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Abstract

The intermetallic b-NiAl is an interesting material for high temperature applications. The
main reason is the ability to form an external, slow-growing Al,O3; (alumina) film in oxygen
containing atmospheres at elevated temperatures. The formation of a protective oxide scaleis
an essential condition for producing a better stability for high temperature systems. An
important criterion for such materials is excellent adherence of the oxide on the metallic
substrate. Under cyclic conditions alumina on NiAl tend to spall off. Therefore it is very
important to find ways to stabilize the metal oxide bonds, which have a crucia influence on
the adherence.

Some proposals using reactive d menents to improve the adherence of the oxide scale are
existing. This effect is studied very well by Jedlinski and Mrowec [Jed87], Pint [ Pin96] and
Schumann et al. [Schu95, 96a] for the oxidation of b-NiAl. In this study, this so-called
reactive element effect (REE) should not play arole, rather than effects concerning undoped
NiAl. In consideration of the fact that NiAl has a wide homogeneity range, it was interesting
to study the influence of the Al-content to the whole oxidation process. Single crystals of
NiAl with defined surface orientations (100, 110 and 111) are applied. Indicating that, it
might be possible to get conclusions to polycrystalline material.

The specimens with a variied Al-content and different surface orientations were oxidized in
air or pure oxygen at 1100 °C.

During oxidation, the growth rates were determined by highly sensitive thermogravimetric
measurements. Microstructural observations of the oxide scale and the metal/oxide-interface
(MOQI) were carried out by light microscopy, scanning electron microscopy and conventional
transmission electron microscopy.

In the initial stage of oxidation, the formation of the oxide is connected with a phase
transformation in the alumina. Metastable g-Al,O3; was transformed to the stable a-Al,Os.
Due to different properties of these two modifications of alumina this process also influenced
the growth rate and microstructure of the oxide. The change of structure in alumina caused by
the phase transformation leads to an abrupt growth rate reduction. The through outward Al-
diffusion and fast growing g-Al,O3; [Pin95] transformed to a-Al,O3; by volume shrinking. As
aresult of this transition stresses are induced. Due to these stresses, the oxide scale cracked

locally. A typical ridge-like structure of a-Al,O5 on NiAl was formed due to further oxidation
[Doy89c] .




Abstract

Investigations with the optical fluorescence spectroscopy (OFS), a method to determine
stresses in a-Al,0s, fixed the temporal limit of the phase transformation tot £ 6h. This was
possible because both alumina phases a-Al,0s; and g-Al ;03 emit characteristical fluorescence
signals of Cr-ions in aumina. By comparison of relative parts of a-Al,Os;and g-Al,Os, the
period of the transition was determined.

Due to more favorable energetic conditions, the oxidation of NiAl takes place through
selective oxidation of Al. During this process, voids are formed on the MOI or former metal
surface as a consequence of the different diffusion properties of Ni and Al. This phenomen
has been interpreted to the Kirkendall effect. When Al diffuses to the surface to form Al O3,
Ni migrate back into the NiAl. This generates an enhanced materia transport closed to the
MOI with the result that voids are formed [ Bru93].

Voids, which are formed on the defined surfaces, are facetted. The angular facets prefer
directions of low energy planes of NiAl, {110} and {112}. During further oxidation the voids
grow mainly lateral and by coalescence. If the pores exceed an critical size, the adherence of
the oxide scale can be affected strongly. To make more precise predictions, another feature to
govern adhesion was studied, the stress evolution in the oxide scale. OFS allows the
possibility to make stress measurements in a-Al,O; very simply and with a high spatial
resolution.

Mechanical stressesin a-Al,O; consist mainly of compressive strain caused by the thermal
mismatch between metal and oxide. Stresses are formed during cooling and range between
minus 3 and 4 GPa. Although temporary increased stresses due to phase transformation exist,
the values are nearly constant with increasing exposure time. Due to the high spatia
resolution of the OFS-method, local stress variations caused by the microstructure (whisker,
ridges) may be deter mined.

The combination of interfacial voids and the high compressive stresses leads to local failure
of the oxide. This process are initiated above the big voids by oxide buckling. If alocal stress
maximum exists, the oxide cracks and spalls off. Due to the extensive correlations between
the microstructure of the oxide scale, inhomogeneous stresses and the void formation, the
spalling mechanism occurs undefined. It is not possible to evaluate a critical size for buckling,
such in the case of Al,O; on FeCrAl [Tol00b].

Using Electron Probe Microanalysis (EPMA) it was possible to measure an Al-depletion in
the NiAl due to Al-consumption during oxide formation. The diffusion coefficient, which can




estimates from Al-profiles of EPMA measurements, displays a lower diffusion rate than
presumed at 1100 °C [Sha78] .

The previously described aspects of the oxidation behavior of NiAl were investigated with
regard to dependence on surface orientation and Al-content.

The influence of surface orientation could not be assessed by consideration of al discussed
factors. Possible differences in the growth rate are not evident through determination of Al-
loss. In agreement with Jedlinski and Mrowec [ Jed87] , no strong dependence on orientation is
observed. Results of investigations from polycrystalline material can provided this issue
[Bru92].

A strong influence of Al-content on the oxidation mechanism was established. The alteration
of the diffusion properties near the stochiometric composition of NiAl explains a dependence.
The results are partially confirmed by the investigations of Shankar and Seigle [ Sha78], but
lower diffusion rates were evaluated in this study.

In the initial stage of oxidation, the phase transformation and the void formation show a
strong dependence on the Al-content. An enhanced Al-content leads to an accelerated phase
transition and more a-Al,O3 is stabilized than in specimens with higher Ni-content. An
increased Ni-amount generats a higher void content at the metal/oxide interface and can affect
strongly the adherence of the oxide in the subsequent oxidation process.

This work contributed a better understanding of the substantial oxidation mechanism of NiAl.
By combining the different investigations, it was possible to discuss important implications of
undoped b-NiAl.
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Zusammenfassung

Zusammenfassung

Die intermetallische Verbindung b-NiAl ist ein interessantes Materia fur Hochtemperatur-
Anwendungen. Das begriindet sich hauptsachlich durch die Fahigkeit in Oj-haltiger
Atmosphére eine langsam wachsende a-Al,Os-Schicht auszubilden. Die Erzeugung solcher
oxidischer Schutzschichten ist unerlasslich, um fir metallische Hochtemperaturwerkstoffe
eine bessere Stabilitdt zu erreichen. Ein wichtiges Kriterium fir den Einsatz dieser Systeme
ist eine exzellente Haftung des Oxids auf dem Metall. Fur undotiertes NiAl ist bekannt, dass
unter zyklischer Belastung die Al,Os-Schicht abplatzen kann. Deshalb ist es von besonderem
Interesse, Wege zu finden, um vor allem die Metall/Oxid-Bindungen zu stabilisieren, die
einen entscheidenden Einfluss auf die Haftung austiben.

Es existieren bereits Konzepte zur Haftungsverbesserung mit Hilfe reaktiver Elemente. Diese
Prozesse sind fir die Oxidation von NiAl schon vielfach von Jedlinski und Mrowec [Jed87],
Pint [Pin96] und Schumann [ Schu95, 96a] untersucht worden und sollten nicht Gegenstand
dieser Arbeit sein. Vielmehr wurden Aspekte betrachtet, die undotiertes NiAl-Material
betreffen. Da NiAl durch einen breiten Stabilitétsbereich gekennzeichnet ist, bietet es sich an,
den Einfluss unterschiedlicher Al-Konzentrationen auf den Oxidationsprozess zu untersuchen.
Die einkristallinen Proben wurden mit verschiedenen definierten Oberflachen (100, 110, 111)
hergestellt. Deshalb erwartete man durch eventuelle Orientierungsabhangigkeiten Ruick-
schliisse auf polykristallines Material.

Die zu untersuchenden NiAl-Einkristalle, mit unterschiedlichen Al-Gehalten und definierten
Oberflachenorientierungen wurden bel 1100 °C an Luft oder reinem O, oxidiert.

Waéhrend der Oxidation wurde mittels hochsensibler thermogravimetrischer Messungen die
Wachstumskinetik der Oxidschicht bestimmt. Untersuchungen zur Struktur der Oxidschicht
und der Metall/Oxid-Grenzflache (MOI- metal-oxide-interface) in Abhangigkeit von der
Oxidationszeit erfolgten mit Hilfe der Lichtmikroskopie (LM), der Rasterelektronenmikros-
kopie (REM) und konventioneller Transmissionselektronenmikroskopie (CTEM- conven-
tional transmissions electron microscopy).

Die Entwicklung der Oxidschicht bel 1100 °C wird in der Anfangsphase durch eine Phasen-
umwandlung im Al,Os; bestimmt. Dabel wandelt sich das zun&chst gebildete metastabile
g- Al,Ozin stabiles a-Al,03; um. Dieser Prozess beeinflusst sowohl die Wachstumskinetik, als
auch das Geflige der Oxidschicht, begriindet durch die unterschiedlichen Eigenschaften der

beiden Al,Os-Modifikationen. Die mit dieser Umwandlung verbundene Strukturdnderung
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schldgt sich in einer starken Abnahme der Wachstumskinetik nieder. Das anfanglich
hauptsachlich durch Al-Auswértsdiffusion [Pin95] schnellwachsende g-Al,O; wandelt sich
unter Volumenreduktion zu a-Al,O3; um. Aufgrund der damit verbundenen Spannungen reif3t
die Oxidschicht auf. Bel weiterer Oxidation entsteht eine fur a-Al,O3; auf NiAl typische,
durch Rippenstrukturen gekennzeichnete Oxidschicht [Doy89c]. Mit Hilfe von Untersu-
chungen mit der optischen Fluoreszenzspektroskopie (OFS), einer Methode zur Bestimmung
von Spannungen in a-Al,0s;, konnte ein zeitlicher Rahmen fir die Phasenumwandlung von
tE6h ermittelt werden. Das war mdglich, da neben a-Al,O; auch metastabiles g-Al,O;
charakteristische Fluoreszenzsignale aussendet. Anhand des Vergleichs relativer Anteile der
Al,Oz-Phasen in der Schicht wurde die Dauer der Phasenumwandlung bestimmt.

Bel der Oxidation wird aufgrund der giinstigeren energetischen Bedingungen selektiv Al
oxidiert. Durch die ungleichen Diffusionseigenschaften von Ni und Al entstehen Poren auf
der MOI bzw. der ehemaigen Metaloberflache. Dieses Phdnomen kann durch den
Kirkendall-Effekt erklart werden, wobel Ni bel ausdiffundierendem Al in das Material
zurickwandert und damit nahe der Grenzflache einen erhohten Materialverlust verursacht
[Bru93]. Auf den definierten Oberflachen entstehen facettierte Poren, deren Seitenflachen
niedrigenergetische Ebenen von NiAl bevorzugen ({110} und {112}). Durch fortlaufende
Oxidation wachsen die Poren hauptsachlich lateral und koaleszieren mit benachbarten Poren.
Uberschreiten die Poren eine kritische Grofle, konnen sie die Haftung erheblich beeintréch-
tigen. Um dazu genauere Aussagen treffen zu konnen, wurde ein weiterer haftungsbe-
stimmender Faktor untersucht, die Spannungsentwicklung in der Oxidschicht. Die OFS bietet
die Moglichkelt, relativ einfach und mit hoher 6rtlicher Auflésung Spannungsmessungen an
a- Al,Os-Schichten durchzufihren. M echanische Spannungen in a-Al,Os-Schichten auf NiAl
bestehen hauptséchlich aus thermischen Fehlpassungsspannungen, die wahrend der Abkuh-
lung entstehen und sich im Bereich von ca. 3-4 GPa bewegen. Von einem zeitweiligen
Anstieg der Spannungen aufgrund der Phasenumwandiung abgesehen, bleiben diese mit
zunehmender Oxidationszeit konstant. Mit Hilfe der OFS konnten auf3erdem sehr lokale
Spannungsschwankungen, die durch die ungleichméaldige Struktur der Oxidschicht (Blé&ttchen,
Oxidrippen) und den Poren auf der MOI auftreten, aufgezeigt werden.

Die Kombination aus Grenzflachenporen und hohen Spannungen in der Oxidschicht, fihren
bei der Oxidation von NiAl lokal zum Versagen der Al,O3-Schicht. Dieser Prozess wird durch
ein Aufwdlben der Oxidschicht Uber Poren mit kritischer Grof3e eingeleitet. Durch lokale

Spannungsmaxima reif3t die Oxidschicht auf und platzt ab.
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Aufgrund der komplexen Zusammenhange zwischen der Struktur der Oxidschicht und der
damit verbundenen inhomogenen Spannungen und der Porenentwicklung findet dieser
Vorgang sehr undefiniert statt. Es war nicht moglich, wie z.B. fur die runden Abplatzungen
von Al,O; auf FeCrAl-Legierungen eine kritische Grofde der Aufwolbungen, die zum
Abplatzen fuhren, zu bestimmen [Tol00b] .

Mit Hilfe der Elektronenstrahimikroanalyse (ESMA) wurde der Al-Verlust im NiAl nach der
Oxidation bestimmt, der eine Al-Verarmung in Richtung MOI verursacht. Dieser wird durch
einen Al-Verbrauch zur Bildung der Oxidschicht verursacht. Daraus ermittelte Diffusions-
koeffizienten ergeben eine geringere Diffusionsgeschwindigkeit als bisher fur 1100 °C ange-
nommen [ Sha7§] .

Die bisher beschriebenen Aspekte des Oxidationsverhaltens von NiAl wurden auf eine
Abhangigkeit von der Oberflachenorientierung und des Al-Gehaltes in NiAl hin untersucht.
Ein Einfluss der Oberflachenorientierung lief3 sich bel der Betrachtung aller untersuchten
Faktoren nicht sicher feststellen. Die mdglichen Unterschiede in der Wachstumskinetik
konnten anhand der Untersuchungen zum Al-Verbrauch nicht verstéarkt werden. In Uber-
einstimmung mit Jedlinski und Mrowec [Jed89] lasst sich eher auf eine Orientierungsun-
abhangigkeit schlieffen, die auch durch Erkenntnisse von polykristallinem Material gestiitzt
wird [Bru92].

Der Einfluss des Al-Gehalts auf den Oxidationsprozess wurde sehr deutlich. Gerade die
Anderung der Diffusionseigenschaften nahe der sttchiometrischen Zusammensetzung
[Sha78] liel3 eine Abhangigkeit vermuten. Diese Ergebnisse konnten teilweise bestétigt
werden, allerdings wurden geringere Diffusionsgeschwindigkeiten bestimmt.

In der Anfangsphase der Oxidation sind besonders die Phasenumwandlung und die
Porenbildung von der Zusammensetzung abhangig. Durch eine Erhéhung des Al-Gehalts wird
die Phasenumwandlung beschleunigt und im Vergleich zu Ni-reichem Materia, a-Al,O; eher
stabilisiert. Ein hoherer Ni-Gehalt fuhrte zu einer verstérkten Porenbildung, was im weiteren
Verlauf der Oxidation die Haftung der Schicht stark beeintréchtigt.

Mit dieser Arbeit wurde ein weiterer Beitrag zum besseren Verstandnis des komplexen
Oxidationsprozesses von b-NiAl geleistet. Aus der Kombination der verschiedenen Unter-
suchungen konnten wichtige Zusammenhange speziell fur undotiertes NiAl herausgearbeitet

werden.
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Kapitel 1

1 Einleitung

Die Oxidation von Metallen, Legierungen und intermetallischen Verbindungen hat eine grof3e
wirtschaftliche Bedeutung, insbesondere dann, wenn die Materialien bel sehr hohen
Temperaturen (T > 1000 °C) zum Einsatz kommen. Das ist vor allem im Turbinenbau und in
der Luft- und Raumfahrttechnik der Fall.

An die metallischen Materialien werden sehr hohe Anforderungen gestellt. Als besonders
wichtig stuft man einen hohen Schmelzpunkt, eine hohe Festigkeit, eine geringe Dichte und
eine ausgezeichnete Resistenz gegen aggressive Medien ein. Die metallischen Verbindungen
sind bei hohen Temperaturen ener bestimmten Gasatmosphé&re und damit einem
korrosionsbedingten Angriff ausgesetzt. Durch die mit steigenden Temperaturen zunehmende
Instabilitdt der Metale neigen diese dazu, Verbindungen mit Bestandteilen der Atmosphéare
zu bilden. Dabei kbnnen abhangig von der Gaszusammensetzung Oxide, Karbide, Sulfide etc.
gebildet werden. Diese Reaktionen verursachen unter Umstdnden einen erheblichen
Materialverlust im metallischen Substrat, der zum Versagen des Bauteils fuhren kann.
Erschwerend kommt hinzu, dass die thermisch aktivierten Prozesse mit steigender Temperatur
schneller ablaufen. Dabel sind gerade beim Einsatz dieser metallischen Verbindungen hohere
Einsatztemperaturen wuinschenswert, um z.B. be energieerzeugenden Maschinen den
Wirkungsgrad zu erhéhen.

Somit sind den metallischen Komponenten Grenzen gesetzt, die es notwendig machen, das
Metall mit einer Schutzschicht zu Uberziehen. Diese wirkt einerseits als Diffusionsbarriere fur
korrosive Medien und andererseits als Warmedamm-Material mit geringer Warmeleitféhig-
keit. DafUr bieten sich zunachst Materialien an, die unter Gaseinwirkung selbst schitzende
Oxidschichten bilden kdnnen. Eines der stabilsten Oxide ist, neben SiO, und Cr,0O3, a-Al0s.
Die Bildung von a-Al,0O; wird durch den Einsatz von sogenannten ,, Alumina-Formern*
ermoglicht. Es handelt sich hauptséchlich um Legierungen und intermetallische Phasen, die
sich durch einen hinreichend hohen Aluminiumgehalt auszeichnen und damit bei hohen
Temperaturen a-Al,Os-Schichten bilden. Dazu zdhlen unter anderem NiAl, (Fe, Ni)CrAl-
Legierungen [Pre92] oder TiAl [Beck9?] .

Es wurde schon frihzeitig erkannt, dass die Bildung der Oxidschicht auf Aluminabildnern
gewisse Probleme mit sich bringt. So kdnnen z.B. Legierungen mit geringem Al-Anteil soweit
an Aluminium verarmen [Pre92], dass bel fortwéhrender Oxidation andere, weniger stabile
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Einleitung

Oxide oder Spinelle gebildet werden. Diese stellen keine Diffusionsbarriere mehr dar und die
Schutzfunktion der Schicht wird aufgehoben.

Oft stellt die Zusammensetzung der korrodierenden Atmosphére eine weitere Herausfor-
derung dar. Ist z.B. Stickstoff in der oxidierenden Atmosphére enthalten, so kann bei der
Oxidation von TiAl an Luft der sogenannte , Stickstoffeffekt” auftreten [Beck92]. Dieser
Effekt flhrt zur Bildung einer Mischoxidschicht aus Al,Oz und TiO,. Dabel stellt TiO, keine
Diffusionsbarriere fur Sauerstoff dar und die Schutzfunktion der Oxidschicht geht ebenfalls
verloren.

Damit die Oxidschicht ihre Schutzfunktion erfllen kann, ist auf3erdem eine sehr gute Haftung
auf dem Metall bzw. der Legierung erforderlich. Diese wird hauptsachlich durch feste
Metall/Oxid-Bindungen bestimmt. Tritt Segregation von Verunreinigungen, wie S oder C auf
der Metall/Oxid-Grenzflache (MOI) auf, kann diese die Bindungen erheblich beeintréchtigen.
Entstehen durch die Oxidation Poren auf der MOI wird der Kontakt zwischen Metall und
Oxid verhindert und die Haftung geht verloren. Unter zyklischer Belastung neigena-Al,Os-
Schichten auf verschiedenen Legierungen haufig zum Abplatzen. Durch die unterschiedliche
thermische Ausdehnung von Metall und Al,O; entstehen aufgrund dieser thermischen
Wechsel beanspruchung Spannungen im Oxid, die bei Uberschreiten eines kritischen Wertes
zum Versagen der Schicht fuhren.

Um metallische Verbindungen bei hohen Temperaturen wirksam einsetzen zu kénnen, ist es
deshalb besonders wichtig, die oben genannten haftungsbeeintréachtigenden Faktoren
auszuschlief3en und somit das Abplatzen der Schicht zu verhindern. Im Zuge dessen kam in
den letzten Jahren besonders der sogenannte ,, Reactive Element Effect® (REE) zum Einsatz,
der schon seit ca. 65 Jahren bekannt ist. Bis heute ist der Mechanismus allerdings nicht
vollstandig verstanden. Der REE tritt ein, wenn reaktive Elemente wie z.B. Yttrium, die sehr
sauerstoffaktiv sind [ Gol76], zulegiert werden. Durch die Bildung stabiler Oxidteilchen (z.B.
Y,Oy) kénnen z.B. Leerstellensenken entstehen, die Porenbildung auf der MOI verhindern.
Ein welterer Aspekt, der in diesem Zusammenhang nicht aul3er Acht gelassen werden sollte,
ist der Einfluss von Schwefel oder ahnlichen Elementen (C, N etc.) (Fun85], [Gra9l]). Da
Schwefel dazu neigt auf der Metall/Oxid-Grenzflache zu segregieren, wird die
Grenzflachenbindung geschwécht. Bel Zusatz reaktiver Elemente tendiert z.B. Yttrium
verstérkt dazu Sulfide zu bilden ([ Sme86], [Lut89], [Hou92], [ Schu96b] ), und damit kann der
haftungsschadigende Schwefeleffekt abgebaut werden. In zahlreichen Untersuchungen hat
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sich gezeigt, dass sich der REE fir verschiedene metallische Systeme gut bewahrt ([ Gol 76],
[Jed87], [Mro89], [ Sme86] ).

Als besonders interessant fur Hochtemperaturanwendungen gilt die intermetallische
Verbindung b-NiAl. Durch seinen hohen Aluminiumanteil und den sehr breiten Stabilitéts-
bereich werden in einem grofRen Temperaturbereich Al,Os-Schichten auf b-NiAl gebildet.
Dazu tragt die selektive Oxidation von Aluminium bei, hervorgerufen durch energetisch
gunstigere Bedingungen zur Oxidbildung. Neben diesen Eigenschaften zeichnet sich die
intermetallische Phase durch einen hohen Schmelzpunkt und eine geringe Dichte aus, die ca
2/3 der Dichte von Ni-Superlegierungen betragt. Die relativ schlechte Hochtemperatur-
festigkeit und der sprdde Charakter bel Raumtemperatur von NiAl lasst sich durch Zulegieren
terndrer Elemente (microalloying) beeinflussen. Die so entstandenen Mischkristalle ver-
bessern die Festigkeit von NiAl [K6t95]. NiAl findet breite Anwendung als Beschichtungs-
material und Strukturwerkstoff im Turbinenbau und der Luft- und Raumfahrttechnik. Fur die
Anwendung ist es besonders wichtig, den gesamten Oxidationsprozess von b-NiAl zu verste-
hen. Das Verhalten von NiAl bei hohen Temperaturen kann durch die Wachstumsgeschwin-
digkeit (Kinetik), die Morphologie und die Zusammensetzung der Oxidschicht charakterisiert
werden.

Aus einer Vielzahl von Untersuchungen zum Oxidationsverhalten von NiAl sind schon
verschiedenartige Aspekte bekannt. Dazu gehort unter anderem das Auftreten von Phasen-
umwandlungen in der Al,Os-Schicht wahrend der Oxidation, die Einfluss auf das Wachstum
und das Geflige der Oxidschicht ausliben. Besonderes Interesse galt auch bei diesem System
der Verbesserung der Schichthaftung, die durch Bildung von Grenzflachenporen stark beein-
tréchtigt wird.

In der vorliegenden Arbeit sollen grundlagenorientierte Untersuchungen zum Oxidations-
verhalten von undotiertem NiAl erfolgen. Durch den breiten Stabilitatsbereich von b-NiAl
[Pre9l] kann dieintermetallische Verbindung variierende Zusammensetzungen aufweisen. Es
werden Untersuchungen durchgefiihrt, die Auswirkungen des Al-Gehaltes auf das Oxida
tionsverhalten verdeutlichen sollen. Um diesen Einfluss zu verstehen, ist es notwendig, die
Untersuchungen an hochreinen NiAl-Einkristallen durchzuftihren. Mdgliche Orientierungs-
abhangigkeiten bel polykristallinem NiAl sollen anhand verschiedener Einkristallproben mit
unterschiedlichen, definierten Oberflachenorientierungen untersucht werden. Eine wichtige
Frage, die es zu kléren gilt, ist, inwieweit sich die Haftungseigenschaften von undotiertem
NiAl unter definierten Bedingungen beeinflussen lassen.
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Dazu wird wahrend der Oxidation der NiAl Proben mit Hilfe der thermogravimetrischen
Analyse (TGA) die Bestimmung der Massenanderung erfolgen. Davon ausgehend kénnen
Aussagen Uber die Wachstumskinetik von Al,O; gemacht werden. Die mikrostrukturelle
Entwicklung der Oxidschicht wird mit Hilfe licht- und elektronenmikroskopischer Methoden
untersucht werden. Die optische Fluoreszenzspektroskopie (OFS) bietet die M6glichkeit, sehr
lokal die Spannungs- und Phasenentwicklung in der Oxidschicht zu beobachten. Analytische
Untersuchungen zum Aluminiumverbrauch wahrend der Oxidation werden mit der
Elektronenstrahlmikroanalyse (ESMA) durchgefiihrt.

Die Arbeit ist folgendermal3en gegliedert: In Kapitel 2 erfolgt eine Einfihrung in die theore-
tischen Grundlagen der Oxidation von Metallen und Legierungen, die thermodynamische und
kinetische Aspekte der Oxidation von Metallen, die Legierungsoxidation und die Erlauterung
haftungsbeeinflussender Faktoren umfasst. Anschlief?end wird in Kapitel 3 speziell der
bisherige Wissenstand zur Oxidation von NiAl diskutiert und daraus die Zielstellung fir die
vorliegende Arbeit abgel eitet.

Nach der Vorstellung der Untersuchungsmethoden und der geplanten Versuche in Kapitel 4
werden in Kapitel 5 die gewonnenen Ergebnisse vorgestellt und erlautert.

Abschlief3end sollen diese in Kapitel 6, in Bezug auf die vorher gesetzte Zielstellung und die
bekannten Erkenntnisse aus der Literatur, ausgewertet und diskutiert werden.
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2 Theoretische Grundlagen der Oxidation von Metallen und

L egier ungen

2.1 Thermodynamische Grundlagen der Oxidation von Metallen

Die Bildung eines Oxids bel hohen Temperaturen lasst sich mit Hilfe der Metall-Sauerstoff-
Reaktion beschreiben:

aM +§bo2 ® M,Oy. (2.1)

Die treibende Kraft der Reaktion ist die Anderung der freien Energie, die durch die Bildung
eines Oxids verursacht wird [Kof88]. Ob die Reaktion stattfindet oder nicht, kann durch das
zweite Gesetz der Thermodynamik beschrieben werden. Da Hochtemperaturprozesse bei
konstantem Druck und Temperatur stattfinden [Bir83], lassen sich diese durch die Gibbsche
Energie bzw. freie Reaktionsenthal pie DG ausdriicken:

DG =DH - TDS. (2.2)

In Gleichung 2.2 beschreibt DH die Reaktionsenthalpie, DS die Reaktionsentropie und T die
Temperatur, bei der die Reaktion stattfindet. Daraus folgt, dass fir DG < 0 die Reaktion
spontan ablauft, bel DG = 0 thermodynamisches Gleichgewicht herrscht und bei DG > 0 keine
Reaktion stattfindet.

Fur die Gesamtreaktion (siehe Gleichung 2.1) kann die freie Reaktionsenthalpie DG as

Summe der freien Energien der Einzelkomponenten beschrieben werden:
DG:GMaOb - Gm +Goz . (2.3)
Diefreie Energie G; einer Einzelkomponente lasst sich durch ihre Aktivitét a ausdriicken:

G; =G +RTIng; . (2.4)
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Ausgehend von Gleichung 2.4 ergibt sich fir die Gesamtreaktion (siehe Gleichung 2.1)
folgender Zusammenhang fur DG:

DG:DGO+ RTIn

, (2.5)

wobel DG° die Bildungsenthalpie, R die universelle Gaskonstante, und g die Aktivitét der
einzelnen Reaktionskomponenten bezei chnet.

Aufgrund der hohen Reaktionstemperaturen verhdlt sich Sauerstoff wie ein ideales Gas und
somit kann die Aktivitét ao, mit dem Sauerstoffpartialdruck Po, gleichgestellt werden. Aus

der in Gleichung 2.1 angegebenen Reaktion folgt, dass ein Metall nur oxidiert werden kann,

wenn die folgende Bedingung erfullt wird:

3 0
o, * el - 228 (M40p) 8

I bRT K (2.6)

Gleichung 2.6 sagt aus, dass der Sauerstoffpartialdruck Po, grofder sein muss, als der

Zersetzungsdruck desim Gleichgewicht mit dem Metall stehenden Oxids.

Die Bildungsenthalpie DG° ist fiir die meisten Metalloxide negativ, d.h. sie sind in einer
Sauerstoffatmosphére stabil. Im Gegensatz dazu sind die Metalle instabil [Lei83] .

Zur Veranschaulichung der Bedingungen, unter denen ein Oxid gebildet werden kann, wurde
das Ellingham-Richardson-Diagramm eingefihrt (siehe Bild 2.1). In diesem Diagramm ist die
Bildungsenthalpie DG° als Funktion der Temperatur dargestellt. Anhand dieser Auftragung
kann man Aussagen zur relativen Stabilitdt der Oxide machen. Die Stabilitét des Oxids nimmt
mit Abnahme der DG’-Werte zu. Mit zunehmender Temperatur steigen die Kurven an, da die
Oxidbildung eine Abnahme der Entropie und damit einen Anstieg der Enthalpie zur Folge hat.
Auf der rechten Seite des in Bild 2.1 dargestellten Diagramms kann man den
Dissoziationsdruck des Oxids bestimmen. Daftr wird eine Linie gezogen, ausgehend vom

Punkt ,O“ auf der linken Seite des Diagramms Uber den DG’Wert fir eine bestimmte
Temperatur bis zur pg, - Skala auf der rechten Seite. Der Schnittpunkt mit der pg, - Linie

gibt den Dissoziationsdruck fur das Oxid an.
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Ausgehend von diesem Diagramm (siehe Bild 2.1) lassen sich Rickschlisse auf das
Oxidationsverhalten von NiAl ziehen. Bedingt durch die unterschiedlichen Aktivitéten von
Aluminium und Nickel ist zu erwarten, dass ein Oxid vorherrschend gebildet wird. Die
Bildungsenthal piekurve von Al ;05 liegt bei viel niedrigeren Werten as von NiO. Deshab ist
damit zu rechnen, dass hauptséchlich Al ,0O5 gebildet wird. Neben NiO und Al,O3 kénnte aber
auch Ni-Spinell auftreten [Doy89b] . Die hohe experimentelle Temperatur von 1100 °C |&sst
den Schluss zu, dass weder NiO noch Ni-Spinell gebildet wird. Die im Folgenden aus
Gleichung 2.2 bestimmten DG° Werte der einzelnen Oxide bestétigen, dass Al,O; dabei das
stabilste Oxid ist:

Fur die Bildung von NiO gilt folgende Reaktion:
2Ni +O, ® 2NiO,
daraus ergibt sich fiir DG° (700-1100 °C) fiir 1 mol O, [H6r83] :
DGP = - 4880403 +18392T J/moal
und fur 1100 °C: DG njo = - 23552KJ.

Fur die Bildung von Al,Os gilt folgende Reaktion:
4 2
—Al+0, ® —Al,04,,
3 2™ 3723
daraus ergibt sich fiir DG° (660-1500 °C) fir 1 mol O, [Fro76]:

DGP = - 1126059J+220,08T J/mol
und fiir 1100 °C: DG 1,0, = - 82389KJ.

