesser auf 69 nm an. Insgesamt kam es zu einer leichten Verbreiterung der PGV.
Dieser Trend setzte sich fiir die 1000 h thermozyklisch oxidierte Probe fort. Bis hier verbreiterte
sich die PGV erheblich, so dass die Mikrostruktur als heterogen bezeichnet werden kann. Zu
bemerken bleibt, dass die grofien Koagulationen von hafniumoxidhaltigen Teilchen im Histo-

gramm graphisch nicht abgebildet werden konnten, da ihre Anzahl gering und ihr Durchmesser

grof3 war.
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Abbildung 26 Histogramm der maximalen Feretdurchmesser der hafniumhaltigen Partikel beider
Varianten, aus Darstellungsgriinden musste die x-Achse begrenzt werden (Rohdaten: [178])

Eine FIB Slice-and-View 3D-Rekonstruktion der fiir 100 h getesteten Proben offenbarten ein
Hafniumoxidnetzwerk in beiden Varianten. Bei Variante H1 durchzog dies fast durchgingig die
gesamte Schicht, nur 0,1 Vol.-% lagen als isolierte Partikel vor. Bei Variante H2 waren es im-
merhin 1,5 Vol.-%. Zudem ergab eine visuelle Beurteilung der 3D Gefiigerekonstruktion, dass

das Netzwerk der Hafniumoxidstruktur in Variante H2 feingliedriger und die einzelnen sub-
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Netzwerke in ihrer Gesamtausdehnung kleiner waren. Im Vergleich zu H1 existierte also keine
die Schicht vollstandig durchziehende Oxidstruktur. Im mTGO der H2 Variante unterschied
sich zudem die Mikrostruktur erheblich vom Restvolumen. Hier waren die Hafniumoxid Parti-

kel isoliert und nahmen etwa 11,5 Vol.-% ein.

Wie aus den REM-Aufnahmen von Abbildung 24 und Abbildung 25 bereits hervorging, variier-
te die Mikrostruktur beider Varianten je nach Testzeit und Entfernung zur Substratoberfliche.
Deshalb wurden die zur Bildanalyse genutzten Aufnahmen horizontal in mehrere, immer gleich
grofle Segmente unterteilt und die durchschnittlichen maximalen Feretdurchmesser fiir diese
Bereiche ermittelt. Der sich hieraus ergebende Verlauf ist in Abbildung 27 gezeigt. Bis 100 h
FCT zeigten beide Varianten kaum lokale Variationen der Teilchengrof3e. Bei Variante H2 war
dies noch starker ausgeprégt als bei Variante H1: Hier gab es zu beiden Zeitpunkten einen
leichten Trend zu kleineren Teilchen mit zunehmender Entfernung zur Substratoberfliache. Die
Kurven der fiir 1000 h getesteten Proben verdeutlichen anschaulich die lokale Variation der
Mikrostrukturen. Wahrend es bei Variante H2 in den unteren beiden, nicht oxidierten Segmen-
ten nur geringfiigige Koagulationseffekte gab, nahm die Grofle der hafniumoxidhaltigen Teil-
chen mit laingerem Substratabstand zu. Bei Variante H1 zeigte sich nach 1000 h kein eindeutiger
Trend: Hier hatten die Teilchen in direkter Substratndhe ihre grofite Ausdehnung, die dann bis
zur Schichtmitte abnahm. In diesem Segment lag der Durchschnittswert ungefihr um den
Faktor drei iiber der der Variante H2. Von der Schichtmitte bis hin zur Oberfliche legte bei

Variante H1 der durchschnittliche maximale Feretdurchmesser nochmals leicht zu.
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Abbildung 27 Durchschnittlicher maximaler Feretdurchmesser der hafniumhaltigen Partikel im relati-
ven Abstand zur Substratoberfliche (Rohdaten: [178])
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5.2.2 Oxidationskinetik der hafniumoxidverstarkten Bondcoats im
Furnace-Cycle-Test

In Abbildung 28 sind die Anderungen der Schichtdicke und der Anteil des mTGO an dieser
tber der Testdauer bis 1000 h FCT aufgetragen. Beide Varianten unterschieden sich deutlich
voneinander. Wahrend es bei Variante H1 zu einer Zunahme von 9,9 um um 77 % auf 17,5 um
kam, legte Variante H2 von 12,8 um nur um maximal 13 % auf 14,4 um zu. Bei Variante H1 trug
das mTGO maf3geblich zum Schichtwachstum bei, final machte es fast die gesamte Schicht aus.

Viel langsamer wuchs das mTGO von Variante H2, final bestand die Schicht zu 20 % daraus.
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Abbildung 28 Schichtdicken und Anteil der mTGO der BC-Varianten H1 und H2 nach bis zu 1000 h
FCT bei 1250°C; die absoluten Werte geben die Schichtdicke an, die prozentualen Werte die relative
Anderung der gesamten Schichtdicke in Bezug auf den as-coated Zustand (Rohdaten: [178]).

Aus den gemessenen mTGO-Dicken beider HfO,-verstarkten BC-Varianten konnten, iiber der
Zeit aufgetragen (Abbildung 29, links) die parabolischen Wachstumskonstanten berechnet
werden. Beide linearen Ausgleichsrechnungen hatten ein Residuum von R?<0,998, so dass es
sich um einen parabolischen Oxidationsverlauf handelte. Schon optisch zu erkennen, lag die
Oxidationskinetik bei Variante H1 erheblich tiber der von H2. Mit k,u; = 84,48 - 10 um?/s lag
sie gegeniiber kx> = 8,01 - 10° um*/s um mehr als den Faktor Zehn hoéher. Die zusitzlich durch-
gefiihrten Gewichtsmessungen (analog zu Kapitel 5 fiir reines Silizium) konnten genutzt wer-
den, um die zu Grunde liegende Oxidationskinetik ortsunabhangig und unter Beriicksichtigung
von eventuellen lokalen Schadigungen zu erhalten. Die fiir beide Varianten erhaltenen Kurven
der normierten und quadrierten Gewichtsdnderungen sind in Abbildung 29 - rechts - darge-
stellt. Beide Kurvenverldufe unterscheiden sich voneinander in Steigung und Form. Der Verlauf
von Variante H1 ldsst sich in drei Segmente unterteilen. Im ersten Segment bis etwa 50 h akku-
mulierter Testzeit ergab sich eine exponentielle Zunahme der quadrierten, normierten Massen-
anderung. Von hier an bis nach 740 h folgte die Kurve einem anndhernd linearen Anstieg. Die

berechnete parabolische Wachstumskonstante liegt bei kp 1, 0-740 = 9,31 - 107 mg*/cm* s und hat
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eine Giite von R?<0,99. Danach flachte die Kurve ab und stagnierte ab circa 800 h Testdauer bis
zur finalen Testdauer von 1000 h FCT. Fiir Variante H2 ergab sich ein wesentlich flacherer
Anstieg der quadrierten, normierten Massendnderung, die iiber den gesamten Verlauf anni-
hernd linear verlief. Die parabolische Wachstumskonstante liegt mit kx> = 1,71 - 107 mg*/cm* s

(R?<0,995) dementsprechend um den Faktor 5,4 niedriger als die bei Variante H1.
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Abbildung 29 Oxidationskinetik der hafniumoxidverstarkten BCs nach 1000 h FCT bei 1250°C an Luft;
links: TGO Wachstum (k, in um?/s); rechts: Flichennormierte, quadrierte Massendnderung (k, in
mg*/cm* s) (Rohdaten: [178])

5.2.3 Phasenbildung der Si-60HfO,- und Si-36HfO.-Schichten

Neben der Oxidation von Silizium zu Siliziumoxid kann es in Anwesenheit von Hafniumoxid
auch zur Phasenbildung von Hafnon kommen. Hierzu wurden beide Varianten nach verschie-
denen Zeitpunkten mittels XRD analysiert. Die Diffraktogramme beider Varianten sind in
nachstehender Abbildung 30 mit Indizierungen der interessierenden Peaks versehen. Beide
Varianten waren unmittelbar nach Herstellung rontgenamorph und zeigten auch nach 10h
FCT, also nach der Kristallisation und beginnender Oxidation, die gleichen Phasen, nadmlich:
Hafniumoxid und Cristobalit. Daneben wurde auch Silizium detektiert, das im gezeigten Aus-
schnitt aber keine Reflexe hat. Bei Variante H1 konnte ab 300 h Testdauer der erste zu Hafnon
gehorende Reflex gemessen werden. Dessen Hohe nahm kontinuierlich zu, so dass nach 1000 h
FCT kein Hafniumoxid mehr detektiert wurde, das in gleichem Mafle abnahm. Cristobalit

konnte bis zum Schluss gemessen werden.

Bei Variante H2 konnte auch nach 500 h noch kein Hafnon detektiert werden, erst nach 1000 h
FCT wurden sehr deutliche Hafnon Signale gemessen. Anders als bei Variante Hlwurde bis
zum Ende des Tests Hafniumoxid gemessen. Dessen Peakhohen blieben iiber die gesamte Test-

dauer fast unverandert.
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Abbildung 30 XRD-Messungen der hafniumoxidverstarkten BC-Variante H1 (links) und H2 (rechts)
zu verschiedenen Testzeitpunkten bis 1000 h FCT

5.3 Mechanische Charakterisierung der Bondcoats

An zwei Si-BC Varianten, S1 und S3, wurden Mikrohdrtemessungen nach Vickers (HV 0,003)
zu mehreren Auslagerungszeiten durchgefiihrt. Beide Varianten wurden im as-coated-Zustand,
unmittelbar nach der Kristallisation bei 900°C fiir 1 h und nach 100 h FCT bei 1250°C durchge-
fihrt. Die Hérte von Variante S1 wurde aulerdem nach 1000 h FCT gemessen (Abbildung 32).
Die Eindriicke waren anisotrop, was sich in unterschiedlichen Lingen der Diagonalen zeigte.
Dies ist in der folgenden REM-Aufnahme der Variante S1 nach 100 h FCT gut zu erkennen.

{S1-100h FCT

Abbildung 31 REM-Aufnahme eines HV 0,003-Eindrucks des Si-BC S1 nach 100 h FCT

Daher wurde zwischen horizontaler und vertikaler Harte unterschieden.
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Abbildung 32 Mikrohérte nach Vickers HV 0,003 verschiedener Zustinde der BC-Varianten S1 und S3;
angegeben sind die Mittelwerte, die Isotropie ist das Verhaltnis aus beiden Diagonalen.

Vergleicht man beide Varianten bis nach 100 h FCT miteinander, fallen Parallelen aber auch
Unterschiede zwischen diesen auf. Insgesamt ist die Harte von S3 im Ausgangszustand sowie
nach der Kristallisation etwas hoher als die von S1. Auflerdem zeigte S3 ein etwas isotroperes
Verhalten. Wiahrend bei S1 AC die horizontale Harte fast 1100 HV 0,003 betrug, wurde mit
unter 700 HV 0,003 in der Vertikalen eine verringerte Harte erreicht. Zum Vergleich: Bei S3 AC
lag die horizontale Harte auf einem dhnlichen Niveau wie bei S1 AC, der vertikale Hartewert lag
mit circa 800 HV 0,003 aber hoher. Nach der Kristallisation ndherten sich bei S3 die beiden
Hirtewerte an, so dass man das Materialverhalten als isotrop bezeichnen kann. Bei Variante S1
hingegen stieg durch die Kristallisation bei 900°C nur die horizontale Hirte an, wahrend der
vertikale Wert unverdndert blieb. Diese Darstellung dnderte sich nach 100 h FCT. Zwar zeigten
nun beide Varianten ein anndhernd isotropes Verhalten, jedoch kam es nur bei Variante S3 zu
einem extremen Harteabfall um tiber 70 % von 1017 HV 0,003 auf nur noch 292 HV 0,003. Bei
S1 fiel nur die horizontale Hérte um fast 50 % ab, zudem stieg die Streuung der Werte sichtbar
an. Vertikal hingegen kam es zu keiner signifikanten Verdnderung der Eigenschaften, so dass S1
nach 100 h FCT eine mittlere Hérte von 708 HV 0,003 hatte. Die nach 1000 h FCT gemessenen
Hirtewerte fiir S1 zeigten nochmals eine deutliche Anderung der Materialeigenschaften im
Zuge der thermozyklischen Oxidation. Wihrend der vertikale Hartewert dem Trend des leich-
ten Anstiegs mit zunehmender Testdauer folgte, abschliefSend bei knapp 900 HV 0,003 lag und
die Schwankungen gering waren, kam es in der Horizontalen erneut zu einem enormen Harte-

anstieg. Diese stieg auf beinahe 1300 HV 0,003 an und schwankte um iiber 150 HV 0,003.

Beide hafniumoxidverstirkten BC-Varianten wurden ebenfalls zu verschiedenen Zeitpunkten
einer mechanischen Charakterisierung unterzogen. Wie bei den reinen Siliziumschichten wurde
die Mikrohérte nach Vickers HV 0,003 gemessen. Da der Einfluss der mikrostrukturellen Ver-
anderungen (Hafniumoxid Teilchen/Netzwerk) auf die mechanischen Eigenschaften untersucht

werden sollte, wurden die Schichten im Zustand as-coated und dann nicht nach Kristallisation,

67



Bondcoat des EBC-Systems

sondern erst nach 10 h FCT erneut untersucht. Weitere Messpunkte waren nach 100 h und

1000 h FCT. Die Mittelwerte fiir die Hartemessungen sind in Abbildung 33 zu sehen.
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Abbildung 33 Mikrohirte nach Vickers HV0,003 verschiedener Zustinde der BC Varianten HI und
H2; angegeben sind Mittelwerte, die Isotropie ist das Verhéltnis aus beiden Diagonalen (Rohdaten: [178]).

Beide Schichten hatten AC ahnliche Hartewerte von 727 HV 0,003 (H1) und 773 HV 0,003
(H2). Bei beiden lag die horizontale leicht tiber der vertikalen Harte. Nach 10 h FCT entwickel-
ten sich die mechanischen Eigenschaften beider Varianten auseinander. Wiahrend bei H1 die
durchschnittliche Harte zunahm, fiel sie bei H2 ab. Beiden Varianten gemein war eine Abnahme
der Isotropie: Bei HI1 nahm die horizontale Hérte zu, bei H2 fiel die vertikale Hérte ab. Nach
100 h nahm die Isotropie bei H1 weiter ab, bei H2 blieb sie in etwa konstant. Die horizontale
Hirte von H1 stieg nochmals erheblich auf circa 1300 HV 0,003 an, wahrend die vertikale Harte
nur moderat anstieg. Bei beiden Werten erhohte sich die Streuung der Werte. Bei Variante H2
erholte sich die Hérte nach 100 h wieder auf etwa den Ursprungswert. Nach finaler Testdauer
von 1000 h kam es bei Variante H1 zu einer deutlichen Anderung der mechanischen Eigen-
schaften, die Harte fiel um 36 % ab. Gleichzeitig nahm die Isotropie zu. Bei Variante H2 blieb
die Isotropie hingegen fast unverdndert und die Harte stieg auf 993 HV 0,003 an.

Nanoindentierung

Die mechanischen Schichteigenschaften wurden an den Variante S1, H1 und H2 mit Hilfe von
Nanoindentierung vertiefend untersucht. Die Schichten wurden im AC-Zustand und nach
100 h FCT untersucht. Ermittelt wurden die Harte und der reduzierte E-Modul bei verschiede-
nen Eindringtiefen. Die Ergebnisse fiir Variante S1 sind in Abbildung 34 dargestellt. Da bei der
Nanoindentierung im Vergleich zur Hartemessung nur ein Bruchteil des Volumens zur Be-
stimmung der mechanischen Eigenschaften herangezogen wird, ist ein geringerer Einfluss der

Mikrostruktur zu erwarten. Aus diesem Grund wurde lediglich eine Variante getestet.
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Im Ausgangszustand lagen die ermittelte Harte bei 8,1 GPa und der entsprechende reduzierte E-
Modul bei 127 GPa. Beide Werte stiegen nach 100 h FCT sichtbar an. Die Harte erhohte sich um
27 % auf 10,3 GPa - unabhéngig von der Eindringtiefe. Der reduzierte E-Modul stieg um 48 %
auf 188 GPa, bzw. um 61 % auf 205 GPa bei 160 nm Eindringtiefe. Beide Werte lagen jedoch
innerhalb des Fehlerbereichs des jeweils anderen Wertes, so dass auch hier kein signifikanter

Einfluss des Messvolumens auf die mechanischen Eigenschaften festgestellt werden konnte.
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Abbildung 34 Mittels Nanoindentierung bei 100 nm und 160 nm Eindringtiefe ermittelte Werte fiir die
Hirte und die reduzierten E-Moduln der Si-BC Variante S1 im AC-Zustand und nach 100 h FCT bei
1250°C; die Zahlenwerte geben die Mittelwerte an (Rohdaten: [178]).
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Abbildung 35 Mittels Nanoindentierung bei 100 nm und 160 nm Eindringtiefe ermittelte Werte fiir die
Hirte und die reduzierten E-Moduln der Varianten H2 und H1 (nur 160 nm) im AC-Zustand und nach
100 h FCT bei 1250°C; die Zahlenwerte geben die Mittelwerte an (Rohdaten: [178]).
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Die Ergebnisse fiir die Varianten H1 und H2 sind in Abbildung 35 gezeigt. Analog zu der
Mikrohédrtemessung nach Vickers stieg die Harte von 6,6 GPa um 25,8 % auf 8,3 GPa, bzw. auf
8 GPa (160 nm) an. Die Schwankung der Werte nahm leicht zu. Mit 8,5 GPa (160 nm) lag die
Hirte von Variante H1 nur 6,3 % tiber der von H2. Zum Vergleich: Bei der Mikrohdrtemessung
lag der Unterschied bei 27,1 %. Da alle Werte nach 100 h - unabhéngig von der Eindringtiefe —
innerhalb der Schwankungen der Mittelwerte lagen, war kein eindeutiger Unterschied auszu-
machen. Der reduzierte E-Modul lag bei Variante H2 im AC-Zustand bei 121 GPa und stieg
nach 100 Zyklen auf 143 GPa, also um 18,2 % an. Bei 160 nm Eindringtiefe war der Unterschied
mit 157 GPa hoher. Im Vergleich lag der E-Modul der Variante H1 nach 100 h nur bei 120 GPa

und somit deutlich unter dem reduzierten E-Modul von H2.

5.4 Diskussion zur Entwicklung von neuen siliziumbasierten Bondcoats

Es wurden reine Siliziumschichten mit unterschiedlichen Mikrostrukturen und zwei Hafni-
umoxid verstdrkte Siliziumschichten hergestellt und in verschiedenen Zustinden (AC und nach
FCT) untersucht. In diesem Abschnitt soll die Giiltigkeit von Strukturzonenmodellen fiir Silizi-
umschichten auf technischen SiC-Oberflichen diskutiert werden. Zudem wird die Eignung der
Schichten als Haftvermittler- und Oxidationsschutzschichten fiir SiC-basierte Werkstoffe disku-
tiert und bewertet. Hierzu werden die Ergebnisse aus den Untersuchungen zu Oxidation, Pha-

senbildung, Mikrostruktur und Mechanik zusammengefiihrt und bewertet.

5.4.1 Einfluss der Prozessparameter auf die Mikrostruktur von Silizium-
Bondcoats

Die Siliziumschichten lassen sich durch drei Merkmale voneinander abgrenzen: Mikrostruktur,
Chemie und Morphologie. Alle Schichten waren nach der Abscheidung amorph, was auf eine
nicht ausreichend hohe Energie der kondensierenden Atome zuriickzufiihren ist. Der Energie-
gehalt kann mafigeblich durch die Prozesstemperatur und durch Ionenbombardement erhéht
werden. Beides wurde hier versucht, ohne eine Kristallisation zu bewirken. Die homologe Tem-
peratur ohne zusitzliche Heizung lag mit circa 390 K bei T, = 0,23, mit maximal 670 K konnte
sie auf T, = 0,4 angehoben werden. Das Strukturzonenmodell nach Thornton (Abbildung 7 -
links) kennt vier Bereiche, die bei konstantem Druck einzig von der homologen Temperatur
abhdngig sind. Mit einer homologen Temperatur zwischen 0,23 und 0,4 kann die fiir Kristallisa-
tion notwendige Zone 3 nicht erreicht werden. Der untere Wert liegt theoretisch in der Zone T,

der obere in Zone 2, die bei circa T, = 0,3 beginnt.

Einfluss der Beschichtungstemperatur auf die Mikrostruktur

In Zone T spielen fiir die entstehende Mikrostruktur Abschattungsphdnomene und die Sub-
stratoberfliche eine gewichtige Rolle. Des Weiteren dominiert Oberflichendiffusion die Ada-
tommobilitat, Volumendiffusion kommt kaum vor und hat keinen Einfluss. Fiir Variante S1
wurden der Theorie entsprechend faserartige Korner und eine Struktur aus dichtstehenden,

geordneten Oberflichen erwartet. Beobachtet wurde eine blumenkohlartige Struktur, die aus
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grofleren Stingeln bestand, die wiederum aus feinen, faserigen Kornern aufgebaut waren. Inso-
fern stimmte die Mikrostruktur teilweise mit der erwarteten Struktur iiberein. Dariiber hinaus
hatte sie mit den groben Kolumnen strukturelle Eigenschaften, die der Zone 2 zugeschrieben
werden. Es fehlen allerdings die Facetten an der Schichtoberflache. Aulerdem kam es bei Vari-
ante S1 teilweise zu Stingelverbreiterung und fehlgewachsenen, nicht vertikalen Kolumnen.
Auch diese Phinomene werden Zone T, aber auch Zone 2 zugeschrieben. Variante S2 wurde bei
Ty = 0,4 abgeschieden, also theoretisch in Zone 2. Die Mikrostruktur sah der von S1 sehr dhn-
lich, allerdings waren die Kolumnen etwas verbreitert, was fiir den Einfluss der erhohten Tem-
peratur spricht. Auch hier fehlten die Facetten auf der Oberfliche. Die Stingelbreite war auch
tiber die Schichtdicke konstanter, auch dies in guter Ubereinstimmung mit der Theorie. Ver-
mehrt kam es zur Ausbildung von Auswucherungen, die nur schwach gebunden waren und
leicht aus der Schicht herausfielen. Hinsichtlich der Eignung als homogene, dichte Schutz-
schicht sind diese Inhomogenitdten, die teils nur schwach hafteten und durch Herauslésen
Locher hinterlielen, schlechter geeignet als die Struktur von Variante S1. Neben der Tempera-
tur bestimmt die Oberflichenstruktur die Mikrostruktur der Schicht, da es zu Beginn des
Schichtwachstums zu lokalen Abschattungen und verminderter Oberflichendiffusion kommt.
Der Effekt der Abschattung wird durch die Substratrotation erheblich verstirkt. Hieraus leiteten
S. Mikherjee und D. Gall [182] ein Strukturzonenmodell (Abbildung 36) fiir rotierende Substra-
te ab. Die dort gezeigten Strukturen der Zonen T und 2 bilden die hier beobachteten Strukturen
der Varianten SI und S2 besser ab, so dass vermutlich die durch Oberflichenstruktur und
Rotation bewirkten Einfliisse auf das Wachstum den Einfluss der homologen Temperatur iiber-

wiegen. Aus diesem Grund kénnte auf eine zusitzliche Heizung im Prozess verzichtet werden.

1 1 1
Zonel § ZoneT g Zonell g Zone 111
| 1 1

Abbildung 36  Strukturzonenmodell fiir extreme Abschattungsbedingungen durch die Probenrotation
wihrend der Beschichtung, entnommen aus S. Mikherjee und D. Gall [182] und Ausschnitt verdndert;
Stabchen r, Kolumnen ¢, Ausstiilpung p, gleichachsige Korner e, Whisker w

Einfluss der BIAS-Spannung auf die Mikrostruktur

Um den Einfluss der BIAS-Spannung auf die Mikrostruktur von Siliziumschichten einzuord-
nen, wird das Strukturzonenmodell von Messier (Abbildung 7 - rechts) herangezogen. Dem-
nach bewirkt die BIAS-Spannung eine hin zu niedrigeren Temperaturen verschobene Zone T,

die iibrigen Zonen sollten theoretisch hiervon unbeeinflusst sein. Da sich Variante S1 ohne
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BIAS-Spannung bereits in Zone T befand, sollte es demzufolge nur zu geringen Veranderungen
in der Mikrostruktur kommen. Wie die REM-Aufnahmen von Variante S3 mit 100 V BIAS-
Spannung belegen, gab es aber einen erheblichen Effekt auf die Schichtstruktur. Die Stingel
verschmilerten sich erheblich und sie wuchsen nahezu senkrecht auf. Die Draufsicht offenbarte
zudem Facetten auf der Oberfldche. Durch die deutlich erhéhte Anzahl an Stingeln erhéhte sich
zudem die Anzahl der interkolumnare Zwischenrdume, was fiir vor Oxidation schiitzende
Schichten unvorteilhaft sein kann. Anders als von Messier postuliert, kam es also bei Variante S3
durchaus zu strukturierenden Effekten, die der Zone 2 zugeschrieben werden. Fraglich ist,
weshalb entgegengesetzt die Stingelbreite signifikant abnahm. Dieser Effekt konnte durch eine
gleichzeitige Temperaturerh6hung ausgeglichen werden, wie an Variante S4 deutlich wird. Hier
wurde eindeutig eine Struktur der Zone 2 mit breiten, vertikalen Kolumnen und Facetten an der
Oberflache erhalten. Hieraus lasst sich schlieflen, dass sich fiir Silizium durch die BIAS-
Spannung auch Zone 2 hin zu niedrigeren Temperaturen erweitert. Tatsdchlich wurde dies von
Anders [183] 2010 durch ein nochmals komplexeres Strukturzonenmodell beschrieben. Noch
starker war der Effekt der BIAS-Spannung bei Variante S5 mit 400 V BIAS zu erkennen. Hier
kam es zu multidirektionalem Schichtwachstum der Kolumnen mit sehr grofSen Hohlrdumen
dazwischen. Fiir die angedachte Anwendung als Oxidationsschutz ist diese Mikrostruktur
ungeeignet. Ein Re-Sputtering der abgeschiedenen Siliziumschicht wurde bei 400 V BIAS erwar-
tet, aber nicht beobachtet. Ein Grund hierfiir konnte die niedrige Zerstdubungsausbeute von
Silizium mit Argon sein. Denkbar ist auch, dass die Spannung nicht vollstindig iiber dem Sub-
strat abfallen konnte, da SiC als Halbleiter (und Si ebenfalls) nur eine eingeschrinkte elektrische
Leitfahigkeit besitzen. Somit werden die Argonionen weniger stark beschleunigt, wodurch sich

das Re-Sputtering ebenfalls verringert.

Allen mit BIAS hergestellten Schichten gemein war die Implementierung von Argon in die
Schicht. Dies ist ein bekannter Nebeneffekt, dem aber durch eine Substrattemperatur ab circa
670 K entgegengewirkt werden konnte (Mattox, Kapitel 10.4.8, S. 368 [151]). Dies fiihrte hier
jedoch nicht zum Erfolg. Das Argon und die deutlich erhéhte Anzahl an interkolumnaren
Grenzflichen fithrten vermutlich zur Ausbildung der leicht bis stark pordsen Struktur nach
Auslagerung im FCT fiir 100 h. Wihrend Variante S1 und S2 nach 100 FCT im Vergleich zum
AC Zustand eine konstante Schichtdicke hatten, nahm die der iibrigen drei Varianten um
durchschnittlich 30 % zu. Die Porositit kann auf die initial grofle innere Oberfliche der Schich-
ten zuriickzufithren sein. Durch die grofe Anzahl sehr feiner Stingel kommt es zunichst zur
Minimierung der Oberflichenenergie durch Porenbildung. Diese vereinigen sich dann im Laufe
der Zeit. Fiir die Integration in ein mehrlagiges Schichtsystem ist dies schidlich, da innerhalb
eines mehrlagigen Systems hohe Druckspannungen entstehen konnen, wenn sich innenliegende
Schichten vertikal ausdehnen. Durch die Porositit wurde die Schicht auflerdem strukturell
geschwicht. Durch die bei hoher Temperatur hohe Duktilitdt des Siliziums konnte es in Kom-

bination mit einem EBC-System deformiert worden sein und versagte (Abbildung 23).
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5.4.2 Beurteilung der siliziumbasierten Bondcoats anhand ihres
Oxidationsverhaltens im Furnace-Cycle-Test

Die Beurteilung des Oxidationsverhaltens der BC Variante S1 und der beiden Hafniumoxid
verstirkten Varianten H1 und H2 im FCT geschieht anhand des zeitlichen Verlaufs der Oxida-

tion (Oxidationskinetik), mechanischer Eigenschaften und mikrostruktureller Merkmale.

Entscheidend ist die Beurteilung der drei Varianten nach ihrer Fihigkeit, das darunter liegende
SiC zuverldssig vor Oxidation zu schiitzen. Dies konnte mit allen Varianten erreicht werden.
Wihrend SiC und SiC/SiC-CMC eine Oxidschicht ausbildeten, waren alle beschichteten Sub-
strate unterhalb eines BC auch nach 1000 h FCT frei von SiO.. Cristobalit wurde als einziges
SiO;-Allotrop in den (m)TGO-Schichten gefunden. Fiir reine Siliziumschichten konnte erstmals
eine kritische TGO-Dicke ermittelt werden, ab der es zu Mudcracks des TGO kam. Diese liegt
bei 4-5 pm und diirfte sich fiir thermisch gespritzte Silizium Schichten nicht wesentlich unter-
scheiden, wenn man von einem dhnlichen Versagensmechanismus ausgeht. Geht man von
einem Versagen des kompletten EBC-Systems bei Delamination des TGO aus, kann eine 10 pm
diinne Silizium Schicht also einen ausreichend guten Oxidationsschutz bieten. Der zugrunde
liegende Versagensmechanismus sind Spannungen im TGO, die durch den bei 220°C nachweis-
lich stattfindenden a/B-Cristobalit Phasenwechsel und den hohen CTE des a-Cristobalits her-
vorgerufen werden. Dies wurde auch von Richards et al. [56] fiir mehrlagige, thermisch gespritz-

te EBC-Systeme mit Si-BC als Schadigungsmechanismus identifiziert.

Mikrostruktur der hafniumoxidverstarkten Schichten

Um das Oxidationsverhalten und die mechanischen Eigenschaften der mit Hafniumoxid ver-
stirkten Varianten besser verstehen zu kénnen, wird zundchst die Entstehung und Evolution
ihrer Mikrostruktur diskutiert. Im Ausgangszustand unterschieden sich die Varianten H1 und
H2 in der Mikrostruktur nicht, nur die Dicke der alternierenden nano-Doppellagen wurde
variiert. Somit war der Abstand zwischen zwei Oxidlagen bei beiden Varianten gleich, nur die
Dicke der Oxidlagen variierte. Daher waren die HfO,-Nanolagen bei H1 fast doppelt so dick wie
die von Variante H2. Dies erklart die Unterschiede der initialen, also nach 10 h FCT, entstande-
nen Mikrostrukturen. Zwar war die Teilchengrofie (aus 2D-Bildanalyse) unabhéngig vom HfO,-
Anteil tiber die gesamte Schichtdicke konstant (Abbildung 27) — mit durchschnittlich 57 nm zu
96 nm (Abbildung 26) bei Variante H2 aber fast halb so grof3. Auch die Anzahl der Teilchen war
bei Variante H2 fast um den Faktor drei hoher als bei Variante H1. Eine diinnere HfO,-Lage
fithrt also zu feineren Ausscheidungen. Diese Uberlegungen flossen in ein Schema zur Abhén-
gigkeit der Strukturevolution als Funktion der HfO,-Lagendicke ein (Abbildung 37). In beiden
Schichtvarianten kam es zu einer kontinuierlichen Teilchenkoagulation, auch Ostwaldreifung,
als Folge der Energieminimierung. Im Ausgangszustand lag das HfO, in vielen diinnen Lagen,
getrennt durch Silizium, vor. Der Abstand zwischen jeweils zwei HfO,-Lagen war bei beiden
Varianten identisch (vgl. Abbildung 37 - as-coated). Wegen der geringeren HfO,-Lagendicke
bei Variante H2 war die Triebkraft zur Partikelbildung hier grofler (Verhiltnis Oberfliche zu

Volumen). Bei beiden Varianten bildete sich zu Beginn des Tests eine Mikrostruktur aus Silizi-
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ummatrix mit darin ausgeschiedenen HfO,-Partikeln aus. Auf Grund der geringeren initialen
Lagendicke bei H2 konnten sich dort anfangs nur sehr kleine Teilchen bilden. Zur weiteren
schnellen Agglomeration waren die Diffusionswege zu lang (Abbildung 37 - low HfO,: 10 h).
Anders sah dies bei Variante H1 aus. Hier bildeten sich sogleich grofiere Partikel mit geringe-
rem horizontalem Abstand aus (Abbildung 37 - high HfO.: 1 h). Auf Grund dieser verkiirzten
Diffusionswege konnten sich bei Variante H1 innerhalb der ersten 10 h bei 1250°C zunichst
groflere Partikel bilden, die sich dann zu einem HfO,-Netzwerk (Abbildung 37 - high HfO,: <10
h) verbanden. Bei Variante H2 lieflen sich bis 100 h noch wesentliche Veranderungen in der
Mikrostruktur beobachten. Auf Grund der verldngerten Diffusionswege dauerte es hier deutlich
ldnger, bis es bei den HfO,-Partikeln zur Ostwaldreifung kam (Abbildung 37 - low HfO.: >10 h).
Wie aus den 3D-Gefiigerekonstruktionen bekannt, bildete H1 ein Netzwerk iiber die gesamte
Schichtdicke aus, H2 hingegen nur isolierte Teilchen oder lokal begrenzte Netzwerke
(Abbildung 37 - low HfO,: >100 h). Vergleicht man die Mikrostruktur beider Varianten mit den
Hf-Si-(0) Schichten von Zhu [17] ldsst sich nur eine eingeschrinkte Ahnlichkeit erkennen.
Auch dort liegen hafniumreiche Ausscheidungen neben SiO, vor, allerdings sind diese eher
vertikal verkniipft und deutlich gréfer. Dieser Umstand ist dem abweichenden Beschichtungs-
verfahren (PS-PVD oder EB-PVD, keine genaue Angabe) zuzuschreiben.

low Hf02

Silizium < 1

as-coated 10h >100 h n
as-coated 1h <10h
high HfO,

Y YEIYRYYIN XN )
Silizium

Abbildung 37 Schema der nanostrukturellen Evolution in Abhéingigkeit von der HfO,-Lagendicke nach

der Abscheidung; oben entspricht Variante H2 und unten Variante H1

Ungeklart bleibt der Einfluss der Lagendicke von Silizium auf die Mikrostruktur, da sie nicht
variiert wurde. Eventuell fithrt eine Erhohung dieser auch bei Variante H1 zu mehr isolierten
Teilchen, da die vertikale Diffusionslinge erh6ht wiirde. Uber die Dicke der HfO,-Lagen konnte
also eventuell die Grofle der Hafniumoxid-Ausscheidungen bestimmt werden, iiber das Ver-

haltnis der Dicke der Siliziumlagen zu diesen die Konnektivitit (Partikel vs. Netzwerk).

Hafniumoxid lag hier nur in der monoklinen Phase vor. Das begiinstigt es gegeniiber dem ihm

dhnlichen Zirkonoxid als verstirkendes Oxid eingesetzt zu werden, da es bei Hafniumoxid bis
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1250°C keinem Phasenwechsel wie beim Zirkonoxid gibt [184]. Der Theorie und bisherigen
experimentellen Funden nach sollte sich aus HfO, und SiO, erst zwischen 1500 - 1600°C
Hafnon bilden [185]. Dass sich Hafnon hier deutlich unterhalb dieser Temperaturen schon bei
1250°C bildete, liegt mutmafilich an den kurzen Diffusionswegen und hohen Oberflichenener-
gien der sehr kleinen Hafniumoxid-Ausscheidungen, die fiir eine zusatzliche Triebkraft sorgen.
Zudem wurden in beiden verstirkten BCs kaum Risse im mTGO gefunden. Dieser Effekt kann
auch auf die Volumenzunahme bei der Hafnonformation von 14 % zuriickzufithren sein. Somit

konnen sich 6ffnende Risse durch eine Art Selbstheilungsprozess verschlossen werden.
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Abbildung 38 Mikrostrukturmodellierung des mTGO-Wachstums in zwei Zonen

Interessant ist auch die unterschiedliche Mikrostruktur beider mTGO-Lagen, die zusitzlich zum
Verstindnis der zu Grunde liegenden Oxidationskinetik beitragt. Ein Schema dieses Prozesses
ist in Abbildung 38 illustriert. Im Verlauf von 10 h bildete sich bei beiden Varianten eine diinne
Oxidschicht mit darin fein verteilten HfO,-Teilchen aus (Abbildung 24 und Abbildung 25). Es
ist sehr wahrscheinlich, dass die Bildung der HfO,-Teilchen vor der Oxidation des Siliziums
stattfand. Bei beiden Variante entwickelte sich unterhalb der diinnen Oxidschicht eine zweite
Zone im mTGO mit einer anderen Mikrostruktur. Bei Variante H1 (hoher HfO,-Gehalt) kam es
bereits nach 50 h Testzeit zur Ausbildung dieser zweiten Oxidationszone unterhalb der Deck-
schicht, wahrend die initial gebildete mTGO-Deckschicht unverdndert blieb. Dieser Effekt trat
bei Variante H2 erst nach 300 h auf und das mTGO wuchs mit der initial gebildeten Mikro-
struktur bis zu diesem Zeitpunkt kontinuierlich an. Dann waren die Teilchen ausreichend grof3,
sodass lokale HfO,-Netzwerke gebildet werden konnten. In dieser zweiten mTGO-Zone war der
Abstand zwischen den HfO,-Teilchen grofler. Eine Erkldrung hierfiir konnte sein, dass die
HfO,-Teilchen in dieser Zone mehr Zeit hatten zu koagulieren als in der Deckschicht. Dann
fihrte die Oxidation des Siliziums zu Cristobalit zu einer Volumenzunahme der Si-Matrix um
ca. 115 % (Zeitpunkt >100 h). Hierdurch verdoppelten sich die Diffusionswege zwischen den
HfO,-Teilchen, sodass sich die Teilchen bei Variante H2 (Abbildung 38 - Z2) nur sehr be-
schrankt miteinander verbinden konnten. Damit konnte sich bei Variante H2 auch kein HfO,-

Netzwerk im mTGO ausbilden und die Oxidationsgeschwindigkeit stieg nicht an.

Diese Uberlegungen wurden durch 3D-Rekonstruktionen dieser Ubergangszone gestiitzt. Das
im mTGO gefundene Hafnon war meist sphérisch, wie in Abbildung 25 - 1000 h gut zu erken-
nen ist. Eine STEM-Aufnahme des mTGO von Variante H1 nach 500 h ist in Abbildung 39 zu
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sehen. Dort ist die sphirische / globulare Form der hafniumreichen Partikel (dunkel) gut zu
erkennen. Diese Beobachtung deckt sich mit jener von Kleebe et al. [94] fiir die Vergroberung

von Hafniumoxid in einer SiOC-Matrix mit zunehmender Glithdauer.

Abbildung 39 STEM-Hellfeldaufnahme des mTGO von Variante H1 nach 500 h FCT [186]

Bei beiden Varianten sah man nach 1000 h (Abbildung 26 und Abbildung 27) eine deutliche
Veranderung der durchschnittlichen Feretdurchmesser. Dies geschah bei Variante H1 iiber die
gesamte Schichtdicke und bei H2 nur im oberen Bereich des mTGO. Zieht man die Ergebnisse
der XRD-Untersuchungen (Abbildung 30) hinzu, kann diese Vergroéflerung der Teilchen-
durchmesser der Hafnonbildung zugeschrieben werden. Diese geht mit einer Volumenzunahme
von 14,8 % einher. Bei Variante H2 bildete sich anfangs der hatniumoxidreiche Saum an der
Oberfliche, der im Verlauf der Testdauer von der Zone Z2 des mTGO separiert wurde
(Abbildung 38). Daher bildete sich bei Variante H2 nur wenig Hafnon und auch nur sehr ober-
flichennah in Form von grofien Ausscheidungen (Abbildung 38 — 1000 h) und bei Variante H1
nicht. Dort waren stets alle Ausscheidungen mit dem Netzwerk verbunden, was stabilisierend
auf die Mikrostruktur wirkt. Eine abschlieflende Erklarung fiir die Hafnonvergroberung bei

Variante H2 nahe der Oberflidche konnte nicht gefunden werden.

Y
- -SiO,-Diffusion [N

i, HfO,

Abbildung 40 REM-Aufnahme des mTGO (oberflichennah) von Variante H2 nach 1000 h FCT
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In Abbildung 40 ist ein Ausschnitt des oberflichennahen Bereichs des mTGO von Variante H2
abgebildet. Anhand der groflen Korner kann die Entstehung von Hafnon gut nachvollzogen
werden. Da im Inneren der Koérner noch reines Hafniumoxid gefunden werden konnte, ist
davon auszugehen, dass einzig Siliziumoxid in das Hafniumoxid oder Hafnon eindiffundiert.
Eine Diffusion von Hafniumoxid in das Siliziumoxid hat demnach nicht stattgefunden. An
dieser Aufnahme lasst sich ebenfalls die Rissablenkung an den Ausscheidungen gut beobachten,

die einen weiteren Beitrag zur Stabilisierung des mTGO beitriagt und Risswachstum einddimmt.

Um die Hafnonbildung fiir beide Varianten besser verstehen zu kénnen, ist der mogliche Pro-
zess in folgender Abbildung 41 schematisch illustriert. Es zeigt, dass sich Hafnon einzig aus
HfO, und SiO,, nicht aber in Silizium bilden kann. Zunéchst liegt Hafniumoxid im Siliziumoxid
vor. Mit zunehmender Testdauer kann es dann an der Oberfliche des Hafniumoxids zur Reak-
tion mit Siliziumoxid analog zu Gleichung 10 kommen. Die weitere Diffusion von Siliziumoxid
durch Hafnon hindurch ist der geschwindigkeitsbestimmende Schritt. Diese Annahme deckt
sich mit der Beobachtung von Cherniak [187], der fiir die Diffusion zwischen Zirkonoxid und
Siliziumoxid nur eine geringe Aktivitit von Zirkonoxid finden konnte. Wegen der Ahnlichkeit
zu Hafnium ldsst sich dieses Ergebnis tibertragen. In den Ergebnissen von Zhu [17] zur Erfor-
schung von Hf-Si-(O)-Schichten findet Hafnonformation keine Erwdhnung. Nimmt man an,
dass dort die HfO,-Teilchen deutlich grofier waren als in der vorliegenden Arbeit, verlaingern
sich die Diffusionswege von Siliziumoxid in das Hafniumoxid nochmals erheblich. Da die
Bildung von Hafnon als positiv angesehen wird, haben die mit PVD abgeschiedenen Schichten
hier einen Vorteil, weil hierfiir die ausgeschiedenen Partikel sehr klein sein miissen. Dies ist mit

Spritzpulvern fiir die Schichtabscheidung mittels APS-Verfahren unméoglich.

Bildung von Hafnon in HfO, dotierten Si Bondcoats

SiO; Diffusion durch HfO, gefolgt von einer
HfSiO4 Phasenbildung

Abbildung 41 Schema zur Phasenbildung von Hafnon in HfO,-verstirkten Si-BCs (nach [186])

In die Beurteilung der Mikrostrukturen der drei BCs (S1, H1 und H2) als Bestandteil eines EBC-
Systems flieflen an dieser Stelle die Rissbildung, die Schichtdickenzunahme und bei den hafni-
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umoxidverstirkten Schichten die Struktur der Ausscheidungen ein. Hinsichtlich der Rissbil-
dung zeigte Variante H2 die besten Eigenschaften. Hier kam es zwar auch zu thermozyklisch
induzierter, vertikaler Rissbildung, die jedoch nicht in horizontalem Risswachstum und einer
strukturellen Schwiachung des mTGO miindete. Dahinter reiht sich Variante H1 ein, bei der es
zwar zu vermehrtem Risswachstum, teils auch horizontal, kam, dies aber nicht in Mudcracks
und einer substantiellen Schiddigung der Schicht endete. In Bezug auf Risswachstum und Ab-
platzungen verhielt sich die Siliziumschicht, also der Stand der Technik, am ungiinstigsten. Hier
kam es zu grofiflachig auftretenden Mudcracks. Inwieweit diese Delamination auch mit dariiber
liegendem EBC-System aulftritt oder kritisch ist, wurde bei der Betrachtung von Komplettsyste-
men in Kapitel 8 untersucht. Die Schichtdicken der Varianten S1 und H2 nahmen nur sehr
moderat zu, die der Variante H1 aber mit 77 % erheblich. Dieser Schichtdickenzuwachs kann,
tritt er innerhalb eines EBC-Systems auf, schiadigend wirken. Aus diesem Gesichtspunkt scheint
reines Silizium oder nur eine geringe HfO,-Zugabe eher geeignet. Fiir das Oxidationsverhalten
scheint bei den mit Oxid verstarkten Varianten eine Netzwerkstruktur nachteilig zu sein. Also
auch aus dieser Perspektive war Variante H2 giinstiger. Die Oxidationskinetik wird explizit im
folgenden Abschnitt behandelt.

Vergleich der Oxidationskinetik mit Silizium und Phasenevolution

Alle Schichten zeigten eine parabolische Oxidationskinetik. Fiir Silizium (Abbildung 21) und die
Variante H1 (Abbildung 29) mussten bei den Gewichtskurven jeweils zwei Bereiche unterschie-
den werden; dieser Effekt kam jedoch nur bei den Gewichtsmessungen zum Tragen. Hier wer-
den lokale Defekte, wie etwa Rissoffnung und Delamination zuverldssig beriicksichtigt. Die

ermittelten Werte sind in Tabelle 28 zusammengefasst.

Tabelle 28 Parabolische Wachstumskonstanten (Dicke des TGO links, Massednderung rechts) der Si-
basierten Bondcoats bei 1250°C an Luft

Variante =k, [10° pm?/s]  k, [107 mg®/cm® s]

SiC 0,18

S1 8,62 1,37 (0-480 h) / 2,76 (480-1000 h)
H1 84,48 9,31 (0-740 h)

H2 8,01 1,71

Vergleicht man die k, von monolithischem SiC als Referenz mit dem Literaturwert von k, =
0,65 - 107 mg’/cm®*s (bei 1300°C isotherm, 100 % O,), liegt der hier gefundene Wert in der
gleichen Groflenordnung, aber um den Faktor 3,6 darunter. Es zeigt aber, dass das hier genutzte
Testverfahren geeignet ist, die k, der Schichtsysteme zu bestimmen. Bei den anhand des TGO
ermittelten Werten liegt k, fiir S1 und H2 in etwa gleichauf, die Oxidationsgeschwindigkeit von
H2 jedoch eine Gréflenordnung héher. Damit liegen die Werte fiir S1 und H2 etwas unterhalb
der Literaturwerte fiir reines monolithisches Silizium (1200°C, 100 % O,), das bei k, = 12,5 —
13,3 - 10 um?/s, bzw. bei 5,85 - 107 mg*/cm*s liegt. Ein Grund hierfiir ist vermutlich der niedri-
gere Sauerstoffpartialdruck po,, der offensichtlich fiir eine verlangsamte Oxidation sorgt, obwohl

hier die Temperatur 50°C hoher lag: Ein Effekt, der sich durch die Applikation zusétzlicher
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Seltenerdensilikatschichten mit geringer Sauerstoffdiffusion nutzen liefle. Bei Variante S1 lief3
sich am Abknicken der quadrierten Massendnderung nach circa 480 h FCT der Beginn der
Mudcrack induzierten Abplatzungen erkennen, wodurch sich k, verdnderte. Es lasst sich festhal-
ten, dass S1 und H2 sehr langsam oxidieren und somit als Oxidationsschutz fiir SiC/SiC geeig-
net sind. Die Zugabe von 36 mol-% HfO, fiihrte zu einem noch gleichméfligeren Oxidations-
verhalten als dem von reinem Silizium - dem aktuellen Stand der Technik. Ein zu hoher
Hafniumoxidgehalt von hier 60 mol-% bei Variante H1 fiihrte zu einer vollstindigen Oxidation
der Schicht nach circa 740 h, wie am horizontalen Verlauf der Massednderung und der REM-
Aufnahmen ersichtlich wird (Abbildung 29). Somit ist in Hinblick auf den Oxidationsschutz ein

zu hoher Hafniumoxidgehalt ungeeignet.

Die Oxidationsgeschwindigkeit hangt also wesentlich vom Hafniumoxidanteil ab. Dieser sollte
einen kritischen Wert, der in nachfolgenden Arbeiten noch zu ermitteln ist, nicht {iberschreiten.
Bestimmt wird der Grenzwert durch die Tendenz zur Netzwerkbildung mit steigendem Hafni-
umoxid Anteil, wie bereits im vorigen Abschnitt dieses Kapitels beleuchtet. Wie aus den 3D-
Gefiigerekonstruktionen bekannt, bildete H1 ein Netzwerk {iber die gesamte Schichtdicke aus,

H2 hingegen nur isolierte Teilchen oder lokal begrenzte Netzwerke.

