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1 Motivation und Zielsetzung 

 

Die Erhöhung der Effizienz von Gasturbinen ist für die notwendige Reduzierung von CO2-Emissionen 

aufgrund ihrer zwei Haupteinsatzgebiete von großer Bedeutung. Zum einen finden Gasturbinen Anwen-

dung als Strahltriebwerke in der Luftfahrtindustrie (bspw. für zivile und militärische Flugzeuge oder 

Helikopter) [1, 2]. Der Luftverkehr ist für 2 – 3 % der globalen CO2-Emissionen (4 % der europäischen 

CO2-Emissionen) verantwortlich, wobei der Anteil an anderen schädlichen Emissionen (bspw. NOx oder 

Ruß) nochmals höher liegt [3, 4]. Laut aktuellen Prognosen wächst das Passagieraufkommen in den 

nächsten zwanzig Jahren mit rund 3 – 4 % jährlich [5–8], was unter sonst gleichbleibenden Bedingungen 

höhere CO2-Emissionen nach sich ziehen würde. 

Zum anderen werden Gasturbinen in Gaskraftwerken und sogenannten Gas- und Dampf-Kombikraftwer-

ken zur Umwandlung von chemischer Energie in elektrische Energie genutzt [1, 2]. Im Jahr 2021 lag 

der Anteil von Erdgas am weltweiten Strommix bei rund 23 % [9]. Die Internationale Energieagentur 

(engl. International Energy Agency, IEA) geht trotz des zunehmenden Anteils an erneuerbaren Energie-

systemen von einem weltweit gleichbleibenden Anteil von Erdgas bis zum Jahr 2050 aus [9]. Die ame-

rikanische U.S. Energy Information Administration (EIA) prognostiziert sogar in der Mehrzahl ihrer Zu-

kunftsszenarien einen steigenden Anteil von Erdgas am amerikanischen Energiemix [10]. Gaskraftwerke 

und mit ihnen Gasturbinen spielen somit eine wichtige Rolle für die gegenwärtige und zukünftige Ener-

gieversorgung [1, 9]. Zu den Vorteilen von Gaskraftwerken zählen Brennstoff-Flexibilität, eine schnelle 

Bereitstellung der Energieversorgung aufgrund einer kurzen Startzeit und eine regelbare Leistung, was 

dazu beitragen kann, Fluktuationen in der Energieeinspeisung der erneuerbaren Energieträger auszu-

gleichen und Versorgungsicherheit zu gewährleisten [2, 9, 11].  

Zusammengefasst stellt die Erhöhung der Effizienz von Gasturbinen und die damit einhergehende Re-

duzierung des Treibstoffverbrauchs eine Möglichkeit dar, die CO2-Emissionen im Flugverkehr und der 

Energieversorgung zu reduzieren und zusätzlich deren Wirtschaftlichkeit zu erhöhen. Der Wirkungsgrad 

einer Gasturbine kann durch verschiedene Faktoren gesteigert werden. Neben effizienteren Kühlsyste-

men und einer verbesserten Aerodynamik lässt sich der Wirkungsgrad durch die Erhöhung des Verdich-

terdruckverhältnisses der Turbine verbessern [1, 11]. Das erzielbare Druckverhältnis wird dabei durch 

die Höhe der Turbineneinlasstemperatur bestimmt, welche nach oben auf die maximale Einsatztempe-

ratur der in diesem Bereich der Turbine (Übergang von der Brennkammer zur Turbine) genutzten Ma-

terialien beschränkt ist [1, 11]. Die Entwicklung von Materialien bzw. Materialsystemen, die bei höheren 

Einsatztemperaturen eingesetzt werden können, ist demnach ein Weg zur Steigerung der Effizienz und 

der spezifischen Leistung von Gasturbinen [12, 13].  

Aktuell werden in diesem Bereich vorrangig Nickelbasislegierungen, sogenannte Ni-Basis-Superlegierun-

gen, als Strukturmaterialien eingesetzt [1, 12–17]. Die Turbineneintrittstemperaturen der zurzeit ge-

nutzten Gasturbinen liegt mit bis zu 1600 °C [18] oberhalb der Schmelztemperatur von Nickel (Tm = 
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1455 °C [19]) und somit auch weit über der maximalen Einsatztemperatur von Ni-Basis-Superlegierun-

gen (1100 °C – 1150 °C [12, 13, 16, 19]). Um ein Schmelzen zu verhindern, werden Komponenten der 

Turbine, wie bspw. die Leit- und Laufschaufeln der Hochdruckturbine, von innen durch Kühlkanäle ge-

kühlt. Des Weiteren erfolgt die Beschichtung mit einer sogenannten Wärmedämmschicht, welche die 

Bauteile thermisch isoliert und somit die Temperatur reduziert der das Strukturmaterial ausgesetzt wird 

[1, 12, 13, 17, 19]. Die aktuell verwendeten Schichten bestehen aus einer metallischen Haftvermittler-

schicht (bspw. MCrAlY-Schichten (M = Ni, Co oder Ni+Co) oder Pt-modifizierten Ni-Al- oder Co-Al-

Schichten) und einer keramischen Deckschicht aus ZrO2, welches mit 7 Gew.-% Y2O3 (engl. Yttria-Sta-

bilized Zirconia, YSZ) teilstabilisiert ist [1, 13, 17, 19]. Während die metallische Haftvermittlerschicht 

die Oxidationsbeständigkeit durch die in-situ Bildung einer schützenden α-Al2O3-Schicht bereitstellt, lie-

fert die keramische Deckschicht die eigentliche Funktion der Wärmedämmung [1, 13, 19]. Die maximale 

Einsatztemperatur von YSZ liegt im Temperaturbereich von 1200 °C [17, 19] – 1300 °C [1, 20], wobei 

eine Absenkung der Turbineneintrittstemperatur an der Bauteiloberfläche durch Filmkühlung erfolgt [1, 

21]. Eine weitere Temperaturerhöhung hat eine Verdichtung in Folge von Sintervorgängen und schäd-

liche Phasenumwandlungen von ZrO2 zur Folge, was schlussendlich zum Schichtversagen führt [1, 17, 

19]. 

Es zeigt sich, dass sowohl Ni-Basis-Superlegierungen als auch YSZ an ihre jeweils natürlichen Grenzen 

hinsichtlich einer weiteren Erhöhung der Betriebstemperaturen stoßen. Zur weiteren Erhöhung der Tur-

bineneintrittstemperatur und der damit einhergehenden Verbesserung der Effizienz von Gasturbinen 

bedarf es alternativer Materialien bzw. Materialsysteme [1, 12]. 

Diese Arbeit ist Teil des durch die Deutsche Forschungsgemeinschaft (DFG) geförderten Graduiertenkol-

legs „MatCom-ComMat“ (engl. Materials Compounds from Composite Materials for Applications in Ex-

treme Conditions). Das übergeordnete Ziel des Graduiertenkollegs ist die Entwicklung eines Material-

systems (oder auch Werkstoffverbundes), welches jenseits von 1300 °C eingesetzt werden kann. Dafür 

sollen als Strukturmaterial (Substrat) metallisch/intermetallische Legierungen auf Basis des Refraktär-

metalls Molybdän zum Einsatz kommen. Diese besitzen attraktive Hochtemperatureigenschaften wie 

höhere Schmelztemperaturen (Mo: Tm = 2623 °C [19]) und eine gute Kriechbeständigkeit [22–25].   

Für den notwendigen Oxidationsschutz sollen Schutzschichten aus Si-basierten polymerabgeleitete ke-

ramischen Nanokompositen (engl. Polymer-Derived Ceramic Nanocomposites, PDC-NCs) genutzt wer-

den. Bei PDC-NCs handelt es sich um kommerziell erhältliche Präkursoren (bspw. SiC, SiOC oder SiCN), 

welche mit metallorganischen Verbindungen wie Metallalkoxiden oder Metall-Amido-Komplexen che-

misch modifiziert werden (Si-M-C-X, mit M = bspw. B, Zr, Hf oder Ta und X = O oder N) [11, 26, 27]. 

Sie können im flüssigen Zustand verarbeitet werden, weshalb die Methoden der konventionellen Be-

schichtungsverfahren von Kohlenstoff-basierten Polymeren zur Schichtapplikation genutzt werden kön-

nen, wie beispielsweise Rotationsbeschichtung, Tauchbeschichtung oder Sprühbeschichtung [11, 14, 

28–31]. Die Nutzung von polymerabgeleiteten Keramiken als Schutzschicht für Mo-basierte Legierungen 
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(bspw. nicht modifiziertes Perhydropolysilazan PHPS, SiON) wurde bereits in einigen Studien unter-

sucht, welche vielversprechende Ergebnisse hinsichtlich einer Verbesserung der Oxidationsbeständigkeit 

lieferten [14, 32–38].  

Neben den vielseitigen Verarbeitungsmethoden ist ein weiterer Vorteil von polymerabgeleiteten Kerami-

ken die Möglichkeit der Beeinflussung der Mikrostruktur der resultierenden Keramik und somit auch 

deren physikalischen und chemischen Eigenschaften durch die chemischen Modifikation der Präkursoren 

[11, 26, 31]. Jedoch ist der Zusammenhang zwischen der chemischen Zusammensetzung, der Mikro-

struktur und den daraus resultierenden Eigenschaften von PDC-NCs trotz zahlreicher durchgeführter 

Arbeiten in vielen Fällen immer noch unklar [11, 26].  

Das Ziel der vorliegenden Arbeit ist die Aufklärung des Zusammenhangs zwischen der chemischen Zu-

sammensetzung und der Mikrostruktur von ausgewählten PDC-NCs und deren Hochtemperaturoxidati-

onsverhalten. Die Ergebnisse dienen dabei als Grundlage für Empfehlungen hinsichtlich der chemischen 

Zusammensetzung der polymerabgeleiteten keramischen Schutzschicht, insbesondere des Elements M 

im System Si-M-C-X. Das Oxidationsverhalten repräsentiert aufgrund der Präsenz von Sauerstoff in den 

meisten technischen Atmosphären den wichtigsten Korrosionsvorgang für Hochtemperaturanwendun-

gen [19].  