Fur die Bildung von Ni-Spinell gilt folgende idealisierte Reaktion:
2Ni+0, +Al,03 ® 2NiAl 0y,
daraus ergibt sich fiir DG° (900-1400 °C) fiir 1 mol O, [Tru90] :
DGP = - 484181 +1488T J/moal ,
und fiir 1100 °C: DG njal ,0, = 20382kJ.
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Bild 2.1 Ellingham-Richar dson-Diagramm fir Oxide (aus[Bir83]).
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2.2 Kinetische Grundlagen der Oxidation reiner Metalle

Bel der thermodynamischen Betrachtung der Oxidation wird lediglich eine Aussage Uber die
Stabilitdt, aber nicht Uber den zeitlichen Ablauf oder die Geschwindigkeit der Reaktion
gemacht. Dafur sind kinetische Betrachtungen notwendig.

Zu Beginn der Oxidation kann sich sehr rasch eine geschlossene Deckschicht auf dem metal -
lischen Substrat bilden. Danach ist weiteres Wachstum nur méglich, wenn eine Komponente
durch die Schicht diffundieren kann. In Bild 2.2 sind die méglichen Transportmechanismen
und Grenzflachenreaktionen schematisch dargestellt [Bir83]. Dabeli werden die Reaktions-
partner Metall und Gas durch das Oxid der Dicke hy, getrennt.

Metall Oxid Gas
K+
M® M2 +2e M M24+2e+1/20,0 MO

€

>

M+0% ® MO+2e |e—2 120,+26® OF

[ >|

h

0),6

Bild 2.2 Schematische Dar stellung der méglichen Transportmechanismen wahrend der Oxidation.

Findet Kationentransport aus dem Metall statt, wird an der Gas/Oxid-Grenzfléche neues Oxid
gebildet. Bel Anionen- bzw. Sauerstofftransport entsteht an der Metall/Oxid-Grenzflache
(MOI) weiteres Oxid. Zusétzlich ist es moglich, dass Kationen- und Anionentransport

gemeinsam stattfinden.

Aus den moglichen Reaktionen und Transportmechanismen lassen sich verschiedene
zeitabhangige Wachstumsgesetze ableiten. Es konnen parabolische, lineare, kubische oder
logarithmische Abhangigkeiten auftreten. In Bild 2.3 sind typische Verlaufe der Massenan-
derung durch Oxidation a's Funktion der Zeit dargestellt.
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Bild 2.3 Schematische Dar stellung ver schiedener Wachstumsgesetze[Lei83].

Fur die Oxidation von Metalen bel hohen Temperaturen lasst sich haufig das parabolische
Wachstumsgesetz anwenden. In diesem Fall sind die thermisch aktivierten Diffusionsprozesse
geschwindigkeitsbestimmend. Dazu stellte Wagner [Wag33] ein einfaches Oxidationsmodell
auf, dass parabolisches Wachstum unter bestimmten Voraussetzungen beschreibt. In Birks

und Meier [Bir83] findet sich eine Zusammenfassung dieser Bedingungen:

(1) Die gebildete Oxidschicht ist eine dichte, auf dem Metallsubstrat perfekt haftende
Schicht.

(2) lonen- und Elektronentransport durch die Schicht sind zeitabhangige Prozesse.

(3) An beiden Grenzflachen (Gas/Oxid und Oxid/Metall) herrscht thermodynamisches
Gleichgewicht.

(4) Die Zusammensetzung des Oxids weicht nur unwesentlich von der Stéchiometrie ab.

(5) Inder Oxidschicht hat sich das thermodynamische Gleichgewicht lokal eingestellt.

(6) In der Oxidschicht auftretende Raumladungseffekte missen vernachlassigbar gegentber
der Oxidschichtdicke sein.

(7) Die Sauerstoffloslichkeit im Metall ist zu vernachlassigen.




22
Kapitel 2

Unter der Voraussetzung, dass die Wachstumsprozesse diffusionskontrolliert ablaufen, kann
die zeitliche Abhangigkeit aus dem Diffusionsgesetz (Ficksches Gesetz) abgeleitet werden.
Zur Ermittlung der parabolischen Wachstumskonstanten konnen verschiedene Méglichkeiten
gewahlt werden, z.B. die Bestimmung der Schichtdicke h,x oder der Massenanderung pro
Flache Dm/A als Funktion der Zeit.

hoy? = 2K t, (Schichtdicke) (2.7)
M &
A =kpt. (Massenanderung) (2.8
e (%]

Die GroRen k™ und k, bezeichnet man a's parabolische Wachstumskonstanten, und t ist die
Oxidationszeit bei einer definierten Temperatur. Die parabolische Wachstumskonstante ist
temperaturabhangig. Die logarithmische Auftragung von k, gegen die reziproke Temperatur
ist dabel Uber weite Temperaturbereiche linear [Kof88] . Unter konstantem Druck ist deshalb

fur viele Oxidationsreaktionen folgender Arrhenius-Zusammenhang guiltig:

e Qo0
k =k - = 2.9
oexpg RT o (2.9)

wobei Q die erforderliche Aktivierungsenergie und ky die Wachstumsrate bei einer Zeit t=0
bezeichnen. Bild 2.4 zeigt die Auftragung Ig k gegen 1/T fir verschiedene Oxide. Aus der
Steigung dieser Geraden kann die Aktivierungsenergie bestimmt werden.

Die geringsten Wachstumskonstanten weisen Al,Os;, SIO, und Cr,O3 auf. Das bedeutet, dass
ihr Wachstum sehr langsam abléuft, und sie somit besonders gut als oxidische Schutz-
schichten geeignet sind (siehe Kapitel 1).
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Bild 2.4 Auftragung der Temperaturabhangigkeit der parabolischen Wachstumskonstanten fiir ver schi e-
dene Oxide (nach [Bir83)).

2.3 Oxidation von L egierungen

Die Oxidation von Legierungen wird im Unterschied zur Oxidation von reinen Metallen von
mindestens zwel Einzelelementen mit unterschiedlichen Eigenschaften bestimmt. Ausgehend
davon miissen verschiedene Faktoren berticksichtigt werden [Bir83, Wag59] :

(1) Die Komponenten haben unterschiedliche Affinitéten zu Sauerstoff. Dadurch sind die
Bildungsenthalpien der Oxide verschieden, und es kann zu selektiver Oxidation kommen,
wobei ein Legierungsbestandteil bevorzugt oxidiert wird.

(2) Die verschiedenen Metallionen haben eine unterschiedliche Mobilitét in der Oxidschicht.
Es ist moglich, dass es zur Anreicherung einzelner Legierungsbestandteile kommt. Im
Oxid fuhren diese zur Bildung von Ausscheidungen und in der Legierung bel Sauerstoff-
diffusion zu innerer Oxidation, d.h. in der Legierung entstehen Oxidpartikel.

(3) Die verschiedenen Oxide konnen ineinander [6glich sein.

(4) Bel mehr als zwei Komponenten kdnnen ternéare oder hohere Oxide gebildet werden.
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Durch die Annahme von selektiver Oxidation, lasst sich der komplexe Prozess der Legie-
rungsoxidation vereinfachen. Wagner [Wag59] unterscheidet dazu zwei hauptséchliche
Moglichkeiten der Legierungsoxidation:

(1) Die Oxidation von Legierungen, die einen edlen und einen stark unedien Bestandtell

haben. Das edlere Grundelement (A) kann nicht oxidieren, da die Sauerstofflddlichkeit zu
gering ist. Durch die Zufthrung eines unedlieren Bestandteils (B), das eine niedrigere freie
Energie hat, kann die Legierung oxidieren. Dieser Prozess ist in Bild 2.5 schematisch
dargestellt.
Das unedle Element (B) oxidiert, die Oberflache verarmt an (B) und (B) wandert aus dem
Legierungsinneren zur Oberflache. Dafir wandert das Element (A) in das Legierungs-
innere zurlick. Beispiele fur diese Art der Legierungsoxidation sind die Systeme Pt-Ni
und Ni-Al.

< < B
B+
> A

e

Bild 2.5 Schematische Darstellung der Oxidation einer Legierung mit stark unedlem Bestandteil B
[Wagh9].

(2) Die Oxidation von Legierungen, deren Sauerstoffaffinitéten sich nicht besonders stark
voneinander unterscheiden. Bei selektiver Oxidation einer Legierungskomponente kann
die andere Komponente an der L egierung/Oxid-Grenzflache angereichert werden bis auch
deren Oxid stabilisiert wird. Nun werden beide Oxide gleichzeitig gebildet. Dieser
Oxidationsverlauf ist typisch fir Legierungen im System Ti-Al.
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Um metallische Legierungen bei hohen Temperaturen zu schitzen, ist es das Ziel, eine
einphasige, langsam wachsende und gut haftende Oxidschicht zu erzeugen. Deshalb werden
Verbindungen eingesetzt, die z.B. Aluminium, Silizium oder Chrom enthalten (siehe Bild
2.4). Damit diese Elemente die Oxidschicht bilden kdnnen, muss eine kritische Molfraktion
Uberschritten werden, um eine &ul3ere Oxidschicht zu bilden [Wag59] .

Waéhrend der Oxidation kann es zur Verarmung des oxidbildenden Bestandteiles kommen.
Dadurch konnen neue Phasengebiete der metallischen Verbindung im Stabilitétsdiagramm
erreicht werden (Bsp. Ti-Al, [Beck92]). Bel der Oxidation der neu entstandenen Phasen
kdnnen andere Oxide gebildet werden, die eine Veranderung der Eigenschaften der
Oxidschicht verursachen konnen. Das kann bis zum Verlust der Schutzfunktion der
Oxidschicht fthren.

2.4 Haftungseigenschaften von Oxidschichten

Ein wichtiges Kriterium fir die Schutzfunktion langsam wachsender Oxidschichten ist ihre
mechanische Stabilitét. Diese kann durch die gegebenen Unterschiede in den Eigenschaften
von Metall und Oxid erheblich beeintrachtigt werden. Die Haftung der Oxidschicht auf dem
metallischen Substrat spielt fir die Stabilitét eine tragende Rolle, die hauptsachlich durch die
Festigkeit der Metall/Oxid-Bindungen bestimmt wird. Um eine gute Haftung gewahrleisten zu
konnen, ist es erforderlich Prozesse zu verhindern, die diese beeintrdchtigen konnen.
Segregation von Verunreinigungen, wie Schwefel oder Kohlenstoff, auf der MOI schwéchen
die Bindungen enorm [St097] . Auf welitere Erlauterungen dieses Aspektes soll im Folgenden
verzichtet werden, da bel diesen Untersuchungen hochreine Einkristalle verwendet werden,
um diesen Effekt zu verhindern.

Vielmehr sollen in den n&chsten zwei Abschnitten weitere Faktoren beschrieben werden, die
die Stabilitét der Oxidschicht beeintréchtigen und bei der Oxidation von undotiertem NiAl
nicht ausgeschlossen werden konnen. Es handelt sich dabei um die Entwicklung
mechan scher Spannungen in der Oxidschicht und um die Porenbildung auf der Metall/Oxid-

Grenzflache.
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2.4.1 Mechanische Spannungen in Oxidschichten

Das Wachstum von Oxidschichten auf metallischen Substraten kann mit der Entwicklung von
Spannungen verbunden sein. Die beiden Hauptanteile der Spannungen, die in der Oxidschicht
auftreten konnen, sind thermische Spannungen und Wachstumsspannungen. Den gréfiten
Anteil nehmen dabel thermische Spannungen ein, die wahrend des Abkuhlprozesses,
aufgrund der Differenz in den thermischen Ausdehnungskoeffizienten von Metall und Oxid,
entstehen.

Dieser Prozess wird in Gleichung 2.10 dargestellt, De bezeichnet die Dehnungsanderung, Da
die Differenz der Wéarmeausdehnungskoeffizienten von Metall und Oxid und DT die Tempe-

raturdifferenz.
De =DaDT. (2.10)
Da die Werte fur Ausdehnungskoeffizienten von Metallen normalerweise gréfder sind als die

fur Oxide, entstehen wahrend der Abkihlung im Oxid Druckspannungen und im Metall Zug-
spannungen (siehe Bild 2.6)

—] D hox
«— — h_

Bild 2.6 Schematische Darstellung einer oxidierten Probe, bestehend aus einer unter Druckspannung
stehenden Oxidschicht mit einer Dicke h,, und dem unter Zugspannung stehenden Metallsubstr at
mit einer Dicke h,,.
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Bei der Annahme von biaxialen Dehnungen in beiden Komponenten ist in [Tie75] gezeigt,

dass die mittlere Spannung in der Oxidschicht gegeben ist durch:

EoxDT(a-ox - am)

(- e o Foc
hm Em ﬂ

(2.11)

Sox =-

Dabei ist die Grof3e der Spannung s proportional zur Differenz der thermischen Ausdehnung
(aox-am), wWie es in Gleichung 2.11 ausgedrickt wird. Eym bezeichnet den Elastizitétsmodul
for das Oxid bzw. Metall und h,,m, die Schichtdicke von Metall bzw. Oxid.

Fir dinne Oxidschichten gilt, dass der Quotient der Schichtdicken hy,, und hy,, gegen Null
strebt. Dadurch kann Gleichung 2.11 vereinfacht werden zu:

_ EoxCT(am - aox)

Sox = A . (2.12)

Einen weiteren Spannungsbeitrag liefern Wachstumsspannungen. Diese entstehen hauptsach-
lich wahrend der Oxidation bei hohen Temperaturen.

Eine wichtige Rolle spielt dabei die Volumendifferenz zwischen Metall und Oxid, die durch
das ,, Pilling-Betworth-Ratio* (PBR) beschrieben werden kann. In Tabelle 2.1 sind Werte fir
einige wichtige Oxide angegeben [Sr70] .

Tab.2.1 PBR-Werte ver schiedener Metall/Oxid Verbunde

Al/AlL,O; 1,289
NiAl/AILO; | 1,64-1,78 @
Ni/NiO 1,65
Fe/FeO 1,7
TilTiO, 1,73
Cr/Cr,0Og 2,07

@ Dieser Wert gilt fiir die Oxidation von reinem Aluminium.
@ Wertebereich fiir die Oxidation von NiAl-Legierungen (Bobeth et al. [ Bob95] ; Xu und Gao [Xu00]).
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Ist das PBR grofder as eins, entstehen in der Oxidschicht Druckspannungen. Je weliter die
Werte von eins entfernt sind, desto hoher sind die Wachstumsspannungen. Ein direkter
Zusammenhang zwischen PBR und Spannungen besteht aber nicht. Bel einigen Oxiden ist das
PBR kleiner ds eins, wie z.B. bei MgO, K,O und NayO. In diesen Oxiden treten Zug-
spannungen auf und meist haben diese Oxide keine schiitzende Funktion [Bir83].

Die Annahme von Pilling und Betworth ist nur zutreffend, wenn die Sauerstoffionen die
diffundierenden Spezies sind. Wachst die Oxidschicht alerdings durch M*-Kationenaus-
wartsdiffusion an der Oxid/Gas-Grenzflache, entstehen keine Wachstumsspannungen. Das
wird deutlich, wenn man bedenkt, dass das neue Oxid in den freien Raum wachst und somit
nahezu spannungsfrei bleibt [Eva83] .

Wachstumsspannungen umfassen des weiteren Anteile, die durch Anderungen in der Zusam-
mensetzung von Metall oder Oxid entstanden sind. Das sind in der Hauptsache Spannungen,
die aufgrund einer Anderung des Gitterparameters hervorgerufen werden. Diese Anderung
kommt z.B. bei selektiver Oxidation durch Verarmung an einem Legierungsbestandteil
zustande. Strukturanderungen und damit eventuell verbundenen Volumenanderungen, wie sie
bei Phasenumwandlungen auftreten kénnen, verursachen ebenfalls Wachstumsspannungen.
Zusatzlich koénnen bei epitaktischen bzw. einkristallinem Oxidwachstum Spannungen auf-
grund der unterschiedlichen Gitterparameter von Metall und Oxid induziert werden. Bel poly-
kristallinen Oxidfilmen, die durch Korngrenzendiffusion wachsen, kann innerhalb der Schicht

neues Oxid entstehen und Spannungen in der Schicht verursachen.

Oxid

Metall

Bild 2.7 Schematische Dar stellung einer gekr immten Grenzflache/Ober flache.
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Ein weiterer wichtiger Punkt bei der Spannungsentwicklung in Oxidschichten ist die Proben-
geometrie. Die bisher angefiihrten Aspekte gelten hauptsachlich fir ebene Oberfléachen. Die
Zunahme der Rauheit bzw. Welligkeit der Probenoberfl&che veréndert die Sachlage erheblich.
Anhand der Darstellung in Bild 2.7 wird deutlich, dass bei starker Krimmung der Oberfl&che
oder Grenzfléche lokal Zugspannungen in der Schicht auftreten kénnen. Die biaxialen Druck-
spannungen werden dabel geometrisch umgewandelt (siehe Bild 2.7). Auf den , Bergen®
herrschen lokal Zugspannungen, die von der Stérke der Rauheit abhéngig sind [ Eva83] .

Die in Oxidschichten auftretenden Spannungen werden bel Raumtemperatur als Restspan-
nungen (residual stresses) bestimmt. Diese enthalten die bei hohen Temperaturen entstan-
denen Wachstumsspannungen und bei der Abkihlung hinzukommenden thermischen Fehl-
passungsspannungen. In  a-Al,Os-Schichten werden Restspannungen im GPa-Bereich
erreicht, die sich hauptsachlich aus thermischen Spannungen zusammensetzen [Lip96] . Fir
die Grole der Spannungen spielt die Struktur der Oxidschicht eine wichtige Rolle. Treten z.B.
in der Schicht hauptsachlich kolumnare Korner auf (MCrAl+Y), liegen die Spannungen hoher

asin Schichten, die dquiaxiale Korner aufweisen [Eva89] .

2.4.2 Entwicklung von Poren durch Oxidation

Externe Oxidschichten, die auf metallischen Substraten durch Diffusionsvorgange gebildet
werden, sind algemein kompakt und gut haftend. Mit fortschreitender Oxidation werden bei
vielen Metallen bzw. metallischen Verbindungen Poren im Metall, im Oxid oder im grenz-
flachennahen Bereich beobachtet [Kof88]. Poren, die auf der Metall/Oxid-Grenzfléche
entstanden sind, verhindern den Kontakt zwischen Metall und Oxidschicht. Falls die Grolie
der Poren einen kritischen Wert Uberschreitet, konnen diese neben mechanischen Spannungen
(siehe Kapitel 2.4.1) ebenfalls lokal zum Versagen der Schicht fihren. Dadurch wird die
Bildung von Grenzfldchenporen zu einem weiteren haftungsbestimmenden Faktor.

Fur die Entstehung von Poren gibt es grundlegend zwei Ursachen: die Auswartsdiffusion von
Metallionen durch die Oxidschicht und die Deformation der Schicht aufgrund von Wachs-
tumsspannungen. Bel der Auswaértsdiffusion von Metallkationen durch eine bereits geschlos-
sene Oxidschicht findet die Oxidationsreaktion an der Gas/Oxid-Grenzfl&che statt. Der Trans-
port von Metallkationen ist mit einer Leerstellenwanderung in die entgegengesetzte Richtung
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zur Metall/Oxid-Grenzflache verbunden. Verbinden sich die Leerstellen durch Agglome-
ration, kdnnen an der Grenzfléche Poren entstehen.

Aufgrund unterschiedlicher Diffusionseigenschaften der Legierungskomponenten konnen
Diffusionsstrome auftreten. Dieses Phanomen wird durch den Kirkendall-Effekt beschrieben
[SheB9]. Dafur betrachtet man zwel unterschiedlich diffundierende Spezies, die z.B. durch
Schweil3en verbunden sind (siehe Bild 2.8 @). Bel erhohten Temperaturen wird auf der Seite
der langsamer diffundierenden Komponente zusétzliches Material angelagert. Im Gegenzug
dazu entstehen auf der Seite der schneller diffundierenden Komponente zusétzlich Leerstel-
len, die zu Poren agglomerieren kdnnen (siehe Bild 2.8 b). Dabel schrumpft der Bereich des
schneller diffundierenden Materials im gleichen Male wie der langsamer diffundierende
Bereich wachst. Betrachtet man die Probe von ihren Randern aus (siehe Bild 2.8 c), verschiebt
sich die Verbindungsnaht auf die schneller diffundierende Seite entgegen dem Diffusions-
strom. Dieser Prozess wird as Kirkendall-Effekt bezeichnet. Das klassische Beispiel dafir
lieferten Smigelskas und Kirkendall [Smi47] anhand ihrer Versuche an einem Messingkern,
der Uber inerte Mo-Dréhte mit Kupfer verbunden ist. Sie stellten fest, dass aufgrund der
schnelleren Diffusion von Zink der Messingkern schrumpft und sich die Mo-Drahte aufein-

ander zu bewegen.

O
N
o

o

+
+
7t

Bild 2.8 Schematische Dar stellung des K irkendall-Effektes.
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Neben der Auswartsdiffusion von Metallkationen und unterschiedliche Mobilitéten der Legie-
rungskomponenten liefern Wachstumsspannungen in der Oxidschicht (siehe Kapitel 2.4.1)
eine weitere Ursache fir die Entstehung von Poren. Verliert die Oxidschicht aufgrund der
Spannungen die Haftung zum Metallsubstrat, wolbt sie sich auf und unter der Schicht entste-
hen Poren [S087] . Die Oxidschicht selbst ist immer bestrebt die Haftung zum Metall aufrecht
zu erhalten. Bei dinnen Filmen gelingt das durch Deformierung. Ist die Schicht nach langerer
Oxidation allerdings zu dick um sich zu verformen, kondensieren Leerstellen aus, die in der
Néahe der Metall/Oxid-Grenzflache zur Entstehung von Poren fihren.

Durch die Poren an der Metall-Oxid-Grenzflache ist der Weg fur Auswartsdiffusion unter-
brochen. Dadurch kann sich zeitweise die Oxidationsgeschwindigkeit verlangsamen. Das
heif3t aber nicht, dass die Oxidbildung vollig unterbunden wird. Mitunter kommt es zur
Bildung einer Doppelschicht, die unterschiedliche Strukturen aufweist. Bei grofleren kolum-
naren Kornern kann es zur Bildung von Mikrokanadlen entlang der Korngrenzen kommen, auf
denen weiterer Materiatransport moglich ist. Eine andere Mdglichkeit zum weiteren
Wachstum ist dissoziierter Transport durch die Poren, wobei aber der Dampfdruck des
Metalls Uberschritten werden muss (NiAl-[ Bru93]).
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3 Literatur tibersicht zur Hochtemper atur oxidation von b-NiAl

3.1 Die Systeme Al-Ni und AI-Ni-O

3.1.1 Das System Al-Ni

Im Zweistoffsystem Al-Ni treten fir verschiedene Konzentrationsverhéltnisse zwei kubisch
flachenzentrierte (fcc-face centered cubic) Mischkristalle und verschiedene intermetallische
Verbindungen auf, wie im Phasendiagramm in Bild 3.1 dargestellt. Bel genauerer Betrachtung
des Phasendiagramms fallt die sehr geringe Lodlichkeit von Nickel in Aluminium auf. Sie
betragt bei der eutektischen Temperatur (640 °C) 0,11 at% und sinkt auf 0,01 at% bei 500 °C
ab. Die intermetallische Phase b-NiAl besitzt einen bemerkenswert breiten Stabilitétsbereich,
der bei ca. 1350 °C die grofdte Konzentrationsbreite von ca. 25 at% erreicht. Bei friheren
Untersuchungen an diesem System (Sngleton et al. [Sn9l], Predel [Pre9l], Okamoto
[Oka93] ) weichen die Angaben zum Stabilitatsbereich der intermetallischen Verbindung NiAl
im Temperaturbereich von 1100-1400 °C nur geringfigig voneinander ab (Oka93]: 42-69
at% Ni; [Pre9l]: 42,5-69,5 at% Ni; [Sn91] : 42-69,2 at% Ni).
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Bild 3.1 Phasendiagramm Al-Ni nach [Pre91].




34
Kapitel 3

b-NiAl

Die intermetallische Verbindung b-NiAl kristallisiert in der geordneten, kubischen CsCI-
Struktur (B2) und hat die Raumgruppe Pm3m Dabel besetzen die Aluminiumatome die
Wirfelecken und haben die Positionen (0,0,0). Die Nickelatome besetzen die Wirfelmitte (Y2,
Y, ¥2) (siehe Bild 3.2). Das Gitter l&sst sich as zwel ineinander gestellte, kubisch primitive

Gitter darstellen, die um eine halbe Raumdiagonal e gegeneinander verschoben sind.

Bild 3.2 Einheitszelle von b-NiAl

Der Gitterparameter a betragt bei stochiometrischem NiAl 0,2887 nm, éndert sich aber mit der
Zusammensetzung [Tay72] . Bei 50 at% Al erreicht NiAl den grofiten Gitterparameter. Bel
Abweichungen von dieser Zusammensetzung zur Ni- bzw. Al-reichen Seite nimmt er jeweils
ab.

b-NiAl zeichnet sich durch eine variable Defektstruktur aus. Betragt im Bereich 50-61,9 at%
Ni die Koordinationszahl Z = 2 (Atome/Einheitszelle), so nimmt sie mit abnehmendem
Nickelgehalt ab, bel 42,5 at% Ni ist Z = 1,75. Bei stoéchiometrischem NiAl sind die Wiirfel-
ecken vollstandig mit Aluminium aufgefillt, in den Wurfelmitten treten zufélig vertelte
Leerstellen auf. Bei NickelUberschuss besetzt das kleinere Nickelatom Aluminiumplétze. Zur
nickelarmeren Seite hin treten auf den Nickelpldtzen immer mehr Leerstellen auf, bel 42,5
at% Nickel werden die Nickelpldtze nur zu 75% ausgefiillt, 25% sind Ni-Leerstellen [Tay72] .
Die Dichte von b-NiAl betrégt bei stéchiometrischer Zusammensetzung 5,9 g/cnt, sie veran-
dert sich ebenfalls mit der Zusammensetzung und kann auf der Ni-reichen Seite bis auf 6,6
g/cnt bei 61,9 at% Ni ansteigen [Tay72] .
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Mit 1638 °C liegt der Schmelzpunkt dieser intermetallischen Verbindung im Vergleich 200-
300 °C hoher as bei konventionellen Ni-Superlegierungen NiAl zeichnet sich weiterhin
durch eine gute thermische Leitfahigkeit, einen hohen Elastizitdétsmodul und gute Oxidations-
und chemische Besténdigkeit aus. Diese Eigenschaften und die geringe Dichte sind aus-
schlaggebend fur die Anwendung als Hochtemperatur-Strukturwerkstoff im Turbinenbau und
as Beschichtungsmaterial in der Luft- und Raumfahrtindustrie.

Die gute Oxidationsbestandigkeit begrtindet sich in der Bildung einer a-Al,Os-Schicht, dieim
Vergleich zu anderen Oxiden sehr langsam aufwéchst (siehe Bild 2.4). Typischerweise liegen
die Wachstumsraten zwei Grofienordnungen niedriger als bei Nickel-Superlegierungen.

Ein wichtiger Faktor fur die Oxidation von NiAl ist das Diffusionsverhalten der einzelnen
Komponenten, das stark von der Zusammensetzung abhangig ist. Der Uberschuss einer
Atomsorte (Al oder Ni) ist ausschlaggebend fur die vorherrschende Diffusion wahrend der
Oxidation. Ausfuhrliche Untersuchungen dazu wurden von Shankar und Seigle [Sha78]
durchgefihrt. Diese zeigten eine starke Abhangigkeit der Diffusion von der Zusammen-
setzung. Das heift, dass bel Nickeltiberschuss die Ni-Diffusion dominiert und bei auminium-
reichem Material die Al-Diffusion. Sie fanden aufRerdem ein starkes Minimum des Diffu-
sionskoeffizienten, das bei 1100 °C bei ca. 49 at% Aluminium liegt (siehe Bild 3.3).
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Bild 3.3 Anderung des Diffusionskoeffizienten D mit der Zusammensetzung von b-NiAl fur 1000 °C und
1100 °C [Sha78].

3.1.2 Das System Al-Ni-O

Das Dreistoffsystem umfasst alle bel der Oxidation auftretende Phasen ([Elr81, Tru90] ). Das
Substratmaterial b-NiAl wurde im vorherigen Abschnitt beschrieben. Im Folgenden sollen die
auftretenden Oxidphasen genauer betrachtet werden.

Ausgehend von der Stabilitét von NiO und Al 03 zeigt sich, dass ale Phasen mit Aluminium-
oxid koexistent sind. Bild 3.4 zeigt einen Phasenschnitt bei 1390 °C.
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Bel einer Oxidationstemperatur 3 950 °C treten neben stabilem a-Al,O; auch metastabile
Phasen auf, welche mit Ni-Spinell bel diesen Temperaturen nur in der Anfangsphase der
Oxidation und bei hohem Sauerstoffpartialdruck prasent sind [Tru90]. Da be 1100 °C
hauptsachlich Al ,O-Modifikationen zu erwarten sind (siehe Kapitel 2.1), soll aus dem
Tellsystem Al-O nur das polymorphe Al O3 genauer betrachtet werden.
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3.1.3 Das System Al-O/Al ;04

Die Struktur aler Al,O-Modifikationen kann auf ein dichtest gepacktes O?-Teilgitter
bezogen werden. In den Oktaeder- oder Tetraederliicken sitzen die Al**-lonen oder es treten
Leerstellen auf. Die Polymorphie wird deshalb durch die Anderung der Sauerstoffteilzelle
oder die Verteillung der Aluminiumionen und Leerstellen verursacht.

Die verschiedenen Modifikationen von Al O3 lassen sich in zwei Gruppen unterteilen, je nach
Aufbau des Sauerstoffuntergitters ([Lev97], [Wef87]). Die erste Gruppe, zu der ¢, h-, g- und
d-Al O3 z8hlen, sind durch ein fce-Sauerstoffuntergitter gekennzeichnet. Der zweiten Gruppe,
mit einer hexagonal dichtest gepackten (hcp-hexagonal closed packed) Sauerstoffteilzelle,

werden a-, k- und c-Al,O5; zugeordnet.

Gibbsite chi - Alumina — | kappa - Alumina| alpha
I I I I I I I
Boehmite —®| lgamma- Aluminal delta [theta | alpha
| | | | | | |
Bayerite[—p eta - Alumina —p theta alpha
| | | | | | | |
Diaspore —> alpha - Alumina

300 400 500 600 700 800 900 1000 1100 1200 1300 1400 K

Bild 3.5 Umwandlungssequenzen von Aluminium(hydr)oxid (nach Wefersund Misra [ Wef87]).

Metastabile Al,Os-Phasen, die durch Abspaltung der OH-Gruppen aus Al(OH),-Phasen
entstanden sind, zeichnen sich durch eine hohe spezifische Oberflache aus. Diese ist abhangig
von der KorngréRe und dem Porenvolumen und liegt typischerweise bei ca 100 n¥/g
[Bur87] . Daes sich um aktive Oberflachen handelt, finden diese M odifikationen, vor allem ¢
Al,O3 Anwendung als Katalysatormaterial.
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Betrachtet man in Bild 3.5 die Umwandlungssequenzen von Al(OH),-Phasen (Boehmit,
Diaspor etc.) zu den verschiedenen Al,Os-Phasen, wird deutlich, dass alle metastabilen
Modifikationen mit steigender Temperatur in a-Al,O; umgewandelt werden. Da die
Versuchstemperatur T > 1000 °C ist, werden ¢, d-, g- und a-Al,O3 als mogliche auftretende

Modifikationen erwartet, die im Folgenden beschrieben werden.