500 nm 500 nm 100 nm 100 nm

Abbildung 42 TEM/EDX-Mappings von BC-Variante H1 (500 h FCT); links: substratnah, rechts:
oberflachennah [186]

Um besser zu verstehen, wie die Oxidation im Detail vonstatten ging, wurden von Variante H1
TEM/EDX-Mappings erstellt. Hierzu wurden von der fiir 500 h thermozyklisch oxidierten
Probe zwei Stellen, eine in Substratnéhe, die andere oberflaichennah, untersucht (Abbildung 42).
Substratnah war Silizium noch frei von Sauerstoff. Oberflichennah im mTGO fanden sich noch
vereinzelt kleine Siliziumbereiche, die noch nicht oxidiert waren. Dies war tiberall der Fall, wo es
groflere zusammenhdngende HfO,-freie Bereiche gab. Das Hafniumoxidnetzwerk ist also ein
schneller Diffusionspfad fiir Sauerstoff. Die wesentlichen Sauerstoffdiffusionspfade durch die
mTGO-Schicht sind modellhaft in Abbildung 43 illustriert.
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Oxidation von HfO, dotierten Si Bondcoats

d O schneller Diffusionspfad entlang HfO.
- 0# 0; langsamer Diffusionspfad durch Si/SiO>

Si Restin
mTGO

Abbildung 43 Oxidationsschema von HfO,-verstirkten Si-BCs (nach [178])

Das Schema veranschaulicht die schnelle Sauerstoffdiffusion (Faktor 10 im Vergleich zu Cristo-
balit) durch Hafniumoxid [93]. Zudem kann Sauerstoff auf dessen Oberfliche mit unbekannter,
aber vermutlich hoher Geschwindigkeit in die Schicht eindringen. Die langsame Diffusion
durch Cristobalit hindurch findet ebenfalls statt, ihr Beitrag ist aber bei Vorhandensein eines

Hafniumoxidnetzwerks zu vernachléssigen.

Vergleich der mechanischen Eigenschaften der Bondcoats

Die mechanischen Eigenschaften der Schichtvarianten S1, S3, HI und H2 wurden mittels
Mikrohédrtemessungen untersucht. Die Einhaltung der normgerechten Priifbedingungen (DIN
EN ISO 4516) war im hier untersuchten Lastbereich von HV 0,003 nur eingeschrankt maglich,
weshalb die Ergebnisse nur untereinander verglichen werden sollten. Vickers Hartemessungen
von Nistal et al. [188] an mit Flammspritzen hergestellten Siliziumschichten ergaben bei einer
Priifkraft von 0,5 N eine Harte von 11 +2 GPa, also in der gleichen Groéflenordnung wie sie hier
mit Nanoindentierung ermittelt wurde (Abbildung 34). Alle Schichten zeigten eine unterschied-
lich starke, aber immer vorhandene Anisotropie der Hértewerte. Die horizontale Hirte lag
durchweg hoher als die vertikale Hérte. Eine Ursache hierfiir kann die stdngel-/faserartige
Wachstumsstruktur der PVD-Schichten sein. Auch dass die Dehnung der Schicht in vertikaler
Richtung nach oben unbegrenzt war, konnte hierzu beigetragen haben. Auf Grund der grofien
Schwankungen der HV-Werte und den komplexen Einfliissen der Mikrostruktur auf diese, sind
der Vergleichbarkeit mit Literaturwerten Grenzen gesetzt. Ein qualitativer Vergleich der Varian-
ten untereinander ist aber moglich. Betrachtet man die beiden Silizium Varianten S1 und S3 fillt
auf, dass die Anisotropie bei S1 hoher ist und auch wihrend des FCT unwesentlich abnimmt,
bei S3 wird das Verhalten isotroper. Dies hangt vermutlich mit der kompletten Neubildung der
Mikrostruktur zusammen. Insgesamt wird die Struktur von S3 jedoch so stark geschwicht, dass
es zu dem in Abbildung 23 gezeigten Versagen kommt, Variante S3 fiir die Zielapplikation also
ungeeignet ist. Bei Variante S1, H1 und H2 stieg die horizontale Harte im Laufe des FCT rapide

an, die vertikale Harte hingegen nur moderat. Hierfiir konnen zwei Effekte ursiachlich sein: zum
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einen die mit zunehmender Auslagerung wachsende Korngréfle, zum anderen (nicht nachge-
wiesene) Oxidation an den Korngrenzen, die zu einer Versprodung der Werkstoffe fithren kann.
Bei den Varianten H1 und H2 spielten Korngroflienwachstum, Oxidation, Phasenumbildung
(Hafnon) und vor allem die Mikrostrukturevolution in die gemessenen Hartewerte hinein.
Beide Schichten lieferten bei der Mikrohdrtemessung teils unterschiedliche Resultate. Bei H1
stieg die horizontale Harte gleich zu Beginn an und hatte nach 100 h ihr Maximum erreicht,
bevor sie einbrach. Hier kam es durch die vollstindige Oxidation und Phasenumwandlung in
Hafnon zu einer strukturellen Schwiachung und einem Hairteabfall. Fiir Hafnon finden sich
lediglich Héartewerte auf der mineralogischen Mohs Skala. Die Harte von Hafnon liegt mit 7,5
[189] zwischen der von Cristobalit 6-7 [190] und der von Hafniumoxid. Fiir Hafniumoxid selbst
existieren keine Hirtewerte nach Mohs, wohl aber fir das extrem harte und ihm sehr dhnliche
c-ZrO,, der bei 8,5 [191] liegt. Vergleicht man hierzu die Werte von H2, fillt auf, dass die initia-
len Hartewerte in etwa gleichauf lagen, dann aber nach 10 h FCT die Hérte von H2 sogar unter-
halb des Ausgangswertes lag. Dies ist damit zu erkldren, dass sich hier separierte Teilchen aus-
schieden, wihrend bei H1 schon zu Beginn ein Netzwerk gebildet wurde. Bei Variante H2 nahm
die Harte dann auch zeitlich versetzt einen zu H1 dhnlichen Verlauf. Am Ende der Testdauer
entsprach die Harte von H2 der von H1 nach 100 h FCT. Die Langzeitbestindigkeit der Struktur

war bei H2 also besser, weshalb sie aus mechanischer Sicht die giinstigere Variante sein kann.

In der Literatur finden sich bis jetzt keine Untersuchungen an einzelnen Siliziumschichten
hinsichtlich ihres Oxidationsverhaltens und bei Thermowechselbeanspruchung. Zur Beurtei-
lung der Schichten muss {iberlegt werden, welche Eigenschaften fiir die Schutzfunktion positiv
sind. Grundsitzlich geht eine hohe Hérte mit einem sproden Materialverhalten einher, beim
Uberschreiten einer kritischen Spannung konnte die Schicht katastrophal versagen. Ist sie zu
gering (Variante S3), kann sie jedoch zu leicht plastisch verformt werden. Die durchweg hohere
horizontale Harte unterdriickt Risswachstum in dieser Orientierung zuverlédssig. Ist dies nicht
mehr gegeben, wie etwa im Silizium-TGO oder bei Variante H1 nach 1000 h, kommt es zu
Mudcracks oder teilweisem Flaking (H1). Je hoher die vertikale Harte, desto geringer das verti-
kale Risswachstum. Diese war jedoch bei fast allen Schichten gleichauf und auch zeitlich veran-
derte sie sich nur in geringem Mafle. Insgesamt war Variante H2 aus mechanischer Sicht am
glinstigsten, da sie ein sehr homogenes Materialverhalten iiber den gesamten Testzeitraum
zeigte. Die hoher dotierte Variante H1 hat ebenfalls sehr gutes Potenzial, allerdings muss der
Oxidationsangriff vermindert werden, damit die positiven Effekten des Netzwerks in der Silizi-
um-Matrix vollstindig zum Tragen kommen. Die Ergebnisse der Nanoindentierung lieferten
weitere Kennwerte {iber die Hérte und die reduzierten E-Moduln der Schichten. Die Messungen
der Nanohirte decken sich mit denen der Mikroharte. Die wahren E-Moduln (Tabelle 29, aus
den reduzierten E-Moduln nach Gleichung 16 berechnet) belegen die Verringerung des E-
Moduls mit steigendem HfO,-Anteil in der Schicht. Da somit die durch thermische Dehnung

induzierten Spannungen ebenfalls reduziert werden, ist dieser Effekt als positiv zu beurteilen.
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Bondcoat des EBC-Systems

Tabelle 29 Aus reduzierten E-Moduln umgerechnete, wahre E-Moduln der Bondcoats

Variante E [GPa]

S1 195 (179/100 nm)
HI1 113
H2 148

Abschlielend bleibt anzumerken, dass hier nur die mechanischen Eigenschaften bei Raumtem-
peratur gemessen wurden. Durch den bekannten spréd-duktil Ubergang von Silizium sollten die
Schichten ab circa 500-600°C ein anderes Verhalten zeigen. In Folgearbeiten sollten daher die

mechanischen Hochtemperatureigenschaften der Schichten genauer untersucht werden.

Bewertet man die sieben Varianten fiir ihre Eignung als BC anhand des Oxidationsverhaltens
und der mechanischen Eigenschaften kann final folgende Reihenfolge festgelegt werden:
H2 >S$1/S2 > H2 > 83 > S4 > S5.

In diesem Kapitel wurden neue siliziumbasierte Bondcoats entwickelt, die mit PVD-Verfahren
abgeschieden wurden. Die komplexen Zusammenhinge vom Beschichtungsprozess zur Varian-
tenauswahl sind in Abbildung 44 visualisiert. Die Verkniipfungen stehen fiir die hauptsichli-
chen Einflussfaktoren. SiC-Substrate wurden mit unterschiedlichen Materialien und mit ver-
schiedenen Beschichtungsparametern beschichtet. Manche Einflussgroflen wie Oberflache,
Druck und Schichtrate (graue Schrift) wurden nicht untersucht. Die dabei entstanden Varianten
unterschieden sich in ihrer Schichtdicke, Mikrostruktur, Zusammensetzung und Homogenitit.
Deshalb zeigten sie ein unterschiedliches Oxidationsverhalten im FCT. Anhand dessen wurden
fir die weiteren Untersuchungen in Kapitel 8 drei Varianten ausgewidhlt. Die mechanischen

Eigenschaften einiger Varianten wurden untersucht, diese trugen aber nicht zur Auswahl bei.

Druck

Probenrotation

Homogenitat Mechanische Eigenschaften H1
Erosionsrate \
\ Zusammensetzungx H2
Materialauswahl \ N Oxidationsverhalten

Entwicklung von siliziumbasierten Bondcoats

Schichtdicke S1
Substrat-BIAS S
Mikrostruktur
Temperatur
S3
Substratoberflache S4
Schichtrate S5
I >
Beschichtungsprozess Schichtabscheidung Variantenauswahl

Abbildung 44 Einfliisse der Beschichtungsparameter auf die Schichtabscheidung bei der Entwicklung
von siliziumbasierten Bondcoats und auf das resultierende Oxidationsverhalten und Variantenauswahl
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6 Prozessentwicklung zur Herstellung von RE-Si-O-
Schichten mit reaktivem Magnetronsputtern

In diesem Abschnitt wird die Eignung des reaktiven Magnetronsputterprozesses fiir die Ab-
scheidung von RE-Si-O-Schichten mit hoher Schichtrate fiir eine ausreichende Schichtdicke
und mit gewiinschter Chemie untersucht. Zudem wird Prozess hinsichtlich der Stabilitit und

Reproduzierbarkeit tiberpriift.

Um den Prozess vom herkdmmlichen Weg zur Abscheidung keramischer Schichten - dem
Hochfrequenz-Magnetronsputtern (HF-Magnetronsputtern) — differenzieren zu kénnen, wur-
den vorab dessen prozessuale Einschrankungen aufgezeigt (Kapitel 6.1.). Da so hergestellte
Schichten selbst fiir PVD-Technologie diinn sind, wurde hier der Einfluss des Kammerdrucks
und des Target-Substrat-Abstands hinsichtlich der maximal erzielbaren Schichtraten unter-
sucht. Dies geschah am Beispiel von Yttriummonosilikat. In bisherigen Untersuchungen [192]
wurde keine Degradation von YMS in stromendem Wasserdampf gemessen, weshalb zumindest

theoretisch eine diinne Schicht schiitzend sein konnte.

Anschlieflend wurden Prozessfenster fiir das reaktive Magnetronsputtern von Y-Si-O- und Yb-
Si-O-Schichten anhand von in der Literatur formulierten regelbaren Einflussgrofien entwickelt
und hinsichtlich eingangs genannter Bedingungen optimiert (Kapitel 6.2). In der Literatur
liegen keine Erkenntnisse fiir die reaktive Abscheidung von zwei Targets mit stark unterschied-
licher Sauerstoffaffinitit vor. Daher war es ein zusitzliches Ziel, das Prozessverhalten zu erfor-
schen und stabile Prozessfenster fiir den Betrieb mit zwei Kathoden zu finden. Dazu wurde
erstmalig die Abscheidung von Seltenerdensilikaten durch reaktives Magnetronsputtern unter-
sucht und die Giiltigkeit bekannter Regelparameter fiir diese verifiziert. In Kapitel 6.2.1 werden
die in Kapitel 2.5.2 postulierten Moglichkeiten zur hysteresefreien Prozessfithrung fiir den
dualen Betrieb von zwei Targets, davon ein Seltenerdenelement, iberpriift. Weiterhin wird die
Sensitivitat des reaktiven Magnetronsputterns von zwei Kathoden gegentiber leichten Verinde-
rungen der Prozessparameter auf die Chemie der abgeschiedenen Schicht detailliert untersucht.
Hieraus werden neue Modelle entworfen, die die Vorhersagbarkeit der resultierenden Schichtei-
genschaften fiir die Auslegung von Beschichtungsprozessen vereinfachen sollen. Alle durchge-

fihrten Experimente fanden in der Z400 statt, nur in Kapitel 6.2.4 wurde die IMPAX genutzt.

6.1 Untersuchungen zur Schichtrate beim HF-Magnetronsputtern von
Yttriummonosilikat

Die Ergebnisse der Untersuchung zur Druckabhédngigkeit der Schichtrate sind in Abbildung 45
zu sehen. Dort ist die Schichtrate X, tiber dem reziproken Wert des Prozessdrucks (proportio-
nal zur mittleren freien Wegldnge I') aufgetragen. Eine Zunahme des Drucks fiithrte zunachst zu
einem leichten Anstieg der X,.. von circa 1,2 pum/h auf circa 1,4 pm/h, bevor sie bei I' = 0,111 -

10° mbar™ (p = 9 - 10 mbar) ihr Maximum von 1,5 um/h erreichte. Eine Verkiirzung der freien
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Weglinge um 80 % fiihrte also zu einer Erhéhung der x... um 25 %. Eine weitere Verkiirzung
von I'um etwa 87 % auf 0,014 - 10~ mbar™ fiihrte indes zu einem rapiden Abfall der x4 auf etwa
ein Drittel ihres Maximalwerts. Ein vergleichbares Verhalten lie8 sich beobachten, wenn der
Target-Substrat-Abstand von 60 mm auf 85 mm vergrofiert wurde. Bei Variante HF-P2 (Tabelle
14) fithrte dies, bei sonst identischen Prozessparametern, zu einer Verringerung der X, um
circa 80 % auf 0,3 um/h. Auch im optimalen Druckbereich und bei geringem Target-Substrat-
Abstand ist die Schichtrate also sehr gering. Dieser Umstand und die starke Abstandsabhéngig-
keit zeigen die Grenzen dieser Technologie auf; um RE-Silikate hoher Schichtdicke herzustellen,

ist sie also wenig geeignet.
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Abbildung 45 Schichtrate x4 von YMS als Funktion von 1/p

6.2 Prozessentwicklung von reaktiven Magnetronsputtering fiir
Yttrium- und Ytterbiumsilikate

Dass HF-Magnetronsputtern Nachteile bei der Abscheidung von RE-Silikaten hat, haben die
Untersuchungen des vorigen Kapitels ergeben. Fiir eine flexiblere Stochiometrie sowie potenzi-
ell deutlich hohere Schichtraten ohne metallische Verunreinigungen wurden in diesem Kapitel
das Potenzial und die besonderen Herausforderungen, die das reaktive Magnetronsputtern von

zwei Quellen mit einem Seltenerdenmetall hat, systematisch untersucht.

Ein Ziel dabei war es, Prozessparameter fiir eine stabile und reproduzierbare Abscheidung von
RE-Silikatschichten mit maximalem Sauerstoffanteil bei hoher Schichtrate zu finden. Fiir die
REMS wird ein Kationenverhiltnis von cre/csi = 2 und fiir REDS ein Kationenverhaltnis von
cre/csi = 1 bendtigt. Vor diesem Hintergrund sind im Beschichtungsprozess vor allem der Be-
reich vor dem ersten kritischen Punkt der Hysterese (Abbildung 8, metallischer Modus) und der

Ubergangsbereich hin zum Oxid-Modus, nicht aber dieser selbst, von Interesse.

Zusitzlich wurde in diesem Kapitel die Giiltigkeit der vom upgraded Berg-model abgeleiteten

Stellgroflen fiir einen hysteresefreien Sputterprozess fiir den Betrieb von zwei Quellen mit einem
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RE-Element und Silizium iiberpriift. Das Prozessverhalten wurde auf folgende Einflussgrofien

hin untersucht:

» Leistung des Si-Targets

= Leistung des RE-Targets (Y, Yb)

= Argondruck (Y, Yb)

= Zerstaubungsausbeute des keramischen Materials durch dualen DC+HF Betrieb (Y)
= Reaktives Sputtern mit zusdtzlichem Reaktivgas (Y)

= Regelung des Sauerstoffpartialdrucks (Y)

= Betriebsmodus (DC, pulsed-DC)

Bei der Ubertragung des Prozesses auf industrielle Maf3stibe dnderten sich einige Randbedin-
gungen (Geometrie, Pumpleistung, Targetgrofie), und damit auch die Form der Hysterese. Dies
wird in Kapitel 6.2.4 untersucht. In dieser Arbeit war die IMPAX die Beschichtungsanlage im
Industriemafistab. Die Unterschiede beider Systeme sind in Kapitel 4.2 dargestellt. Zudem kann
mit dieser Anlage nach po, geregelt werden. Es wurde untersucht, ob hierdurch die Hysterese
verschwindet (wie in Abbildung 9 - rechts) und jeder Arbeitspunkt entlang der Prozesskurve
stabil angefahren werden kann. Zudem gibt es die Mdglichkeit einer gepulsten Spannungsver-
sorgung. Durch die kurzzeitige Polaritdtsumkehr kann es den Effekt des préferentiellen Zerstdu-
bens von vergifteten Bereichen auf der Targetoberfliche geben. Hierdurch kann der Prozess im

Ubergangsmodus zusitzlich stabilisiert werden, was ebenfalls {iberpriift wurde.

Mit Hilfe des Boosters und Substrat-BIAS wurden die Ionisation und damit das Ionenbombar-
dement auf die wachsende Schicht deutlich erhoht. Hierbei kann es zu Re-Sputtering kommen,
wodurch sich die Schichtrate und die chemische Zusammensetzung verindern konnen. Inwie-

weit es zu diesem Effekt kam, wurde abschlielend tiberpriift.

6.2.1 Manipulationsmoglichkeiten der Hysterese beim reaktiven Co-
Sputtern von Seltenerdenelementen mit Silizium

Wie in Kapitel 2.5.2 ausgefiihrt, gibt es beim reaktiven Sputtern von zwei Quellen nur eine
Systemhysterese. Wegen der hoheren Reaktivitit und Sensitivitdit wurde die Entladespannung
des reaktiveren Materials, hier die RE-Elemente, zur Messung der Vergiftung herangezogen. Die
Spannung am Siliziumtarget fiel immer erst dann ab, wenn die Entladespannung am Yttrium-

target bereits ihr Minimum erreicht hatte.

Hysterese beim reaktiven Co-Sputtern von Yttrium und Silizium

Aus der Literatur ist bekannt, dass sich die Hysterese mit steigender Targetleistung zusehends
verbreitert. Eine hohe Targetleistung ist aber fiir eine hohe Schichtrate gewiinscht. Fiir eine
dauerhaft stabile Prozessfithrung mit moglichst hoher Sauerstoffsittigung sind dies zwei sich
entgegenstehende Forderungen. Aus diesem Grund wurde fiir Yttrium eine maximale Target-
leistung von 600 W DC gewdhlt und fiir die gewiinschte Stochiometrie die Leistung des Silizi-
umtargets variiert (Tabelle 15 - Hpysterese Yttrium). Fiir zwei unterschiedliche Silizium-

Targetleistungen bei konstanter Yttrium-Targetleistung sind die gemessenen Entladespannun-
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gen am Yttriumtarget als Funktion des ¢o, in Abbildung 46 dargestellt. Bei Ps; = 450 W lag der
erste kritische Punkt der Hysterese bei ¢o. = 8 sccm, eine Erhohung auf Ps; = 550 W verschob
diesen Punkt auf 10 sccm. Unberiihrt blieb die Form der Hysterese: Sowohl die Breite als auch

der Abfall von Uy auf etwa 55 % der Ausgangsspannung waren nahezu identisch.
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Abbildung 46 Abhingigkeit der Entladespannung am Yttriumtarget (Py = 600 W) von P

Einfluss der Zerstaubungsausbeute des Reaktivelements auf die Hysterese

Da Ytterbium eine sehr viel hohere Zerstaubungsausbeute als Yttrium hat (bei 1 keV: 3,484 zu
1,063; Si: 0,874 - Tabelle 3), kann fiir Ytterbium moglicherweise eine sehr viel geringere Target-
leistung genutzt werden, um die gewiinschte Kationenstochiometrie herzustellen. Hierdurch
verliefe die Entladekurve flacher und das Verhéltnis von Pumpleistung zur Targetleistung wire
erhoht. Fiir diese Experimente wurde die Leistung des Siliziumtargets bei 700 W konstant

gehalten und die Leistung des Ytterbiumtargets variiert (Tabelle 15 — Hysterese Ytterbium).

In Abbildung 47 ist die normierte Entladekurve der Spannung am Ytterbiumtarget bei zuneh-
mendem ¢o. abgebildet. Da fiir den Beschichtungsprozess der riickwiértige Verlauf der Hystere-
se nicht von Interesse ist, kann darauf verzichtet werden. Bei Py, = 200 W gab es keinen abrup-
ten Spannungsabfall, stattdessen konnten die Arbeitspunkte im Ubergangsmodus angefahren
werden. Die minimale Entladespannung fiel auf knapp 55 % der Ausgangsspannung ab, der
erste kritische Punkt lag bei ¢o, = 3 sccm. Bei Py, = 300 W verschob sich der erste kritische
Punkt signifikant um 260 % auf etwa 8 sccm ¢o.. Gleichzeitig gab es einen starken Abfall der
Entladespannung, sodass die Arbeitspunkte zwischen erstem und zweitem kritischem Punkt
nicht mehr stabil angefahren werden konnten. Die Erhohung der Yb-Targetleistung auf 400 W
verschob den ersten kritischen Punkt nochmals auf ¢o, = 9 sccm. Die Verschiebung des ersten

kritischen Punktes verlief also nichtlinear mit der Targetleistung.
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Abbildung 47 Abhingigkeit der Entladespannung am Ytterbiumtarget von Py, (Ps: 700 W)

Abhangigkeit der Hysterese vom Argonpartialdruck

Der Argonpartialdruck p4r kann, je nach Stirke der Chemisorption von Sauerstoff auf der Me-
talloberflache, die Hysterese bei hohen Werten unterbinden. Da die Chemisorption materialab-
héngig ist, wurde ihr Einfluss fiir beide Elementpaarungen, Yttrium und Ytterbium jeweils mit

Silizium, untersucht (Tabelle 15 - Kammerdruck Yttrium & Kammerdruck Ytterbium).

Die gemessenen Hysteresen beim dualen Betrieb von Yttrium (links) und Ytterbium (rechts)

mit Silizium in Abhéngigkeit des p4, sind Abbildung 48 zu entnehmen.
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Abbildung 48 Abhingigkeit der Hysteresen vom Kammerdruck fiir Yttrium (links, Py; = 600 W) und
fiir Ytterbium (rechts, Py, = 300 W, Ps; = 600 W)
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Kammerdruck Yttrium

Vorige Abbildung zeigt die normierte Spannung des Yttriumtargets (bezogen auf die Entlade-
spannung ohne Sauerstoff) in Abhdngigkeit vom Sauerstofffluss. Beide Hysteresen liefen im
metallischen Modus fast deckungsgleich und fielen bei ¢o, = 8,1 sccm identisch ab. Wahrend die
Kurve bei ¢4, = 30 sccm auf unter 75 % ihres Ausgangswerts abfiel, sank die Spannung bei ¢4, =
50 sccm nur leicht ab. Bei der anschlielenden Riicknahme des ¢o; blieb die Spannung bei ¢, =
30 sccm zunidchst unverdndert, bis sie bei ¢o, = 6,5 sccm wieder ihren Ursprungswert erreichte.
Bei ¢4, = 50 sccm stieg die Spannung bei Riicknahme des Sauerstoffflusses unmittelbar an und
erreichte ihr urspriingliches Niveau frither. Die Lage des ersten kritischen Punktes war also
unabhingig von pa,, der relative Spannungsabfall zum Oxid-Modus fiel bei hoherem p4, aber

deutlich geringer aus; auch die Hysterese war hier etwas schmaler als bei niedrigen pa,.

Kammerdruck Ytterbium

In Abbildung 48 - rechts - ist die gemessene Hysterese beim dualen Betrieb von Ytterbium mit
Silizium in Abhdngigkeit des pa, zu sehen. Es wurden drei Kurven bei ¢4, = 30 sccm und ¢4, =
50 sccm sowie zusétzlich bei ¢4, = 40 sccm aufgenommen. Alle drei Kurven fielen auf etwa 50 %
ihrer Ursprungswerte ab, nur bei ¢4, = 50 sccm lag der Wert minimal dariiber. Auch die Um-

kehrkurve verlief bei allen Werten identisch.

Die Variation des Argonflusses fiihrte bei konstanter Pumpleistung zu einem erhohten Prozess-
druck. Dieser ist bekanntermafien ein einflussreicher Parameter beim Sputtern, da er die mittle-

re freie Wegldnge der zerstiubten Teilchen bestimmt, wie in Kapitel 6.1 gezeigt wurde.

Einfluss von Stickstoff als zweitem Reaktivgas auf die Hysterese

Zur Abschitzung geeigneter Stickstoftfliisse ¢, wurde fiir den ¢o. ein Wert genutzt, der nah am
ersten kritischen Punkt lag. Dieser lag nach den in Kapitel 6.2.1 - erster Abschnitt — beschriebe-
nen Untersuchungen zur Hysterese beim dualen Betrieb von Yttrium und Silizium in der Z400
bei je 600 W Targetleistung bei einem ¢o, von etwa 7 sccm. Daher wurden Werte fiir ¢y, von

4 sccm, 7 sccm und 10 sccm gewahlt.

Fiir diese Werte wurde jeweils eine Hysterese aufgezeichnet, die in Abbildung 49 zu sehen sind.
Gut erkennbar ist die graduelle Elimination der Hysterese bei gleichzeitig zunehmender, mini-
maler Entladespannung. Bei 4 sccm ¢y, war die Hysterese noch deutlich ausgepriagt und die
Entladespannung im vergifteten Zustand fiel auf fast 65 % ab. Zudem war der Bereich zwischen
dem ersten und dem zweiten kritischen Punkt noch nicht vollstindig stabil, bei Werten ober-
halb von 6,5 sccm ¢o; fiel die Spannung abrupt ab. Bei 7 sccm ¢, also einem Verhaltnis der
Reaktivgase von eins-zu-eins, war die Hysterese schon deutlich verschmalert, zudem war jeder
Punkt entlang der Prozesskurve stabil. Die minimale Entladespannung betrug 73 % der Aus-
gangsspannung. Eine Erhohung des ¢n. auf 10 sccm bewirkte schliefllich die vollstandige Elimi-

nation der Hysterese, das Minimum der Entladespannung lag bei 84 % der Ausgangsspannung.
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Abbildung 49 Abhingigkeit der Hysterese von der Konzentration des sekundiren Reaktivgases Stick-
stoff (¢ar 21 sccm, Py,si = 600 W)

Im Anschluss an jede Hysterese wurde der ¢o. fiir 15 Minuten konstant bei einem ausgewahlten
Wert gehalten. Der zugehorige EDX-Linescan (Abbildung 50) offenbarte einen Einbau des
Stickstoffs ausschliefdlich dann, wenn der Sauerstoff wihrend der Hysterese komplett zuriickge-
nommen wurde. Dann jedoch umso stirker, je hoher der ¢y, war. War die Versorgung mit
Sauerstoff also ausreichend hoch, fand sich Stickstoff nicht in der Schicht wider. Der Sauerstoff-
anteil in der Schicht war bei beiden Arbeitspunkten, also bei ¢o, = 5 sccm und ¢o. = 4,2 scem,
mit {iber gemessenen 65 At.-% im Bereich der vollstindigen Sattigung. Der Siliziumanteil war
durchweg unverandert und lag bei beiden Arbeitspunkten bei knapp unter 30 At.-%. Der Yttri-
umanteil in der abgeschiedenen Schicht wurde durch den Stickstofffluss stark verandert und lag
bei etwa 5 At.-%, also deutlich niedriger als bei den Versuchen ohne Stickstoff. Die Schichtraten
lielen sich mit Hilfe des Linescans nur grob abschétzen. Bei ¢o, = 5 sccm und ¢n. = 4 sccm lag

diese bei circa 4 um/h, bei ¢o, = 4,2 sccm und ¢, = 7 sccm nur noch bei etwa 2 um/h.
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Abbildung 50 EDX Linescan an Schichten der Hysteresen bei ¢y, = 4, 7 und 10 sccm und der jeweils

angeschlossenen 15-miniitigen Beschichtung bei konstanten Verhaltnissen (gestrichelte Pfeile). Die
Messung bei ¢, = 10 sccm war auf Grund der Nihe zu Einbettmittel nicht quantitativ verwertbar.
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Einfluss einer HF-Energieversorgung am Y-Target auf die Hysterese

Beim reaktiven Sputtern vom metallischen Target geniigt im metallischen Modus eine DC-
Energieversorgung, die es jedoch nicht ohne weiteres erlaubt, im Ubergangsmodus oder im
Oxid-Modus bei hohen Schichtraten zu arbeiten. Durch die HF-Versorgung konnte die Entla-
dung der vergifteten Targetoberflichen durch die Polarititsumkehr dafiir sorgen, dass die
Zerstaubungsausbeute der Oxide durch eine Abschirmung auf Grund lokaler Raumladungen
nicht mehr unterdriickt wird. Die Uberlegung war hier, dass durch den parallelen HF-DC-
Betrieb am Yttriumtarget die Zerstdiubungsausbeute des Oxids erhoht wird, wodurch der Pro-

zess im Ubergangsmodus stabilisiert werden kénnte.

Fiir die Untersuchungen des Einflusses der HF-Leistung auf die Prozesskurve wurde eine kon-
stante DC-Energieversorgung fiir beide Kathoden von 200 W gewdhlt. Es wurden drei Prozess-
kurven mit unterschiedlicher, zusitzlicher HF-Energieversorgung am Yttriumtarget aufge-
nommen (Tabelle 15 - DC+HF-Versorgung). In Abbildung 51 ist die Entladespannung des
Yttriumtargets bei verschiedenen Leistungen in Abhidngigkeit vom ¢, aufgetragen. Gut sichtbar
ist die Verschiebung des ersten kritischen Punkts mit zunehmender Gesamtleistung. Ohne
zusétzliche HF-Versorgung lag er bei 3 sccm, bei +50 W HF Leistung leicht dariiber und bei
+200 W HF bei 4,1 sccm. Nimmt man an, dass auf Grund von Wechselverlusten nur 50 % der
nominellen HF-Leistung zur Zerstdubung beitragen, lasst sich der Verbrauch von Sauerstoff (in
sccm) in Bezug auf die Erosionsrate R abschétzen. Die Erosionsrate ergibt sich aus der Target-
leistung multipliziert mit der elementspezifischen Zerstdubungsausbeute (Gleichung 17, Kapitel
6.2.2). Dieser Verbrauch betrug fiir die drei kritischen Punkte (in 107 sccm/W) 7,74, 7,73 und
8,3. Wihrend also die geringe zusétzliche HF-Leistung zu keinem Anstieg des effektiven Sauer-

stoffverbrauchs fiithrte, bewirkten die zusatzlichen +200W HF einen messbaren Anstieg.
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Abbildung 51 Abhingigkeit der Hysterese bei paralleler DC-HF-Versorgung des Yttriumtargets bei
konstantem Pg; = 200 W
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Was sich ebenfalls beobachten lief3, war ein klarer Trend zur Verbreiterung der Hysterese mit
zunehmender Gesamtleistung. Bei je 200 W DC Targetleistung fithrte eine Riicknahme von nur
0,1 sccm Sauerstoff zur Wiederherstellung der Ausgangsspannung. Die Hysterese war damit,
verglichen mit hoheren Leistungen am Yttriumtarget in vorangehenden Abschnitten, sehr viel
schmaler (Abbildung 46). Bei +50 W HF wurde eine grofiere Riicknahme des ¢o, benotigt. Die

zusétzlichen 200W HF bewirkten eine weitere Verbreiterung der Hysterese.

6.2.2 Prozessfenster zur reaktiven Abscheidung von RE-Si-O-Schichten

Fiir YDS und YMS sowie YbDS und YbMS wurden in diesem Kapitel Prozessfenster hinsichtlich
der chemischen Zusammensetzung (Kationenverhiltnis und Sauerstoffsittigung) und der
Schichtrate fiir die Z400 gesucht. Fiir die Auslegung von reaktiven Co-Sputtering Prozessen
wurden vereinfachende Modelle entwickelt, die die kiinftige Auslegung und Skalierung der

Prozesse erleichtern sollen.

Prozessfenster fiir Yttriumdisilikat

Da das Entwicklungsziel unter Anderem in der Abscheidung dicker YDS Schichten mit maxi-
malem Sauerstoffanteil besteht, wurde der Einfluss des Sauerstoffflusses auf die Sauerstoffsatti-
gung der Schicht, das Kationenverhéltnis und die Schichtrate untersucht. Die Zerstaubungsaus-
beute von Yttrium durch Argonionen liegt nur leicht iiber der von Silizium (Tabelle 3).
Zusitzlich wird angenommen, dass das Yttriumtarget primdr vergiftet, wodurch dessen Zer-
staubungsausbeute mit steigendem Sauerstofffluss weiter abnimmt. Daher wurden die Target-
leistungen fiir Yttrium und Silizium jeweils identisch gewéhlt (je 200 W und 600 W); entspre-
chend einer Flichenleistung pro Target von 2,76 bzw. 8,29 W/cm®.
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Abbildung 52  Einfluss von Py und ¢o; bei der reaktiven Abscheidung von Y-Si-O auf die Schichtrate

91



Prozessentwicklung zur Herstellung von RE-Si-O-Schichten mit reaktivem Magnetronsputtern

In Abbildung 52 ist die Schichtrate fiir beide Leistungspaare tiber dem ¢o, aufgetragen. Fiir alle
Werte fiir ¢, lag der Prozessbereich im metallischen Modus, da ein Betrieb im Ubergangsmo-
dus in dieser Konfiguration (Abbildung 46) unmdoglich war. Vergleicht man die durchschnittli-
che Schichtrate beider Leistungspaare miteinander, ergab sich fiir 600 W mit 4,5 pum/h eine
dreifach hohere Schichtrate gegeniiber der auf ein Drittel der Leistung reduzierten Schicht-
abscheidung. Bei Pys; = 600 W hatte die Schichtrate beim niedrigsten ¢o, mit 5,2 um/h ihr
Maximum, gefolgt von einem Intervall mit konstanter Schichtrate um 4,5 pm/h. Bei einem ¢o;
nah am ersten kritischen Punkt fiel sie deutlich ab. Bei Pys; = 200 W wichen die Schichtraten in

Abhingigkeit vom ¢o. weniger stark voneinander ab und lagen um 1,5 um/h.

Fiir beide Leistungspaare wurde fiir unterschiedliche ¢o, mittels EDX-Analyse die chemische
Zusammensetzung der abgeschiedenen Lagen bestimmt. Die Ergebnisse sind in Abbildung 53
abgebildet. Bei je 600 W Targetleistung nahm der Sauerstoffanteil der Schicht zunachst langsam
zu, die Sauerstoffaufnahme der Schicht beschleunigte sich dann. Nah am ersten kritischen
Punkt nahm der Sauerstoffanteil iiberproportional zu, hier wurden 47 At.-% in die Schicht
eingebaut. Die bei dieser Leistung maximal erzielbare Sauerstoffsittigung der Schicht lag somit
bei etwa 70 % fiir YDS (angenommene Sittigung YDS im EDX: 67 At.-% - Kapitel 4.4.2), die
abgeschiedene Schicht war also substochiometrisch oxidiert. Das Kationenverhiltnis cy/cs;
verhielt sich analog zur Sauerstoffkonzentration (co;) deutlich nichtlinear, es verschob sich mit

zunehmendem Sauerstofffluss von 1,12 zu 1,00.

b, [scem]

100 2 3 4 5 6 7 7,5 1 1,5 2

00 . . Y

80 By

70 1,2
g o
£ 50 10 S
O 40

30 0,8

20

10 0,6

0

600 600 600 600 600 600 600 200 200 200
P W]

Abbildung 53 Chemische Zusammensetzung und Kationenverhaltnisse der Y-Si-O-Lagen in Abhén-
gigkeit von Py und ¢o; (ideale Zusammensetzung: Abbildung 55); Raute: 600 W und Kreis: 200 W

Fiir je 200 W Targetleistung verhielt es sich mit der chemischen Zusammensetzung &hnlich.
Auch hier nahm der Sauerstoffanteil in der Schicht bei steigendem ¢o, zu. Er lag aber schon bei
einem geringen Verhdltnis des ¢o./P = 0,005 sccm/W bereits bei 33 At.-%. Ein dhnlich hoher
Sauerstoffanteil wurde bei 600 W erst bei einem Verhdltnis ¢o./P = 0,01 sccm/W erreicht. Auch

das Kationenverhdltnis lag mit 1,2 tiber dem Wert fiir einen vergleichbaren Sauerstoftanteil bei
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groferer Leistung (1,1). Bei je 200 W konnten 50 At.-% Sauerstoff in die Schicht eingebaut
werden. Die maximal erzielbare Sauerstoffsittigung lag mit 74 % also etwas iiber dem maxima-
len Wert bei je 600 W. Das Kationenverhiltnis sank auch bei geringerer Targetleistung mit

steigendem ¢o. deutlich ab. Mit 1,07 lag dieser Wert oberhalb der Stochiometrie fiir YDS.

Prozessfenster flir Ytterbiumdisilikat und Ytterbiummonosilikat
Das Ziel war Parameter fiir die Abscheidung von YbMS und YbDS zu finden (Tabelle 15 -

Prozessfenster Ytterbium). Die Flichenleistungen am Ytterbium waren entsprechend: 2,8 W/cm?
(200 W), 4,1 W/cm?® (300 W) und 5,5 W/cm® (400 W). In Abbildung 54 ist die Schichtrate fir

alle drei Leistungspaare iiber dem ¢, aufgetragen.
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Abbildung 54 Einfluss Py, und ¢o; bei der reaktiven Abscheidung von Yb-Si-O auf die Schichtrate bei
konstantem Pg; = 700 W

Fiir Py, = 200 W lagen die Werte fiir ¢o, im Ubergangsmodus, fiir die beiden iibrigen Werte lag
der Prozessbereich im metallischen Modus, da ein Betrieb im Ubergangsmodus in dieser Konfi-
guration bei hoheren Targetleistungen unmaglich war (Abbildung 47). Bei Py, = 200 W lag die
Schichtrate bei ¢o, = 6,5 bei knapp unter 3,5 pm/h, dann folgte zuerst eine leichte Erhohung,
bevor sie abfiel. Fiir Py, = 300 W wurden mit ¢o, = 8 sccm und 8,2 sccm zwei Werte gewihlt, die
sehr nah am ersten kritischen Punkt der Hysterese lagen. Die Schichtrate bei 8 sccm ¢o, lag mit
4,25 um/h oberhalb der Werte von Py, = 200 W. Bei 8,2 sccm ¢o; fiel die Schichtrate erheblich
ab. Die Schichtrate bei einer Py, = 400 W lag fiir einen ¢o, nahe dem ersten kritischen Punkt bei
5 um/h. Dies entspricht einer Zunahme der Schichtrate gegeniiber Py, = 300 W um den Faktor

1,18. Bei nur leicht verringerten ¢o, lag die Schichtrate noch deutlich unterhalb dieses Wertes.

Insgesamt nahmen die Schichtraten fiir vergleichbare Arbeitspunkte linear mit der Yb-
Targetleistung zu. Ab tiberschreiten eines gewissen Wertes fiir den Sauerstoftfluss nahmen sie

jedoch teils erheblich ab und hingen nichtlinear von der Ytterbiumleistung ab.
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Fiir die drei Leistungspaare wurde fiir variierte ¢o. mittels EDX-Analyse die chemische Zusam-

mensetzung bestimmt. Die Ergebnisse sind in Abbildung 55 dargestellt.
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Abbildung 55 Chemische Zusammensetzung und Kationenverhiltnisse der reaktiv abgeschiedenen Yb-
Si-O-Lagen (YbDS und YbMS indizieren die ideale Zusammensetzung) in Abhangigkeit von Py, und ¢oz;
Raute: 200 W, Kreis: 300 W und Dreieck: 400 W

Fiir Py, = 200 W nahm der Sauerstoffanteil der Schicht mit steigendem ¢o. annahernd linear von
54 At.-% auf 66 At.-% zu. Das entspricht einer Erhohung von etwa 6 At.-% Sauerstoff pro
1 sccm ¢o,. Alle drei Werte lagen im Ubergangsbereich der Hysterese, doch erst nah am zweiten
kritischen Punkt war die Schicht schliefllich mit Sauerstoff gesittigt. Das Kationenverhaltnis

verhielt sich analog zur Sauerstoffkonzentration linear, es verschob sich von 0,54 auf 0,17.

Bei Py, = 300 W gab es keinen stabilen Arbeitspunkt im Ubergangsmodus der Entladekurve. Der
Sauerstoffanteil lag maximal bei 56 At-%. Die Sauerstoffsittigung der abgeschiedenen Schicht
entsprach somit 88 % der stochiometrischen Sittigung von YbDS. Das Kationenverhiltnis lag

bei fiir YbDS giinstigen Werten von 1,05, bzw. 0,99.

Bei Py, = 400 W war der Abfall der Entladekurve noch steiler als bei 300 W, so dass Arbeits-
punkte nah am ersten kritischen Punkt noch instabiler waren. Bei geringen Fluktuationen im
Prozess wurde dieser Punkt folglich leicht tiberschritten. Der Sauerstoffanteil nahm auch hier
mit steigendem ¢o, sukzessive zu, bis er bei 52 At.-% sein Maximum erreichte. Die maximale
Sauerstoffsattigung betrug also 82 % von YbDS. Die Schrittweite der Sauerstoffzunahme in
Abhingigkeit von der Erhohung des ¢o, war, verglichen mit den Beobachtungen bei niedrigeren
Targetleistungen, nichtlinear. Fiihrte die Erh6hung von ¢o. = 8,5 sccm auf 9 sccm nur zu einem
marginal erhohten Sauerstoffanteil um 2 At.-%, so fiel die Erhohung bei 9,5 sccm ¢o, mit
8 At.-% ungleich hoher aus. Das Kationenverhéltnis verhielt sich dhnlich zur Sauerstoffsattigung

der Schicht: Der Ytterbiumanteil verringerte sich erst wenig, dann deutlich starker.
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Einfluss des Drucks auf die Schichtabscheidung von Yb-Si-O

Fiir die duale reaktive Abscheidung von Ytterbium und Silizium wurde der Einfluss des pa, bei
konstantem ¢o. auf die Zusammensetzung der abgeschiedenen Schicht sowie die Schichtrate
untersucht. Hier wurde exemplarisch das System Yb-Si gewdhlt, da bei diesem der Einfluss des
Drucks auf die Hysterese geringer ist als bei Y-Si. Somit kann der Einfluss des Drucks auf die
zuvor genannten Eigenschaften isoliert betrachtet werden. Abbildung 56 - links - zeigt die
chemische Zusammensetzung der abgeschiedenen Schicht bei ¢4, = 30, 40 und 50 sccm und
konstantem ¢o. = 7,8 sccm. Dieser Wert lag knapp vor der dem ersten kritischen Punkt. Die

korrespondierenden Prozessdriicke lagen bei 0,57 Pa, 0,75 Pa und 0,92 Pa.
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Abbildung 56 Einfluss des Prozessdrucks bei der reaktiven Abscheidung von Yb-Si-O mit konstantem
¢o2 = 7,8 sccm auf die Chemie (links) und auf die Schichtrate (rechts)

Der Sauerstoffgehalt der Schicht war beim geringsten p4, maximal und nahm mit steigendem py,
stetig ab. Umgekehrt verhielt es sich mit dem Ytterbiumanteil in der Schicht, der Siliziumanteil
blieb unverandert. Das Kationenverhiltnis verschob sich mit zunehmendem p,, in Richtung der

Zusammensetzung von YbMS.

Die dazugehorigen Schichtraten in Abhingigkeit vom pa, sind in Abbildung 56 - rechts - abge-
bildet. Die hochste Schichtrate von 4,9 um/h wurde beim geringsten Druck erzielt. Mit steigen-

den py, fiel sie nichtlinear erst leicht, dann schneller auf bis zu 4,5 um/h ab.

6.2.3 Ortsabhangigkeit der Schichteigenschaften

Fir die Untersuchung der Ortsabhidngigkeit von Kationenverhiltnis, Sauerstoffanteil und
Schichtdicke entlang der x- und y-Achsen wurde die Anlage Z400 genutzt. Die x-Achse verlauft
horizontal auf dem Probenhalter. Hier wird eine stirkere Ortsabhingigkeit erwartet, da der
Substrat-Target-Abstand wahrend der Vorbeifahrt an den Kathoden kleiner ist, je weiter aufien

die Proben platziert wurden. Die y-Achse entspricht der Rotationsachse des Halters.
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Die Proben wurden entlang beider Achsen angebracht und mit den Beschichtungsparametern
aus Tabelle 15 - Stdchiometrie Ortsabhdngigkeit beschichtet. Im Abstand von fiinf Millimetern
wurde die chemischen Zusammensetzungen in der Draufsicht mittels EDX-Analyse (Abbildung

57) gemessen.
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Abbildung 57 Ortsabhéngigkeit der Stochiometrie und des Sauerstoffanteils in der abgeschiedenen
Schicht entlang der x- und y-Achsen

Entlang der x-Achse gab es einen anndhernd linearen Abfall des Y/Si-Verhaltnisses von links
nach rechts. Das Kationenverhiltnis lag bei x = -4,5 cm bei etwa 1,25 und nahm bis x = 4 cm auf
fast 1,15 ab. Der Sauerstoffanteil in der Schicht stieg umgekehrt leicht von circa 39 At.-% auf
41 At.-% an, unterbrochen von einem abrupten Anstieg um den Rotationsmittelpunkt auf
45 At.-%. Entlang der y-Achse schwankte das Kationenverhiltnis iiber die gesamte Linge leicht
um etwa 1,2. Der Sauerstoffanteil lag bei etwa 45 + 2,5 At.-% durchweg etwas héher als entlang
der x-Achse. Auffillig war noch, dass er innerhalb einer Teilprobe homogen verlief, es zwischen

den Teilproben jedoch sprunghafte Veranderungen, aber keine systematische Abhéngigkeit gab.

Im Abstand von finf Millimetern wurden die Schichtdicken mittels Kalottenschliff (Abbildung
58) gemessen. Entlang der x-Achse nahm die Schichtdicke, vom Mittelpunkt ausgehend, in
beide Richtungen in etwa gleich stark von 9 pm auf bis zu 10,5 um zu. Entlang der y-Achse war
der gegenteilige Effekt zu beobachten: Hier nahm die Schichtdicke vom Mittelpunkt ausgehend
gleichméflig auf bis zu 7,5 um ab.
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Abbildung 58 Schichtdickenverteilung entlang der x-Achse und der y-Achse um den Mittelpunkt nach
zweistiindiger Beschichtungsdauer

6.2.4 Transfer der Prozesstechnik auf eine Industrieanlage

Fir die Erstellung eines Prozessfensters fiir die reaktive Abscheidung sauerstoffgesittigter
Yttriumsilikat-Schichten in der IMPAX ist die Kenntnis tiber den Einfluss der verdnderlichen
Stellgroflen auf die Prozessstabilitdt und die Schichtchemie unverzichtbar. Untersucht wurden
der Einfluss des pulsed-DC-Betriebs und der Targetleistung auf die Entladekurve, um stabile
Arbeitspunkte zu identifizieren (Tabelle 16 — Prozesskurve mit pulsed-DC). Entscheidend fiir die
Zerstaubungsausbeute mit pulsed-DC-Versorgung ist der Tastgrad, der hier bei 65 % und 70 %
lag. Die entsprechenden Zusammenhinge sind in Abbildung 59 - links — abgebildet. Uber die
Wahl eines vergleichbaren Tastgrads sollte ein moglicher Einfluss der Frequenz auf die Entlade-
kurve tiberpriift werden. Die gewdhlten Frequenzen lagen bei 70 kHz (5us) und 100 kHz (3us).
Auflerdem wurde zum Vergleich eine Entladekurve fiir den reinen DC-Betrieb aufgenommen.
Die drei Entladekurven sind in Abbildung 59 - rechts — zu sehen. Alle drei Kurven waren de-
ckungsgleich, es lieflen sich alle po. stabil anfahren. Der erste kritische Punkt lag zwischen po; =
2 % und 4 %. Der Spannungsabfall verlief anndhernd linear zum po, und die niedrigste Span-
nung wurde bei 14 % erreicht. Dort lag die Entladespannung bei etwa 65 % der Ausgangsspan-
nung. Ob dies das Minimum der Prozesskurve ist, wurde nicht untersucht, da der Oxid-Modus

auf Grund sehr geringer Schichtraten nicht von Relevanz ist.