Die Arbeit teilt sich in drei Abschnitte auf. Hinsichtlich der Anwendung als Schutzschicht für Mo-basierte 

Legierungen fordern Gatzen et al. [14] eine separate Untersuchung des Oxidationsverhalten von Schicht- 

und Substratmaterial, um die während der Oxidation des Materialsystems stattfindenden Teilprozesse 

besser beurteilen zu können.  

Daher wird im ersten Abschnitt das Oxidationsverhalten von Monolithen einer polymerabgeleiteten Ke-

ramik untersucht deren Mikrostruktur sich aus fein verteilten nanoskaligen (HfxTa1-x)C-Mischcarbiden 

innerhalb einer SiC-Matrix zusammensetzt. Erste Oxidationsuntersuchungen für bis zu 20 h im Tempe-

raturbereich zwischen 1200 °C und 1500 °C von Wen et al. [39, 40] aus den Jahren 2018 und 2019 

lieferten vielversprechende Ergebnisse hinsichtlich der Oxidationsbeständigkeit dieser PDC-NC.  Jedoch 

ist die Mikrostruktur der gebildeten Oxidschicht, der genaue Oxidationsmechanismus und das Oxidati-

onsverhalten bei längeren Auslagerungszeiten unbekannt. Die durchgeführten Untersuchungen sollen 

diese Lücke schließen und Aussagen über den Einfluss der chemischen Zusammensetzung auf das Oxi-

dationsverhalten ermöglichen. Dafür wurden monolithische (HfxTa1-x)C/SiC-Proben mittels Feld-Akti-

vierten Sinterns hergestellt und bei 1200 °C bzw. 1400 °C bis zu 100 h in synthetischer Luft ausgelagert. 

Durch Variation des Hf/Ta-Verhältnisses (x = 0,7 und x = 0,2) wurde dabei dessen Einfluss auf das 

Oxidationsverhalten der Proben beleuchtet. Als Referenzmaterial kam polymerabgeleitetes SiC zum Ein-

satz. 

Im zweiten Abschnitt wird der Einfluss einer polymerabgeleiteten SiAlOC-Schicht auf das Oxidations- 

und Nitrierungsverhalten von Chrom untersucht. Die mittels Sol-Gel-Methode synthetisierten SiAlOC-

Schichten wurden durch Tauchbeschichtung auf Cr-Substrate appliziert und für bis zu 50 h bei 950 °C 
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bzw. bis zu 100 h bei 1050 °C ausgelagert. Insbesondere die Auslagerungstemperatur von 1050 °C stellt 

eine kritische Temperatur hinsichtlich der Oxidation und der Cr2N-Bildung bei reinem Cr dar. Durch die 

Kombination von Si-basierten polymerabgeleiteten Schutzschichten und dem Refraktärmetall Chrom bil-

den die Untersuchungen eine interessante Studie für mögliche zukünftige Hochtemperatur-Materialsys-

teme. Zumal im Rahmen des Graduiertenkollegs eine neuartige Cr-Si-Mo-Legierung entwickelt wurde, 

deren Korrosionsbeständigkeit auf der Bildung einer schützenden Cr2O3-Schicht beruht [41]. Des Wei-

teren wurden Diffusionsschichten auf Cr-Basis als Zwischenschichten für das geplante Schichtsystem 

entwickelt, welche zur Verbesserung der Schichthaftung und der Korrosionsbeständigkeit dienen [42]. 

Die Interaktion zwischen Cr bzw. Cr2O3-Bildnern und Si-basierten polymerabgeleiteten Deckschichten 

ist somit von großem Interesse. 

Im letzten Abschnitt wird ein weiteres potenzielles Anwendungsfeld von polymerabgeleiteten Keramiken 

beleuchtet, die Anwendung als Sinteradditive für sogenannte Ultra-Hochtemperatur-Keramiken (engl. 

Ultra-High Temperature Ceramics, UHTCs). Ziel dieses Abschnittes ist es, sowohl den allgemeinen Ein-

fluss als auch jenen der chemischen Zusammensetzung der drei genutzten Single-Source-Präkursoren 

Si(Zr,B)CN auf das Oxidationsverhalten von ZrB2/Si(Zr,B)CN-Monolithen zu untersuchen. Die mittels 

Heißpressen hergestellten Monolithe wurden bei 1300 °C in synthetischer Luft für bis zu 100 h ausgela-

gert und im Anschluss hinsichtlich ihres Oxidationsverhaltens charakterisiert. Die Ergebnisse liefern 

wichtige Erkenntnisse bezüglich des Einflusses von Zr und B auf das Oxidationsverhalten von polymer-

abgeleiteten keramischen Nanokompositen und der Interaktion zwischen großen Mengen an Füllstoff-

Partikeln und PDC-NCs.   
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2 Grundlagen 

 

2.1 Einführung 
 

Diese Arbeit ist Teil des Graduiertenkollegs „MatCom-ComMat“, welches sich zum Ziel gesetzt hat ein 

aus Verbundwerkstoffen bestehendes Materialsystem für den Einsatz in Verbrennungsmaschinen wie 

beispielsweise Gasturbinen zu entwickeln. Dabei soll das Materialsystem einer Betriebstemperatur von 

mindestens 1300 °C und den extremen Anwendungsbedingungen (beispielsweise Korrosion oder Ero-

sion) standhalten. Das dafür konzipierte System wird in Abbildung 1 dargestellt. Als Strukturmaterial 

(Substrat) werden metallisch/intermetallische Legierungen auf Basis des Refraktärmetalls Molybdän ge-

nutzt. Aufgabe des Substratmaterials ist die Bereitstellung einer ausreichenden Duktilität bei Raumtem-

peratur und einer hohen Kriechfestigkeit und mikrostrukturellen Stabilität bei hohen Anwendungstem-

peraturen. Eine intermetallische Diffusionsschicht als Haftvermittlerschicht dient dem Ausgleich von Dif-

ferenzen im thermischen Ausdehnungsverhalten von Substrat und Deckschicht und stellt einen zusätzli-

chen Korrosionsschutz im Falle des Versagens der Deckschicht bereit. Si-basierte polymerabgeleitete ke-

ramische Nanokomposite kommen als schützende Deckschicht zum Einsatz, deren Aufgabe die Gewähr-

leistung einer hohen Oxidations- und Korrosionsbeständigkeit ist. Als Teilprojekt innerhalb des Gradu-

iertenkollegs beschäftigt sich diese Arbeit mit der polymerabgeleiteten keramischen Deckschicht und hat 

zum Ziel den Zusammenhang zwischen der chemischen Zusammensetzung und der Mikrostruktur von 

ausgewählten polymerabgeleiteten keramischen Nanokompositen und deren Hochtemperaturoxidati-

onsverhalten aufzuklären. 

 

 

Abbildung 1: Schematische Darstellung des konzeptuellen Materialsystems des Graduiertenkollegs MatCom-ComMat RTG 2561. 

 
Im weiteren Verlauf dieses Kapitels wird zunächst die Motivation hinter einer Erhöhung der Betriebs-

temperatur von Gasturbinen als wichtige Verbrennungskraftmaschinen erläutert. Es wird auf das aktuell 

verwendete Materialsystem für den Einsatz im Hochtemperaturbereich von Gasturbinen bestehend aus 

Ni-basierten Superlegierungen, metallischer Haftvermittlerschicht und einer Wärmedämmschicht aus 

Schutzschicht 

Polymerabgeleiteter keramischer Nanokomposit   

Substrat 

Metallisch/Intermetallische Legierung 

Haftvermittlerschicht 

Intermetallische Diffusionsschicht 
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teilstabilisierten ZrO2 eingegangen und dessen Limitationen hinsichtlich einer weiteren Erhöhung der 

Betriebstemperatur erläutert. Im Anschluss werden Alternativen zu den aktuell verwendeten Materialien 

diskutiert, wobei die Motivation für die Wahl und den Aufbau des konzeptuellen Materialsystems des 

Graduiertenkollegs deutlich wird. Daran schließt sich eine kurze Einführung in die Materialklasse der 

polymerabgeleiteten Keramiken an, wobei deren Vorteile hinsichtlich der Verwendung als Schutzschicht 

erläutert werden. Abschließend wird auf die Grundlagen der Hochtemperaturoxidation im Allgemeinen 

und auf das Oxidationsverhalten von Si-basierten Keramiken im Speziellen eingegangen.  

 

2.2 Materialsysteme für die Anwendung im Hochtemperaturbereich von Gasturbinen 
 

Bei Gasturbinen handelt es sich um Verbrennungskraftmaschinen, wobei durch die Verbrennung von 

gasförmigen oder flüssigen Treibstoffen chemische Energie in mechanische Energie umgewandelt wird 

[1, 11]. Hauptbestandteile einer Gasturbine sind in Strömungsrichtung der Verdichter, die Brennkam-

mer und die Gasexpansionsturbine [1, 11]. Gasturbinen werden vorrangig in zwei Einsatzgebieten ver-

wendet. Zum einen, aufgrund ihres günstigen Verhältnisses von Schubkraft zum Gewicht, als Strahl-

triebwerke in der Luftfahrtindustrie (bspw. für zivile und militärische Flugzeuge oder Helikopter) [1, 2, 

11]. Zum anderen zur Energieversorgung durch die Umwandlung von chemischer Energie in elektrische 

Energie, wobei die Rotationsenergie der Turbinenwelle mittels Turbogenerator in elektrische Energie 

umgewandelt wird und zusätzlich die Abgaswärme über einen Abhitzekessel zum Antrieb einer Dampf-

turbine genutzt wird [1, 11]. Mit diesen sogenannten Gas- und Dampf-Kombikraftwerken lassen sich 

Wirkungsgrade von bis zu 63 % (Stand 2018 [43]) erzielen [1, 11].  