GAl0;

Die kubische Modifikation hat eine Defektspinellstruktur, der die kubische Raumgruppe
Fd3mam nachsten kommt. Die Sauerstoffionen bilden ungefahr ein fcc-Gitter, wobei 32
Sauerstoffionen zu einer Zelle gehdren. Geht man von stochiometrischem gAl,O3; aus,
mussen 64/3 der Al-lonen untergebracht werden. Diese unterteilt man nach ihrer Koordi-
nation in oktaedrisch (Besetzung: 2/3) oder tetraedrisch (Besetzung: 1) koordinierte lonen.
Auf der tetraedrisch koordinierten Seite treten aufl3erdem zuféllig verteilte Leerstellen auf
[Zho91].

Das Strukturmodell lasst sich durch die Spinellform AB,O, beschreiben, wobei die gesamte
Struktur tetragonal verzerrt ist.

d-Al,0;
d-Al,O; kann as Superzelle von g-Al,Os; mit geordneten Kationenleerstellen beschrieben
werden. Die Einheitszelle 1&sst sich a's 3faches g-Al,Os-Gitter, mit 160 Atomen in der Ein-
heitszelle, verstehen. Das trifft fUr die tetragonale Einheitszelle zu, die entsteht, wenn d-Al,0;
aus der Umwandlung von Boehmit (AIOOH) gebildet wird (siehe Bild 3.5). Kristalisiert die
Phase aus einer Schmelze oder entsteht wahrend der Oxidation, ist die Einheitszelle
orthorhombisch. Die Einheitszelle ist in b-Richtung doppelt so grof3, in c-Richtung anderthalb
mal so grol3 wie die Einheitszelle von g-Al,Os. Als Raumgruppe werden fur die orthorhom-

bische Struktur zwel M 6glichkeiten angegeben: P2,2,2 oder P2,2,2, [Lev97] .

9-Al;O3

Die Kristallstruktur von g-Al,Ozist monoklin mit der Raumgruppe C2/m und l&sst sich als
deformierte Spinellstruktur beschreiben. Dabei bildet sie ein mittleres Stadium zwischen der
fce-Struktur von Al,Os-Modifikationen bei niedrigen Temperaturen und der hcp-Struktur von
Al, O3 bel hohen Temperaturen [Wef87]. Die Struktur ist isomorph zu b-Ga,O;, wobei
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Aluminium die Galliumgitterpldtze einnimmt. Die Einheitszelle enthélt 20 Atome. Die Alu-
miniumatome sind gleichmaldig Uber tetraedrische und oktaedrische Zwischengitterplétze
verteilt [Zho91] .

a-Al,O3
a-Al,0Os; (Korund oder Saphir) ist die einzige thermodynamisch stabile Oxidform von Alumi-
nium. Die Phase kristallisiert im hexagonal rhomboedrischen Kristallsystem und wird durch

die Raumgruppe RX beschrieben. Das Gitter ist aus einem O*-Untergitter aufgebaut, das
nahezu hep ist. Die Sauerstofflagen sind parallel zur (0001)-Ebene im Kristall. Die Al**-lonen
sind oktaedrisch von 6 Sauerstoffionen umgeben und besetzen die Oktaederllicken zu zwel
Drittel. Die kristallographische Einheitszelle enthélt zwel Formeleinheiten [Wef87]. Bedingt
durch die identische Struktur zu Cr,O5; und Fe,Oz bildet Al,O3 Uber einen breiten Konzen-
trationsbereich Mischkristalle mit diesen Oxiden.

a-Al,Os ist ein lonenleiter, wobei sowohl Al as auch O-lonen mobile Spezies sind. Der
Massentransport ist allerdings sehr gering, da Al,O; durch die hohe Bandlicke (8.9 eV
[Bar97]) en schlechter Leiter ist. Die geringe Abweichung von der stGchiometrischen
Zusammensetzung wird durch eine niedrige Defektkonzentration deutlich. Dadurch ist die
Bestimmung von Transporteigenschaften enorm schwierig, da diese auf3erdem sehr empfind-
lich auf Verunreinigungen reagieren. Die Defekteigenschaften von a-Al,O; werden durch
Anionen-Frenkel-Defekte (Anionen auf Zwischengitterpldtzen und Leerstellen im Anionen-
teilgitter) bestimmt, deren Bildungsenergie mit 4.87 €V am niedrigsten ist [Lag98]. Als
weitere Defekte im a-Al,0O; sind Schottky-Defekte (Leerstellen in Kationen- und Anionen-
gitter) moglich, deren Bildungsenergie bei 5,17 eV liegt. Die Bildung von Al-Leerstellen ist
die Konsequenz aus der Schottky-Reaktion [Lag98]. Dabei ist die Konzentration von Al-
Leerstellen viel geringer alsdie von O-Leerstellen.

Fur die Oxidation ist die Diffusion nach Bildung einer geschlossenen Al,Os-Schicht enorm
wichtig, da sonst kein weiteres Wachstum maoglich ist. In polykristallinen Al ,Os-Filmen findet
vorherrschend O,-Diffusion entlang von Korngrenzen statt ([Smi83], [Bal97]).
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3.2 Das Oxidationsver halten von b-NiAl

Im folgenden Kapitel sollen verschiedene Aspekte zum Wissensstand bei Beginn dieser
Arbeit zusammengetragen werden. Dabei geht es im Einzelnen um typische Merkmale, die
wahrend der Oxidation auftreten und das Verhalten von NiAl entscheidend beeinflussen
konnen. Im Anschluss werden probenspezifische Merkmale, wie der Al-Gehalt und die
Oberfl achenorientierung von NiAl besprochen.

Das Hochtemperaturverhalten von b-NiAl wird, besonders wegen der technischen Relevanz,
sehr umfassend seit ca. 30 Jahren untersucht. Dabel wurde frihzeitig erkannt, dass NiAl im
Gegensatz zu z.B. MCrAl-Legierungen Uber einen hinreichend hohen Al-Gehalt verfligt, um
bei hohen Temperaturen (T3 1000 °C) ausschliefdlich langsam wachsendes a-Al,0O3 auszu-
bil den.

3.2.1 Bildung einer externen Aluminiumoxidschicht auf Ni-Al-Legierungen

In den frilheren Untersuchungen von Pettit [Pet67] wurde der Ubergang von interner zu
externer Oxidation von Ni-(Al)-Legierungen im Temperaturbereich von 900 bis 1300 °C
beschrieben. Legierungen mit einer Aluminiumkonzentration von 3-25 wt% kamen zum
Einsatz. [Pet67] weist ausdriicklich darauf hin, dass aufgrund der Aktivitatsbedingungen von
Aluminium und Sauerstoff, bei genligend hohem Al-Gehalt, nur Al,Os; as einziges stabiles
Oxid gebildet wird (siehe Bild 3.6).

Wagner [Wag59] zeigte fur den Fall der Oxidation von Ni-Al-Legierungen, dass eine
kritische Molfraktion an Al Uberschritten werden muss, um eine externe Oxidschicht
auszubilden (siehe Bild 3.6). Fur kleinere Konzentrationen an unediem Metall diffundiert
Sauerstoff in oxidierender Atmosphére in das Metall und es findet innere Oxidation statt. ES
wurde erkannt, dass bel geringeren Werten als fir &uflere Oxidation notwendig, die
Oberflache an Aluminium verarmt und Nickeloxid oder Ni-Spinell gebildet werden kann
(siehe Bild 3.6).

Untersuchungen von Kumar et al. [Kum74] zeigten, dass z.B. bei der Oxidation von NiCrAl-
Legierungen 2-3-schichtige Oxidschichten aus NiO, NiAl,O, und Al,O; gebildet werden
konnen. Wahrend der Oxidbildung und be dem Wachstum der Oxidschicht laufen
Festkorperreaktionen ab, die auch schon von Pettit [Pet67] erwdhnt wurden. NiO und Al,O3
konnen dabei zu Ni,AlO, reagieren. Wird NiO gebildet, kommt es zur Anreicherung von Al
und Cr, was zur Bildung von Al ;O3 und Cr,O5 fihrt.
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Bild 3.6 Schematische Darstellung der selektiven Oxidation von Ni-Al-Legierungen in Abhangigkeit von
der Temperatur und dem Al-Gehalt [P&t67].

3.2.2 Mikrostrukturelle Entwicklung der Oxidschicht

Die Al,Os-Schicht auf b-NiAl hat eine sehr komplexe Struktur und weist einige
Besonderheiten auf. Die Struktur der Schicht wird durch von Hindam und Schmeltzer
[Hin80b] gemachte Untersuchungen genauer beschrieben. Die Beobachtungen stiitzen sich
auf Oxidationsversuche an b-NiAl bei 1000-1300 °C.

Zu Beginn der Oxidation bildet sich ein mikrokristalliner Oxidfilm aus metastabilem Al,O;,
das bei 950 °C als gAl,O; identifiziert wurde. Der urspringlich homogene Film entsteht
ausschliefdlich durch Sauerstoffeinwartsdiffusion. Die Umwandlung von g-Al,O3 zu a-Al,0s
ist mit einer Volumenreduktion von 10-15% verbunden. Dadurch reif3t die Oxidschicht auf
und aus den Rissen wéchst neues Oxid heraus, dass in Form von Oxidrippen auf der
Oberflache zu beobachten ist. Die Schichtdicke der a-Al,Os-Schicht ist deshalb sehr
schwankend. Rasterelektronenmikroskopische Untersuchungen beweisen, dass die Rippen
nach innen und nach auf3en wachsen. Die inneren Rippen entstehen auf Oxidkorngrenzen und
machen ca. 10% der Oxidschichtdicke aus. Die Al,Os-Schicht weist eine hohe Dichte an

Korngrenzen auf, welche sowohl Einwérts- als auch Auswartsdiffusion erlauben. Auf der
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ehemaligen Metalloberflache liegen facettierte Poren vor, die koaleszieren kdnnen und grolie

Mulden bilden. Beim Abkuhlen treten dadurch teilweise Abplatzungen auf.

In Bild 3.7 ist der Prozess der Al,Os-Schichtbildung nach Hindam und Schmeltzer [Hin80a,b]

zusammengefasst, der die folgenden drei Schritte beinhaltet:

(1) Durch eine hohe Dichte an Korngrenzen im anfénglich gebildeten, mikrokristallinem
Oxidfilm kann Sauerstoff eindiffundieren.

(2) Durch Rekristallisation des dinnen Films entstehen zwel Arten von Koérnern in der a-
Al,Oz-Schicht, orientierte zwischen den Oxidrippen und misorientierte, polykristalline
Oxidrippen.

(3) Die Oxidrippen wachsen sowohl nach innen, als auch nach aufen.

epitaktische Keime

mikrokristalliner

(1) oI TT = Fim

Oxidkorn (orientiert)

Oxidrippen
/ / (misorientiert)

) | |

Oxidkorn

Oxidrippe
3 Aflo T ar TAlflo

/ Legierung

Bild 3.7 Schematisches M odell des Al ,Os-Wachstums auf b-NiAl nach Hindam und Schmeltzer [Hin80 a,b].
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Doychak et al. [Doy89b] kam anhand von Untersuchungen an NiAl Einkristallen zu &nlichen
Ergebnissen. Sie analysierten Proben nach der Oxidation bel Temperaturen zwischen 800-
1200 °C. Zidl war es, das Anfangsstadium der Oxidation zu beobachten. Nach der Oxidation
bei 800 °C bildet sich Ni-Spinell (NiAl,O,), der eine niedrigindizierte Orientierungs-
beziehung zu b-NiAl aufweist. Wahrend der Oxidation bei 1100 °C bildet sich zundchst g-
Al,O3; aus. Die Morphologie der Korner ist nadel- oder bléttchenférmig (Whisker). Das
Wachstum von Ubergangs-Al,O3 ist das Ergebnis von Diffusionsprozessen durch die Schicht,
die von Kationenauswartsdiffusion dominiert werden. Das erklart auch die Struktur der
Korner auf der Oberfl&ache.

Yang et al. [ Yan95] untersuchten ausfihrlich die Orientierungsbeziehungen zwischen g-Al,O3

und NiAl. Sie entsprechen der Bain Orientierungsbeziehung mit (001)y;a; //(001)g. a0,
und [100]y;a; //[120]g. a0, Und auf der (O11) Oberfléche von NIAI (011)ys //{I11); 10,
und [100]ias #/[110]4. A0, -

Doychak et al. [Doy89a und d fuhrten TEM-Untersuchungen an b-NiAl-Proben nach der
Oxidation bei 1100 °C durch. Anhand der Beobachtungen konnte ein Modell der Struktur der
a-Al,Os-Schicht erstellt werden. Bedingt durch die Volumenreduktion im Oxid wahrend der
Phasenumwandlung zu a-Al,Os treten in der Schicht radiale Risse auf. In deren Basis werden
kleine, aquiaxiale a-Al,Os-Korner gebildet, so dass der Riss wieder geschlossen wird (siehe
Bild 3.8). In diesem Bereich erfolgt das weitere Wachstum durch Sauerstoffeinwartsdiffusion
und es entsteht neues Oxid an der Schichtunterseite (innere Rippen). Weitere Rippen entste-
hen entlang der grobkdrnigen a-Al,Os-Korner zwischen den Hauptrissen auf der Oberflache
(sehe Bild 3.8). Diese Rippen werden hauptséchlich durch Aluminiumauswartsdiffusion
gebildet. Somit ist das Wachstum der gesamten Schicht ein Resultat verschiedener Diffu-
sionsprozesse entlang kurzer Diffusionswege (z.B. Korngrenzen). Das aus diesen Untersu-
chungen abgeleitete Modell fur die Morphologie der a-Al,Os-Schicht auf NiAl ist in Bild 3.8
schematisch dargestelt.
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Bild 3.8 Schematische Dar stellung der Struktur von a-Al,O5 auf NiAl nach Doychak et al. [ Doy89c].

3.2.3 Wachstumkinetik der Oxidschicht auf b-NiAl

Das Wachstum von Al,Os auf b-NiAl verlauft sehr langsam. Pettit [Pet67] stellte fest, dass
die Wachstumsrate drei Grofdenordnungen kleiner ist as bel reinem Nickel. Die Zeitabhan-
gigkeit des Wachstums wurde in der bisherigen Literatur hauptséchlich als parabolisch
bezeichnet ([Smi78], [Hut78], [Ryb89], [Rou93], [Bruo2] ).

Rybicki und Smialek [Ryb89] fihrten im Zuge der Untersuchung zur Phasenumwandlung in
Al O3 auf NiAl auch thermogravimetrische Messungen durch. Sie beobachteten eine Tempe-
raturabhangigkeit der Wachstumskonstanten. Bei Untersuchungen mit T < 1000 °C stellten
se fest, dass das Wachstum der Al,Os-Schicht nahezu durchgehend parabolisch einer
Konstanten folgt. Bei 1000 °C knickt die Wachstumskurve stark ab, man kann zwei Wachs-
tumskonstanten ermitteln, fir g- und a-Al,Os. In [Ryb89] findet sich aul¥erdem eine Zusam+
menstellung verschiedener Untersuchungen zum Wachstum von Al,O; auf NiAl und NiCrAl-
Legierungen (siehe Tab.3.1).

Brumm und Grabke [Bru92] beschreiben bei ihren Untersuchungen zur Phasenumwandlung
wéhrend der Oxidation von NiAl, be Temperaturen von 700-1400 °C, ene diffusions-

kontrollierte Oxidation nach dem parabolischen Gesetz. Anhand der gewonnenen thermo-
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gravimetrischen Daten erstellten sie einen Arrheniusplot fur die Oxidation von NiAl fir
diesen Temperaturbereich, der in Bild 3.9 dargestellt ist. Die Phasenumwandiung von g-Al,O3
zu g-Al 03 verursacht eine leichte Zunahme, die Umwandlung von g-Al,O3 zu a-Al,O; ene
starke Abnahme der Wachstumskonstanten.

Allerdings wiesen Kumar et al. [Kum74] bei ihren Untersuchungen an NiCrAl darauf hin,
dass die Gesamtreaktion zwar diffusionskontrolliert ablauft, aber keiner strikten parabolischen
Zeitabhangigkeit folgt. Vielmehr beschreibt die Kinetik eine kontinuierliche zeitliche
Abnahme der Wachstumskonstanten. Nicolas-Chaubet et al. [Nic89] gehen anhand ihrer
Untersuchungen an NiAl bei 1100 °C sogar von einer wechselnden parabolischen (t = 0 -10 h)
—linearen (t = 10 h - 4d) — parabolischen (t > 4d) Zeitabhangigkeit des Wachstums aus.

Lipkin et al. [Lip97a] verfolgten das Wachstum von Al,O; auf NiAl wahrend der Phasenum-
wandlung mit Hilfe der OFS. Dabei stellten sie fest, dass a-Al,Oz hauptsachlich lateral auf
Kosten von g-Al,05; wéchst. Das Wachstum folgt dabei im Gegensatz zu den anderen Unter-

suchungen einer logarithmischen Zeitabhangigkeit.
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Bild 3.9 Auftragung der parabolischen Wachstumskonstante gegen diereziproke Temperatur
(Arrheniusplot nach Brumm und Grabke [ Bru93]).
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Tab. 3.1 Zusammenstellung der Literaturwerte zur Wachstumskinetik von a-Al,O; auf NiAl

Autoren Material Bedingungen k, [g7cm’s]

Rybicki, Smialek [Ryb89] Ni47.2Al + Zr  |geschliffen, Luft (100 h) | 3,67 10"
Doychak [Doy89b] Ni47.2Al + Zr (100) | geschliffen, Luft (100 h) | 6,39 10"
Ni47.2Al + Zr (100) | poliert, Luft (100 h) 9,44 103

Pettit [Pet67] Ni42Al geschliffen, Luft (20 h) 372 10"
Smialek [Smi78] Nid2Al poliert, Luft (100 h) 75 10"
Santoro et a. [San71] Ni50.5Al poliert, Luft (100) 58 10%
Jedlinski, Mrowec [Jed87] Ni52Al poliert, O, (200 h) 8,58 10
Ni52Al +Y poliert, O, (200 h) 458 10

Ni52Al (001)  |poliert, O,(240 h) 2,71 10"

3.2.4 Phasenumwandlung in der Al,Os-Schicht

In Kapitel 3.2.2 wurde bereits auf die Phasenumwandlung hingewiesen, die wahrend der
Oxidation von b-NiAl in der Oxidschicht stattfindet. Durch die Volumenreduktion, die ca. 10-
15%, abhangig von der Umwandlungssequenz, betrégt, treten in der Al,Os-Schicht Span-
nungen auf. Nach Uberschreiten einer kritischen Zugspannung reif}t die Oxidschicht auf. Die
weitere Entwicklung der Oxidschicht nach Abschluss der Phasenumwandlung erfolgt wie
bereits unter Kapitel 3.2.2 ausfihrlich beschrieben [Doy89a]. Rybicki und Smialek [Ryb89
fuhrten weitergehende Untersuchungen zur Phasenumwandlung bei der Oxidation von
NiAl+Zr-Einkristallen durch. Sie beobachteten, wie auch Doychak et al. [Doy89a], dass
sowohl bei 800 °C als auch bei 1100 °C g-Al,O; as einzige metastabile Al,Oz-Modifikation
auftritt. Weiterhin fanden sie heraus, dass neugebildetes a-Al,O; an der Gas/Oxid-Grenz-
flache entsteht. Das bei diesen Temperaturen metastabile Oxid (g-Al,Os) wird durch
Auswartsdiffusion von Aluminumkationen gebildet. Zu &nlichen Ergebnissen gelangte auch
Pint [Pin97b] bei der Untersuchung von NiAl-Materia, in das verschiedene Oxidpartikel
dispergiert wurden nach der Oxidation bei 1100 °C.

Yang et al. [Yan95] identifizierten nach der Oxidation bel 950 °C die zunachst gebildete
Bléttchenstruktur von Al,O ausschliefdlich als gAl,Os. AulRerdem fanden sie heraus, dass bei

dieser Temperatur die Phasenumwandlung nur von gAl,O; zu a-Al,O; stattfindet. Die
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Zwischenphase g-Al ;O3 wurde nicht beobachtet. Auf3erdem konnte anhand von Querschnitts-
proben bewiesen werden, dass die Keimbildung von a-Al,O5 an der Metall-Oxid-Grenzflache
beginnt und nicht an der Gas-Oxid-Grenzflache, wie in friheren Untersuchungen ange-
nommen ([ Doy89a], [ Ryb89] ).

In verschiedenen Untersuchungen wurde zusétzlich der Einfluss ternérer Elemente auf die
Phasenumwandlung untersucht. Brumm und Grabke [Bru92] beobachteten bel ihren Untersu-
chungen an NiCrAl-Legierungen, dass Chrom die Umwandlung zu a-Al,O; begunstigt. Das
Auftreten von Cr,Os-Keimen auf der MOI erleichtert die Keimbildung von a-Al,Os. Pint et
al. [Pin97b] fanden heraus, dass allgemein grol3ere lonen (Y, Zr, La, Hf) die Phasenum:
wandlung in der Al,Os-Schicht verlangsamen und ein kleineres lon, wie Ti, die Phasenum-

wandlung beschleunigt.

3.2.5 Die Entstehung von Poren durch die Oxidation von NiAl

Bel der Oxidation von undotierten Al,Oz-bildenden Verbindungen entstehen oft Poren auf der
Metall/Oxid-Grenzflache (MOI-Metal-Oxide-Interface) ([Kum74], [Hin80b], [Smi7§],
[Doy89b], [Bru93], [Yan95] ). Bereits Kumar et al. [Kum74] erkannten, dass bei der Oxida
tion von NiAl-Legierungen Grenzflachenporen entstehen. Sie konnten aber auch zeigen, dass
schon geringe Mengen an REE (Rare Earth Element), wie z.B. Yttrium, erheblich zur Verrin-
gerung der Porositét an der Grenzflache beitragen. In diesem Fall kommt es zur Bildung
stabiler Oxidteilchen, die eine verstarkte Al-Diffusion blockieren und damit die Porenbildung
verhindern. Brumm und Grabke [Bru93] und Pint [Pin97a] bestétigten diese Beobachtungen.
Kumar et al. [Kum74] beobachteten, dass die Poren in der Nahe der MOI durch die selektive
Oxidation von Al gebildet werden. Diese werden durch eine schnellere Rickdiffusion von
Ni(Cr) gegentber der Al-Diffusion gebildet. Das Wachstum der Poren erfolgt durch Anla
gerung zusétzlicher Leerstellen. Die Poren wandern einwérts mit der MOI in die metallische
Matrix.

Untersuchungen von Hutchings et al. [Hut81] an NiAl-Proben sollten Aufschluss tber den
Mechanismus der Porenbildung geben. Da im Gegensatz zu Fe,O; und Cr,0O3; die Al,Os-
Schicht durch Einwartsdiffusion von O, wéchst, kann die Porenbildung durch Leerstellen-
injektion theoretisch ausgeschlossen werden. Die Bildung von Al O3 ist mit der Einfiihrung
von Leerstellen im Metall verbunden. Bel O, als diffundierende Spezies reagiert Al mit O, an
der MOI. Das fihrt zu einer positiven Volumenanderung. Die MOI kann als Leerstellensenke

fungieren.
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Die Porenentwicklung ist eng mit der Defektstruktur von NiAl verbunden. NiAl hat eine hohe
Defektdichte, bedingt durch die niedrige Bildungsenergie [Fra73]. Fir das Porenwachstum
ist die gleiche Anzahl an Ni- und Al-Leerstellen notwendig. Bel Abweichungen von der
stéchiometrischen Zusammensetzung von NiAl ergeben sich unterschiedliche Zustande. Bei
Al-reichem Material erzeugt die Entfernung eines Al-Atoms eine konstitutionelle Ni-Leer-
stelle. Mit steigendem Ni-Gehalt erzeugt ein entferntes Al-Atom eine Al-Leerstelle. Eine
instabile Situation ergibt sich, wenn die Anzahl besetzter Ni-Plétze die Anzahl besetzter Al-
Platze Ubersteigt. Nickel wird seine Gitterplétze verlassen und auf Al-Plétze wandern, bis das
Verhdtnis ausgeglichen ist. Dadurch stellt sich gleichzeitig ein Gleichgewicht an Al- und Ni-
Leerstellen ein.

Als weitere Méglichkeit, das Auftreten von L eerstellendefekten zu erklaren, wird ahnlich wie
bel Kumar et al. [Kum74] auch bei Hutchings et al. [Hut81] der Kirkendall-Effekt (siehe
Kapitel 2.4.2) angefuhrt. Al wird unabhéngig von der Zusammensetzung bevorzugt oxidiert,
Ni wandert zuriick in das Legierungsinnere. Das erzeugt einen Leerstellenfluss, um die unter-
schiedlichen Diffusionsraten von Ni und Al zu kompensieren. Der Diffusionskoeffizient von
NiAl ist von der Zusammensetzung abhéngig. In Ni-reichem NiAl diffundiert Ni bevorzugt.
Bei Al-Uberschuss dominiert die Al-Diffusion. Das bedeutet, dass in Al-reichem Material
Leerstellen in die Legierung wandern, bei Ni-reichem Material verstérkt an die Grenzflache.
Der verstarkte Leerstellenfluss zur Grenzfléche ist mit einer erhthten Porenentwicklung
verbunden.

Die Vermutung, dass Porenbildung durch Leerstelleninjektion stattfindet, griffen auch
Hindam und Schmeltzer [Hin80] auf. Eine genaue Erkldrung fur die Poren gibt es nicht, nur
die Vermutung, dass die Grenzfléche as Leerstellensenke wirkt. Smialek [Smi78] geht von
Porenbildung durch selektive Oxidation von Aluminium (Kirkendall-Effekt) aus. Bel Brumm
und Grabke [Bru93] findet man ebenfalls eine Zusammenstellung dieser verschiedenen

Moglichkeiten der Porenbildung.
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3.2.6 Aluminiumverbrauch/ Aluminiumverarmung durch die Oxidation von NiAl

Bedingt durch die selektive Oxidation von NiAl wandert das unedlere Al zur Oxidbildung an
die Metalloberflache bzw. zur Metall/Oxid-Grenzfléache. Dadurch kommt es in der Legierung
zu einer Verarmung an Aluminium.

Ausgehend von den Diffusionsuntersuchungen von Shankar und Seigle [Sha78] berechneten
Brumm und Grabke [Bru93] die Profile der Al-Konzentration nach der Oxidation von poly-
kristallinem NiAl von 900 bis 1200 °C. Dabel nehmen sie einen konzentrationsabhangigen
Diffusionskoeffizienten und eine konstante Oberflachenkonzentration an [Cra75]. Sie zeig-
ten, dass unter diesen Voraussetzungen der Aluminiumverbrauch einer parabolischen Zeitab-

héngigkeit folgt. Aus der Integration der ortsabhangigen Al-Profile l&sst sich die aus der
Legierung diffundierte Menge Al berechnen. Diese Menge ist proportiona zu Jt (t-Oxidae-

tionszeit). Aus den Berechnungen zum Al-Verdampfungsdruck [Bru93] geht hervor, dass bel
T < 1100 °C die Al-Verdampfung zur Oxidbildung nicht ausreicht. Einen wesentlichen Anteil
zur Al-Diffusion liefert bel diesen Temperaturen die Oberfl&chendiffusion. Bel T > 1100 °C
ist die Aluminiumverdampfung hoch genug, das heilét die Oxidbildung wird durch Poren auf
der Grenzflache nicht behindert.

Nach einer schnellen Abkuihlung wahrend des Oxidationsprozesses wird der verarmte Zustand
eingefroren, und es ist moglich, die Verarmung durch Messungen mit der Elektronenstrahl-
mi kroanalyse (Mikrosonde) zu bestimmen. Bobeth et al. [Bob95] fuhrten solche Messungen
an NiAl-Einkristallen durch, die bel 950 °C oxidiert wurden. Zur Interpretation der Messun-
gen berechneten sie die Profile der Al-Konzentration mit einer fir bindre Legierungen
modifizierte Boltzmann-Matano-Analyse [Cra75]. Aus dem Vergleich der gemessenen und
berechneten Profile, 1&sst sich unter der Annahme parabolischen Wachstums der konzentra-
tionsabhangige Interdiffusionskoeffizient bestimmen. Die Ergebnisse zeigten, dass es Abwel-
chungen vom parabolischen Wachstum gibt, da das zeitweise Auftreten von metastabilen
Alumini umoxidphasen zur Anderung der Transportprozesse fiihrt. Die so ermittelten Alu-
miniumprofile lassen sich nicht auf der Basis der Diffusionsdaten von Shankar und Seigle
[Sha78] (siehe Bild 3.3) verstehen. Bobeth et al. [Bob95] ermittelten niedrigere Diffusions-
koeffizienten, und das starke Minimum nahe der stdchiometrischen Zusammensetzung konnte
nicht bestimmt werden.
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3.2.7 Einfluss der Orientierung auf die Oxidation von NiAl

Der Einfluss der kristallographischen Orientierung der Oberflache auf das Oxidationsver-
halten von NiAl wurde bislang noch nicht systematisch untersucht und beschrieben. Aller-
dings gibt es einige Untersuchungen, die im Folgenden vorgestellt werden.

Doychak et al. [Doy89b] beobachteten bei unterschiedlichen Orientierungen unterschiedliches
Schichtwachstum. Aus der Tatsache, dass die Oxidschicht auf (110) und (111) Oberflachen
dicker als auf (001) und (012) Oberflachen ist, schlossen sie auf unterschiedliche Oxidations-
raten, die von der von der Orientierung der oxidierten Oberflache abhéngen.

Roux et al. [Rou93] untersuchten den Einfluss der Oberflachenorientierung und fanden eben-
falls unterschiedliche Wachstumsgeschwindigkeiten und verschiedene Morphologien der
Schicht. Auf der (100)-Oberflache war die Oxidation am langsamsten. Die Kinetik ist um den
Faktor zwel kleiner als bei den anderen untersuchten Orientierungen. Die (110)-Oberfléche ist
die dichtest gepackte Ebene von NiAl, die Oxidationskinetik ist nicht ideal parabolisch, aber
abnehmend mit der Zeit. Die (111)-Oberflache, deren Struktur durch eine relativ lockere
Bindung zwischen den Atomen gekennzeichnet ist, oxidiert parabolisch und die Schicht haftet
sehr schlecht. Von den untersuchten Oberflachen, ist die (100) digjenige, auf der als erstes a-
Al,O3 gebildet wird. Roux et al. [Rou93] stellten fest, dass die Struktur der Oberfléche die
Korngrof3e der Oxidschicht, die Haftung und die Dauer der Phasenumwandlung beei nflusst.
Im Gegensatz dazu beobachteten Jedlinski und Mrowec [Jed87] bei hdheren Temperaturen
anhand ihrer thermogravimetrischen Untersuchungen an NiAl-Einkristallproben Wachstums-

geschwindigkeiten, die nahezu unabhangig von der Orientierung sind.

3.2.8 Einfluss der Zusammensetzung auf die Oxidation von NiAl

Bislang gibt es keine systematischen Untersuchungen Uber die Abhangigkeit des Oxidations-
verhaltens von der genauen Zusammensetzung von NiAl-Legierungen. Es liegen allerdings
einige Arbeiten vor, die in diesem Abschnitt zusammengefasst werden sollen.

Hutchings und Loretto [Hut78] fihrten thermogravimetrische Untersuchungen an NiAl-
Proben mit Ni-Gehalten von 45,5-60 at% bei 900 °C durch. Ein abnehmender Al-Gehalt in
der Legierung hat eine Abnahme der Al-Oberflachenkonzentration zur Folge. Dadurch nimmt
die Wachstumsrate ab. Wird die Al-Konzentration so stark abgesenkt, dass die Bildung von
NiO stabilisiert wird, steigt die Oxidationsgeschwindigkeit. Es zeigte sich, dass die Oxida
tionsrate bei NiAl durch die Oberflachenkonzentration bestimmt wird. Bel 900 °C fuhrt die

Bildung der anfanglich schnell wachsenden Al,Os-Schicht (Ubergangsoxide) zu einer Al-
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Verarmung. Das hat zur Folge, dass NiO oder Ni-Spinell stabilisiert werden und eine
gemischte Oxidschicht vorliegt.