Da entlang der Prozesskurve alle Arbeitspunkte stabil waren und die Pulsparameter auf diese
keinen Einfluss hatten, wurde fiir alle weiteren Experimente die Pulsfrequenz auf 70 kHz (7.4 =
5 ps) festgelegt. Die pulsed-DC-Versorgung unterdriickt Arcs und kann bei Auftreten lokaler
Vergiftung die Oxide préferentiell zerstauben, was im Hinblick auf lange Beschichtungsprozesse
vorteilhaft ist. Deshalb wurde die pulsed-DC- gegeniiber der DC-Versorgung gewahlt. Da mit

hoherer Frequenz die tatsdchliche Leistung sinkt, wurde die niedrige beider Frequenzen genutzt.

97



Prozessentwicklung zur Herstellung von RE-Si-O-Schichten mit reaktivem Magnetronsputtern

100 1,1
* DC
; e 100 kHz 3 ps
- foﬁ 10« ¢ 70 kHz 5 ps
— Tus C)
£ | 28 N 09 .
— 3us 2 ¢
o] i = .
% >0 4 s S> o *
@ —5ps 08} ¢
= —6us I o
251 7 s v
—8 s 0,7 ¢
—9 us .
— 10 s
0 1 0’6 1 s | L 1 s 1 s 1 s | s 1 L 1
0 25 50 75 100 0 2 4 6 8 10 12 14
f [kHz] P, [%]

Abbildung 59 Links: Tastgrad in Abh. von Pulsfrequenz f und Ausschaltzeit 7,4 rechts: relative Entlade-
spannung des Yttriumtargets in Abh. vom po; und den Puls-Parametern

Fiir verschiedene Paarungen der Targetleistungen (Tabelle 16 — Chemie als Funktion diverser
Parameter) wurde die resultierende Schichtchemie und Schichtrate bei unterschiedlichen po;
ermittelt. Die EDX-Analysen und die Messung der Schichtraten wurden an Querschliffen der
konsekutiv abgeschiedenen Lagen durchgefiihrt. Fiir alle Parameter wurden sauerstoffgesittigte
Schichten (EDX-Analyse: co; = 67 At.-%) abgeschieden, die zudem alle einen Argongehalt um
0,3 At.-% hatten. Die Kationenverhaltnisse in Abhadngigkeit der Leistungssverhiltnisse bei drei
verschiedenen po; sind in Abbildung 60 - links — aufgetragen. Das Kationenverhiltnis nahm mit
zunehmendem Py/Ps; fiir po, = 11 % anndhernd linear von 0,75 auf 2,5 zu. Die Werte bei po. =
13 % lagen fast deckungsgleich auf dieser Gerade. Bei gleichem Py/Ps;, und nochmals erh6htem

poz = 15 % verringerte sich cy/csi um 12 %. Der Gesamtdruck war bei allen po; konstant.

Wie die Schichtrate von der Summe der Targetleistungen Py + Ps; abhing und wie sie durch den
poz beeinflusst wurde, ist in Abbildung 60 - rechts — dargestellt. Bei konstantem po, = 11 % stieg
die Schichtrate anndhernd linear von 1,1 um/h auf circa 2,7 um/h an. Fir Py + Ps= 2500 W
konnten vier verschiedene Schichtraten gemessen werden. Bei konstanter Leistung beider Tar-
gets (Py = 1,4 kW und Ps; = 1,1 kW) und einem auf 13 % erhohten po, (oranger Kreis) kam es zu
einem deutlichen Abfall der Schichtrate. Bei gleichem po, = 13 %, aber einer héheren Leistung
am Yttriumtarget (Py = 1,7 kW und Ps; = 0,8 kW) konnte die Schichtrate erhoht werden. Eine
Erhéhung des po, auf 15 % fithrte in dieser Konstellation (griines Dreieck) jedoch zu einem
noch deutlicheren Abfall als zuvor. Abbildung 59 - rechts — verrit, dass der Wert fiir po. = 15 %
sehr weit in Richtung Oxid-Modus lag.

98



Prozessentwicklung zur Herstellung von RE-Si-O-Schichten mit reaktivem Magnetronsputtern

35 3,00
L * 11%0p,, L ®11%p,,
i 2,75}
301 o 130p,, B} [ ®13%p,, .
250 ¥V 15%p,, . 250 ¥ 15%pg,
i _ 225} .
_20f < -
g . € 200}
v 15t ._.3 - ’v\\__
| $ 1,75 TP, 1AKW, P 1,1 kW
0L e sol *
S |
05
} 1,25}
_ N V/PY 1,7 kKW, P, 0,8 kW
0’0 i | 1

1 " " 1 " 1 " 1 " 1 L ‘I ,00 1 " " 1 I 1 I 1 n 1
10 12 14 16 18 20 22 2200 2400 2600 2800 3000 3200
P\/Pg P, + P [W]

Abbildung 60 Links: Kationenverhiltnis als Funktion vom Leistungsverhaltnis - Py = 1,4 kW und Ps; =
1,1 kW > Py/Pg; = 1,27 und Py = 1,7 kW und Ps; = 0,8 kW > Py/Ps; = 2,125; rechts: Schichtrate als Funktion
der Gesamtleistung

Schichtabscheidung mit erhohter Plasmaionisierung und Substrat-BIAS

Im vorangegangenen Kapitel wurde fiir YDS ein Arbeitspunkt gefunden (Py/Ps; = 1,09 und po. =
11 %), bei dem im pulsed-DC-Betrieb ohne BIAS und Booster Schichten hergestellt werden
konnen. Darauf basierend wurden vier Beschichtungen mit Booster und Substrat-BIAS herge-
stellt (Tabelle 17). Der Ionenstrom am Substrat lag bei etwa Ig;as = 1 A um den Faktor drei hoher
als ohne BIAS. Mit Hilfe von Abbildung 61 - links - ldsst sich der Einfluss der zusétzlichen
Ionisation auf das Kationenverhdltnis verdeutlichen. Das Zuschalten vom Booster und das BIAS
fihrten zu einer deutlichen Verschiebung des Kationenverhaltnisses von cy/csi = 1,01 (griiner
Kreis) zu cy/csi = 2,88 (blauer Diamant, links). Zeitgleich erhéhte sich der Anteil implantierter
Argonatome von etwa 0,25 At.-% (griiner Kreis) auf rund 3,9 At.-% (blauer Diamant, links), wie
Abbildung 61 - rechts — zu entnehmen ist. Wurde der relative Abstand zum Yttriumtarget um
36 % verldngert (entspricht Abbildung 14 - links - Position 2), kam es zu einem starken Abfall
des Kationenverhiltnisses (blauer Diamant, mittig). Parallel nahm der Argonanteil ab
(Abbildung 61 - rechts — blauer Diamant, mittig). Bei einer zusitzlichen Verldngerung des
Yttriumtarget-Substrat-Abstands auf 180 % (entspricht Abbildung 14 - links - Position 3)
verringerte sich das Kationenverhiltnis nochmals um 36 % auf cy/cs; = 0,87 (Abbildung 61 -
links — blauer Diamant, rechts). Analog nahm auch der Argonanteil um circa 31 % (Abbildung
61 - rechts — blauer Diamant, rechts) ab. Anschlief}end wurde bei Position 3 die Leistung des
Yttriumtargets erhoht, so dass das Leistungsverhiltnis Py/Ps; = 1,36 betrug. Diese Erhohung
resultierte in einem {iberproportional gestiegenen Kationenverhaltnis um 67 % (Abbildung 61 -

links), zeitgleich blieb der Argonanteil in etwa konstant (beide oranges Dreieck).
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Abbildung 61 Links: Abh. des Kationenverhiltnisses cy/cs; vom relativen Abstand zum Y-Target sowie
dem Verhailtnis der Targetleistungen; rechts: ¢4, in Abh. von cy/cs; sowie dem relativen Abstand zum Y-
Target; (nB: kein Booster)

Die primére Motivation fiir die Verwendung von BIAS-Spannung in Kombination mit dem
Booster war die mikrostrukturelle Modifikation der Schicht, so dass diese dicht und ohne ko-
lumnare Zwischenrdume aufwichst. Ublicherweise war in der IMPAX (und in der Z400) in der

Draufsicht ein kolumnares Schichtwachstum mit Blumenkohl-Struktur zu erkennen

Abbildung 62 REM-Aufnahme der mit Booster abgeschiedenen Schicht (Tabelle 17 - Run 2) in Drauf-
sicht und Querschliff; die dunklen Bereiche sind siliziumreich, dort war der Booster temporar ausgefallen.

In Abbildung 62 ist beispielhaft eine mit aktiviertem Booster und BIAS hergestellte Yttriumsili-
kat-Beschichtung auf einem Si-BC (Variante S1) dargestellt. Die Aufnahmen in der Draufsicht
(links) und im Querschliff (rechts) zeigen die Schicht im AC-Zustand. In der Draufsicht war die
konkave Struktur ohne Zwischenrdume gut zu erkennen. Diese konkave Strukturierung der
Oberflache offenbarte sich auch im Querschliff. Zudem waren hier auch keine Stangelzwischen-
raume auszumachen. Die Schichtdicke lag bei 4,52 pum, was einer Schichtrate von 1,13 pum
entspricht. Sie lag damit circa 30 % unterhalb der Schichtrate bei vergleichbaren Parametern

ohne zusitzliche Ionisierung des Plasmas und ohne Substrat-BIAS.
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Neben der Mikrostruktur war noch ein weiteres Phinomen zu erkennen: die horizontalen,
dunkleren Streifen konnten mittels EDX-Analyse als SiO,-reiche Bereiche identifiziert werden.
Thr Auftreten korreliert mit dem wiederkehrenden, temporiren Ausfall des Boosters durch
Uberhitzen. Es verdeutlicht den Effekt der Ionisation auf die Stochiometrie in anschaulicher
Weise. Dieses Problem wurde spiter behoben, indem die Kiihlung der Energieversorgung fiir

die Magnetspulen verbessert wurde.

6.3 Diskussion zur reaktiven Abscheidung von RE-Si-O-Schichten

Eingangs konnte gezeigt werden, dass die Beschichtung mittels HF-Magnetronsputtern vom
keramischen YMS-Target stabil, aber die Schichtrate deutlich zu gering ist. Aus den Untersu-
chungen zum Hystereseverhalten und der Abhidngigkeit der Schichteigenschaften von unter-
schiedlichen Parametern werden in diesem Abschnitt die gewonnen Erkenntnisse zusammen-
fassend dargestellt und diskutiert. Hierzu werden die Einzelergebnisse zur Untersuchung des
reaktiven Sputterprozesses und dessen Eignung als Beschichtungsverfahren fiir relativ dicke,
sauerstoffgesittigte Seltenerdensilikatschichten bewertet. Anschlieflend werden aus den gewon-
nen Erkenntnissen Konzepte zur Vorhersagbarkeit der Schichteigenschaften (Schichtrate und

Schichtchemie) entwickelt.

6.3.1 Manipulation der Hysterese beim reaktiven Co-Sputtern

Untersuchungen zum Prozessverhalten vom reaktiven Co-Sputtern von zwei Kathoden mit
Seltenerdenelementen sind in der Literatur unbekannt. Bekannt ist, dass es beim reaktiven Co-
Sputtern nur eine Gesamthysterese gibt, deren Form vom reaktiveren Element abhdngt. Hier
sind das die Seltenerdenmetalle. Fiir Yttrium zeigt Abbildung 8 eine Entladungskurve - alle drei
hier genutzten Elemente zeigen eine dhnlich verlaufende Kurve mit einem Spannungsabfall im
vergifteten Zustand. Dieses Verhalten wurde in der Z400 fiir beide Materialpaarungen gleichfalls
beobachtet, wobei stets die Spannung des Seltenerdenelements zuerst abfiel. Dieser Befund
stimmt mit bisherigen Forschungsergebnissen gut iiberein [162]. Wie sich dies im Detail fiir die

hier untersuchten Systeme Y-Si und Yb-Si darstellt, wird in diesem Kapitel diskutiert.

Elementpaar Y-Si

In der Z400 wurde fiir das Elementpaar Y-Si gezeigt, dass die Form der Hysterese unabhingig
von der Leistung des Si-Targets war, die Lage des ersten kritischen Punktes jedoch zu hoherem
¢o2 verschoben wurde (Abbildung 46). Dies deckt sich mit der Annahme, dass im metallischen
Modus nur der maximale Sauerstoffverbrauch (Gettering) mit zunehmender Targetleistung
erhoht wird (Abbildung 9 - rechts), die Vergiftung aber beim reaktiveren Element zuerst ein-
setzt. Ahnliche Zusammenhiange wurden 2005 von Berg et al. [160] theoretisch betrachtet.
Allerdings wurde dort eine Verdnderung der Gesamthysterese beschrieben, bei der gegeniiber
den einzelnen Hysteresen die Gesamtleistung konstant gehalten wurde. Dies zieht jedoch zwei
Einflussgrofien gleichzeitig in Betracht. Besser geeignet erscheint es die Hysterese eines reakti-

ven Elements ohne und mit einem weiteren, weniger reaktivem Element bei konstanter Leistung
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zu untersuchen. Dies wurde im Rahmen dieser Experimente getan und fiihrte zu dem eingangs
genannten Resultat. Die Hysterese verschmilerte sich bei einer Leistungsverringerung von je
600 W DC auf je 200 W DC (ohne zusitzliche HF-Versorgung), verschwand aber nicht voll-
stindig (Abbildung 51). Da aber eine moglichst hohe Schichtrate erwiinscht ist, war dies fiir die
Prozesstauglichkeit ungiinstig. Ferner wird in der Literatur angefiihrt, dass die Targetleistung
einen mafgeblichen Einfluss auf die Hysteresenbreite hat und sich bei hoherer Gesamtleistung
verbreitert [160]. Die Untersuchungen beim Elementpaar Y-Si bei je 200 W DC und 600 W DC
bestatigten dies fiir das reaktive Co-Sputtern. Geringe Targetleistungen verringerten zwar die

Hysteresenbreite, lieen sie jedoch nicht verschwinden.

Insgesamt zeigte Y-Si eine stark ausgeprigte Hysterese, die einen stabilen Betrieb im Uber-
gangsmodus ohne weitere prozessuale Modifikation unméoglich machte. Um vollstandig oxidier-
te Y-Silikate abscheiden zu konnen - dies entspricht einer Prozessfithrung nah am ersten kriti-
schen Punkt, bzw. im Ubergangsbereich — werden andere technologische Mafinahmen benétigt.
Dabei konnen zum Beispiel ein Massenspektrometer zur Messung des po., eine hohere

Pumpleistung oder veranderte geometrische Verhéltnisse im Rezipienten helfen.

Elementpaar Y-Si - Einfluss der Beschichtungsanlage auf die Hysterese

Verglichen mit der Z400 zeigte sich an der IMPAX mit dem Elementpaar Y-Si ein gédnzlich
anderes Verhalten. In der IMPAX lieflen sich mit pulsed-DC, unabhiangig von der Targetleis-
tung, alle Punkte entlang der Entladekurve im Ubergangsmodus stabil anfahren (Abbildung 59).
Der Pulsparameter 70 kHz / 5 us bietet einen guten Kompromiss zwischen Zerstaubungsaus-

beute, Arc-Unterdriickung und préferentiellem Sputtern des auf dem Target gebildeten Oxids.

Der Transfer auf die IMPAX erlaubte den Einfluss von nicht verdnderlichen Parametern wie
Rezipientengrofle, Targetgrofle, Target-Target-Abstand, Target-Substrat-Abstand auf die Hyste-
rese sichtbar zu machen. Zudem verfiigt die Anlage mit einer gepulsten Energieversorgung,
einer sehr hohen Pumpleistung und einer Sauerstoffregelung nach po. iiber potenziell geeignete
Mittel, den reaktiven Sputterprozess im Ubergangsmodus zu stabilisieren. Da sich bereits im
DC-Modus alle Arbeitspunkte entlang der Entladekurve stabil anfahren lieSen, fithrten allein
die unverianderlichen Unterschiede bei den Anlagendimensionen dazu, die Hysterese zu elimi-
nieren. Die Relevanz der einzelnen Parameter ist dabei anhand der von Berg et al. [160] genann-

ten Kriterien wie folgt einzuschétzen:

Sehr hohe Pumpgeschwindigkeit: positiv, sehr signifikante Relevanz

Groflere Targetflache: negativ, geringe Relevanz da Leistungsdichte vergleichbar gering

Langerer Target-Target-Abstand: positiv, Relevanz nicht abzuschitzen
* Lingerer Target-Substrat-Abstand: positiv, Relevanz nicht abzuschitzen

Grof3ere Kammerwand: positiv, vermutlich von Relevanz

In der Literatur finden sich zu den genannten Parametern nur fiir die Pumpgeschwindigkeit
und die Targetfliche quantitative Abschdtzungen dazu, wie sie die Hysterese beeinflussen kon-

nen. Der Unterschied in der Targetfliche war mit einem Faktor von 2,54 zwar deutlich, jedoch
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konnten Berg et al. [193] (S. 143) theoretisch zeigen, dass sich die Hysterese nur bei sehr kleinen
Targetflichen (dort 3 cm?) eliminieren ldsst. Ab einer gewissen Grofle dndert sich die Hysterese
nur noch in einem verschwindend geringen Umfang, so dass dieser Effekt hier als nicht relevant
eingestuft werden kann. Anders gestaltet es sich beim Einfluss der Pumpgeschwindigkeit. Auch
hier haben Berg et al. [193] (S. 142) theoretisch zeigen konnen, dass eine ausreichend hohe
Pumpgeschwindigkeit zur Elimination der Hysterese fithren kann. Das Verhdltnis der
Pumpleistungen von IMPAX zu Z400 liegt bei 3100 1/s zu 270 1/s (Tabelle 8). Dieser Umstand
fithrte primér zur Prozessstabilisierung in der IMPAX. Ein weiterer Aspekt ist die Regelung des
Sauerstoffflusses nach dem Sauerstoffpartialdruck. Diese Regelung bietet zwei grofie Vorteile:
Erstens lie8en sich alle Arbeitspunkte zwischen dem ersten und dem zweiten kritischen Punkt
stabil anfahren (Abbildung 9), zweitens konnte der Sauerstoffgehalt reproduzierbar und fiir
variierende Targetleistungen eingestellt werden. Dies kann insbesondere hinsichtlich der Ska-
lierbarkeit bis zur industriellen Anwendung von grofler Bedeutung sein. Mit dieser Regelung
lief3en sich fiir alle untersuchten Puls-Parameter beliebige Sauerstoffpartialdriicke ansteuern, die
resultierende Entladespannung an der Yttriumkathode nahm mit steigendem Sauerstoffpartial-
druck nahezu linear ab. Um den Einfluss dieser Regelung abschitzen zu konnen, hilft ein Blick
auf die korrespondierenden Sauerstofffliisse. Wire der Sputterprozess in der IMPAX im Uber-
gangsmodus sensitiv dafiir, so miisste sich dies wihrend der Abfahrt der Hysterese durch
Schwankungen des Sauerstoffflusses bemerkbar machen. Die wihrend der Messung protokol-
lierten Messdaten legen dies jedoch nicht nahe. Bei Sauerstofffliissen zwischen 10-25 sccm lagen
die Schwankungen in der Gréf8enordnung von +0,1 sccm. Literaturdaten iiber {ibliche Grofien-

ordnungen der bei dieser Regelung auftretenden Schwankungen sind nicht verfiigbar.

Elementpaar Y-Si - Einfluss einer zusatzlichen HF-Energieversorgung

In der Literatur finden sich Arbeiten, bei denen sauerstoffgesattigte Zirkonoxidschichten [167]
und auch andere keramische Schichten reaktiv mittels HF-Energieversorgung abgeschieden
werden. Grundsitzlich konnte der HF-Betriebsmodus einen stabilen, Arc-freien Prozess im
vergifteten Modus gewihrleisten, interessant ist aber der Betrieb im Ubergangsbereich der
Hysterese. In dieser Arbeit konnte gezeigt werden, dass dies unter der Beteiligung von reaktiven
Elementen unmdoglich ist. Die zusdtzliche HF-Versorgung am Y-Target eliminierte die Hystere-
se nicht (Abbildung 51). Stattdessen verbreiterte sie sich, dhnlich wie es bei der Erhéhung der
reinen DC-Leistung der Fall war (Abbildung 46). Zwar fiihrt die HF-Versorgung zu einem
Abbau der Raumladung durch Elektronen, fiir die relevante Entfernung von Ionen auf der
Oberflache des Targets ist sie jedoch zu schnell; diese konnen der Polaritatsumkehr nicht folgen.
Eine Untersuchung des HEF-Hystereseverhaltens wurde von Berg et al. [194] im Jahr 1989
durchgefiihrt. Diese kam fiir reines Titan zu einem dhnlichen Ergebnis, welches hier fiir reakti-
ves Co-Sputtering von Seltenerdensilikaten bestétigt werden konnte. Da die zusétzliche HF-
Energieversorgung keinen Vorteil hinsichtlich der Prozessstabilisierung liefert, ist dessen Nut-

zung fiir die Abscheidung von RE-Si-O-Schichten nicht sinnvoll.
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Elementpaar Y-Si - Einfluss von Stickstoff als sekunddrem Reaktivgas

Unter Verwendung von Stickstoff als sekunddrem Reaktivgas verschwand die Hysterese beim
dualen Betrieb von Y-Si graduell bis ¢x. = 10 sccm (Abbildung 49). Jedoch erlaubten auch
geringere ¢n, Werte den Betrieb bei Arbeitspunkten im Ubergangsbereich der Hysterese. Hier
spielten zwei Effekte eine wichtige Rolle. Beide betreffen die unterschiedlich starke Wéarmeent-
halpie bei der Reaktion von Stickstoff und Sauerstoff mit den Metallatomen auf der Targetober-
fliche oder mit kondensierten Metallatomen. Die Metall-Stickstoff Verbindungen sind schwé-
cher als die Metall-Sauerstoff Verbindungen und konnen dementsprechend durch
Sauerstoffatome aufgebrochen und in Oxidverbindungen umgewandelt werden. Dieser Effekt
wurde erstmals 2006 von Severin et al. [174] theoretisch und experimentell fiir die Abscheidung
von Zirkonoxid beschrieben. Dieser erste Effekt bewirkte, dass der erste kritische Punkt zu
geringeren po, verschoben wurde. Ein zweiter Effekt war entscheidend fiir das Verschwinden
der Hysterese: Die Gestalt der Hysterese hdngt vor allem mit den unterschiedlichen Zerstiu-
bungsausbeuten von Metall und Verbindung zusammen. Die Ausbeute der Nitride ist wegen
ihrer deutlich geringeren Bindungsenergie hoher als die der Oxide. Die Zerstdubungsausbeute
der Stickstoffverbindungen, vermutlich Yttriumnitrid (YN), ist also hoch genug um die Hystere-
se zu eliminieren. Bei einer ausreichend grofien, konstanten Verfiigbarkeit von Stickstoff ver-
schwindet daher die Hysterese. Da Yttrium das fiir die Hysterese dominierende Element war
und angenommen wird, dass es sich dhnlich dem bereits erforschten Zirkon verhielt, wurde ein
analoges Verhalten erwartet und mit den Experimenten bestdtigt. Berg et al. [193] (S. 146)
beschrieben zudem einen trapping genannten Effekt. Hierbei fiithrt bei bestimmten Sekundar-
gasfliissen eine Riicknahme des Primargases nicht zur Riickfithrung in den metallischen Modus.

Dieser Effekt trat hier bei keiner Einstellung auf und Uy, wurde immer erreicht.

Besonders bei den hier erzielten Ergebnissen ist, dass alle Arbeitspunkte im Ubergangsmodus
stabil waren, obwohl sich die Hysterese erst bei ¢, = 10 sccm vollstindig aufloste. Dies wurde in
der Literatur bisher nicht beschrieben. Ein mdglicher Grund ist, dass YN eine metallische elekt-
rische Leitfdhigkeit hat, wodurch der Sputterprozess aufrechterhalten wird [195] (S. 1109). Aus
prozesstechnischer Sicht kann die Nutzung eines zweiten Reaktivgases also sinnvoll sein, wobei

Stickstoff erheblich besser geeignet ist als eine Anhebung des Argonpartialdrucks (s.u.).

Elementpaar Yb-Si - Einfluss der Zerstaubungsausbeute des RE-Elements

Laut Theorie ist die Auspriagung der Hysterese umso stdrker, je mehr sich die Zerstaubungsaus-
beuten von Metall und Verbindung unterscheiden ([193] S. 142). Die Ausbeuten der Oxide
(auch Seltenerdenoxide) sind oft unbekannt, liegen in der Regel aber ein bis zwei Gréf8enord-
nungen unterhalb jener der Metalle. Dies bedeutet, dass Ytterbium bei gleicher Targetleistung
eine erheblich stirker ausgepragte Hysterese als Yttrium zeigen sollte (vergleiche Zerstaubungs-
ausbeuten Tabelle 3). Die Untersuchungen am Elementpaar Yb-Si zeigten die Abhangigkeit der
Entladekurve von der Targetleistung des RE-Elements (Abbildung 48). Thre Form verdnderte
sich in Abhidngigkeit von der Leistung des Yb-Targets. Bei 200 W war die Kurve flach und ein

Betrieb im Ubergangsmodus moglich. Die Differenz zwischen erstem und zweitem kritischem
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Punkt lag bei A¢o, = 5 sccm. Bei hoherer Leistung wurde der Spannungsabfall zunehmend

schirfer und ein Betrieb war nur noch vor dem ersten kritischen Punkt méglich.

Vergleicht man hiermit die Hysterese von Yttrium (Abbildung 51) bei 200 W, dann lag dort die
Breite bei nur A¢o, = 0,1 sccm. Dafiir war hier kein Betrieb im Ubergangsmodus méglich. Die
hier gemachten Beobachtungen stimmen also nur teilweise mit der Theorie iiberein. Die Ver-
breiterung der Entladekurve mit steigender Differenz der Zerstdubungsausbeuten von Metall zu
Oxid wurde beobachtet. Im Gegensatz zum Yttrium lief} sich aber beim Ytterbium jeder Ar-
beitspunkt stabil anfahren. Da fiir die Schichtherstellung weniger die Breite der Hysterese,
sondern mehr der Verlauf der Entladekurve (je flacher desto besser) entscheidend ist, ist Ytter-

bium fiir die reaktive Abscheidung besser geeignet als Yttrium.

Einfluss des Prozessdrucks auf die Hysterese

Der Argonpartialdruck beeinflusst grundsitzlich den Einfluss von Chemisorption (der Anlage-
rung von Sauerstoff auf Oberflichen) auf die Vergiftung der Targetoberfliche. Je nach Material
lasst sich die Hysterese durch eine signifikante Erhohung des Argonpartialdrucks unterdriicken.
Bereits Sarhammar et al. [161] fanden fiir Yttrium heraus, dass sich dessen Hysterese durch eine
Erhoéhung des Argonpartialdrucks unterdriicken ldsst. Dieses Ergebnis konnte hier fiir Co-

Sputtering von Y-Si teilweise bestatigt werden, fiir Yb-Si aber nicht.

Fir das Elementpaar Y-Si zeigte sich ein Effekt bei einer pa, Erhohung, die Hysterese konnte
jedoch nicht vollstindig unterdriickt werden (Abbildung 48 - links). Bei weiterer Erh6hung des
Ar-Flusses konnte die Hysterese u.U. unterdriickt werden, bei ¢4, = 50 sccm liegt aber das
Maximum der Anlage. Zudem wird ein hoher Druck mit einer extrem geringen Schichtrate
erkauft (vgl. analog Abbildung 45). Die Chemisorption ist bei Yttrium demnach nicht der
einzige Vergiftungsmechanismus, auch die Implantation von Sauerstoffionen unterhalb der

obersten Atomlagen des Targets hat einen Einfluss.

Das Elementpaar Yb-Si zeigte hingegen fast keinen Effekt von pa,, also war Chemisorption allein
tir die Vergiftung verantwortlich. Ytterbium hat mit einer Elektronegativitidt (EN) von 1,1 eine
hohere Sauerstoffaffinitat als Yttrium (1,22). Auf Grund der hoheren EN von Yttrium ist hier
der Effekt der Ionenimplantation grofer als bei Ytterbium. Bei beiden Elementen dominiert
aber die Chemiesorption (Yb > Y), demnach haben beide einen hohen Haftungskoeffizienten
tiir Sauerstoff. Der Druck sollte also nicht zu hoch gewihlt werden, da sich daraus keine Vorteile

fiir das reaktive Sputtern ergeben, aber die Schichtrate abnimmt.

6.3.2 Indikatoren fiir die Prozessstabilitat beim reaktiven Sputtern

Wie stabil reaktive Sputterprozesse in einem der drei Modi (Metall, Ubergang, Oxid) laufen,
bzw. in welchem Modus sie sich befinden, ldsst sich primar anhand der Entladespannung des
RE-Targets ablesen. Bekannt ist, dass es beim Parallelbetrieb von zwei Targets mit je eigenen
Entladespannungen nur eine Gesamthysterese gibt, die vom Vergiftungsgrad des reaktiveren

Elements abhdngt. Erst wenn dieses vergiftet und dort die Entladespannung abfillt, wird auch
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die Entladespannung des edleren Elements verdndert. Die reaktiveren Elemente sind hier die
RE-Elemente, in Kapitel 2.5.2 (Abbildung 8) ist ein typischer Verlauf der Entladekurve mit
steigendem ¢o, fir Yttrium gezeigt. Zur Untersuchung des Hystereseverlaufs ist die Entlade-
spannung sicherlich die maf3gebliche Kenngrofle. Zum Monitoring eines auf Dauerbetrieb
ausgelegten, stabilen Prozessverlaufs dient sie jedoch nicht. Kommt es zu einem Spannungsab-
fall, liegt eine Targetvergiftung bereits vor. Die Detektion eines Spannungsabfalls hat daher
keinen praventiven Charakter, um einer inhomogenen Schichtabscheidung entgegenzuwirken
(Kapitel 6.2.1). Besser funktioniert dies mit der Messung des Sauerstoffpartialdrucks in der
Kammer, nach der der Sauerstofffluss geregelt wird — bei partiell einsetzender Vergiftung steigt
der po, an und der Sauerstofffluss wird reduziert. Bei einem Absinken des po, wird er entspre-

chend angehoben. Dieser Zusammenhang ist in Abbildung 9 erldutert.

Da die Anlage (Z400) zur Untersuchung der Hysteresen iiber keine gepulste Spannungsversor-
gung verfiigt, ist der Prozess besonders anfillig fir Targetvergiftung. Zudem kann der Sauer-
stofffluss den po. nicht iiber eine PID-Steuerung mit angeschlossenem Massenspektrometer
regeln, da diese ebenfalls nicht verbaut und in die Regeltechnik der Anlagensteuerung imple-
mentiert ist. Wie die Experimente zur Untersuchung der Hysterese bzw. fiir Betrieb im Uber-
gangsbereich ergeben haben, konnen in diesem Setup daher keine stochiometrisch oxidierten
RE-Silikate abgeschieden werden. Um dennoch einen mdéglichst hohen Oxidationsgrad zu
realisieren, wird der Sauerstofffluss bei der Beschichtung so gewihlt, dass die Entladespannung

beim Abfahren einer Hysterese nicht abfillt, aber nah am ersten kritischen Punkt liegt.

Diese Situation ist in Abbildung 63 mit nur dem Y-Target abgebildet (Prozessparameter siehe
Tabelle 15 - Indikator Temperatur). Der Punkt in diesem Setup wurde vorab durch Voruntersu-

chungen bestimmt.
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Abbildung 63 Relative Anderung der Prozessparameter vom stationdren Zustand zum Betriebspunkt
nahe am ersten kritischen Punkt als Funktion der Zeit
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Zunichst lag der po; weit genug vom ersten kritischen Punkt entfernt. Im stationdren Betrieb
lagen die Entladespannung und der Entladestrom konstant auf einem Wert, die Substrattempe-
ratur ebenfalls bei ca. 150°C. Wurde dann der po, durch eine Erhéhung des ¢o, so weit angeho-
ben, dass dieser nah vor dem ersten kritischen Punkt der Hysterese lag (Anstieg der hellblauen
Linie fiir ¢o2), kam es zu einem leichten, linearen Anstieg der Entladespannung, wahrend der
Entladestrom entgegengesetzt abnahm. Dies ist plausibel, da eine konstante Targetleistung als
Regelung eingestellt ist, die bei einsetzender Belegung des Targets mit Oxid den Strom so an-
passt, dass er der sich veraindernden Entladespannung entgegenwirkt. In der Literatur wird bei
Experimenten zum Hystereseverhalten stets nach Strom geregelt und dieser Spannungsanstieg
vor der Vergiftung nicht beobachtet. Deutlich steiler war der Anstieg der Substrattemperatur auf
etwa 240°C - der Prozess lief bis zum Erreichen vom Temperaturmaximum scheinbar stabil.
Noch bevor die Entladespannung abfiel und der Prozess in den vergifteten Modus wechselte, fiel
die zuvor gestiegene Temperatur rapide ab. Somit ist die Substrattemperatur ein hervorragender

Indikator fiir eine drohende vollstindige Targetvergiftung.

Es gibt mehrere Prozesse, die zu einer Erwdrmung des Substrats wiahrend des Sputterprozesses
fithren. Beim reaktiven Sputtern gibt es, neben den eigentlichen Stof3- und Kondensationspro-
zessen zusitzliche freigesetzte Wiarme durch die Reaktion von Sauerstoff mit Metallatomen, da
diese exotherm ist, also Energie freigesetzt wird. Je mehr Sauerstoff verbraucht wird, desto mehr
Wirme wird freigesetzt. Befindet sich der Prozess in einem Modus, bei dem es ein Ungleichge-
wicht zwischen Zerstdubungsrate und der Verfiigbarkeit von Sauerstoft gibt, so konnte dieser
zunehmend am Target und an den kondensierenden Atomen verbraucht werden und dort ein
Oxid bilden bzw. den Sauerstoffanteil in der Schicht erhéhen. Durch den erhohten Sauerstoft-
verbrauch bei der exothermen Reaktion kidme es zunéchst zu einem starken Temperaturanstieg,
bis nicht mehr geniigend zerstiubte und freie Metallatome auf der Targetoberfliche fiir die
Reaktion zur Verfiigung stiinden. In diesem Zustand wiére noch nicht die gesamte Targetober-
fliche vergiftet, der Zerstdubungsprozess bliebe aufrechterhalten. Die Anzahl der zerstdubten
und kondensierenden Atome wiirde jedoch abnehmen. Infolge der ausbleibenden Wiarmefrei-
setzung wiirde es zu einem raschen Temperaturabfall kommen. Erst danach kidme es zu einem
Druckanstieg, da fast kein Sauerstoff mehr verbraucht wiirde, sowie zu einem Abfall der Ent-
ladespannung, da nun die gesamte Targetoberfliche mit Oxid belegt wire und der Zerstau-

bungsprozess quasi zum Erliegen kdme.

Inwieweit die Chemie der abgeschiedenen Schicht bereits wiahrend des Temperaturanstiegs
verdndert wird, wurde im Rahmen dieser Arbeit nicht iiberpriift. Geht man von einem dualen
Betrieb mit Silizium aus, wiirde etwa der RE-Gehalt in der abgeschiedenen Schicht gegeniiber

stationdren Bedingungen verringert werden. Zudem kénnte der Sauerstoffanteil erhoht sein.

Die Ergebnisse zur Untersuchung des Temperaturverlaufs wahrend ldnger wahrender Beschich-
tungsprozesse, die nah am ersten kritischen Punkt scheinbar stabil sind, haben gezeigt, dass die
aus Hysteresen ermittelten kritischen Punkte fiir lange Beschichtungen im DC-Betrieb zu hoch
gewihlt sein konnten. Daher sollte der Sauerstofffluss etwas geringer gewdhlt werden. Ein

Regelkreis an den Anlagen zwischen Substrattemperatur und Sauerstofffluss wére kiinftig sinn-
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voll. Fiir die stabile, homogene und reproduzierbare Schichtabscheidung bedeutet dies zweierlei:
Zum einen sollte der Sauerstofffluss im DC-Betriebsmodus und ohne PID-Regelung nach po.
nicht zu nah am ersten kritischen Punkt betrieben werden, auch wenn der Hystereseverlauf dies
nahelegt; zum anderen wurde mit der Substrattemperatur ein Parameter gefunden, der sensibel

auf Instabilitdten im Prozess hindeuten kann, lange bevor es zu einer Targetvergiftung kommt.

Noch unklar ist, inwieweit dieser Indikator auf andere Materialien und andere Beschichtungs-
anlagen tbertragbar ist. Zudem fehlt es fiir die Regelung des Sauerstoftflusses nach der Prozess-

temperatur an Regelmechanismen an den Anlagen, die sich aber nachriisten liefen.

6.3.3 Einfluss von Prozessparametern auf die Schichtrate

Die Beobachtungen von der Variation der Schichtrate in Abhingigkeit von Targetleistung und
Sauerstofffluss bzw. Sauerstoffpartialdruck miissen differenziert betrachtet werden. Fiir die Z400
(Abbildung 46) ergab sich bei konstanter Targetleistung und zunehmendem Sauerstofffluss ein
Verlauf, der sich in drei Bereiche unterteilen lasst, besonders gut erkennbar bei je 600 W Target-
leistung. Die Schichtrate verhielt sich proportional zur gesamten Targetleistung und lag bei
einer Verdreifachung der Gesamtleistung von je 200 W auf je 600 W dreimal so hoch
(Abbildung 52), dort war sie mit 4,5 pm/h maximal. Die Untersuchungen zur Schichtabschei-
dung von Yb-Silikaten in der Z400 ergaben ebenfalls eine starke Abhéngigkeit der Schichtrate
(Abbildung 54) vom ¢o.. War er zu gering, war die Zerstiubungsausbeute hoher (geringere
Vergiftung), doch wurde auch weniger Sauerstoff in die Schicht eingebaut. Uberschritt die
Sauerstoffzufuhr einen kritischen Wert (ndher am ersten kritischen Punkt), fiel die Schichtrate
deutlich ab. Die Schichtrate verhielt sich proportional zur Targetleistung, nahm bei einer Erho-
hung dieser aber unterproportional zu. Die Verwendung von Stickstoff fiihrte ab einem
¢n2 =7 sccm zu einer Halbierung der Schichtrate, was auf die zunehmende Nitridbelegung der
Targetoberflichen zuriickzufithren ist. Am Beispiel von Yb-Si wurde exemplarisch der Einfluss
des Argonflusses und damit des Kammerdrucks auf die Schichteigenschaften untersucht
(Abbildung 56). Die Schichtrate war analog zu den Ergebnissen aus Kapitel 6.1, stark druckab-

hingig. Bei geringeren pa, war diese, auch durch einen hoheren O,-Gehalt in der Schicht, hoher.

Bei den Experimenten in der IMPAX-Anlage wurde der Sauerstoffpartialdruck fiir unterschied-
liche Leistungspaare konstant gehalten. Dabei kam heraus, dass die Schichtrate proportional zur
gesamten Targetleistung verlief, wie es fiir einen Sputterprozess im Bereich der anomalen
Glimmentladung erwartet wiirde. Zudem konnte der Sauerstoffpartialdruck erhoht und dessen
Einfluss auf die Schichtrate ermittelt werden. Die Schichtrate zeigte ein zum Kationenverhaltnis
analoges Verhalten (Abbildung 60 - rechts). Sie hing nahezu linear von der normierten Flichen-
leistung ab, lediglich bei po. = 15 % fiel die Schichtrate stark ab. Dies spricht fiir eine zunehmen-
de Vergiftung des Yttriumtargets, ohne dass der Prozess instabil wurde. Im Vergleich zur Z400
waren die Schichtraten um den Faktor zwei bis drei verringert, was sich mit dem gréfleren
Target-Substrat-Abstand begriinden lésst. Das volle Potenzial der IMPAX wurde jedoch erst zu
circa 50 % ausgeschopft. Nicht beriicksichtigt ist die vollstindige Bestiickung der Anlage mit
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vier anstelle von zwei Targets. Inwieweit dies den Prozess destabilisieren wiirde (Verhéltnis von
Pumpleistung zur Zerstaubung verringert sich), war nicht das Ziel dieser Untersuchungen und
sollte in weiterfilhrenden Arbeiten vertieft werden. Der Booster bewirkte eine Verdichtung der
Schicht, durch das Ionenbombardement war die Oberfliche konkav strukturiert (Abbildung
62). Die Schichtrate war durch einen geringen Re-Sputtering-Effekt leicht verringert.

Vereinfachte Beschreibung fiir die Schichtrate beim reaktiven Co-Sputtern

Bereits 2005 wurde von Berg et al. [160] ein komplexes Modell (u.a. fiir die Schichtrate) entwor-
fen. Fiir die praktische Anwendbarkeit ist es jedoch ungeeignet, weshalb hier eine vereinfachte

Beschreibung der Zusammenhénge beim reaktiven Co-Sputtern entwickelt wurde.

Angenommen wird, dass die Erosionsrate R ausschliefllich von der Targetleistung P; und der
materialspezifischen Zerstiubungsausbeute Y; abhdngig ist. Die Leistung bestimmt die Anzahl
und Energie der eintreffenden Argonionen zu jedem Zeitpunkt und die materialabhdngige
Zerstaubungsausbeute bestimmt, wie viele Metallatome pro eintreffendem Argonion herausge-

schlagen werden. Summiert man deren Produkt {iber jedes Target n, ergibt sich:

n
R =) PYi=Reg +Rs (17)
i=1
Die Zerstaubungsausbeute des Metalls iibersteigt die des Oxids deutlich (Y >>Y¢). Deshalb gilt
in Naherung die Randbedingung, dass R bei vollstaindiger Targetvergiftung gleich Null ist.

Angenommen der Ausgangszustand sei der Prozess ohne Sauerstoff, die Proben rotieren zwi-
schen zwei Targets mit der Erosionsrate R, der Target-Substrat-Abstand d sei konstant. Der
Druck wird als konstant angenommen und flief3t deswegen an dieser Stelle nicht in diese Be-
trachtung ein (vergleiche Druckabhéngigkeit der Schichtrate bei Yb-Si, Abbildung 47). Da hier
die Substrate zwischen zwei Targets rotieren, wird die Schichtrate im Vergleich zur Beschich-
tung mit stehendem Substrat um den Faktor 71/2 reduziert. Dieser Korrekturfaktor kann entfal-
len, wenn ausschliefllich Prozesse mit Einfachrotation miteinander verglichen werden. Die
Schichtrate D auf der Substratoberfldche ist zudem abstands- (d) und winkelabhéngig (&) und
wird daher von der relativen Substratposition zur Targetnormalen mitbestimmt. Die Winkelab-
hingigkeit beim Sputtern ist allgemein bekannt, hidngt von vielen Parametern ab und wird

durch den Term cos" beschrieben. Die resultierende Schichtrate folgt der Abhédngigkeit:

Rcos™a

D~—% (18)
T2
2d

Explizit wurde die Winkelabhédngigkeit etwa von Ono et al. [193] (S. 21 ff.) beschrieben. Aus
dieser Abhéngigkeit und dem verlangerten Target-Substrat-Abstand erklért sich die verringerte
Schichtrate in der IMPAX Anlage (bei gleichzeitig hoherer R), bei der eine Auslenkung der

Probenanordnung von der Targetnormalen um 30° vorliegt.
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Abbildung 64 Verlauf der berechneten Erosions- und Schichtraten nach Berg et al. [160] als Funktion
von Sauerstofffluss und Sauerstoffpartialdruck

In dieser Abschitzung zur Schichtrate fehlt der Sauerstoffpartialdruck. Dieser beeinflusst die
Schichtrate aber mafigeblich. Berg et al. [160] haben etwa theoretisch zeigen konnen, dass sich
bei einem nach dem Sauerstofffluss geregelten reaktiven Prozess fiir die Erosions- wie auch die
Schichtrate Hysteresen einstellen (Abbildung 64). Die Hysterese der Schichtrate zeigt dabei eine
Besonderheit: bevor die Hysterese den ersten kritischen Punkt (PI) erreicht, steigt sie zundchst
an, obwohl die Erosionsrate bereits abféllt. Zudem liegt die Schichtrate oberhalb der Erosionsra-

te, da neben den Metallatomen zusitzlich Sauerstoft in die Schicht mit eingebaut wird.

Die fiir die Z400 beobachteten Ergebnisse fiir Y-Si konnen mit einem Blick auf den Verlauf der
Schichtrate bei Regelung nach Sauerstofffluss erklart werden (Abbildung 52). Der erste Bereich
bei geringem Sauerstofffluss stellt die beobachtete Erhohung durch die geringe Vergiftung des
Targets bei gleichzeitigem Einbau von Sauerstoffatomen in die Schicht dar. Auch der dritte
Bereich erscheint plausibel, deckt er sich mit dem erwarteten Abfall der Schichtrate bei zuneh-
mendem Sauerstofffluss. Hier spielen also zwei entgegengesetzt wirkende Effekte eine Rolle:
Targetvergiftung einerseits und Sauerstoffeinbau in die Schicht andererseits. Der Ubergangsbe-
reich bei der Schichtrate ldsst sich mit den theoretischen Beschreibungen hingegen nur unzu-
reichend erklaren. Beobachtet wurde ein Plateau, das in dieser Form nirgends beschrieben ist.
Eine Erkldrung bietet die chemische Zusammensetzung der Schicht bei den jeweiligen Sauer-
stofffliissen (Abbildung 53). Zu erkennen ist zundchst ein sich beschleunigender Abfall des
Anteils der Yttriumkationen, der durch einen hoheren Anteil an grofien Sauerstoffanionen
ausgeglichen wird. Der Anteil der Siliziumkationen verdndert sich fast nicht, erst bei den hochs-
ten Sauerstoffpartialdriicken fillt auch deren Anteil ab. Dies ist der Punkt, an dem auch die
Schichtrate abfdllt. Es kann also festgehalten werden, dass fiir reaktives Co-Sputtering ohne
Partialdruckregelung (Z400) ein bisher unbeschriebener Effekt bei der Schichtrate (Bereich

konstanter Schichtrate bei variierendem Sauerstofffluss) gefunden wurde.

Um den Effekt der Targetvergiftung besser zu verstehen, hilft die modellhafte Vorstellung einer
relativen Targetfliche 0r. Diese wird als konstant angenommen und setzt sich im reaktiven
Sputterprozess aus den Anteilen der freien Metalloberfliche 6, und der mit Oxid belegten
Oberfldche ¢ zusammen. Dies wurde bereits 1989 und in den Folgejahren in detaillierter Weise

von Berg et al. [194] beschrieben.
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Or =const.=1 =0y + 0,0, =1—6, (19)

Mit steigendem poz, also dem Anteil an freiem Sauerstoff im Rezipienten, erhoht sich der Anteil
der vergifteten Targetoberfliche zunehmend. Diese anteilige Oxidbelegung ist nichtlinear und
steigt asymptotisch mit zunehmendem po; an; ihre theoretische Form wurde 2005 von Berg et al.
[160] berechnet. Auf Grund der asymptotischen Oxidbelegung der Targets wird hier eine Re-
duktion der Zerstaubungsrate um 1/po, angenommen. Der po, in beiden Anlagen unterscheidet
sich in Abhéngigkeit vom ¢o, signifikant voneinander (Abbildung 65). Legt man die realen
Maximalwerte aus den Experimenten des ¢o. zu Grunde, ergeben sich fiir den po. folgende
Werte: In der Z400 bei ¢o, =10 sccm von 0,13 Pa, und in der IMPAX bei ¢o, = 25 sccm von
0,0325 Pa. Fiir die Oxidbelegung auf der Targetoberfliche 0c bedeutet dies, dass sie in der Z400
bei gleichem Sauerstofffluss auf Grund des viel hoheren po, deutlich grofler ist als in der IM-
PAX. Die resultierende Zerstaubungsrate sollte sich in der Z400 bei zunehmendem po. also

deutlich sensitiver verhalten und starker abnehmen.
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Abbildung 65 Abhingigkeit des berechneten po, vom ¢o, fiir beide Anlagen beim jeweils tiblichen
Druck (siehe Vermerk in Legende) ohne Sauerstoffverbrauch durch Reaktionen an Oberflichen

Die korrespondierende vergiftete Targetoberflache 6c kann dann vereinfacht wie folgt beschrie-

ben werden:

¢0
O~ —2—x = 20
Cc fAr | !02 pgesamt pOZ ( )

Somit sollte die Erosionsrate beim reaktiven Sputtern Rg, ohne Mafinahmen zur Abwendung

oder Reduktion von 8¢, folgendermafien korrelieren:

Rr ~Ro(1—6¢) (21)
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Da beim reaktiven Co-Sputtern im metallischen Modus nur das reaktivere Target mit 0¢ belegt
ist, fallt nur die Erosionsrate Ri des reaktiven Targets mit steigendem po, ab. Setzt man Glei-
chung 21 in Gleichung 18 ein, erhdlt man einen vereinfachenden Ausdruck fiir die Schichtrate
beim reaktiven Sputtern.

cos™a

DR = (RRE,O(l - QC) + Rsi’o) _%dz (22)

Es lasst sich erkennen, dass sich nach der Berechnung mit diesem Modell keine konkrete
Schichtrate in um/h ergibt. Stattdessen gibt es einen Hinweis darauf, wie sich die Schichtrate bei

variierenden Parametern (Targetleistungen und Gasfliisse) verdndert.