Die Erhöhung der Effizienz und die damit einhergehende Reduktion von CO2-Emissionen, treiben die 

Forschung und Entwicklung von Gasturbinen weiter voran [1, 11–13]. Die ablaufenden Prozesse in einer 

Gasturbine können vereinfacht mit dem sogenannten Brayton- oder auch Joule-Kreisprozess (siehe Ab-

bildung 2 a) und b)) beschrieben werden [1, 11]. Dabei wird ein Gas (vereinfacht Luft als ideales Gas) 

im Verdichter isentrop komprimiert (zugeführte Arbeit), sodass sich die Temperatur T1 und der Druck 

p1 auf T2 bzw. p2 erhöht. Durch die Verbrennung des Treibstoffs erfolgt eine Wärmezufuhr qzu in der 

Brennkammer (Temperatur steigt auf T3), wobei davon ausgegangen wird, dass der Druck konstant 

bleibt (isobar). Im Anschluss erfolgt eine isentrope Expansion in der Turbine (Verrichtung von Arbeit). 

Die Temperatur sinkt von T3 auf T4. Abschließend findet eine isobare Wärmeabfuhr qab durch das Abgas 

statt (offener Kreisprozess) [1].  

Der Wirkungsgrad η, als Verhältnis der genutzten technischen Arbeit zur zugeführten Wärme, ist dabei 

abhängig vom Druckverhältnis Π = p2/p1 und dem Isentropenexponent κ (Verhältnis der spezifischen 

Wärmekapazität bei konstantem Druck cp zu der spezifischen Wärmekapazität bei konstantem Volumen 

cV). Unter der Annahme eines idealen Gases und reversiblen Prozessschritten lässt sich der Wirkungsgrad 

mithilfe von Gleichung 2.1 errechnen [1, 11].  
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𝜂𝐵𝑟𝑎𝑦𝑡𝑜𝑛/𝐽𝑜𝑢𝑙𝑒 = 1 −
1

Π
𝜅−1

𝜅

 (2.1) 

 

Durch eine Erhöhung des Druckverhältnisses lässt sich somit die Effizienz einer Gasturbine steigern. Der 

Zusammenhang zwischen Druckverhältnis und den Prozesstemperaturen wird mit Gleichung 2.2 be-

schrieben, was zur temperaturabhängigen Beschreibung des Wirkungsgrades (Gleichung 2.3) führt. 

 

Π = (
𝑇2

𝑇1
)

𝜅
𝜅−1

= (
𝑇3

𝑇4
)

𝜅
𝜅−1

 (2.2) 

𝜂𝐵𝑟𝑎𝑦𝑡𝑜𝑛/𝐽𝑜𝑢𝑙𝑒 = 1 −
𝑇1

𝑇2
= 1 −

𝑇4

𝑇3
 (2.3) 

 

 

Abbildung 2: Schematischer Verlauf eines idealen Brayton/Joule-Prozesses im a) T-s- bzw. b) p-v-Diagramm in Anlehnung an [1]. 

 
Die Erhöhung des Druckverhältnisses zur Steigerung der Effizienz einer Gasturbine geht mit einer Erhö-

hung der Prozesstemperaturen einher [1, 11]. Das erreichbare Druckverhältnis wird dabei durch die 

maximale Einsatztemperatur der beteiligten Komponenten bzw. deren Materialien begrenzt. Zur Erhö-

hung des Wirkungsgrades und der damit einhergehenden Reduzierung des Treibstoffverbrauchs und 

somit auch der CO2-Emissionen, werden Materialien bzw. Materialsysteme benötigt, welche höheren 

Temperaturen standhalten können. Zudem erhöht sich mit der maximal möglichen Prozesstemperatur 

die spezifische Leistung der Gasturbine [12, 13]. 

Im Bereich der Brennkammer und am Übergang zur Turbine tritt die maximale Prozesstemperatur T3 

(Turbineneintrittstemperatur) auf. Zu den Bauteilen die der höchsten thermischen Beanspruchung aus-

gesetzt sind zählen unter anderen die Brennkammer, die Leit- und Laufschaufeln der Hochdruckturbine 
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und Bauteile des Nachbrenners [13, 16, 17]. Als Strukturmaterial für diese Bauteile werden typischer-

weise Nickelbasislegierungen genutzt [1, 11–17]. Sogenannte Ni-Basis-Superlegierungen zeichnen sich 

durch sehr gute Hochtemperatureigenschaften aus, wie bspw. eine hohe Festigkeit, niedrige Kriechraten, 

hohe Dauerfestigkeit und gute Korrosionsbeständigkeit [1, 15]. Dabei kommen je nach Anwendungsge-

biet verschiedene Verfahren des Urformens zum Einsatz, welche in unterschiedlichen Mikrostrukturen 

münden [1, 15]. Für Bauteile mit den höchsten thermischen Anforderungen, wie bspw. die Leit- und 

Laufschaufeln der ersten Stufen der Hochdruckturbine nach der Brennkammer, werden einkristalline 

Ni-Basis-Superlegierungen als Strukturmaterialien eingesetzt [1, 11, 13, 15, 16]. Einkristalle weisen 

hohe Kriechfestigkeiten aufgrund der fehlenden Korngrenzen auf, was das Auftreten von Diffusionskrie-

chen, Korngrenzengleiten, interkristallinen Schädigungen und Korngrenzenkorrosion verhindert [1, 19]. 

In Kombination mit der Mikrostruktur, bestehend aus einer kubisch-flächenzentrierten Ni-Matrix (γ-

Phase) und kohärenten Ni3Al-Ausscheidungen (γ‘-Phase) mit einem Volumenanteil von bis zu 60 %, 

können Ni-Basis-Superlegierungen bei homologen Temperaturen (Verhältnis von (Einsatz-)Temperatur 

zur Schmelztemperatur eines Materials) von 0,85 eingesetzt werden [1, 19]. 

Jedoch stoßen Ni-Basis-Superlegierungen auf die durch ihre Schmelztemperatur vorgegebenen Grenzen 

hinsichtlich der weiteren Erhöhung der Prozesstemperatur [12]. Aktuell werden Turbineneintrittstem-

peraturen von 1600 °C [18] erzielt, was oberhalb der Schmelztemperatur von Nickel (Tm = 1455 °C 

[19]) und deutlich oberhalb der maximalen Einsatztemperatur von Ni-Basis-Superlegierungen (1100 °C 

– 1150 °C [12, 13, 16, 19]) liegt. Dass die Komponenten nicht schmelzen, wird aufgrund von zwei Maß-

nahmen verhindert.  

Zum einen werden die Leit- und Laufschaufeln der ersten Stufen nach der Brennkammer konvektiv von 

innen mittels interner Kühlkanäle gekühlt [1, 12, 21]. Die dafür benötigte Kühlluft wird im Verdichter 

abgeführt und steht somit nicht mehr zur Expansion in der Turbine zur Verfügung, was die Effizienz der 

Turbine mindert [1, 12, 21]. Daneben wird die Kühlluft aus dem Inneren der Schaufel durch diskrete 

Bohrungen auf die Oberfläche geleitet, wo sie einen kühlenden Film bildet (Filmkühlung) und den Wär-

meeintrag reduziert [1, 21]. 

Zum anderen werden sogenannte Wärmedämmschichten (engl. Thermal Barrier Coatings, TBCs) ge-

nutzt, um den Wärmeeintrag und die Temperatur zu reduzieren der das Strukturmaterial ausgesetzt 

wird [1, 12, 13, 17, 19]. Bei den für Gasturbinen verwendeten Wärmedämmschichten handelt es sich 

initial um ein Duplex-Schichtsystem, welches aus zwei Schichten besteht [1, 13, 17, 19].  

Auf das Substratmaterial, in diesem Fall die Ni-Basis-Superlegierung, wird zunächst eine metallische 

Haftvermittlerschicht aufgebracht. Diese ca. 30 – 100 µm [1, 13] dicke Zwischenschicht hat vorrangig 

zwei Funktionen [19]. Einerseits die Verbesserung der Schichthaftung der wiederum auf der Zwischen-

schicht applizierten keramischen Deckschicht. Dies wird durch eine Erhöhung der Rauheit der Oberflä-

che gegenüber der glatten Substratoberfläche erzielt, was zu einer mechanischen Verklammerung und 
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einer Vergrößerung der Kontaktflächen der beiden Schichten führt [19]. Andererseits dient die Zwi-

schenschicht dem Oxidations- und Korrosionsschutz des Substratmaterials. Dieser beruht auf der Aus-

bildung einer langsam wachsenden, kontinuierlichen und schützenden α-Al2O3-Schicht (0,1-10 µm), 

welche sich in situ unter den Anwendungsbedingungen an der Grenzfläche zur keramischen Deckschicht 

bildet (engl. Thermally Grown Oxide, TGO) [1, 13].  Um lediglich die Bildung von Al2O3 zu gewährleis-

ten und die Bildung anderer schneller wachsender und nicht schützender Phasen zu unterdrücken, muss 

die Zwischenschicht einen ausreichend hohen Al-Gehalt (Al-Reservoir) aufweisen [1, 13]. Als Haftver-

mittlerschicht für die Anwendung in Gasturbinen werden aktuell MCrAlY- (M = Ni, Co oder Ni+Co) 

oder Pt-modifizierte Ni-Al- oder Co-Al-Schichten eingesetzt, wobei erstere mittels atmosphärischen Plas-

maspritzen (engl. Atmospheric Plasma Spraying, APS), Vakuumplasmaspritzen (engl. Vacuum Plasma 

Spraying, VPS), Hochgeschwindigkeits-Flammspritzen (engl. High-Velocity Flame Spraying, HVOF) oder 

Elektronenstrahlverdampfung (engl. Electron-Beam Physical Vapor Deposition, EB-PVD) appliziert wer-

den [1]. Pt-modifizierte Ni-Al- oder Co-Al-Schichten hingegen werden als Diffusionsschichten mithilfe 

der Pack Zementierung aufgetragen [1].   