Doychak et al. [Doy89c] untersuchten den Einfluss des Al-Gehalts auf die isotherme und
zyklische Oxidation im nickelreichen Bereich. Die Wachstumskinetik nimmt mit
abnehmenden Al-Gehalt zu. Es konnte keine direkte Korrelation zwischen Zusammensetzung
und Wachstumskinetik bestimmt werden. Allerdings stellten sie fest, dass ein direkter
Zusammenhang zwischen Wachstum und Morphologie besteht, was auf Diffusion auf kurzen
Diffusionswegen (Korngrenzen) schliefsen |&sst.

Brumm und Grabke [Bru93] fuhrten Untersuchungen an polykristallinem Material mit
unterschiedlichen Zusammensetzungen durch. Dabei stellten sie fest, dass bel Ni-reichem
Material Ni-Diffusion dominiert, bei Al-reichem Material Al-Diffusion vorherrscht. Die
Auswirkungen der unterschiedlichen Konzentrationen werden erlautert. Bei Ni-Uberschuss
kommt es zur Al-Verarmung bei der Bildung der Aluminiumoxidschicht, die durch eine
schnelle Ni-Diffusion in die Probe verursacht wird. Der Verlust an Nickel nahe der
Grenzfl &che beglnstigt die Porenbildung auf der Grenzfléche (siehe Kapitel 3.2.5).

3.2.9 Mechanische Spannungen in a-Al,0s-Schichten auf b-NiAl

Die klassische Methode zur Bestimmung von mechanischen Spannungen in Keramiken bietet
die Rontgenbeugung ([Noy87], [Sar97]). Die von Ma und Clarke [Ma93] ausfihrlich
beschriebene optische Fluoreszenzspektroskopie (OFS) erlaubt Messungen der lokalen
mechani schen Spannungen an a-Al,0Oz-Schichten. Das ist durch eine hohe laterale Aufldsung
(2-3 pm), den geringen apparativen Aufwand und die geringe Messdauer relativ einfach
maoglich. Die Beschreibung der genauen Funktionsweise dieser Methode erfolgt in Kapitel
4.4.4.

Lipkin und Clarke [Lip96] untersuchten mechanische Spannungen in Al,Os-Schichten an
verschiedenen Al,Oz-bildenden Legierungen. Dabel stellten sie fest, dass in den a-Al,Os-
Schichten starke Druckspannungen vorliegen, die fir a-Al,Oz auf NiAl zwischen -3 und -4
GPaliegen.

Hollatz et al. [Hol97] fuhrten Untersuchungen zur Spannungsentwicklung in Al,Os-Schichten
auf NiAl mit Hilfe der OFS durch. Die Autoren beobachteten starke lokale Schwankungen
von ca. 1 GPa in der Schicht. Als Hauptgrund fir diese Schwankungen wird die ungleich-
formige Morphologie der Oxidschicht (Oxidrippen) angeftihrt. Weitere M6glichkeiten sind

laterales Oxidwachstum an Oxidkorngrenzen, Spannungsabbau durch korngrenzendiffusions-
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gesteuertes Kriechen (Coble-Kriechen), Korngrenzengleiten und Schichtkrimmung. Diese
verschiedenen Komponenten kénnen lateral oder senkrecht zur Grenzfléche wirken.

Laterales Oxidwachstum kann Wachstumsspannungen induzieren, welche die Restspan-
nungen erhéhen. Coble-Kriechen ist ein durch Korngrenzendiffusion gepragter Kriechvor-
gang, der durch anisotrope Spannungszusténde hervorgerufen wird um Spannungen
abzubauen. Dieser Vorgang ist an einen bestimmten Temperaturbereich von ca. 900-1200 °C
gebunden. Wird diese Temperatur unterschritten, so kann ein Spannungsabbau durch Aufwdl-
ben (Wrinkling) der Oxidschicht stattfinden.

2]
-

Bild 3.10 Dar stellung der Spannungszustande an einer a-Al ,O5-Oxidrippe.

Die Unebenheiten, die bei der Oxidation von NiAl durch die Oxidrippen gegeben sind (siehe
Bild 3.8), repréasentieren einen einachsigen Spannungszustand in Richtung der Rippenachse
(siehe Bild 3.10). Hollatz et al. [Hol97] fuhrten dazu Finite-Elemente Berechnungen durch,
die verschiedene Spannungen im Einflussbereich der Oxidrippen verdeutlichen.

Die Variationen der Spannungen sind an Peakverbreiterungen im Fluoreszenzspektrum zu
erkennen, wobei bel Al,O; auf NiAl die Verbreiterung durch laterale Spannungsvariationen
hervorgerufen wird. Bel Al,Os-Schichten auf FeCrAl liegen vertikale Spannungsvariationen
vor. Bei hohen Temperaturen werden Spannungsvariationen durch laterales Oxidwachstum,
Spannungsabbau und thermische Spannungen hervorgerufen, bei niedrigen Temperaturen
durch die Morphologie der Oxidschicht (Whisker, Nadeln, Rippen, Risse).
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Untersuchungen von Lipkin et al. [Lip97b] befassten sich mit der Spannungsentwicklung in
Al,O3 auf NiAl-Einkristallen bei 1100 °C. Die Autoren stellten fest, dass die Spannungen
nach einer Ubergangsphase (Phasenumwandiung) nahezu unabhéngig von der Oxidationszeit
sind. Den grofdten Teil der Restspannungen machen thermische Spannungen aus, aber auch
Phasenumwandl ungsspannungen und Wachstumsspannungen kdnnen entstehen (siehe Kapitel
2.3.1). Wie Hollatz et al. [Hol 97] kamen auch sie zu dem Schluss, dass zusétzlich Prozesse
stattfinden, die zur Spannungsrelaxation fuhren kénnen.

3.3 Zielsetzung der Arbeit

Die vorangegangene Zusammenstellung bisheriger Untersuchungen macht deutlich, dass
schon ein erhebliches Wissenspotential zur Hochtemperaturoxidation von intermetallischen b-

NiAl vorhanden ist. Allerdings gibt es aufgrund des komplexen Oxidationsverhaltens noch
weitere offene Fragestellungen. Diese beinhalten unter anderem:

- die Anderung der Wachstumskinetik durch die Phasenumwandlung,

- die genaue Phasenzusammensetzung der Al,Oz-Schicht im Anfangsstadium
der Oxidation, vor allem die Unterscheidung von g und g-Al,0s,

- den genauen Mechanismus der Porenbildung,

- Fragen zur Beeinflussung der Haftung von Al,Os auf undotiertem NiAl,

- den Einfluss der Oberfl&chenorientierung,

- und den Einfluss der L egierungszusammensetzung auf die Oxidation.

Als Probenmaterial werden undotierte hochreine NiAl-Einkristalle definierter Zusammen-
setzung mit Al-Konzentrationen von 47-53 at% hergestellt. Die einkristallinen Proben werden
in drel ausgewdahiten Oberflachenorientierungen (100, 110 und 111) prapariert. Durch die
Untersuchung von Einkristallen werden Korngrenzeneffekte, die das Oxidationsverhalten
zusétzlich beeinflussen wiirden, ausgeschlossen. Die Oxidation soll an polierten Oberflachen
bei 1100 °C an Luft und reinem Sauerstoff fur verschiedene Zeiten durchgefiihrt werden. Die
Temperatur ist so gewdhlt, dass die Phasenumwandlung in der Al,Os-Schicht im Anfangs-
stadium (t < 10 h) abgeschlossen ist. Dieser Zeitraum gibt dennoch die Mdéglichkeit, die

Phasenumwandlung in die Untersuchungen mit einzuschlief3en.
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Die Ursachen fur die Bildung einer Al,Os-Schicht auf NiAl und ihre Morphologie sind
ausreichend bekannt (siehe Kapitel 3.2.1/3.2.2). Bel der Bestimmung der Wachstums-
geschwindigkeit von a-Al,Oz auf b-NiAl treten in der Literatur widersprichliche Ergebnisse
auf (siehe Kapitel 3.2.3). Sie reichen von der Bestimmung einer parabolischen ([Ryb89],
[Bru92] ), nahezu parabolischen [Kum74] bis hin zu einer linearen Zeitabhangigkeit [Nic89]
des Wachstums. Es kommt hinzu, dass gerade die Ubergangsphase der Oxidation in der meta-
stabile Al,Os-Phasen auftreten, nicht klar definiert ist. Da in der Oxidschicht schon relativ
frih a-Al,O3 auftritt [Lip97a], ist es schwierig, die Wachstumsgeschwindigkeiten von ¢-
Al,O3 und a-Al,03 voneinander zu trennen [Pin95] .

Mit Hilfe sehr empfindlicher TGA-Messungen soll die Entwicklung der Wachstumskinetik
bei 1100 °C untersucht werden.

Bel der Analyse der Phasenumwandlung ist die Phasenzusammensetzung der Oxidschicht
bisher unterschiedlich beschrieben worden. Yang et al. [Yan95] schlagen vor, dass die
Phasenumwandlung von g-Al,O; ® a-Al,Os verlauft, ohne dass g-Al,O3; dazwischen gebildet
wird. Doychak et al. [Doy89b] fanden, dass folgende Sequenz der Phasenumwandlung fir
ihre untersuchten Oxidationsbedingungen eingehalten wird: gAl,O; ® g-Al,0; ® a-Al,0..
Diese unterschiedlichen Ergebnisse kénnen auf der Schwierigkeit beruhen, beide metastabilen
Phasen aufgrund ihrer strukturellen Ahnlichkeit (siehe Kapitel 3.1.3) zu unterscheiden.

Mit Hilfe der Elektronenbeugung und der optischen Fluoreszenzspektroskopie (OFS) soll die
Phasenzusammensetzung nach der Oxidation bei 1100 °C fir verschiedene Zeiten ermittelt
werden. Beim Vergleich mit anderen Arbeiten ist zu beachten, dass die Phasenzusammen-
setzung der Oxidschicht stark von der Temperatur abhangig ist [Bru92] .

Mikrostrukturelle Untersuchungen zur Morphologie der Oxidschicht sowie der Metall/Oxid-
Grenzflache nach verschiedenen Oxidationszeiten erfolgen mittels licht- und elektronen-
mi kroskopischer Methoden (REM und CTEM). Darin eingeschlossen sind Untersuchungen
zur Porenbildung auf der ehemaligen Metalloberflache, die typisch fur die Oxidation von
undotierten NiAl-Legierungen ist. Eine interessante Fragestellung ist ein moglicher Zusam-
menhang zwischen der NiAl-Zusammensetzung und der Porenentwicklung. Durch die Ande-
rung der Diffusionseigenschaften von NiAl nahe der stochiometrischen Zusammensetzung
[Sha78] sind durch unterschiedliche Transporteigenschaften auch Veranderungen in der Poro-

sitét moglich.
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Fir die Bildung einer Oxidschicht auf NiAl ist der Verbrauch von Aluminium notwendig, der
einen Al-Konzentrationsgradienten in der Legierung aufbaut. Ausgehend von Diffu-
sionsuntersuchungen von Shankar und Seigle [Sha78] und den Oxidationsversuchen von
Bobeth et al. [Bob95] an stochiometrischen NiAl soll die Veranderung der Al-Verarmung bel
unterschiedlichen Zusammensetzungen von NiAl untersucht werden. Dazu werden mit Hilfe
der Elektronenstrahlmikroanalyse (ESMA) Linienmessungen der Aluminiumkonzentration in
Abhangigkeit zum Abstand von der Grenzflache durchgefuhrt. Mit Hilfe einer modifizierten
Boltzmann-Matano-Analyse [Bob95] werden die so ehatenen Profile angeglichen. Daraus
ist die Bestimmung von Diffusionskoeffizienten fir verschiedene Zusammensetzungen und
die Diskussion einer eventuellen Abhangigkeit von der Al-Konzentration moglich.

Die Untersuchung der Spannungsentwicklung in der a-Al,Os-Schicht mit der optischen
Fluoreszenzspektroskopie bilden eine wichtige Ergénzung zum Gesamtbild der Oxidation von
b-NiAl.

Ausgehend von den verschiedenen Untersuchungen zum Oxidationsverhalten von NiAl
(Wachstumskinetik, Morphologie, Phasenumwandiung, Porenbildung, Al-Verbrauch, Span-
nungsentwicklung) sollen mégliche Zusammenhénge herausgearbeitet werden, um ein um-
fassendes Modell der Oxidation von b-NiAl zu erstellen. Dabel steht der Einfluss der Ober-
flachenorientierung und der Legierungszusammensetzung auf die oben genannten

Eigenschaften, wahrend der Oxidation von undotierten b-NiAl-Einkristallen, im Vordergrund.
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4 Probenmaterial, Probenpraparation und experimentelle
Methoden

4.1 Herstellung der NiAl-Einkristalle

Die stbchiometrischen Einkristalle wurden am MPI fur Metallforschung Stuttgart mit Hilfe
der Zonenschmelzmethode hergestellt. Hierzu wird ein polykristaliner Stab senkrecht zur
Stabachse mit Hilfe einer induktiven Heizung aufgeschmolzen. Das flussige Material wird
aufgrund der Oberflachenspannung am festen Rand gehalten. Bewegt man die Heizung
entlang der Stabachse, estarrt bel richtiger Parameterwahl das Material hinter der Schmelz-
zone als Einkristall [Haa%4] .

Die Herstellung der nichtstéchiometrischen Einkristalle erfolgte am MPI fir Eisenforschung
GmbH Dusseldorf. Dabel zeigte sich, dass die Qualitét der Einkristalle von der Zusammen-
setzung abhangig ist. Bei stochiometrischem und Ni-reichem Material sind die Einkristalle
nahezu poren- und lunkerfrel [ Scha0Q] .

Das Al-reiche Materia erwies sich schon bei der Herstellung des Gussrohlings a's schwierig.
Der Rohling musste abermals aufgeschmolzen werden, da der hthere Al-Gehalt das Materia
versprodete. Der Rohling zerbrach nach der ersten Herstellung. Bel den Aufschmelzexperi-
menten zeigte sich, dass aufgrund des niedrigen Schmelzpunktes von Aluminium, ca. 1 at%
des Aluminiumanteils abdampfen kann. Sowohl der Gussrohling as auch der gezogene
Einkristall wiesen viele Poren und Lunker auf. Bei einer rontgenographischen Uberpriifung
der Oberflachenorientierung wurde festgestellt, dass der Al-reiche Kristall Kleinwinkelkorn-
grenzen aufweist, die zum oberen Ende des Kristalls noch zunehmen.

Die Homogenitét der Einkristalle ist von der Zusammensetzung abhéngig [K6t95]. Sie geht
mit steigender Abweichung der Zusammensetzung von der Stochiometrie verloren. Die
Zusammensetzung wurde mit Hilfe der ESMA (siehe Abschnitt 4.4.3) Uberprift. Der Alu-
min umgehalt variiert bei nichtstéchiometrischen Proben um ca. 1-2 at% Uber die Lénge des
Einkristalls.

Die mittlere Zusammensetzung und weitere Verunreinigungen wurden mittels chemischer
Analytik ermittelt und in Tabelle 4.1 zusammengestel|t.
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Tab. 4.1 Chemische Zusammensetzung der NiAl-Einkristalle
Al Ni Fe Cr Co Cu S

(wWt%) (Wt%) (Wt%) | (wt%) | (wt%) | (wt%) | (ug/Q)
NiAl (Nr.68)* 31,7 68,1 0,0016 |£0,0005| £0,001 | £0,001 | 5+1,8
NiAl (Nr.31)* 31,7 68,8 £0,005 | 0,0020 | £0,002 | £0,001 | 4+1,6
NiAl (Al-S1)* 32,3 67,7 £0,005 |[£0,0005| £0,002 | £0,001 | 5+3,0
NiAl (Al-S2)* 30,2 69,9 £0,005 |£0,0010| £0,002 | £0,001 | 6+1,0
NiAl (Di-1)' | 27,8-29,0 | 70,0-70,9 | 0,0075 |<0,0005| 0,0005 | 0,0015 | 7+2,0
NiAl (DU-2)' 35,6 64,0 0,047 |<0.0005 | <0.0005| 0.0056 | 6%2,0

* Einkristalle vom MPI fur Metallforschung Stuttgart

# Einkristalle von der Fa. Al-Service, Ludwigsburg

' Einkristalle vom MP! fiir Eisenforschung GmbH, Diisseldorf
(schwankende Konzentrationen fir Al und Ni)

4.2 Probenpr &par ation vor der Oxidation

Von den Einkristallstaben wurden Scheiben mit einer Dicke von 0,7-1,7 mm mit der Funken-
erosionsmethode heruntergeschnitten. Vor dem Schneiden wurden die Kristalle auf ein
Goniometer geklebt und mittels Rontgenbeugung orientiert. Die herzustellenden Oberfl&
chenorientierungen waren (100), (110) und (111). Die Orientierung konnte mit einem Fehler
von 0,5° genau eingestellt werden. Die Probenscheiben wurden paralel zu den Ebenen
geschnitten.

Vor den Oxidationsexperimenten mussten die Proben gereinigt und die Oberfléche vorbereitet
werden. Dazu kamen metallographische Methoden zum Einsatz. Als erstes war ein
Abschleifen der Oberflachen um mindestens 100 um erforderlich, um damit die Verformung
und die entstandenen Verunreinigungen durch den funkenerosiven Prozess zu eliminieren.
Die Probendicke reduzierte sich dadurch auf 0,5-1,5 mm. Geschliffen wurde zundchst mit
Siliziumkarbid bis 1200 (Stuers Standard DIN 69176) und zum Abschluss mit Diamant-
schleifleinen (ebenfalls 1200). Zum Polieren der Oberflache wurden abnehmend Diamant-
polierpasten mit 6 pum, 3 um und 1 um Kornung verwendet. Zwischen jedem Schleif- und

Polierschritt war eine grindliche Reinigung der Probe erforderlich. Um die Schleif- bzw.
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Polierriickstande restlos zu entfernen, hat sich die Reinigung im Ultraschallbad mit Aceton
bewéhrt. Nach der Endpolitur mit 1 pm-Diamantpaste und einer abschlieffenden Reinigung
wurde die Probe solange unter dem optischen Mikroskop mit Aceton abgewischt, bis keine
L 6sungsmittelflecken mehr erkennbar waren. Dieser Prozess ist auferst wichtig, da durch
organische Rucksténde nachweidlich Abplatzungen wéahrend der Oxidation erfolgen [Tol98] .
Beim metallographischen Schleifen und Polieren erhoht sich die Abweichung von der exakten
Oberflachenorientierung. Sie wurde réntgenographisch bestimmt und lag je nach Oberflache
zwischen 0,5-1,5 + 0,5°.

4.3 Oxidationsexperimente

Die Oxidationsexperimente erfolgten bei 1100 °C hauptsachlich an Luft. Daftr wurden ein
Muffelofen und ein darin enthaltener Glihkasten aus Al ;03 auf 1100 °C vorgeheizt. Die Pro-
ben wurden im Glihkasten oxidiert, um den Einfluss eventuell auftretender Verunreinigungen
im Ofen auszuschlief3en.

Die Aufheiz- und Abkuhlzeit der Proben betrug ca. 1-2 min. Die variierenden Versuchs-
parameter waren die Oberflachenorientierung, die Probenzusammensetzung und die Oxida-
tionszeit (von 1-150 h).

Auf weitere Oxidationsexperimente mit Hilfe der thermogravimetrischen Analyse (TGA)

wird in Abschnitt 4.4.1 genauer eingegangen.

4.4 Experimentelle M ethoden

4.4.1 Thermogravimetrische Analyse (TGA)

Mit Hilfe der thermogravimetrischen Anayse (TGA) lésst sich die Massenadnderung einer
Probe wahrend eines Zeitintervalls bel einer bestimmten Temperatur kontinuierlich messen
[Gra94]. Aus der bestimmten Massendnderung als Funktion der Oxidationszeit kann die
Wachstumski netik ermittelt werden. Nach Gleichung 2.8 ergibt sich die parabolische Wachs-

tumskonstante nach folgendem Zusammenhang:

2

amo
k =¢c——+ t. 4.1
Pr&A z/ 4.3
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Bei der Hochtemperaturoxidation metallischer Verbindungen kommt es in der Regel zu einer
Massenzunahme, aufgrund der Bildung einer externen Oxidschicht oder durch innere
Oxidation.

V er suchsaufbau

Die TGA-Messungen erfolgten in einer am MPI fur Metallforschung Stuttgart gebauten
Apparatur, in die eine elektronische Mikrowaage der Fa. Cahn D200 und ein vertikaler Ofen
eingebaut wurden. Die Waage erlaubt Messungen mit einer Empfindlichkeit von 0,1 ug und
einer meximal messbaren Massenénderung von 150 mg (bzw. 750 mg *). Bild 4.1 zeigt eine
schemati sche Darstellung der Anlage.

Der Versuchsaufbau besteht grofdtenteils aus einem Glasrohrsystem. Der sich im Ofen
befindliche Teil besteht aus SIO-Glas, bedingt durch die hohe Versuchstemperatur. Die
Proben werden im Probenraum an SiO,-Glasfaden aufgehangt.

Die Temperaturunterschiede im Glasrohr fihrten dazu, dass die Proben an den Glasfaden in
Schwingungen versetzt wurden, was die Messungen erheblich stérte. Dieses Problem konnte
durch zwei Malinahmen eingeschrankt werden *2. Das Gas wurde auRerhalb des Probenraums
in den Ofen eingeleitet und vorgeheizt. Der wellenférmige Glaseinsatz, auch ,baffle”
genannt, minimiert Warmekonvektionen und verhindert Gasturbulenzen im vertikalen
Glasrohr [Bro88] .

Die gesamte Apparatur ist an ein Vakuum- und Gaseinlass-System angeschlossen. Dadurch

lassen sich definierte Atmosphéren einstellen.

*1 Anmerkung: An der Mikrowaage stehen zwei Probenaufhangungen zur Verfiigung (Loop A und B). Diese
unterscheiden sich in der maxima messharen Massenanderung und durch ihre Empfindlichkeit. So kann mit
Loop A eine maximale Anderung von 150 mg mit einer Empfindlichkeit von 0,1ug bestimmt werden. Bei Loop
B ist eine Messung bis 750 mg, mit einer Empfindlichkeit von 1 pug, moglich.

*?Dije beschriebenen Veranderungen des Versuchsaufbaus wurden von Dr. F. Dettenwanger und G. Adam (MPI
fir Metallforschung Stuttgart) vorgenommen.
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Der vertikale Ofen kann fir die Experimente nach oben Uber das Glassystem gefahren werden
(siehe Bild 4.1). Nahe den Ofenseiten sind Pt-Rh-Thermoelemente angebracht, die zur
Kontrolle der Ofentemperatur verwendet wurden. Die Temperatur im Glassystem unter-
scheidet sich von der Ofentemperatur. Diesbeziigliche Temperaturmessungen im Probenraum
nahe der exakten Probenposition ergaben, dass bel 1100 °C die Temperatur im Glasrohr um 8
°C niedriger lag asim Ofen. Bei den Oxidationsexperimenten wurde die Versuchstemperatur
um diesen Wert korrigiert.

V er suchsdur chfiihr ung

Die thermogravimetrischen Versuche wurden bei 1100 °C in einer reinen O,-Atmospéare
durchgeftihrt. Der Ofen wurde auf 1108 °C vorgeheizt um im Probenraum 1100 °C zu erhal-
ten, da wie im Abschnitt ,,Versuchsaufbau® beschrieben, eine Temperaturdifferenz zwischen
Ofen- und Probenraum auftritt. Der gesamte Versuchsraum (Glassystem + Waage) mit der
Probe wurde evakuiert, einmal mit Argon gespult und nochmals evakuiert. Damit sollten
etwaige Verunreinigungen im Versuchsraum entfernt werden. Danach wurde das V ersuchsgas
Sauerstoff eingelassen und ein konstanter Durchfluss von 3 I/h eingestellt. Nach Erreichen der
Versuchstemperatur wurde der vorgeheizte Ofen Uber die kalte Probe gefahren. Die Aufheiz-
und Abkuhlzeit der Probe betrug jeweils 10 min. Diese wurden in einem vorherigen Experi-
ment durch Temperaturmessungen an der Probenposition bestimmit.

Die Vorbereitung des Probenmaterials erfolgte wie unter Kapitel 4.2 bereits beschrieben. Im
Glasrohr mussen die Proben an einen Glasfaden eingehangt werden. Daftr wurde zusétzlich
mit Hilfe der Funkenerosion ein Loch in der Probe erzeugt. Die Proben waren ca. ' 1 cm
grof3 und hatten eine Dicke von ca. 1 mm.

Bei den Versuchen wurde die Oxidationszeit von 50 bis 150 h variiert. Bei vorheriger Kennt-
nis der gesamten Probenoberfléche, konnte die gemessene Massendanderung pro Fléache
bestimmt werden.
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Gasauglass| <*+——

\—
hﬁ Vakuum-

Gaseinlass| —™—— A pumpe
“baffle”

Thermoelement

O

@/ _—" |Ofen

(beweglich)

Bild 4.1 Dar stellung des TGA-M essaufbaus mit der Thermowaage Cahn D 200 (nach Dettenwanger und
Adam).
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4.4.2 Elektronenmikroskopie

Treffen energiereiche Elektronen auf feste Materie auf, so treten Wechselwirkungen zwischen
den Elektronen und den Atomen des Festkorpers auf. Dabei kénnen verschiedene sekundére
Signale entstehen, die in Bild 4.2 schematisch dargestellt sind.

einfallender Strahl |

charakteristische Rontgenstrahlung, | Ruckstreuel ektronen |
Brems- und Rontgenfluoreszenzstrahlung

| Sekundérelektronen |

| Kathodolumineszenz |

L\ - ‘\/\ | Augerelektronen|
o

| | absorbierte Elektronen | Probe

| inelastisch gestreute Elektronen |

elastisch gestreute Elektronen |

\

| transmittierter Strahl |

Bild 4.2 Schematische Dar stellung der Wechselwirkungen zwischen Elektronenstrahl und Materie.

Die auftretenden Wechselwirkungen konnen elastische und inelastische Streuprozesse bein-
halten. Die inelastische Streuung eines Elektrons an einem Einzelatom ist prinzipiell auf zwei
Wegen mdglich. Trifft das einfallende Elektron auf ein Elektron der &ufieren Schale in der
Elektronenwolke, wird es nur unter einem niedrigen Winkel gestreut. Durchdringt das Elek-
tron allerdings die Elektronenwolke und nahert sich dem Atomkern an, wird es unter grof3eren
Winkeln gestreut.

Bei der Durchstrahlung von dinnen Proben mit Elektronen werden ohne Energieverlust
elastisch gestreute Elektronen erzeugt. Diese dienen bel der konventionellen Transmissions-
elektronenmikroskopie (CTEM) zur Bildentstehung.
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Bei dickeren Proben kénnen bel Bestrahlung mit Elektronen Rickstreuelektronen (Streu-
winkel >90°) entstehen. Diese werden unter anderem bel der Rasterelektronenmikroskopie
(REM) verwendet. Viele der sekundér entstandenen Signale werden fur anaytische Zwecke
genutzt, z.B. Rontgenstrahlung (charakteristische Strahlung), Augerelektronen und inelastisch
gestreute Elektronen. Die Erzeugung dieser Signale erfolgt grofitentells unter Energieverlust,

der fur die verschiedenen Elemente charakteristisch ist.

In der vorliegenden Arbeit erfolgten wichtige experimentelle Untersuchungen mit Hilfe der
Elektronenmikroskopie, wobei diese die Rasterelektronenmikroskopie (REM), konventionelle
Transmissionselektronenmikroskopie (CTEM) und die Elektronenstrahlmikroanalyse
(ESMA) umfassten. Mit Hilfe der REM (Gerét: JEOL 6300F) erfolgten Untersuchungen zur
Mikrostruktur der oxidierten Oberflache, die CTEM (Gerdt: JEM 2000FX) diente zur
Charakterisierung der Oxidschicht und der Metall/Oxid-Grenzflache. Mit Hilfe der ESMA
erfolgte eine genaue Bestimmung der chemischen Zusammensetzung der oxidierten Proben.

Raster elektronenmikroskopie (REM)
Durch die REM [Rus70] lasst sich ein sehr guter Eindruck Uber die Topographie der Ober-
flache gewinnen. Diese wird mit einem feingebiindelten Elektronenstrahl abgerastert. Die

Ablenkeinheit des Gerétes garantiert das zeillenweise Abrastern der Probe. Zur Abbildung
koénnen entweder Sekundarel ektronen (SE) oder Ruckstreuel ektronen (RE) verwendet werden.
Die auf geeignete Detektoren fallende Elektronen werden elektronisch verarbeitet und mit der
Ablenkeinheit des Gerétes synchronisiert. Dabel wird die Intensitét der Elektronen Punkt fir
Punkt erfasst und auf den Bildschirm Ubertragen.

Die REM zeichnet sich gegenlber der Lichtmikroskopie durch eine enorme Tiefenscharfe
aus. Dazu werden die oberflachennah erzeugten SE zur Bildentstehung verwendet (siehe Bild
4.3). Zusétzlich entstehende RE aus tieferen Bereichen der Anregungsbirne (siehe Bild 4.3)
rufen bel der Bilderzeugung Kontraste aufgrund verschiedener Ordnungszahlen hervor.

An die Proben, die im REM untersucht werden sollen, wird nur eine Bedingung gestellt. Es
muss darauf geachtet werden, dass die Probenoberflache elektrisch leitend ist, um den Abfluss
der Elektronen zu gewéhrleisten. Da Al,O; ein Material mit grof3er Bandlticke (siehe Kapitel
3.1.2) ist, muss ene leitfdhige Schicht gleichméidig auf die Probenoberfléache aufgebracht
werden. Das sind in der Regel entweder Kohlenstoff- oder Gol dschichten.
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Bild 4.3 Schematische Dar stellung der Anregungsbirnein einer kompakten Probe bei der Bestrahlung mit
Elektronen.

Konventionelle Transmissionselektr onenmikroskopie (CTEM)
Bel der CTEM [Wil96] werden dinne Folien der kristallinen Proben mit Elektronen parallel
durchstrahlt. Dabei konnen Uber die im Material vorhandenen Defekte (Korn-, Phasen-

grenzen, Grenzflachen, Versetzungen etc.) qualitative und quantitative Aussagen zur Struktur
der Probe gemacht werden.

Der Strahlengang eines TEMs entspricht im Prinzip dem eines Lichtmikroskops und ist in
Bild 4.4 schematisch dargestellt. Dabel unterscheidet man zwischen Beugungsmodus und
Bildmodus. Auf dem Schirm entsteht ein Bild, wenn die mittlere Linse so eingestellt ist, dass
auf dem Leuchtschirm die Bildebene der Objektivlinse abgebildet wird. Im Beugungsbetrieb
wird die hintere Brennebene der Objektivlinse auf dem Leuchtschirm abgebildet [Wil96] . Mit
Hilfe der Objektivblende (siehe Bild 4.4) kann man zwei Abbildungsarten realisieren, die
Hellfeld- und die Dunkelfeldabbildung. Beide sind in Bild 4.5 schematisch dargestellt. Zur
Abbildung im Hellfeld wird der direkte Strahl zur Bildentstehung genutzt. Der abgebeugte
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Strahl wird durch die Objektivblende ausgeschlossen. Im Dunkelfeld dient der abgebeugte
Strahl zur Bildentstehung. Dadurch erscheinen nur Objekte gleicher Orientierung im Bild hell.

752? <+<——  Probe —_— 752?

Objektivlinse T >

o feesms  Objektivblende g ee—

SAD-Blende 1. Bild

mittlere Linse

2. Bild

Beugungshild Bildschirm 3.Bild

Bild 4.4 Schematische Darstellung des Strahlengangs im TEM a) im Beugungsmodus und b) im Bild-
modus.
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Hellfeld Dunkelfeld
L b Probe
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\\ Objektiv-
linse
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Bild 4.5 Schematische Dar stellung der Hell- und Dunkelfeldabbildung.