In der IMPAX konnen die oxidierten Teilflichen durch die pulsed-DC-Energieversorgung durch
préferentielles Zerstauben abgetragen werden. Daher vergroflert sich 6c dort bei steigendem po
nicht oder nur gering. Betrachtet man zunéchst die Entwicklung der Schichtrate bei konstantem
po: = 11 %, so konnte mit steigender Py+Ps eine linear ansteigende Schichtrate beobachtet
werden (Abbildung 60). Zu beachten ist hierbei folgendes: Durch die Regelung nach p,, mit
Hilfe des Massenspektrometers wurde der erhohte Sauerstoffverbrauch mitberiicksichtigt.
Hierdurch ergibt sich bei gleichem po; ein hoherer ¢o,. Mit dieser Art der Prozesssteuerung lasst
sich also die Schichtrate linear skalieren, was fiir einen industriellen Prozess bei dem beispiels-
weise noch weitere Kathoden eingesetzt werden, vorteilhaft ist. Erhoht man bei gleichbleibender
Zerstaubungsausbeute den po, so wiirde man sich theoretisch auf der in Abbildung 64 gezeigten
Kurve der Depositionsrate als Funktion vom po. nach rechts bewegen. Je nachdem, ob man sich
zuvor links oder rechts des Maximums befand, erhoht bzw. verringert sich die Schichtrate bei
steigendem po.. Eine Erhohung des po, von 11 % auf 13 % bewirkte keinerlei messbaren Unter-
schied in der Schichtrate. Eine Erkldrung hierfiir ist, dass die Steigung vor dem Maximum in
diesem System sehr gering ausfillt, so dass der Zugewinn an Schichtrate marginal ist, da die
abgeschiedenen Schichten bereits bei po, = 11 % (fast) vollstindig mit Sauerstoff gesattigt waren.
Eine weitere Erhohung des po, wiirde also keinen zusitzlichen Einbau von Sauerstoff in die
Schicht bewirken. Eine weitere mogliche Ursache ist, dass die beiden Werte jeweils links und
rechts des Maximums und auf annahernd dem gleichen Niveau lagen. Deutlich sichtbar wurde
der Einfluss des zunehmenden po; bei 15 %. Dies ldsst den Schluss zu, dass dieser Wert den
Arbeitspunkt so weit nach rechts verschoben hatte, dass ein Abfall der Schichtrate hervorgeru-
fen wurde. Gleichzeitig bedeutet dies, dass der pulsed-DC-Betrieb kein probates Mittel ist, die

Targetvergiftung bei sehr hohen po; vollstindig zu unterdriicken.

Bisher wurde der Einfluss des Gesamtdrucks auf die Schichtrate aufSer Acht gelassen. Fiir das
Elementpaar Yb-Si (Abbildung 54) wurde dieser fiir die Schichtrate wichtige Parameter ebenso
untersucht wie fiir die Abscheidung vom keramischen YMS-Target (Abbildung 45). Der Druck
beeinflusst die mittlere freie Weglidnge A, weshalb ein niedrigerer Druck potenziell forderlich fiir

eine hohe Schichtrate ist. Den entsprechenden Zusammenhang stellten Lutisan et al. [196] auf:
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kyT

== (23)
ﬁnd%eilchenp

mit Boltzmannkonstante ks, Wirkungsquerschnitt der Teilchen dreiichen, Druck p und Tempera-
tur T. Dem steht entgegen, dass ein gewisser Druck erreicht werden muss, damit die maximale
Zerstaubungsrate bei gegebener Leistung erreicht werden kann. Gut zu erkennen ist dieser
Zusammenhang bei den Ergebnissen zur Untersuchung der Schichtraten beim HF-
Magnetronsputtern vom keramischen YMS (Abbildung 45). Bei zu geringem Druck ist die
Schichtrate minimal, erreicht bei 0,5 Pa ihr Maximum von 1,5 pm/h und féllt danach asympto-
tisch mit 1/p ab. Dieser Zusammenhang folgt dem bisher Bekannten aus der Literatur ebenso
wie die Abstandsabhingigkeit der Schichtrate. Die Fliche auf der die zerstiubten Teilchen
kondensieren vergroflert sich quadratisch mit zunehmendem Target-Abstand. Dieser steht in
Gleichung 22 mit d” im Nenner und sollte zu einer deutlichen Abnahme der Schichtrate mit
zunehmendem Abstand fithren. In der Tat konnte fiir eine Verldngerung des Target-Substrat-
Abstands um 42 % eine Reduktion der Schichtrate um circa 79 % beobachtet werden. Dies gilt
in besonderer Weise fiir die keramischen YMS-Cluster bei der HF-Abscheidung vom kerami-
schen Target. Diese haben auf Grund ihrer hohen Masse eine sehr geringe kinetische Energie
und werden durch Kollisionen mit Argon stirker abgebremst. Dies ist ein weiterer Nachteil der

Abscheidung vom keramischen Target.

Verglichen mit der HF-Abscheidung vom keramischen Target lag die Schichtrate bei der reakti-
ven Abscheidung von Yb-Si-O-Schichten (Abbildung 56) mit maximal 4,9 um/h um den Faktor
drei dariiber; der Target-Substrat-Abstand lag ebenfalls bei 85 mm. Hinzu kommt durch die
Rotation zwischen zwei Kathoden eine Reduktion der theoretisch maximalen Schichtrate um
den Faktor 71/2. Dies verdeutlicht den Vorteil des reaktiven Sputterns eindrucksvoll. Ungeachtet
dessen zeigt auch die reaktive Abscheidung den asymptotischen Abfall der Schichtrate bei
steigendem Gesamtdruck. Hieraus ergibt sich, dass die maximale Schichtrate in der Z400 zwi-
schen 0,4 - 0,5 Pa Gesamtdruck liegt. Fiir eine moglichst hohe Schichtrate sind eine hohe Tar-

getleistung (bzw. R), ein ¢o, nah am ersten kritischen Punkt und ein geringer d giinstig.

6.3.4 Einfluss von Prozessparametern auf den Sauerstoffgehalt

Bei der Schichtchemie gibt es einerseits das Kriterium der Sauerstoffsattigung und andererseits
das des Kationenverhiltnisses. Die Sauerstoffsittigung hangt theoretisch priméar von der Ver-
fugbarkeit an Sauerstoffmolekiilen oder -atomen im Rezipienten und der Kondensationsrate
von Metallatomen auf den Oberflichen sowie deren Reaktivitdt mit Sauerstoft ab. Das Katio-
nenverhiltnis wiederum wird bei konstantem Druck iiber das Verhiltnis der einzelnen Erosi-
onsraten beider Kathoden festgelegt. Die Erosionsrate ist allerdings stark abhidngig von der
Oxidbelegung der Targetoberfliche und damit vom Sauerstoffpartialdruck. Beide Kriterien

bedingen sich also teilweise gegenseitig.

Fir das Elementpaar Y-Si zeigte sich in der Z400 eine ausgeprégte Nichtlinearitdt zwischen

Sauerstofffluss und Sauerstoffanteil in der Schicht (Abbildung 53). Eine Reduzierung der Tar-
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getleistung (je 200 W statt je 600 W) fiihrte zu einer gering hoheren Sauerstoffsittigung der
Schicht. Der Grund hierfiir liegt in der verringerten Schichtrate, wodurch der verfiigbare Sauer-
stoff mehr Zeit hat mit den kondensierenden Metallatomen zu reagieren, bevor diese von der
ndachsten kondensierenden Lage verdeckt werden. In der IMPAX lief3en sich fiir Y-Si mit und

ohne BIAS-Spannung fiir alle Bedingungen sauerstoffgesattigte Schichten abscheiden.

Die Verwendung von Stickstoff als zweitem Reaktivgas fithrte in der Z400 zu sauerstoffgesattig-
ten Schichten (Abbildung 50). Auch ohne die Hysterese vollstindig zu eliminieren (Abbildung
50), geniigte bereits ein Stickstoff-zu-Sauerstoff-Verhdltnis von vier zu fiinf sccm, um eine
vollstandige Sattigung zu erzielen. Der zur Séttigung notwendige ¢o. lag bei gleicher Targetleis-
tung deutlich niedriger als bei einem Betrieb ohne Stickstoft (vergleiche Abbildung 53: 25 At.-%
0,). Da kein Stickstoff in der Schicht detektiert wurde, ist davon auszugehen, dass die Umwand-
lung von Yttrium- und Siliziumnitriden in Oxide aus energetischer Sicht eine hinreichend grofie
Triebkraft hat. Dies galt selbst fiir grofiere Gasmengenverhdltnisse mit deutlich héherem Stick-
stoffanteil in der Kammer. Dies wurde so von Sdrhammer et al. [173] theoretisch vorhergesagt
und konnte hier bestitigt werden. Betrachtet man die Sauerstoffsittigung der Schichten allein,
kann die Verwendung von Stickstoff also ein probates Mittel fiir die Abscheidung stochiomet-
risch oxidierter RE-Silikate sein. Nicht untersucht wurde, wo das untere Limit des notwendigen
Stickstoff-zu-Sauerstoff Verhiéltnisses liegt. Da es materialspezifisch ist, miisste es kiinftig fiir

jede Materialkombination und Zerstiubungsrate optimiert werden.

Die Untersuchungen an Yb-Si ergaben ebenfalls eine starke Abhidngigkeit des Sauerstoffgehalts
vom ¢o; (Abbildung 55). Bei 200 W und 300 W Leistung am Yb-Target gab es einen nahezu
linearen Zusammenhang zwischen ¢o; und co, in der Schicht. Bei 400 W nahm der Sauerstoffan-

teil mit zunehmendem ¢o; analog zu Y-Si nichtlinear zu.

Der Einfluss des Prozessdrucks auf die Sauerstoffkonzentration in der Schicht wurde fiir Yb-Si
untersucht. Hier zeigte sich eine Verringerung von co, mit steigendem Druck. Eine Erkldrung
hierfir kann die etwas geringere Targetvergiftung bei hoheren Driicken bieten (vergleiche
Abbildung 48). Hierdurch wird die Zerstiubungsrate des Ytterbiums leicht erhéht, wodurch die
Schichtrate ebenfalls leicht erhoht wird. Wie bereits zuvor beschrieben, kann damit die Sauer-
stoffkonzentration in der abgeschiedenen Schicht verringert werden. Fiir die Prozessauslegung
bedeutet dies, dass ein geringerer Druck fiir eine hohere Sauerstoffkonzentration forderlich ist.
Nicht iiberpriift wurde, inwieweit sich die Sattigung durch eine zusitzliche Druckreduktion

weiter steigern lief3e.

Modell fiir die Sauerstoffsattigung der Schicht beim reaktiven Co-Sputtern

Fiir ein besseres Verstindnis und die Vorhersage der Sauerstoffsittigung der beim reaktiven Co-

Sputtern abgeschiedenen Schichten existiert kein Modell, weshalb es hier entwickelt wird.

In der IMPAX waren alle abgeschiedenen Schichten, unabhingig vom eingestellten Sauerstoff-

partialdruck, vollstindig sauerstoffgesattigt. Da die Schichtrate D (Gleichung 18) auch von der
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Erosionsrate (Gleichung 17) abhidngt, soll diese hier dazu genutzt werden, die Sauerstoffsitti-

gung in der Schicht abzuschétzen.

Anhand des Verhiltnisses von eingeleiteter Sauerstoffmenge ¢o, zu R, kann der potenzielle
Sauerstoftfverbrauch in der Schicht abgeschitzt werden. Unter Vernachldssigung der Unter-
schiede bei Kammergrof3e (collecting area Ac > Verbrauch von Sauerstoff an den Winden) und
der Pumpgeschwindigkeit sowie der Annahme, dass R in erster Linie von P abhédngt, wurde aus
diesem Zusammenhang Gleichung 24 aufgestellt. Der Sauerstoffverbrauch soll hier als Con-
sumption C bezeichnet werden. Sie stellt den verfiigbaren Sauerstoff in Relation zur Erosionsra-
te, also der potenziell verfiigbaren Anzahl an Reaktionspartnern. Die Sauerstoffmenge kann
durch den ¢o. reprisentiert werden, da der einer Stoffmenge dquivalent ist. Die resultierende

Sauerstoffkonzentration co; in der Schicht ist dann proportional zum Verhiltnis von ¢o, und R:

P Y, +P+Y, R

C= ~ Co, (24)

In nachstehender Tabelle sind fiir die reaktive Abscheidung von Yttriumsilikaten in beiden
genutzten Anlagen fiir die jeweils minimale und maximale Erosionsrate die zugehérigen ¢o, und
der sich daraus berechnete Wert fiir C aufgelistet. Zudem sind der berechnete po, (nach Glei-

chung 20) und die mit EDX gemessenen Sauerstoffkonzentration co, angegeben.

Tabelle 30 Zusammenhang zwischen ¢o., C, po> und co; in der Schicht bei jeweils minimaler und maxi-
maler R in IMPAX und Z400; die Werte entstammen den Versuchen von Kapitel 6.2

Anlage R $oz C poz coz
[kW] [sccm] [sccm/kW] [Pa] [At.%]
IMPAX-min. 2,13 19,3 9,06 0,031 67
IMPAX-max. 3,09 26,1 8,45 0,042 67
Z400-min. 0,39 2 5,17 0,036 49
Z400-max. 1,24 7,5 6,47 0,108 47

Es lasst sich leicht erkennen, dass das Verhaltnis der verfiigbaren Stoffmenge an Sauerstoff zur
Zerstaubungssumme in der IMPAX gegentiber der Z400 signifikant erhoht ist. Die Consumption
liegt in der IMPAX zwischen Faktor 1,3 - 1,75 hoher. Dies tragt sicherlich zur besseren Sauer-
stoffsattigung der Schichten bei und erklart auch, weshalb auch bei Z400-min keine Sauer-
stoffsattigung erreicht wurde, auch wenn der po; fast gleich war (Abbildung 65). Bei Z400-max
tiberstieg der po; die iibrigen Werte um den Faktor drei. Die Sauerstoffsattigung wurde dennoch
bei Weitem nicht erreicht und lag in der gleichen Grofienordnung wie jene bei Z400-min. Es
lasst sich also festhalten, dass der Sauerstoffpartialdruck nicht entscheidend fiir die Sauer-

stoffsattigung der abgeschiedenen Schichten ist.

Neben dem Verhiltnis zwischen Verfligbarkeit an Sauerstoffmolekiilen und der Anzahl der
zerstaubten Atome gibt es auch eine starke Abhéngigkeit der Sauerstoffsattigung von der Kon-
densationsrate. Am Substrat muss der Sauerstoffzufluss hoch genug sein, sodass alle kondensie-

renden Metallatome mit Sauerstoffatomen reagieren konnen, bevor die nichste Lage an Metalla-
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tomen kondensiert und damit die zuvor kondensierten Atome verdeckt. Die Modellvor-
stellungen dieser Stofffliisse wurden vor allem um Berg et al. ([193], S. 133 ff.) entwickelt. Die
Anzahl der kondensierenden Metallatome hidngt vereinfacht von R und dem Target-Substrat-
Abstand ab. Bei IMPAX-max ist R = 3,09 kW, wihrend er bei Z400-max bei R = 1,24 kW liegt.
Die Schichtrate in der IMPAX Anlage wird jedoch auf Grund des um 140 mm (Faktor 2,65)
verldngerten Target-Substrat-Abstands, der bei Gleichung 22 mit d* im Nenner steht, erheblich
verringert. Zum Vergleich: Die Schichtrate bei IMPAX-max liegt bei X = 2,7 pm/h, bei
Z400-max bei X,qe = 4,5 pm/h. Bedenkt man, dass die Sauerstoffsittigung bei Z400-max noch
nicht erreicht wurde, verringert sich in der Z400 das Verhiltnis aus Sauerstoffzufluss und Me-
tallatomkondensation zusitzlich. Setzt man die verfiigbare Menge an Sauerstoff in Relation zur
Schichtrate - dquivalent fiir die verfiigbare Reaktionszeit zwischen Metall und Sauerstoff —

erhdlt man folgende Abhéngigkeit:

¢o,

xrate

COZ ~ (25)

Fir IMPAX-max liegt dieser Wert bei 17,55 sccm-h/um, fiir Z400-max nur bei 1,7 sccm-h/pm.
Wie viel Sauerstoff (in sccm) fiir welche Schichtrate vonnéten sind, um gesittigte Seltenerdensi-
likate abzuscheiden, wurde nicht gezielt untersucht. Denkbar wire eine Untersuchung des

Sauerstoffgehalts bei schrittweiser Erthohung des Target-Substrat- Abstands.

Bei den substochiometrisch oxidierten Schichten gab es grofle Unterschiede in der Sauerstoft-
konzentration. Dies gilt sowohl innerhalb eines Elementpaares fiir verschiedene Targetleistun-
gen, als auch zwischen Y-Si und Yb-Si. Fiir die Untersuchungen zur Beeinflussbarkeit des Sauer-
stoffgehalts durch verschiedene Targetleistungen und Sauerstofffliisse wurde der Target-
Substrat-Abstand in der Z400 konstant bei 85 mm gehalten (Abbildung 53 und Abbildung 55).
Somit sollte die co, primér vom ¢o, und der Erosionsrate abhéngen. Fiir beide Elementpaare bei
verschiedenen Erosionswerten ist die gemessene Sauerstoffkonzentration als Funktion der
Consumption in Abbildung 66 dargestellt. Liegen drei oder mehr Messwerte fiir eine Zerstau-
bungssumme vor, so sind diese entsprechend markiert. Um eine grofere Anzahl an Datenpunk-
ten zu haben, flossen auch im Rahmen von eigenen Vorversuchen gemessene Werte in diese
Darstellung ein, weshalb sie teilweise im Kapitel 6.2.1 nicht aufgefiihrt sind. Die vollen Rauten

bzw. Punkte sind Messwerte aus diesen Vorversuchen.

Anhand dieser Darstellung lassen sich mehrere Aspekte beschreiben: Fiir beide Elementpaare
lasst sich im Mittel ein linearer Zusammenhang zwischen co, und C festhalten. Der in dieser
Arbeit neu eingefiihrte Zusammenhang fiir C (Gleichung 24) beschreibt die Abhingigkeit
zwischen Sauerstofffluss, Erosionsrate und resultierender Sauerstoffkonzentration in der Schicht
demnach gut. Des Weiteren lésst sich allgemein eine Abhingigkeit des Sauerstoffgehalts von der
Erosion beobachten: Je geringer die Erosionsrate, desto hohere Sauerstoffsattigungen lassen sich
erzielen. Dies passt zum genannten positiven Einfluss niedriger Erosion, da parallel die Schicht-
rate sinkt. Fiir mehr Leistungspaare bei denen aber die Leistung des Si-Targets konstant bei

700 W gehalten wurde, liegen beim Elementpaar Yb-Si Messwerte vor. Auch hier stiegen die
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maximalen co, mit abnehmender Erosionsrate an. Ein Erklarungsansatz fiir diesen Trend ist der
gleiche wie bei der IMPAX: Die geringere Schichtrate sorgt dafiir, dass ein hoherer Anteil kon-

densierender Metallatome oxidiert wird, bevor die nachste Atomlage sie verdeckt.

80
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Abbildung 66 Sauerstoffkonzentration in Abhingigkeit von der Consumption fiir die Elementpaare Y-
Siund Yb-Si fiir unterschiedliche Zerstdubungssummen; Elementpaare ohne angegebene Zerstdubungs-
summe entstammen Vorversuchen

Um die Vorhersagbarkeit von Sauerstoffsittigungen noch zu verbessern, miisste Gleichung 24
um einen Faktor fiir die Schichtrate erganzt werden. Dies konnte beispielsweise iiber den Tar-
get-Substrat-Abstand gelingen, wobei dieser bei einer asymmetrischen Positionierung des
Substrats zwischen zwei Kathoden uneinheitlich ist. Eine Moglichkeit, die kiinftig noch tiber-

priift werden sollte.

Gleichung 24 und damit die bisherige Diskussion, vernachldssigt, dass die Erosionsrate nichtli-
near vom Sauerstoftfluss (und po.) abhingig ist. Der in die Schicht eingebaute Anteil an Sauer-
stoff sollte demnach ebenfalls nichtlinear verlaufen. Wie bereits im vorigen Kapitel 6.3.3 eror-
tert, verringert sich 0y aber mit zunehmendem po. (Gleichung 19). Hieraus ergibt sich eine
deutliche Nichtlinearitit des Sauerstoffgehalts in der Schicht, der reziprok zur Targetvergiftung
verlauft. Durch die sich verringernde Erosionsrate am RE-Target (dieses vergiftet zuerst), ver-
ringert sich die Schichtrate, wodurch die abgeschiedenen Atomlagen langer offenliegen und mit
Sauerstoff reagieren konnen. Dieser Effekt kann fiir gleiche Leistungspaare beider Elementpaare
eindeutig beobachtet werden. Bei fast allen Leistungspaaren - mit Ausnahme von Yb-Si
(200 W/700 W) - nahm der Sauerstoffanteil in der Schicht mit steigendem Sauerstofffluss
exponentiell zu (Abbildung 53 und Abbildung 55). Besonders anschaulich ist dies bei Y-Si
(600 W/600 W), da mit steigender Targetleistung auch die Hysterese breiter wurde. Fiir die
Findung des geeigneten Prozessfensters hat dies ebenfalls Konsequenzen. Um im metallischen
Modus eine hohe Sauerstoffsittigung zu erzielen, muss moglichst nah am ersten kritischen

Punkt (P1) gearbeitet werden. Dort ist die Sauerstoffkonzentration aber besonders sensitiv
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gegeniiber einem verdnderten Sauerstofffluss. Fiir eine bessere Reproduzierbarkeit sollte also ein
Arbeitspunkt gewdhlt werden, der nicht unmittelbar vor P1 liegt. Ein Grenzfall liegt bei Yb-Si
(200 W/700 W) vor. Ein Blick auf Abbildung 47 offenbart, dass dort jeder Arbeitspunkt im
Ubergangsbereich angefahren werden konnte. Daher kam es auch zu einem Abflachen bei der

Zunahme der Sauerstoffkonzentration, die stochiometrische Sauerstoffsattigung wurde erreicht.

Ungeklart bleibt noch, weshalb die erzielbare Sauerstoffsittigung beim Elementpaar Yb-Si hoher
war als die bei Y-Si. Vergleicht man Yb-Si (200 W/700 W, co. = 62 At.-%) mit Y-Si
(200 W/200 W, co; = 50 At.-%), dann wiirde man bei Y-Si eine hohere Sauerstoffsittigung
erwarten, da die Erosionsrate und damit die Schichtrate um {iber 50 % geringer waren. Eine
mogliche Ursache kann die etwas hohere Reaktivitit von Ytterbium mit Sauerstoff sein. Die
abgeschiedenen Atomlagen konnen schneller mit dem verfiigbaren Sauerstoff reagieren. Ob
dieser Unterschied allein die Begriindung liefert ist nicht abschlieflend zu klaren. Ein moglicher
positiver Effekt durch eine hohere relative Leistung des Siliziumtargets relativiert sich, wenn
man hohere Leistungspaare miteinander vergleicht. Auch hier lag der Sauerstoffanteil bei Yb-Si
durchweg, wenn auch in geringerem Umfang, iiber dem der Y-Si-O-Schichten. In Bezug auf

Schichtrate und Sauerstoffséttigung ist Ytterbium gegeniiber Yttrium im Vorteil.

6.3.5 Einfluss von Prozessparametern auf das Kationenverhaltnis

Fiir beide Elementpaare Y-Si und Yb-Si zeigte sich in der Z400 ein nichtlinearer Zusammen-
hang zwischen Sauerstofffluss und Kationenverhaltnis in der Schicht (Abbildung 53 und Abbil-
dung 55). Auflerdem verschob sich das Kationenverhiltnis cy/cs; bei einer Reduzierung der
Gesamttargetleistung bei gleichen Leistungsverhdltnissen hin zu kleineren Werten. In der IM-
PAX verhielt sich das Kationenverhiltnis ohne Booster und Substrat-BIAS bei 11 % und 13 % po.
fir verschiedene Py/Ps; nahezu linear, was die Einstellung der Stéchiometrie sehr gut reprodu-
zierbar und einstellbar macht (Abbildung 60 - links). Wurde der po. hoch (15 %) gewdéhlt, kam
es jedoch zu einer leichten Verschiebung des Kationenverhéltnisses in Richtung siliziumreich.
Dies bedeutet, dass es hier bereits zur teilweisen Belegung der Y-Targetoberflaiche mit Oxid kam
und die Erosionsrate absank, obwohl der Prozess noch stabil lief. Bei sonst identischen Parame-
tern erhohte sich mit Booster und Substrat-BIAS der Anteil der schwereren Y-Kationen in der
Schicht (Abbildung 61 - links). Dies ist plausibel, da vermehrt schwere Y-Kationen die Schicht
bombardierten und damit ein resputtering des Siliziums bewirkten. Der Argongehalt in der
Schicht war gegeniiber dem Betrieb ohne BIAS und Booster wegen der erhéhten Plasmaionisati-
on deutlich (Faktor 10 - 20) erhoht. Der Argongehalt hing mit dem Abstand zum Y-Target
(stark) sowie dem Kationenanteil des Y (schwiécher) zusammen (Abbildung 61 - rechts). Offen
ist noch, ob die Polung der Targets einen Einfluss auf die lokale Effektivitdt des Boosters hat.
Yttrium war magnetisch positiv, Silizium negativ gepolt. Die Elektronen wurden verstarkt auf
das Yttriumtarget beschleunigt, dort erh6hten sie sowohl die Ionisation des Argons (die Zer-
staubungsausbeute erhoht sich), als auch die des Yttriums. Die erzeugten Ionen beider Elemente
wurden vom Substrat durch das negative BIAS angezogen. Daher erhohten sich die Anteile von

Yttrium und Argon in der Schicht und der Effekt des Ionenbombardements trat ein. Mit zu-
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nehmendem Abstand zum Yttriumtarget (Abbildung 14, Position 1 bis Position 3) verringerte
sich der Anteil beider Elemente. Wire die Ionisation am Siliziumtarget genauso grof3, wiirde der
Argongehalt dabei konstant bleiben. Daher hatte der Booster am Siliziumtarget keinen positiven
Effekt auf die Erosionsrate. Der temporare Ausfall des Boosters verdeutlichte die starke Abhédn-
gigkeit des Yttriumgehalts von der zusatzlichen Ionisierung (Abbildung 62). Eine Losung kénn-
te darin bestehen, dass auch das Siliziumtarget an einem Pluspol eingebaut wiirde. Dies sollte in

kiinftigen Experimenten iiberpriift werden.

Bei Y-Si wurde der Einfluss von Stickstoff auf das Kationenverhiltnis untersucht, weil sich in
der Literatur bis dato noch keine Erwdhnung der Nutzung eines zweiten Reaktivgases fiir reakti-
ves Co-Sputtering finden. Unter Verwendung von Stickstoff als zweitem Reaktivgas verringerte
sich der Yttriumgehalt in der Schicht selbst ohne zusdtzlichen Sauerstoff im Rezipienten erheb-
lich, da auch die Zerstaubungsausbeute von Yttriumnitrid weit unterhalb der des metallischen
Yttriums liegt. Dies zeigte sich im EDX-Linescan in Abbildung 50 in den Bereichen, wo der
Sauerstofffluss noch nicht konstant bei einem Wert gehalten wurde. Arbeiten von Severin et al.
[174, 197] legen nahe, dass die Erosionsrate von Nitriden deutlich hoher ist als die von Oxiden.
Ohne Stickstoff lag das cy/csi bei ¢po. = 5 sccm und gleicher Targetleistung sonst bei >1, hier lag
es bei etwa 0,167. Der Gesamtpartialdruck der Reaktivgase war hier sehr hoch, weshalb die
gesamte Targetoberfliche des Yttriums vergiftet war. Da diese aber neben Oxiden auch aus
Nitriden bestand, lag die Erosionsrate des Yttriums hoher als bei reiner Oxidbelegung. Die
Erosionsraten nehmen folglich von Metall iiber Nitrid bis zum Oxid stetig ab. Wire kein Stick-
stoff verfiigbar gewesen, lige der Yttriumanteil noch unterhalb der 5 At.-%. Aus diesem Grund
wurde die weitere Erforschung eines geeigneten Prozessfensters mit Stickstoff nicht weiterge-
fithrt, da es den bereits sensitiven Prozess um eine weitere Variable erweitern wiirde. Da das
Ergebnis abgesehen davon aber sehr vielversprechend war, sollte dieser Aspekt kiinftig verstarkt
untersucht werden. Da bereits bei dem geringsten Wert fiir die Stickstoffzufuhr eine vollstindi-
ge Sauerstoffsittigung und Stabilisierung des Ubergangsmodus stattfand, wiirde vielleicht ein
noch weiter verringerter Stickstofffluss ausreichen, so dass die Zerstiubungsausbeute des Yttri-

ums nicht derart stark verringert wiirde.

Bei Yb-Si wurde der Einfluss des Argonpartialdrucks auf das Kationenverhaltnis untersucht, da
er ein wesentlicher Parameter hinsichtlich des Kationenverhiltnisses ist. Das Kationenverhaltnis
war eindeutig vom p,, abhingig, es lief aber einem Grenzwert mit steigendem Druck entgegen
(Abbildung 56). Zwischen 30 - 40 sccm konnte noch ein deutlicher Unterschied in der Zusam-
mensetzung gemessen werden. Der Grund ist das stark unterschiedliche Atomgewicht von
Ytterbium und Silizium. Da Ytterbium erheblich schwerer ist als Silizium, verliert es auf dem
Weg zum Substrat durch Stofle mit Argon weniger kinetische Energie. Der Unterschied zwi-
schen 40 sccm und 50 sccm hingegen war nur noch marginal. Da Kondensation und vor allem
Adatommobilitdt hauptsdchlich von der Energie abhidngen, kann die Stochiometrie der Schicht
je nach Druck variieren. Dies kann eine Erklarung fiir den zunehmenden Ytterbiumanteil mit
steigendem Kammerdruck sein. Zudem nahm der Sauerstoffanteil mit steigendem Druck ab, ein

Indiz fiir die geringere Vergiftung des Yb-Targets, die bei konstantem Sauerstoftfluss zwangs-

119



Prozessentwicklung zur Herstellung von RE-Si-O-Schichten mit reaktivem Magnetronsputtern

ldufig in einer hoheren Zerstaubungsausbeute miindet. Die Erosionsrate des Ytterbiums erhoht
sich also, die Depositionsrate hingegen sinkt auf Grund der kiirzeren mittleren freien Weglange.
Dass sich weniger Sauerstoft in die Schicht einbaut, ist dem sinkenden po. zuzuschreiben. Somit

wird das Verhiltnis von Ytterbium zu Sauerstoff in Richtung Ytterbium verschoben.

Modell fiir das Kationenverhaltnis beim reaktiven Co-Sputtern

Beim Co-Sputtering ohne Reaktivgas ist das Kationenverhiltnis der abgeschiedenen Schicht von
den jeweiligen Targetleistungen, der Zerstiubungsausbeute der Elemente sowie der Atommasse
(bestimmend fiir die Abstandsabhingigkeit der Dampfwolke) abhingig. Lasst man die Atom-
masse auflen vor und nimmt an, dass Resputtering vernachlassigbar klein ist, dann héngt das
Kationenverhaltnis proportional vom Verhaltnis der Erosionsrate beider Targets ab:

CrRe  Rge

—_—

Csi R

(26)

Dieser Zusammenhang gilt fiir das reaktive Sputtern nur eingeschrinkt, da der Sauerstoftfluss
und damit die nichtlineare Targetvergiftung als weitere Einflussgrofie hinzukommen. Dieser

Einfluss auf die Kationenstdchiometrie soll hier diskutiert werden.

Um den Einfluss des wachsenden 0c mit steigendem po; zu verdeutlichen, ist in Abbildung 67
das Kationenverhaltnis bei verschiedenen Leistungsverhaltnissen als Funktion der Consumption
aufgetragen. Bei Y-Si wurde das Leistungsverhaltnis konstant gehalten, so dass sich bei gleichen
Werten fiir C ein identisches Kationenverhiltnis einstellen miisste. Aus Abbildung 67 lésst sich
ableiten: Ist C hoch, steht mehr Sauerstoff zur Verfiigung um das RE-Target zu vergiften. Hier-
durch sinkt die Erosionsrate am RE-Target und das Verhaltnis von cy/csi nimmt ab. Die Einfiih-
rung der Comsumption erdffnet die Moglichkeit verschiedene Targetleistungen und Leistungs-

paare miteinander vergleichen zu konnen.
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Abbildung 67 Kationenverhéltnisse (Y-Si links, Yb-Si rechts) diverser Leistungspaare als Funktion von
C (berechnet bei 90°) der in der Z400 abgeschiedenen, substéchiometrisch oxidierten Schichten

Wie jedoch aus der Auftragung hervorgeht, sind die Kationenverhiltnisse bei der geringeren
Targetleistung tendenziell yttriumreicher als bei hoherer Targetleistung. Die materialspezifische

Zerstaubungsausbeute Y (Tabelle 3) ist abhdngig vom Prozessgas (Argon), dem Eintreffwinkel
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(hier berechnet mit Literaturwerten bei 90°) und der Energie der Argonionen. Bei unterschiedli-
cher Targetleistung besitzen die Argonionen eine unterschiedlich hohe kinetische Energie. Bei
angenommenen 1 keV liegt das Verhéltnis von Y von Yttrium zu Silizium bei 1,22, bei 0,5 keV
[154] - welche 200 W Leistung entsprechen - liegt dieses Verhdltnis bei 1,30. Zieht man die
Kationenverhaltnisse beider Leistungspaare bei C = 2,58 sccm/kW (Abbildung 67 - links) zu
einem Vergleich heran, erkennt man eindeutig den Effekt der verdnderten Y-Werte bei ver-
schiedenen Leistungen. Der Faktor zwischen cy/csi = 1,125 zu cy/csi = 1,2 entspricht ziemlich
exakt dem gleichen Faktor zwischen beiden Y-Werten von 1,066. Es ldsst sich also feststellen,
dass die fiir Metalle geltenden Zerstaubungsausbeuten in naheliegender Weise auch im metalli-
schen Modus beim reaktiven Sputtern gelten. Fiir die Skalierbarkeit des Prozesses bedeutet dies
jedoch, dass die Leistungen nicht einfach proportional angehoben werden konnen, um die
gleiche Schichtchemie zu erhalten. Anhand der vielen Messpunkte bei je 600 W Targetleistung
lasst sich ebenfalls gut erkennen, wie die sich vergréfiernde Flache von 6c mit steigendem ¢o.
nichtlinear zunahm. Analog fiel der Yttriumgehalt ab. Hiermit ist belegt, dass beim reaktiven
Co-Sputtering von zwei Targets das reaktivere Target zuerst vergiftet, wahrend das weniger

reaktive Target im metallischen Modus bleibt.

Beim Ytterbium wurde anders vorgegangen als beim Yttrium. Da Ytterbium eine sehr hohe
theoretische Zerstaubungsausbeute von 3,484 (90°) hat, wurde die Siliziumleistung bei 700 W
festgelegt und nur die Ytterbiumleistung variiert. Das berechnete Verhéltnis der Erosionsrate
bei 1 keV (90°) ist 3,99. Die korrespondierenden Werte der Kationenverhéltnisse von Yb zu Si
als Funktion der Consumption sind in Abbildung 67 - rechts — dargestellt. Zunichst féllt der
grofle Sprung zwischen Py, = 200 W und den iibrigen Targetleistungen auf. Rein rechnerisch
hitte diese Targetleistung gentigen miissen, um ein Kationenverhiltnis im Bereich von 1 zu
erhalten. Tatsdchlich lag das maximale Verhiltnis bei 0,54. Da die Energie der Argonionen an
der Ytterbiumkathode noch gering war, kann eine verringerte Zerstaubungsausbeute von 2,453
[154] angenommen werden, womit sich bei diesem Leistungsverhéltnis ein theoretisches Katio-
nenverhdltnis von 0,8 ergibt. Dies ist ndher an dem gemessenen Verhaltnis, liegt aber noch
dariiber. Miteinbezogen werden miissen noch der Arbeitspunkt und damit die praferentielle
Vergiftung des Ytterbiumtargets. Wie aus Abbildung 47 hervorgeht, lagen alle gewéhlten Ar-
beitspunkte sehr weit im Ubergangsmodus. Auch wenn die Zerstiubungsausbeute in diesem
Modus im Vergleich zum keramischen Modus hoch ist, liegt sie jedoch schon deutlich unterhalb
der des Metalls. Fiir die Prozessauslegung bedeutet dies, dass der Arbeitspunkt im Ubergangs-
modus sehr genau eingehalten werden muss, wenn man eine definierte Stochiometrie erhalten
mochte. Auf Grund der préferentiellen Vergiftung des reaktiveren Targets sind grofe Unter-
schiede bei der Targetleistung und gleichzeitig bei der Zerstdubungsausbeute kompliziert zu
regeln. Bei der hoheren Ytterbiumleistung von 400 W (Pg; = 700 W) bestitigte sich der Trend
von erhohten Kationenverhdltnissen mit zunehmender Ytterbiumleistung (Abbildung 55).
Allerdings wurde fiir auch fiir diese Kombination zu keinem Punkt die theoretisch erwartete
Stochiometrie von cy/csi = 2,29 erhalten; das Maximum lag bei cyi/csi = 1,78. Ebenso bestdtigte
sich der erwartete exponentielle Abfall des Ytterbiumgehalts in Abhédngigkeit vom Sauerstoff-

partialdruck. Im Vergleich zu Yttrium war dieser Abfall jedoch deutlich steiler und damit sensi-
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tiver gegeniiber der Consumption bzw. Schwankungen im Sauerstofffluss. Der Grund hierfiir
findet sich in der Abhdngigkeit der Hysterese vom Verhiltnis der Zerstaubungsausbeuten von
Metall zum zugehorigen Oxid (Kapitel 6.3.1). So vorteilhaft eine hohe Zerstaubungsausbeute fiir
die Abscheidung sein mag, so schwierig gestaltet sich diese beim reaktiven Co-Sputtering fiir die

Erzielung einer konstanten und definierten chemischen Zusammensetzung der Schicht.

Anders sieht es bei den Kationenverhiltnissen der stochiometrisch mit Sauerstoft gesattigten
Schichten aus der IMPAX-Anlage aus (Abbildung 60). Auch im pulsed-DC-Modus beeinflusst
der Sauerstofffluss die Konstitution der Targetoberfliche und damit das Kationenverhaltnis der
abgeschiedenen Schicht. Der Sauerstoff kann, wie bewiesen, bevorzugt mit den Seltenerdenele-
menten auf der Targetoberfliche reagieren und so zu einer teilweisen Vergiftung dieser fithren.
Dass dies in der IMPAX-Anlage aus Griinden, die im Abschnitt zur Schichtrate aufgefiihrt
wurden, erheblich weniger der Fall ist, spiegelt sich in dem linearen Verlauf der Kationenstochi-
ometrie wider. Dieser Verlauf wiirde fir Metalle erwartet werden. Auf Grund der hoéheren
Targetleistungen gibt es hier den in der Z400 beobachteten Sprung in der Stochiometrie, von
sehr niedrigen zu hohen Leistungen, nicht. Die Ergebnisse verdeutlichen die gewonnene Tole-
ranz gegeniiber Prozessschwankungen auf die Schichteigenschaften und die stabilisierenden
Einfliisse von pulsed-DC-Betrieb, hoherer Pumpleistung, Regelung nach po, und verldngertem
Target-Substrat-Abstand. Analog zur Schichtrate fillt der Yttriumanteil bei po, = 15 % etwas ab,

was der nicht mehr vollstindigen Befreiung der Targetoberfldche von Oxid zuzuschreiben ist.

Lokale geometrische Einfliisse auf die Schichtabscheidung
In der Literatur bekannt (z.B. Leyens [198] S. 38 ff.) ist die Ortsabhédngigkeit der Schichtraten.

Die in der Z400 verwendeten rotationssymmetrischen Targets haben ab Uberschreitung eines
kritischen Mindestabstands ihre maximale Schichtrate in der Mitte. Die Messstellen entlang der
y-Achse (Abbildung 14 - rechts - parallel zur Rotationsachse des Probenhalters) haben den
gleichen Target-Substrat-Abstand. Hier ist gut zu erkennen, wie die Schichtdicke von der Mitte
ausgehend abfiel (Abbildung 58). Der Target-Substrat-Abstand entlang der x-Achse variierte
wihrend der Rotation: Je weiter aufSen der Messpunkt lag, desto naher kam dieser dem Target.
Auf Grund der starken Abstandsabhingigkeit der Schichtrate wird hier eine Zunahme der
Schichtdicke erwartet; dies deckte sich mit der Beobachtung. Die hier beobachtete Ortsabhén-
gigkeit der Schichtraten deckt gut mit den bisherigen Erkenntnissen der Literatur.

Um zu verstehen wie die lokalen Unterschiede in der Stéchiometrie sowie dem Sauerstoffgehalt
entlang der x-Achse zustande kamen (Abbildung 57), werden die Vorgdnge wihrend der Vor-
beifahrt am Yttiumtarget diskutiert. Diese geometrische Situation ist in Abbildung 68 darge-
stellt. Bei Position -90 ist die dem Target gegeniiberstehende Flidche, nach Berg et al. [160] als
collecting area Ac bezeichnet, am grofiten. Der Anteil der vergifteten Targetoberflache 0c ist also
minimal. Die Zerstdubungsausbeute von Yttrium ist hier am hochsten und der Sauerstoffanteil
am geringsten. Verkleinert sich A¢, indem der Probenhalter zu Position 0 rotiert, verschmalert
sich schlagartig die zugehorige Hysterese [177]. Zusitzlich verschiebt sich der erste kritische

Punkt hin zu niedrigeren ¢o.. Dies hat zur Folge, dass 0c zunimmt, also die Zerstaubungsaus-
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beute des Yttriums abnimmt und sich der Sauerstoffanteil leicht erhoht. Dies geschieht nur in
geringem Mafle, da die Zerstaubungsausbeute des Oxids sehr niedrig ist. Diese Vergiftung tritt
mit leichter Verzogerung ein und wird auch bei weiterer Rotation zur Position +90 nicht augen-
blicklich aufgehoben. Auf Grund der hohen Rotationsgeschwindigkeit von 20 min™ durchfahren
die Proben am positiven Rand die Zerstaubungswolke — mit verringerter Anzahl an Yttriu-

matomen und leicht erhohter Anzahl an Yttriumoxid-Molekiilen - verstarkt.

Position -90 Position 0 Position +90
Ao > Ao Ao = Aprobenhalter Ao > Ao
grofe Ac
@ 4
3
N kleine A

2 (O): :
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'_
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Abbildung 68 Schematische Darstellung der unterschiedlichen Probenpositionen beziiglich der Yttri-
umkathode wihrend der Probenrotation; Position -90 beschreibt den ersten und Position +90 den letzten
Moment bei dem die Probenoberflichen dem Y-Target zugerichtet sind, Position 0 liegt parallel zur

. T oo
Y-Target |:l ’f Y-Target u

Targetoberflache.

Einen weiteren Einfluss kann die Position der Turbopumpe auf die Schichtchemie haben. In
Position 0 fallt der po. auf der pumpennahen Seite geringer aus als auf der pumpenfernen Seite.
Dies konnte eine Erklarung fiir den leicht verringerten Sauerstoffanteil in der Schicht bieten,
jedoch nicht fiir das erhohte Y/Si Verhiltnis. Gegen einen signifikanten Einfluss der Pumpe auf
das Kationenverhiltnis spricht zudem die Erkenntnis aus Abbildung 58, namlich dass die Depo-
sition verstirkt wihrend der nahen Vorbeifahrt am Target stattfindet. Um den Einfluss der
Pumpenposition genauer bewerten zu konnen, kann ein Vergleichsversuch mit Rotation in
umgekehrter Richtung durchgefithrt werden. Dann wiirde ein umgekehrter Verlauf des Katio-

nenverhaltnisses auftreten.

Die Chemie entlang der y-Achse zeigte keine ausgepragte geometrische Abhédngigkeit. Die im
Vergleich zum Rand erhéhte Sauerstoffkonzentration ist dem durchschnittlich grofieren Target-
Substrat-Abstand zuzuschreiben, da hier die niedrigste Schichtrate in x-Richtung gemessen
wurde. Um den Sauerstoffanteil in der Schicht zu erhohen, konnte man demnach einen grofle-
ren Beschichtungsabstand wahlen. Dagegen spricht jedoch, dass die Schichtrate stark abfallt und
der Abstand durch die Dimensionen des Rezipienten begrenzt ist. Der Effekt der variablen
collecting area Ac — also der freien Oberflache, die dem Target gegeniibersteht — kann durch eine
veranderte Probenanordnung, etwa durch einzelne Proben auf einem Planetengetriebe, mini-
miert werden. Eine weitere Option bietet die Anordnung nur entlang der y-Achse durch x =
0 cm, da hier der Abstand anndhernd konstant bleibt.
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Fir die Schichtherstellung lasst sich feststellen, dass es bei der gewéhlten Probenanordnung
lokal zu messbaren Unterschieden in der Stdchiometrie, dem Sauerstoffanteil und der Schichtra-
te kam. Fiir eine homogene Schichtdicke und eine annédhernd gleichbleibende Chemie tiber alle
Proben hinweg, sollten diese daher innerhalb von x,y = +3 cm um den Mittelpunkt angeordnet
werden. Zudem sollten die Targetleistungen so gewéhlt werden, dass das abgeschiedene Katio-

nenverhaltnis von Y/Si etwas iberstochiometrisch ausfallt, da es um bis zu 10 % variieren kann.

Fiir die IMPAX wurden keine gesonderten Experimente zur Abstands- und Positionsabhédngig-
keit durchgefithrt. Auf Grund des deutlich grofleren Abstands (Faktor 2,65) ist der Einfluss hier
deutlich kleiner einzuschétzen. Auflerdem kann durch eine Zwei- oder Dreifachrotation der

Proben eine Homogenisierung der Schichteigenschaften erreicht werden.

6.3.6 Ursachen von Schwankungen im Prozess und deren Einfluss auf
die Schichtchemie

Erwartet oder ideal ist, dass bei festgelegten Prozessparametern (Leistung, Sauerstofttluss, Ab-
stand) eine Schicht mit einer gleichbleibenden Chemie abgeschieden wird. Reale Prozesse unter-
liegen Fluktuationen und temporiren Instabilititen, die bei einer Beschichtung von mehreren
Quellen zu ungewollten Schwankungen in der Schichtchemie fithren konnen. Im Fall der hier
betrachteten Systeme aus Silizium und einem Seltenerdenmetall hat dies die Ausbildung von
Lagen mit verringertem Seltenerdenelementanteil zur Folge. Kurzfristige Schwankungen der
Targetleistung und somit der Erosionsrate sind fiir die Qualitit der Seltenerdensilikatschichten
als EBCs von grofler Bedeutung, da eine stellenweise Verschiebung der Zusammensetzung bei
hohen Temperaturen zu Diffusionseffekten und somit zu Porenbildung fithren kann, wie in
Kapitel 7 gezeigt wird. Dies kann der Fall sein, wenn die automatische Prozesssteuerung nicht

fein genug regelt (IMPAX: bis 10 % vom Sollwert der Targetleistung).

Neben der unmittelbaren und vollstindigen Vergiftung des Targets kann auch der Sauerstoff-
partialdruck marginal zu hoch gewihlt sein. Dieser Effekt wurde in Kapitel 6.3.2 untersucht und
fihrt zu einer stetig abnehmenden Schichtrate des reaktiveren Elements. Der Zusammenhang
zwischen Schichtzusammensetzung und Sauerstoffgehalt in der Schicht und dem Sauerstoffpar-
tialdruck wurde in den Kapiteln 6.3.4 und 6.3.5 betrachtet.