Auf die Haftvermittlerschicht wird eine keramische Deckschicht (0,1 – 3 mm) appliziert, deren Aufgabe 

eine thermische Isolierung (Reduktion der Temperatur des Substratmaterials), die eigentliche Wärme-

dämmung, ist [1, 13]. Neben einer niedrigen Wärmeleitfähigkeit werden noch zahlreiche weitere Anfor-

derungen an die keramische Deckschicht gestellt, wie eine möglichst geringe Differenz des Wärmeaus-

dehnungskoeffizienten zum Substratmaterial, ausreichende Schichthaftung, Phasenstabilität sowie eine 

hohe Korrosions- und Erosionsbeständigkeit [1, 19]. Das etablierte Standardmaterial für die Anwendung 

in Gasturbinen ist ZrO2, welches mit 7 Gew.-% Y2O3 teilstabilisiert ist [1, 13, 17, 19]. Dieses zeichnet 

sich durch eine niedrige Wärmeleitfähigkeit (2 – 3 W/(m·K) [44] bei 1000 °C für Monolithe und 0,8 – 

1,8 W/(m·K) [45, 46] für Schichten) und eine hohe Bruchzähigkeit (2 – 3 MPa·m1/2 [17]) aus, wobei 

Letztere auf der ferroelastischen Umwandlung (Ferroelastizität) der sich bildenden tetragonalen t‘-Phase 

beruht [47, 48]. YSZ wird mittels EB-PVD oder APS auf die Haftvermittlerschicht appliziert, wobei ers-

teres zur Ausbildung einer federartigen kolumnaren Schichtstruktur mit Spalten zwischen den senkrecht 

zum Substrat stehenden Körnern und letzteres zur Ausbildung eines Netzwerkes aus regellos orientierten 

feinen Körnern mit Mikrorissen und Poren führt [1, 13, 17, 19]. Unabhängig von der Mikrostruktur ist 

ZrO2 sauerstoffdurchlässig, was die Notwendigkeit einer schützenden oxidationsbeständigen Haftver-

mittlerschicht erklärt [19]. Die maximale Einsatztemperatur von YSZ liegt im Temperaturbereich von 

1200 °C [17, 19] – 1300 °C [1, 20]. Eine weitere Erhöhung der Oberflächentemperatur führt zur Um-

wandlung der metastabilen t‘-Phase in eine kubische und eine tetragonale Gleichgewichtsphase. Letztere 

vollzieht bei niedrigeren Temperaturen eine reversible martensitische Umwandlung in eine monokline 

Phase, was mit einer schädigenden Volumenänderung von ca. 3 – 9 %  einhergeht [1, 19]. Neben der 

Destabilisierung der t‘-Phase stellt die Verdichtung in Folge von Sintervorgängen einen weiteren Faktor 
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dar, der die Leistungsfähigkeit der keramischen Deckschicht verringert und die maximale Einsatztempe-

ratur limitiert [17].  

Im Einsatz kommen die Materialien mit zahlreichen Stoffen in Kontakt, welche die Deckschicht angreifen 

können. Beispielsweise kann es durch Verunreinigung des Brennstoffes mit Natrium und Vanadium zur 

Ablagerung von Na2SO4 und V2O5 auf den Turbinenschaufeln kommen. Diese führen zu einem sauren 

Aufschluss von Y2O3 durch SO3 oder auch zur Bildung von YVO4 durch die Reaktion von Y2O3 und flüs-

sigen V2O5 [19]. Beide Reaktionen haben eine Verarmung von YSZ an Y2O3 zur Folge, was die oben 

beschriebene schädliche Destabilisierung der t‘-Phase und die Bildung einer kubischen und einer sich 

umwandelnde tetragonale Phase nach sich zieht. Der Angriff der Deckschicht durch Salzschmelzen wird 

unter dem Begriff der Heißgaskorrosion zusammengefasst [19].  

Eine bei höheren Einsatztemperaturen an Relevanz zunehmende Herausforderung für YSZ ist der Angriff 

durch Calcium-Magnesium-Aluminium-Silikate (CMAS, Hauptbestandteile CaO-MgO-Al2O3-SiO2), wel-

che in Form von Vulkanasche oder Wüstensand in die Turbine gelangen können [1, 13, 17, 19, 20]. 

Diese schmelzen bei höheren Einsatztemperaturen und lösen YSZ entlang der Korngrenzen auf, was die 

mechanische Stabilität der Schicht reduziert. Zusätzlich scheidet sich an Y2O3 verarmtes YSZ wieder aus, 

was wiederum zu der bereits beschriebenen Destabilisierung der t’-Phase führt [19].  

Durch die Kombination aus Kühlkonzepten und Wärmedämmschichten lassen sich heute Turbinenein-

trittstemperaturen von 1600 °C erreichen. Die zuvor genannten Herausforderungen von Nickelbasisle-

gierungen und YSZ lassen jedoch erkennen, dass das Materialsystem bestehend aus Ni-Basis-Superlegie-

rungen und Wärmedämmschicht an seine natürlichen Grenzen stößt [1, 12]. Zur weiteren Erhöhung der 

Turbineneintrittstemperatur und der damit einhergehende Verbesserung der Effizienz, bedarf es alter-

nativer Materialien bzw. Materialsysteme, zumal die Nutzung von Kühlluft mit Effizienzverlusten und 

Abweichungen von der theoretisch erzielbaren Effizienz einhergeht [1, 12, 16, 20]. 

Perepezko [12] geht davon aus, dass durch die Vermeidung von Kühlsystemen und den damit verbun-

denen Effizienzeinbußen, eine Steigerung der spezifischen Leistung einer Turbine von nahe 50 % im 

Betrieb mit einer Turbineneintrittstemperatur von 1300 °C möglich ist. Die Schmelztemperatur Tm eines 

Materials liefert erste Hinweise über dessen Hochtemperaturverhalten [19, 49]. Ab einer Temperatur 

von ca. 0,4 · Tm [19] dominiert das Versetzungskriechen als Verformungsmechanismus (zeitabhängige 

Hochtemperaturverformung). Eine hohe Schmelztemperatur deutet somit auch auf eine höhere Kriech-

festigkeit hin [12, 14, 49]. Nach Fleischer [49] und einer internen empirischen Regel des Unternehmens 

General Electric, dem Johnson-Verhältnis, liegt die maximale Einsatztemperatur eines Materials zwi-

schen Tm/2 und 2·Tm/3, wobei Tm/2 gebräuchlicher bei einphasigen Materialien ist [49, 50]. Damit ein 

Strukturmaterial ohne Kühlung und Wärmedämmschicht bei 1300 °C eingesetzt werden kann, sollte 

dieses demnach eine Schmelztemperatur von mindestens 1950 °C (2·Tm/3) bzw. 2600 °C (Tm/2) besitzen 

[12, 14, 49].  
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Die Anzahl an potentiellen Materialien, die diese Anforderung erfüllen, ist limitiert [12, 49]. Im Laufe 

der Zeit haben sich bei der Suche nach Alternativen zu Ni-Basis-Superlegierungen zwei Forschungs-

stränge herauskristallisiert [12, 16, 20]. 

Ein Forschungsstrang umfasst keramische Faserverbundwerkstoffe (engl. Ceramic Matrix Composites, 

CMCs). Diese bestehen aus einer keramischen Matrix, welche durch den Einsatz von keramischen Fasern 

verstärkt wird [1, 20]. Durch die Faserverstärkung können zentrale Nachteile monolithischer Keramiken 

überwunden werden [1, 20]. Aufgrund von Effekten wie dem Ablösen und dem Pull-out der Fasern, 

sowie der Rissüberbrückung durch die Fasern, wird ein quasi-duktiles Versagen erzielt und somit der für 

die Anwendung nachteilige Sprödbruch von monolithischen Keramiken umgangen [1, 20, 51]. Der Ver-

bund aus SiC-Langfasern, welche mit BN oder C beschichtet sind und eine SiC-Matrix verstärken, stellt 

aktuell das hinsichtlich Hochtemperaturanwendungen fortschrittlichste CMC-Materialsystem dar 

(SiC/SiC) [1, 20]. Im Jahr 2016 wurden erstmals stationäre Bauteile der Hochdruckturbine aus SiC/SiC-

CMCs im Hochtemperaturbereich des Mantelstrom-Flugzeugtriebwerks LEAP (engl. Leading Edge Avia-

tion Propulsion) des Herstellers CFM International in der zivilen Luftfahrt eingesetzt [52].  

Die Korrosionsbeständigkeit von SiC/SiC-CMCs ist für den Einsatz in Turbinen nicht ausreichend. Es 

bedarf Schutzschichten, sogenannte EBCs (engl. Environmental Barrier Coatings, EBCs), um diese zu 

verbessern [20, 53–55]. Beispielsweise zeigt SiC eine niedrige Beständigkeit in wasserdampfhaltigen 

Atmosphären durch die Bildung von Si-Hydroxiden oder auch eine Anfälligkeit für Heißgaskorrosion 

durch Na2SO4-Ablagerungen, worauf in Kapitel 2.4.2 nochmals eingegangen wird [20, 53–57]. EBCs 

müssen zahlreiche Anforderungen erfüllen, wie bspw. hohe Schmelztemperatur, Erosion- bzw. Thermos-

chockbeständigkeit, Phasenstabilität oder Korrosionsbeständigkeit gegenüber CMAS und wasserdampf-

haltigen Atmosphären [1, 14, 19, 55]. Voraussetzung für eine ausreichende Schichthaftung ist eine ge-

ringe Differenz der Wärmeausdehnungskoeffizienten von Substratmaterial und Beschichtung, wobei 

auch eine chemische Kompatibilität (geringe Interdiffusion und keine Bildung von unerwünschten Pha-

sen) zum Substrat und eventuellen weiteren Schichten (bspw. TBC oder Haftvermittlerschicht) in einem 

mehrlagigen Schichtsystem gewährleistet sein muss [1, 14, 19, 55]. Die Forschungsaktivitäten an EBC-

Schichtsystemen für SiC/SiC-CMCs lassen sich chronologisch anhand der Zusammensetzung der unter-

suchten Schichtsysteme in verschiedene Generationen einteilen [1, 55].  