Feinber eichsbeugung

Die Ermittlung der verschiedenen Al,Os-Modifikationen in der Oxidschicht erfolgte mit Hilfe
der Feinbereichsbeugung (SAD-Selected Area Diffraction) im TEM. Bild 4.4 a) zeigt den
Strahlengang im Mikroskop im Beugungsmodus. Bei der Feinbereichsbeugung wird die
SAD-Blende eingefiihrt, um das Beugungsbild eines ausgewdhiten Probenbereichs zu
erhalten.

Fur Beugungsexperimente an diinnen Folien bietet sich die Beugung mit Hilfe von Elektronen
an, da sie gegenuber der Rontgenstrahlung nur eine geringe Eindringtiefe haben. Bedingt
durch die kleinen Wellenlangen von Elektronen (I = 0,05 A) ist der Beugungswinkel mit 0-2°
sehr klein. Dadurch sind die reflektierenden Netzebenen der Probe und die abgebeugten
Strahlen nahezu paralel zum Primérstrahl. Es kann sing» q angenommen werden. Fir die

Braggsche Gleichung ergibt sich: | » 2dy >q. Aufgrund der geringen Wellenléngen wird die

Ewaldkugel bei der Beugung von Elektronen sehr grof3 und das Elektronenbeugungsbild ist
ein nahezu ebener Schnitt durch das reziproke Gitter [Wil96] .
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TEM -Probenpr apar ation

Um die Grenzflache zwischen der Oxidschicht und NiAl untersuchen zu kdnnen, wurden
TEM-Querschnittsproben nach der Methode von Strecker et al. [Str93] wie folgt hergestellt:
Zwei Probenstiicke wurden mit der oxidierten Seite zusammengeklebt, um die Oxidschicht zu
schitzen. Die so erhaltene ,, Sandwich-Probe* wurde von beiden Seiten ungefahr symmetrisch
mit SIC-Papier auf 300-400 um Dicke geschliffen und anschliefiend in ein Messingréhrchen
eingeklebt. Der AufRendurchmesser des Rohrchens betragt ca. 3 mm, welcher dem Durch-
messer des Probenhalters im Mikroskop entspricht. Von dem Probenréhrchen werden Schei-
ben der Dicke d £ 400 um mit einer Diamantdrahtsdge heruntergesagt. Diese werden
wiederum mit SIC-Schleifpapier von beiden Seiten bis auf eine Dicke von 100 pm abge-
schliffen. Anschlief3end erzeugt man in der Mitte, durch Dimpeln mit Diamantpaste, auf jeder
Probenseite eine Kuhle. Die Restdicke im inneren Bereich betragt noch ca. 25 pum. Den
letzten Arbeitsschritt bildet das lonendiinnen, wobei die Probe mit Ar’-lonen, unter extrem
kleinen Winkeln, bis zur Perforation beschossen wurde. Der DUnnungsprozess erfolgte mit
einem Gerédt der Fa. GATAN (PIPS-Precision lon Polishing System) unter einem Einfalls-
winkel von 6° und einer Spannung von 3,5 kV.

Das so erzeugte Probenloch liegt idealerweise an der Metall/Oxid-Grenzflache, um am Loch-
rand hinreichend dunne durchstrahlbare Bereiche zu erhalten, die grenzflachennahe Bereiche
einschlief3en.

Um eine Ubersicht tber die Struktur der Oxidschicht zu bekommen, wurden zwei planare
Proben prépariert. Dabel wurden 3 mm grof3e, einseitig polierte Blattchen oxidiert (siehe
Kapitel 4.3) und danach auf der unpolierten Seite gedimpelt und gedinnt. Hierbei bleibt nach
dem abschlieffenden Dinnvorgang nur die Oxidschicht erhalten und NiAl wurde im dinnen

Bereich der Probe restlos entfernt.

4.4.3 Elektronenstrahlmikroanalyse (ESMA)- Mikrosonde

Die Bestimmung der Aluminiumkonzentration im metallischen Substrat erfolgte mit der
ESMA, as Funktion des Abstandes von der Metall/Oxid-Grenzflache.

Die Mikrosonde (CAMECA SX 100) besteht aus einer elektronenoptischen Saule und
mehreren Rontgendetektoren. Die Anregung der charakteristischen Rontgenstrahlung erfolgt
wie im TEM durch den Elektronenstrahl. Die Analyse mit der Mikrosonde ist wellenlangen-
dispersiv [Ree95] und wird mit Hilfe von Rontgenspektrometern, auf deren gebogenen
Analysatorkristallen Braggsche Beugung stattfindet, realisiert. Bel einer bestimmten Neigung
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des Kristalls gegen die einfallende Rontgenstrahlung befindet sich dabel nur eine bestimmte
Wellenldnge in Reflexionsstellung. Die abgebeugten Strahlen werden auf einen Detektor
fokussiert.

Analysatorkristall

Probe Detektor

Bild 4.6 Dar stellung der ROWL AND-Geometriein einem Kristallspektrometer.

Daflr mussen bestimmte geometrische Bedingungen erfillt werden. Die einfachste M églich-
keit ist der ROWLAND-Kreis (siehe Bild 4.6), wobel Probe, Analysator und Detektor auf
einem Kreis gleichen Radiusr liegen, und der Analysatorkristall unter 2r gebogen ist [Ree95] .
Folgende Monochromatorkristalle sind in der zur Verfiigung stehenden Anlage eingebaut: LiF
(Lithiumfluorit) mit d = 0,2013 nm, PET (Pentaerythritol) mit d = 0,4371 nm und TAP (Thal-
lium Acid Phtallate) mit d = 1,295 nm. Mit diesen Kristallen und dem abdeckbaren Winkel-
bereich (g = 12-65°) lassen sich die charakteristischen Rontgenstrahlen der Elemente ab der
Ordnungszahl Z =5 (Bor) detektieren.

Die Auflésung der analytischen Messung hangt von dem Probenvolumen ab, in dem durch die
einfallenden Elektronen charakteristische Rontgenstrahlung angeregt wird (siehe Anregungs-
birne in Bild 4.3). Die Grofe dieser Birne ist vom untersuchten Material und von der Hoch-

spannung der Elektronen abhéngig.
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Fir die quantitative Rontgenanalyse erfolgt die Umwandlung der gemessenen Rontgeninten-

sitéten des Spektrums in Konzentrationen [Wil0Q] . Dafr sind folgende Schritte notwendig:

1) Die Entfernung der Untergrundintensitét, die durch vorhandene Bremsstrahlung im Spek-
trum auftritt. Dieses kann z.B. durch lineare Interpolation erfolgen. Die Untergrund-
intensitét muss von der Peakintensitat subtrahiert werden.

2) Die Bestimmung der Peakintensitét kann durch Integration (Peakfléche) erfolgen.

3) Die Bestimmung des k-Faktors ist notwendig, um aus den gemessenen Intensitéten
Massenanteile der Elemente zu erhalten.

4) Bedingt durch verschiedene zuséizliche Einflisse ist bei der Untersuchung kompakter
Proben die sogenannte ZAF-Korrektur erforderlich. Diese beinhaltet Korrekturen, die
durch Absorption zum Teil abgeschwéchter Rontgenquanten notwendig sind. Bei
Elementen mit dhnlicher Ordnungszahl kann es bei der Anregung sekundérer Rontgen-
strahlung (Fluoreszenz) zur Erhéhung der Intensitét kommen, die durch eine Korrektur
beriicksichtigt werden muss. Bei der Anregung durch Elektronen kénnen zusétzlich Rlck-
streuelektronen erzeugt werden. Da dieser Anteil nicht zur Entstehung von RoOntgen-

guanten beitragt, muss er ebenfallsin die Korrektur mit einbezogen werden [Han94] .

3.

Oxidschicht

a) \l )

Bild 4.7 Dar stellung der Proben fir ESM A-Unter suchungen. Bild &) zeigt eine ideale Probe, b) dierealen
Bedingungen und c) diever anderte Probengeometrie, bei der der Grenzflachenbereich in der Mitteliegt.
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Fur die Anayse mit der ESMA ist es notwendig, Proben mit einer ebenen Oberfléache zu
verwenden (siehe Bild 4.7 a), da die Bewegung der Probe in z-Richtung stark eingeschrankt
ist. Dafir wurden oxidierte Proben eingebettet und metallographisch bearbeitet. Durch den
Polierprozess sind die Probenkanten abgerundet, wie in Bild 4.7 b dargestellt. Da sich in
diesem Bereich sowohl die Al,Os-Schicht und Telle des Substrat befinden, sind die
Messwerte fur diesen Bereich ungenau. Diese Werte nahe der Grenzflache sind aber aul3erst
wichtig fur ESMA-Untersuchungen. Deshalb wurden zwel Probenteile mit der oxidierten
Seite zusammengebracht und eingebettet. So wurde die Grenzfléche in die Mitte der Probe
verschoben (siehe Bild 4.7 ¢) und man erhielt eine ebene Oberflache im Messbereich.

Al,O5-Schicht

Messpunkte | NiA|

Bild 4.8 Schematische Dar stellung der Linienmessungen mit der ESMA

Mit der ESMA wurden Linienanalysen durchgefihrt. Die Probe wird zur Messung unter dem
Elektronenstrahl auf einer Linie bewegt (siehe Bild 4.8). In definierten Absténden wurde
dabel die Zusammensetzung bestimmt. Die Messung begann im Al,O;, so dass der erste
Messpunkt noch in der Oxidschicht lag. Durch weiterfiihrende Messungen in das Metall lief3
sich die genaue Lage der Metall/Oxid-Grenzflache feststellen. Fir 20 um ab der Al,O4/NiAl-
Grenzflache erfolgten Messungen im Abstand von 1 um, fir die daran anschlief3enden 50 pm
in 2 um-Schritten und abhangig von der Al-Ausgangskonzentration bis mindestens 200 um
ins Material, im Abstand von 5-10 um. Auf jeder Probe erfolgten zwel Linienmessungen.

Diese Messungen wurden an allen in Sauerstoffatmosphére oxidierten Proben (aus TGA-
Messungen) unter den in Tabelle 4.2 zusammengefassten Bedingungen vorgenommen. Als
Referenzprobe diente eine NiAl-Einkristallprobe, deren Al- und Ni-Konzentrationen aus der

chemischen Analyse bekannt waren und sehr nahe der stéchiometrischen Zusammensetzung

lagen.
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Tab. 4.2 Messparameter fur die ESM A-Unter suchungen

Hochspannung 25 kV
Stromstérke 10nA
TAP (Al-Ka-Linie)

Spektrometerkristalle

LiF (Ni-Ka-Linie)

4.4.4 Optische Fluoreszenzspektroskopie (OFS)

Die optische Fluoreszenzspektroskopie ist eine einfache Methode, mit deren Hilfe man zersto-
rungsfrei mechanische Spannungen in a-Al,O; bestimmen kann. Erstmals wurde diese

Methode bei Untersuchungen an gesintertem Al ,Os beschrieben [Gra78] .

Prinzip

In allen Modifikationen von Al ;O3 ist stets eine geringe Menge an Chromionen al's natirliche
Verunreinigung enthalten. Die Chromionen substituieren dabei einen Antell bis zu 0,5% der
Aluminiumionen.

Zum Verstdndnis der Fluoreszenzspektroskopie muss man den Einfluss der Al*- und O-
lonen im Al,O; auf die Cr¥-lonen betrachten. Das Kristalfeld von Al,O; modifiziert die
Elektronenkonfiguration der eingebauten Chromionen gegentiber freien lonen (siehe Bild
4.9). Dabei kommt es zur Aufspaltung der Energiezustande [ Nel65] .

Nach Bild 4.9 kann der Vorgang wie folgt beschrieben werden. Bei der Anregung mit
sichtbarem Licht (z.B. Laser) absorbieren die Chromionen Photonen im sichtbaren Bereich
und erreichen eines der Absorptionsniveaus (,, blaues und grines Band*). Von diesem Zustand
aus wird durch strahlungslose Ubergénge ein metastabiles Zwischenniveau erreicht. Beim
Ruckfall in den Grundzustand kommt es zur Freisetzung von Teilchen mit definierter Energie,
die R1 und R2-Linien der Cr*-Floureszenz.




73
Experimentelle Methoden

4-|-1g (tzzge g) A

~ 25000 cn1? blue band

2T, (Ey) ~ 21000 cmt

Ty (B

~ 18000 cnt green band

2Tlg (tSZQ)

i

l\

\ 15171 cm?
‘\ 15149 cm!
\‘

1

\

\

1

14938 cm'!

Y. Y. R214432 cmt
2By, (By) ‘v/ / \

l/ / R1 14402 cnrt
4A29 (t329) y

0,38 eyt
v 0,00 et

Bild 4.9 Darstellung der elektronischen Zustande eines freien Cr-lons (links) und die Aufspaltung der
Energieniveaus durch das Al ,Ox-Kristallfeld (rechts) [Nel65].

Die Cr*-Fluoreszenzsignale entstehen also durch Elektroneniibergénge zwischen lokalen
Energieniveaus. Bei mechanischer Belastung wird das Kristallfeld in der N&he des Fremd-
atoms deformiert. Dadurch verschieben sich die Fluoreszenzlinien in ihrer energetischen
Lage. Diese systematische Verschiebung in Abhangigkeit einer vorhandenen Spannung
bezei chnet man al's piezospektroskopischen Effekt [Gra78] .
Dieser Effekt l&sst sich auch fir andere Anwendungen ausnutzen [For72] . Die Verschiebung
der R1-Chromionenfluoreszenz lasst sich z.B. heranziehen, um mit Hilfe kleiner Rubinkorner
den Druck in Diamantdruckzellen (DAC-Diamond Anvil Cells) zu bestimmen. Durch diese
Methode waren Hochdruckversuche moglich und die Verschiebung der Fluoreszenzlinie
konnte als Druckkalibrierung verwendet werden. Dabei wurde festgestellt, dass sich die
Verschiebung bel hydrostatischem Druck linear mit dem Druck veréndert.
Al,Oz-Schichten stehen allerdings selten unter rein hydrostatischer Belastung. Um den Z4r
sammenhang zwischen der Frequenzverschiebung und der anliegenden Spannung darzustel-

len, wird in erster Naherung von einem Einkristall ausgegangen, an dem eine einachsige
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Spannung angelegt wird. Unter diesen Annahmen wird die Verschiebung der Fluoreszenz-

linien wie folgt beschrieben [Ma93] :
Dn:PijSij+Lijk|SijSk| + ... 4.2)

Die Frequenzverschiebung Dn ist mit dem Spannungstensor s; Uber die piezospektrosko-
pischen Koeffizienten (P, L) miteinander verkniipft. Der piezospektroskopische Koeffizient
Pi; ist ein symmetrischer Tensor und ein materialspezifischer Parameter, der die Punkt-
symmetrie des fluoreszierenden lons im Gesamtgitter widerspiegelt. Die hdher geordneten
Terme sind fir kleine Spannungen im MPa-Bereich vernachléssigbar klein.

Da man aber im algemeinen Fall davon ausgeht, dass das Koordinatensystem des Span-
nungstensors nicht mit dem Kristallkoordinatensystem tbereinstimmt, muss das K oordinaten-
system des Spannungstensors mittels Transformationsmatrizen g; in das Kristallkoordinaten-
system Uberfihrt werden:

Dn=P i aika“ Sl - (4.3)

Durch Mittelung Uber alle Kristallrichtungen erhdt man aus Gleichung 4.2 den folgenden
Zusammenhang fur polykristallines Material (nach [Ma94]):

E:}é(Pll-’-F)22+F)33)(S]_1+522 +S33). (44)

Die mittlere Frequenzverschiebung Dn hangt damit nur noch von der hydrostatischen
Komponente des Spannungstensors ab. Diese Schlussfolgerung ist nur mdglich, wenn eine
gendigend gute, statistisch orientierte Anzahl von Kornern vorhanden ist.

Fur dinne ebene Oxidschichten kann man von einem biaxialen Spannungszustand ausgehen,

so dass sich die obere Gleichung vereinfachen | &sst:

G:%(P11+P22+P33)s, (4.5)

mit s :S]_]_:Szzund 83320.
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Aus Gleichung 4.5 wird ersichtlich, dass mit dieser Vereinfachung nur die Spur des Span-

nungstensors ermittelbar ist. Die anderen Komponenten lassen sich nicht bestimmen.

He und Clarke [He95] haben die piezospektroskopischen Koeffizienten an chromdotierten
Saphiren (Rubin) bel Druck bis 900 MPa bestimmt (siehe Tab.4.3). Dafur wurden Versuche
durchgefiihrt, bel denen einachsiger Druck entlang der drel kristallographischen Achsen (a, m,
c) angelegt wurde. Mit der Annahme, dass ein linearer Zusammenhang zwischen Frequenz-
verschiebung und Spannung besteht, lassen sich die Koeffizienten auch fur héhere Span-

nungen im GPa-Bereich einsetzen [ Gup9l] .

Tab. 4.3 Elemente des piezospektr oskopischen TensorsP [cm™/GPa] fiir die R1/R2-Linien von Cr3*in

AlL,Os. [He9s]

P11 P2 P33 P11+P 2+P 33
R1 2,56 3,50 153 7,59
R2 2,65 2,80 2,16 7,61

Bei diesen Versuchen zeigte sich, dass sich die R1-Linie bei Druck in a-Richtung des Saphirs
nicht linear mit der Beanspruchung verschiebt. Das ist dadurch zu begrtinden, dass die ange-
legte Spannung die Rotationssymmetrie um die c-Achse bricht [He95] . Bei der R2-Linieist in
allen drei Richtungen lineares Verhalten festgestellt worden. Aus diesem Grund nutzt man fir
die Bestimmung der Spannungen Ublicherweise die R2-Linie.

Neben der bereits beschriebenen Spannungsabhangigkeit ist die Frequenzverschiebung
aul¥erdem von der Temperatur und der Konzentration der Cr-lonen in Al,O3; abhéngig. Eine
Temperaturerhdhung verschiebt die R-Linien zu geringeren Frequenzen nachDn; =b(T)T (b
=0,134 cm’/K) [Rag92] . Ein erhthter Chromgehalt in der Oxidschicht verschiebt das Signal

zu hoheren Weéllenzahlen nach folgendem Zusammenhang: Dn=acg (a »lem™/ %)

[Mag3].
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V er suchsaufbau

Der Versuchsaufbau zur Spannungsmessung bestent am MPI fir Metallforschung Stuttgart
aus einem Laserscanningmikroskop (Zeiss LSM 310) und einer CCD-Kamera mit Spektro-
metersystem (I SA-John Yvon), siehe Bild 4.10.

DasLSM ist mit zwei Lasern ausgestattet, einem He-Ne-Laser (Wellenléngel = 633 nm) und
einem Ar-Laser (Wellenlange | = 488 nm). Fir die Anregung der Cr-lonen im Al O3 musste
der Ar-Laser verwendet werden, da seine Wellenlange im blauen sichtbaren Bereich liegt. Bel
Anregung mit dem Ne-He-Laser kann das Absorptionsniveau (siehe Bild 4.9) nicht erreicht

werden, da seine Wellenldnge im roten, sichtbaren Bereich liegt.

L aser scanmikroskop (L SM)

He-Ne-Laser Ar-Laser
| =633 nm | =488 nm

* * LSM-Kontrolle/
Bilddarstellung
konfokaler Filter SL 52 Spektrometer

L=
=

mikroskopisches
System

Gitter

Lichtleit-
kabel

Analyse der Spektren

Bild 4.10 Schematischer Versuchsaufbau der optischen Fluoreszenzspektroskopie am MPI fur Metall-
forschung Stuttgart.
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Die Kombination von LSM mit dem Spektrometer (SM) ermdglicht réumlich hochaufl6sende
Spannungsmessungen im mm-Bereich. Die Verbindung der beiden Komponenten (LSM und
SM) erfolgt Uber ein Lichtleitkabel (Querschnitt 0,95 cm), das ein Glasfaserbiindel enthdlt.
Die Faserankopplung wird durch einen Reflektor mit einem dichroitischen Teller realisiert.
Dabel wird die gesamte Strahlung, deren Wellenlénge gréf3er als 600 nm ist, ausgekoppelt
und zum Spektrometer geleitet. Die Strahlung mit kleinerer Wellenlédnge ( < 600 nm) kann
weiterhin zur Bildentstehung genutzt werden.

Das Spektrometer hat einen Gittermonochromator (1200 mm™* bzw. 1800 mm™). Das Signal
vom Lichtleiter gelangt Uber Spiegel zum Monochromator. Danach wird es Uber weitere
Spiegel (S1, S2) auf das Array der CCD-Kamera gebracht. Die CCD-Kamera wird stickstoff-

gekihlt, um das Signal zu Rauschverhdtnis zu optimieren.

V er suchsdur chfiihr ung

Die Untersuchungen umfassten bei jeder Probe 50 Messpunkte an lokal verschiedenen
Probenstellen (zufélige Vertellung). Zusédtzlich wurden jeweils 10 Messungen Uber eine
bestimmte Probenflache (120" 120 um) durchgefiihrt, um eine mittlere Frequenzverschiebung
zu erhalten. In Tabelle 4.4 sind alle untersuchten Proben zusammengefasst. Alle Messungen

erfolgten bei Raumtemperatur.

Tab. 4.4 Zusammenstellung der Fluor eszenzmessungen

Zusammensetzung o o )
Orientierung Oxidationszeit
(Proben)
Ni50A150 100, 110, 111 1h, 10 h, 100 h, 150 h
Ni47A153 100 150 h
Ni53A147 100 150 h

Bild 4.11 zeigt ein typisches Spektrum flr spannungsfreies a-Al,0s;, dabei ist die Frequenz
bzw. Wellenzahl Uber der Intensitét aufgetragen. Zur Kalibrierung der Frequenz diente eine
Spektrallinie von Argon (14356,68 cmi' = 696,54 nm). Mit Hilfe einer Argoneichlampe
konnte diese simultan zu jeder Messung aufgenommen werden (siehe Bild 4.11).
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Bild 4.11 Fluor eszenzspektrum von spannungsfreiem Al ,Os.

Zur Ermittlung der genauen Peakpositionen und Peakweiten erfolgten Fits der Spektren mit
einer doppelten Voigtfunktion. Um die Peakpositionen diskreten Spannungswerten zuordnen
zu kénnen, wird ein Vergleichswert fir unverspanntes Al,Os; benttigt. Dieser wurde anhand
weiterer Fluoreszenzmessungen an einem dinnen (d = 1 mm) einkristallinem Saphirbl&ttchen
ermittelt.

Bild 4.12 zeigt Fluoreszenzspektren einer unverspannten und einer verspannten Al,Os-
Schicht, wobei die Verspannung der Schicht eine Verschiebung zu kleineren Freguenzen
(Wellenzahlen) aufgrund der Druckspannungen zur Folge hat. Zur Bestimmung der
Frequenzverschi ebung musste zusétzlich die temperaturbedingte V erschiebung berticksichtigt
werden. Dazu wurden die bestimmten Werte um Dny = -0,134 cmi/K [Rag92] auf 22 °C

korrigiert. Da die Cr-Konzentration im Ausgangsmaterial im niederen ppm-Bereich lag (siehe
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Tabelle 4.1), wurde der Einfluss des Chromgehaltes zur Auswertung als vernachlassigbar
klein angesehen [ Schab9) .

unverspannt

12000 - - - verspannt
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Bild 4.12 Cr-Fluor eszenzspektren von a-Al ,0;. Das dur chgezogene Spektrum zeigt die RI/R2-Linien fir
einen unver spannten Zustand. Das gestrichelte Spektrum verdeutlicht eine ver spannte Schicht.
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5 Experimentelle Ergebnisse

In diesem Kapitel erfolgen die Zusammenstellung und Beschreibung der experimentellen
Ergebnisse, die von verschieden orientierten Ni, Al -Einkristallen mit unterschiedlichen
Zusammensetzungen gewonnen wurden. Diese beziehen sich auf das Verhalten von NiAl
durch die Oxidation bel einer Temperatur von 1100 °C fir verschiedene Oxidationszeiten.
Die Untersuchungen umfassten die Analyse der Wachstumskinetik der Al,Os-Schicht, die
Charakterisierung der strukturellen Entwicklung der Oxidschicht und der Metall/Oxid-
Grenzflache, der Spannungsentwicklung in der Oxidschicht und des Al-Verbrauchs im NiAl
durch die Oxidation.

Es werden Ergebnisse vorgestellt, die durch elektronenmikroskopische Methoden, thermische
Analytik und optische Spektroskopie gewonnen wurden.

5.1 Thermogravimetrische Unter suchungen der Wachstumskinetik

Die Bestimmung der Wachstumskinetik der Al,Os-Schicht erfolgte aus Messungen der
thermogravimetrischen Analyse (siehe Abschnitt 4.4.1). Hierbei wird die Massendnderung
wahrend des Oxidationsvorganges bestimmt. Diese Messungen erfolgten fr die ausgewéhlten
Oberflachen parallél zu (100), (110) und (111) und fur verschiedene Zusammensetzungen von
NiAl nahe der stdchiometrischen [Ni(47-53at%)Al (100)].

Bild 5.1 zeigt die Ergebnisse verschiedener Messungen, in Bild 5.1 a fir verschiedene Ober-
flachenorientierungen und in Bild 5.1 b fur verschiedene Zusammensetzungen von NiAl (Ni-
at%Al). Dabel wurde die Massendnderung, normiert auf die oxidierte Flache, gegen die Zeit
aufgetragen. Geht man von parabolischem Wachstum aus, so erhdt man die Wachstums-
konstante k, nach:

2
abmo
k =¢c—= /t. 51
P gAz/ &

Der Zusammenhang zwischen (Dm/A)? zur Oxidationszeit t verlauft bei parabolischem
Wachstum linear, aus der Steigung der Geraden geht k, hervor. Tabelle 5.1 beinhaltet die so
bestimmten parabolischen Wachstumskonstanten. Die Fehlerangaben beziehen sich auf die
Bestimmung von k, aus der Steigung (siehe Bild 5.1).
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Bild 5.1 Thermogravimetrische M esskurven von NiAl Proben wahrend der Oxidation bei 1100 °C
a) ver schiedener Orientierungen und b) ver schiedener Zusammensetzungen.
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Im Folgenden werden zur besseren Ubersichtlichkeit die einzelnen Proben nach folgender
Nomenklatur bezeichnet: [Probe Ni x(at% Ni)Al (Orientierung) / Oxidationstemperatur) /
Oxidationszeit / Atmosphare].

Tab. 5.1. Zusammenfassung der durch TGA bestimmten parabolischen Wachstumskonstanten

Zusammensetzung | Orientierung | Oxid.zeit k, [g7cm’s]
Ni50AI50 100 150h  |2,85 10 +1,16° 10"
110 50 h 3,45 10" 4,79 10"

100 h 2,00 102+ 158 10
150 h 245 10+ 214 1076

111 150 h 1,85 103+ 235 10'°
Ni47AI53 100 150 h 3,08 102+ 3,80 10
Ni53A147 100 150 h 221 102+ 3,08 102
2,00x10"" - -
E 1,00x10"" - -
Né 1
=) 0’00 -(”-F T T T T T T T T T T T T T
5 0 20 40 60 80 100 120 140
g Zeit [h]
3
[
3 5
@ 6,0x10° 1
E- -13 2 4
.CEU — ; kp=2.84"10 "g'/cm's
g 3’0)(10-8_ kp=2.6"10"g’/cm’s

0 8 10

4
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Bild 5.2 Darstellung einer TGA-Kurve bei der Oxidation. In Diagramm a) ist der gesamte Verlauf der
Massenanderung wahrend der Oxidation aufgetragen und in b) ist der Anfangsbereich und die
Anderung von k, dar gestellt. [NiAl (100) / 1100 °C / 150 h]
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Bei genauerer Betrachtung der Kurven in Bild 5.1 fallt auf, dass einige nach langeren Oxida-
tionszeiten leicht nach oben abknicken. Da sich dadurch die Werte fur die Wachstumskon-
stante nur geringfligig andern, wurden die Werte gemittelt.

Die Bestimmung der k;- Werte erfolgte stets tber ein Zeitintervall der Oxidation, in dem nur
Wachstum von a-Al,O; stattfindet (t > 10 h). In der Anfangsphase der Oxidation éndert sich
die Wachstumskonstante relativ stark. Bild 5.2 zeigt eine TG-Kurve, die nicht ideal parabo-
lisch verlauft. Die Wachstumskonstante zu Beginn der Oxidation ist um eine Grofdenordnung
hoher als nach dem Abknicken der Kurve (siehe Bild 5.2 b).

5.2 Gefligeunter suchungen

Die Gefligeuntersuchungen erfolgten mit Hilfe lichtmikroskopischer Methoden, der REM und
der CTEM.

Da die Entwicklung der Al,Os-Schicht bei einer Oxidationstemperatur von 1100 °C einige
Besonderheiten aufweist, sollen die Untersuchungen in verschiedene Abschnitte aufgeteilt
werden. Der erste Tell umfasst Experimente mit einer Oxidationszeit von 1-10 h an Luft. Der
zweite Teil beinhatet die Experimente bei Oxidationszeiten grof3er als 10 h an Luft bzw.
Saverstoff. In einem weiteren Abschnitt werden Strukturuntersuchungen zur Auswirkung der
Oxidation auf die NiAl/Al,Os-Grenzfl&che vorgestellt.

5.2.1 Entwicklung der Oxidschicht nach Oxidation bei 1100 °C fur Oxidationszeiten
2wischen 1h und 10 h

In der Anfangsphase der Oxidation besteht die Oxidschicht aus nadeligen, bléttchenartigen
(bzw. whiskerartigen) Kornern. Untersuchungen nach der Oxidation mit Hilfe der Elektro-
nenbeugung (SAD)und der OFS (siehe Kapitel 5.3) ergaben, dass in dieser Phase des Oxida-
tionsvorganges die Schicht aus metastabilem g- und stabilem a-Al,O; besteht. Bild 5.3 zeigt
eine REM-Aufnahme der Struktur der Al,O3-Schicht.

Die Bléttchen zeigen eine unregelméldige Form, es konnte kristallographisch gesehen keine
einfache Orientierungsbeziehung zwischen g-Al O3 und a-Al,O; einerseits und NiAl anderer-
seits bestimmt werden, so wie fur die gAl,Os/b-NiAl Grenzflache beobachtet ([Doy89b],
[Yan95] ).
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Bild 5.3 REM-Aufnahme der Oberflache nach der Oxidation mit der typischen Blattchenstruktur fir
metastabiles Al ;0. [Ni50AI50 (100) / 1100 °C / 1h / L uft]

., .
L

Bild 5.4 TEM-Aufnahme der metastabilen Oxidschicht nach der Oxidation von NiAl. Die Whisker zeigen
Zwillingsstrukturen (siehe Pfeil).[Ni50Al (110) / 1100 °C/ 1h/ L uft)]
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Bild 5.4. zeigt eine transmissionselektronische Aufnahme eines metastabilen Bereiches der

Oxidschicht, nachdem die darunter liegende NiAl-Matrix praparativ entfernt wurde (siehe
Abschnitt 4.4.2). Bild 5.5. zeigt ein SAD-Bild eines Whiskers (siehe Bild 5.6). Die Auswer-
tung des Beugungsdiagramms ergab, dass die Blattchen (Whisker) aus g-Al,0O; bestehen.

Bild 5.5 SAD-Elektronenbeugungsbild
von g-Al,O; in der I_]14JZone.