Ein weiterer Effekt ist das Auftreten von Arcing. Hierbei kommt es kurzzeitig zu einer lokalen
Vergiftung des Targets, in Folge dessen es zu einem elektrischen Durchschlag kommt. Dies hat
einen kurzzeitigen Abfall der Leistung zur Folge, der sich in der Schicht in einer lokal begrenz-
ten Stochiometrievariation manifestiert. Wegen der hoheren Sauerstoffaffinitit der RE-Metalle
im Vergleich zum Silizium kam es nur bei den RE-Metallen zu diesem Effekt. Tritt Arcing iiber
eine langere Periode auf, kann somit ein groflerer Bereich mit verringertem Anteil an Seltener-
denoxid entstehen (Abbildung 69).
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Yttriumdisilikat

Siliziumoxid

Abbildung 69 Yttriumsilikatbeschichtung auf Silizium (Py,s; = 600 W, ¢o. = 7 sccm) mit instabilem
Prozessverlauf und deutlich sichtbaren Abweichungen in der Chemie in der Z400

6.3.7 Zusammenfassende Bewertung der Parameter auf den Prozess

Die Eignung des reaktiven Sputterns fiir die Herstellung von Seltenerdensilikaten als Bestandteil
von EBC-Systemen ist neben der Prozessstabilitdt (Hysterese) an vier Kriterien gekniipft: Stoch-
iometrie, Sauerstoffsattigung der Schicht, Homogenitit und Schichtrate. Alle Faktoren werden
mehr oder weniger vom Targetleistungsverhaltnis, den materialspezifischen Zerstaubungsaus-
beuten und dem Druck sowie vom Sauerstofttluss bestimmt. Zudem bedingen sich die einzelnen
Kriterien teilweise gegenseitig: Eine Erhohung des Sauerstoffflusses bei konstanter Targetleis-
tung fithrt zunichst zur Erhohung der Schichtrate, da zusétzlicher Sauerstoff in die Schicht
eingebunden wird. Mit einer weiteren Erhéhung des Sauerstoffflusses wird die Zerstaubungs-
ausbeute des reaktiveren Elements sukzessive verringert, da die Targetfliche zunehmend vergif-
tet. Damit verringern sich gleichermafien die Schichtrate und das Kationenverhaltnis von cgg/cs;
und die Sauerstoffsattigung der Schicht nimmt zu. Diese komplexen Abhédngigkeiten wurden
beispielsweise beim Elementpaar Yb-Si sehr deutlich: Fiir eine maximale Schichtrate ist eine
moglichst hohe Targetleistung giinstig (Abbildung 54). Wie aus dem Verlauf der Entladekurve
hervorgeht, ist dann aber kein Betrieb im Ubergangsmodus méglich, der fiir eine hohe Sauer-
stoffkonzentration in der Schicht notwendig ist (Abbildung 47). Die Wahl des Sauerstoffflusses,
also des Arbeitspunktes auf der Prozesskurve, beeinflusst wiederum auch das Kationenverhélt-
nis beim reaktiven Co-Sputtering. Dies hat zur Folge, dass die Erosionsraten beider Quellen
nichtlinear vom Sauerstoftfluss abhdangen (Abbildung 55). Um geeignete Prozessfenster fiir die

Abscheidung von Seltenerdensilikaten zu finden, ist also immer ein Kompromiss notwendig.

Alle Prozessparameter bestimmen in komplexer Weise die bei der Schichtabscheidung erhalte-
nen Schichteigenschaften. Diese Abhdngigkeiten sind in Abbildung 70 dargestellt. Die Linien
verkniipfen die Haupteinflussgrofien des Beschichtungsprozesses auf die resultierenden Schich-

teigenschaften. Die Prozessstabilitit beeinflusst primar die Homogenitit und das Kationenver-
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héltnis der abgeschiedenen Schicht. Fiir den Druck konnte hingegen herausgefunden werden,
dass er die Sauerstoffsattigung, ebenfalls das Kationenverhiltnis sowie die Schichtdicke stark
beeinflusst. In dieser Weise sind die Verkniipfungen der tibrigen Parameter mit den Schichtei-
genschaften zu verstehen. Der Einfluss einiger Parameter (graue Schrift) auf die Schichtabschei-

dung konnte hier nicht im Einzelnen untersucht werden, darum sind sie nicht weiter verkniipft.

Pumpleistung

Energieversorgung

Prozessstabilitat

Druck Sauerstoffsdttigung

Sauerstofffluss Homogenitat

Hysterese

. Kationenverhaltnis
Erosionsrate

reaktives Magnetronsputtern von RE-Si-O-Schichten

. Schichtdicke
Anlagengeometrie
Gasflusssteuerung
Reaktivgas
° >
Beschichtungsprozess Schichtabscheidung

Abbildung 70 Zusammenhinge zwischen den Parametern beim Beschichtungsprozess auf die Schich-
tabscheidung beim reaktiven Magnetronsputtern von RE-Si-O-Schichten

Die folgende Tabelle fasst den Einfluss der iiberpriiften Prozessparameter auf die Hysterese, die
Schichtrate, die Kationenstochiometrie und die Sauerstoffkonzentration des reaktiven Sputter-
prozesses mit zwei Kathoden zusammen. Die Ziele sind eine moglichst flache Hysterese, eine

hohe Schichtrate und eine homogene und konstante Schichtchemie mit hohem Sauerstoffanteil.

Tabelle 31 Allgemeine Bewertung der Einfliisse (positiv, neutral, negativ) untersuchter Stellgrofien auf
den reaktiven Sputterprozess und die Schichteigenschaften

Stellgrofie Hysterese  Xrae  crelcsi  coz
Verringerung der Targetleistung + - 0 +
Hohe Zerstaubungsausbeute des RE - + 0 +
Groferer Target-Substrat-Abstand + - + +
Hoherer Prozessdruck (par) 0 - 0 -
Zweites Reaktivgas (N>) ++ - -- ++
pulsed-DC-Versorgung + 0 ++ 0
HF-Versorgung -- -- 0 0
Gasregelung nach Sauerstoffpartialdruck  ++ 0 ++ +
Hohere Pumpleistung ++ 0 0 ++

Beide verwendeten Anlagen haben Vor- und Nachteile. Die Schichtrate in der Z400 ist sehr

hoch, was dann von Interesse sein kann, wenn besonders dicke Schichten >>10 um hergestellt
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werden sollen. Inwieweit es Vor- oder Nachteile hat, dass die Z400 nicht im Ubergangsmodus
betrieben werden kann, wird in Kapitel 7 beleuchtet. Da die Schichteigenschaften bei einem
Arbeitspunkt nah am ersten kritischen Punkt stark variieren konnen (Abbildung 52), ist die
IMPAX im Vorteil, da hier die Hysterese vollstindig eliminiert wird und alle Arbeitspunkte sehr
stabil angefahren werden konnen. Zudem verfiigt sie iiber weitere stabilisierend wirkende Mittel

wie die Regelung nach Sauerstoffpartialdruck und die gepulste Spannungsversorgung.

Mit Blick auf das komplexe Zusammenspiel zwischen den Stellgréf3en und den verschiedenen
Schichteigenschaften und dem Beschichtungsprozess selbst, war es Ziel der Untersuchungen
dieses Kapitels, erste geeignete Parameter fiir die Herstellung von REDS- und REMS-Schichten
zu finden. Diese stellen nur einen Ausgangspunkt dar und werden im Kapitel 7 genutzt, um die
Konditionierung der Schichten zu optimieren. Daraus werden schliefllich dreilagige EBC-
Systeme entwickelt, die in Kapitel 8 auf ihre Systemeigenschaften unter verschiedenen Testbe-

dingungen hin untersucht werden.

Bei einer Targetleistung von je 600 W lieflen sich in der Z400 bei ¢o., = 7 sccm substochiomet-
risch oxidierte Schichten (66 % Sittigung) mit einem Kationenverhiltnis abscheiden, das geeig-
net ist, YDS-Schichten herzustellen. Anhand der Erkenntnisse aus allen Untersuchungen in
Kapitel 6 und den Modellentwicklungen wurden fiir die Herstellung von YMS geeignete Para-
meter abgeschitzt, deren Korrektheit in Kapitel 8 tiberpriift wird.

Tabelle 32 Prozessparameter fiir die Abscheidung von YDS und YMS (extrapoliert) in der Z400; die Zeit
gibt die berechnete Beschichtungszeit fiir die Herstellung einer 10 um dicken Schicht an

Schicht Ppcsi Ppcy  ¢oz t

(W] (W] [scem] [h:mm]
Yttriumdisilikat 600 600 7 2:15
Yttriummonosilikat 600 400 6,5 2:30

Bei einer Targetleistung von 300 W (Yb) und 700 W (Si) lie8en sich in der Z400 bei ¢o. = 8 sccm
substochiometrisch oxidierte Schichten (83 % Sittigung) mit dem Kationenverhdltnis von YbDS
abscheiden. Fiir YbMS konnte kein vollstindig passendes Prozessfenster ermittelt werden. Bei
Targetleistungen von 400 W (Yb) und 700 W (Si) lief3en sich bei ¢o. = 8,5 sccm substochiomet-
risch oxidierte Schichten (67 % Sattigung) mit einem Kationenverhéltnis von 1,78 abscheiden.
Fir die Herstellung einer YbMS-Schicht miissen die Werte also extrapoliert werden. Folgende

Parameter konnen fiir die Herstellung von YbDS- und YbMS-Schichten angegeben werden.

Tabelle 33 Prozessparameter fiir die Abscheidung von YbDS und YbMS (extrapoliert) in der Z400; die
Zeit gibt die berechnete Beschichtungszeit fiir die Herstellung einer 10 pm dicken Schicht an

Schicht Pocsi Pocve  ¢oz t

(W] (W] [scem] [h:mm]
Ytterbiumdisilikat 700 300 8 2:20
Ytterbiummonosilikat 700 440 8,5 2:00
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Prozessentwicklung zur Herstellung von RE-Si-O-Schichten mit reaktivem Magnetronsputtern

Aus den Ergebnissen von Kapitel 6.2.4 lassen sich fiir die Herstellung von 10 pm dicken YDS-
und YMS-Schichten in der IMPAX folgende Prozessparameter ableiten.

Tabelle 34 Prozessparameter fiir die Abscheidung von YDS und YMS mit der IMPAX; die Zeit gibt die
berechnete Beschichtungszeit fiir die Herstellung einer 10 um dicken Schicht an

Schicht Ppcsi Pocy  poz t
[kW] [kW]  [%]  [h:mm]
Yttriumdisilikat 1100 1200 11 6:25

Yttriummonosilikat 1100 1750 11 5:25

Mit Booster und Substrat-BIAS konnte in der IMPAX auf Position 3 die Stochiometrie fiir YDS
bei Py = 1,5 kW und Ps; = 1,1 kW gefunden werden (Abbildung 61 - links). Die Stochiometrie
tiir YMS liegt extrapoliert bei Py = 1,85 kW und damit etwas {iber der bendtigten Leistung ohne

Booster und auf Position 1, die ndher am Yttriumtarget liegt.
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7 Entwicklung der Konditionierung von RE-Si-O-Schichten
fiir die Verwendung als EBC

Die magnetrongesputterten RE-Si-O-Schichten lagen unabhéngig von der Beschichtungsanlage,
den Prozessparametern, den verwendeten Werkstoffen und der Chemie amorph vor. Fiir die
Schichten aus der Z400 kam zudem hinzu, dass sie je nach Material und Kationenstochiometrie

unterschiedlich, aber immer substdchiometrisch oxidiert vorlagen.

In diesem Kapitel wird untersucht, inwieweit Temperatur, Zeit und Abfolge der Glithungen die
Oxidation, Kristallisation und Phasenbildung sowie die Mikrostruktur beeinflussen, da sie fiir
die Eignung der Schichten als Bestandteil eines EBC als kritisch angesehen werden. Diese Nach-
behandlung der Schichten, die teilweise mehrstufig erfolgt und Nachoxidation und Phasenbil-

dung beinhalten kann, wird hier als Konditionierung bezeichnet.

Zunichst wurden DSC-TGA-Messungen (Kapitel 7.1) an Y(b)-Si-O-Pulvern durchgefiihrt, um
Hinweise iiber Kristallisations- und Oxidationstemperaturen zu erhalten. Diese haben gezeigt,
dass Yttrium oder Ytterbium zuerst oxidieren und die Siliziumoxidation nachfolgt. Das Ziel war
dann, Glithparameter zu finden, bei denen Oxidation und Kristallisation getrennt voneinander

ablaufen, um die Bildung ungiinstiger Phasen (z.B. Seltenerdenoxide) zu unterdriicken.

In den folgenden Kapiteln wurde anschlieflend untersucht, wie die Kristallisation und die Aus-
bildung der gewiinschten Phasen eingestellt werden kann. Dazu wurde das Augenmerk auf den
Einfluss der Abfolge der Glithungen bei verschiedenen Temperaturen, der Zeit und der Chemie
auf die Phasenbildung und die Mikrostruktur gelegt. Der Fokus lag hier auf YDS-Schichten, da
sie im interessierenden Temperaturfeld bis 1350°C theoretisch bis zu vier Polymorphe ausbilden
koénnen (Abbildung 5). Diese unterscheiden sich nicht nur in ihrem CTE teils erheblich, son-
dern auch in ihrer Dichte und Kristallstruktur (Tabelle 1). Das Ziel war, die Bildung des a-YDS
und der Apatitphase zu unterdriicken. Entstehen diese Phasen auch nur temporir, besteht das
Risiko, dass wegen der hohen CTE Zug- oder Druckspannungen entstehen. Dadurch kénnen

Risse (bei Abkiihlung) oder Delamination (beim Autheizen) hervorgerufen werden.

Abschlieflend wird in Kapitel 7.4 die Glithbehandlung zur Herstellung von YMS-Schichten mit
einer giinstigen Mikrostruktur (dicht und wenige Risse) untersucht und schlussendlich Herstel-

lungsrouten fiir verschiedene Seltenerdensilikate (und Anlagen) abgeleitet.

7.1 Oxidationskinetik von substochiometrisch oxidierten RE-Si-O-
Schichten

Da die Schichten aus der Z400 amorph und substdchiometrisch oxidiert sind, kdnnen bei an-
schlieflender Glithung je nach Temperatur Oxidation und Kristallisation parallel ablaufen. Um

beide Vorgange differenziert voneinander betrachten zu konnen, wurden an Pulver von Y(b)-Si-
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Entwicklung der Konditionierung von RE-Si-O-Schichten fiir die Verwendung als EBC

O-Schichten DSC-TGA-Messungen durchgefiihrt. Die gemessenen Kurven sind in Abbildung

71 zu sehen - beide unterscheiden sich signifikant voneinander.
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Abbildung 71 DSC-TGA-Messungen von Pulver aus substochiometrisch oxidiertem RE-Si-O mit
RE/Si-Verhiltnissen von circa 1 fiir Y/Si und von circa 1,6 fiir Yb/Si

Die DSC-Messung des Y-Si-O-Pulvers (links) zeigt zwei ausgeprégte Peaks, wobei beim zweiten
Peak zwei nah beieinander liegende Maxima auszumachen sind. Der erste Anstieg beginnt bei
etwa 710°C und erreicht sein Maximum bei 1021°C. Die Talsohle vor dem zweiten Anstieg liegt
bei 1079°C, von wo die Kurve bis auf 1203°C bzw. auf 1226°C ansteigt. Die Gewichtsmessung
zeigt ab 790°C eine Massenzunahme, die mit Oxidation assoziiert werden kann und zweistufig
zu sein scheint. Bei 1035°C, also kurz hinter dem ersten Maximalwert der DSC-Messung, knickt
die TGA-Messung nach sechsprozentiger Massenzunahme zunéchst kurz ab und steigt an-
schlief3end exponentiell bis 1280°C an. In Summe kam es beim Y-Si-O-Pulver zu einer Massen-

zunahme von circa 11,5 %.

Die DSC-Messung des Yb-Si-O-Pulvers (rechts) hat nur einen ausgepréigten Peak bei 1036°C,
dem ein undefinierter, leicht schwankender Bereich vorgelagert ist. Die Gewichtskurve beginnt
bereits bei 350°C linear anzusteigen und flacht oberhalb des DSC-Peaks etwas ab. Die Ge-
wichtsmessung wurde noch bis 1400°C fortgefiithrt (hier nicht gezeigt), die Massenzunahme

stieg bis zu dieser Temperatur auf 110 % an.

7.1.1 Systematische Untersuchung der Oxidationskinetik von
substochiometrisch oxidierten RE-Si-O-Schichten

Im vorangegangenen Abschnitt konnten mittels DSC-TGA-Analysen an pulverisierten Schich-
ten verschiedene Temperaturen identifiziert werden, bei denen Oxidation und Kristallisation
ablaufen konnten. Um die Giiltigkeit fiir reale Schichten mit verdnderten Diffusionswegen zu
tberpriifen, wurden Gewichtsmessungen an drei verschiedenen Schichten durchgefiihrt. Unter-
sucht wurden Schichten, die der Zusammensetzung von YDS, YMS und YbDS entsprechen. Die

Kationenverhaltnisse samt Sauerstoffanteil und Schichtdicke sind Tabelle 35 zu entnehmen.
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Entwicklung der Konditionierung von RE-Si-O-Schichten fiir die Verwendung als EBC

Tabelle 35 Chemische Zusammensetzungen und Schichtdicken der Y(b)-Si-O-Schichten fiir die Oxidati-
onsversuche (Herstellparameter Tabelle 18) (REM/EDX)

Variante coz [At.-%] Cre/Csi d [um]

YDS 42 1,02 4,9
YMS 50 2,02 4,1
YbDS 58 0,91 6,4

Es werden nur Ergebnisse fiir die Glithungen zwischen 700°C (Yb: 650°C) bis 900°C gezeigt.
Unterhalb 700°C (Yb: 650°C) und zwischen 900°C und 1100°C konnte bei keiner Probe eine
weitere Gewichtsinderung gemessen werden. Die relative, auf das Ausgangsgewicht bzw. auf
das letzte Gewicht der nichstniedrigeren Temperatur normierte Massendnderung Amy, in
Abhingigkeit von Temperatur und akkumulierter Glithdauer der Y(b)-Si-O-Schichten der
Disilikate, sind in Abbildung 72 dargestellt. YDS (links) zeigte bei allen Temperaturen zwischen
700°C und 900°C eine Massenzunahme. Bei 700°C steigt die Kurve am steilsten an und erreicht
nach 10 h ein Plateau. Die darauffolgenden Temperaturerhohungen zeigen tendenziell einen
sich stetig verflachenden Verlauf, wobei die anfingliche Zunahme bei der nachsthoheren Tem-
peratur jeweils steiler ausfiel als zum Ende der vorangegangen Glithung. Bei 900°C fillt die
Kurve sichtbar ab, so dass nach 10 h - im Rahmen der Messungenauigkeit — die Gewichtszu-
nahme endete. Die akkumulierte Massenzunahme lag bei Amy = 262 ug/cm?’, betrug also circa
54 pug/cm® pro 1 pm Schichtdicke. Die Kurvenverldufe konnen zu Beginn jeder Temperatur als
anndhernd linear beschrieben werden, spiter folgen sie teilweise einem parabolischen Verlauf.

Dieser wurde hier aber nicht explizit tiberpriift.
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Abbildung 72 Normierte Gewichtsinderung von YDS (links) und YbDS (rechts) bei div. Temperaturen

Die YbDS-Schicht wurde schon ab 650°C gegliiht, ohne dass dies eine Massendnderung bewirk-
te. Flir das identische Temperaturintervall wie fiir die Y-Si-O-Schichten sind die Gewichtskur-
ven bei den jeweiligen Temperaturen iiber der Zeit in Abbildung 72 - rechts aufgetragen. Die

Amy nahm bei der Yb-Si-O-Schicht - entgegensetzt zum YDS — mit zunehmender Temperatur
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sukzessive zu. Bei 700°C verlduft die Gewichtskurve am flachsten, nach 10 h liegt Am, bei circa
15 pg/cm?. Je hoher die Temperatur, desto deutlicher kam es zu einer fast linearen Massenzu-
nahme. Diese verlor erst nach circa 5 h bei 900°C an Geschwindigkeit, so dass sie schlieSlich
einen anndhernd parabolischen Verlauf nahm. Die akkumulierte Massenzunahme lag bei
Amy =184 pg/cm?, also bei circa 29 pg/cm* pro 1 um Schicht. Damit lag die Gewichtszunahme

unterhalb beider Y-Si-O-Schichten - sie hatte auch die hochste initiale Sauerstoffkonzentration.

Bei YMS (Abbildung 73) kam es bei 700°C initial zu einer sehr starken Massenzunahme, die
nach circa 4 h akkumulierter Glithdauer nachlief} und sich auch bei weiterer Temperaturerho-
hung nicht erneut erhohte. Die Kurve beschreibt einen parabolischen Verlauf, der auch der
geringen Schichtdicke zugeschrieben werden kann. Die akkumulierte Massenzunahme lag bei
Amg =180 pg/cm’, also 44 pg/cm* pro 1 pm Schicht und damit unterhalb der Zunahme der
YDS-Schicht. Der initiale Sauerstoffgehalt der YMS-Schicht lag etwas oberhalb der des YDS.
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Abbildung 73 Normierte Gewichtsianderung von YMS bei div. Temperaturen

Die abschlieflenden chemischen Zusammensetzungen der drei Schichten waren:

Tabelle 36 Chemische Zusammensetzung der Oxidationsproben nach 10 h Glithung bei 1250°C (EDX)

Variante  coz [At.-%] CRE/Csi

YDS 66 1,00
YMS 65 1,92
YbDS 67 0,94

Zusammenfassend ldsst sich festhalten, dass beide Disilikate langsamer oxidierten als das YMS
und bis zu Temperaturen von 900°C an Gewicht gewannen. Oberhalb von 900°C zeigte keine
Schicht eine Massenzunahme - entgegen der TGA-Messung - die allerdings auch in deutlich
kiirzerer Zeit ablief. Die Oxidation der Schichten war also abgeschlossen bevor die Schichten

kristallisierten. Beide Y-Si-O-Schichten zeigten bereits bei 700°C einen rapiden Massenzuge-
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winn, doch endete die Oxidation des YMS bereits bei dieser Temperatur. Die Sauerstoffaufnah-
me der YbDS-Schicht war deutlich niedriger als die der Y-Si-O-Schichten, diese hatte jedoch
auch die hochste anfingliche Sauerstoffsattigung. Nach der vollstindig abgeschlossenen Oxida-
tion lagen alle gemessenen Sauerstoffgehalte (Tabelle 36) etwas {iber den theoretischen Werten,

was der Ungenauigkeit des EDX bei leichten Elementen geschuldet ist.

7.2 Kristallisation und Phasenbildung von substochiometrisch
oxidierten Y-Si-O-Schichten zur Herstellung von Yttriumdisilikat

Ziel dieser Glithuntersuchungen war es, die a-YDS-Formation zu unterbinden und einphasige
B-YDS-Schichten zu erhalten. f-YDS kann aus y- oder a-YDS entstehen (Abbildung 5). Da y-
und a-YDS nicht ineinander umwandeln und y-YDS priferierte Eigenschaften hat, wurde eine
Formation des B-YDS aus y-YDS angestrebt. Die exakten Kristallisationstemperaturen beider
Phasen sind unbekannt und wurden in diesem Kapitel untersucht. Zusitzlich konnen Y-Si-O-
Gemische eine Apatitphase (Tabelle 1) formen. Apatit hat ungiinstige Eigenschaften und kann

auftreten, wenn die Siliziumoxidation unvollstandig ist oder ein Yttriumiiberschuss vorliegt.

Zunichst wurde untersucht, welche Phasen sich in Schichten ausbilden, die aus thermodynami-
schen Gesichtspunkten primidr YDS als RE-Silikatphase bilden sollten. Hierzu wurden drei

Schichten (Parameter in Tabelle 19) mit folgender chemischer Zusammensetzung hergestellt:

Tabelle 37 Chemische Zusammensetzung der YDS-Varianten aus Tabelle 19 im AC-Zustand (EDX)

Variante coz [At.-%] cy/csi

YDS-K1 44 0,84
YDS-K2 46 0,93
YDS-K3 43 1,17

Anschlieflend wurden die drei Varianten auf teils verschiedene Weisen gegliiht, rontgenogra-

phisch und metallographisch untersucht. Die untersuchten Zustdnde waren:

Tabelle 38 Gliihbehandlungen der YDS-Varianten fiir die Untersuchungen zu Kristallisationsvorgangen
und Phasenumwandlungen; ist bei den Heizraten ,,Ox.“ vermerkt, gilt sie fiir Temperaturen
bis 900°C, ,,Kr.“ entsprechend fiir Temperaturen oberhalb 900°C

Teilprobe Glithung Heizrate (K/min)
YDS-K1-A as-coated

YDS-K1-B  700°C (10 h) + 1150°C (2 h)

YDS-K1-C  700°C (10 h) + 1150°C (2 h) + 1250°C (10 h)
YDS-K1-D  700°C (10 h) + 1150°C (2 h) + 1350°C (10 h)
YDS-K2-A as-coated

YDS-K2-B  900°C (15 h) + 1250°C (10 h) 5

YDS-K2-C  750°C (5 h) + 800°C (10 h) + 900°C (15 h) + 1250°C (10h) 5

YDS-K2-D  750°C (5 h) + 800°C (10 h) + 900°C (15 h) + 1250°C (10 h) 5 (Ox.), 1000 (Kr.)
YDS-K2-E  750°C (5 h) + 800°C (10 h) + 900°C (15 h) + 1250°C (2 h) 5 (Ox.), 1000 (Kr.)
YDS-K3 750°C (5 h) + 800°C (10 h) + 900°C (15 h) + 1250°C (2 h) 10 (Ox.), 1000 (Kr.)

w W W !
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Abbildung 74 zeigt die Diffraktogramme der XRD-Messungen aller vier Zustinde von Probe
YDS-K1. Im as-coated Zustand (A) war die Schicht noch amorph, ebenso wie alle Proben nach
Glithungen bis zu einer Temperatur von 900°C. Variante B war nach einer zehnstiindigen
Glithung bei 700°C, gefolgt von einer zweistiindigen Glithung bei 1150°C, kristallin. Die gefun-
denen Peaks sind der metastabilen Apatitphase und a-YDS zuzuordnen. Weitere Glithungen fiir
10 h bei 1250°C (C) bzw. bei 1350°C (D) fithrten zu unterschiedlichen Phasentransformationen.
Variante C zeigte ausschliefllich Peaks, die B-YDS zugeordnet werden konnen. Diese fanden
sich auch bei Variante D, jedoch fanden sich dort auch Peaks der y-YDS-Phase. Es ist anzuneh-
men, dass sich die 3-Phase wihrend des langsamen Autfheizens bei 3 K/min bildete und nach
10 h Glithung bei 1350°C noch nicht vollstindig in die y-Phase umgewandelt wurde. weil hier-

tir die Kinetik sehr langsam ist.

------ a-YDS
—B-YDS
---y-YDS
-+ Apatit

26 27 28 29 30 31 32 33
20[°]

Abbildung 74 XRD-Diffraktogramme der in Tabelle 38 aufgefiithrten Varianten YDS-K1-A bis -D im
Bereich von 25,5° - 33,5° 20

Die mittels Rietveld-Methode berechneten Phasenanteile (in Vol.-%) sind in Abbildung 75
dargestellt. Hier bestitigte sich das Bild aus den Diffraktogrammen: Die zehnstiindige Glithung
bei 700°C vor der Kristallisationsglithung bei 1150°C fiihrte trotz eines deutlichen Silizium-
Uberschusses nicht dazu, dass Siliziumoxid in ausreichendem Mafie fiir die YDS-Bildung zur
Verfligung stand. Im Zustand B bestand das Gefiige zu 70 Vol.-% aus a-YDS und zu 30 Vol.-%
aus Apatit — ein moglicher Anteil an freiem Siliziumoxid konnte nicht quantifiziert werden. Bei
Variante C bildete sich bei 1250°C ein reines f-YDS-Gefiige, wobei ein restlicher Volumenanteil
von 6 % nicht eindeutig bestimmt werden konnte - mutmafilich handelt es sich um SiO,-
Polymorphe. Variante D bestand zu grofen Teilen (68 Vol.-%) ebenfalls aus B-YDS-Gefiige, die
tibrigen 32 Vol.-% konnten y-YDS zugeordnet werden.
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KA YDS 700°C - 10 h + 1150°C - 2 h - 3 K/min

3 vos R

10 h 3 K/min

1250°C 1350°C

Abbildung 75 Aus XRD-Analysen berechnete Volumenanteile der Phasen von Variante YDS-K1
(Tabelle 38)

Abbildung 76 REM-Aufnahmen der Probenvarianten YDS-K1-B bis -D (v. . n. r.) auf a-SiC-Substrat

Die dazugehorenden Mikrostrukturen der drei Glithstufen YDS-K1-B bis -D sind in Abbildung
76 gezeigt. Variante YDS-K1-B hatte eine Schichtdicke von 8,1 +0,3 pm und eine fein verteilte
Porositdt. Im oberen Viertel erschien die Schicht dagegen porenfrei. Auflerhalb des hier sichtba-
ren Bereichs zeigten sich in gleichmafigen Abstdnden vertikale Risse iiber die gesamte Schicht-
dicke, von der Oberfliche bis zur Substratoberfliche. Grofie SiO,-Taschen waren nicht auszu-
machen. Falls vorhanden, muss SiO, also fein verteilt vorgelegen haben. Bei Variante YDS-K1-C
nahm die Schichtdicke auf 10 £1,1 pm zu, war also inhomogener als vorher. Die Gesamtporosi-
tdt nahm zu und es kam zu Porenvereinigung. Stellenweise befand sich in diesen Poren iiber-
schiissiges SiO,. Zudem kam es grof¥flachig zu horizontalen Rissen und stellenweise zu Delami-
nation innerhalb der Schicht. Im Vergleich hierzu kam es bei Variante D zu einer grofleren

Schichtdickenzunahme auf 11,9 +0,3 pm. Die Schicht war homogen und frei von vertikalen und
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horizontalen Rissen sowie von Delamination. Die bei 1250°C noch kleineren Poren waren — wie
die SiO,-Ausscheidungen - agglomeriert. Auffillig war die Spaltbildung zwischen Schicht und

Substrat, wo lokal Reste von SiO, vorlagen. Partiell kam es zu horizontaler Porenkettenbildung.

Da sich neben den YDS-Phasen auch die unerwiinschte Apatit-Phase bildete, wurde anschlie-
3end untersucht, ob dessen Formation durch eine verlangerte, dreistufige Oxidation unterbun-
den werden kann, ohne dass es zu verfriithter Kristallisation kommt. Das Ziel war herauszufin-
den, inwieweit die dreistufige Oxidation einen Einfluss auf die Unterdriickung der Apatitphase
und auf die Mikrostruktur haben kann. Zudem wurde das Kationenverhéltnis in Richtung mehr
Yttrium verschoben (0,93 und 1,17, Tabelle 37), da ein Siliziumiiberschuss zu SiO,-
Ausscheidungen mit ungiinstigen (thermo-)mechanischen Eigenschaften fithren kann. Die
Glithungen der beiden Probenvarianten YDS-K2 und YDS-K3 sind in Tabelle 38 aufgelistet.

XRD-Untersuchungen an den YDS-Schichten nach der Oxidationsglithung bis 900°C belegen,
dass diese weiterhin amorph vorlagen, jedoch vollstindig oxidiert waren, wie aus zusétzlichen
EDX-Analysen hervorging (Tabelle 37).

YDz 900°C 15 h 750°C - 5 h + 800°C - 10 h + 900°C 15 h
YD
I} vos 1250°C - 5 K/min 1250°C - rapid annealing

Apatit

2h

E K3
B C D
10
13
89
10 h 59 ™
18

Abbildung 77 Aus XRD-Analysen berechnete Volumenanteile der Phasen der Varianten YDS-K2 und
YDS-K3, Tabelle 38; von den Proben YDS-K2-B und YDS-K3 wurden REM-Aufnahmen angefertigt

Auf die Darstellung der sehr komplexen Rontgendiffraktogramme wurde der Ubersicht halber
an dieser Stelle verzichtet. Dafiir werden die Ergebnisse der mit Rietveld berechneten Volumen-
anteile der gemessenen Y-Si-O-Phasen in Abbildung 77 gezeigt. Die Grafik unterteilt zum einen
vertikal die langsame Kristallisationsglithung bei 1250°C mit einer Heizrate von 5 K/min und
die sehr schnelle Kristallisationsglithung mit einer Heizrate von circa 1000 K/min - hier rapid
annealing (RA) genannt; zum anderen unterteilt die Grafik die Kristallisation horizontal in
zwei- und zehnstiindige Glithungen. Die Uberlegung hinter dem RA war, durch eine sehr

schnelle Heizrate die Bildung der ungewiinschten a-YDS-Phase zu unterdriicken, damit die
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hierdurch auftretenden Spannungen nicht entstehen. Die langsame Glithung bei 5 K/min unter-

teilte sich nochmals in eine ein- und eine dreistufige Nachoxidation der Schichten.

Der Vergleich der zwei langsam kristallisierten Varianten YDS-K2-B und -C offenbart einen
erheblichen Einfluss der Nachoxidation auf die resultierende Phasenzusammensetzung nach
angeschlossener Kristallisation: Beide Varianten hatten trotz eines Siliziumiiberschusses Anteile
an Apatit. Bei Variante B bildete sich zu etwa gleichen Teilen zusitzlich das y- und a-YDS. Hier
war die Nachoxidation kiirzer als bei Variante C, bei der sich nur etwa halb so viel Apatit bilde-
te. In beiden Varianten fand sich freies, amorphes Siliziumoxid als Ausscheidungen in den
REM-Aufnahmen wieder. Neben Apatit hatte Variante C nur B-YDS als einziges Polymorph.
Als finale Phasenmischung nach der Konditionierung war sie damit Variante B iiberlegen.
Vergleicht man nun Variante YDS-K2-C mit Variante -D, also bei quasi identischen Glithun-
gen, aber mit einer um den Faktor 200 schnelleren Aufheizzeit bei der Kristallisationsglithung,
konnte fast kein Unterschied in der finalen Phasenzusammensetzung gemessen werden. Wie
schnell diese Zusammensetzung entstand, dariiber gab auch Variante YDS-K2-E keine Auskiinf-

te. Nach 2 h Glithung bei 1250°C hatte sich die endgiiltige Zusammensetzung bereits eingestellt.

Die Glithung der Variante YDS-K2-E mit 2 h RA schien hinsichtlich der Ausbildung von $-YDS
vielversprechend zu sein. Daher wurde an Variante YDS-K3 - bei identischer Glithbehandlung
— der Einfluss der Chemie mit einem Yttriumiiberschuss auf die Phasenbildung untersucht. Im
Ergebnis unterschied sich die Phasenkomposition erheblich von der der Variante K2-E. Neben
einem Grof3teil an B-YDS bildeten sich zu gleichen Teilen noch y-YDS und a-YDS und ein mehr
als doppelt so hoher Anteil an Apatit.

7.2.1 Mikrostruktur von zwei YDS-K2-Varianten im Vergleich zu YDS-K3

Die Mikrostruktur ist fiir die Funktionalitat der YDS-Schichten von grofier Bedeutung. Unter-
sucht wurde, inwieweit sich Glithbehandlung und Kationenverhéltnis auf die Mikrostruktur

auswirken. Dazu wurden die YDS-K2-Varianten B und C sowie Variante YDS-K3 untersucht.

Gleich grofle Ausschnitte von REM-Querschliffen von YDS-K2-B und -C wurden mittels
Image] hinsichtlich ihrer Porositit (max. Feretdurchmesser) quantifiziert. Die Groflenverteilun-
gen sind in Abbildung 78 - links — dargestellt. In der Porenanzahl und beim mittleren maxima-
len Feretdurchmesser unterschieden sich beide Varianten im Bereich der methodischen Mes-
sungenauigkeit nicht. Der Variationskoeffizient war jeweils grofler als eins, es lag also eine
inhomogene Mikrostruktur vor. Dass der Median beider Varianten bei circa 0,3 pm lag, sich
also ein mikroporoses Gefiige einstellte, lasst den Schluss zu, dass sich lokal sehr grof3e Poren
bildeten. Dies ist in Abbildung 78 - rechts — an einem REM-Querschliff von YDS-K2-B gut zu
erkennen. Hier gab es unterschiedliche Bereiche, die die gleiche chemische Zusammensetzung
aber eine unterschiedliche Mikrostrukturen hatten. Der Bereich unterhalb der Linie hatte feine-
re Poren als der Bereich oberhalb der Linie. Die Entstehung der unterschiedlichen Bereiche ist
nicht allein durch Sintereffekte zu erkldren, sondern auf eine polymorphe Phasenumwandlung

zurlickzufithren, da die Gesamtporositit in beiden Bereichen in etwa gleich war.
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- || YDS-K2-B
median 0,316 um
mean 0,46 +0,58 um
[ |YDS-K2-C
median 0,293 um

I

I
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Abbildung 78 Links: Histogramme der max. Feretdurchmesser der ein- und dreistufig nachoxidierten
Varianten YDS-K2-B und -C; rechts: REM-Aufnahme der beiden Mikrostrukturen von Probe YDS-K2-B

Ein grolerer Ausschnitt der YDS-K2-B-Schicht (Abbildung 79) zeigt, dass die Schicht ungiinsti-
ge Merkmale fiir ein IL als Teil eines EBC-Systems aufwies. Das Schichtbild war inhomogen,
insbesondere grofiere Poren und Siliziumoxidtaschen waren auszumachen. Zudem war die
Schicht an vielen Stellen (YDS-K2-C analog) bereits vom Si-BC abgelost; dort lag lokal SiO, vor.

e

Abbildung 80 Stereomikroskopische Aufnahme der Variante YDS-K2-E (Siliziumiiberschuss).
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Von Variante YDS-K2-E ist eine stereomikroskopische Aufnahme der Probenoberfliche in
Abbildung 80 gezeigt. Hier wurden groflere Schiaden in Form von Glasblasen (aus SiO,) sicht-
bar, die aus der Schicht heraustraten. Sind sie auf den Siliziumiiberschuss zuriickzufiihren.
Zudem kam es zu einer Braunfirbung, die als makroskopisches Merkmal zur Beurteilung der

Schicht nach der Herstellung herangezogen werden kann.

Ganz anders stellte sich die Mikrostruktur der Variante YDS-K3 dar. Die maximalen Feret-
durchmesser der Poren wurden auch hier quantifiziert und sind in Abbildung 81 - links - zu
sehen. Der Median lag hier mit 0,28 pm in etwa gleichauf mit denen der Varianten YDS-K2-B
und -C. Allerdings lag hier der Mittelwert mit 0,35 +0,2 um ebenfalls in dem gleichen Bereich,

was fiir eine sehr homogene Mikrostruktur {iber die gesamte Schicht spricht.

B YDS-K3
mean 0,35 £0,19 um
median 0,28 um

2h RA 1250°C

010203040506070809101,11,.2
Feret  [um]

Abbildung 81 Links: Histogramm der maximalen Feretdurchmesser der Probe YDS-K3; rechts: REM-
Aufnahmen von YDS-K3 in verschiedenen Zustinden, finale Gesamtporositit 9,6 %

Die Evolution der Mikrostruktur vom Ausgangszustand as-coated, tiber die dreistufige Oxidati-
on bis 900°C, bis zur finalen Kristallisation bei 1250°C ist in Abbildung 81 - rechts — gezeigt. Die
chemischen Zusammensetzungen sind in Tabelle 39 aufgelistet. As-coated waren noch vereinzelt
vertikale Stangelzwischenrdume zu erkennen. Nach der Oxidation waren diese bereits zum
Grof3teil versiegelt, zudem kam es zu einer minimalen Schichtdickenzunahme. Nach der Kristal-
lisation durch rapid annealing stellte sich eine mikropordse Struktur ein, wie sie fiir keramische
Materialien auf Grund von Sintereffekten tiblich ist. Gut zu erkennen war ein gradueller Verlauf
der Porengrofie. Ausgehend vom Interface hin zur Oberfliche verfeinerte sich die Porenstruk-
tur. Die Ursache fiir die inhomogene Porenbildung konnte im Rahmen dieser Arbeit nicht
gefunden werden, zumal die Chemie nach der Oxidation durch die gesamte Schichtdicke gleich

war, wie ein EDX-Linescan ergab. Die Gesamtporositit lag bei 9,6 %.
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Tabelle 39 Chemische Zusammensetzungen von YDS-K3 in verschiedenen Zustianden (EDX)

Zustand coz [At.-%] cy/csi
as-coated 42,6 1,18
3-stufige Ox. 68,8 1,18
2h RA 1250°C 68,4 1,18

7.3 Kristallisation und Phasenbildung sauerstoffgesattigter Y-Si-O-
Schichten zur Herstellung von Yttriumdisilikat

Wie in Kapitel 6 gezeigt werden konnte, ist es mit der IMPAX méglich Y-Si-O-Schichten ohne
Sauerstoffdefizit herzustellen, die aber auch im Zustand as-coated amorph waren. Da somit
bereits beim ersten Aufheizen alle Konstituenten in oxidierter Form vorlagen, standen sie un-
mittelbar fiir die Bildung von Silikaten zur Verfiigung. An dieser Anlage wurden nur Schichten
zur Herstellung von YDS hinsichtlich der Kristallisation, Phasenbildung und Mikrostruktur

untersucht. YMS-Schichten dieser Anlage wurden erst in Kapitel 8 untersucht.

Es wurde eine Schichtvariante YDS-K4 mit den Parametern aus Tabelle 19 hergestellt und diese
nach verschiedenen Glithungen analysiert. Die Schichten hatten ein minimales Sauerstoffdefizit,
die chemische Zusammensetzung ist der Tabelle 40 zu entnehmen. Wie zu erkennen, hatte die
Schicht ein nahezu ideales Kationenverhiltnis von 1:1, nur im unteren Bereich wurde ein hohe-
rer Anteil an Silizium gemessen. Dies kann ein Beitrag des darunterliegenden Silizium-BC sein,

der durch die Anregungsbirne des Rontgenstrahls beim EDX ebenfalls angeregt wurde.

Tabelle 40 Chemische Zusammensetzungen der Variante YDS-K4 (EDX); wegen Schwankungen im
Prozess kam es zur Ausbildung dreier Zonen, die hier einzeln aufgefiihrt sind.

Variante (Stelle) coz [At.-%] cylcsi

YDS-K4 (unten) 62,7 0,91
YDS-K4 (mittig) 64,4 1,03
YDS-K4 (oben) 61,5 0,99

Tabelle 41 Glithbehandlungen der Y-Si-O-Variante YDS-K4

Variante Glithung Heizrate [K/min]
YDS-K4-A as-coated -
YDS-K4-B 750°C 5h + 800°C 10 h + 900°C 15 h 10

YDS-K4-C B +1250°C2h 10 + ~1000
YDS-K4-D1 1250°C 2 h ~1000
YDS-K4-D2 DI + 100 h FCT 1250°C ~1000
YDS-K4-E 1250°C2 h 5
YDS-K4-F 1250°C 10 h 5

Die verwendeten Glithparameter sind in Tabelle 41 aufgelistet. Insgesamt wurden die Proben
der Variante YDS-K4 auf fiinf verschiedene Weisen gegliiht, eine Variante (D2) wurde zusitz-
lich fiir 100 h im FCT bei 1250°C getestet.
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Analog zur substdchiometrisch oxidierten Variante in Kapitel 7.2 war diese Schicht nach drei-
stufiger Glithung bis 900°C (YDS-K4-B) ebenfalls noch amorph. Die iibrigen Glithungen resul-
tierten in kristallinen Schichten, die mittels XRD-Messung und anschlieflender Rietveld- Analyse
auf ihre Phasengehalte hin analysiert wurden (Abbildung 82).

A YDS C D1
49

B+2h-RA 2h-RA 2h-5K/min 10 h -5 K/min

D1+ 100 h FCT

Abbildung 82 Aus XRD-Analysen berechnete Volumenanteile der Phasen von Variante YDS-K4
(Tabelle 41)

Bis auf Variante B wurden alle Varianten bei 1250°C untersucht, da diese Temperatur sich als
vielversprechend herausstellte und die Zieltemperatur der Schichtentwicklung dieser Arbeit war.
Zwei Varianten wurden mittels zweistiindiger Glithung mit RA kristallisiert (YDS-K4-C und -
D1). Bei Variante C ging eine dreistufige Glithung bis 900°C voraus, bei Variante D1 nicht.
Auch wenn die dreistufige Glithung nicht zur Kristallisation der Schicht fiihrte, beeinflusste sie
die Phasenbildung bei nachfolgender Kristallisation erheblich. Bei Variante C bildete sich das
favorisierte -YDS-Polymorph (YDS-K4-C) als einzige Phase heraus. Wurde vor der Kristallisa-
tion mittels RA von der dreistufigen Glithung abgesehen (YDS-K4-D1), bestand die Schicht aus
drei Phasen und dabei zur Hélfte aus der Niedrigtemperaturphase y-YDS. Daneben lagen das p-
YDS-Polymorph zu etwa einem Drittel und das ungiinstige a-YDS-Polymorph zu 23 Vol.-%
vor. Diese Phasenzusammensetzung ist bei 1250°C theoretisch metastabil. Daher wurde diese
Variante anschlieflend noch fiir 100 h bei 1250°C im FCT getestet. Diese Auslagerung resultierte
dann gleichfalls in einem fast einphasigen p-YDS-Gefiige mit geringen Anteilen an Apatit.

Wurden anstelle der hohen Heizrate des RA nur 5 K/min verwendet (YDS-K4-E und -F), lag
nach 2 h Glithung ein zweiphasiges Gefiige aus y-YDS und B-YDS vor. Es bestand noch zu
groflen Teilen (85 Vol.-%) aus dem beim Aufheizen initial gebildeten y-YDS, das sich anschlie-
3end bei 1250°C erst teilweise (15 Vol.-%) in das B-YDS-Polymorph umgewandelt hatte. Wurde
diese Haltezeit bei 1250°C um den Faktor fiinf auf 10 h ausgedehnt, lag auch hier das B-YDS als
einziges YDS-Polymorph vor. Daneben konnten dhnlich zu Variante YDS-K4-D1 geringe

Anteile an Apatit zugeordnet werden.
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7.3.1 Mikrostruktur der Variante YDS-K4

Bei der Entstehung der Mikrostrukturen der nahezu vollstindig oxidierten YDS-Schichten von
Variante YDS-K4 kamen einzig Einfliisse aus Phasenbildung, Phasenumwandlung und Sintern
zum Tragen. Der bei den Varianten YDS-K1 bis -K3 der Schrumpfung entgegenwirkende Me-

chanismus der Volumenzunahme durch Nachoxidation kam bei Variante YDS-K4 nicht vor.

Von den Varianten YDS-K4-A bis -F (ohne D2) wurden REM-Aufnahmen im Querschliff wie
auch aus der Draufsicht angefertigt (Abbildung 83). Im AC-Zustand (YDS-K4-A) sind im
Querschliff die drei Bereiche mit unterschiedlicher Chemie an den unterschiedlichen Grauwer-
ten gut zu erkennen. Die Schichtdicke lag bei 10,9 um, was einer Schichtrate von 1,52 pm/h
entspricht. Die Schicht hatte eine kolumnare Morphologie, die in der Draufsicht eine Blumen-
kohlstruktur zeigte. Obwohl Variante YDS-K4-B nach der Glithung bis 900°C noch amorph
war, kam es zu mikrostrukturellen Verdnderungen. Die Schicht erfuhr leichte Schrumpfungen,
die sich als vertikale Spalte in interkolumnaren Zwischenrdumen manifestierten. In der Drauf-
sicht ist gut zu erkennen, dass sie tiber die ganze Schicht verteilt auftraten und lokale, kleine
Netzwerke formten. Bei anschlieflender Kristallisation durch RA (YDS-K4-C) konnten diese
Spalte nicht mehr durch Sintern verschlossen werden und blieben als Defekte zuriick. Abgese-

hen von diesen Spalten war die Schicht dicht und bestand aus deutlich sichtbaren Kérnern.

Die nicht voroxidierte Variante YDS-K4-D zeigte in der Draufsicht eine deutlich vielverspre-
chenderes Bild: Anstelle von breiten Spalten gab es nur vereinzelt kleine Locher an der Oberfla-
che. Dieses positive Bild konnte sich im Querschliff nicht bestdtigen, die Schicht haftete nicht
optimal am BC und hatte in unregelméfliigen Abstinden Bereiche mit erheblicher Porenagglo-

meration, die vorzugsweise vertikal orientiert waren.

Die Varianten YDS-K4-E und -F mit geringer Aufheizrate bei der Kristallisationsglithung hatten
die homogensten Mikrostrukturen. Die durch die Glithung hervorgerufene Schrumpfung war
geringer als bei Variante YDS-K4-C. Zwar gab es auch hier interkolumnare Spalte, diese traten
aber weniger gehduft auf, waren schmaler und nicht so weit verzweigt. Nach der zweistiindigen
Glithung waren im REM optisch dichte Bereiche und solche mit Mikroporen zu erkennen. Nach
zehn Stunden homogenisierte sich die Mikrostruktur. Sie bestand aus vergroferten Kornern, an

deren Korngrenzen sich Porenketten agglomeriert hatten.
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A B C

Abbildung 83 REM-Aufnahmen im Querschliff und aus der Draufsicht der YDS-K4-Varianten

7.3.2 Mikrostruktur der verdichteten und gradierten YDS-YMS-Schicht

Bei der Schichtabscheidung in der IMPAX gibt es die prozesstechnische Option die Ionisation
des Plasmas zu erhohen und ein negativ geladenes Substrat einem erhohten Ionenbombarde-
ment auszusetzen. Dies wurde in Kapitel 6.2.4 im Abschnitt ,,Schichtabscheidung mit erhohter
Plasmaionisierung und Substrat-BIAS“ prozesstechnisch untersucht. Hiervon wurde sich eine

dichtere Schicht erhofft, die damit besser vor stromendem Wasserdampf schiitzen konnte.
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Abbildung 84 EDX-Linescan vom Interface zur Oberfliche der Variante YDS>YMS

Zusitzlich wurde von der prozesstechnischen Option eine Gradierung der Schichtzusammen-
setzung von YDS bis YMS herstellen zu konnen Gebrauch gemacht (Abbildung 15). Somit
wurde eine Schicht mit dem in Abbildung 84 gezeigten Verlauf der chemischen Zusammenset-
zung (ohne Sauerstoff, Rest) tiber der Schichtdicke erhalten. Der dem YDS angedachte Bereich
nah am Si-BC hatte einen deutlichen Yttriumiberschuss, der obere Bereich ein Kationenver-
héltnis von Y/Si etwas grofler als zwei. Im Vergleich zu den Schichten ohne Boosterstrom und
Substrat-BIAS hatte die Schicht einen vielfach héheren Argonanteil von circa 4 At.-% (sonst ca.
0,3 At.-%) und eine Schichtdicke von etwa 11,5 um. Die Schichtrate lag mit 1,15 um/h also
unterhalb der von reinem YDS (1,52 um/h), obwohl die Gesamttargetleistung durch die schritt-

weise Erhohung der Yttriumtargetleistung im Durchschnitt hoher lag.