In der ersten Generation wurden in den 1990er Jahren Mullit (3Al2O3·2SiO2) und BSAS ((1-x)BaO·x 

SrO·Al2O3·2SiO2, mit 0 < x < 1) untersucht, was gegen Ende des Jahrzehnts in einem dreilagigen 

Schichtsystem aus einer Haftvermittlerschicht aus Si, einer Mullit-BSAS Zwischenschicht und einer 

BSAS-Deckschicht mündete [1, 55, 58]. Die einzelnen Schichten wurden vorrangig mittels thermischen 

Spritzens aufgetragen [1, 55]. Das Schichtsystem zeigt eine gute Beständigkeit in wasserdampfhaltigen 

Atmosphären bis zu einer Temperatur von 1300 °C [1, 55]. Jedoch verhindert die Bildung eines niedrig-

schmelzenden Glasphase durch die Reaktion von der in situ gebildeten SiO2-Schicht der Haftvermittler-

schicht und BSAS eine weitere Steigerung der Einsatztemperatur [55].  
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Die untersuchten Materialsysteme der zweiten Generation basierten auf Seltenerd-Silikaten, wobei Y- 

und Yb-Silikate aufgrund ihrer Kosten, eines passenden Wärmeausdehnungskoeffizienten und einer che-

mischen Kompatibilität zu SiC bzw. SiO2 die am häufigsten untersuchten Systeme darstellen [1, 55]. Als 

Haftvermittler- und Zwischenschicht wurden Si und Mullit genutzt [1, 55]. Die Silikate können als Mo-

nosilikate (RE2SiO5, mit RE = Seltenerdelement (engl. Rare Earth Element)) und Disilikate (RE2Si2O7) 

vorliegen, wobei die Monosilikate eine geringere Si-Aktivität und somit geringere Abdampfungsrate in 

wasserdampfhaltigen Atmosphären aufweisen [1, 55]. Die Disilikate hingegen zeigen eine geringe Dif-

ferenz des Wärmeausdehnungskoeffizienten zu SiC bzw. SiO2. Seltenerd-Silikate besitzen eine gute Be-

ständigkeit in wasserdampfhaltigen Atmosphären aufgrund ihrer verringerten Si-Aktivität, welche in ei-

ner verringerten Bildung von Si-Hydroxid und somit geringeren Abdampfungsraten resultiert [55]. Je-

doch ist der Korrosionsschutz gegenüber CMAS aufgrund der Bildung von RE-Ca-Si-Apatit nicht ausrei-

chend [55]. Zudem liegt die Schmelztemperatur der Si-Haftvermittlerschicht (Si: Tm = 1414 °C [20]) 

unterhalb der angestrebten Einsatztemperaturen (> 1500 °C) von SiC/SiC-CMCs [1, 20].  

EBC-Schichtsysteme der nächsten Generationen verfolgen verschiedene Ansätze, um diesen Herausfor-

derungen zu begegnen. Um den negativen Einfluss von Rissen zu mindern, kann beispielsweise β-SiC als 

Füllstoff für Yb-Monosilikat und Yb-Disilikat genutzt werden [59–61]. Weitere mögliche Füllstoffe der 

Seltenerd-Silikatschicht sind Al2O3, Y3Al5O12 (YAG) oder Mullit, welche zu einer Reduktion des Wachs-

tums der in situ gebildeten SiO2-Schicht der Haftvermittlerschicht führen [62]. Um eine bessere Kompa-

tibilität zu den metallischen Bauteilen der Turbine zu ermöglichen und den Widerstand gegenüber einem 

CMAS-Angriff zu erhöhen, wird eine zusätzliche Wärmedämmschicht als Deckschicht auf die EBC-

Schicht aufgebracht. Diese Schichtsysteme werden in der Literatur unter der Bezeichnung T/EBC zu-

sammengefasst [1, 20, 58, 63–65]. In einer Übersichtsarbeit von Zhu [58] werden die Evolution und der 

Entwicklungsstand des Jahres 2016 der T/EBC-Schichtsysteme der NASA (National Aeronautics and 

Space Administration) zusammengefasst. Schichtsysteme der fünften Generation bestehen beispiels-

weise aus einer Wärmedämmschicht auf Basis von HfO2, welche mit Seltenerd-Oxiden (z.B. HfO2-

11Y2O3-2,5Gd2O3-2,5Yb2O3 [58]) und ggf. SiO2 dotiert und mittels EB-PVD abgeschieden werden [1, 

58]. Als EBC-Schicht kommen Multikomponenten-Seltenerd-Silikate zum Einsatz. Zur Erhöhung der 

Temperaturstabilität der Si-Haftvermittlerschicht wird diese mit HfO2 versehen [58]. In Schichten der 

sechsten Generation kommen Haftvermittlerschichten aus Multikomponenten-RE-Si(O) Legierungen 

zum Einsatz [20, 58]. Insgesamt zeigt sich ein Trend zu komplexeren (mehrlagigen und mehrphasige) 

Korrosionsschutzschichten, wobei noch weitere Verbesserungen hinsichtlich der mechanischen Bestän-

digkeit und des Korrosionswiderstandes nötig sind, um SiC/SiC-CMCs als Alternative für Ni-Basis-Super-

legierungen im Hochtemperaturbereich von Turbinen weiter zu etablieren [1, 20, 55, 58]. 

Der zweite Forschungsstrang bei der Suche nach Alternativen zu Ni-Basis-Superlegierungen beschäftigt 

sich mit Refraktärmetallen, insbesondere Mo- und Nb-Basislegierungen. Diese weisen ausreichend hohe 
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Schmelztemperaturen auf (Mo: Tm = 2623 °C [19] und Nb: Tm = 2469 °C [19]). Das ternäre Legierungs-

system Mo-Si-B ist am besten untersucht hinsichtlich seiner Hochtemperatureigenschaften und mikro-

strukturellen Zusammensetzung [19, 66]. Es besitzt eine gute Kriechbeständigkeit [22–25] und eine 

hohe Wärmeleitfähigkeit (50 – 112 W/(m·K)), wobei letztere bis zu viermal größer ist als jene von Ni-

Basis-Superlegierungen und ein schnelles Ableiten der eingetragenen Wärme ermöglicht [24, 67].  

Aufgrund ihrer niedrigen Dichte (ρNb =  8,56 g/cm3 [68]) und der Möglichkeit in situ Komposite zu 

bilden, stellen Nb-Legierungen ein zweites interessantes alternatives Materialsystem zu Ni-Basis-Super-

legierungen dar [16, 68]. Die Zusammensetzung der Legierungssysteme ist komplexer im Vergleich zu 

Mo-Basislegierungen mit zahlreichen Legierungselementen wie bspw. Si, Ti, Hf, Cr, Al oder B [12, 16, 

68]. Auch Nb-Basislegierungen weisen gegenüber Ni-Basis-Superlegierungen eine verbesserte Kriechbe-

ständigkeit auf [16, 68]. 

Das Oxidationsverhalten repräsentiert eine zentrale Hürde, welche für die Anwendung von Legierungen 

auf Basis von Refraktärmetallen im Hochtemperaturumfeld überwunden werden muss [12, 14, 19, 25]. 

Während reines Nb eine nicht schützende, voluminöse und leicht abplatzende Nb2O5-Schicht (Pilling-

Bedworth-Verhältnis von 2,68, siehe Kapitel 2.4.1) bildet, sublimiert das auf Mo gebildete MoO3 bei rund 

700 °C in Luft [12, 14, 19, 24, 25]. Durch die Zugabe von Silicium und die damit einhergehenden Silizid-

Phasen kann das Oxidationsverhalten durch SiO2-Bildung positiv beeinflusst werden [12, 14, 16, 19, 24, 

25]. Das Legierungselement Bor führt in Kombination mit der SiO2-Bildung zur Ausbildung einer schüt-

zenden Borosilikat-Deckschicht, welche für die Oxidationsbeständigkeit im Mo-Si-B-Legierungssystem 

im Temperaturbereich zwischen 1000 °C und 1300 °C verantwortlich ist [12, 14, 24, 25, 67]. Durch die 

komplexe Zusammensetzung der Nb-Basislegierungen bestehen deren Oxidschichten aus mehreren Oxi-

den neben SiO2 [69]. 

Trotz der Zugabe von Legierungselementen stellt das sogenannte „Pesting“ oder auch „Silizidpest“ eine 

Herausforderung sowohl für Nb-Basislegierungen als auch für Mo-Basislegierungen dar [14, 16, 19, 25, 

67–69]. Dies bezeichnet ein katastrophales Oxidationsverhalten in Folge der MoO3-Bildung und Subli-

mation bzw. Nb2O5-Bildung im niedrigeren Temperaturbereich unterhalb von 1000 °C [14, 19, 25, 68]. 

Eine Alternative zu Nb- und Mo-Basislegierungen sind Cr-Basislegierungen. Diese besitzen zwar eine 

geringere Schmelztemperatur (Cr: Tm = 1907 °C [70]), weisen aber aufgrund der Bildung einer schüt-

zenden Cr2O3-Schicht eine signifikant höhere Oxidationsbeständigkeit in diesem Temperaturbereich auf 

(weitere Details siehe Kapitel 5.2) [66, 70].  