Bild 5.6 TEM-Aufnahme eines metastabilen Whiskers. (Beugungsbild siehe Bild 5.5)
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In der Anfangsphase der Oxidation wird das urspriinglich gebildete g-Al,O; nach einiger Zeit
in a-Al, O3 umgewandelt. Der Beginn dieses Prozesses kann anhand der lichtmikroskopischen
Aufnahme der Oxidoberfléche beobachtet werden (siehe Bild 5.7). Man erkennt in der grauen
Matrix Stellen bzw. Inseln (siehe Pfeil 1), die heller erscheinen, da in diesen Bereichen die
Oxidschicht transparent ist. Das fihrt dazu, dass die unter der Oxidschicht liegende
Metalloberflache besser reflektiert, als in den anderen Bereichen der Schicht. Bild 5.8 zeigt
eine REM-Aufnahme von der Oberflache. Die helleren Inseln im lichtmikroskopischen Bild
(siehe Bild 5.7) entsprechen dabei dem Bereich, der durch radiale Risse gekennzeichnet ist.
Diese Risse sind z.T. auch in Bild 5.7 in den hellen Inseln zu erkennen (siehe z.B. Pfeil 2).
Mit Hilfe der OFS konnten lokal a-Al,O; und g-Al,Os bestimmt werden. Genauere
Erléauterungen zu diesen Untersuchungen werden in Kapitel 5.3 gegeben. Die hellen, mit
Rissen versehenen Inseln bestehen ausschliefdlich aus a-Al,Os. Entfernt man sich von diesen
Stellen, wird sowohl a- as auch g-Al,O;z identifiziert. Liegen die Inseln weit genug
auseinander, sind Bereiche vorhanden, die ausschliefdlich g-Al,O; enthalten (ca. 10-15 pm
Entfernung). Die Bléattchenstruktur des metastabilen Al,Oz; verdndert sich mit zunehmender
Oxidationszeit zu nadelformigen Strukturen, was in Bild 5.9 angedeutet ist. Die Oxidschicht
zeigt nach 5 h eine deutlich andere Morphologie as nach 1h (siehe Bild 5.3).

Bild 5.7 Lichtmikroskopische Aufnahme der Oxidoberflache mit hellen Flecken in der grauen Oxidmat-
rix. Diese Bereiche sind Keimstellen fur a-Al .05, sogenannte ,a-Inseln“ (siehe Pfeill). [Ni50Al
(100) / 1100 °C / 1h / L uft]
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Bild 5.8 REM Aufnahme einer Oxidoberflache mit radialen Rissen. Die Bereiche stellen Inseln aus a-
Al,O; dar. Die Risse werden durch die Volumenreduktion wahrend der g-a-Al,O5-Phasenum-
wandlung verursacht. [Ni50Al (110) / 1100 °C / 1h]

Bild 5.9 REM-Aufnahme ener Al ,05-Oberflache. Die Blattchenstruktur andert sich mit zunehmender
Oxidationszeit im Vergleich zu Bild 5.3. [Ni49Al (110) / 1100 °C /5 h / L uft]
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Betrachtet man Oxidoberflachen nach der Oxidation von Proben mit unterschiedlichem Al-
Gehalt im NiAl, so sind Unterschiede erkennbar. Bild 5.10 zeigt zwei lichtmikroskopische
Aufnahmen. Man erkennt die hellen transparenten Bereiche, die aus a-Al,O; bestehen (siehe
Bild 5.7). Bei der Untersuchung von Proben mit unterschiedlichem Al-Gehalt wurde beob-
achtet, dass unter gleichen Oxidationsbedingungen mit zunehmender Al-Konzentration die
Anzahl der a-Al,Os-Bereiche ebenfalls zunimmt. Das bedeutet, es sind in der Schicht mehr

Stellen vorhanden, an denen die Phasenumwandlung schon stattgefunden hat.

Bild 5.10 Lichtmikroskopische Aufnahmen der Oxidober flache von Proben mit ver schiedenem Al-Gehalt
nach der Oxidation. Die hellen Stellen zeigen Bereiche mita-Al ,0; an (sieheBild 5.7).
a) [Ni51Al (110) / 1100 °C /3 h / L uft] b) [Ni49Al (110)/ 1100 °C /3 h/ Luft]

Die Korngréfzen von g-Al,Os und a-Al,0; sind sehr unterschiedlich und deshalb kénnen die
beiden Phasen in der Oxidschicht lokalisiert werden. Am besten sind dafir Bruchfléachen
geeignet, da sie bei sprodem Bruch entlang der Korngrenzen die reale Kornstruktur wieder-
geben. Bild 5.11 zeigt die Bruchflache einer oxidierten Probe. Der grobkornige Bereich (links
im Bild) kann dabei a-Al, Oz und der feinkérnige Bereich (rechts im Bild) g-Al,O3 zugeordnet

werden.
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Bild 5.11 REM-Querschnittsaufnahme einer Bruchflache einer oxidierten NiAl-Probe. Im oberen Teile

erkennt man die Oxidschicht, die aus grobkornigem a-Al,O; (links) und feinkérnigem g-Al,0;
(rechts) besteht. [Ni50AIl (111) / 1100 °C/ 1h/ L uft]

TEM-Untersuchungen der Al,Os-Schicht zeigten, dass in der Schicht Poren auftreten (siehe
Bild 5.12), die sich ausschliefdlich in a-Al,Os-Bereichen befanden. Das lésst die Vermutung
zu, dass sie durch die Umwandlung des g-Al,0O; gebildet worden sind. Fir diese Unter-
suchungen war es vorteilhaft, reine Al,Os-Proben zu analysieren. Dafir wurde die NiAl-
Matrix wahrend des Préparationsprozesses entfernt (siehe Kapitel 4.3.2). Damit lassen sich
wesentlich grof3ere Bereiche der Oxidschicht durchstrahlen.

Bild 5.13 zeigt eine TEM-Querschnittsaufnahme nach einer Oxidationszeit von 10 h. Die
Oxidschicht besteht aus a-Al,Os, in der sowohl auf den Korngrenzen als auch in den Kérnern
(intrakristalline) Poren eingelagert sind, ahnlich wie in Bild 5.12. AuRerdem ist zu beob-
achten, dass im grenzflachennahen Bereich keine weiteren Poren auftreten. Es kann davon

ausgegangen werden, dass im Oxid nahe der MOI keine Poren gebildet werden.
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Bild 5.12 TEM-Aufnahmeder Al ,O5-Oxidschicht, die ausa-Al ,05 und g-Al ,0; besteht. Im Bereich von a-
Al ,O; sind Poren zu beobachten (siehe Pfeile).

Bild 5.13 TEM-Aufnahme eines Quer schnitts einer oxidierten NiAl- Probe. Die Oxidschicht besteht ausa-
Al,Os. Im oberen Bereich der Schicht sind Poren zu erkennen (siehe Pfeile). [Ni50Al (111) / 1100
°C/10h/Luft]
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5.2.2 Entwicklung der Oxidschicht bel 1100 °C fur Oxidationszeitent > 10 h

Waéhrend der zu Beginn der Oxidation ablaufenden Phasenumwandlung in der Al,Os-Schicht,
reifdt die Schicht an Stellen auf, an denen sich sehr rasch a-Al,O; gebildet hat (siehe Bild 5.8).
Aus diesen Rissen wéachst im weiteren Verlauf der Oxidation ausschliefdlich a-Al,O5; heraus.
Damit werden wulstartige Oxidrippen gebildet (siehe Bild 5.14). Dass es sich bei dem neu
gebildeten Oxid um a-Al,O3; handelt, konnte mit Hilfe der OFS bestimmt werden (siehe
Kapitel 5.3).

Die Ergebnisse von oxidierten Proben mit t 3 100 h beziehen sich hauptsachlich auf die in
reinem O, oxidierten TGA-Proben, da unter diesen definierten Bedingungen der grofdte Teil
der Oxidschicht noch intakt ist.

Bild 5.14 REM- Aufnahmen der Oxidoberflache mit der typischen Rippenstruktur von a-Al,O5Schicht
auf NiAl. [Ni50Al (100) / 1100°C/100h/ Oy

Aus Querschnittsaufnahmen (siehe Bild 5.15) ist zu beobachten, dass nach Oxidation fir 10 h
die Oxidrippen einen grof3en Teil der Schichtdicke ausmachen (Bild 5.15 a). Mit steigender
Oxidationszeit wird die Gewichtung schwécher (Bild 5.15 b). Dasist auch in Bild 5.16 an der
oxidierten (100) Oberflache zu erkennen. Hier sind die Oxidrippen im Gegensatz zu den

anderen beiden oxidierten Oberflachen sehr dicht zusammengewachsen.
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Bild 5.15 REM-Quer schnittsaufnahmen von Al ,0; Schichten auf NiAl nach unter schiedlichen Oxidations-
zeiten.

a) [Ni50AI /1100 °C /10 h / L uft] b) [Ni50Al /1100 °C / 100 h / O]

Bild 5.16 REM Aufnahmen von Oxidoberflachen mit verschiedenen Oberflachenorientierungen nach
der Oxidation bei 1100 °C fiir 100 h. [Ni50AI50/1100°C/100h/ O]

Bild 5.17 zeigt die beiden Bereiche Oxidschicht und Oxidrippen anhand einer planar prépa-
rierten Probe (siehe Kapitel 4.3.2). Die dunklen, strangartigen Bereiche entsprechen den pol y-
kristallinen Oxidrippen auf der Schichtoberflache (siehe Bild 5.14). Bild 5.18 a zeigt eine
Detailaufnahme des Bereiches zwischen den Oxidrippen. Das SAD-Beugungsdiagramm in
Bild 5.18 b macht deutlich, dass diese Bereiche einkristallin oder sehr grobkristallin sind
[Doy89b] .
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Bild 5.17 TEM-Aufnahme der Rippenstruktur von a-Al,03 auf NiAl. [Ni50Al (110) / 1100 °C / 105h /
L uft]

. M 11-6
120
. L]

Bild 5.18 a) Transmissionselektronenmikroskopische Aufnahme eines Bereiches der Oxidschicht zwischen
zwei Oxidrippen (siehe Bild 5.15), b) zeigt das dazugehdrige SAD-Bild ([421]-Pal).
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Fir den stark schwankenden Kontrast zwischen den dunklen Oxidrippen (siehe Bild 5.17)
sind vermutlich Orientierungsunterschiede verantwortlich. Bedingt durch die kleinen Streu-
winkel treten bei der CTEM schon bel geringen Orientierungsverénderungen unterschiedliche
Kontraste auf.

Hauptséchlich nach langeren Oxidationszeiten (t > 50 h) l&sst sich ein Aufwdlben der Oxid-
schicht beobachten, das in der englischsprachigen Literatur als ,, buckling” bezeichnet wird
[Eva89]. Bild 5.19 a zeigt eine solche Oxidaufwdlbung, die im welteren Verlauf der Oxida
tion zum Aufreil3en der Oxidschicht fuhren kann (siehe Bild 5.19 b). Die Oxidaufwolbungen
konnen lokal zum vollstdndigen Abplatzen der Oxidschicht fuhren (siehe Bild 5.20). Dabel
wird die Metalloberflache freigelegt, auf der Poren zu sehen sind. Die Bestimmung einer
kritischen Grol3e an abgeloster Grenzflache, bel der die Aufwdlbung der Oxidschicht zum
Abplatzen fuhrt, wird in Kapitel 6.4 eingehender behandelt.

Bel stochiometrischen Proben wurden selbst nach langerer Oxidation (t > 100 h) nur lokale
Abplatzungen der Oxidschicht bei der Oxidation in O, beobachtet. Bei Ni-reichen Proben
wiederum platzten durchaus grofl3e Teile der Oxidschicht ab. Bild 5.21 zeigt zwei REM-
Aufnahmen von oxidierten Proben unterschiedlicher Zusammensetzungen, die diese Stuation

verdeutlichen.
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Bild 5.19 REM-Aufnahmen der Oxidoberflache mit einer Oxidaufwolbung (buckling), diein Bild 5.19 a
zu sehen ist. Im weiteren Verlauf der Oxidation reif3t die Schicht auf (siehe Bild 5.19 b). [Ni50Al
(110)/1100°C/100h /0O,
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Bild 5.20 REM-Aufnahmeder Oxidoberflache, dielokal abgeplatzt ist. An der abgeplatzten Stellewird die
ehemalige M etallober flache sichtbar. [Ni50AIl (100) / 1100 °C / 10 h]

Bild 5.21 REM-Oberflachenaufnahmen oxidierter NiAl-Proben mit unterschiedlichen Al-Gehalten bei
gleichen Oxidationsbedingungen. In Bild 5.21 b sind wesentlich gréRRere Flachenanteile der
Oxidschicht abgeplatzt.

a) Ni50Al (100) / 1100°C /150 h/ O] b) Ni53Al (100) / 1100°C /150 h / O,]
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5.2.3 Mikrostrukturelle Charakterisierung der Metall-Oxid Grenzflache

Waéhrend der AbkUhlung kdnnen Teile der Oxidschicht abplatzen. Dieser Vorgang findet
hauptséchlich bel Oxidationszeiten t > 50 h statt, es kann aber auch schon friher dazu
kommen (siehe Bild 5.20). Dadurch gewinnt man Informationen Uber die freigelegte Metall-
oberflache. Einige Oxidteile drehen sich beim Abplatzen (siehe Bild 5.22 a) und liegen
danach mit der unteren Seite der Oxidschicht auf der Oberflache (siehe Bild 5.22 b).

o)

AL /

Bild 5.22 Schematische Dar stellung deslokalen Abplatzvor gangs der Oxidschicht.

Bel den folgenden Untersuchungen wurde die Topographie der in Bild 5.23 gezeigten Berei-
che (1) und (2) charakterisiert. Der in Bild 5.22 dargestellte Vorgang er6ffnet die Moglich-

keit, die Beschaffenheit der dem Metall zugewandten Seite der Oxidschicht zu untersuchen.

Oxid

\\\t::Z::::::::;L\4D
Metall [T

Bild 5.23 Dar stellung der Unter suchungen an der M etall/Oxid-Grenzflache.
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Aus den beiden REM-Bildern 5.24 a und b kénnen verschiedene Informationen gewonnen
werden. Zum einen &8sst sich die Kornstruktur des Al,O3 erkennen. In Bild 5.24 b sind z.T.
Korner mit einer Grof3e von mehreren um zu beobachten (siehe Pfeil 1), aber auch Bereiche
mit kleineren Kornern (siehe Pfeil 2). In Bild 5.24 a falt weiterhin auf, dass es Bereiche auf
der unteren Seite der Oxidschicht gibt, auf denen sich &hnlich zur Oberfléche, Oxidrippen
(siehe Pfeile) gebildet haben (innere Rippen [Pin97a] ).

Bild 5.24 REM-Aufnahmen von abgeplatzten, gedrehten Oxidteilen (siehe Bild 5.22). Dadurch ist die
Unterseiteder Oxidschicht sichtbar.
a) Die Korngtruktur von Al ,O; ist auf der Unterseite der Oxidschicht erkennbar. Die Pfeile
kennzeichnen Oxidrippen ahnlich zur Oxidober flache.
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Bild 5.24 b) Oxidunter seite, auf der die Kornstruktur von Al,O; , mit sehr unterschiedliche KorngroRRen,
erkennbar ist.

In Kapitel 5.2.1 wurde bereits auf die gute Haftung der Oxidschicht nach einer Oxidationszeit
von 1h hingewiesen. Um trotzdem Untersuchungen an der Metalloberfléache unter der Oxid-
schicht durchfihren zu kénnen, wurden die Proben mechanisch belastet und zerbrochen.
Dadurch erfolgte ein tellweises Abplatzen der Oxidschicht. Die Untersuchung der urspriing-
lichen Metalloberfléche ergab, dass sich dort Poren gebildet haben, die auf den niedrigin-
dizierten Flachen (100), (110) und (111) facettiert sind. Das kann den drei REM-Aufnahmen
in Bild 5.25 enthommen werden.

An TEM-Querschliffen der oxidierten Proben wurden die Winkel zu den Seitenfléchen der
Poren bestimmt (siehe Bild 5.28). Die Untersuchungen ergaben, dass es sich dabei um
niedrigindizierte Ebenen von NiAl handelt. Dabei bleiben bevorzugt {011} und {112} Ebenen
bestehen.

Wenn durch die Belastung z.T. grof3ere Bereiche abgeplatzt sind, kénnen nach der Oxidation
auf der Metalloberflache relativ porenarme Gebiete beobachtet werden. Das ist in Bild 5.26
durch den Pfeil gekennzeichnet. Die oberhalb noch teilweise intakte Oxidschicht beinhaltet
eine Insel, die aus a-Al,Os besteht (siehe Bild 5.8)
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Bild 5.25 REM -Aufnahmen von NiAl Oberflachen nach der Oxidation. Auf der Ober flache sind facettierte
Poren erkennbar.
a) (100) Oberflache von NiAl mit {110}-facettierten Porenseitenflachen [Ni50Al / 1100°C/ 1h/
L uft]

gt

\ {011}, {122

b) (110) Oberflache von NiAl mit {011} und {112}-facettierten Porenseitenflachen [Ni50Al /
1100°C/ 1h/ L uft]
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) (111) Oberflache von NiAl mit {110}-facettierten Porenseitenflachen [Ni50Al / 1100 °C / 1h/
L uft]

Bild 5.26 REM-Aufnahme einer oxidierten Probe. Die Oxidschicht ist tellweise abgeplatzt. Der Pfeil kenn-
zeichnet einen Bereich der Metalloberflache mit weniger Poren. [Ni50Al (110) / 1100 °C / 1h /
L uft]
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Bild 5.27 LM-Aufnahmen oxidierter NiAl Proben mit unterschiedlichen Al-Gehalten. Die hellen Stellen
sind Poren auf der Metall/Oxid-Grenzflache.
a) [Ni52Al (100) /1100 °C / 1h/ L uft] b) [Ni50AI (100) /1100 °C / 1h/ L uft]

Nach kurzen Oxidationszeiten (t £ 1h) ist die Schichtdicke des Oxids mit d £ 1 um noch so
gering, dass die Oxidschicht im Lichtmikroskop transparent erscheint. Dadurch sind die
Poren, die sich auf der urspriinglichen Metalloberfl&che gebildet haben, sichtbar (siehe Bild
5.27). Da die Porenbereiche ohne Haftung zur Oxidschicht sind, reflektiert das Licht starker
auf der Metalloberflache. Diese Bereiche erscheinen dadurch heller as die benachbarten
Bereiche, die in Kontakt zur Oxidschicht sind. Bild 5.27 a und b zeigen Oberflachenaufnah-
men von Proben mit unterschiedlichem Al-Gehalt. Dabei ist aufféllig, dass scheinbar mit
fallendem Al-Gehalt die Anzahl der Poren ansteigt. Auf diese Abhéngigkeit wird in Kapitel

6.3 noch genauer eingegangen werden.




103
Experimentelle Ergebnisse

Bild 5.28 TEM-Querschnittsaufnahme von oxidierten NiAl-Proben. Man erkennt den Teil einer
facettierten Grenzflachenpore.
a) [Ni 50Al (100) / 1100 °C / 1h / L uft] und b) [Ni50AI (100) / 1100 °C /10 h / L uft]
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Nach der Oxidation fur 1h sind auf der enemaligen Metalloberflache Poren zu beobachten, die
eine Grofde von ungefahr 2-3 um aufweisen (siehe Bild 5.25). Mit steigender Oxidationszeit
beginnen die Poren zu wachsen. In Bild 5.25 a erkennt man auf der linken Seite zwei Poren,
die z.T. miteinander verbunden sind (siehe Pfeil).

An TEM-Querschliffproben kann man die Porenentwicklung gut verfolgen. Bild 5.28 zeigt
Querschliffaufnahmen an der Grenze zwischen Al,O5 und NiAl mit einer Pore auf der Metall-
seite. In Bild 5.28 a nach Oxidation fur 1h ist die Porenkante sehr scharf, bereits nach 10 h hat
sich die Kante abgerundet (siehe Bild 5.28 b). Die Facettierung der Seitenflachen bleibt aber
erhalten. Anhand der Untersuchungen der Poren an Querschliffproben zeigte sich, dass der

Hauptanteil des Porenwachstums lateral verlauft.

In Bild 5.29 ist sehr eindrucksvoll zu erkennen, dass sich mit zunehmender Oxidationszeit ein
zusammenhangendes Hohlraumnetzwerk auf der urspriinglichen Metall oberflache ausgebildet
hat. Die Oxidschicht ist in diesen Bereichen bereits abgeplatzt. Nur die Stellen, auf denen
Korneindriicke der Al,Os-Korner zu sehen sind (siehe Pfeile), waren vor dem Abplatzen mit
der Schicht in Kontakt. Die Oxidschicht hat nach l&ngeren Oxidationszeiten nur noch wenige
V erbindungspunkte zum metallischen Substrat (siehe Bild 5.29). Betrachtet man diese Metall-
stege genauer, falt auf, dass die Seitenflachen stufige Strukturen aufweisen. Dieses Phano-
men ist anhand der REM-Aufnahme der Metalloberflache in Bild 5.30 verdeutlicht (siehe
Pfeile).
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Bild 5.29 REM-Aufnahme der Metallober flache nach der Oxidation. Die Oxidschicht ist abgeplatzt, wobei
sie vorher nur Uber die schmalen Stege (siehe Pfeile) mit dem Metall verbunden war. [NiS0Al
(110) /1200 °C/ 100 h / L uft]

"

Bild 5.30 REM-Aufnahme der Metalloberflache nach der Oxidation. Die Oxidschicht ist vollstéandig
abgeplatzt. Die Pfeile kennzeichnen die stufigen Seitenflachen der Metallstege, die vor dem
Abplatzen der Oxidschicht mit dieser in Kontakt waren. [Ni53Al (100) / 1100°C/150h /O]
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5. 3 Untersuchungen zur Spannungsentwicklung und zur Phasenentwick-
lung in der Oxidschicht mit OFS

Die Spannungsmessungen erfolgten mit Hilfe der optischen Fluoreszenzspektroskopie (OFS)
nach der Oxidation bei 1100 °C nach Abkuthlung auf Raumtemperatur. Die bestimmten Span-
nungswerte stellen damit Restspannungen (residual stress) dar. Eine ausfuhrliche Beschrei-
bung der Methode zur Spannungsbestimmung erfolgte in Kapitel 4.4.4.

Bei Raumtemperatur wurden in den Oxidschichten sehr hohe Druckspannungen zwischen
- 3GPaund - 4GPa in allen Proben bestimmt. Bild 5.31 zeigt die gemessenen Restspannungen
fUr Proben nach verschiedenen Oxidationszeiten und fir die drei ausgewahlten Oberfléchen-
orientierungen. Die Spannungswerte beinhalten theoretisch Spannungen, die durch thermische
Fehlpassung bedingt sind, solche, die durch Umwandiungen hervorgerufen werden und
eventuell auch Wachstumsspannungen (siehe Kapitel 2.4.1).

Die Berechnung der thermischen Fehlpassungsspannung erfolgte nach Gleichung 2.11 fur
el astische Spannungen im Oxid, in einer vereinfachten Form [Chr97]:

ST :(i

DaDT | (5.2)
1- nox)

wobei st die thermische Spannung, E,x der Elastizitétsmodul von Al O3, Ny die Poissonzahl
von Al O3, Da die Differenz der thermischen Ausdehnungskoeffizienten von NiAl und Al,O3
und DT die Temperaturdifferenz zwischen der Oxidationstemperatur und Raumtemperatur
angibt. Diese Vereinfachung ist moglich, wenn die Annahme gemacht werden kann, dass die
Dicke des Oxids im Vergleich zur Substratdicke sehr klein ist. Bei den verwendeten Proben-
dicken von h, = 0,5-1,5 mm werden mittlere Al,Os-Schichtdicken von hy = 1-3 pum durch
Oxidation erreicht. Deshalb kann Gleichung 5.2 verwendet werden, um die thermische Span-
nung s+, bel 1100 °C abzuschétzen. Fir die Oxidation von b-NiAl bei 1100 °C wurde daraus
S = - 3,3 GPabestimmt, die as Vergleichswert in Bild 5.31 eingetragen wurde (siehe gestri-
chelte Linie). Die ermittelten Restspannungen liegen in der Grof3enordnung der thermischen
Fehlpassungsspannung (siehe Bild 5.31). Um eine mittlere Spannung fir die Oxidschicht
anzugeben, wuden grol3ere Probenbereiche (siehe Kapitel 4.4.4) mit dem Laserstrahl abge-
rastert. Diese Werte sind in Bild 5.31 a aufgetragen. Nach der Oxidation fur 10 h ist zusétzlich
eine leichte Spannungserhéhung zu erkennen (siehe Bild 5.31 a).
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Bild 5.31 Auftragung der Restspannungen in a-Al ,0; bel Raumtemperatur fir verschiedene Oberfl &
chenorientierungen und verschiedene Zeiten. In a) sind Flachenmessungen aufgetragen, in b)
Punktmessungen. Diegestrichelte Linie zeigt die thermischen Spannungen (-3,3 GPa bei 1100 °C)

an.
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In Bild 5.31 b sind Spannungswerte fir lokale Messungen aufgetragen (ca. 2-3 um). Dabel ist
zu beobachten, dass bei der Mittelung der Spannungswerte der 50 Einzelmessungen (siehe
Kapitel 4.4.4) grof3e Fehler auftreten. Die Schwankungen liegen z.T. zwischen 1-1,5 GPa.

In einigen Spektren wurden z.T. sehr asymmetrische Peaks beobachtet. Bild 5.32 zeigt ein
solches Spektrum von der Cr-Fluoreszenz. Bel der Angleichung dieser Spektren kdnnen zwel
Peakpaare separiert werden, die unterschiedliche Frequenzverschiebungen verdeutlichen.
Diese asymmetrischen Peakpaare liefern ebenfalls Hinweise auf Spannungsschwankungen in
der Oxidschicht.

5000 4
Ar
4000 -
m
=
< 3000.-
:-‘CE
K7p)
[
13
£ 20004
1000 4 e

14300 14350 14400 14450 14500

Frequenz [cm™]

Bild 5.32 Spektrum der Cr *-Fluoreszenz von a-Al ,O; einer fiir 1h bei 1100 °C oxidierten Probe.
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Aus den Signalen der OFS kann zusétzlich die Phasenzusammensetzung der Oxidschicht
bestimmt werden. In den metastabilen Modifikationen von Al,O5; sind Cr¥*-lonen in oktaedri-
scher Koordination vorhanden. Dadurch geben sie ebenfalls bei Anregung durch den Laser
Fluoreszenzsignale ab [Wen98] . Diese unterscheiden sich in der Peaklage und der Intensitat

von den Peaks der Cr-Fluoreszenz in a-Al>Os.

a-Al,O, o-AlLO,
8
Ar
0 4
i
‘© Ar
K%)
c
5
|= - 10h
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1h
0

14300 14400 14500 14600 14700

Frequenz [cm'l]

Bild 5.33 Fluor eszenzspektren der Cr*"-lonen in Al ,0; nach ver schiedenen Oxidationszeiten.
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In Bild 5.33 sind Fluoreszenzspektren fir verschiedene Oxidationszeiten zu sehen. Dabei ist
auffalig, dass bei Oxidation fur 1h zusétzlich zu den beiden Peaks von a-Al,0; bei 14400-
14450 cm't, ein weiteres, intensitétsschwécheres Peakpaar bei ca. 14500-15650 cmit auftritt.
Diese Peaks wurden bereits g-Al ;O3 zugeordnet [Wen98] . Die Phasenzusammensetzung nach
der Oxidation fur 1h deckt sich mit den Ergebnissen, die durch Elektronenbeugung gewonnen
wurden (siehe Kapitel 5.2.1). In Bild 5.33 wird auf3erdem deutlich, dass die Phasenumwand-
lung spétestens nach 10 h abgeschlossen sein muss, da im Spektrum nur noch a-Al,O; zu
finden ist, ebenso nach der Oxidation fur 100 h.

5.4 Bestimmung der Aluminiumkonzentration mit Hilfe der ESM A

Zur Bestimmung der Elementkonzentrationen im NiAl erfolgten Messungen senkrecht zur
NiAl/Al,Os-Grenzflache (siehe Kapitel 4.4.3). Dabei war hauptsichlich die Anderung der
Aluminiumkonzentration von Interesse, da Aluminium wéahrend der Oxidation aus der Legie-
rung zur Oberflache bzw. Grenzfl&che diffundiert.

In Bild 5.34 sind verschiedene gemessene Linienprofile der Aluminiumkonzentration als
Funktion des Abstandes von der Metall/Oxid-Grenzflache dargestellt. Allgemein ist zu
beobachten, dass die Aluminiumkonzentration mit dem Abstand zur Grenzflache zunimmt.

In Bild 5.34 a sind verschiedene Linienprofile der Al-Konzentration von oxidierten Proben
aufgetragen, deren Oxidationszeit variiert wurde. Die Messungen erfolgten nach 50 h, 100 h
und 150 h in Sauerstoffatmosphére. Es ist zu beobachten, dass mit steigender Oxidationszeit
die Grenzfl &chenkonzentration von Aluminium abnimmt.

Bild 5.34 b zeigt die Abhangigkeit der Al-Konzentrationen vom Abstand zur Grenzfléche
aufgetragen, wobel sich bel diesen Proben die Oberflachenorientierungen von NiAl unter-
scheiden. Alle drei Proben wurden fur 150 h in Sauerstoffatmosphére oxidiert. Wiederum ist
ein Anstieg der Al-Konzentration nach der Oxidation zu beobachten. Aus diesen Profilen
unterschiedlicher Oberflachenorientierungen ist kein nennenswerter Einfluss auf die Ande-
rung der Al-Konzentration zu beobachten.

Bei der Betrachtung der Aluminiumkonzentration as Funktion des Abstandes von der
Metall/Oxid-Grenzflache an Proben mit unterschiedlichen Al-Ausgangsgehaten sind grof3e
Unterschiede an den gemessenen Linienprofilen festzustellen (siehe Bild 5.34 c). Nach
vorheriger Abschétzung der Aluminiumverarmung aus Diffusionskoeffizient und Oxidations-
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zeit ggab sich fur die auminiumreiche Probe ein Wert von 0,5 mm. Deshalb wurde die
Messung bis zu einem Abstand von 600 pum von der Metall/Oxid-Grenzflache ausgefiihrt
(siehe Bild 5.35). Dieses unterschiedliche Verhaten kann ein Indiz fur unterschiedliche
Diffusionseigenschaften sein.

Genaue Aussagen zum Verhalten des Al-Gehaltes sind anhand der realen Messkurven relativ
schwierig, da die Schwankungen der Messwerte im Fehlerbereich der Mikrosonde liegen. Zur
Auswertung dieser Messergebnisse sollen die erhatenen Kurven angeglichen werden. Auf
diese Berechnungen und die Beeinflussung der Diffusionseigenschaften soll in Kapitel 6.5

genauer elngegangen werden.
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Bild 5.34 Linienprofileder Al-Konzentration (in at%) in Abhangigkeit vom Abstand zur Grenzflache.
a) Variation der Oxidationszeit [Ni50Al (110) / 1100 °C / xh]
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¢) Variation der Ausgangskonzentration von NiAl [NixAl (100) / 1100 °C/ 150 h]
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Bild 5.35 Auftragung der Al-Konzentration in Abhéngigkeit vom Abstand zur Grenzflache.

[Ni47AI53 (100) / 1100 °C / 150 h]
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6 Auswertung und Diskussion

In diesem Kapitel erfolgt eine ausfuhrliche Auswertung der in Kapitel 5 beschriebenen
Ergebnisse. Dabei werden alle moglichen Faktoren betrachtet, die den Oxidationsprozess von
b-NiAl beeinflussen. Im Einzelnen werden die Wachstumskinetik von a-Al,O; und der Ein-
fluss der Phasenumwandlung auf das Wachstum der Al,Os-Schicht besprochen. Die Roren-
entwicklung auf der urspriinglichen Metalloberflache und die Spannungsentwicklung in der
Oxidschicht werden in Bezug auf kritische Haftungsbedingungen diskutiert. Der Al-Verlust
im NiAl durch die Oxidation wird anhand berechneter Profile, in Bezug auf Abhéngigkeiten
von der Oxidationszeit, der Orientierung und der Ausgangskonzentration von NiAl, charak-
terisiert.