Am Querschliff der YDS>YMS Schicht lasst sich AC die Gradierung ebenso gut erkennen wie
die veranderte Mikrostruktur durch die Verdichtung (Abbildung 85). Die konkave Oberfliche
ohne interkolumnare Spalte ist klar sichtbar. Wie die Glithuntersuchungen im vorigen Kapitel
ergaben, erwies sich eine zehnstiindige Glithung bei 1250°C mit einer Heizrate von 5 K/min als
vielversprechend fiir die Phasenbildung und die Mikrostruktur, und kénnte auch hier gut funk-
tionieren. Nach einer solchen Glithung teilte sich die Schicht in zwei Segmente auf: Einen obe-
ren weitgehend dichten Teil, der aber stellenweise grofere Bereiche vertikaler Porenagglomera-
tion aufwies und einen unteren Teil, der eine sehr pordse, schwammwartige Struktur hatte. Der
obere Teil 16ste sich stellenweise vom pordsen Bereich ab, es kam zu grofiflichigen, kreisformi-
gen Abplatzungen. Diese waren in der Draufsicht (Abbildung 85 - unten rechts) gut sichtbar.
Abgesehen von diesen Bereichen blieb die konkave Oberflichenstruktur erhalten, in der sehr
feine Offnungen sichtbar waren. Inwieweit es sich hierbei um Poren oder eine offenporése
Struktur handelte ldsst sich nicht abschlieffend beantworten. Zudem gab es bis auf wenige
Segementationsrisse keine grofiere Spalte, wie sie bei den Schichten ohne zusitzliches Ionen-

bombardement auftraten.
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~%

as coated "

1250°C 10 h

Abbildung 85 REM-Aufnahmen in Draufsicht (links) und Querschliff (rechts) der ionenverdichteten,
as-coated YDS zu YMS gradierten Schicht

In Abbildung 86 ist ein EDX-Linescan entlang des Querschliffs nach der Glithbehandlung
aufgetragen. Die Fluktuationen sind der Porositdt zuzuschreiben. Er belegt, dass sich im oberen
Segment YMS gebildet hat, im unteren Bereich eine Mischung aus YDS und YMS - die Gradie-
rung lie3 sich nicht mehr ausmachen. Am Interface zum Si-BC bildete sich YDS aus, dieses war

auch im REM-Querschliff deutlich zu erkennen.
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Abbildung 86 EDX-Linescan vom Interface zur Oberfliche der Variante YDS->YMS nach 10 h Glii-
hung bei 1250°C

Das Diffraktogramm der fiir 10 h bei 1250°C gegliihten Schicht zeigte fast ausschliefllich Peaks
die der X2-YMS-Phase zugeordnet werden konnen. Daneben fanden sich wenige, kleine Signale

der B-YDS-Phase, vermutlich aus den tieferen Lagen. Weitere Phasen, etwa zu Siliziumoxid
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gehorende, wurden nicht detektiert. Dies ist in Einklang mit dem EDX-Linescan, der {iber die

gesamte Schichtdicke einen Yttriumiiberschuss ergab.

7.4 Kristallisation und Phasenbildung von substochiometrisch
oxidierten Y-Si-O-Schichten zur Herstellung von Yttriummonosilikat

Ahnlich wie YDS kann YMS in zwei polymorphen Strukturen mit unterschiedlichen Eigen-
schaften (Tabelle 1) auftreten. Besonders die grof3en Volumenspriinge zwischen beiden Phasen
sind eine Herausforderung hinsichtlich der geforderten Schutzfunktion. Bei der Umwandlung
von der X1- in die X2-Phase bei 900°C nimmt das Volumen deutlich ab, umgekehrt nimmt es
bei einer Riickumwandlung wieder zu. Theoretisch wandeln die Polymorphe - anders als beim
YDS - vollstindig reversibel und spontan ineinander um. Je nachdem welche Phase zuerst
gebildet wird, kommt es also zur sehr hohen Zug- (X1>X2) oder Druckspannungen (X2>X1) in
der Schicht. Das Ziel dieser Untersuchung war eine Glithbehandlung fiir die amorphen YMS
Schichten zu finden, die nur die X2-Phase entstehen lassen. Zudem wurde der Einfluss der
Kationenverhiltnisse zwischen Yttrium und Silizium beriicksichtigt. Da die YMS-Lage als
Wasserdampfbarriere dienen soll, ist eine moglichst dichte Mikrostruktur ohne vertikale Defek-

te erstrebenswert.

Die Verhiltnisse von Yttrium zu Silizium fiir beide YMS-Varianten sind in folgender Tabelle
zusammengefasst. Fiir die Variante YMS-K2 sind drei Werte angegeben, da in Folge von
Schwankungen im Beschichtungsprozess zwei Bereiche leicht unterschiedlicher Zusammenset-

zung entstanden.

Tabelle 42 Kationenanteile der YMS-Varianten (Tabelle 19) nach der Nachoxidation fiir 10 h bei 700°C.
Variante YMS-K2: ,,unten® = substratnah, ,,oben® = oberflichennah

Variante coz [At.-%] cy/Csi
YMS-K1 62,3 1,63
YMS-K2 (Summe) 63,2 2,17
YMS-K2 (oben) 63,9 2,4
YMS-K2 (unten) 63,4 2,12

An diesen beiden Varianten wurden mehrstufige Glithungen zur Nachoxidation und Kristallisa-
tion durchgefiihrt (Tabelle 43). Zur Nachoxidation wurden die in Kapitel 7.1 gefundenen 700°C
fiir 10 h genutzt. Die 900°C Glithung wurde gewdhlt, da bei eigenen Untersuchungen im HT-
XRD an YMS-Schichten (Variante HF-P2, Tabelle 14) hier die Kristallisation stattfand. Tatsdch-
lich waren die mit reaktivem Magnetronsputtern hergestellten Schichten nach dieser Glithung
aber immer noch amorph. Auf das rapid annealing zur Kristallisation wurde beim YMS an
dieser Stelle verzichtet, weil nach bisherigem Kenntnisstand das X1-YMS, wegen der reversiblen

Umwandlung beim Abkiihlen ohnehin gebildet wird und diese nicht unterdriickt werden kann.
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Tabelle 43 Glithbehandlungen der YMS-Varianten fiir die Untersuchungen zu Kristallisationsvorgingen
und Phasenumwandlungen

Variante Glithung (Heizrate 3 K/min)

YMS-K1-A  as-coated

YMS-K1-B 700°C (10 h) + 900°C (4 h) + 1150°C (2 h)

YMS-K1-C  700°C (10 h) + 900°C (4 h) + 1150°C (2 h) + 1250°C (10 h)
YMS-K1-D  700°C (10 h) + 900°C (4 h) + 1150°C (2 h) + 1350°C (10 h)
YMS-K2-A  as-coated

YMS-K2-B  700°C (10 h) + 900°C (4 h) + 1150°C (2 h)

YMS-K2-C  700°C (10 h) + 900°C (4 h) + 1150°C (2 h) + 1250°C (10 h)
YMS-K2-D  700°C (10 h) + 900°C (4 h) + 1150°C (2 h) + 1350°C (10 h)

Abbildung 87 zeigt die Diffraktogramme der XRD-Messungen aller vier Zustinde von Probe
YMS-K2. Im as-coated Zustand (A) war die Schicht noch amorph, Variante B war nach einer
dreistufigen Glithung von 700°C bis 1150°C kristallin. Die gefundenen Peaks sind der X1-YMS-
Phase zuzuordnen. Weitere Glithungen fiir 10 h bei 1250°C (C) bzw. bei 1350°C (D) fiihrten zu
identischen Phasentransformationen. Nach diesen beiden Glithungen wurden auch nach Ab-
kithlen auf Raumtemperatur hauptsachlich Peaks der Hochtemperaturphase X2-YMS detektiert.
Zusitzliche Peaks konnten al X1-YMS-Polymorph und Yttriumoxid identifiziert werden. Letz-

teres hatte jedoch im hier gezeigten Ausschnitt keine Reflexe.

— X1-YMS
---X2-YMS

23 25 27 29 31 33
20 [°]

Abbildung 87 Diffraktogramme der in Tabelle 43 aufgefiihrten Varianten YMS-K2-A bis -D im Bereich
von 22° - 34° 20

In Abbildung 88 sind die Phasenanteile beider YMS-Varianten in Abhdngigkeit von ihrer Gliih-
historie dargestellt. Die Phasenzusammensetzung beider Varianten unterschied sich deutlich
voneinander, hier konnte also ein signifikanter Effekt der Stochiometrie beobachtet werden.
Beide Varianten B waren nach der dreistufigen Glithung bis 1150°C einphasig. YMS-K1 bestand
aus der metastabilen Apatitphase, YMS-K2 aus dem X1-YMS-Polymorph. Somit bestanden
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beide Schichten aus unerwiinschten Phasen. Eine weitere Glithung bei 1250°C fiir 2 h fiihrte bei
YMS-K1 zu keiner Verdnderung, wihrend sich YMS-K2 zu grofien Teilen in die gewiinschte
X2-Phase umgewandelt hatte. Zu kleinen Teilen (10 Vol.-%) konnte noch immer die X1-Phase
nachgewiesen werden. Unsicher ist, ob sich diese Phase beim Abkiihlen auf RT erneut bildete
oder ob sich ein Teil der urspriinglichen X1-Phase noch nicht umgewandelt hatte. Zusitzlich
konnte noch ein kleiner Prozentsatz an c-Y,Os detektiert werden. Die Zusammensetzung dnder-
te sich auch nicht, wenn anstelle von 1250°C bei 1350°C geglitht wurde (YMS-K2-D). Bei Vari-
ante YMS-K1 I6ste sich nach 2 h bei 1350°C die Hélfte des metastabilen Apatits zu ungleichen
Teilen in das X2-YMS-Polymorph und in das B-YDS-Polymorph auf.

EEIYMS  700°C-10h+900°C- 2h + 1150°C- 2 h

) yos 1250°C-2h  1350°C-2h

YMS-K2
Y/Si 2,2

Abbildung 88 Aus XRD-Analysen berechnete Volumenanteile der Phasen von Variante YMS-K1 und -
K2 (Tabelle 43)

7.4.1 Mikrostruktur der Variante YMS-K2

Neben der Phasenzusammensetzung ist die Mikrostruktur der YMS-Lage entscheidend fiir
deren Funktionalitit als Wasserdampfbarriere. Wie erwéhnt, bringen der im Vergleich zum
Substrat und restlichen EBC-System hohe CTE sowie Volumenspriingen bei Phasenumwand-
lungen Herausforderungen mit sich, wenn das Ziel eine an Poren und vertikalen Rissen arme
Schicht ist. Weil eine Schicht mit einer Zusammensetzung dhnlich der von Variante YMS-K1
sehr ungiinstig hinsichtlich der Phasenbildung scheint, wurde hier nur die Mikrostruktur der
Variante YMS-K2 untersucht. Da diese zwei Bereiche mit unterschiedlichen Kationenverhilt-
nissen von cy/cs; = 2,12 (unten) und cy/cs; = 2,4 (oben) hatte (Tabelle 42), konnte der Einfluss der

chemischen Zusammensetzung auf die Mikrostruktur an einer Variante untersucht werden.

Die REM-Aufnahmen in des as-coated-Zustands und der Glithschritte nach 700°C bzw. 900°C
zeigten keine mikrostrukturellen Besonderheiten, weshalb sie hier nicht gezeigt werden. Bis auf

nanometergrofle Poren waren die Schichten dicht, stellenweise durchzogen vertikale Schrump-
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fungsrisse die gesamte Schichtdicke. In Abbildung 89 sind REM-Aufnahmen der Variante YMS-

K2 in den Zustinden C - E zu sehen.

YMS-K2-B: 1050°C

YMS-K2-C: 1250°C

Abbildung 89 REM-Aufnahmen der Mikrostrukturen der Varianten YMS-K2-B, -C, -D auf SiC-
Substrat; der Bereich nah am Interface zeigt eine Reaktion zwischen YMS mit dem aus SiC gebildeten
SiO; zu YDS, die Mikrostruktur dieser Reaktionszone wurde deshalb aufler Acht gelassen.

Bei allen drei Varianten waren Unterschiede in der Mikrostruktur zwischen dem unteren und
dem oberen Teil der Schicht sichtbar. Breite vertikale Risse entstanden bei der Glithung bei
1050°C fiir 4 h. Im unteren Bereich bildeten sich entlang der Korngrenzen Bénder sehr feiner
Poren. Diese waren im oberen yttriumreicheren Bereich nicht sichtbar. Diese Beobachtung
wurde auch an den Varianten C und D gemacht. Bei beiden blieb die obere Schicht dicht Statt-
dessen lief3en sich — besonders bei Variante D - fein verteilte, helle Ausscheidungen ausmachen,
die vermutlich Yttriumoxid waren. Die Poren im unteren Bereich der Schichten vergrofierten

sich mit steigender Temperatur.

7.4.2 Grenzflachenreaktion zwischen Silizium und YMS

Fiir die Auslegung der YDS-Lagendicke aus thermochemischer Sicht wurde an der Probe YMS-
Si (Kapitel 4.3.4) eine isotherme Auslagerung bei 1250°C an Luft durchgefiihrt. Daran wurde die
Ausdehnung der gebildeten YDS-Schicht analysiert, die Resultate sind in Abbildung 90 darge-
stellt. Bereits nach zehn Stunden bildete sich eine Reaktionszone aus. Wie gut zu erkennen ist,

dehnte sie sich bis nach 200 h langsam und gleichmif3ig aus. Nach 400 h lief? sich eine Auftei-
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lung der Schichtdickenverteilung beobachten, wie an der Aufspaltung des Histogramms zu
erkennen ist. Damit gab es Bereiche in denen die Reaktionszone deutlich breiter war, der finale
P95-Wert (95 % der gemessenen Werte sind kleiner) lag bei 5,5 um. An den Stellen, wo das YDS
besonders dick wurde befanden sich gehauft grofle, vertikale Poren. Diese stellen einen Diffusi-

onspfad fir Sauerstoff in die Schicht und gleichzeitig fiir Siliziumoxid in Richtung YMS dar.

M 10h

mean: 2,3 £0,7 um

W . P95:3,3 um
ml. e

Alllf
-

. ~ 100h
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11

- 200h
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T 400 h
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YDS-Dicke [um]

Abbildung 90 Dicke des am Interface zwischen Si und YMS gebildeten YDS nach isothermer Auslage-
rung bei 1250°C (Probe YMS-Si, Kapitel 4.3.4)

7.5 Diskussion zur Konditionierung amorpher RE-Si-O-Schichten

Die Abschnitte zum Oxidationsverhalten von substochiometrisch oxidierten RE-Si-O-
Schichten, zur Entstehung der verschiedenen YDS-Polymorphe und deren Mikrostruktur sowie
zur Konditionierung von YMS-Schichten werden in diesem Abschnitt zunichst separat disku-
tiert. Abschlieflend wird eine hinsichtlich Phasenbildung und Mikrostruktur optimale Herstel-
lungsroute abgeleitet und ein Ausblick fiir vielversprechende Nachfolgeexperimente zur weite-

ren Optimierung gegeben.

7.5.1 Diskussion zum Oxidationsverhalten von substochiometrisch
oxidierten Y-Si-O-Schichten

Ziel dieser Untersuchung war eine Glithbehandlung zur Nachoxidation von Mono- und Disili-
katen zu finden, bei der sich noch keine RE-Silikate bilden. Dies wiirde ein temporires, ungiins-
tiges Verhiltnis von Y,O; zu SiO, bewirken, dass wiederum zur verstirkten Ausbildung nachtei-
liger Phasen (z.B. Apatit oder X1-YMS) fiihrt.
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Das Pulver der substochiometrisch oxidierten Y-Si-O-Schichten gewann circa 12 % an Masse
(Abbildung 71 - links). Diese Zunahme ist der Oxidation zuzuschreiben. Der Oxidationsme-
chanismus der hier untersuchten Schichten konnte denen von Seltenerdensiliziden dhneln.
Hierzu existieren jedoch nur wenige Untersuchungen [199-201] Die Oxidation der Yttriumsili-
zide wurde von Golden et al. [202] 2017 detaillierter untersucht. Ihr Fokus war die Optimierung
der Schmelzinfiltration fiir die Matrix Herstellung von SiC/SiC-CMC. Die TGA-Messung legt
nahe, dass die Oxidation des unedlen Yttriums zuerst einsetzte und die des Siliziums erst bei
hoheren Temperaturen begann. Auch die Oxidationskinetik der Schichten unterschied sich
zwischen YMS und YDS (Abbildung 72). Der hohere Yttriumgehalt (mehr unedles Metall)
fithrte zu einer enorm beschleunigten Oxidationskinetik, die schon bei niedrigeren Temperatu-
ren (700°C) abgeschlossen war. Dieser Zusammenhang wurde von Opila et al. [202] identisch
beschrieben. Fiir REMS-Schichten geniigt demnach eine zehnstiindige Glithung bei 700°C,

wenn man dickere Schichten von >10 um fiir die spateren EBC-Deckschichten zu Grunde legt.

Die TGA-Messung flachte bei etwa 1035°C ab, sodass bei dieser Temperatur die Oxidation des
Yttriums abgeschlossen war und ab hier nur noch die Oxidation des verbliebenen Siliziums zur
Massenanderung beitrug. Die Sauerstoffpermeabilitit von Yttriumoxid und YMS ist sehr viel
hoéher als die von SiO,. Ergebnisse von Ogura et al. [203] bei 1700 - 1900 K ergaben Werte, die
um zwei Gréflenordnungen hoher lagen. Sie wurden von Golden et al. [202] bei 1000°C auf den
Faktor 3,4 - 34 und bei 1200°C auf den Faktor 1,1 - 14 abgeschitzt. Besonders bei niedrigeren

Temperaturen ist die Oxidation der RE-Metalle also um ein Vielfaches hoher.

Verldngert man im Vergleich zur DSC-TGA-Messung die Zeit, der die Schicht einer bestimm-
ten Temperatur ausgesetzt ist, verringert sich auch fiir die YDS-Schicht die Temperatur, bis zu
der die Oxidation vollstindig abgeschlossen sein kann. Die Oxidation der YDS-Schicht setzte
bei 700°C ein und war bei 900°C abgeschlossen, dariiber hinaus gab es keine weitere Oxidation.
Dies deckt sich als minimale Aktivierungstemperatur fiir die Oxidation von Yttrium mit dem
ersten Anstieg der TGA-Messung. Da die YDS-Schicht langsamer oxidierte als die YMS-Schicht,
miissen fiir die Nachoxidation die Temperaturen und die Haltezeiten verldngert werden. Aus
den nachfolgenden Kristallisationsversuchen ergab sich, dass die dreistufige Glithung mit einer
Starttemperatur von 750°C giinstiger war als die einstufige Glithung bei 900°C fiir 15 h. Eine
direkte Glithung bei 900°C kann schidlich sein, da der CTE der nicht oxidierten Metalle sehr
hoch ist (Y: 11 - 10/K; Tabelle 7) und die thermisch induzierten Spannungen maoglichst gering
gehalten werden sollten. Fraglich ist allerdings, ob die Y-Kationen in ihrer metallischen Form

oder aber lose gebunden in einer amorphen Y-Si-O-Verbindung vorliegen.

Aus prozesstechnischer Sicht ist zudem zu diskutieren, inwieweit die Herstellung von substoch-
iometrisch oxidierten Schichten sinnvoll ist. Waren sie vollstindig oxidiert, konnte auf die
komplexe Nachoxidation verzichtet werden. Es gibt allerdings auch Aspekte, die fiir die Nut-
zung von diesen Schichten sprechen. Durch die nachtragliche Oxidation kann maglicherweise
der Schwindung durch Kristallisation, Phasenbildung und Sintern entgegengewirkt werden.
Zudem ist die Schichtrate bei der Abscheidung substéchiometrisch oxidierter Schichten noch-

mals hoher (bis zu 40 %) als bei der Abscheidung keramischer Schichten im Oxidmodus.
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7.5.2 Diskussion zur Kristallisation und Phasenbildung von Y-Si-O-
Schichten

In der Literatur herrscht kein einheitliches Bild iiber die Temperaturbereiche, bei denen sich die
Polymorphe des YDS bilden. Der Vorteil der hier durchgefiihrten Untersuchungen gegeniiber
den bisher vorliegenden Daten ist die chemische Reinheit der Schichten und die homogene
Verteilung der Elemente. Hierdurch verkiirzen sich Diffusionswege im Vergleich etwa zu Pul-
vermischungen erheblich. Die bisher bekannten Untersuchungen wurden an Materialien
durchgefiihrt, die aus Sol-Gel-Verfahren, durch hydrothermale Synthese oder Pulvermischun-
gen gewonnen wurden [107]. Die Ergebnisse der Glithstudien zur Phasenbildung bei YDS und
YMS werden im Folgenden diskutiert.

Einfluss der Gliihbehandlung auf die YDS-Phasenbildung

Die Niedrigtemperaturphase y-YDS ist in der Literatur bisher nur wenig untersucht worden.
Einphasig wurde sie bisher nur von Becerro et al. [204] tiber die hydrothermale Synthese herge-
stellt. Ohne die Anwesenheit kleiner Mengen an Fremdkationen - hier AI** - war es unmoglich
diese Phase herzustellen. Das y-YDS wurde nach sechs Tagen Glithung bei 365°C erhalten. Fast
ohne Al’*-Ionen (0,3 Gew.-%) lag dort neben dem y-YDS-Polymorph noch die Hochtempera-
turphase §-YDS vor. Yttriumtargets enthalten herstellungsbedingt sehr geringe Anteile an CaF,
weshalb auch die abgeschiedenen Y-Si-O-Schichten Verunreinigungen mit Ca und F in Héhe
von 0,1 - 0,2 At.-% enthielten. Da dieser Anteil aber unterhalb der 0,3 Gew.-% Fremdkationen
liegt, wie ihn Becerro et al. bei der Entstehung der 6-YDS-Phase hatten, kann ein Einfluss dieser
Verunreinigung auf die Phasenbildung nahezu ausgeschlossen werden. In dieser Arbeit wurde
bis 900°C keine Kristallisation in der y-YDS-Struktur beobachtet. Verglichen mit den sechs
Tagen war die akkumulierte Glithdauer von 30 h erheblich kiirzer. Eine Kristallisation bei
fortgesetzter Dauer kann also nicht ausgeschlossen werden, doch wire dies fiir die technische

Anwendung ein nicht praktikabler Zeitrahmen.

Fiir den Vergleich der in dieser Arbeit gefundenen Temperaturen fiir die Entstehung der YDS-
Polymorphe mit den Literaturwerten werden die iibrigen Phasen aufler Acht gelassen. Der
Einfluss der Kationenverhaltnisse wird also an dieser Stelle nicht betrachtet, sondern spéter im
Hinblick auf die optimale Konditionierung der Schichten diskutiert. Zusatzlich wird von voll-
standig oxidierten Schichten ausgegangen. In Kapitel 2.4.1 sind in Abbildung 5 die in der Litera-
tur zu findenden Stabilitatsbereiche der einzelnen YDS-Polymorphe dargestellt.

Bei Variante YDS-K1 kristallisierte die Schicht nach 2 h bei 1150°C zu a-YDS. Diese Tempera-
tur liegt laut Literatur am unteren Ende der Umwandlungstemperatur von a-YDS zu B-YDS, die
je nach Quelle im Intervall von 1140°C bis 1300°C liegt [106, 107]. Bei dieser Variante fand die
a-YDS zu B-YDS Umwandlung zwischen 1150°C und 1250°C statt, da nach 10 h bei 1250°C
ausschliefllich B-YDS detektiert wurde. Die Umwandlungstemperatur kann also mit 1200 £50°C
angegeben werden. Dies deckt sich sehr gut mit fritheren Ergebnissen von Felsche [106] sowie
von Ito et al. [114]. Eine Glithung dieser Variante bei 1350°C fiir 10 h resultierte in einem zwei-
phasigen Gefiige. Zu einem Grofdteil (70 Vol.-%) bestand die Schicht aus B-YDS und zu
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30 Vol.-% aus y-YDS. Hieraus lasst sich schlieflen, dass bei 1350°C y-YDS das stabile Poly-
morph ist, die Umwandlung aber langsam von statten geht und noch nicht abgeschlossen war.
Die hier gefundene Umwandlungstemperatur kann also mit 1300 +50°C angegeben werden.
Dies entspricht am ehesten den Beobachtungen von Felsche [106], der diese Umwandlung bei
1350 +£30°C sah. Fiir diese Arbeit sind primar die Entstehung des 3-YDS und die Vermeidung
des a-YDS von Interesse. Bei Variante YDS-K1-B hatte sich das a-YDS-Polymorph gebildet. Mit
3 K/min war die Aufheizrate sehr gering, weshalb die Temperatur im Stabilitatsbereich des y-
YDS von 900°C bis 1000°C (theoretisch) ausreichend lang gehalten wurde [204]. Eine Erklirung
fir die a-YDS-Formation ist die nicht abgeschlossene Oxidation des Siliziums im Bereich T >
900°C. Da diese Schicht nachtriglich nur fiir 10 h bei 700°C oxidiert wurde und Silizium erst bei
hoheren Temperaturen substantiell oxidiert, stand nicht ausreichend SiO, zur Reaktion bereit.
Gestiitzt wird diese Annahme durch die Resultate der Glithungen der Proben YDS-K2-B und -C
sowie YDS-K4-E und -F. Die Proben YDS-K2-B und -C wurden dhnlich hergestellt wie die
eingangs beschriebene Probe YDS-K1-C. Die beiden Proben von Variante YDS-K2 wurden
unterschiedlich stark nachoxidiert; zunehmend von: YDS-K2-B - YDS-K2-C. Variante K2-B
bestand nach zehn Stunden bei 1250°C zu circa 60 Vol.-% aus B-YDS und zu etwa gleichen
Teilen aus y-YDS und a-YDS. Die Nachoxidation hatte hier teilweise geniigt, um y-YDS beim
Aufheizen bilden zu kénnen. Da aber entweder die Heizrate von 5 K/min zu hoch war, als dass
die Kristallisation im Stabilitdtsbereich abgeschlossen werden konnte oder die Nachoxidation
noch nicht abgeschlossen war, bildete sich zusitzlich a-YDS. Variante K2-C wurde vollstindig
oxidiert und ebenfalls mit 5 K/min auf 1250°C aufgeheizt. Hier wurde 3-YDS als einziges Poly-
morph gefunden. Dies erlaubt folgende Schlussfolgerung: Durch die vollstindig abgeschlossene
Nachoxidation konnte sich im Intervall 900°C < T < 1000°C ein vollstindiges y-YDS-Gefiige
ausbilden. Da dieses laut Becerro et al. [204] bereits ab 1050 +50°C in das gewiinschte f-YDS
umwandelt, war die Phasenumwandlung nach 10 h bei 1250°C bereits vollstandig abgeschlos-
sen. Da die Probe zu keinem fritheren Zeitpunkt analysiert wurde, kann tiber die exakte Entste-
hung nur spekuliert werden - eine HT-XRD-Messung einer dreistufig nachoxidierten Variante

konnte hieriiber Aufschluss geben.

Zum weiteren Verstdndnis beitragen konnen die zwei- bzw. zehnstiindige Glithung der Proben
YDS-K4-E und -F. Diese Schichten waren bereits nach der Beschichtung nahezu vollstindig
oxidiert, somit lagen zu jedem Zeitpunkt ausreichend Oxide beider Kationen fiir die Silikatfor-
mation vor. Auch diese Schichten waren nach einer Glithung bei 900°C amorph. Beim weiteren
Autheizen mit 5 K/min bis 1250°C bildete sich die y-YDS Phase auch ohne die Anwesenheit von
Fremdkationen aus. Dies steht im klaren Gegensatz zu den bisherigen Erkenntnissen der For-
schung. Nach zwei Stunden bei 1250°C bestand die Schicht noch zu grofien Teilen (85 Vol.-%)
aus y-YDS und war nur zu geringen Teilen in B-YDS umgewandelt. Die Kinetik der Umwand-
lung scheint also nicht besonders schnell zu sein, d.h. dass die Phasen nicht spontan ineinander
umwandeln. Nach zehn Stunden war die Umwandlung abgeschlossen, so dass die Schicht einzig
aus B-YDS bestand. Bei welcher genauen Temperatur die y-Phase gebildet wird und ab wann sie

in f-YDS umwandelt konnte mittels HT-XRD bestimmt werden.
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Im Rahmen dieser Arbeit wurde eine neue Art der Glithbehandlung zur Konditionierung von
YDS-Schichten erdacht, das rapid annealing mit Heizraten von ~1000 K/min. Vergleicht man
die so fiir zwei Stunden bei 1250°C geglithten Proben YDS-K2-E und YDS-K3 mit der Probe
YDS-K4-E (5 K/min), so fand sich bei beiden RA-Proben kein y-YDS und kein a-YDS, sondern
ausschliellich B-YDS. Da gezeigt werden konnte, dass die Umwandlung der Niedrigtempera-
turphasen in f-YDS nicht innerhalb von 2 h bei 1250°C abgeschlossen ist, kann davon ausge-
gangen werden, dass mit dieser neuen Glithbehandlung die Bildung unerwiinschter Phasen
vollstindig unterdriickt werden kann. Der gleiche Effekt konnte bei der vollstindig oxidierten
Variante YDS-K4-C beobachtet werden, bei der zuvor ebenfalls die dreistufige Glithung bis
900°C durchgefiihrt wurde. Wurde dies ausgelassen, bildete sich ein dreiphasiges Getiige aus y-
YDS, a-YDS und B-YDS, welches nach 100 h FCT schlussendlich ebenfalls vollstindig in der
thermodynamisch stabilen p-YDS-Phase vorlag. Die Schichten wurden rotierend zwischen zwei
Quellen hergestellt. Eine lingere Glithung bei Temperaturen unterhalb von 900°C bedeutet
gleichzeitig mehr Diffusion. Somit kann die anfinglich vorhandene Lagenstruktur aufgelost und
das Gefiige homogenisiert werden. Dies ldsst den Schluss zu, dass erst die dreistufige Glithung
bis 900°C die Verteilung der Elemente in der Schicht homogenisiert und sich evtl. bereits erste
Keime bilden. Hierdurch wird sichergestellt, dass die thermodynamische giinstigste Reaktion
amorph > B-YDS beim RA vollstindig ablauft.

Sowohl fiir die substéchiometrisch oxidierten, wie auch fiir die vollstindig oxidierten Y-Si-O-
Schichten wurden Glithbehandlungen gefunden, die einzig f-YDS entstehen lassen, ohne dass
sich tempordr a-YDS bildet. Zusdtzlich muss auch die Mikrostruktur der so gebildeten Schich-
ten der angedachten Funktion zutriglich sein. Dieser Aspekt wird in Kapitel 7.5.3 diskutiert.

Einfluss der chemischen Zusammensetzung auf die YDS-Phasenbildung

Insgesamt wurden vier verschiedene YDS-Varianten auf verschieden Weisen gegliiht. Je nach
Abfolge der Glithungen oder chemischer Zusammensetzung konnen sich neben YDS zusitzli-
che Phasen bilden. Bei den Varianten YDS-K1 bis YDS-K3 - in der Z400 hergestellt — bildete
sich, im Gegensatz zu den Varianten aus der IMPAX YDS-K4, zum Teil die Apatitphase aus. Die
Zusammensetzung von Apatit liegt zwischen YDS und YMS (Abbildung 3). Bei den Varianten
YDS-K1 und -K2 lag das Kationenverhaltnis cy/csi < 1, also auf der dem YMS abgewandten Seite.
Hier wiirde man nicht erwarten, dass die Apatitphase auftritt. Vergleicht man die drei Proben
YDS-K1-B, YDS-K2-B und -C miteinander, gibt es in dieser Reihe einen von 30 Vol.-% (K1-B)
tiber 18 Vol.-% (K2-B) bis auf 10 Vol.-% (K2-C) abnehmenden Apatitanteil (Abbildung 75 und
Abbildung 77). Er korreliert mit der Dauer der Nachoxidation, was ein weiterer Hinweis darauf
ist, dass die einstufige Nachoxidation bei 900°C fiir 15 h nicht ausreicht, um das Sauerstoffdefi-
zit des Siliziums vollstindig auszugleichen. Wie die Oxidationsuntersuchungen zeigten und von
Golden et al. [202] bekannt ist, verringert ein hoherer Siliziumanteil die Oxidationsgeschwin-
digkeit der Schicht, weshalb nach 10 h bei 700°C bei Variante YDS-K1 nur ein Teil des Siliziums
oxidiert war und damit weniger SiO, fir die Reaktion zur Bildung von Yttriumdisilikat zur
Verfiigung stand. Die Ergebnisse aus den EDX-Linescans bestatigen dies (Abbildung 91). Der

die Oxidation verlangsamende Einfluss des Silizium(-oxid)s wird hier gut sichtbar. Selbst nach

154



Entwicklung der Konditionierung von RE-Si-O-Schichten fiir die Verwendung als EBC

15 h Glithung bei 900°C (orange) war die Schicht — besonders in Substratndhe - nicht vollstin-
dig oxidiert. Dies verbesserte sich durch die dreistufige Oxidation (blau) etwas. Daher war bei
der Probe YDS-K2-B der Apatitanteil im Vergleich zur Probe YDS-K2-C fast doppelt so hoch
(Abbildung 77). Auflerdem bewirkte die lingere Glithung bei YDS-K2-C eine Homogenisierung
der Schicht, die nach der Abscheidung aus Y-O/Si-O-Nanolagen bestand. Durch die lingere
Nachoxidation bildete sich bei YDS-K2-C nur $-YDS als einziges Polymorph. Vergleicht man
die dreistufig nachoxidierten Proben YDS-K2-C (cy/csi = 0,93) und YDS-K3 (cv/csi = 1,17) mitei-
nander, fillt der durchweg hohere Sauerstoffgehalt der Si-drmeren Schicht (griin) auf. Dies
verdeutlicht sich durch den deutlichen Abfall bei x < 0,3 der Varianten YDS-K2. An dieser Stelle
war der Si-Gehalt durch Prozessschwankungen deutlich erhoht, wodurch die Oxidation noch-

mals verlangsamt wurde.

¢, [At-%]

AW

0,1 0,2 0,3 0,4 0,5 0,6 0,7 0,8 0,9
relativer Abstand zum Interface [-]

Abbildung 91 Mit EDX-Linescans gemessene co, durch YDS-K2-B, -C und YDS-K3 vom Interface zur
Oberflache nach der Nachoxidation

Bei Variante YDS-K3 entstand die Apatitphase ebenfalls zu einem grofieren Teil. Verglichen mit
der identisch geglithten Variante YDS-K3-E (5 Vol.-%) war der Apatitanteil der YDS-K3-
Variante um den Faktor 2,5 hoher (13 Vol.-%). Dies ist dem (gewollten) Yttriumiiberschuss
dieser Probe zuzuschreiben. Somit wird die teilweise Apatitformation thermodynamisch be-
glinstigt. Abzuwégen bleibt, ob die Vermeidung der Apatitphase zielfithrend ist, wenn dafiir ein
SiO,-Uberschuss in der Schicht vorliegt. Geht man davon aus im Herstellungsprozess nie die
exakte Kationenstochiometrie von cy/cs; = 1 zu treffen muss abgewogen werden, welche Abwei-
chung welche Konsequenzen fiir die spateren Schichteigenschaften hat. Dafiir muss die Frage
beantwortet werden, welche zusitzlichen Phasen neben 3-YDS die Funktionalitit der Schicht im
geringsten Mafle mindern. Ein SiO,-Uberschuss kann aus mechanischer Sicht sehr ungiinstig
sein. Zudem bildeten sich auf den Proben mit SiO,-Uberschuss bis zu 1 mm grofie Glasblasen

(Abbildung 80). Da dies als duflerst schddlich einzuordnen ist, sollte ein Yttriumiiberschuss in
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der Schicht vorliegen. Die finale Beurteilung findet statt, wenn auch die Mikrostrukturen der

YDS-Schichten in die Bewertung miteinbezogen werden (Kapitel 7.5.3).

Einfluss von Chemie und Gliihbehandlung auf die YMS-Phasenbildung

Nach aktuellen Kenntnisstand bildet sich bei Temperaturen bis 900°C das X1-YMS-Polymorph
und oberhalb das X2-YMS-Polymorph [115]. Auch bei eigenen Voruntersuchungen an einer
YMS-Schicht, die mittels HF-Magnetronsputtern vom keramischen Target abgeschieden wurde,
konnte mittels HT-XRD diese Temperatur fiir die Kristallisation gefunden werden. In dieser
Arbeit wurden zwei substochiometrisch oxidierte YMS-Varianten mit unterschiedlicher Katio-
nenstochiometrie untersucht (Tabelle 42). Beide wurden drei identischen Glithbehandlungen
unterzogen (Tabelle 43). Die Ergebnisse aus den Oxidationsexperimenten ergaben, dass der
hohe Yttriumanteil die Oxidation der Schicht gegeniiber den YDS-Schichten erheblich be-
schleunigt und die dafiir benétigte Temperatur auf 700°C reduziert (Abbildung 72 - rechts).
Dies ist insofern vorteilhaft, als dass sich die Schichten nachtréglich oxidieren lassen, ohne dass
sich in groflem Maf3e kristallines Yttriumoxid bildet, was wegen seines hohen CTEs ungiinstig
ist. Die XRD-Messungen ergaben fiir beide Varianten nach einer Glithung bis 1150°C eine
unterschiedliche Phasenzusammensetzung. Variante YMS-K1-B (cy/csi = 1,6) bestand vollstdn-
dig aus Apatit und Variante YMS-K2-B (cy/csi = 2,2) aus dem X1-Polymorph. Yttriumoxid
wurde hier nicht detektiert. Dass sich bei Variante K1-B Apatit bildete ist aus zwei Griinden
naheliegend. Aus thermochemischer Sicht ist diese Kationenstochiometrie sehr nah an der
Apatitphase, also zwischen YDS und YMS. Aus thermodynamischer Sicht ist die Kristallisation
in der metastabilen Phase zudem giinstig und wurde auch von Mechnich et al. [63] fiir Schichten
mit reiner YMS-Zusammensetzung bis zu Temperaturen von 1150 +50°C gefunden. In dieser
Arbeit hatte die Apatitphase bis zu deutlich héheren Temperaturen Bestand. Nach 2 h Glithung
bei 1250°C war die Zusammensetzung noch unverdndert. Die Auflosung des metastabilen
Apatits setzte erst bei 1350°C ein. Nach 2 h bestand die Schicht noch zu knapp 50 Vol.-% aus
Apatit, zu etwa einem Drittel aus der gewiinschten X2-Phase und zu 20 Vol.-% aus dem B-YDS-
Polymorph. Es lasst sich also festhalten, dass die Apatitphase bis zu hoheren Temperaturen
stabilisiert wird, wenn die chemische Zusammensetzung dies begiinstigt. Die Auflésung findet
nur langsam und nicht spontan statt. Dass sich als Nebenprodukt zu nicht unerheblichem Anteil
das B-YDS bildete ist hinsichtlich eines gut zum System passenden CTE positiv zu bewerten. Da
dessen Wasserdampfstabilitit jedoch um den Faktor einhundert geringer als die des YMS ist
[103], schadet es der Funktionalitit der Decklage. Weshalb sich bei 1350°C dieses YDS-
Polymorph und nicht das theoretisch stabile y-YDS bildete konnte nicht geklart werden. Fiir die
Herstellung von YMS-Schichten sollte also ein Yttriumiiberschuss in der Schicht vorliegen,

damit eine moglichst reine X2-YMS Schicht entsteht.

Wie zuvor erwidhnt, bildete sich bei Variante YMS-K2-B bis 1150°C das X1-YMS. Dies ist ver-
wunderlich, da sich bei dieser Temperatur theoretisch das X2-YMS-Polymorph bilden sollte.
Die XRD-Messungen beider YMS-Varianten nach der vierstiindigen 900°C-Glithung ergaben,
dass die Schichten noch (rontgen-)amorph waren. Als die Probe YMS-K2-B anschlieflend auf
1150°C mit 3 K/min aufgeheizt und dort fiir zwei Stunden geglitht wurde, wurde das X1-
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Polymorph detektiert. Die Heizrate war bei dieser erneuten Glithung zu gering, um die X1-
YMS-Formation zu unterbinden. Mechnich et al. [63] fanden nach bereits einstiindiger Glithung
bei 1100°C Teile der X2-Phase, so dass diese auch hier erwartet wurde. Dass sie hier nicht ge-
messen wurde, wird vermutlich nicht an der bekannten reversiblen Natur der Umwandlung
beider Polymorphe liegen, da dieser Effekt auch bei Mechnich et al. [63] und bei Leisner et al.
[64] nicht beobachtet wurde. Eine einmal gebildete X2-YMS-Phase sollte also auch bei RT stabil
sein. Das bedeutet, dass das fiir das YDS genutzte rapid annealing doch dazu dienen konnte, die
Bildung des X1-YMS zu unterdriicken. Daher wurde in Kapitel 8 die YMS-Schicht, die mit der
Z400 hergestellt wurde nach der Nachoxidation ebenfalls im TWO kristallisiert.

Bei einer weiteren Glithung bei 1250°C bzw. bei 1350°C fiir 2 h war die YMS-K2-Schicht fast
vollstandig in das gewiinschte X2-Polymorph umgewandelt. Die Umwandlungstemperatur kann
also mit 1200 +50°C angegeben werden. Trotz des nominell grofien Yttriumiiberschuss machte
freies c-Y,Os nur einen geringen Anteil an der Schicht aus. Nicht ausgeschlossen werden kann,
dass es am Interface zum SiC mit dem dort gebildeten SiO, teilweise zu YDS wegreagierte. In
Abbildung 89 ist dieser Effekt bei Variante YMS-K2-D besonders gut zu erkennen. Wie aus der
Untersuchung zum YMS-Si-Interface (Abbildung 90) zu erwarten, hatte das YDS eine Dicke
von circa 0,5 um. Dies wire bei der Verwendung einer YDS-Zwischenschicht nicht méglich
gewesen. Deshalb muss angenommen werden, dass im mehrlagigen Schichtsystem freies Y,O;
im YMS vorldge, wie bei Variante YMS-K2-D im oberen Segment der Schicht zu erkennen war.
Dies wiirde sich ungiinstig auf die thermomechanisch induzierten Spannungen auswirken, was
jedoch nicht nachgewiesen wurde. Aus Sicht der Schutzwirkung vor Wasserdampfkorrosion
wire ein kleiner Y,Os-Uberschuss vorteilhaft. Da bei beiden Varianten YMS-K2-C und -D der
fast gleiche Anteil an X1-YMS berechnet wurde, konnte durch die langsame Abkiihlrate beim
Abkiihlen auf RT doch ein geringer Anteil in X1-YMS umgewandelt worden sein. Inwieweit

dies bei den hoheren Abkiihlraten des FCT auch auftritt, zeigen die Resultate in Kapitel 8.

7.5.3 Diskussion zur Ausbildung der Mikrostruktur von Y-Si-O-
Schichten

Die Mikrostruktur der YDS- und YMS-Schichten nach der Glithbehandlung zur Konditionie-
rung hingt von mehreren Faktoren ab. Hierzu zdhlen das Kationenverhéltnis von Yttrium zu
Silizium, die initiale Sauerstoffsattigung und die Abfolge der Glithbehandlung. Ausgangspunkt
ist immer die amorphe Y-Si-O-Schicht in der bekannten kolumnaren Blumenkohlstruktur, wie
sie auch fiir reine Si-Schichten (etwa Variante S1, Kapitel 5.1.1) beschrieben wurde. Diese Struk-
tur lasst sich in Abbildung 83 an Variante YDS-K4-A gut erkennen. In Folge der Glithbehand-
lung werden verschiedene, die Mikrostruktur verandernde Prozesse, ausgelost. Im ersten Schritt
werden die Konstituenten - falls noch nicht geschehen - oxidiert. Im zweiten Schritt erfolgen

die Kristallisation und Phasenbildung und eventuelle Phasenumwandlungen.
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Einfluss der Nachoxidation auf die Mikrostruktur

Bei den substochiometrisch oxidierten YDS- und YMS-Varianten aus der Z400 fehlten durch-
schnittlich 33 % Sauerstoff. Die YDS-Schichten aus der IMPAX waren hingegen sauerstoffgest-
tigt. In Folge der Nachoxidation ist bei den Z400-Varianten eine erheblich groiere Volumenzu-
nahme zu erwarten. Vergleicht man die Querschliffe der Variante YDS-K3 nach der dreistufigen
Oxidation (Abbildung 81) mit dem von Variante YDS-K4-B (Abbildung 83), fillt der Unter-
schied der Abstinde der interkolumnaren Zwischenrdume auf. Bei Variante YDS-K3 wurden
die bei der Schichtabscheidung gewachsenen Zwischenrdume eher verschlossen, was auf die
Volumenzunahme zuriickzufiihren ist. Dieser Einfluss war bei Variante YDS-K4-B vernachlis-
sigbar gering. Auch wenn die Schichten nach 900°C noch (rontgen-)amorph waren, kam es
bereits zur Verdichtung der Schichten. Dies ging mit einer Schrumpfung und damit einer Auf-
weitung der interkolumnaren Zwischenrdume einher. Die vertikalen Schichtdefekte sind fiir die
Funktionalitdt einer EBC als schadlich zu bewerten. Sie bieten nicht nur direkte Pfade fiir den
korrosiven Wasserdampf: Bildet sich schon bei der YDS-Schicht solch eine Struktur aus, dann
wichst auch die dariiber liegende YMS-Lage, auf Grund des abbildenden Charakters der PVD-
Abscheidung, in dieser fehlerhaften Struktur auf.

Mikrostruktur Yttriumdisilikat

Aus dieser nach der Nachoxidation vorliegenden Mikrostruktur bildet sich bei der Kristallisati-
onsglithung die finale Mikrostruktur aus. Der Kristallisationsvorgang geht tiblicherweise mit
einer Schrumpfung einher. Diese fillt umso starker aus, je grofSer die Dichte der sich bildenden
Phase ist. Die Dichten der Yttriumsilikate sind in Tabelle 1 aufgelistet. Die préferierten Poly-
morphe y-YDS und B-YDS weisen in etwa die gleiche geringe Dichte von 4,07 g/cm® bzw.
4,03 g/cm’ auf. Ein grofler Unterschied zwischen deren Mikrostruktur wurde nicht beobachtet
Das belegen REM-Aufnahmen (Abbildung 83 E und F) der aus jeweils (fast) nur einer dieser
Polymorphe bestehenden Proben belegen. Die a-YDS-Phase ist nicht nur wegen ihres hohen
CTE ungiinstig, auch die hohere Dichte von 4,41 g/cm? ist nachteilhaft. Das B-YDS hat ein um
9,3 % grofieres molares Volumen als das a-YDS, dessen Bildung daher eine groflere Schichtpo-
rositdt zur Folge hat. Der Einfluss der Gefiigeanteile an der Mikrostruktur kann aus der Auswer-
tung der Porositéitsverteilung von Variante YDS-K2-B und -C abgeleitet werden (Abbildung
78). Bei nahezu identischer Porenanzahl war der mittlere maximale Feretdurchmesser der
Variante mit mehr a-YDS grofler und somit auch die Gesamtporositit hoher. Ein dhnliches
Phanomen lief? sich bei Variante YDS-K4 beobachten (Abbildung 83). Wahrend Variante C (-
YDS) - abgesehen von den interkolumnaren Zwischenrdaumen - eine minimale Porositdt auf-
wies, gab es bei Variante D Bereiche mit grofler Porositit (a-YDS: 23 Vol.-%). Unterhalb dieser
Bereiche l6ste sich YDS vom Silizium-BC ab. Dies kann auch auf horizontale Druckspannungen
zuriickzufithren sein, die durch den héheren CTE vom a-YDS beim Abkiihlen auftreten kén-
nen. Fiir die Mikrostruktur ist es also notwendig, die Bildung des a-YDS-Polymorphs zu unter-

driicken, wahrend eine Umwandlung zwischen y-YDS und 3-YDS wenig problematisch ist.