Wie auch bei SiC/SiC-CMC Materialien sind Korrosionsschutzschichten (EBCs) eine weitere Möglichkeit 

zur Verbesserung des Oxidationsverhaltens von Refraktärmetall-basierten Legierungen [14, 68]. Im Ver-

gleich zu Korrosionsschutzschichten für CMC-Materialien ist die Forschung an EBC-Schichtsystemen für 

Refraktärmetall-basierte Legierungen weniger weit fortgeschritten [14]. Gatzen et al. [14] fassen in ihrer 

Übersichtsarbeit aus dem Jahr 2020 den aktuellen Stand der Forschung an EBC-Beschichtungen für Mo-

Basislegierungen zusammen. Dabei kristallisieren sich zwei Ansätze heraus. Zum einen die Nutzung von 
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metallischen Beschichtungen insbesondere MoSi2, welche in situ eine schützende Deckschicht ausbilden 

und mittels einer Vielzahl von Beschichtungsverfahren aufgebracht werden können (bspw. Pack Zemen-

tierung, APS oder Kathodenzerstäubung). Zum anderen die Nutzung von keramischen Beschichtungen. 

Dabei stellen Si-basierte polymerabgeleitete Keramiken aufgrund ihrer vielseitigen Verarbeitungsmög-

lichkeiten und der Möglichkeit der Modifikation der chemischen Zusammensetzung eine interessante 

Materialklasse für die Anwendung als Schutzschichten im Hochtemperaturumfeld dar [11, 14, 28, 31]. 

In einigen Studien wurde die Nutzung von polymerabgeleiteten Keramiken als Schutzschicht für Mo-

basierte Legierungen bereits untersucht, wobei vielversprechende Ergebnisse hinsichtlich einer Verbes-

serung der Oxidationsbeständigkeit gefunden wurden [14, 32–38]. Im folgenden Kapitel erfolgt eine 

Einführung in diese Materialklasse.  

 

2.3 Polymerabgeleitete Keramiken 
 

Wie bereits in Kapitel 2.1 beschrieben, sind Silicium-basierte Keramiken wie beispielsweise SiC oder 

Si3N4 aufgrund ihrer attraktiven Eigenschaften, wie einer hohen Kriech- und Oxidationsbeständigkeit, 

vielversprechende Kandidaten für Anwendungen im Hochtemperaturumfeld (bspw. als SiC/SiC-CMCs 

oder Schutzschichten) [11, 27, 31, 71]. Die Produktion von komplex geformten Bauteilen aus Si-basier-

ten Keramiken ist mithilfe der konventionell genutzten Produktionsverfahren auf Basis der Verarbeitung 

von keramischen Pulvern sehr schwierig und wird zusätzlich beeinträchtigt durch die inhärente Sprö-

digkeit der Materialien, welche die mechanische Nachbearbeitung erschwert [27, 31, 71, 72]. Zudem 

führt die geringe Neigung von SiC zur Volumendiffusion zur Notwendigkeit von sehr hohen Prozesstem-

peraturen während des Sinterns der Grünkörper (> 2000 °C mit Sinterhilfsmitteln), was einen hohen 

Energiebedarf und somit hohe Produktionskosten zur Folge hat [27, 31, 73]. 

Die Arbeiten von Fritz und Raabe aus dem Jahr 1956 [74] und die darauffolgenden Publikationen von 

Aigner und Herbert [75] sowie Chantrell und Popper [76] in den frühen 1960er-Jahren markieren den 

Beginn der Forschung im Bereich der Synthese von Si-basierten Keramiken auf Basis von siliciumorga-

nischen Verbindungen, welche folgerichtig als polymerabgeleitete Keramiken (engl. Polymer-Derived 

Ceramics, PDCs) bekannt wurden [11, 27, 28, 71, 77]. Die ersten Arbeiten zur Herstellung von 

Si3N4/SiC-Fasern [78–80] und reinen SiC-Fasern [81, 82] aus siliciumorganischen polymeren Präkurso-

ren verdeutlichten das Potential von polymerabgeleiteten Keramiken und rückten diese in den Fokus, 

was sich in einer bis heute ansteigenden Zahl an Publikationen zu PDCs äußert [27, 31, 77].   

In Abbildung 3 ist die vereinfachte Strukturformel der wichtigsten siliciumorganischen Präkursoren dar-

gestellt [77]. Im Allgemeinen bestehen die siliciumorganischen Monomere aus einem zentralen Si-Atom, 

wobei durch verschiedene Bindungen (X) die Monomere zu Polymeren miteinander verbunden sind und 

somit die Hauptkette oder auch das Rückgrat des polymeren Präkursors bilden. Anhand der Bindung 

zwischen den Si-Atomen der Monomere können die siliciumorganischen Polymere in Polycarbosilane 
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(X = C), Polysiloxane (X = O), Polysilazane (X = N) und Polysilylcarbodiimide (X = [N=C=N]) klassi-

fiziert werden [77]. Die Seitenketten (Substituenten oder Rest, abgekürzt mit Rn) an dem zentralen Si-

Atom und den Atomen der Bindung zwischen den Si-Atomen, haben einen großen Einfluss auf die Se-

kundärstruktur, die Zusammensetzung und die Eigenschaften (bspw. Rheologie, thermische Stabilität 

und Löslichkeit) des polymeren Präkursoren [28, 77]. Typische Reste sind beispielsweise Wasserstoff, 

Alkyl-, Vinyl- und Arylgruppen [28]. Durch einen Pyrolyseschritt werden die siliciumorganischen Poly-

mere in eine amorphe Keramik überführt (näheres dazu in Kapitel 3.1). Deren Mikrostruktur und somit 

auch deren physikalischen und chemischen Eigenschaften, können durch die molekulare Struktur und 

chemische Zusammensetzung des genutzten Präkursoren beeinflusst werden, was einen weiteren gro-

ßen Vorteil von polymerabgeleiteten Keramiken darstellt [11, 26, 31]. Die Nutzung von präkeramischen 

Polymeren zur Herstellung von polymerabgeleiteten Keramiken bietet die Möglichkeit ternäre Kerami-

ken zu synthetisieren. Beispielsweise lassen sich durch die Pyrolyse eines Polysiloxans amorphe SiOC-

Keramiken herstellen, während amorphe SiCN-Keramiken durch die Pyrolyse von Polysilazanen erzeugt 

werden können (siehe Abbildung 3 unten). 

 

 

Abbildung 3: Vereinfachte Strukturformel eines siliciumorganischen Monomers und der wichtigsten siliciumorganischen Präku-

rsoren mit den daraus resultierenden Keramiken nach dem Pyrolyseschritt. Leicht verändert nach [77]. 

 

Durch die chemische Modifikation der Si-basierten Polymere können quaternäre (bspw. SiBCN, SiAlCN, 

Si(Hf,Ta)C oder SiAlOC) oder quinäre (bspw. SiHfBCN oder SiHfCNO) Keramiken synthetisiert werden, 

was mit konventionellen Verfahren nur schwer realisierbar ist [11]. Dafür werden die Seitenketten der 

präkeramischen Polymere mit metallorganischen Verbindungen wie Metallalkoxiden oder Metall-

Amido-Komplexen modifiziert, um sogenannte Single-Source-Präkursoren herzustellen [26]. Durch die 
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Pyrolyse werden diese in einphasige amorphe Keramiken überführt, welche in einem weiteren Auslage-

rungsschritt zwei- oder multiphasige keramische Nanokomposite bilden. In der Literatur sind diese Ma-

terialien als polymerabgeleitete keramische Nanokomposite (engl. Polymer-Derived Ceramic Nanocom-

posites, PDC-NCs) bekannt [26]. Die Mikrostruktur besteht aus einer Matrix, die sich aus dem Si-basier-

ten Polymergerüst des verwendeten Vorläufers ableitet, sowie feinverteilten nanoskaligen Ausscheidun-

gen des jeweiligen Metalls der genutzten metallorganischen Verbindung (bspw. Carbide oder Oxide) 

[26, 83]. 

Hinsichtlich einer möglichen Anwendung als Schutzschichten im Hochtemperaturumfeld besitzen poly-

merabgeleitete Keramiken vorteilhafte Eigenschaften. Zum einen können durch die Möglichkeit der Ver-

arbeitung im flüssigen Zustand, Methoden der konventionellen Beschichtungsverfahren von Kohlenstoff-

basierten Polymeren zur Schichtapplikation genutzt werden, wie beispielsweise Rotationsbeschichtung, 

Tauchbeschichtung oder Sprühbeschichtung, was auch die Beschichtung von komplex geformten Bau-

teilen ermöglicht [11, 14, 28–30].  

Zum anderen lassen sich die physikalischen und chemischen Eigenschaften der Schutzschicht durch die 

Auswahl und Modifikation des genutzten Präkursors beeinflussen, was eine Anpassung der Eigenschaf-

ten der Schutzschicht an die anwendungsspezifischen Anforderungen (bspw. geringe Differenz im Wär-

meausdehnungskoeffizient zum Substratmaterial) ermöglicht [11, 28]. Nach der Pyrolyse bieten poly-

merabgeleiteten keramischen Schichten eine hohe thermische und chemische Beständigkeit, sowie eine 

gute Schichthaftung auf verschiedenen Substratwerkstoffen [11, 28].  

Die vielfältigen Möglichkeiten lassen sich durch die Nutzung von aktiven und passiven Füllstoffen noch-

mals erweitern. Mithilfe von Füllstoffen kann die Schichtdicke von polymerabgeleiteten keramischen 

Schutzschichten gesteigert werden, da diese den negativen Einfluss (bspw. Rissbildung) der während 

der Pyrolyse auftretenden Schrumpfung der Schicht kompensieren können [11, 14, 28]. 