Abschlief3end werden, ausgehend von den oben genannten Faktoren, der Einfluss der Oberfl &
chenorientierung und der Zusammensetzung auf das Oxidationsverhalten von b-NiAl zusam-

mengefasst und diskutiert.

6.1 Charakterisierung der Wachstumskinetik der a-Al,Os-Schicht

Die Wachstumsgeschwindigkeit der a-Al,Os-Schicht auf NiAl verléuft abnehmend mit der
Zeit und Uber weite Zeitintervalle parabolisch. Die Wachstumskonstanten k, wurden aus den
Steigungen der thermogravimetrisch bestimmten Massendnderung als Funktion der Zeit (siehe
Bild 5.1) nach Gleichung 5.1 bestimmt. Um die Reproduzierbarkeit der k,-Werte zu prifen,
lésst sich nach Gleichung 2.7 die parabolische Wachstumskonstante aus der Schichtdicke
ermitteln. Dafir wurden an Querschnittsproben (siehe Bild 5.15) Oxidschichtdicken nach
verschiedenen Oxidationszeiten bestimmt. In Bild 6.1 sind diese fur die alle oxidierten Proben
as Funktion der Zeit aufgetragen. Die Bestimmung von ky,* erfolgt aus den gemessenen
Schichtdicken nach einer Oxidationszeit von 150 h. Die nach Gleichung 2.7 berechneten
Wachstumsraten haben die Dimension [g/cnf]. Um diese in vergleichbare Werte der
Dimension [g%/cm®s] umzuformen, wie sie aus thermogravimetrischen Messungen gewonnen

werden, muss zusétzlich die Dichte von Sauerstoff im Al,O5 berticksichtigt werden.
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Unter diesen Voraussetzungen erhdit man einen vergleichbaren Wert aus der Kombination

von Gleichung 2.7 und 2.8 nach folgendem Zusammenhang:

1 1
Kp* —%r—zk , (6.2)
O,
3M
: _ 3 — o
mit r 0, (a - A|203)— 1.87glcm ausr 0, (a- Al 203)—mr Al ,04
203

Tab. 6.1 Vergleich der parabolischen Wachstumsraten, erhalten aus der Massenanderung (kp) bzw. aus
der Bestimmung der Oxidschichtdicke (k,, *) bei 1100 °C fiir 150 h.

Probe Oberflache | k, [g7cm] Fehler K [glcn] > Fehler
ko* [g7/cm’s]
Ni50AI50 100 232 10" | 116°10%° | 253 10" | 0,62 10"
110 245 10" | 214 10" | 23310 | 081 10"
111 1,85 10" 2,35 10" | 328 10" 1,15 104
Ni53A147 100 22110 | 30810 | 317 10" | 063 10"
Ni47AI53 100 3,08 10 | 340 10" | 306 10" | 061 10"

In Tabelle 6.1 sind alle parabolischen Wachstumskonstanten k;, k,* der oxidierten Proben fir
eine Oxidationstemperatur von 1100 °C mit den bestimmten Fehlern zusammengetragen
(siehe Kapitel 5.1). In der Auftragung der Schichtdicke als Funktion der Oxidationszeit in
Bild 6.1 ist zu erkennen, dass die Fehlergrenzen sehr grol3 sind, sie liegen zwischen 20-35%.
Durch Fehlerfortpflanzung Ubertragen sich diese Fehler auf die nach Gleichung 6.1 ermit-
telten Wachstumskonstanten k,* (siehe Tabelle 6.1). und liegen somit in der GroRenordnung

von k,* und drei Zehnerpotenzen Uber den Fehlern der aus TGA-Messungen bestimmten k.
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Bild 6.1 Auftragung der Oxidschichtdickein Abhangigkeit von der Oxidationszeit fur ver schiedene Ober -
flachenorientierungen und Zusammensetzungen.

Die starken Schwankungen in der Schichtdicke werden durch die ungleichméaldige Struktur der
Oxidschicht verursacht, vor alem durch die Oxidrippen auf der Oberflache (siehe Bild 5.14).
Zusétzlich wird die Grenzflache nach langerer Oxidation immer welliger (siehe Bild 5.15 b),
was ebenfalls Schwankungen in der Schichtdicke hervorruft. Beim Vergleich der ki, Kky*-
Werte lieRen sich trotzdem recht gute Ubereinstimmungen feststellen. Die Abweichungen bei
NiAl (111) und Ni53AI147 (100) konnen vermutlich durch die bereits beschriebenen starken
Schwankungen in der Schichtdicke erklart werden. Fir weitere Betrachtungen erscheint es
anhand der Fehlergrenzen sinnvoller, die Werte der TGA-Messungen zu bevorzugen.

Betrachtet man nun die Wachstumsraten fur die Oxidation von Proben mit unterschiedlichen
Al-Gehalten (siehe Bild 5.1 b), so ist zu erkennen, dass Material mit Al-Uberschuss schneller
oxidiert wird. Bei stéchiometrischen und Al-armen NiAl-Material liegt die Oxidationsge-
schwindigkeit innerhalb der Fehlergrenzen im gleichen Bereich. Bel der Betrachtung der
Defektstruktur von NiAl [Tay72] erscheint das durchaus plausibel. Ist der Al-Gehalt grofRer
als der Ni-Gehat im NiAl, treten verstérkt Ni-Leerstellen auf. Im Vergleich zu stéchio-
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metrischen oder Ni-reichem NiAl ist hierbei die Punktdefektdichte ziemlich hoch. Dadurch
kann verstérkt Al-Diffusion stattfinden, die auf der Al-reichen Seite der Ni-Diffusion Uber-
wiegt [Bru92] . Das fuhrt vermutlich zum schnelleren Wachstum von Al,O; auf Al-reichem
NiAl. Diese Ergebnisse stehen im Gegensatz zu Untersuchungen von Doychak et al.
[Doy89c] und Brumm und Grabke [Bru93], die Ubereinstimmend feststellten, dass bel Ni-
Uberschuss die Oxidation schneller abléuft. Die Untersuchungen in [Doy89c] beziehen sich
auf die Ni-reiche Seite, die Al-reiche Seite wurde auf3er Acht gelassen. Beim Vergleich mit
[Brug3] ist festzustellen, dass polykristalines Material verwendet wurde. Dadurch kann
zusétzlich Materiatransport auf den Korngrenzen stattfinden. Da es sich dabei um kurze
Diffusionswege handelt, ist dieser Anteil sicherlich nicht unerheblich und kann zu Unter-
schieden im Vergleich zu Einkristallen fihren.

Bei der Beurteilung des Wachstums auf NiAl-Oberflachen unterschiedlicher Orientierung
lasst sich keine klare Aussage treffen. In Bild 5.16 sind nach Oxidation fur 100 h schon unter-
schiedliche Strukturen erkennbar. Doychak et al. [Doy89b] erklarten dazu, dass sich
verschiedene Wachstumsgeschwindigkeiten mit der Struktur der Oxidschicht korrelieren
lassen. Eine dichtere Oxidrippenstruktur ist mit schnellerem Wachstum verbunden. Das
koénnte vermutlich das schnellere Wachstum auf der (100) Oberflache erkléren, aber nicht den
Unterschied zur geringeren Wachstumskonstante der oxidierten (111)-Oberflache (siehe
Tabelle 5.1 bzw. 6.1). Dieses Ergebnis steht im Gegensatz zu friheren Untersuchungen
[Doy89Db, Rou93] , wo die Oxidation der (100) Oberflache als die langsamste beschrieben wird
(siehe Kapitel 3.2).

Anhand dieser Ergebnisse konnte keine klare Abhéngigkeit von der Oberflachenorientierung
herausgearbeitet werden. Aber auch andere Autoren [Jed87] wiesen bei ihren Untersuchun-
gen darauf hin, dass die Wachstumskinetik relativ unabhangig von der Oberfl&chenorien-

tierung ist.

6.2 Einfluss der Phasenumwandlung auf das Oxidationsver halten

Bel der Untersuchung der Oxidation von NiAl wurde in der Literatur auf den Einfluss der
Phasenumwandlung in der Al,Oz-Schicht hingewiesen ([Hin80 a,b], [Doy89a-c|, [ Ryb89],
[Bru92], [ Yan95], [Pin97a] ). Bei den vorliegenden Untersuchungen bel 1100 °C hat die Pha

senumwandlung verschiedenartige Aspekte des Oxidationsverhatens von NiAl beeinflusst.




118
Kapitel 6

Einen eindeutigen Beweis fiir die Phasenumwandlung liefert die Anderung der Wachstumsge-
schwindigkeit zu Beginn der Oxidation (siehe Bild 5.2). Die Massendnderung steigt stark an
und flacht nach ca. 10 h ab. Dieses Ergebnis ist Ubereinstimmend mit Aussagen von Rybicki
und Smialek [Ryb89] und Brumm und Grabke [Bru92] . Die starke Abnahme der Wachstums-
geschwindigkeit wurde in [Ryb89] auch schon fir eine Oxidationstemperatur von 1000 °C
festgestellt.

Auch die in dieser Arbeit gewonnenen Ergebnisse zeigen, dass das Wachstum von Al,O; auf
NiAl nicht gleichméaliig einer parabolischen Zeitabhéngigkeit folgt, aber mit der Zeit kon-
tinuierlich abnimmt. Bestimmt man eine Wachstumskonstante zu Beginn der Oxidation, so
kann diese eine Zehnerpotenz hoher liegen als fur das a-Al,0s-Wachstum (siehe Bild 5.2).
Dasist ein Beweis dafir, dass eine schnellwachsendere Al ,Oz-Phase in der Schicht vorliegen
muss. Das schnellere Wachstum in der Anfangsphase der Oxidation von NiAl kann durch das
Auftreten von g-Al,Os in der Oxidschicht erklart werden (siehe Bild 3.9). Die parabolische
Wachstumskonstante von g-Al ,05 miisste nach Brumm und Grabke [Bru92] bei ca. 8-9*10**
g?cnf's liegen. Die experimentell bestimmten Werte fiir die Anfangsphase der Oxidation
liegen niedriger (siehe Bild 5.2). Das deutet darauf hin, dass eine gemischte Oxidschicht aus
a-Al,0Os3 und g-Al,O3 vorliegt. Durch die Phasenanalyse mit Hilfe der OFS konnte bestimmt
werden, dass bereits nach 1h bei 1100 °C sowohl a-Al,O5 as auch g-Al,O3 in der Oxid-
schicht vorliegen (siehe Bild 5.33). In Bild 5.7 ist zu sehen, dass sicha-Al,Oz inselformig
ausbildet. Bis zum Abschluss der Phasenumwandlung liegen a-Al,Os; und g-Al,O3; gemein-
sam in der Oxidschicht vor. Die Wachstumsgeschwindigkeit wird wahrend der Phasenum-
wandlung von beiden Phasen bestimmt, allerdings in der Anfangsphase vorwiegend vom
schnellwachsenden g-Al,O3. Mit zunehmenden a-Al,Oz-Anteil verlangsamt sich die Wachs-
tumsgeschwindigkeit. Nach Beendigung der Umwandlung wird das Wachstum ausschliefdich
von a-Al,O3; bestimmt.

In Bild 6.2 ist die Anderung der Wachstumskonstanten k, in Abhangigkeit der Temperatur fur
g-Al, O3 und a-Al,0O; dargestellt. Im Folgenden soll an dieser Darstellung verdeutlicht

werden, wie sich die Wachstumsgeschwindigkeit wahrend der Phasenumwandlung verandert.
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Bild 6.2 Schematische Dar stellung der Anderung der Wachstumskonstanten k,, zu Beginn der Oxidation
von NiAl bei 1100 °C.

Wahrend der Aufheizung erreicht die Wachstumskonstante k, einen Wert, der auf der
Geraden von g-Al O3 liegt (siehe Bild 6.2). Gelangt man zur Oxidationstemperatur T, bevor
die Umwandlung eingesetzt hat, liegt die Wachstumsrate bei Punkt (1) und erreicht k, fir a-
Al,O3 bei Punkt (2). Beginnt die Umwandlung schon in der Aufheizphaese, weicht der Wert
fur die Wachstumskonstante ab und erreicht nur Punkt (3) bzw. (5). Ist die gewlnschte
Oxidationstemperatur erreicht, gelangt man zu Punkt (4) bzw. (6). Die dazugehbrigen
Konstanten liegen zwischen den Werten fir reines a-Al,O; und g-Al,Oz-Wachstum. Der
exakte Weg der Anderung von k, hangt von der Keimbildung des a-Al,Oz dem lateralen
Wachstum der a-Inseln und von der Aufheizrate ab [Cla00] . Da, wie bereits festgestellt, eine
gemischte Al,Os-Schicht vorliegt, ist anzunehmen, dass k, recht friih von der g-Linie
abweicht und einen Wert vergleichbar mit Punkt (4) bzw. (6) erreicht. Die baldige Entstehung
von a-Al,O3 wird anhand von Bild 3.9 sehr deutlich, da ein relativ grof3er Temperaturbereich

der Koexistenz von a-und g-Al,O5 zu beobachten ist.

Die verschiedenen Modifikationen von Al,O; sind durch unterschiedliche Gefligestrukturen
gekennzeichnet. Deshalb wird das Geflige der Oxidschicht durch die Phasenumwandlung
stark beeinflusst. Die Strukturanderung, wie in Kapitel 5.2.1 eingehend beschrieben, wurde
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bisher sowohl fur die gAl,0; 2 a-Al,Os-Umwandlung ([ Doy85], [Chr97]) als auch fir die
g-Al,03> a-Al,O-Umwandlung [Doy89b] beobachtet.

Anhand der kinetischen Daten wird deutlich, dass g-Al,O3 entschieden schneller wéchst als
a-Al,0O; Das Wachstum der Al,Os-Modifikationen ist durch unterschiedliche Diffusions-
vorgange gekennzeichnet. Das metastabile g-Al,O; wéachst grofdtenteils durch Al-Auswarts-
diffusion [Pin95]. Die sehr offene Struktur des Kationenuntergitters von g-Al,O3 ist dafir
verantwortlich, dass bevorzugt Gitterdiffusion stattfindet. Der Al-Auswartstransport l&sst sich
durch die Bléattchenstruktur auf der Oberflache bestétigen (siehe Bild 5.3). Im Vergleich dazu
wéachst a-Al,Oz; sowohl durch Al-Auswértsdiffusion als auch durch O-Einwértsdiffusion.
Dabei Uberwiegt die Korngrenzendiffusion der Volumendiffusion [Bal97]. Auch hier &8sst
sich die Diffusionsrichtung anhand der Struktur verfolgen. Typisch fur a-Al,Oz-Schichten auf
NiAl sind Oxidrippen, die sowohl auf der Oberflache (siehe Bild 5.14) als auch auf der
unteren Oxidseite (siehe Bild 5.24) zu beobachten sind. Die Rippen auf der Oxidoberflache
sind nach dem Aufreif3en der Oxidschicht durch die Phasenumwandlung entstanden. Fur das
Wachstum spielt die Auswartsdiffusion von Al eine tragende Rolle. Die sogenannten inneren
Rippen (siehe Bild 5.24) kénnen nur in Bereichen ohne Kontakt zum Metall, z.B. tber Poren,
entstehen. Sie liefern einen Beweis dafUir, dass auch O, durch die Oxidschicht wandert. Diese
Rippen wachsen auf den Korngrenzen der Al,Oz-Korner, was in Ubereinstimmung mit Unter-
suchungen von Pint et al. [Pin97] ist. Diese Ergebnisse werden aul3erdem durch die Aussagen
inBalmain et al. [Bal97] gestitzt, die zeigten, dass die vorherrschende Diffusion in Al O3 auf
b-NiAl, die Diffusion entlang von Korngrenzen ist.

Die fur die Anfangsphase der Oxidation von NiAl typische metastabile Al,Os-Morphologie
(siehe Bild 5.3) besteht ausschliefdlich aus g-Al,Os gAl,O3 konnte bel 1100 °C nicht
bestimmt werden.

Ausgehend von den Phasenuntersuchungen mit OFS (siehe Bild 5.33) wurde durch den
Vergleich mit Untersuchungen von Wen et al.[Wen98] g-Al,O3; bestimmt. Das ist moglich,
dag-Al,O3 dhnlich wie a-Al,03 Cr¥*-lonen in oktaedrischer Koordination im Gitter ei ngebaut
hat. Die Fluoreszenzsignale der Cr¥*-lonen in diesen beiden Modifikationen kénnen durch
ihre verschiedenen Peakpositionen und unterschiedliche Intensitéten klar getrennt werden.
Die Schwierigkeit der Unterscheidung zwischen g- und g-Al,O; tritt hierbel nicht auf, dain

neueren Untersuchungen ([Wen98], [Chr97]) gezeigt wurde, dass gAl,O; nur zu ener
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Erhohung des Untergrundsignals fuhrt, g-Al,O3 aber charakteristische Peaks der Cr-Fluores-
zenz, vergleichbar zu a-Al,0; zeigt.

Dass g-Al,O; as enzige metastabile Al,Os-Phase bei einer Oxidationstemperatur von
1100°C g-Al,0O3 auftritt, konnte zusétzlich anhand von Beugungsaufnahmen (SAD) der Oxid-
blattchen bestétigt werden (siehe Bild 5.5). Diese Ergebnisse sind tbereinstimmend mit der
Literatur ([Doy89b], [Bru92]), die ebenfals g-Al,O; als metastabile Phase bestimmten und
feststellten, dass die Phasenumwandlung bel 1100 °C von g-Al,0O5 zu a-Al,0; stattfindet. Das
metastabile gAl,O; wurde in diesen Untersuchungen nicht beobachtet. Bel Schumann
[Schu95] und Yang et al. [Yan98] wird im Gegensatz dazu bei der Oxidation von NiAl bel
950 °C gezeigt, dass die Phasenumwandlung g-Al,O; > a-Al,0O; stattfindet, wobei darauf
hingewiesen wird, dass as Zwischenphase auch g-Al,O; vorliegen kann. Hier zeigt sich sehr
deutlich, dass die Phasenzusammensetzung von der Oxidationstemperatur abhangig ist.
Betrachtet man in Bild 3.9 das Wachstum der unterschiedlichen Al,Os-Modifikationen in
Abhangigkeit von der Temperatur, findet man diese Aussage bestétigt [Bru92].

Ein strittiger Punkt in der Literatur zur, ist die Frage, von welcher Grenzflache (Metall/Oxid
oder Gas/Oxid) die Phasenumwandlung im Al,Os; ausgeht und wo die a-Al,Os-Bildung
beginnt. Rybicki und Smialek [Ryb89] und Doychak et al. [Doy89] pragten die Aussage, dass
a-Al,0O; an der Gas/Oxid-Grenzflache gebildet wird. Yang et al. [Yan95] wiesen jedoch
anhand von Querschnittsuntersuchungen nach, dass a-Al,O; zuerst an der Metall/Oxid-
Grenzflache unter dem metastabilen Oxid gebildet wird. Anhand der Ergebnisse dieser Arbeit
kann die Aussage von [ Yan95] bestétigt werden.

Bei der Vorstellung der Untersuchungen der Oxidschicht und der grenzflachennahen Bereiche
wahrend der Phasenumwandlung (siehe Kapitel 5.2.1) wurde bereits auf Poren in der Oxid-
schicht hingewiesen. Die Poren treten ausschliefdich im a-Al,O; auf (siehe Bild 5.12). Diese
sind vermutlich durch die Volumenreduktion bei der Umwandlung von g-Al,0s zu a-Al,0s3
entstanden. Diese Schlussfolgerung kann durch Querschnittsuntersuchungen bestétigt werden.
Nach weiterer Oxidation werden im a-Al O3 keine neuen Poren gebildet (siehe Bild 5.13), die
grenzflachennahen Bereiche sind porenfrei. Das lasst auf3erdem den Schluss zu, dass an der
MOI neues a-Al,O3; gebildet wurde, wenn man beachtet, dass die Poren wahrend der Phasen-
umwandlung entstanden sind. Zu diesem Ergebnis kamen auch Pint et al. [Pin97]. Bei ihren
Untersuchungen wurde eine weitere Moglichkeit in Betracht gezogen, die von Smialek und
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Gibbala [Smi83b] gezeigt wurde. Sie erklarten, dass intrakristalline Porositéat aufgrund von
L eerstellentiberséttigung infolge des Oxidwachstums auftreten kann.

Die zur Identifizierung der Oxidphasen verwendeten Fluoreszenzspektren kénnen zur quanti-
tativen Charakteriserung der Phasenumwandlung im Al,O3; herangezogen werden. Frihere
Untersuchungen von Doychak et al. [Doy89b] geben zwar Auskunft Uber die Phasenzu-
sammensetzung des Oxids, machen aber nur grobe Angaben zum zeitlichen Verlauf der
Phasenumwandlung bei 1100 °C.

Da sowohl a-Al,Os; as auch g-Al,03 Cr**-lonen in oktaedrischer Koordination eingebaut
haben und dadurch ein charakteristisches Fluoreszenzsignal aussenden, kann man die Phasen-
umwandlung zeitlich verfolgen. Mennicke et al. [Men99] wiesen darauf hin, dass die Quan-
teneffizienz der Cr>*-Fluoreszenz in a-Al,03 ungefahr eine GréRenordnung héher ist alsin g-
Al,Os. Die damit verbundenen starken Intensitatsunterschiede der Fluoreszenzsignale von a-
und g-Al ,O; verbieten eine direkte Volumenangabe der verschiedenen Phasen in der Schicht.
Allerdings konnen anhand der Intensitétsverhdtnisse bezogen auf die Gesamtintensitat
Aussagen Uber relative Voluminavon a-Al,03 und g-Al,O3 in der Schicht gemacht werden.
Bild 6.3 zeigt das Intensitétsverhdtnis der Signale von a-Al,0; zur Gesamtintensitét (a + q)
fur verschiedene Proben als Funktion der Zeit (logarithmisch) aufgetragen. Mit zunehmender
Zeit steigt dierelative Intensitét und damit der Anteil an a-Al,Ozin der Schicht.
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Bild 6.3 Auftragung der relativen Intensitat der a-Al ,0,-Fluoreszenz als Funktion der Zeit. Die unter-
schiedlichen Kurven symbolisieren ver schiedene Zusammensetzungen von NiAl.

In Kapitel 6.1 wurde bereits festgestellt, dass die Oxidschicht in der Anfangsphase der
Oxidation aus einem Gemisch aus a-Al,Os; und g-Al,O5 besteht. Im Diagramm in Bild 6.3 ist
zu erkennen, dass bei den meisten untersuchten Proben nach 1h Oxidation das Intensitétsver-
haltnis bel 0% liegt. Dies weist eigentlich darauf hin, dass die Schicht vollsténdig aus g-Al,Os
besteht. Das erscheint ungewohnlich, da in Bild 5.33 nach 1h bei 1100 °C, sowohl a-Al,0Os
alsauch g-Al O3 im Spektrum erkennbar sind. Das hangt vermutlich damit zusammen, dass
bei diesen Versuchen die Oxidation nicht isotherm durchgefihrt werden konnte. Da die
Messungen mit der OFS bei Raumtemperatur durchgefihrt werden, mussten die Proben abge-
kihlt werden. Nach der Messung wurde die Oxidation weitergefihrt. Es ist mdglich, dass
durch die zyklische Belastung die Phasenumwandlung spéter einsetzt und deshalb noch kein
Signal von a-Al,O; detektiert werden konnte. Zum Teil konnten nach 1h Uberhaupt keine
auswertbaren Fluoreszenzsignale detektiert werden. Durch diese zyklische Oxidation ist zu
erwarten, dass die Oxidschicht dinner ist as nach einer zeitgleichen isothermen Oxidation

und somit ist auch das Messvolumen kleiner.
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Neuere Untersuchungen von Mennicke et al. [Men99] an ener NiCoCrAlY-Legierung
zeigten, dass die Zunahme der a-Al,Oz-Intensitét bei einer Oxidationstemperatur von 1000 °C
logarithmisch verlauft. Fir 1100 °C wurde keine logarithmische Abhangigkeit mehr
beobachtet. Das ist Ubereinstimmend mit diesen Untersuchungen (siehe Bild 6.3).

Erreicht die relative Intensitét 100 % (siehe Bild 6.3) ist die Phasenumwandlung beendet. Die
Oxidschicht besteht nur noch aus a-Al,0; 0-Al,Os ist nicht mehr nachweisbar. Dieser
Prozessist fur alle untersuchten Proben bis max. 6h abgeschlossen.

Aus Bild 5.10 geht hervor, dass unter gleichen Oxidationsbedingungen (Temperatur und
Zeit), die Anzahl der hellen Inseln, die aus a-Al,Os; bestehen, qualitativ mit steigendem Al-
Gehalt zunimmt. Bestimmt man die Anzahl der Inseln pro Flache, so wird das noch deut-
licher. Bei der Ni-reichen Probe (siehe Bild 5.10 &) sind ca. 3 Inseln/ 10* pm? zu beobachten,
bel der Al-reichen Probe (siehe Bild 5.10 b) ca. 7 Inseln/ 10* um? Diese Beobachtung ist
anhand des Diagramms in Bild 6.3 nachvollziehbar. Besonders klar wird das, wenn man die
beiden Proben vergleicht, die in ihrer Zusammensetzung am weitesten von der stochiome-
trischen abweichen (Ni47Al und Ni53Al). Auf der Al-reichen Seite steigt der relative Antell
an a-Al,O3 in der Oxidschicht viel schneller an, als auf der Ni-reichen Seite. Unter Bertick-
sichtigung der Tatsache, dass eine erhhte a-Al,Oz-Inseldichte (siehe Bild 5.10 b) auf einen
grofieren a-Al,Oz-Anteil hinweist, kann abgeleitet werden, dass bei Al-reichem Materia die

Phasenumwandlung schneller abgeschlossen ist.

6.3 Porenentwicklung an der Metall/Oxid-Grenzflache

Die Entwicklung von Poren auf der Grenzflache verursachen einen lokalen Haftungsverlust
der Al,Os-Schicht. Da bei den Untersuchungen festgestellt wurde, dass erst nach langerer
Oxidation (t > 50 h) grofiere Abplatzungen auftreten (siehe Bild 5.20 / 21 b), fuhrt die Poren-
bildung zu Beginn des Oxidationsprozesses nicht zum Abplatzen.

Qualitative Aussagen zur Porenentwicklung wurden mit Hilfe der REM und CTEM erlangt.
Bel der Untersuchung oxidierter Proben mit unterschiedlicher Oberfléachenorientierung wurde
deutlich, dass die Poren auf der einstigen Metalloberflache facettiert sind (siehe Bild 5.25).
Die Facettenebenen nehmen niedrigenergetische Ebenen von NiAl ein. Bei der Bestimmung
der Oberflachenenergie mittels molekulardynamischer Simulationen wurde in Clapp et al.
[Cla89] die (100) Ebene von NiAl als niedrigstenergetische Ebene bestimmt.
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Im Gegensatz dazu findet man bei Sha et al. [Sha96] folgende Oberflachenenergien g

d[110] < g[112]/ gf100]/ d111].
Bel den elektronenmikroskopischen Untersuchungen wurden anhand der Winkel zu den
Seitenflachen {110} und {112} as Facettenebenen bestimmt (siehe Bild 5.28 a). Die hier
erzielten Ergebnisse sind Ubereinstimmend mit Untersuchungen von Yang et al. [Yan95] an
(100) Oberflachen und Roux et al. [Rou93] an (100)/(110) und (111) Oberflachen bei 950 °C.
Aulerdem l&sst sich anhand der von [Sha96] ermittelten Oberflachenorientierungen die Aus-
sage bestétigen, dass die Facettenebenen niedrigenergetischen Ebenen von b-NiAl bevor-
zugen.
Die Porengrofie steigt mit anhaltender Oxidation. Es wurde festgestellt, dass der Hauptantell
des Wachstums lateraler Natur ist. Stof3en dabei benachbarte Poren aneinander, koaleszieren
sie (siehe Pfell in Bild 5.25 a). Nach Oxidationszeiten t > 100 h hat sich unter der Oxidschicht
ein Hohlraumnetzwerk gebildet, dass der Oxidschicht keinen stabilen Halt mehr verleiht
(siehe Bild 5.29). Die Untersuchung der Querschnittsproben zeigt, dass trotz der erheblichen
Zunahme der Porengrol3e die Seitenflachen der Poren ihren facettierten Charakter erhalten. In
Bild 5.30 ist der stufenartige Abbau des Materiadls zu beobachten. Diese Beobachtungen
wurden in friheren Untersuchungen von Smialek [ Smi 78] beschrieben.
Durch die unterschiedlichen Korngréf3en von g-Al .03 und a-Al,O3 (siehe Bild 5.11) konnten
anhand der Korneindriicke auf der Metalloberflache Bereiche dieser beiden Phasen unter-
schieden werden (siehe Bild 5.25 a). In Bereichen unterhalb der Inseln, die aus a-Al,Os
bestehen (siehe Bild 5.7) sind erheblich weniger Poren erkennbar (siehe Pfeil in Bild 5.26).
Bedingt durch das schnellere Wachstum von g-Al ;0O (siehe Bild 5.2) ist der Materialtransport
zu Beginn der Oxidation grofer. Diese Bereiche bieten vermutlich eine bessere Ausgangs-
position fur die Entstehung von Poren als die Bereiche, in denen die Phasenumwandlung
bereits stattgefunden hat und das Oxid (a- Al,O5) lokal langsamer wéchst.
Bei der Beurteilung der Konzentrationsabhangigkeit der Porenbildung wurden anhand der
lichtmikroskopischen Aufnahmen in Bild 5.27 Unterschiede deutlich. Bei einer quantitativen
Auswertung der Bilder wurde fir die Ni-reiche Probe (Ni52Al) eine Porendichte von 40,3%
(siehe Bild 5.27 @) und fur die stéchiometrische Probe (Ni50Al) von 1,7% (siehe Bild 5.27 b)
bestimmt. Das weist auf eine starke Abhangigkeit der Porositét vom Al-Gehalt der metal-
lischen Probe hin. Anhand ihrer Diffusionsuntersuchungen fur NiAl bestimmten Shankar und
Seigle [Sha78] eine starke Anderung der Di ffusionseigenschaften nahe der stochiometrischen
Zusammensetzung.
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Brumm und Grabke [Bru93] beschreiben NiAl as Al-Reservoir, wobei sich bei Al-Uber-
schuss kaum Poren bilden, da die Al-lonen die Leerstellen der auswandernden lonen
kompensieren.

Eine mogliche Erkléarung ist die variable Defektstruktur bei Abweichungen von der Stéchio-
metrie. Bel nickelreichem Material besetzt Nickel Aluminiumplétze. Dabei wird der Alumi-
niumgehalt wahrend der Oxidation noch geringer. Nickel versucht diesen Gradienten
auszugleichen. Ein erhohter Materialverlust begrindet die verstérkte Porenbildung auf der
Grenzflache bei diesen Proben. Bei Al-reichem Material entstehen bis zu 25% Ni-Leerstellen,
da Aluminium keine Nickelplétze besetzt. Wahrend der Oxidation besetzt Nickel sowohl Ni-
as auch Al-Platze. Die leeren Al-Pldtze entstehen wiederum durch die Oxidbildung. Bei
diesen Proben Uberwiegt die Aluminiumdiffusion, der Gradient zur Grenzflache ist geringer
durch den Al-Uberschuss und die langsamere Diffusion von Nickel. Der geringere Material-
verlust an der Grenzflache ist durch weniger Poren nachvollziehbar.

Als Hauptursache der Entstehung von Poren auf der ehemaligen Metalloberflache wird
anhand der erzielten Ergebnisse der Kirkendall-Effekt angesehen. Das bestétigt die Unter-
suchungen von Brumm und Grabke [Bru93] an polykristallinem NiAl, die zu dhnlichen
Ergebnissen kamen.