Der Einfluss von Abweichungen beim Kationenverhéltnis lasst sich an den REM-Aufnahmen
der Varianten YDS-K2-B (Abbildung 79) und YDS-K3 (Abbildung 81) gut erkennen. Variante
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YDS-K2 hatte einen Siliziumiiberschuss und Variante YDS-K3 einen Yttriumiiberschuss. Der
Siliziumiiberschuss fiihrte zu lokalen SiO,-Ausscheidungen, die teilweise als Glasblasen aus der
Schicht heraustraten (Abbildung 80) und diese somit (thermo-)mechanisch schwichten und
schidigten. Auch beziiglich der Bestindigkeit gegeniiber Wasserdampfkorrosion ist freies
Siliziumoxid schddlich, da es leicht aus der Schicht herausgelost wird. Ein Siliziumiiberschuss

sollte folglich bei der Herstellung von YDS unbedingt vermieden werden.

Yttriumreiche Ausscheidungen in YDS

Abbildung 92 REM-Aufnahme der Probe YDS-K3 (dreistufige Nachoxidation + 2 h RA) zeigt die
Verarmung an Yttriumoxid in Bereichen, die urspriinglich in der Mitte der Kolumnen lagen; yttriumrei-
che Ausscheidungen fanden sich bevorzugt oberflichennah und dort wo urspriinglich die interkolumna-
ren Zwischenrdume lagen.

Bei Variante YDS-K3 gab es kein freies Siliziumoxid in der Schicht, da das vorhandene Silizium
vollstandig im YDS und vermutlich zu kleinen Teilen im YMS oder Apatit gebunden wurde. In
Abbildung 92 ist ein groflerer Ausschnitt der Probe YDS-K3 abgebildet. Hieran ldsst sich die
Entstehung des vertikalen Gradienten der Porositit verstehen. Wie diese REM-Aufnahme
verdeutlicht, gab es zusitzlich zur Porositit auch lokale Unterschiede in der Yttriumkonzentra-
tion. Oberflichennah und in den Bereichen, wo sich zu Beginn die interkolumnaren Zwischen-
rdume befanden, hatte sich eine yttriumreiche Phase gebildet. Vergleich man dieses Ergebnis
mit der Rietveld-Analyse (Abbildung 75), waren diese Ausscheidungen wahrscheinlich Apatit,
dass ausgeschieden im YDS vorlag. Innerhalb der orange-umrandeten Bereiche gab es einen
Mangel an Yttrium. Die Entstehung der Mikrostruktur lasst sich wie folgt erklaren: Die Schicht
war zu Beginn nicht sauerstoffgesattigt und die Yttriumoxidation setzte bereits bei niedrigeren
Temperaturen ein. Der Sauerstoff konnte zuerst an der Oberfldche und an den interkolumnaren
Spalten eindringen und dort das Yttrium oxidieren. Dies bewirkte eine Auswartsdiffusion des
Yttriums aus dem Inneren der Kolumne hin zur Oberfliche, da Yttrium das sauerstoffaffinere
Element ist. Somit konnten innen pordse Zonen entstehen, wie es bei der YDS-Phasenbildung
erwartet wiirde. In den Bereichen mit Yttriumiiberschuss hingegen bildete sich eine dichte

Struktur aus.
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In die Bewertung der Tauglichkeit der YDS-Mikrostruktur als Intermediate Layer flieflen ver-
schiedene Aspekte ein. Hinsichtlich der Bestindigkeit gegen Wasserdampf ist ein Yttriumiiber-
schuss vorteilhaft, da die Wasserdampfstabilitit wegen des ebenfalls gebildeten YMS erhoht
wird [60]. Zudem wird die Schicht vor allem oberflichennah verdichtet, was das Einstromen des
Wasserdampfs zum kritischen YDS-Si-BC-Interface verringern sollte. Aus thermomechanischer
Sicht hingegen kann das Vorhandensein des YMS, wegen seines deutlich hoheren CTE kritisch
sein. Beim Aufheizen dehnt sich das YMS etwa doppelt so stark aus wie das es umgebene YDS.
Hierdurch wird die Struktur eventuell zusitzlich verdichtet. Ubersteigt die Dehnung aber lokal
einen kritischen Wert, kann dort die induzierte mechanische Spannung Risse initiieren. Hierbei
besteht besonders bei Thermowechselbeanspruchung die Gefahr der strukturellen Schiadigung
des YDS. Aus thermomechanischer Sicht ist daher eine porése Struktur zu bevorzugen. Vor
diesem Hintergrund konnte eine gradierte Mikrostruktur einen Kompromiss zwischen mecha-
nischer Stabilitit einerseits und Korrosionsbestindigkeit sowie Korrosionsschutz anderseits
bieten. Dieses Schichtdesign und die Modifikation der Schichtchemie kénnen nur iiber PVD-
Verfahren gelingen. Mit APS-Verfahren sind sie in dieser Form nicht abbildbar.

Bei der sauerstoffgesittigten Variante YDS-K4-F gab es keinen nennenswerten Yttriumiiber-
schuss. Der Einfluss der Nachoxidation auf die Entstehung der Mikrostruktur kann hier eben-
falls ausgeschlossen werden. Daher kam es auch nicht zu den ausgepréigten lokalen Unterschie-
den in der Porositit. Kiinftig sollte auch an den auf diese Weise hergestellten Schichten

untersucht werden, ob sich ein Yttriumiiberschuss (positiv) auf die Mikrostruktur auswirkt.

Mikrostruktur Yttriummonosilikat

Der Einfluss der Nachoxidation auf die Mikrostruktur konnte in diesem Kapitel nicht unter-
sucht werden, da hier keine sauerstoffgesattigten YMS-Schichten in IMPAX hergestellt wurden,
mit denen man sie vergleichen kann. Die in diesem Kapitel untersuchten YMS-Varianten zeig-
ten aber nach der Nachoxidation fast keine Veranderung der Mikrostruktur - abgesehen von
vertikalen Segmentationsrissen. Wenn man davon ausgeht, dass die Oxidation der Kristallisati-
on vorausgeht, sollte dieser Effekt fiir die Porenbildung vernachlassigbar gering sein. In Kapitel
8 wird die Untersuchung einer solchen YMS-Schicht gezeigt (Abbildung 98 - oben rechts).
Diese Schicht wurde nicht bei 900°C, sondern direkt bei 1250°C fiir 10 h gegliitht. Wie Variante
YMS-K2 (Abbildung 89) aus der Z400, war auch die Schicht aus der IMPAX mikroporés und
hatte vertikale Segmentationsrisse. Die interkolumnaren Spalte konnten bei der sauerstoffgesit-

tigten Schicht nicht verschlossen werden, weshalb die Nachoxidation positiv bewertet wird.

Das YMS kann bekanntlich in zwei polymorphen Phasen vorliegen, dem X1- und dem X2-YMS.
Das molare Volumen beider Phasen unterscheidet sich erheblich voneinander. X1-YMS hat ein
um 24,7 % groferes Volumen als X2-YMS (Tabelle 1), was positiv hinsichtlich der Schrumpfung
bei der Kristallisation sein kann. Betrachtet man die Mikrostruktur der YMS-Schicht YMS-K2-B
— einer Schicht, die vollstandig aus X1-YMS bestand — war diese nahezu vollstindig porenfrei.
Neben der ansonsten dichten Schicht, hatten sich bei Variante YMS-K2-B vertikale Segmentie-
rungsrisse in gleichmifligen Abstinden gebildet. Diese sind dem sehr hohen CTE von 84 -
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10°/K zuzuschreiben, der beim Abkiihlen vom spannungsfreien Zustand bei 1050°C auf RT
hohe Zugspannungen in der Schicht initiiert. Variante YMS-K2-C, die bei 1250°C gegliiht
wurde, wies keine X1- sondern nur noch die X2-Phase als YMS-Polymorph auf. Hier kam es in
Folge der Umwandlung zur Porenbildung. Bei der Umwandlung in X2-YMS schrumpft die
Schicht um theoretische 19,8 %. Diese Beobachtung deckt sich mit dem erwarteten Verhalten.
Die Porenbildung ist im oberen Segment der Schicht sehr gering ausgeprégt, ein Phanomen das
vermutlich der Chemie zuzuschreiben ist und nachfolgend diskutiert wird. Die vertikalen Risse
waren bei jeder Temperatur vorhanden, sie konnten sich also nicht verschlieflen. Die Mikro-
struktur nach der Glithung bei 1350°C zeigte vermehrt feine Risse und im unteren Segment eine
fortschreitende Porenvereinigung. Beide Effekte konnen Sintervorgangen zugeschrieben werden

und sind fir keramische Materialien ublich.

Die Kationenverhéltnisse lagen im unteren Segment bei cy/csi = 2,12 und im oberen Segment bei
cylcsi = 2,4 (Tabelle 42). Die theoretische Volumenabnahme bei der Kristallisation von X2-YMS
aus ¢c-Y,O; und amorphem SiO, fiir Kationenverhailtnisse cy/cs;> 2 kann berechnet werden.
Somit erhdlt man den in Abbildung 93 gezeigten Verlauf fir die Volumenabnahme. Diese
Werte sind nicht unmittelbar auf die realen Prozesse iibertragbar, aber belegen das Potenzial die
YMS-Schicht mit zunehmendem Yttriumoxidiiberschuss zu verdichten. Dies geschah im oberen
Segment der YMS-K2-Schicht. Dort lagen helle Phasen - vermutlich Yttriumoxid - fein verteilt
in einem YMS-Gefiige vor. Dieser Effekt hat erhebliches Potenzial positiv auf die Hermetik der
Wasserdampfbarriere einzuwirken und wird kiinftig weiter erforscht werden miissen. Da auch
die Wasserdampfstabilitit von Yttriumoxid gegeniiber YMS nochmals verbessert ist, sollte sich
dies ebenfalls positiv auf die Schutzwirkung auswirken (Kapitel 2.4 — Wasserdampfstabilitit).
Der CTE von ¢-Y>0; liegt mit 9,5 - 10°/K aber nochmals hoher als der des YMS (Tabelle 1). Dies

konnte bei thermozyklischer Beanspruchung schiadigungsauslosend wirken.
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Abbildung 93 Nach einer einfachen Mischungsregel berechnete Volumenédnderung bei der Kristallisa-
tion von ¢-Y,O; und amorphem SiO, zu X2-YMS; der Wert bei 1 entspricht dem von YMS
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Um den Effekt eines Yttriumiiberschuss auf die Hermetik der Mikrostruktur besser zu verdeut-
lichen, ist in Abbildung 94 eine REM-Aufnahme einer Y-Si-O-Schicht (Tabelle 19 - YMS-K3)
mit einem Kationenverhdltnis von cy/csi = 4,5 nach dreifligminiitiger Glithung bei 1250°C ge-
zeigt. Diese wurde bewusst mit einem hohen Yttriumiiberschuss hergestellt, um die Effekte
besser untersuchen zu kénnen. Die Aufnahme dhnelt der des YDS in Abbildung 92 stark und
stitzt damit die dort formulierte These, dass das Yttrium(-oxid) oberflichennah und an den
interkolumnaren Grenzflichen ausgeschieden wird. Von Interesse sind an dieser Stelle aber vor
allem die Bereiche im Inneren der urspriinglichen Kolumnen. Dort bildete sich eine duflerst
dichte Mikrostruktur aus, die iiberwiegend eine geschlossene Porositit hatte. Die Kationenstd-
chiometrie in diesem Bereich lag circa bei cy/csi = 2,5. Fiir die Herstellung hermetisch dichter
YMS-Deckschichten mit exzellenten Schutzeigenschaften gegen stromenden Wasserdampf

konnte diese Zusammensetzung duflerst vielversprechend sein.
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Abbildung 94 REM-Aufnahme der Variante YMS-K3 nach 30-miniitiger Glithung bei 1250°C (10
K/min) mit einem durchschnittlichen Kationenverhaltnis cy/cs; = 4,5

Aus den Ergebnissen zur Entmischung und der daraus entstehenden Mikrostruktur des YMS
sowie mit Hilfe der Beschreibung des analogen Effekts beim YDS (Abbildung 92) konnte ein
Schema abgeleitet werden, dass diesen Effekt fiir REDS und REMS beschreibt (Abbildung 95).
Es veranschaulicht die schnelle Sauerstoffdiffusion an der Oberfliche und in die interkolumna-
ren Zwischenrdume. Dieser Sauerstoffiiberschuss bewirkt eine Auswirtsdiffusion der RE-
Elemente in diese Bereiche, wo sie sich anreichern und im Inneren der Kolumne verarmen. Bei
der folgenden Kristallisationsglithung entstehen dort beim REDS Apatit- oder REMS-
Ausscheidungen. Beim REMS entstehen stattdessen RE,Os-Ausscheidungen. Beide Effekte
fihren zu einer Verdichtung der Mikrostruktur. Durch den Mangel an RE-Elementen innerhalb
der Kolumnen gibt es dort eine grofiere Porositdt; vor allem bei REDS kann sich dort zusétzlich
freies SiO, bilden. Dies birgt das Risiko, dass es bei hohen Temperaturen zu fliefSen beginnt und

die strukturelle Integritdt der Schicht geschwécht wird. Dieser Effekt tritt bei vollstindig oxidier-
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ten Schichten nicht auf, da alle Kationen bereits in oxidierter Form vorliegen. Fiir Schichten mit
Sauerstoffdefizit konnte die Temperatur fiir die Nachoxidation weiter optimiert werden, sodass
die RE-Diffusion weniger stark ablduft. Zudem konnte die kolumnare Struktur durch verander-
te Prozessparameter bei der Beschichtung verdndert werden. Eine Temperaturerh6hung kénnte
zu breiteren Stdngeln und damit zu weniger Stangelzwischenraumen fithren. Einen umgekehr-
ten Weg konnte man durch das Anlegen eines Substrat-BIAS beschreiten: Durch das Ionen-
bombardement wiirde man - analog zum Si-BC (Abbildung 18 - Variante S3) - die Stangel so

weit verschmalern, dass die inneren Bereiche der Kolumnen fast vollstaindig verschwianden.
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Abbildung 95 Schematische Darstellung der Mikrostrukturen von REDS- und REMS-Schichten als
Folge der Entmischung bei der Nachoxidation von substdchiometrisch oxidierten RE-Si-O-Schichten

Die Mikrostruktur der Variante YMS-K1 wurde nicht genauer untersucht. Da sich aber vorran-
gig Apatit bildete, welches metastabil ist und spater in YMS und YDS zerfiel, ist von einer deut-
lich grofleren Porositdt als bei Variante YMS-K2 auszugehen. Somit kommt es fiir die Nutzung

als Wasserdampfbarriere nicht in Frage.

Mikrostruktur der gradierten YDS-YMS-Schicht
Ein grofler Vorteil der PVD-Beschichtungsverfahren ist die Flexibilitit bei der chemischen

Zusammensetzung der Schichten. Somit ist es leicht einen Gradienten iiber die Schichtdicke zu
erzeugen. Dies war auch die Grundidee bei der Herstellung einer gradierten YDS->YMS-Schicht.
Somit konnte die Anbindung des schiitzenden YMS an den Si-BC in einem Beschichtungslauf
gelingen. Zudem versprach man sich von einer Gradierung eine Minimierung der durch Mis-
match beim CTE induzierten Spannungen am Interface zwischen YDS und YMS. Zusitzlich
wurde durch das zusitzliche Ionenbombardement eine Verdichtung der Schicht erzielt. Dessen
Zweck war es, die beim kristallisieren entstehenden Spalte (Abbildung 83) zu vermeiden. Da die

Energie der kondensierenden Teilchen jedoch nicht ausreichend erhoht werden konnte, war
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auch diese Schicht nach der Abscheidung amorph. Das Ziel der Verdichtung wurde dennoch

erreicht: Auch nach der Kristallisationsglithung entstanden keine vertikalen Spalte.

Der initial vorhandene Gradient der chemischen Zusammensetzung verschwand nach der
Glithung bei 1250°C (Abbildung 85). Dabei entstanden zwei Bereiche: Oben ein weitestgehend
dichter Bereich aus YMS und darunter ein sehr poréser und strukturell geschwichter Bereich,
der aus einem YDS/YMS-Phasengemisch bestand. Die thermochemische Triebkraft eines gra-
dierten Systems ist also zu hoch, damit der Gradient bei hohen Temperaturen bestehen bleibt.
Ob die kreisrunden Ausbriiche der YMS-Schicht auf diese chemische Modifikation oder die
Verdichtung zuriickzufiihren sind, lasst sich hier nicht beantworten. Tendenziell scheint sich die
Verdichtung im YMS durch einen Yttriumiiberschuss jedoch positiv auf die Mikrostruktur

auszuwirken und sollte kiinftig weiter untersucht werden.

Hinweis zu Ytterbiumsilikaten

Auch wenn an Yb-Si-O-Schichten keine genauen Untersuchungen hinsichtlich der Konditionie-
rung getdtigt wurden, lassen sich die Ergebnisse aus den Untersuchungen an den Y-Si-O-
Schichten iibertragen. Wie das Y-Si-O-Pulver gewann das Yb-Si-O-Pulver (Abbildung 71 -
rechts) an Masse. Mit 10 % lag der Zugewinn in etwa gleichauf mit der des Y-Si-O-Pulvers. Das
Yb-Si-O begann aber bei niedrigeren Temperaturen zu oxidieren als das Y-Si-O. Die Oxidati-
onskurve der YbDS Schicht deckte sich hingegen mit der der YDS-Schicht. Sie setzte bei 700°C
ein und war bei 900°C abgeschlossen — dariiber hinaus gab es keine weitere Oxidation
(Abbildung 73). Ytterbium ist nicht nur unedler als Yttrium, sondern hat auch den deutlich
niedrigeren Schmelzpunkt von 824°C gegeniiber 1526°C (Tabelle 7). Sowohl YbMS als auch
YbDS haben keine Polymorphe (Tabelle 2). Daher besteht hier kein Risiko, dass sich uner-
wiinschte Polymorphe oder Apatit bilden konnten. Die TGA-Messung flachte wie beim Y-Si-O
bei etwa 1035°C ab. Die 1035°C liegen deutlich oberhalb des Ytterbiumschmelzpunkts. Sollte
dessen Oxidation bis zu 1035°C angehalten haben, miisste es mit Silizium eine hochschmelzen-
de Silizidverbindung [205] eingegangen sein. Ob es beim Yb-Si-O-Pulver zu dieser Reaktion
kam, wurde in dieser Arbeit nicht geklért. Es kann vermutet werden, dass bei dieser Temperatur
die Oxidation des Ytterbiums abgeschlossen war und nur noch die Oxidation des restlichen
Siliziums zur Massendnderung beitrug. Da metallisches Ytterbium einen sehr hohen CTE (Yb:
26 - 10°/K; Tabelle 7) und den niedrigen Schmelzpunkt hat, miissen auch die Yb-Si-O-Schichten

bei der Konditionierung dreistufig bis 900°C nachoxidiert werden.

Das molare Volumen des f-YbDS ist nochmals leicht hoher als das des p-YDS, weshalb eine
geringere Porositdt erwartet wird. Gleiches gilt fiir das X2-YbMS, das ein dem X2-YMS fast
identisches molares Volumen aufweist. Hieraus folgt, dass auf die Mikrostruktur der Yb-Si-O-
Schichten einzig das Kationenverhiltnis sowie der initiale Sauerstoffgehalt der Schicht einen
Einfluss haben. Beide Systeme konnten sich auch hinsichtlich ihres Sinterverhaltens unterschei-

den, das hier aber nicht untersucht wurde.

Wie es sich fiir YbMS mit einem Ytterbiumiiberschuss verhalt wurde nicht untersucht. Erwartet

wird ein giinstigeres Werkstoffverhalten als fiir YMS, da YbMS keine Polymorphe aufweist und

164



Entwicklung der Konditionierung von RE-Si-O-Schichten fiir die Verwendung als EBC

nur in der X2-Phase vorkommt. Diese hat einen niedrigeren CTE als das X2-YMS, er liegt bei
6,3 - 10°/K. Auch Ytterbiumoxid hat einen etwas niedrigeren CTE, der zwischen 6,5 -
8,3 - 10%/K liegt (Tabelle 2). Hier sollte ein Ytterbiumiiberschuss also noch weniger nachteilig

sein. Dies wurde nicht dezidiert untersucht, sollte aber kiinftig getan werden.

7.5.4 Gesamtbeurteilung zur Herstellung von Seltenerdensilikaten

Es konnte gezeigt werden, dass die Nachoxidation der substéchiometrisch oxidierten Y-Si-O-
Schichten ein probater Weg ist keramische Schichten mit vergleichsweise hoher Schichtrate
mittels reaktivem Magnetronsputtern abzuscheiden. Die Oxidationskinetik der substéchiomet-
risch oxidierten Y-Si-O-Schichten deckt sich gut mit den Erkenntnissen aus Untersuchungen
von Golden et al. [202], die die Oxidation von Yttriumsiliziden untersuchten. Dort wie hier
oxidiert Y-Si-O umso schneller, je hoher der RE-Gehalt ist. Hinsichtlich der Nachoxidation ist
ein hoherer RE-Gehalt also vorteilhaft, da sie bei niedrigerer Temperatur und in kiirzeren Zeiten
abgeschlossen wird. Allerdings besteht dann das Risiko, dass die Mikrostruktur inhomogen wird
(Abbildung 92 und Abbildung 94). In weiterfithrenden Arbeiten sollte dieser Aspekt durch
systematische Variation der Kationenstochiometrie genauer untersucht werden, um ein optima-
les Mischungsverhaltnis fiir REDS und REMS zu finden.

Die gesputterten Schichten waren nach der Abscheidung vollstaindig amorph. Dies gilt gleich-
ermaflen fiir thermisch gespritzte Seltenerdensilikatschichten. Je nach Energie kommt es beim
APS zu keiner oder nur unvollstindigen Kristallisation, so dass auch diese Schichten nachtrig-
lich geglitht werden miissen [37, 57-59, 62, 66, 206, 207]. Die Untersuchungen zur Phasenbil-
dung von YDS stimmen gut mit den Ergebnissen aus der Literatur, die in Abbildung 5 zusam-
mengefasst ist, iiberein. Es zeigte sich, dass die Phasenbildung bei den substdchiometrisch
oxidierten Schichten sensibel vom Anteil des oxidierten Siliziums abhingt. Liegt es noch nicht
oxidiert, sondern metallisch vor, steht es fiir die Reaktion mit Yttriumoxid nicht oder erst bei
hoheren Temperaturen zur Verfiigung. Dadurch kann es bei niedrigeren Temperaturen bereits
zur Bildung des Apatits kommen, der unerwiinscht ist. Dieser Effekt kann durch einen hoheren
Yttriumanteil minimiert werden, da die Oxidationsgeschwindigkeit der Schicht erhoht wird
(Abbildung 72 - rechts). Abgewogen werden muss jedoch zwischen Beschleunigung der Oxida-
tion und Begiinstigung der Apatitphase durch ein gedndertes Kationenverhiltnis. Daher ist es

zielfithrender, die Nachoxidation lange genug auszulegen.

Bei YMS verhilt es sich umgekehrt: Hier kann die Apatitphase durch einen héheren Yttriuman-
teil vollstindig unterdriickt werden. Auch hinsichtlich der Mikrostruktur ist ein Yttriumiiber-
schuss vorteilhaft, da dort, wo Yttriumoxid fein verteilt im YMS vorlag eine Abnahme der
Porositit beobachtet wurden (Abbildung 94). Sowohl bei YDS (c¢yv/csi =1,1), als auch bei YMS
(cylcsi =2,5) wurde dieser positive Effekt beobachtet. Damit kann eine Porositit erzielt werden,
die unterhalb der Werte fiir sehr dichte APS-Schichten aus YbDS und YbMS liegt. Dort wurden
von Richards et al. [58] unter groflem Aufwand Yb-Silikatschichten direkt in einem Ofen bei
1200°C appliziert. Die Skalierbarkeit und industrielle Transfermoglichkeit dieses technologi-
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schen Kniffs scheinen gegentiber einer angepassten Kationenstochiometrie jedoch gering. Einen
Uberschuss an Seltenerdenmetall gibt es auch immer bei der Herstellung der RE-
Silikatschichten mittels APS-Verfahren. Auf Grund der benétigten hohen thermischen Energie
kommt es dort stets zu einem Verlust an Silzium(-oxid) [37, 57-59, 62, 66, 206, 207]. Insbeson-
dere bei Richards et al. [66] legen die Aufnahmen der Mikrostruktur von yttriumreichen Berei-
chen nahe, dass eine solche Mischung mindestens nicht schidlich oder sogar positiv fiir die
Verdichtung sein kann. Dies wurde durch die Ergebnisse der vorliegenden Arbeit im Detail
untersucht und konnte bestitigt werden. Was fiir thermisch gespritzte YbMS - analog zu den
hiesigen Ergebnissen fiir YMS - beobachtet wurde, war das Auftreten von vertikalen Segmenta-
tionsrissen durch die gesamte Schichtdicke [37, 66]. Bei freistehenden YbMS-Schichten traten
sie nicht auf, was das CTE-Mismatch als Ursache bestitigt [207]. Die Untersuchungen zur YDS-
Reaktion am YMS-Si-Interface (Kapitel 7.4.2) belegten die Notwendigkeit ein Seltenerdendisili-
kat als Zwischenschicht in das EBC-System einzubauen. Extrapoliert man die gemessene Reak-
tionsbreite (P95-Wert: 5,5 um) auf 1000 Stunden, gentigen voraussichtlich 10 um, um die schid-

liche Reaktion zu unterbinden. Die Uberpriifung hiervon wurde in Kapitel 8 durchgefiihrt.

Vergleicht man die vollstindig und unvollstindig oxidierten YDS-Schichten miteinander fallt
auf, dass beide eine unterschiedliche Glithbehandlung fiir eine optimale Schichtkonditionierung
bendétigen. Bei den substochiometrisch oxidierten Schichten ist das neu entwickelte rapid anne-
aling nach der Nachoxidation sehr gut geeignet, die Schichten direkt in der gewiinschten Phase
(B-YDS und X2-YMS) kristallisieren zu lassen. Bei den vollstindig oxidierten Schichten gibt es
den positiven Nebeneffekt des Spaltschlieflens durch Nachoxidation nicht. Deshalb ist fiir diese
Schichten eine langsame Kristallisationsglithung bei 1250°C besser geeignet. Da an der IMPAX
der Sauerstoffpartialdruck eingestellt werden kann, ist es vielversprechend, diesen kiinftig nied-
riger zu wihlen. So kann ein geringes Sauerstoffdefizit in der Schicht eingestellt werden, damit
die vertikalen Leerraume nachtraglich verschlossen werden konnen. Vergleicht man die Mikro-
strukturen mit anderen HF-magnetrongesputterten YMS-Schichten von Leisner et al. [64] und
Mechnich et al. [63], die eine exakte Kationenstochiometrie aufwiesen, so waren diese Schichten
deutlich poroser als die hier untersuchten Schichten. Der in dieser Arbeit (Kapitel 6) entwickelte
reaktive Sputterprozess fiir Seltenerdensilikate bietet also gute Moglichkeiten die Mikrostruktur

zu designen, folgende Punkte miissen beachtet werden:

» Kationenverhiltnis von RE/Si leicht tiberstochiometrisch:

e Dichtere Mikrostruktur

e Keine Glasblasen (in REDS)

e Schnellere Nachoxidation (bei substochiometrisch oxidierten Schichten)

e Nicht zu hoch zu wihlen, sonst bilden sich ungewiinschte Phasen (z.B. Apatit)
» Substochiometrisch oxidierte RE-Si-O-Schichten:

e Nachoxidation notwendig und von Kristallisation zu trennen

e Gefahr der lokalen Entmischung bei erster Glithung durch unterschiedliche

Sauerstoffaffinitit fithrt zu lokal verdnderter Phasenzusammensetzung
e Anfillig fiir Apatitbildung (REDS) bei unvollstindiger Nachoxidation
e PVD-Wachstumsfehler (vertikale Stingelzwischenraume) verschlieflen sich
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* Vollstindig oxidierte RE-Si-O-Schichten:
e Einfach bei Glithbehandlung (nur Kristallisationsglithung)
e Geringere Porositit als substochiometrisch oxidierte Schichten
e Kein Ausgleich des Sinterschwunds durch Nachoxidation moglich

Um geeignete Herstellungsrouten fiir verschiedene EBC-Systeme ableiten zu kénnen, miissen
Kompromisse zwischen den verschiedenen Prozessparametern beim reaktiven Magnetronsput-
tern und den in diesem Kapitel gefunden werden. In die resultierenden Schichtmerkmale flief3en
nicht nur die Konditionierung, sondern auch die nach der Schichtabscheidung erhaltenen
Schichteigenschaften ein. Diese werden durch den reaktiven Sputterprozess bestimmt
(Abbildung 70). Der Beschichtungsprozess bestimmt also die Schichteigenschaften wie chemi-
schen Zusammensetzung, Homogenitdt und Schichtdicke. Diese wiederum ergeben in Kombi-
nation mit der Konditionierung die daraus erhaltenen Schichtmerkmale. Diese sind die Mikro-
struktur (z.B. Porositit, Riss- und Spaltbildung), die Phasenreinheit und das entstehende
Seltenerden-Polymorph. Diese Zusammenhinge sind in Abbildung 96 dargestellt. Beispielswei-
se konnte gezeigt werden, dass das bei der Konditionierung entstehende Seltenerden-
Polymorph abhingig von der Sauerstoffsattigung vor der Konditionierung ist. Das tatsachlich
entstehende Polymorph wird aber erst anschlieflend durch die Konditionierung eingestellt.
Abhingig ist dies je nach Seltenerdenelement von allen Parametern der Konditionierung. In
dhnlicher Weise hdngen alle Schichtmerkmale nach der Konditionierung von den Glithparame-

tern und den initialen Schichteigenschaften ab.
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Abbildung 96 Primire Zusammenhinge zwischen der Schichtabscheidung und der Konditionierung
auf die Schichtmerkmale von RE-Si-O-Schichten

Mit den optimalen Prozessparametern (Tabelle 19) fiir die Herstellung der Beschichtungen aus
Kapitel 6 und aus den Erkenntnissen von Kapitel 7 ergaben sich folgende optimalen Abldufe zur

Herstellung der drei Schichtsysteme fiir Kapitel 8:
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Tabelle 44 Herstellungsrouten fiir die in Kapitel 8 untersuchten Seltenerdensilikat-Doppellagen

Varijante Herstellungsschritt
1 2 3 4 5 6
EBC-A Beschichtung  Oxidation 2hRA Beschichtung ~ Oxidation =~ 2hRA
Y25i207.x 750-800-900°C 1250°C Y:SiOs.x 700°C10h  1250°C
EBC-B Beschichtung  Beschichtung 10 h 5 K/min
Y2507 Y.SiOs 1250°C
EBC-C Beschichtung  Oxidation 10 h 5 K/min Beschichtung  Oxidation 10 h 5 K/min
Yb2S5i07.x 750-800-900°C 1250°C Yb,SiOsx 700°C10h  1250°C
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8 Validierung der Erkenntnisse und Erforschung der EBC-
Systemeigenschaften

Das Hauptziel dieser Arbeit war es, dreilagige EBC-Systeme aus siliziumbasiertem BC, Seltener-
dendisilikat-Zwischenschicht und Seltenerdenmonosilikat-Deckschicht mit Magnetronsputtern
herzustellen (Kapitel 3). In den drei vorangegangenen Hauptkapiteln wurden hierfiir die
Grundlagen geschaffen. Dazu wurde der Silizium-BC entwickelt, optimiert, mit HfO, modifi-
ziert und getestet (Kapitel 5), die Prozesstechnik zur Herstellung von RE-Si-O mit reaktivem
Magnetronsputtern entwickelt (Kapitel 6) und schliellich die Konditionierung der RE-Si-O-
Schichten fiir den angedachten Verwendungszweck optimiert (Kapitel 7). Aus den gewonnenen
Erkenntnissen wurden fiir dieses Kapitel die optimalen Parameter zur Schichtherstellung aus-
gewdhlt (Kapitel 4.2.6).

Hier wurde tberpriift, inwieweit sich die Ergebnisse aus den Untersuchungen zu den einzelnen
Lagen im Schichtsystem verifizieren lassen. Die einzelnen Lagen der Schichtsysteme hatten eine

Dicke von circa 10 pm, was sich fiir die BC- und die REDS-Lage als zielfithrend erwiesen hat.

Die so hergestellten Schichtsysteme wurden zunédchst im Zustand nach der Fertigstellung unter-
sucht. Anschlieffend wurden sie im FCT bis 1000 h und im stromenden Wasserdampf (SVT) fiir
zwei Stunden getestet. Anhand dieser Resultate konnte abschliefSend eine Bewertung der EBC-

Systeme erfolgen.

Zusitzlich wurden zwei dreilagige Systeme auf SiC/SiCN-Substraten im FCT fiir 1000 h getestet.
Damit konnten die kommenden Schritte in der Weiterentwicklung der PVD-EBCs und zu

tiberwindende Hindernisse bei der Beschaffenheit des Grundmaterials aufgezeigt werden.

Zusitzlich zur Erforschung der EBC-Systemeigenschaften wurde das Verhalten der Einzel-

schichten im mehrlagigen System mit folgenden Resultaten aus den Kapiteln 5 - 7 verglichen:

* Bondcoat
e Parabolische Wachstumskonstanten der Varianten S1, H1 und H2
e Kritische TGO-Dicke bis sich Mudcracks bilden
e Thermochemische Stabilitdt Si-HfO, — YbDS-Interface
= Prozesstechnik reaktives Co-Sputtern
o Stabilitdt der gewdhlten Arbeitspunkte bei langer Beschichtungsdauer
e Abgleich der erwarteten mit den erhaltenen Schichteigenschaften
* Konditionierung der RE-Si-O-Schichten
e Herstellungsrouten fiir die drei EBC-Systeme
e Deutung der erhaltenen Mikrostrukturen der EBC-Systeme als Resultat der Be-
schichtung, der Chemie und Glithungen
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8.1 Ergebnisse der Validierungsexperimente

In diesem Kapitel werden die experimentellen Ergebnisse des Furnace-Cycle-Test und des
Steam-Volatilization-Test der fiinf Schichtsysteme gezeigt, um Aufschluss tiber die Systemeigen-

schaften der EBC-Systeme zu erlangen.

8.1.1 Prozessdaten und Schichtchemie

Geeignete Parameter fiir die Abscheidung der REDS- und REMS-Lagen wurden in Kapitel 6
gewonnen. Es wurden insgesamt sechs RE-Silikatlagen abgeschieden (Tabelle 20), die genutzten

Beschichtungsparameter stehen in Tabelle 21. Die as-coated Eigenschaften der Lagen waren:

Tabelle 45 Eigenschaften der in Kapitel 8 untersuchten Einzellagen nach der Beschichtung

. Zielzusammen-  Anlage Cre/Csi Co2 Schichtdicke  Xrate (AP)
Variante
setzung [At.-%] [um] [um/h]

EBC-A1  Y,Si>2O7.x 7400 1,12 44 9 4,5
EBC-A2  Y5SiOsx 7400 1,76 51 9,3 3,72
EBC-B1 Y:Si207 IMPAX 1,02 65 10,9 1,52
EBC-B2  Y.SiOs IMPAX 2,21 66 8,7 1,93
EBC-C1  Yb:Si>O7.x 7400 0,82 57 7,8 5,2
EBC-C2  Yb:SiOs.x 7400 1,08 54 6,2 3,1

Wie zu erkennen, konnten nicht bei allen Lagen die optimalen Zielwerte erreicht werden. Die
Sauerstoffanteile waren bei allen Yttriumsilikaten (beide Anlagen) im erwarteten Bereich. Dies
galt auch fiir deren Schichtdicken. Der Sauerstoffanteil der Ytterbiumsilikate war deutlich héher
als abgeschatzt. Bei der Lage EBC-C1 wurden circa 50 At.-% und bei der Schicht EBC-C2 um 40
At.-% erwartet; beide Werte wurden iibertroffen. Die jeweiligen Lagendicken lagen unterhalb
des erwarteten Werts von 10 um. Die Kationenverhéltnisse stimmten nur fiir EBC-A1 und -B1,
bei Variante -A2 (zu gering) und -B2 (zu hoch) wurden sie mit Abstrichen getroffen. Die Katio-
nenverhiltnisse der Yb-Silikate stimmten beide nicht, bei beiden gab es einen Siliziumiiber-
schuss. Bei Variante EBC-C2 war er so grof3, dass anstelle von YbMS YbDS abgeschieden wurde.
Daher wird Variante EBC-C2 fortan als oberes YbDS bezeichnet.

Prozessstabilitat

Bei der Beschichtung von EBC-A1 war der Gesamtdruck zu Beginn um 0,005 Pa auf insgesamt
0,415 Pa erhoht, was ein Hinweis auf eine mogliche Vergiftung des Y-Targets ist. Analog war die
Entladespannung am Y-Target zu Beginn verringert. Ansonsten lief der Prozess stabil, was auch
fiir die Beschichtung EBC-A2 gilt.

Die Prozesse in der IMPAX fiir die Herstellung der Lagen EBC-B1 und -B2 liefen stabil. Einzig
bei Variante -Bl lag die Leistung des Yttriumtargets zwischenzeitlich etwas unterhalb des Soll-

werts, was auf die Toleranz der automatischen Regeltechnik zuriickzufiihren ist.
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Bei den Beschichtungen der Yb-Silikate kam es zu Abweichungen im Prozess. Bei Variante
EBC-CI1 lag zu Beginn der Beschichtung eine Vergiftung am Yb-Target vor. Anfangs lief der
Prozess bei Variante -C2 stabil. Nach kurzer Zeit (10 Minuten) kam es zu dauerhaftem Arcing
an der Yb-Kathode. Diese konnten auch durch eine Anpassung des Sauerstoffflusses nicht

unterdriickt werden. Als Folge kam es auch zu Oszillation der Leistung am Yb-Target.

8.1.2 Furnace-Cycle-Test der dreilagigen EBC-Systeme

In diesem Kapitel sind die Ergebnisse des FCT der dreilagigen EBC-Varianten auf Si-BC S1
zusammengefasst. Hierzu werden die Schichten mit Hilfe von REM-Aufnahmen zuerst im
Ausgangszustand as-processed beschrieben. Anschlieflend wird der Zustand nach 1000 h Test-
dauer dargestellt. Die Ergebnisse der Zwischenstufen (Tabelle 22) werden hier nicht gezeigt,
trugen aber zur Beurteilung bei. XRD-Analysen an den dreilagigen Systemen wurden nicht
durchgefiihrt, da das erhaltene Messsignal aus mehreren Lagen stammen wiirde und damit
nicht verwertbar wire. Einzig an einer zweilagigen Vergleichsprobe (Si-BC + YDS) der Variante
EBC-A1 ohne Deckschicht wurde fiir eine Rietveld-Analyse eine XRD-Messung durchgefiihrt.

EBC-A

Abbildung 97 zeigt die REM-Querschliffe des Systems EBC-A. Nach Fertigstellung der Proben
lieflen sich diverse Merkmale ausmachen. Am auffilligsten war die Entmischung des YDS (Al).
Dabei kam es an der Oberflache und in der Nahe der Stingelzwischenrdume zur Anreicherung
an Yttrium mit der Folge, dass das Innere an Yttrium verarmte. Somit bildeten sich anstelle des
YDS schwammartige pordse Bereiche aus YDS mit SiO,-Uberschuss aus, die durch Apatit
voneinander getrennt waren. Dies ergaben EDX- und XRD-Messungen an einer Vergleichspro-
be ohne YMS-Deckschicht. Eine Rietveld-Analyse der Lage EBC-Al ergab im AP-Zustand
folgende Phasenzusammensetzung (in Vol.-%): Y-Apatit: 50,5, a-YDS: 47 und X1-YMS: 2,5. Am
Interface zum Si-BC hatte sich bereits ein deutlich sichtbares TGO gebildet, das in direkter Ndhe
zum Si-BC von einem yttriumreichen Saum durchzogen war. Das Interface zwischen YDS (A1)
und YMS (A2) war lokal porés und es bildeten sich horizontale Hohlraume. Im YMS selbst

wurden stellenweise vertikale Schrumpfungsrisse beobachtet.

Nach 1000 h FCT bei 1250°C kam es zu mikrostrukturellen Veranderungen der Schicht, insge-
samt wurde aber keine Delamination verzeichnet. Die Porositit war weniger fein verteilt, es kam
zur Porenagglomeration sowie zu strukturellen Verdnderungen durch Sintervorgiange, wie sie
fiir keramische Werkstoffe tiblich sind. Die Entmischung des YDS war nach 1000 h weitgehend
aufgeldst, nur noch an wenigen Stellen fand sich in dieser Lage YMS wieder. Das TGO hatte eine
Dicke von 2,5 pm, deutlich sichtbar waren die vertikalen Segmentationsrisse. Horizontales
Risswachstum und Mudcracks wurden nicht beobachtet. Im YMS kam es zur deutlichsten
Veranderung der Mikrostruktur. Die Poren waren erheblich vergrofiert und unregelmaflig in
Grofle und Gestalt. Zudem bestand die YMS-Lage nach dem FCT aus YMS und YDS. Die YDS-
Ausscheidungen lagen meist vertikal angeordnet im YMS vor. Die Adhédsion am YDS war gut, es

gab keine neugebildeten vertikalen Risse. Alle Risse stoppten am YDS.
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Abbildung 97 REM-Aufnahmen des EBC-Systems A im Zustand AP (oben) und nach 1000 h FCT bei
1250°C (unten); links: Ubersicht, mittig: Interface Si-BC / YDS (A1), rechts: YMS (A2)

EBC-B

Abbildung 98 zeigt die REM-Querschliffe des Systems EBC-B. Im as-processed Zustand bildeten
sich im YDS (B1) vertikale Spalte, die teils bis in das YMS fortsetzten. Im Zustand AC gab es sie
noch nicht, sie bildeten sich also erst nach der zehnstiindigen Glithung bei 1250°C. Innerhalb
des YDS konnten zwei verschiedene Zonen ausgemacht werden: eine dichte und eine pordse
Zone. Die porose Zone war immer in der Ndhe zum Si-YDS-Interface lokalisiert. Beide Zonen
hatten die identische chemische Zusammensetzung. Das Interface zwischen YDS (B1) und Si-
BC war intakt, das zwischen YDS (B2) und YMS (B2) hingegen nicht. Hier erstreckten sich iiber
weite Teile Poren(-ketten). Auch innerhalb des YMS gab es stellenweise horizontale Porenketten

sowie vereinzelt feine, horizontal angeordnete Risse.

Nach 1000 h FCT war die YMS-Lage grofiflichig von der YDS-Lage abgelost. Dies trat bereits
nach 100 h FCT auf. Der hier gezeigte Bereich war noch intakt. Die Adhdsion des YDS am TGO
(2,2 um) war hingegen vollstindig gegeben. An der hier gezeigten Stelle ist die Porenvereinigung
am YDS-YMS-Interface noch deutlich zu erkennen. Im YMS hatten sich nach der Kristallisation
kaum neue vertikale Risse gebildet. Die vorhandenen Risse stoppten alle am YDS-Interface. Die
bereits zu Beginn vorliegende horizontale Porenkette im YMS zeigte Porenvergrofierung, abge-
sehen davon war die YMS-Lage sehr porenarm. Die initial gebildeten vertikalen Spalte konnten
durch Sintern nur unzureichend verschlossen werden, so dass das TGO lokal offen lag. Im YDS
gab es nur noch eine mikroporése Mikrostruktur, bei der es an den Korngrenzen zur Porenver-

groflerung kam.
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Abbildung 98 REM-Aufnahmen des EBC-Systems B im Zustand AP (oben) und nach 1000 h FCT bei
1250°C (unten); links: Ubersicht, mittig: Interface Si-BC / YDS (B1), rechts: YMS (B2)

TEM-Analyse der YDS-Variante EBC-B1

An der YDS-Schicht des Systems EBC-B wurde eine TEM-Analyse mit EDX-Elementmapping
und Einkristallbeugung der beiden Zonen durchgefiihrt. Zur Verdeutlichung der an der EBC-
Bl-Lage gemachten Beobachtung sind in Abbildung 99 die REM-Aufnahmen der identischen
YDS-Schichten ohne YMS-Decklage (Kapitel 7.3.1,) danebengestellt. Sie zeigen die Schicht nach
2 h und 10 h isothermer Glithung bei 1250°C. Die Mikrostruktur von EBC-B1 (10 h Glithung)
ahnelte der fiir zwei Stunden geglithten Schicht. Die fiir 10 h geglithte Schicht YDS-K4-F war

dagegen homogen.

- YDS-K4-E:2h

Abbildung 99 REM-Aufnahmen identisch abgeschiedener und bei 1250°C geglithter YDS-Schichten;
Variante YDS-K4-E und -F (Kapitel 7.3.1), Variante EBC-B1 mit YMS-Decklage (Tabelle 20 - EBC-B2)
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Die XRD-Analysen der Varianten YDS-K4-E ergaben, dass das Gefiige grof3teils aus y-YDS und
zu geringen Anteilen aus B-YDS bestand. Variante YDS-K4-F bestand fast vollstaindig aus f-
YDS (Abbildung 82). An Variante EBC-B1 konnte keine XRD-Analyse durchgefiihrt werden, da
diese Lage durch die YMS-Decklage abgeschirmt wurde. TEM-Analysen belegten aber eindeu-
tig, dass sich hier — anders als bei der identisch geglithten Variante YDS-K4-F - ein zweiphasiges
Gefiige aus a-YDS und B-YDS gebildet hatte, nicht aber y-YDS. Die scheinbar dichte Struktur
war a-YDS, die pordse Struktur 3-YDS.

Aus der Probe EBC-B wurde von der EBC-B1-Lage eine FIB-Lamelle fiir die TEM-Praparation
angefertigt. In Abbildung 100 ist der Bereich, aus dem diese Lamelle entnommen wurde, einge-

zeichnet.

Abbildung 100 REM-Aufnahme der Probe EBC-B (AP) zeigt die Entnahmestelle der FIB-Lamelle

STEM-Dunkelfeldaufnahmen beider Bereiche sind in Abbildung 101 (jeweils links) zu sehen.
Deutlich zu erkennen ist, dass auch das a-YDS poros war, die Poren waren nur viel kleiner. Im
B-YDS-Gefiige waren die Poren sichtbar vergrofiert, dazwischen war die Schicht jedoch dicht.
Im rechten Bereich sind die TEM-EDX-Mappings von Argon zu sehen. Hier zeigte sich, dass
das Argon wihrend der Glithung nicht verschwand und in den Poren des YDS zu finden war —
auch die feine Verteilung sowie die Anreicherung an den Korngrenzen lasst sich klar erkennen.

Alle weiteren Elemente (Y, Si, O) waren gleichméf3ig in der Schicht verteilt.
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Abbildung 101 STEM-Dunkelfeldaufnahmen (links) und TEM-EDX-Mappings von Argon (rechts) von
zwei Stellen innerhalb der YDS-Lage von Variante EBC-BI mit unterschiedlicher Mikrostruktur

EBC-C

Abbildung 102 zeigt die REM-Querschliffe des Systems EBC-C. Im as-processed-Zustand war
wegen der geringen Unterschiede in der Kationenstdchiometrie kein Unterschied im Kontrast
der beiden Lagen erkennbar. Die Mikrostruktur beider Bereiche unterschied sich jedoch. In der
unteren YbDS war die Mikrostruktur weitestgehend homogen mit fein verteilter Porositit. Am
Interface zum Si-BC war eine pordse Zone mit einem Uberschuss an Siliziumoxid zu erkennen.
Im oberen YbDS gab es im Bereich tiber dem Interface zu EBC-C1 einen Bereich mit wenig

Porositét. Dariiber war die Schicht pordser und von horizontalen Spalten durchzogen.

Nach 1000 h FCT war das Schichtsystem noch vollstindig intakt. Lediglich in der Draufsicht
offenbarten sich Stellen, an denen tiberschiissiges Siliziumoxid an die Oberfliche getreten war.
Die beiden YbDS-Schichten unterschieden sich wesentlich voneinander. Wihrend die untere
Lage im Laufe des Tests nur eine geringe Verdnderung erfuhr und weiterhin mikropords war,
kam es bei der oberen YbDS-Schicht zur Porenvergréfierung. Die untere Schicht haftete sehr

gut auf dem TGO des Si-BC, das eine finale Dicke von 2 um hatte.
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Abbildung 102 REM-Aufnahmen des EBC-Systems C im Zustand AP (oben) und nach 1000 h FCT bei
1250°C (unten); links: Ubersicht, mittig: Interface Si-BC / YbDS (C1), rechts: oberes YbDS (C2)

Vergleich der drei EBC-Systeme

Die REM-Aufnahmen der drei EBC-Systeme wurden mittels Image] analysiert. An allen Syste-
men wurde die Zunahme der TGO-Dicke iiber die Testzeit gemessen. Die Ergebnisse sind in
Abbildung 103 zu sehen. Die Werte bei 0 h entsprechen der TGO-Dicke im Zustand AP. Alle
Varianten zeigten ein parabolisches TGO-Wachstum. Sowohl die initiale und finale TGO-
Dicke, als auch die parabolischen Wachstumskonstanten nahmen von EBC-A bis EBC-C ab.
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Abbildung 103 TGO des Si-BC in EBC-Systemen nach 1000 h FCT bei 1250°C an Luft (k, in um?/s)
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Zusitzlich zum TGO wurden die einzelnen Lagen vor und nach dem FCT vermessen. Die
Ergebnisse sind in folgender Tabelle aufgelistet. Es ldsst sich festhalten, dass alle Seltenerdensili-
katschichten (bis auf EBC-B2) leicht an Schichtdicke gewannen. Die beiden YMS-Lagen zeigten
dabei fast keine Verdnderung, obwohl es grofie Unterschiede in der Porositit gab. Grofle Zu-
nahmen gab es bei den YDS-Lagen und bei der oberen YbDS-Lage. Die Schichten mit den
hochsten prozentualen Steigerungen zeigten auch im Querschliff (Abbildung 97, Abbildung 98
und Abbildung 102) die grofiten mikrostrukturellen Veranderungen.