Das Oxidationsverhalten von polymerabgeleiteten Keramiken stellt den wichtigsten Korrosionsvorgang 

für eine Anwendung als Schutzschicht im Hochtemperaturbereich von Turbinen oder anderen Hochtem-

peraturanwendungen dar [19]. Im folgenden Abschnitt werden zunächst die Grundlagen der Oxidation 

behandelt und im Anschluss wird das Oxidationsverhalten von Si-basierten Keramiken erläutert, wozu 

auch Si-basierte polymerabgeleiteten Keramiken zählen. 

 

2.4 Oxidation von Keramiken 
 

2.4.1 Grundlagen der Oxidation 
 

Die in dieser Arbeit genutzte technische Definition aus der Sicht von Hochtemperaturanwendungen de-

finiert Oxidation als Reaktion eines Materials mit Sauerstoff aus der Atmosphäre unter Oxidbildung. Die 
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Oxidation repräsentiert den wichtigsten Korrosionsvorgang im Bereich der Hochtemperaturanwendun-

gen, da in den meisten technischen Atmosphären Sauerstoff vorhanden ist und die Bildung einer schüt-

zenden Oxidschicht elementar für die Korrosionsbeständigkeit in verschiedenen Atmosphären ist. [19] 

Hinsichtlich der Beurteilung von Oxidationsvorgängen spielen zwei Aspekte eine zentrale Rolle. Zum 

einen die Thermodynamik der Oxidationsreaktion und zum anderen deren Kinetik. Ein wichtiges Werk-

zeug zur Beurteilung der thermodynamischen Stabilität von Materialien in Gasen ist das sogenannte 

Ellingham-Richardson-Diagramm. Dabei wird die freie Standardreaktionsenthalpie ΔG0 der jeweiligen 

Oxidationsreaktion in Abhängigkeit von der Temperatur T aufgetragen. Die Steigung der ΔG0 (T) Kurven 

(ΔG0 = ΔH0 – T·ΔS0) ist die erste Ableitung nach der Temperatur und entspricht somit der Entropieän-

derung ΔS0. Üblicherweise werden die Werte für die reinen Elemente im Standardzustand (chemische 

Aktivität a = 1 und Druck p = 1 bar) in Bezug auf die Reaktion mit 1 Mol des Reaktionspartners, in 

diesem Fall O2 (siehe Reaktion 2.4), dargestellt.  

 
2x

y
M + O2 →

2

y
MxOy (2.4) 

 

Dies hat zur Folge, dass bei der Bestimmung der Gleichgewichtskonstanten Kp für die allgemeine Oxida-

tionsreaktion eines Metalls M (bestimmt nach dem Massenwirkungsgesetz siehe Gleichung 2.5) diese 

lediglich vom Sauerstoffpartialdruck pO2
 abhängt (Kp = 1/ pO2

), da die Aktivität a der reinen Komponen-

ten 1 ist.  

 

𝐾𝑝 =
𝑎𝑀𝑥𝑂𝑦

2/𝑦

𝑎𝑀
2𝑥/𝑦

∙ 𝑝𝑂2

 (2.5) 

 

Über die freie Standardreaktionsenthalpie und die Gaskonstante R lässt sich der Gleichgewichtsdissozi-

ationsdruck (ΔG0 = – R · T · ln(Kp), siehe Gleichung 2.6) berechnen.  

 

∆𝐺0 = ∆𝐻0 − 𝑇 ∙ ∆𝑆0 = −𝑅 ∙ 𝑇 ∙ ln(𝐾𝑝) (2.6) 

 

Dieser entspricht dem Sauerstoffpartialdruck pO2 
in bar, welcher mindestens notwendig ist, um ein Metall 

bei der gegebenen Temperatur zu oxidieren. Die thermodynamischen Betrachtungen geben Aufschluss 

darüber, ob die thermodynamische Triebkraft groß genug ist, damit die Oxidationsreaktion freiwillig 

abläuft und somit das gebildete Oxid unter den gegebenen Bedingungen stabil ist. Sie allein reichen 

jedoch nicht aus, um Aussagen über die resultierende Reaktionsgeschwindigkeit der Oxidationsreaktion 

zu treffen. Zusätzlich sind Informationen über die Mobilität der Reaktionsteilnehmer entscheidend, wel-

che unter dem Oberbegriff der Kinetik zusammengefasst werden. [19] 
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Die Kinetik von Oxidationsreaktionen wird üblicherweise experimentell durch die thermogravimetrische 

Analyse ermittelt (siehe Kapitel 3.2.1). Dabei wird die Massenänderung eines Materials (in der Regel 

bezogen auf die Ausgangsoberfläche der Probe vor der Auslagerung) über die Auslagerungszeit gemes-

sen, während dieses einem definierten Temperaturprogramm in einer definierten Atmosphäre ausgesetzt 

wird. Die idealisierten zeitlichen Verläufe der oberflächenspezifischen Massenänderung werden in Ab-

bildung 4 gezeigt. [19] 

Das für Hochtemperaturanwendungen erstrebenswerte Oxidationsverhalten ist eine parabolische Oxi-

dationskinetik (durchgezogene grüne Linie in Abbildung 4). Die Massenzunahme (Steigung der Funk-

tion) in Folge des Korrosionsvorgangs nimmt dabei mit der Zeit ab. Der Korrosionsvorgang wird ver-

langsamt, kommt aber nicht zum Erliegen. Der parabolischen Oxidationskinetik liegt die Bildung einer 

schützenden Oxidschicht zugrunde, welche die Diffusion des Sauerstoffs oder des Metallkations hemmt. 

Die mit der Zeit wachsende Oxidschicht verlängert somit den Diffusionsweg der geschwindigkeitsbe-

stimmenden Komponente, was eine Verlangsamung des Korrosionsvorganges (Massenzunahme) mit der 

Zeit zur Folge hat. [19]  

Neben der Messung der Massenänderung lässt sich die Oxidationskinetik über die Ermittlung des zeitli-

chen Verlaufs der Oxidschichtdicke bestimmen. Der Entwicklungsverlauf der Oxidschichtdicke lässt sich 

mathematisch mit dem Tammann‘schen Zundergesetz [84] beschreiben, welches sich über das erste Fick-

sche Gesetz herleiten lässt, da die zeitliche Schichtdickenzunahme proportional zum Materialfluss in der 

Oxidschicht pro Fläche und Zeit ist. Die schichtdickenbezogene Beschreibung lässt sich in die massebe-

zogene parabolische Oxidationskinetik (siehe Gleichung 2.7) umrechnen.  

 
∆𝑚

𝐴
= √𝑘𝑝 ∙ 𝑡 (2.7) 

 

Die massebezogene parabolische Oxidationskonstante kp dient dabei als Maß für die Schutzwirkung der 

jeweiligen Oxidschicht, wobei geringere kp-Werte eine höhere Oxidationsbeständigkeit andeuten. [19]  

Die theoretische Beschreibung der parabolischen Wachstumskinetik von schützenden Oxidschichten 

geht auf Wagner [85] zurück. Die Theorie basiert auf der Annahme einer riss- und porenfreien, sehr gut 

haftenden Oxidschicht, bei der Volumendiffusion der dominierende Transportmechanismus ist und 

Korngrenzendiffusion vernachlässigt werden kann. Die Volumendiffusion durch die Oxidschicht stellt 

somit den geschwindigkeitsbestimmenden Schritt für die Oxidation und das Oxidschichtwachstum dar. 

Dabei erfolgt der Stofftransport durch die unabhängige Diffusion von Ladungsträgern (in diesem Fall 

Metallkationen, Sauerstoffanionen und Elektronen) unter Wahrung der Elektroneutralität. Die thermo-

dynamische Triebkraft ist der sich einstellende Gradient des chemischen Potentials zwischen der Me-

tall/Oxid- und der Oxid/Gas-Grenzfläche. Dabei liegt an der Metall/Oxid-Grenzfläche der Gleichge-

wichtsdissoziationsdruck vor, welcher in dem entsprechenden Ellingham-Richardson-Diagramm abgele-
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sen und mithilfe der Gleichungen 2.5 und 2.6 berechnet werden kann. In Abhängigkeit von den Diffusi-

onsgeschwindigkeiten der Metallkationen und Sauerstoffanionen in der gebildeten Oxidschicht, können 

verschiedene Fälle des Schichtwachstums unterschieden werden. Sollten die Sauerstoffanionen schneller 

durch die Oxidschicht wandern als die Metallkationen, erfolgt das Schichtwachstum vorrangig an der 

Metall/Oxid-Grenzfläche. Im entgegengesetzten Fall, der schnelleren Diffusion der Metallkationen, 

wächst die Oxidschicht vorrangig an der Oxid/Gas-Grenzfläche. Bei ähnlichen Diffusionsgeschwindig-

keiten der beiden Reaktanden kann auch ein Schichtwachstum innerhalb der Oxidschicht stattfinden, 

was beispielsweise bei Cr2O3-Schichten der Fall sein kann. [19] 

Neben dem erstrebenswerten parabolischen Oxidationsverhalten können noch weitere Oxidationskineti-

ken während der Hochtemperaturoxidation von Materialien festgestellt werden (siehe Abbildung 4). 

 

 

Abbildung 4: Idealisierte kinetische Verläufe des Oxidschichtwachstums während der Hochtemperaturoxidation in Anlehnung 

an [19]. 

 

Die Bildung einer nicht schützenden Deckschicht hat in der Regel eine lineare Massenzunahme zur Folge 

(siehe Gleichung 2.8).  