Die Porenbildung durch Leerstelleninjektion [Hin80 b, Hut81] kann ausgeschlossen werden,
da in diesem Fall, unabhangig von der Zusammensetzung, im Gegenzug zum Al-Transport
ein entgegengesetzter L eerstellenfluss stattfinden wiirde, der zur Porenbildung beitrégt.

Das Aufspiren von Poren, die durch Wachstumsspannungen entstanden sind, ist schwierig, da
diese nach Abplatzen der Oxidschicht nicht mehr erkennbar sind. Die vorhandenen Poren sind
eindeutig nicht durch Wachstumsspannungen entstanden. Darauf weisen die facettierten

Seitenflachen hin, die diffusionsgesteuerte Ursachen haben.
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6.4 Spannungsentwicklung in der Oxidschicht - kritische Haftungsbedin-
gungen

Die aus Gleichung 4.5 bestimmten Restspannungen, die in Bild 5.31 als Funktion der Oxida-
tionszeit und der Oberflachenorientierung aufgetragen sind, verdeutlichen, dass nahezu alle
gemessenen Werte die berechneten thermischen Fehlpassungsspannungen von s = -3,3 GPa
nur unwesentlich tberschreiten. Daraus kann geschlossen werden, dass wéahrend der Oxida-
tion keine merklichen Wachstumsspannungen in der Schicht entstehen oder diese relativ
schnell wieder abgebaut werden. Dieses Resultat ist analog zu neueren Ekenntnissen von
Schumann et al. [Schu00], die durch Hochtemperatur-Rontgenuntersuchungen in Al Oz
Schichten auf NiAl keine Wachstumsspannungen besti mmen konnten.

Der bei diesen Untersuchungen voribergehende Spannungsanstieg, der nach der Oxidation
far 10 h bei 1100 °C ermittelt wurde (siehe Bild 5.31a), kann vermutlich durch die Phasen-
umwandlung von g-Al,03; zu a-Al,Ozerklart werden. Da diese, wie schon beschrieben, unter
Volumenreduktion abléauft, kdnnen sich in der Oxidschicht zusdtzliche Spannungen
entwickeln.

Durch weitere Oxidation wird dieser Spannungsbeitrag wieder abgebaut, wie sich anhand der
Spannungswerte nach 100 h verfolgen lasst (siehe Bild 5.31). Der genaue Mechanismus
dieser Spannungsrelaxation ist nicht bekannt. In friheren Arbeiten [Hol97] wurde erlautert,
dass durch diffusionsgesteuerte Kriechvorgdnge Spannungen bei hohen Temperaturen
abgebaut werden konnen. In polykristallinen Al,Os-Schichten gewinnt dabei das Coble-
Kriechen an Bedeutung. Es handelt sich dabei um einen Kriechvorgang, der durch Korngren-

zendiffusion dominiert wird [Pal63] .

Die in Bild 5.31 b erkennbaren Spannungsschwankungen, die sich in den Fehlergrenzen von
1-1,5 GPa widerspiegeln, werden durch lokale Spannungsanderungen in der Schicht ver-
ursacht. Treten diese Schwankungen innerhalb des Messvolumens auf, wird das anhand
asymmetrischer Peaks im Spektrum deutlich (siehe Bild 5.32). Bei der Auswertung der
Spektren konnten mit Hilfe vorgegebener Peakparameter mindestens zwei Peakpaare der R-
Linien der Cr-Fluoreszenz separiert werden. Die Peaks unterscheiden sich in ihrer Frequenz
und in ihrer Intensitét. Dieses Phanomen hat mikrostrukturelle Ursachen. Eine Begrindung
dafUr ist die bléttchen- bzw. nadelartige Struktur der Oxidschicht zu Beginn der Oxidation
(siehe Bild 5.3). Wahrend der Phasenumwandlung bestehen diese Oberfl&chenstrukturen z.T.
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auch aus a-Al,0Os. Diese Nadeln/Bléattchen sind freistehend und daher nahezu spannungsfrei.
Zu Beginn der Oxidation ist der Anteil von Nadeln zu kompakter Schicht noch relativ grof3,
da die Schicht noch relativ diinn ist (siehe Bild 6.1). Deshalb wird im Fluoreszenzspektrum
ein zusdtzliches R-Linienpaar sichtbar, dessen Freguenzen nahe dem Wert flr unverspannten
Saphir liegt und von den Oxidnadeln herrihrt. Diese Erklarung ist Ubereinstimmend mit den
Ergebnissen von Tolpygo und Clarke [Tol00Oa], die analoge Untersuchungen an (Pt,Ni)Al
durchfuhrten.

Auch nach langeren Oxidationszeiten treten lokal starke Spannungsschwankungen auf (siehe
Bild 5.31), deren Ursache in der Rippenstruktur der a-Al,Os-Schicht begrindet liegen. Die
unterschiedlichen Spannungszustdnde an den Oxidrippen sind in der bisherigen Literatur
schon ausfihrlich beschrieben und simuliert worden (siehe Kapitel 3.2.9, [Hol97]). Der
einachsige Spannungszustand in den Oxidrippen (siehe Bild 3.10) verursacht eine geringere
Frequenzverschiebung als die Schicht selbst. Das wirde bel einem ebenen Spannungszustand
einer geringeren Spannung entsprechen.

Die in Kapitel 6.3 diskutierte Porenbildung auf der urspringlichen Metalloberflache verhin-
dert den Kontakt zwischen NiAl und Al,Os-Schicht. Deshalb fuhren die Poren lokal zu einer
Entspannung in der Schicht, die im Fluoreszenzspektrum ebenfalls durch eine geringere
Frequenzverschiebung im Vergleich zu einer haftenden Schicht zu erkennen ist.

Durch mechanische Spannungen in der Oxidschicht kann die Schicht bei einer kritischen
Schichtdicke hauptséchlich wahrend der Abkuhlung abplatzen (siehe Bild 5.20).

Bevor die Oxidschicht lokal abplatzt, wolbt sie sich auf. Allgemein kann eine kritische Grofie
der Aufwolbung, die zum Abplatzen fuhrt, nach folgendem Zusammenhang beschrieben

werden:

dp = 2.2hgx\[Eox /S - (6.2)

Aus der Kenntnis der Spannungswerte s, des Elastizitdtsmodules E, und der Oxidschicht-
dicke hy lasst sich so die kritische Grole der Oxidaufwolbung d, berechnen. Durch diese
einfachen Bedingungen lasst sich z.B. , buckling” bel der Oxidation von FeCrAl-Legierung
nach der Abkiihlung beschreiben [ TolOOb] . Dieser einfache Zusammenhang ist gultig, da bei
der Oxidation von FeCrAl nahezu kreisrunde Separationen entstehen. Fir diese Unter-
suchungen wurde aus REM-Aufnahmen (siehe Bild 5.20) der Durchmesser der abgeplatzten
Flache bestimmt. Diese sind in Bild 6.4 als Funktion der Oxidationszeit aufgetragen. Die

gestrichelte Linie wurde aus Gleichung 6.2 unter Vorgabe der Spannung (thermische




129
Auswertung und Diskussion

Fehlpassungsspannung bei 1100 °C s = -3,3 GPa) und dem E-modul (E (a-Al,03) = 390 GPa
[Kin76]) und denin Bild 6.1 bestimmten Schichtdicken berechnet.

Gemessene Grolen fur Abplatzungen sind durch die grofen Abweichungen des Langen-
Breiten-Verhdltnisses und der schlechten Statistik mit sehr grof3en Fehlern behaftet (siehe
Bild 6.4). Gegeben durch die viel komplexere Mikrostruktur der Oxidschicht auf NiAl (siehe
Kapitel 5.2), sind die Abplatzungen in diesem System vollig unsymmetrisch (siehe Bild 5.20).
Dafur sind unter anderem die stark schwankenden Schichtdicken und damit verbunden die
wellige Grenzflache (siehe Bild 5.15 b) und die Oxidrippen (siehe Bild 5.14 / 15 a) verant-

wortlich.

M essung
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Bild 6.4 Auftragung einer mittleren Abplatzgr6e Uber die Zeit. Die gestrichelte Linie gibt einen
kritischen Wert nach Gleichung 6.2 an.
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Bild 6.5 zeigt eine schematische Darstellung, die den Ablauf des Abplatzens von Al,O3-
Teilen auf NiAl verdeutlichen soll. Teil (1) zeigt die Ausgangssituation wahrend der Oxida-
tion. Auf der urspriinglichen Metalloberfl&che haben sich Poren gebildet. In diesem Bereich
ist die Oxidschicht bereits ohne Haftung. In der Oxidschicht liegen Druckspannungen vor.
Aufgrund der hohen Spannungen beginnt die Oxidschicht sich tber der Pore aufzuwoélben (2).
Am Rand der Poren kommt es aufgrund lokaler Zugspannungen zu Separationen. Dieser
Vorgang wurdein Evans et al. [Eva83] ausfuhrlich beschrieben. Die Aufwolbung wird immer
starker, am oberen Teil konnen ebenfalls lokale Zugspannungen auftreten. Uberschreiten die
Spannungen einen kritischen Wert, so beginnt die Oxidschicht, wie in Teil (3) von Bild 6.5
dargestellt, aufzureil3en. Ist der Riss durch die gesamte Schicht gedrungen, platzt das Oxid an
dieser Stelle vollstandig ab (4).

Die kritische Grof3e dy, der Aufwolbungen (siehe Gleichung 6.2) wird durch die Spannung und
die Schichtdicke bestimmt (Bsp. FeCrAl). Bel der Oxidation kommt die Porenbildung as
entscheidender Faktor hinzu. Hierbel platzen Oxidteile ab, da sie durch darunter liegende
Poren viel friher die Haftung verlieren. Das andert die Situation entscheidend gegentiber
FeCrAl. Der in Gleichung 6.2 dargestellte Zusammenhang ist fur den komplexen Vorgang des

lokalen Abplatzens von Oxidteilen auf NiAl zu einfach.
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Bild 6.5 Schematische Dar stellung deslokalen Haftungsver lustesder Al ,05-Schicht auf NiAl
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6.5 Aluminiumverarmung im NiAl durch Oxidation

Der zur Bildung der Al,Os-Schicht bendtigte Al-Anteil fihrt im NiAl zu einer Verarmung an
Aluminium, die zur Metall/Oxid-Grenzfl&che hin zunimmt. Das geht klar aus den gemessenen
Linienprofilen der Al-Konzentration in Bild 5.34 hervor. Dieses Resultat stimmt mit den
Ergebnissen anderer Autoren Uberein [Bru93, Bob95]. Aufgrund der begrenzten Messge-
nauigkeit der Mikrosonde sind die Streuungen der gemessenen Konzentrationen in der
gleichen GroRenordnung wie die Anderungen des Al-Gehaltes von nur etwa 1 at.%. Um
Aussagen Uber den Interdiffusionskoeffizient in NiAl treffen zu kdnnen, wurden theoretische
Kurvenverlaufe aus den Messdaten gefittet*. Im Falle starker Al-Verarmung von mehreren
at.% kann hierfir eine eigens fir die selektive Oxidation bindrer Legierungen modifizierte
Boltzmann-M atano-Analyse angewandt werden [Bob95] . Im vorliegenden Falle erwiesen sich
die gemessenen Konzentrationsdnderungen aufgrund der relativ hohen Oxidationstemperatur
jedoch als so gering, dass fir die Auswertung eines Verarmungsprofils in guter Naherung auf
eine analytische Losung des Problems der selektiven Oxidation fir konzentrationsunabhan-
gigen Interdiffusionskoeffizenten zurtickgegriffen werden konnte. Diese L 6sung wurde erst-

malig von Wagner angegeben [Wag52] .

Allgemein wird dabel von der Interdiffusionsgleichung fur Al-Diffusion im NiAl ausge-

gangen:
fc_ 1 fic
—=—D(c)—, 6.3
' (C)‘ﬂx (6.3)

wobei ¢ den Molenbruch von Al in NiAl angibt, t die Oxidationszeit bzw. Diffusionszeit und

x die Entfernung von der urspriinglichen Metalloberfl&che.

* Die folgende Angleichung der Messkurven und die Berechnung der Diffusi onskoeffizienten wurden von Herrn
Dr. M. Bobeth, TU Dresden durchgefiihrt.
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Dabel gelten folgende Randbedingungen: In grof3er Entfernung x = ¥ entspricht die Al-

Konzentration c der Al-Ausgangskonzentration (bzw. bulk-Konzentration) c,:

AX® ¥ t)=cp. (6.4)

Das Wachstum der Oxidschichtdicke x und die Geschwindigkeit des Metallriickgangs v

stehen in folgendem Zusammenhang:

W,
x=_AIOL5,, —py (6.5)
w
Wy 01 5 it das Volumen eines AlO, s Molekils, W:= WE{A' ist das Volumen von einem Al-

Atom in NiAl und P ist das Pilling-Bedworth Verhdlitnis (PBR) [ Xu0Q] .

Das Wachstum der Oxidschicht folgt ndherungsweise dem parabolischen Gesetz x = ,/2kpt :

dh. x= ,/kp / 2t . Daraus ergibt sich fir die Geschwindigkeit des Metallriickgangs

V:Eﬁ(:— . (6.6)

Die Lage der Oxid/Metall-Grenzflache % ist durch X :,/kat/P gegeben. Das Massen-

gleichgewicht an der Metall/Oxid-Grenzflache fuhrt zu:

. n
nﬁl 203y = nﬁl 203py, = njv+ Dﬂ—, X = Xj
X

(6.7)
1 D n

vV=—— D—
nA2%%p - n X

wobei n4?** die Atomdichte von Al in Al,Osund n=n, ¢ in NiAl angibt. n, ist die absolute
Atomdichtein NiAl. In Anlehnung an Wagner [Wag52] wurde die schwache Anderung von n

durch die Variation in der Al-Molfraktion vernachlassigt.
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Unter diesen Annahmen ergibt sich folgender Zusammenhang:

fic nAl203 v
ﬂ—:(LP-ci )B, X =Xj. (6.8)
X N¢

Wenn das PBR mit Hilfe des Wertes W=1/n; [Xu00] bestimmt wird, ergibt sich mit

nﬁ: 203 =1y Walo15 der Zusammenhang Pnﬁ: 203 ny =1. Damit vereinfacht sich
Gleichung 6.8 zu:
k
E:(1- Ci )1:(1- Ci )ll L x=x. (6.9
ix D DP V2t

Der Interdiffusionskoeffizient D wurde durch Angleichung der Ldsung von Wagner [Wagb2]
fur einen konzentrationsunabhdngigen Interdiffusionskoeffizienten an die durch ESMA
gemessenen Linienprofile ermittelt. Entsprechend ist das Al-Konzentrationsprofil durch

folgende Formel gegeben:

& X 0
AX,t)=cp - (Cp - C )erfcgm;/erfc( kp/2DP?) (6.10)

. .27 2
mit efc(y)=1- —oexp(-t<) dt.
Po

Daraus ergibt sich durch Ableitung der Gradient der Al-Konzentration, fc/fx, an der
Oxid/Metall-Grenzfl&che:

exp(-kn/2DP2) ¢, - o
Te__2 P(-Kp Jep- ¢ X=X . (6.11)

fix Vb ate(Jk,/20P2) V4Dt

Unter Verwendung der gemessenen Wachstumskonstante k, und dem PBR P = 1,78 [Xu00]

wurden die Parameter ¢;, ¢, und D durch Fit der gemessenen Konzentrationsprofile (siehe Bild
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5.34) an den theoretischen Verlauf (siehe Gleichung 6.9) ermittelt. In Bild 6.6 sind die so
erhaltenen Al-Konzentrationen in Abhangigkeit von der Entfernung zur Grenzflache aufge-
tragen. Zusétzlich sind die ermittelten Diffusionskoeffizienten fur Al in NiAl eingetragen.

53 —&—50h D=2,7*10"m?%s

50 —a—100h D =3,3*10" m%s
< - — e 150h D =2,5*10" m%s
® 514
[
° )
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0 50 100 150 200

Abstand zur Grenzflache [pm]

Bild 6.6 Darstellung der Al-Konzentration als Funktion der Entfernung zur Metall/Oxid-Grenzflache. In
den drel Graphen sind die oben beschriebenen gefitteten Linienprofile und die ermittelten
Diffusionskoeffizienten dar gestellt.

a) Auftragung der Al-Konzentration fir unterschiedliche Oxidationszeiten.

[Ni50AI (110) / 1100 °C / L uft]
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Bild 6.6 b) Auftragung der Al-Konzentration fir ver schiedene Oberflachenorientierungen.
[Ni50AI (xxx) /1100 °C /150 h / L uft]
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c) Auftragung der Al-Konzentration fir ver schiedene Al-Ausgangskonzentr ationen.
[NixAl (100) / 1100°C /150 h / L uft]
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Bei der Auswertung der Linienmessungen der Al-Konzentration als Funktion des Abstandes
von der Grenzflache wurden verschiedene Faktoren betrachtet (siehe Bild 5.34). Anhand der
angeglichenen Al-Konzentrationsprofile (siehe Bild 6.6) koénnen Aussagen lber die
Abhangigkeit des Al-Gradienten im NiAl von der Oxidationszeit, der Oberflachenorien-
tierung von NiAl und der Al-Ausgangskonzentration gemacht werden.

In Bild 6.6 a ist die Al-Konzentration in Abhangigkeit von der Entfernung zur MOI fur
verschiedene Oxidationszeiten aufgetragen. Es zeigt sich erwartungsgemal3, dass mit steigen-
der Zeit die Entfernung zur Grenzflache grofder wird, in der die Al-Ausgangskonzentration
erreicht wird. Im Gegensatz zu friiheren Ergebnissen in Bobeth et al. [Bob95], wo bei der
Oxidation von NAI bei 950 °C ahnliche Untersuchungen durchgefiihrt wurden, sind die
Profile aufgrund der hdheren Oxidationstemperatur viel flacher. Bei einer Oxidationstem-
peratur von 950 °C wird der Einfluss der metastabilen Phasen sehr deutlich, da diese in der
Oxidschicht Gberwiegen. Das schnellere Wachstum von g-Al,O; und g-Al,Os; verursacht
einen hoheren Al-Verbrauch. Deshalb ist die Konzentration an der Grenzflache niedriger
[Bob95] als beim Wachstum von a-Al,Os. Bel den hier vorliegenden Untersuchungen bei
einer Oxidationstemperatur von 1100 °C ist dieser Einfluss nicht mehr erkennbar, da die
Phasenumwandlung nur in der Anfangsphase der Oxidation bis max. 6 h auftritt (siehe
Kapitel 6.2) und fir die weiterfihrende Oxidation keine Relevanz mehr hat. Die in Bild 6.6 a
auftretenden Schwankungen in der Al-Ausgangskonzentration werden durch Variationen im
Ausgangsmaterial verursacht. Die ermittelten Diffusionskoeffizienten zeigen keine starken
Anderungen mit steigender Oxidationszeit. Das ist aufgrund des hauptsichlich wachsenden a-
Al>,O3 nicht zu erwarten.

Die in Bild 6.6 b aufgetragene Al-Konzentration fur unterschiedliche Oberflachen von NiAl
zeigt keine nennenswerten Unterschiede bel Veranderung der Orientierung. Das l&sst sich
auch anhand der bestimmten Diffusionskoeffizienten bestdtigen. Vergleichbare Unter-
suchungen, die diese Aussagen stlitzen kdnnten, sind in der Literatur nicht zu finden. Anhand
der Beurteilung der Untersuchungen zum Wachstum der Al,O; Schicht auf NiAl (siehe
Kapitel 6.1) lief’ sich ebenfalls keine signifikante Abhangigkeit von der Oberfl&chenorien-
tierung feststellen. Daraus lasst sich ableiten, dass unter den gegebenen Oxidationsbedingun-
gen keine Verédnderung der Al-Verarmung im NiAl durch unterschiedliche Oberfléachenorien-
tierungen zu erwarten ist.

Ein interessanter Aspekt bleibt der Einfluss der Anderung der Al-Ausgangskonzentration. In
Bild 6.6 c sind Al-Konzentrationen im NiAl nach der Oxidation as Funktion der Entfernung
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zur MOI fiur verschiedene Al-Ausgangskonzentrationen aufgetragen. Es wird deutlich, dass
die Al-Konzentration als Funktion des Abstandes von der Grenzflache unterschiedlich stark
ansteigt. Die aus der Angleichung der Messkurven bestimmten Diffusionskoeffizienten (siehe
Bild 6.6 c) spiegeln dieses Verhaten wider. Bel diesen Untersuchungen liegt ein Minimum
des Diffusionskoeffizienten bei ca. 50 at% Al vor. Ob es sich dabei wirklich um den mini-
malen Wert handelt, lasst sich schwer feststellen, da nur noch zwei weitere Al-Ausgangs-
konzentrationen untersucht wurden. Bei friiheren Untersuchungen an diesem System wurde
das Minimum bei 49 at% Al fur 1100 °C bestimmt [Sha78]. In Bild 6.7 sind die berechneten
Diffusionskoeffizienten im Vergleich zu den Daten von [Sha78] aufgetragen. Die bel diesen
Untersuchungen bestimmten Diffusionskoeffizienten sind ungefdhr eine GrofRenordnung
kleiner als bel [Sha78]. Zu dhnlichen Erkenntnissen kamen auch [Bob95] bel ihren Unter-
suchungen bei 950 °C. Bei dieser Temperatur spielen metastabile Al,Oz-Phasen eine wichtige
Rolle. Dadurch wird es schwierig, bedingt durch die Strukturunterschiede zu a-Al,0s, einen
eindeutigen Wert fur das Volumenverhdltnis P anzugeben. Aul3erdem wurde fir die Bestim-
mung des Wachstums die Schichtdicke herangezogen. Diese weist, wie in Kapitel 6.1 bereits
gezeigt wurde, grof3e Fehler auf.

Fur die vorliegenden Berechnungen des Diffusionskoeffizienten aus den Kurvenfits wurde als
Pilling-Betworth-Verhdltnis P=1.78 [ Xu00] als fester Wert angenommen. Das st bei 1100 °C
moglich, da als einzige Oxidphase a-Al,O; betrachtet werden muss. Bei diesen Berechnungen
wurden beide k-Werte, die aus Schichtdickemessungen und der Massenanderungsmessung
ermittelt wurden, verwendet. Es stellte sich heraus, dass k, in die Angleichung der Linien-
profile und in die Bestimmung von D nur sehr geringflgig eingeht. Die Variation von k,
entspricht lediglich einer geringen Verschiebung (ca. < 1 um) in x-Richtung. Die grofde
Fehlerquelle bilden die bereits erwdhnten starken Streuungen der Messwerte, die im Mittel
zwischen 0,15-0,2 at% zu den berechneten Kurven liegen.

Beim Vergleich mit den Diffusionsdaten von Shankar und Seigle [Sha78] muss betrachtet
werden, dass ihre Untersuchungen mit polykristallinem Material durchgeftihrt wurde. Dabel
kann die Korngrenzendiffusion im NiAl hohere Interdiffusion hervorrufen. Das ist eine
madgliche Begrindung fur die Differenzen zu den hier bestimmten Daten. Darauf wurde schon
bei Bobeth et al. [Bob95] hingewiesen. Aul3erdem beschrieben sie einen weiteren Aspekt, der
diese Unterschiede erkléaren konnte. Aufgrund der aluminisierten Proben trat bel den Untersu-
chungenvon [Sha78] Al-Einwértsdiffusion auf. Bei der selektiven Oxidation findet allerdings
Al-Auswértsdiffusion statt.
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Bild 6.7 Diffusionskoeffizienten von NiAl in Abhangigkeit vom Aluminiumgehalt, bestimmt aus den
Profilen in Bild 6.6. Zum Vergleich sind die Daten aus[Sha78] eingetr agen.

Bel der Bewertung der hier ermittelten Konzentrationsabhéngigkeit des Diffusions-
koeffizienten lassen sich aus den Ergebnissen dieser Untersuchungen fir die Al-reiche Seite
keine klaren Aussagen treffen. In Bild 5.35 ist zu beobachten, dass die Al-Konzentration im
Vergleich zu den anderen untersuchten Proben sehr langsam ansteigt. Die Al-Konzentrations-
differenz ist sehr gering und die Streuung der einzelnen Messwerte sehr hoch. Hinzu kommt,
dass der Ausgangswert der Al-Konzentration mit 53 at% Al nicht erreicht wird (siehe Bild
5.35). Das ist nach vorheriger Abschétzung der Eindringtiefe der Al-Verarmung ins NiAl
(siehe Kapitel 4.4.3) jedoch auch nicht zu erwarten, da diese, bei einer Probendicke von 1
mm, bis ca 0,6 mm geht. Fir die Angleichung dieses Linienprofils wurde deshalb der
erreichte Wert am Ende der Messung als ¢,-Wert gesetzt.

Um genauere Aussagen Uber die Abhangigkeit der Al-Verarmung fir einen breiten Konzen-
trationsbereich (Ausgangskonzentration von Al) zu machen, missten zusétzlich weitere
Zusammensetzungen von NiAl untersucht werden. Anhand der in diesen Untersuchungen

gewonnenen Ergebnisse ist vermutlich ein Minimum im Diffusionskoeffizienten nahe der
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stéchiometrischen Zusammensetzung zu erwarten, wenn auch bel geringeren Diffusions-

geschwindigkeiten alsin der Literatur beschrieben [Sha78] .

6.6 Einfluss der Oberflachenorientierung

Die bisher besprochenen Faktoren wurden auf einen Einfluss der Oberflachenorientierung hin
untersucht. Eine Abhangigkeit des Wachstum der Al,O3z-Schicht konnte unter den gegebenen
Bedingungen nicht bestimmt werden. Die Ergebnisse zur Wachstumskinetik sind teilweise
recht widerspriichlich. Das schnellere Wachstum der Al,Os-Schicht auf einer (100) Ober-
flache konnte mit der Struktur der Oxidschicht korreliert werden (siehe Kapitel 6.1). Aller-
dings lield sich diese Mdglichkeit nicht auf die anderen untersuchten Oberflachen Ubertragen.
Es bleibt fraglich ob die oberflachlichen Oxidrippen, deren Anteil zur Gesamtschichtdicke mit
steigender Oxidationszeit abnimmt, einen starken Einfluss auf die Wachstumskinetik austiben,
wie bei Doychak et al. [Doy89c] angenommen. Die Aussagen in der Literatur zur Abhangig-
keit der Wachstumskinetik von der Oberflachenorientierung weichen stark voneinander ab.
Roux et al. [Rou93] beschreiben flr eine Oxidationstemperatur von 950 °C eine Abhangigkeit
von der Oberflachenorientierung, wobel die Oxidschicht auf der (111) Oberflache am
schnellsten wéchst. In Jedlinski und Mrowec [Jed87] wird wiederum gezeigt, dass die
Wachstumsgeschwindigkeit bei hthern Temperaturen (1100 °C) relativ unabhéngig von der
Orientierung ist. In der Literatur zur Oxidation von polykristallinem NiAl lassen sich keine
Hinweise auf eine Orienti erungsabhangigkeit finden [Bru92]. Betrachtet man weltere unter-
suchte Aspekte des Oxidationsverhaltens erscheint diese Schlussfolgerung recht plausibel.
Die Anderung des Al-Gehaltes durch die Oxidation und die damit verbundene Al-Verarmung
zur MOI hin zeigt keine merklichen Unterschiede bel den untersuchten Orientierungen (siehe
Bild 6.6 b). Daraus lassen sich @nliche Diffusionseigenschaften schlussfolgern, die starke
Unterschiede im Wachstum der Al,Os-Schicht nicht rechtfertigen wirden.

Die auf der urspringlichen Metalloberfldche entstandenen Poren sind auf allen untersuchten
Oberflachen facettiert. Dabel handelt es sich hauptsachlich um {110} -Ebenen, nur bei der
oxidierten (110)-Oberflache treten zusétzlich {112}-Facettierungen auf. In beiden Féallen
handelt es sich um niedrigenergetische Ebenen von NiAl [Sha96] . Fur die Porenentwicklung
mit steigender Oxidationszeit spielt die Oberflachenorientierung keine Rolle mehr. Da sich
auf allen Proben ein Hohlraumnetzwerk bildet (siehe Bild 5.29), ist es schwierig daran Unter-

schiede zur Oberfl&chenorientierung abzuleiten. Die Spannungsentwicklung in der Al,Os-




141
Auswertung und Diskussion

Schicht bestétigt die geringe Abhangigkeit von der Oberflachenorientierung. Zusammerfas-
send kann festgestellt werden, dass eine Abhangigkeit des Oxidationsverhaltens von b-NiAl
von der Oberflache unter den gewahlten Bedingungen nicht existiert. Der Vergleich zur
Literatur hat gezeigt, dass die Temperatur ein entscheidender Faktor ist und damit das
Auftreten von metastabilen Al,O5-Phasen. Deren schnelleres Wachstum ist wahrscheinlich fur
die Orientierungsabhéangigkeit bei niedrigeren Temperaturen verantwortlich.

6.7 Einfluss der Probenzusammensetzung

Zur zusammenfassenden Betrachtung dieses Aspekts sind zwei Faktoren sehr wichtig, die
Anderung der Defektstruktur [Tay72] und damit der Diffusionseigenschaften nahe der
stéchiometrischen Zusammensetzung [Sha78] .

Die erhthte Wachstumskinetik gegentiber der Ni-reichen Seite (siehe Bild 5.1b) ist vermut-
lich durch die ansteigende Defektdichte mit zunehmendem Al-Gehalt zu erklaren [Tay72].
Diese Erkenntnis steht im Widerspruch zu den bisherigen Untersuchungen, die ein schnelleres
Wachstum auf der Ni-reichen Seite vorhersagen ([Bru93], [ Doy89c] ).

Der Einfluss des Al-Gehaltes bel 1100 °C wird vor allem in der Anfangsphase der Oxidation
deutlich. Aufgrund einer starkeren Al-Verarmung bei Ni-reichen Proben zur MOI hin (siehe
Bild 6.6 c) und eine dominierende Ni-Diffusion [Bru93], treten hier verstérkt Poren auf der
ehemaligen Metalloberflache auf (siehe Bild 5.27 a). Bei weiterer Oxidation konnte festge-
stellt werden, dass aufgrund dieser hohen Porendichte (ca. 40%) die Oxidschicht tber grof3e
Bereiche abplatzt. Im Gegensatz dazu blieb unter gleichen Bedingungen die Haftung der
Oxidschicht auf dem stochiometrischen Material erhalten (siehe Bild 5.21).

Die Untersuchungen zur Phasenumwandlung zeigten, dass mit steigendem Al-Gehalt die
Umwandlung zum a-Al,0O; beschleunigt wird. Das konnte sowohl anhand der Struktur der
Oxidschicht (siehe Bild 5.10), a's auch durch Bestimmung der relativen Volumina der Al,Os-
Phasen in der Oxidschicht bestétigt werden. Der Ausgleich der Diffusionsgeschwindigkeiten
von Al und Ni durch den erhthten Al-Antell, ist anhand der geringeren Al-Verarmung zur
MOI hin (siehe Bild 6.6 c) und durch weniger Poren unter der Oxidschicht gezeigt worden.
Das aus der Literatur bestimmte Minimum der Diffusion nahe der stéchiometrischen Zusam-
mensetzung [Sha78] ist andeutungsweise zu erkennen (siehe Bild 6.7). Dabel lasst sich

erkennen, dass geringere Diffusionsgeschwindigkeiten bestimmt wurden, die genaue Lage des
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Minimums konnte nicht ermittelt werden, dafir sind weitere Untersuchungen mit breiterer
Streuung des Al-Gehaltes notwendig.

Zusammenfassend wurde ein Einfluss des Al-Gehaltes auf das Oxidationsverhalten festge-
stellt, der vor alem den Anfangsbereich der Oxidation einschlief3t. Aulderdem lief3en sich
anhand unterschiedlicher Diffusionseigenschaften Abhangigkeiten zum Al-Verbrauch und

dem damit verbundenen Al,Osz-Wachstum erkennen.
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