Tabelle 46 Mittlere Lagendicken der drei EBC-Systeme nach AP und nach 1000 h FCT bei 1250°C

as-processed [um] 1000 h FCT [pm]
Variante EBC REDS REMS TGO | EBC REDS REMS TGO
EBC-A 254 128 124 08 | 286(+12,6%) 157 (+227%) 12,6 (+1,6%) 2,5
EBC-B 21,4 11,1 10 0,4 22,4 (+4,7 %) 12,8 (+15,3 %) 9,9 (-1 %) 2,2
EBC-C 198 94 10,6 02 | 2L,4(+8,1%) 9,6 (+2,1 %) 12 (+132%) 2

Neben den Lagendicken wurden die Schichten hinsichtlich ihrer Mikrostruktur analysiert.
Hierzu wurden die maximalen Feretdurchmesser und die Gesamtporositit ermittelt (bei EBC-
B1 beide Zonen). Die Ergebnisse fiir die Zeitpunkte AP und nach 1000 h FCT sind in Abbildung
104 zusammengetragen. Die linke Spalte zeigt jeweils die REDS-Schicht, die rechte Spalte die
REMS. Der Ubersicht halber wurde in der Darstellung auf Feretdurchmesser >1,5 um verzichtet,

da ihre Anzahl gering war. In der Berechnung der Kennwerte fanden sie aber Beriicksichtigung.

Bei allen Schichten konnte eine Abnahme der Porenanzahl und eine Verschiebung der Mediane
zu grofieren Feretdurchmesser verzeichnet werden. Die Porositét aller Schichten legte ebenfalls
zu. Eine besonders stabile Mikrostruktur hatten die Schichten EBC-B2 und EBC-C1. Die grof3-
ten Verdnderungen gab es bei Variante EBC-A2, EBC-B1 und EBC-C2. Dort legte die Porositit

um mindestens 100 % zu, auch der maximale Feretdurchmesser verschob sich signifikant.
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Abbildung 104 Porositit der RE-Silikate der drei EBC-Systeme AP und nach 1000 h FCT bei 1250°C

8.1.3 Furnace-Cycle-Test der EBC-Systeme auf SiC/SiCN-CMC

Auf den SiC/SiCN-CMC-Substraten (Kapitel 4.1.1) wurden die Systeme EBC-B und EBC-C
abgeschieden und diese anschliefSend bis 1000 h im FCT getestet. Anders als die Oberflidche der

monolithischen a-SiC-Substrate war die CMC-Oberfliche duflerst heterogen und wies an der

Oberfldache unterschiedliche Strukturen wie Fasern, Knotenpunkte und Matrix (Abbildung 11)

auf. Der Einfluss dieser Merkmale auf die Lebensdauer der EBC-Systeme wurde hier tiberpriift.

EBC-B auf SiC/SiCN-CMC

Abbildung 105 zeigt die REM-Querschliffe des Systems EBC-B auf SiC/SiCN-CMC-Substrat

nach 1000 h FCT. Zu sehen sind Schnitte von zwei unterschiedlichen Faserorientierungen,

senkrecht zur Schnittebene (oben) und parallel dazu (unten).
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Abbildung 105 REM-Aufnahmen des EBC-Systems B auf SiC/SiCN-CMC nach 1000 h FCT bei 1250°C

Im senkrechten Anschnitt ldsst sich klar erkennen, dass die Fasern lokale Abschattung hervorru-
fen, die zu einem ungleichmifligen Schichtwachstum mit vielen Zwischenrdumen fiithrten. Die
auf dem Si-BC aufgebrachte YDS-Lage konnte diesen Effekt mit zunehmender Schichtdicke nur
unvollstindig ausgleichen. Die Delamination des YMS vom YDS trat hier ebenso auf, wie auch
auf dem monolithischen Substrat beobachtet. Der Si-BC war stellenweise vollstindig oxidiert,
sodass die Schicht geschiddigt wurde und das Substrat ungeschiitzt war. Parallel zur Faserorien-
tierung wuchs die Schicht auf den Fasern sehr homogen auf, an den Faserenden kam es aber

auch hier zu Abschattungseftekten. Dort kam es verstarkt zur Oxidation des Si-BC.

EBC-C auf SiC/SiCN-CMC
Abbildung 106 zeigt die REM-Querschliffe des Systems EBC-B auf SiC/SiCN-CMC-Substrat

nach 1000 h FCT. Zu sehen sind Schnitte von zwei unterschiedlichen Faserorientierungen,

senkrecht zur Schnittebene (oben) und parallel dazu (unten).

senkrecht “.---"""'-....

Abbildung 106 REM-Aufnahmen des EBC-Systems C auf SiC/SiCN-CMC nach 1000 h FCT bei 1250°C
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Im senkrechten Anschnitt sind die Abschattungseffekte durch die einzelnen Fasern auf das
Schichtwachstum deutlich erkennbar. Im YbDS waren stellenweise grofie Poren zu sehen, die
zur Oberfliche gedffnet waren. Abplatzungen der Schicht oder einzelner Lagen traten ebenso
wie auf a-SiC nicht auf. In Bereichen besonders grofler Inhomogenitét war die Schicht vollstan-
dig geschadigt. Parallel zur Faserorientierung war das Schichtsystem vollstindig intakt. Beson-
ders in Bereichen mit Matrixiiberschuss auf der Oberfliche wuchs die Schicht homogen und

vergleichbar zur Mikrostruktur auf der a-SiC-Probe auf.

8.1.4 Furnace-Cycle-Test der EBC-Systeme mit hafniumoxidverstarktem
Silizium-Bondcoat

An den neu entwickelten hafniumoxidverstairkten BC H1 und H2 wurde exemplarisch der
Einfluss einer YbDS-Decklage (EBC-C1) auf das thermozyklische Oxidationsverhalten unter-
sucht. Zudem wurde die thermochemische Kompatibilitit am Interface tiberpriift, da es hier

potenziell zu Reaktionen mit dem REDS kommen kann.

Abbildung 107 zeigt die REM-Aufnahmen der BC-Varianten H1 und H2 mit der YbDS-Lage
EBC-C1 nach 1000 h FCT im Querschliff. Beide Systeme waren nach diesem Test vollstindig
intakt, es kam zu keiner schidlichen Reaktion am Interface. Die hochdotierte Variante H1 war
vollstindig durchoxidiert, wiahrend die Schicht bei Variante H2 nur zu etwa einem Drittel
oxidiert war. Bei beiden Proben bildete sich nah am Interface ein mTGO mit fein verteilten
hafniumreichen Teilchen. Darunter war das mTGO weniger homogen und der Abstand zwi-

schen den hafniumreichen Partikeln (besonders bei H2) grofier.

Variante H2-C1

Abbildung 107 REM-Aufnahmen von H1 und H2 mit YbDS (EBC-C1) nach 1000 h FCT bei 1250°C

An beiden Proben wurde zu verschiedenen Zeitpunkten die Dicke des mTGO an REM-
Aufnahmen gemessen. Die ermittelten Kurven sind in Abbildung 108 dargestellt. Wahrend bei
Variante H1-C1 das mTGO linear anwuchs, folgte die Oxidation der Variante H2-C1 einem

parabolischen Wachstum.
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Abbildung 108 mTGO-Wachstum der hafniumoxidverstarkten BC mit und ohne YbDS-Lage (EBC-C1)
nach 1000 h FCT bei 1250°C (k;, in um?/s)

8.1.5 Test der EBC-Systeme in stromendem Wasserdampf

Die drei EBC-Systeme wurden abschlief3end fiir 2 h bei 1250°C einem Steam-Volatilization-Test
(SVT) unterzogen, bei dem die Proben von 100 % Wasserdampfatmosphdre mit 10 m/s um-
stromt wurden. Die entsprechenden REM-Aufnahmen sind in Abbildung 109 zu sehen.

[EBC B

|

ar:-

Abbildung 109 REM-Aufnahmen der EBC-Systeme A, B und C (v.L.n.r.) nach 2 h SVT bei 1250°C

Bei Variante EBC-A hatte sich auf dem Si-BC ein TGO gebildet, das sich im Wasserdampf nicht
verfliichtigte. Beide EBC-Lagen waren pords, wobei die YMS-Lage eine hohe Porositdt hatte und
von groflen Poren durchzogen war. Vereinzelt fanden sich im YMS vertikale Risse, YDS war
dort nicht zu finden. Auch die Entmischung im YDS im AP-Zustand war bereits nach zwei
Stunden Test verschwunden. Vergleicht man den Zustand des Schichtsystems mit dem nach 10
h FCT an Luft (Abbildung 110), fillt auf, dass die Entmischung der YDS-Lage hier noch nicht
verschwunden war, obwohl die Probe bereits 8 h linger geglitht wurde. Es fillt auch auf, dass
das TGO bei EBC-A im SVT erheblich schneller wichst. Dieser Vergleich von unterschiedlichen
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Zeitpunkten ist legitim, da bereits bei Leisner et al. [64] gezeigt werden konnte, dass in diesem

SVT alle Stofftransport- und Umwandlungsprozesse um den Faktor 10 - 100 schneller ablaufen.

Abbildung 110 REM-Aufnahmen der EBC-Systeme A, B und C (v.L.n.r.) nach 10 h FCT bei 1250°C

Bei Variante EBC-B war auf dem Si-BC nur ein sehr diinnes TGO zu erkennen, das lokal aber
bereits dicker war. Im Vergleich zur Probe, die 10 h im FCT getestet wurde, war die maximale
TGO-Dicke im SVT hoher. Beide EBC-Lagen waren nach 2 h SVT stabil, das YMS und auch das
YDS wurden nicht angegriffen. Anders als bei der Probe im AP-Zustand (Abbildung 99) und
auch nach 10 h FCT (Abbildung 110) waren die zwei Zonen unterschiedlicher Porositidt im YDS
nicht mehr vorhanden. Im YMS kam es zu vertikaler Rissbildung, die jedoch nicht bis in das
YDS wuchsen. Jedoch fanden sich im gezeigten Ausschnitt grofiere Spalte unterhalb der Stellen,
wo die Risse auf die YDS-Lage trafen. Die Spaltbildung, wie nach der Kristallisationsglithung
entstanden (Abbildung 98), konnte an dieser Probe nicht beobachtet werden.

Bei Variante EBC-C war auf dem Si-BC nur ein sehr diinnes TGO zu erkennen. Das EBC-
System war an keiner Stelle beschiddigt, allerdings kam es an der Oberfliche der oberen YbDS-
Lage zu einem ausgepragten SiO,-Verlust bis in eine Tiefe von circa 5 um. Die entspricht einer
Korrosionsrate von 2,5 um/h. Ubrig blieb ein offenpordses Geriist aus YbMS. Das YbDS hatte
im Vergleich zur Probe, die 10 h im FCT getestet wurde (Abbildung 110) viel grofiere Poren.

[ EBC-A2
Porositat: 24,5 %
Median: 0,431 pm

B EBC-B2
Porositét: 8,5 %
Median: 0,21 um

00 05 10 15 20 25 30 35 40 01 0,3 0,5 0,7 0,9 1,1
Feret  [um] Feret  [um]

max

Abbildung 111 Porositit der YMS-Lagen EBC-A2 (links) und -B2 (rechts) nach 2 h SVT bei 1250°C
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Um beide YMS-Lagen besser miteinander vergleichen zu konnen und eine Beurteilung hinsicht-
lich ihrer Schutzfunktion zu erleichtern, wurden die Porositit beider Schichten gemessen. Die
Verteilungen der maximalen Feretdurchmesser sind in Abbildung 111 dargestellt. Die Porositét
lag bei Variante EBC-A2 mit 24,5 % um den Faktor drei iiber der von Variante EBC-B2. Auch
die Porengrofie war bei Variante EBC-A2 im Mittel doppelt so grofy wie bei Variante EBC-B2.

8.2 Diskussion der EBC-Systeme

Fiir die Diskussion der experimentellen Ergebnisse der EBC-Systeme und deren Bewertung wird
folgende Wirkungskette zu Grunde gelegt: Beschichtungsprozess > Schichteigenschaften >
Zustand nach Konditionierung > Verhalten im Test. Wie aus den Schichteigenschaften (Tabelle
45) hervorgeht, wurden nicht alle anvisierten Zielgrofien (Kationenverhdltnis, Sauerstoffsatti-
gung und Schichtdicke) bei allen Schichtvarianten erreicht. Die Ursache hierfiir findet sich in
den Abweichungen der Prozessbedingungen und den temporiren Fluktuationen der Prozesspa-
rameter, die in Kapitel 8.1.1 im Abschnitt Prozessstabilitit dargestellt wurden. Grundsitzlich
sind die in dieser Arbeit ermittelten Prozessfenster zur Schichtherstellung dann reproduzierbar,
wenn das RE-Target frei von Oxidbelegungen ist. Bei Variante EBC-A2 war das Kationenver-
hiltnis zu gering, dafiir lag der Sauerstoffanteil {iber dem mit diesem Elementpaar in der Z400
tiblicherweise erzielbaren Konzentration von etwa 45 At.-%. Dies spricht fiir einen Arbeits-
punkt, der bereits eine partielle Vergiftung der Y-Targetfliche hervorrief, wodurch sich die
Erosionsrate leicht verringerte. Bei Variante EBC-B1 kam es, wie bereits in Kapitel 8.1.1 er-
wahnt, zu Schwankungen der Leistung des Y-Targets, die auf die Regeltechnik der Anlage
zuriickzufithren waren. Ein signifikanter Effekt auf die spdtere Mikrostruktur liefl sich aber
nicht beobachten. Die grofiten Abweichungen der Schichteigenschaften gab es bei den Yb-
Silikaten. Bei beiden, insbesondere bei EBC-C2, wurde deutlich zu wenig Ytterbium in die
Schicht eingebaut, wodurch sich auch die Schichtdicken verringerten. Beim YbDS war der
Grund eine anfingliche Vergiftung des Yb-Targets, von der es sich - trotz der Verminderung
des Sauerstoffflusses — nicht mehr vollstindig erholte. Dadurch verminderte sich die Erosionsra-
te iiber die gesamte Beschichtungsdauer. Bei Variante EBC-C2, also der nominellen YbMS-
Schicht, kam es nach zehn Minuten zu dauerhaftem Arcing an der Yb-Kathode, infolge dessen

sich die Erosionsrate hier erheblich verringerte.

EBC-A

Bei Variante EBC-A1 kam es nach Beginn der Beschichtung zu einer kurzzeitigen Vergiftung
des Y-Targets. Daher fand sich beim YDS (AP) am Interface zum Si-BC eine diinne, yttriumrei-
che Lage tiber der eine dicke SiO,-Schicht lag. Zur Entmischung im YDS kam es bei der Kondi-
tionierung wie folgt: Auf Grund des Yttriumiiberschusses war die Nachoxidation bei der drei-
stufigen Glithung beschleunigt, was vor allem die Bildung von Yttriumoxid begiinstigte, da es
schneller oxidiert. Dieser Effekt gleicht den in Kapitel 7 (Abbildung 92 und Abbildung 94)
gemachten Beobachtungen. Daraus wurde ein Schema abgeleitet, das in Abbildung 95 miindete.

Das reaktive Yttrium diffundierte in die sauerstoffnahen Bereiche und reicherte sich an der
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Oberfliche und in die kolumnaren Zwischenrdume an. Im Inneren der Stingel blieb die
schwammartige Struktur mit SiO,-Uberschuss iibrig. Die XRD-Analysen in Kombination mit
den EDX-Analysen bestdtigen diese Beobachtung: Das Innere der Stingel bestand aus YDS und
(rontgen-)amorphem SiO,, die Zwischenrdume aus Apatit. In Kapitel 7 wurde ein RE-
Uberschuss als giinstig befunden. Dass dies bei Schichten mit Sauerstoffmangel kritisch sein
kann, wurde hier erneut gezeigt. In Kapitel 7.5.3 wurden bereits Losungsvorschldge vorgestellt.
Eine weitere Losung konnte sein, die Haltezeit bei niedrigen Temperaturen zu verkiirzen, so
dass auch Silizium eher oxidiert wird. Nach dem FCT war die Entmischung verschwunden, da
die thermochemische Triebkraft fiir diese Riickreaktion sehr grof3 war. Bei Variante EBC-A2
bestand die Schicht nicht rein aus YMS, weil hier ein Si-Uberschuss vorlag. Nach dem FCT war
diese Schicht daher auch sehr pords (Abbildung 104), da die lokalen Abweichungen der chemi-

schen Zusammensetzung zur Entmischung fithrten, die Porenbildung begiinstigt.

EBC-B

Beim YDS dieser Variante bildete sich nach der Konditionierung a-YDS anstelle von f-YDS
(Abbildung 101), wie es bei der identischen (gleiche Beschichtung und Glithung) Variante YDS-
K4-F (Abbildung 82) der Fall war. Auch wurde erwartet, dass sich y-YDS vor a-YDS bilden
wiirde. Dies ldsst den Schluss zu, dass die dariiber liegende YMS-Schicht durch Spannungen die
Kristallisation hin zu hoheren Temperaturen verzdgerte. Hierfiir spricht auch, dass das B-YDS
einzig im unteren Bereich im Kontakt zum Si-BC vorhanden war. Da f-YDS erst bei hoheren
Temperaturen aus a-YDS gebildet wird als aus y-YDS, lag nach der Konditionierung das ge-
mischte Gefiige vor. Die Spaltbildung zwischen YDS und YMS ist der Schrumpfung bei der
Kristallisation zuzuschreiben, sie wurde auch bei YDS-Schichten ohne Decklage beobachtet
(Abbildung 83). Ihr kénnte entgegengewirkt werden, wenn die Schichten ein leichtes Sauer-
stoffdefizit hétten. Hierzu sollte kiinftig eine systematische Studie mit kleineren Sauerstoffparti-
aldriicken als 11 % durchgefithrt werden. Die Adhision der YMS-Schicht auf dem YDS war
schwach. Schon AP gab es entlang des Interfaces Porenbildung. Der Grund hierfiir war die
verringerte Wirkung des Plasmadtzens vor der Beschichtung, da die YDS Schicht hier vollstan-
dig oxidiert war und somit elektrisch isolierend wirkte. Abhilfe schaffen kénnte HF-Atzen oder
die beiden Schichten in einem Lauf (aber ohne Gradierung) zu beschichten. Im YMS bildeten
sich zudem nur bei der Kristallisation vertikale Risse, die verhinderten, dass im weiteren FCT

Verlauf hohere Spannungen in die Schicht eingebracht werden konnten.

EBC-C

Die nominelle YbDS-Schicht EBC-CI1 zeigte nah am Interface zum BC grof3ere Poren, die einem
SiO,-Uberschuss zuzuschreiben sind (Abbildung 102). Daher kam es zu den explosionsihnli-
chen Ausstiilpungen bei der CMC-Probe im FCT (Abbildung 106). Der FCT bewirkte ansons-
ten kaum eine Veranderung dieser Lage. Vereinzelt fanden sich feine Risse, die auf das sprode
Verhalten der Siliziumoxidanreicherungen zuriickzufithren ist. Im nominellen YbMS (EBC-C2),
das hier das obere YbDS war, gab es AP zwei Bereiche mit unterschiedlichen Mikrostrukturen.

In der Nidhe zur Zwischenschicht war die Schicht dicht, die oberen drei Viertel hingegen porés.
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Die Ursache hierfiir ist nicht eindeutig. Zwar destabilisierte sich der Prozess nach zehn Minuten,
ein EDX-Linescan dieser Schicht zeigte aber keine Veridnderung des Kationenverhiltnisses.
Stattdessen verringerte sich der Sauerstoffanteil stetig von 55 At.-% bis auf 50 At.-% in Oberfla-
chennidhe. Der Grund hierfiir konnte nicht gefunden werden. Nach dem FCT konnte eine starke
Porenagglomeration beobachtet werden, die in EBC-C2 deutlich stirker ausfiel als bei der
aquivalenten YDS-Schicht (EBC-A1, Abbildung 97). Da die Ytterbiumsilikate in dieser Arbeit

nicht derart umfassend untersucht wurden, kann dieser Unterschied materialabhdngig sein.

Allgemeine Effekte beim Furnace-Cycle-Test

Die Schichten der Z400 YDS (EBC-A1) und YbDS (EBC-C2) hatten die grofite Zunahme der
Schichtdicke (Tabelle 46). Diese Veranderung ist mit den Abweichungen der Schichtdicken
allein, wie sie Kapitel 6.2.3 fiir die Z400 gefunden wurden (Abbildung 58), nicht zu erklaren. Auf
Grund der hier gewéhlten Probenanordnung liegt die maximale Schichtdickenabweichung
theoretisch bei unter 4 %. Die YDS-Schicht der IMPAX (EBC-B1) gewann auch an Dicke, aber
erheblich geringer. Der Unterschied ist die zusétzliche Nachoxidation der Z400-Schichten, bei
der es zu lokaler Entmischung kommt, die in Porenformation miindet. Da die initiale Porositdt
somit deutlich hoher war als in der IMPAX, konnte es auch zu einer grofieren gemessenen
Porosititszunahme kommen. Die TEM-Aufnahmen der Schicht EBC-B1 (Abbildung 101) legen
nahe, dass es bei allen Schichten nur zu geringer Porositdtssteigerung kam, die Poren teilweise
aber zu klein waren, um sie quantifizieren zu kdnnen. So geht aus Abbildung 104 hervor, dass es
bei allen Silikatschichten zur Porenvereinigung und damit Verschiebung des Medians der
maximalen Feretdurchmesser kam. Das bedeutet, dass die offene Porositit und damit die An-
griffsmoglichkeiten fiir Wasserdampf zunahmen. Dieser Effekt ist typisch fiir keramische Mate-
rialien und ist Sintervorgingen und der Triebkraft zur Minimierung der Porenoberflache (Po-
renagglomeration) zuzuschreiben. Alle REDS-Schichten hatten eine finale Porositit um 15 %,
was als unkritisch zu bewerten ist. Die Funktion der IL ist nicht primér der Schutz vor Wasser-
dampf, sondern die Anbindung von REMS an den BC und induzierte Spannungen durch CTE-
Mismatch zu minimieren. Fiir diese beiden Funktionen ist Porositdt nicht zwingend nachteilig.
Fiir die REMS gilt dies nicht, da sie Schutz vor Wasserdampf bieten sollen. Hier war die YMS-
Schicht aus der IMPAX am vielversprechendsten. Sie hatte nach 1000 h FCT nur eine sehr
geringe Porositdt und auch die kleinsten Porendurchmesser. Offen bleibt, welche Mikrostruktur
(Porositit und Porengrofle) fiir die Schutzfihigkeit vor stromendem Wasserdampf kritisch ist
und welche Grenzwerte fiir beide Parameter gelten. In der Literatur finden sich hierzu keine

Werte, weshalb dies fiir PVD-Schichten untersucht werden sollte.

Die Glithungen zur Konditionierung fiihrten nur bei EBC-A zu einem dickeren TGO im AP
Zustand, weil sich dort nicht unmittelbar die YDS-Lage ausbildete. Ansonsten wirkt sich die
Nachbehandlung kaum negativ auf den Zustand der BCs aus. Die parabolischen Wachstums-
konstanten des Si-BC S1 mit EBC-Schichten (Abbildung 103) lag fiir alle drei Varianten signifi-
kant unterhalb der des freien Siliziums S1 (Abbildung 21). Die Reduktion lag bei EBC-A bei
Faktor 5,5 und am niedrigsten bei EBC-C, wo sie um den Faktor 7,5 darunterlag. Im Vergleich
zu den von Lee [206] fiir Si-BC mit YbDS (APS) ermittelten Oxidationskonstanten (bei 1316°C),
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waren die hier gemessenen Werte um 30-40 % niedriger. Damit wird die Lebensdauer des Si-BC
nochmals verlangert, so dass aus diesem Gesichtspunkt die 10 pm Schichtdicke fiir den BC
ausreichend sind. Bei Variante EBC-C war die Oxidation am niedrigsten, da dariiber eine fast
doppelt so dicke REDS-Schicht lag wie bei den anderen beiden EBC-Varianten. Die Sauerstoff-
diffusion durch REDS ist langsamer als durch REMS. Am auffilligsten ist, dass es mit EBC zu
weniger (horizontalen) Rissen im TGO und auch nicht zu Mudcracks kam (vergleiche Abbil-
dung 22 mit Abbildung 97 nach 1000 h FCT). Dies lag zum einen an den diinneren Oxidschich-
ten (mit EBC), zum anderen konnten die EBC-Lagen Druckspannungen in das TGO einge-
bracht haben, die der Risséffnung und dem Risswachstum entgegengewirkten. Die Oxidation
beider hafniumoxidverstarkten BCs H1-C1 und H2-C1 (Abbildung 108) konnte nicht wesent-
lich verlangsamt werden, da der Sauerstoff auch bei niedrigerem Sauerstoffpartialdruck schnell
iiber das Hafniumoxidnetzwerk in die Schicht eindiffundieren konnte. Jedoch fanden sich auch
bei Variante H1 und H2 mit EBC-Decklagen weniger Risse im mTGO. Die Frage, ob diese BC
mit dem YbDS aus thermochemischer Sicht kompatibel sind, konnte beantwortet werden. Es
gab an der Grenzfliche, entgegen der von Poerschke et al. [208] beschriebenen Reaktionen
zwischen Yb,0Os; und HfO,, keine im REM beobachtbare Grenzflichenreaktionen oder damit
assoziierbare Porenbildung. Ob dies auch bei hoheren Temperaturen gilt, bei denen verstarkte

BCs eingesetzt werden sollen, sollte kiinftig untersucht werden.

Wasserdampfstabilitdt der EBC-Systeme

Alle drei Systeme konnten die Wasserdampfkorrosion des Si-BC und des Grundwerkstoffs
verhindern (Abbildung 109). Zwar waren die Testzeit und die Anzahl der getesteten Proben
gering, jedoch stellt der hier verwendete DLR-rig ein probates Mittel zum schnellen Screening
der Tauglichkeit eines EBC-Systems dar. Die nach Lucato et al. [209] berechneten Korrosionsra-
ten von Si(C) liegen fiir diesen Teststand bei 5 pm/h. Fiir den Vergleich mit anderen Priifkon-

zepten in wasserdampthaltiger Atmosphdre wurde er in Abbildung 112 eingetragen.
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Abbildung 112 Einordnung des DLR-rig in Bezug auf die SiC-Abtragsrate nach Lucato et al. [209]
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Im YMS der Variante EBC-A kam es zu einer deutlichen Zunahme der Porositit (vergleiche
Abbildung 104 mit Abbildung 111), die grofiteils auf die Verfliichtigung des SiO,-Uberschusses
der Lage EBC-A2 (YDS) zuriickzufiihren ist. Das Kationenverhaltnis betrug dort cy/csi = 1,76,
sodass diese Lage einen YDS-Anteil von circa 25 Mol-% hatte (abgeschitzt nach Hebelgesetz).
YDS korrodiert in der Anwesenheit von Wasserdampf nach Gleichung 11 (Kapitel 2) zu YMS,
wodurch die Porositit von 9 % auf 24,5 % erhoht wurde (vergleiche Abbildung 111 - links mit
Abbildung 104 - oben rechts). Damit war diese YMS-Lage nach 2 h SVT viel pordser als nach
1000 h FCT - dort lag die Porositit bei 18 %. Das YMS kann nach Gleichung 12 theoretisch
auch mit Wasser reagieren, unter den hier getesteten Bedingungen gilt es aber als stabil [60,
103]. Bei Variante EBC-B mit einem optimalen leichten Yttriumiiberschuss im YMS kam es
hingegen zu fast keiner Veranderung der Mikrostruktur des YMS (Abbildung 109). Auch eine
Korrosion der Schicht trat nicht auf, was fiir die Stabilitit der YMS-Schicht im Wasserdampf
spricht. Im Vergleich zur Variante EBC-A2 nahm bei Variante EBC-B2 die Porositit der YMS-
Lage vom Zustand AP zum SVT nur unwesentlich zu. Sie stieg von 4 % auf 8,5 % an (vergleiche
Abbildung 111 - rechts mit Abbildung 104 - Mitte rechts), was noch unterhalb der Porositit
nach 1000 h FCT (10 %) lag. Auch unterhalb der sehr pordsen YMS-Schicht bei EBC-A wurde
das YDS nicht angegriffen. Dies lasst den Schluss zu, dass bei diesen Stromungsgeschwindigkei-
ten der Einfluss der Porositdt auf die Korrosion nicht zu grof} ist. Da dies fiir hohe Strémungs-
geschwindigkeiten, wie sie in der Turbine auftreten, mutmaf3lich nicht gilt, ist die Struktur von
Variante EBC-B2 (Abbildung 111) giinstiger. Daraus ldsst sich ableiten, dass eine Porositit <10
% und ein mittlerer Porendurchmesser von <0,2 um als hermetisch dicht angesehen werden
konnen. Die Gesamtporositit bestimmt dabei den Grad der Wasserdampfkorrosion, die Poren-
grofle die Fahigkeit die Stromungsgeschwindigkeit zu minimieren. Aus diesem Gesichtspunkt
sind magnetrongesputterte PVD-Schichten gegeniiber APS-Schichten im Vorteil, da deren
mittlerer Porendurchmesser deutlich grofier ist (vergleiche [57, 61, 62]). Damit ist das System
EBC-B am vielversprechendsten und sollte kiinftig weiter optimiert werden. Die vertikalen
Spalte gab es bei der im SVT getesteten Probe zwar nicht (vergleiche Abbildung 98), jedoch
hitten sie fatale Auswirkungen auf die Schutzfunktion und sollten durch eine Optimierung des
Herstellungsprozesses vermieden werden. Als unkritisch fiir die hier verwendeten Testbedin-
gungen konnen die vertikalen Segmentierungsrisse der REMS eingeordnet werden. In Abbil-
dung 109 ist dieser Defekt bei EBC-A2 und bei EBC-B2 zu erkennen. Das darunterliegende YDS

wurde jedoch nicht angegriffen, sonst hétte dort YMS detektiert werden miissen.

Dass REDS keine ausreichende Schutzwirkung vor Wasserdampf bieten und schnell korrodie-
ren, wurde am Beispiel von YbDS (Abbildung 109 — EBC-C) deutlich gezeigt. Es korrodierte an
der Oberflidche unter sehr aggressiven Bedingungen mit einer Rate von 2,5 pum/h. Die Korrosi-
onsrate von Bakan et al. [59] fir YbDS (+YbMS-Mischung) lag bei 0,1 um/h bei 0,15 atm Was-
serdampf (Stromungsgeschwindigkeit 100 m/s). Vergleich man beide Ergebnisse und beriick-
sichtigt die Einordnung der Priifstinde nach Abbildung 112 (Faktor ~30), so ist das hier
gemessene Ergebnis mit 0,083 pm/h (umgerechnet) als deckungsgleich zu bewerten. Von Leis-
ner et al. [64] wurden im gleichen Teststand bei 1200°C fiir eine Stunde vier Proben getestet:

Reines Silizium und das ungeschiitzte SiC/SiCN-CMC wurden unter diesen Bedingungen stark
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korrodiert. An Proben mit einer diinnen (4 pum) YMS-Deckschicht korrodierte das Grundmate-
rial nicht, allerdings kam es zu erheblichen mikrostrukturellen Verdnderungen im YMS und
unerwiinschter Phasenbildung an der Si(C)-YMS-Grenzfliche. In Bezug hierauf zeigten alle in
dieser Arbeit entwickelten EBC-Systeme eine deutliche Verbesserung hinsichtlich ihrer Sys-
temstabilitdt (thermochemisch, mikrostrukturell und Phasenstabilitit) und damit ihrer Schutz-
funktion. Dies wurde erreicht, indem das Hauptaugenmerk bei der Schichtentwicklung auf die
Hermetik gelegt wurde: Es konnte in dieser Arbeit gezeigt werden, dass diinne EBC-Systeme

(Gesamtschichtdicke < 50 pm) SiC/SiC-CMCs vor stromendem Wasserdampf schiitzen konnen.

Diskussion der Ergebnisse auf SiC/SiCN-CMCs

Wie die Ergebnisse in Kapitel 8.1.3 zeigten, ist ein Transfer der Ergebnisse auf SiC/SiCN-CMC-
Substrate nicht ohne weiteres moglich. Deren Oberfliche ist auch im geschliffenen Zustand
(ohne definierten R.-Wert) fiir PVD-Beschichtungen nicht homogen zu beschichten, da diese zu
den abbildenden Beschichtungsverfahren zéhlen. Die Resultate parallel zur Faser und in Berei-
chen mit Matrixiiberschuss (Abbildung 105 und Abbildung 106) waren vielversprechend. Im
senkrechten Querschnitt war die Faseroberfliche weniger gleichmiflig beschichtet, da es zu
Abschattungseffekten kam. Eine Losung hierfiir kann ein dickerer Si-BC sein, wie von Leisner et
al. [64] bereits erfolgreich gezeigt. Die Problematik der Knotenpunkte (Abbildung 12) wird
hierdurch nicht gelost werden koénnen. Das gilt auch fiir mit APS-Verfahren hergestellte dicke
Siliziumschichten. In der Bewiltigung dieser Herausforderung besteht der grofite Handlungsbe-

darf — von Seiten des Beschichtungsprozesses und auch von Seiten der CMC-Hersteller.
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9 Zusammenfassung und Ausblick

Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurde ein EBC-System zum Schutz von SiC/SiC-CMC:s fiir
den Einsatz im Heif3gasbereich von Flugzeuggasturbinen entwickelt. Hierzu wurde ein dreilagi-
ges EBC-Schichtdesign aus einem siliziumbasierten Bondcoat, einer Seltenerdendisilikat-
Zwischenschicht und einer Seltenerdenmonosilikat-Deckschicht entworfen. Die Gesamt-
schichtdicke von unter 50 pm entspricht einer weiteren Reduktion von 80 um gegentiber den
130 pm der neuesten EBC-Generation. Um dies realisieren zu konnen, wurden solche Schicht-
systeme erstmals mittels physikalischer Gasphasenabscheidung hergestellt. Die EBC-Systeme
sollten unter thermozyklischer Belastung an allen Grenzflichen thermochemisch langzeitstabil
sowie undurchléssig fiir stromenden Wasserdampf sein. Um diese Ziele erreichen zu konnen,
mussten mehrere Entwicklungsstringe parallel verfolgt werden. Im Einzelnen waren das die
Entwicklung von fortschrittlichen siliziumbasierten Bondcoats, der Prozesstechnik fiir die
Herstellung von Seltenerdensilikaten mit reaktivem Magnetronsputtern und der Konditionie-
rung dieser Schichten. Somit konnten abschliefend mehrere EBC-Systeme hergestellt und im
Furnace-Cycle-Test und im Streaming-Vapour-Test auf ihre Systemeigenschaften hin untersucht
werden. Die wesentlichen Aspekte dieser Entwicklung und ihre Verkniipfung sind in Abbildung

113 dargestellt. Die herausragenden Punkte werden im Folgenden aufgelistet.

In Kapitel 5 wurde der Einfluss des Beschichtungsprozesses auf die Abscheidung von silizium-
basierten Bondcoats untersucht. Mit Hilfe des Furnace-Cycle-Tests und mechanischer Charakte-
risierung der Schichten konnten drei vielversprechende Varianten (S1, H1 und H2) identifiziert
werden. Hierzu wurde erstmalig der Einfluss von Temperatur und Substrat-BIAS auf die Mikro-
struktur und damit das Oxidationsverhalten von reinen Silizium-Bondcoats untersucht. Diese
Untersuchung ergab, dass die typischen Manipulationsmdglichkeiten der PVD-Verfahren fiir
die Mikrostruktur bei den vergleichsweise dicken Siliziumschichten nicht den gewiinschten
Effekt erbrachten. Zwar konnten eindeutige mikrostrukturelle Effekte beobachtet werden, diese
fithrten aber nach anschlieflender Glithung zu einer hohen Porositit der Schicht. Auch die
kritische TGO-Dicke fiir Siliziumschichten auf Siliziumkarbid ohne weitere EBC-Lagen dariiber
war bislang unbekannt. Hier wurde herausgefunden, dass die kritische TGO-Dicke reiner Silizi-
umschichten bei circa 5 um liegt und dass der Versagensmechanismus die Abplatzung von
TGO-Segmenten in Form von Mudcracks ist. Bemerkenswert ist, dass die Oxidation in den
interkolumnaren Zwischenrdumen des Siliziums nicht schédlich ist und das Substrat gut vor
Oxidation geschiitzt wird. Durch die Neuentwicklung von zwei hafniumoxidverstirkten Bond-
coats konnte beides erheblich verbessert werden. Durch die mechanische Verstirkung konnte
die kritische Dicke der Oxidschicht auf mindestens 12 um erhoht und der Ausfall durch
Mudcracks unterbunden werden. Die Entstehung verschiedener Mikrostrukturen der verstérk-
ten Bondcoats und ihr Einfluss auf das Oxidationsverhalten wurden im Detail untersucht. Es
wurde herausgefunden, dass sich in Abhdngigkeit vom Hafniumoxidgehalt entweder grofle
Netzwerke (H1) oder lokal begrenzte Netzwerke (H2) des Oxids bilden. Uberdies wurde erst-

mals die Entstehung von Hafnon bei Temperaturen von 1250°C beobachtet, wodurch SiO, in-
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situ verbraucht wird; der zugrundliegende Mechanismus zur Entstehung wurde abgeleitet.
Zusitzlich wurde in Kapitel 8 der Nachweis erbracht, dass hafniumoxidverstirkte Bondcoats
mit Seltenerdendisilikaten (hier YbDS) thermochemisch bis 1000 h bei 1250°C kompatibel sind.
Zudem reduzierte sich fiir reines Silizium mit EBC-Lagen dariiber die Oxidationsgeschwindig-
keit um den Faktor fiinf, wihrend jene der beiden hafniumoxidverstirkten Varianten davon

unbeeinflusst blieben.

Ein reaktiver Co-Sputterprozesses mit zwei metallischen Targetmaterialien (Silizium und RE =
Yttrium / Ytterbium) unter Zugabe von Sauerstoff zur Herstellung von RE-Si-O-Schichten
wurde neu entwickelt (Kapitel 6). Hierzu wurde der Einfluss von einer Vielzahl an Prozesspa-
rametern auf die Hysterese sowie auf die Schichtabscheidung (Sauerstoffsattigung, Kationen-
verhaltnis und Schichtrate) untersucht und fiir verschiedene Beschichtungsanlagen, Werkstoffe
und Zielzusammensetzungen (Seltenerdendi- und Seltenerdenmonosilikat) Prozessfenster
gefunden. Somit war es erstmals moglich, vergleichsweise dicke RE-Silikatschichten durch
reaktives Magnetronsputtern herzustellen, das eine exzellente Kontrolle tiber die Schichtchemie
bot. Wie bei der Konditionierung der RE-Si-O-Schichten herauskam, ist dies von grofiem Vor-
teil. Als wesentliche Stellgrofien fiir die Stabilisierung des reaktiven Sputterprozesses wurden die
Pumpleistung und die Collecting Area identifiziert, die beide moglichst grof3 gewahlt werden
sollten. Bei den variierbaren Stellgréfien konnte sich — mit Abstrichen - einzig die Verwendung
von Stickstoff als sekunddres Reaktivgas als potenziell stabilisierend erweisen. Die Herstellung
der sechs EBC-Lagen fiir Kapitel 8 verdeutlichte den positiven Einfluss der pulsed-DC-
Versorgung und der Regelung des Sauerstoffflusses tiber den Sauerstoffpartialdruck auf die
Homogenitit der Beschichtung und deren Reproduzierbarkeit: Einzig in der IMPAX-Anlage
wurden Schichten mit den gewiinschten Eigenschaften abgeschieden. Die Substrattemperatur
wurde als neuer Indikator fiir den Zustand des Beschichtungsprozesses gefunden, der die friih-
zeitige Beobachtung einer einsetzenden Targetvergiftung erlaubt. Da eine Zustandsinderung
frither erkannt wird als mit bekannten Regelmechanismen, wird eine rechtzeitige Anpassung
des Sauerstoffflusses ermoglicht. Des Weiteren wurde ein neues Modell fiir die Schichtabschei-
dung beim reaktiven Sputterprozess entworfen, das es erlaubt, tiber die Comsumption vereinfa-

chend die Sauerstoffkonzentration der abgeschiedenen Schicht vorherzusagen.

In Kapitel 7 wurde die Konditionierung von aus der Beschichtung amorphen Yttriumdi- und
Yttriummonosilikatschichten unter Einbeziehung einer Vielzahl relevanter Einflussfaktoren
detailliert untersucht. Erstmals wurde das komplexe Zusammenspiel von initialen Schicht-
merkmalen (Sauerstoffsittigung, Homogenitit, Schichtdicke und Kationenverhiltnis) und der
anschlieenden Glithbehandlung auf die finalen Schichteigenschaften (Porositat, Mikrostruktur,
Polymorph und Phasenzusammensetzung) im Detail untersucht. So konnten fiir verschiedene
Werkstoffe, die in unterschiedlichen Beschichtungsanlagen hergestellt wurden, optimale Gliih-
behandlungen gefunden werden. Fiir substochiometrisch oxidierte Y-Si-O-Schichten wurde
herausgefunden, dass die Ausbildung der gewiinschten Phasen (-Yttriumdisilikat und X2-
Yttriummonosilikat sensitiv gegeniiber dem Anteil oxidierten Siliziums ist und eine mehrstufige

Nachoxidation erfordert. In Kombination mit einer Kristallisationsglithung mit sehr hohen
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Heizraten (rapid annealing) wurde es erstmals moglich, Yttriumdi- und Yttriummonosilikat
ohne unerwiinschte Polymorphe herzustellen. Im Unterschied hierzu sollten sauerstoffgesattigte
Y-Si-O-Schichten ohne Sauerstoffdefizit bei der Kristallisation mit 10 K/min aufgeheizt werden,
damit die gewtiinschte Phase und eine giinstige Mikrostruktur entstehen. Wie die Untersuchun-
gen im Furnace-Cycle-Test in Kapitel 8 ergaben, konnten beide gewiinschten Polymorphe durch
die Konditionierung gezielt hergestellt werden und waren bei nachfolgenden Temperaturwech-
seln zwischen Raumtemperatur und 1250°C stabil. Diese Erkenntnis ist besonders fiir das Yttri-
ummonosilikat neu und steht dem aktuellen Stand der Wissenschaft entgegen. Grofle Fort-
schritte konnten auch bei der Verringerung der Porositit von Seltenerdensilikaten erzielt
werden, die fiir die Hermetik des Schichtsystems von herausragender Bedeutung ist: Durch die
gezielte Erhohung des Seltenerdenanteils kommt es zur Bildung von Ausscheidungen, die Poren
verschlieflen. Bei Yttriumdisilikat liegt der optimale Bereich um cy/cs; = 1,1, fiir Yttriummonosi-
likat um cy/cs; = 2,5. Diese tiberstochiometrischen Kationenverhiltnisse fithrten bei den substo-
chiometrisch oxidierten RE-Si-O-Schichten zu einem bislang nicht beschriebenen Effekt: Auf
Grund der deutlich stirkeren Sauerstoffaffinitit der Seltenerdenmetalle kommt es zu einer
Entmischung, bei der die Seltenerdenmetalle in sauerstoffreiche Zonen - die Oberfliche und

interkolumnare Zwischenrdume - diffundieren und die inneren Bereiche der Stingel verarmen.

In Kapitel 8 flossen alle in den vorigen Kapiteln gewonnen Erkenntnisse zur Herstellung mehr-
lagiger EBC-Systeme mit Magnetronsputtern ein. Die Furnace-Cycle-Test- und Streaming-
Vapour-Test-Experimente lieferten weitere Erkenntnisse zu den Systemeigenschaften: Es konnte
erstmals belegt werden, dass ein hinreichend dichtes, thermochemisch stabiles EBC-System
geeignet ist, a-SiC iiber eine Dauer von 1000 h im Furnace-Cycle-Test und fiir 2 h im Streaming-
Vapour-Test (dquivalent zu ca. 100 h im 0,3 Mach Burner-Rig bei 10 % Wasserdampf) zu schiit-
zen. Der Transfer der EBC-Systeme auf SiC/SiC-CMC-Substrate war in Teilen erfolgreich: Die
zwei Schichtsysteme hafteten sehr gut und zeigten im Vergleich zum monolithischen Substrat
nur geringe Unterschiede im Schiadigungsbild. Allerdings gilt dies nur parallel zur Faserorientie-
rung. Senkrecht dazu verhinderte die inhomogene Oberfliche der Faserbiindel ein homogenes
Aufwachsen der Schicht. Auch die Knotenpunkte der Faserbiindel erwiesen sich als kritisch und
konnten nicht geschiitzt werden. Als Folge des Furnace-Cycle-Tests kam es bei allen EBC-
Varianten zu einer Zunahme der Porositdt und zur vertikalen Rissbildung im Yttriummonosili-
kat. Im Streaming-Vapour-Test stellte sich heraus, dass diese Risse die Wasserdampfkorrosion
der Schicht und des Substrats nicht erhohen. Die mikrostrukturellen Verdnderungen der EBC-
Systeme liefen unter Wasserdampfeinfluss stark beschleunigt ab. Zudem konnte gezeigt werden,
dass es bei Seltenerdendisilikaten und bei Seltenerdenmonosilikaten mit Siliziumiiberschuss im
stromenden Wasserdampf zu einer Verflichtigung des Siliziumoxids kommt. Hierbei bleibt
eine offenpordse Mikrostruktur {ibrig, die nicht mehr schiitzend ist. Es konnte bewiesen wer-
den, dass ein EBC-System unter harschen Bedingungen dann langzeitstabil ist und Schutz vor
Wasserdampf gewdéhrleisten kann, wenn die keramische Deckschicht unversehrt ist. Die Sys-
temintegritdt wird durch das Intermediate Layer gewdhrleistet. Es minimiert Spannungen und
die Sauerstoftdiffusion und bewirkt thermochemische Stabilitdt an allen Grenzflichen, womit

die Funktionalitat der neuen Schichtarchitektur bewiesen wurde.
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Abbildung 113 Verkniipfungen der wesentlichen Untersuchungen und Merkmale dieser Arbeit zur

Entwicklung von EBC-Systemen mit PVD-Verfahren fiir SiC/SiC-CMCs
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Ausblick

In den Diskussionen der einzelnen Ergebniskapitel wurden bereits kiinftige, als sinnvoll erachte-
te Schritte zur weiteren Verbesserung der einzelnen Lagen und der Prozesstechnik aufgefiihrt.
Die vielversprechendsten Ansitze der verschiedenen Aspekte zur weiteren Entwicklung der
EBC-Systeme werden hier zusammengefasst und um die Erkenntnisse der Validierungsexperi-

mente erganzt:

* Der Siliziumbondcoat sollte auf dem CMC dicker abgeschieden werden, um die Inhomo-
genititen der Oberflache besser ausgleichen zu konnen - darauf kann eine diinnere,
hafniumoxidverstirkte Schicht aufgebracht werden.

* Die hafniumoxidverstirkten Bondcoats sollten mit EBC-Lagen dariiber im stromenden
Wasserdampf getestet werden, um evtl. verbesserte Notlaufeigenschaften entwickeln zu
koénnen und den Hafniumoxidgehalt zu optimieren.

* In der Z400 Beschichtungsanlage sollte das Potenzial der Verwendung von Stickstoff als
zweitem Reaktivgas zur Stabilisierung der Hysterese weiter untersucht werden, um den
Yttriumanteil in der Schicht weiter erhéhen zu kénnen.

* In der IMPAX Beschichtungsanlage sollte der Sauerstoffpartialdruck systematisch redu-
ziert werden und bei der anschlieflfenden Konditionierung der Schichten untersucht
werden, ob sich somit die vertikalen Spalte schlief3en lassen.

* In der IMPAX Beschichtungsanlage sollte die Haftung des Seltenerdenmonosilikats auf
dem Seltenerdendisilikat verbessert werden, indem die Oberfliche mit Hochfrequenz-
BIAS geitzt oder aber beide Schichten in einem Beschichtungslauf aufgebracht werden.

* Bei der Konditionierung sollte systematisch untersucht werden, wie weit die Seltenerden-
silikatschichten durch eine Erhohung des Verhiltnisses von Seltenerdenmetall zu Silizi-
um verdichtet werden konnen. Diese Experimente sollten an vollstindig oxidierten
Schichten durchgefiihrt werden, damit es nicht zur Entmischung kommt.

= Die Experimente an EBC-Systemen im Streaming-Vapour-Test sollten intensiviert wer-
den, um die Systemeigenschaften besser verstehen zu konnen, wodurch das gesamte
EBC-System und die Schichtarchitektur fortentwickelt werden kénnten.

» Beim Furnace-Cycle-Test sollte die Testtemperatur erhoht und der Effekt einer zusatzli-
chen CMAS-Barriere auf die Systemeigenschaften untersucht werden. Als CMAS-
Barriere sind Yttriumoxidschichten denkbar, die mit Elektronenstrahlverdampfen her-
gestellt werden.
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