 
∆𝑚

𝐴
= 𝑘𝑣 ∙ 𝑡 (2.8) 

 

Ein Anhaltspunkt zur ersten Einschätzung der Schutzwirkung einer Oxidschicht ist das Pilling-Bedworth-

Verhältnis (PBV), welches das molare Volumen des gebildeten Oxids mit jenem des Metalls aus dem es 

gebildet wird ins Verhältnis setzt. Ein PBV < 1 bedeutet somit, dass das molare Volumen des Oxids 

geringer ist als jenes des Metalls. Dies kann zum Aufbau von Zug-Eigenspannungen führen, welche Risse 
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initiieren können, wenn sie die Festigkeit des Oxids überschreiten. Die Schutzwirkung der Oxidschicht 

ist tendenziell gering. Auf der anderen Seite deutet ein PBV > 1 auf eine Volumenzunahme in Folge der 

Oxidation hin, was im Falle des Wachstums innerhalb der Oxidschicht oder an der Metall/Oxid-Grenz-

fläche zu Druckspannungen und infolgedessen ein Abheben und Reißen von Oxidplatten führt. Die Me-

talloberfläche wird dadurch der Atmosphäre ausgesetzt, was häufig eine lineare Massenzunahme nach 

sich zieht. [19] 

Es kann sich auch zunächst eine schützende Oxidschicht mit einer parabolischen Wachstumskinetik bil-

den, welche nach einer kurzen Zeit aufbricht, was einen Anstieg in der Massenzunahme zur Folge hat. 

Nach längeren Auslagerungszeiten können Oxidplatten abplatzen und zu einem Masseverlust führen. 

Dies stellt einen Fall der sogenannten Breakaway-Oxidation dar. Der in Abbildung 4 abgebildete Verlauf 

zeigt einen alternativen Fall. Hier führt ein Aufbrechen und infolgedessen parabolisches Ausheilen der 

Oxidschicht zu Sprüngen in der detektierten Massenzunahme. Reines Cr bzw. die gebildete Cr2O3-Deck-

schicht zeigt bei Temperaturen über 1000 °C in Luft eine derartige Kinetik (siehe Kapitel 5.4.2). [19] 

Die Bildung von flüssigen oder gasförmigen Oxidationsprodukten hat in der Regel einen linearen Mas-

severlust zur Folge. Beispiele hierfür ist die Bildung von flüssigen V2O5 oder die Sublimation von Cr2O3 

bei Temperaturen über 1000 °C. [19] 

Die Oxidationskinetik vieler Keramiken und Legierungen stellt eine Überlagerung mehrerer Oxidations-

reaktionen mit unterschiedlichen Kinetiken dar. Das paralineare Oxidationsverhalten (siehe Gleichung 

2.9) repräsentiert einen solchen Fall, in dem vereinfacht ein parabolisches Oxidationsverhalten (bspw. 

Bildung einer schützenden Deckschicht) von einer linearen Massenabnahme (bspw. Bildung eines gas-

förmigen Reaktionsproduktes) nach dem Superpositionsprinzip überlagert wird.  

 
∆𝑚

𝐴
= √𝑘𝑝 ∙ 𝑡 − 𝑘𝑣 ∙ 𝑡 (2.9) 

 

Nachdem die Grundlagen der thermodynamischen und kinetischen Betrachtung der Hochtemperaturo-

xidation eingeführt wurden, soll im folgenden Kapitel das Oxidationsverhalten von Si-basierten Kerami-

ken behandelt werden. 

 

2.4.2 Oxidationsverhalten von Si-basierten Keramiken 
 

SiC (Reaktion 2.10) und Si3N4 (Reaktion 2.11) repräsentieren zwei prominente Si-basierte Keramiken 

deren Oxidationsbeständigkeit auf der Bildung einer schützenden SiO2-Schicht beruht.  

 

SiC(s) +  
3

2
 O2(g) → SiO2(s) + CO(g) (2.10) 

Si3N4(s) +  3 O2(g) → 3 SiO2(s) + 2 N2(g) (2.11) 
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SiO2 kann, in Abhängigkeit von Temperatur und Druck, polymorph in verschiedenen Modifikationen 

vorliegen. Dabei kann zwischen einer amorphen Modifikation (Quarzglas) und mehreren kristallinen 

Phasen unterschieden werden [54]. Sowohl die amorphe, als auch die drei am häufigsten auftretenden 

kristallinen Phasen, bestehen aus SiO4-Tetraedern [86]. Dabei befinden sich vier Sauerstoffatome auf 

den Ecken und ein Si-Atom im Zentrum des Tetraeders [86]. Die amorphe Phase besteht aus einem 

unregelmäßigen Netzwerk aus SiO4-Tetraedern mit variierenden Si-O-Si-Bindungswinkeln (120° bis 

180°), was zweidimensional betrachtet zur Ausbildung von Ringen mit einer variierenden Anzahl an Si-

O-Bindungen führt [54, 86]. Bei einem Umgebungsdruck von 1 bar treten in Abhängigkeit von der Tem-

peratur drei kristalline Modifikationen von SiO2 auf: Quarz, Tridymit und Cristobalit [86]. Jede Phase 

besitzt eine Hoch (α)- und Tieftemperaturmodifikation (β) [86, 87]. Bei der Oxidation von reinem SiC 

kommt es für kurze Auslagerungszeiten und niedrige Temperaturen zur Bildung einer aus Quarzglas 

bestehenden Oxidschicht [88]. In Abhängigkeit von der Zusammensetzung kann ab einer Starttempera-

tur im Bereich von 1200 °C [88] bis 1300 °C [54, 89] eine Kristallisation von amorphem SiO2 zu Cristo-

balit beobachtet werden. Dabei liegen auch bei höheren Temperaturen und längeren Auslagerungszeiten 

beide Phasen vor, da sich an der SiC/SiO2-Grenzfläche zunächst amorphes SiO2 bildet, welches sich nur 

sehr langsam in Cristobalit umwandelt [54, 88]. Cristobalit besteht aus regelmäßigen Sechsecken (Rin-

gen) aus Si-O-Bindungen, wobei α-Cristobalit in einer tetragonalen und β-Cristobalit in einer kubischen 

Kristallstruktur kristallisiert [54, 86, 87]. Die Diffusion von Sauerstoff durch amorphes und kristallines 

SiO2 kann dabei auf zwei Wegen stattfinden. Zum einen durch die Permeation von molekularen Sauer-

stoff durch Kanäle in der jeweiligen amorphen oder kristallinen Struktur und zum anderen durch die 

Diffusion von Sauerstoffanionen im Gitter mithilfe von Sauerstoffleerstellen [54, 86]. Studien der Diffu-

sion von Sauerstoff durch glasartiges SiO2, wie jene von Norton [90], zeigen einen linearen Zusammen-

hang zwischen dem Sauerstoffpartialdruck und der Sauerstoffdiffusion, was auf eine Dominanz der Dif-

fusion des molekularen Sauerstoffs hindeutet und mehrfach bestätigt wurde [54, 86]. Die Diffusion von 

Sauerstoffanionen über Leerstellen ist unabhängig vom Sauerstoffpartialdruck, da die Leerstellenkon-

zentration nicht mit dem Sauerstoffpartialdruck zunimmt [86]. Die Diffusionsgeschwindigkeit von mo-

lekularen Sauerstoff ist aufgrund der geordneten Kristallstruktur mit kleineren Lücken und somit klei-

neren Diffusionskanälen in Cristobalit geringer als in amorphem SiO2 [54, 86, 88]. 

Die Oxidationskinetik von SiC lässt sich näherungsweise mit dem Modell der Oxidationskinetik von Si 

von Deal und Grove [91] beschreiben [54]. Bei geringeren Temperaturen und dünnen Oxidschichten 

weist die Oxidationskinetik von SiC einen linearen Charakter auf, wobei die Oxidationsrate von der 

Geschwindigkeit der Reaktion von Sauerstoff mit SiC an der SiC/SiO2-Grenzfläche bestimmt wird [54, 

92]. Bei Temperaturen ab 1200 °C und dickeren Oxidschichten liegt ein parabolisches Oxidationsverhal-

ten vor [54, 89]. Die Aktivierungsenergie der parabolischen Oxidation liegt bei 118 kJ/mol [89], was 

im Bereich der Permeation von O2 durch SiO2 (113 kJ/mol [90]) liegt und somit den geschwindigkeits-

bestimmenden Prozess darstellt [54]. Die Aktivierungsenergie für die parabolische Oxidation von Si3N4 
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liegt hingegen mit 363 kJ/mol [89] höher, was zu geringeren parabolischen Oxidationskonstanten bis 

1400 °C führt [89]. Dies ist auf die Bildung einer Si2N2O-Schicht unterhalb der SiO2-Deckschicht zurück-

zuführen, welche die geschwindigkeitsbestimmende Barriere für die Sauerstoffdiffusion darstellt [54].  

Die Schmelztemperatur von SiO2 bei 1723 °C repräsentiert die naheliegende maximale Einsatztempera-

tur für Keramiken, deren Oxidationsbeständigkeit auf SiO2-Deckschichten beruht [54, 56]. Es existieren 

jedoch weitere Faktoren, die die maximale Einsatztemperatur begrenzen. Ab einer Temperatur von 

1700 °C kann ein lineares Oxidationsverhalten und Blasenbildung beobachtet werden [93]. Die aktive 

Oxidation und die damit einhergehende Bildung von gasförmigen SiO bei hohen Temperaturen und 

niedrigen Sauerstoffpartialdrücken, stellt eine weitere Limitierung der maximalen Einsatztemperatur 

dar (siehe Reaktionen 2.12 – 2.14) [54, 56, 57]. 

Si(s) +  
1

2
 O2(g) → SiO(g) (2.12) 

SiC (s) +  O2(g) → SiO(g) + CO(g) (2.13) 

Si3N4 (s) +  
3

2
 O2(g) → 3 SiO(g) + 2 N2(g) (2.14) 

 

Daneben existieren weitere Herausforderungen, wie der Anstieg der Oxidationsrate in wasserdampfhal-

tigen Atmosphären durch die Bildung von volatilen Si-Hydroxiden, der Korrosionsangriff aufgrund von 

Heißgaskorrosion bspw. durch Na2SO4-Ablagerungen und der Verlust der niedrigviskosen oder flüssigen 

SiO2-Deckschicht bei hohen Temperaturen aufgrund von Scherkräften und hohen Strömungsgeschwin-

digkeiten [54, 56, 57].  

Die Oxidationsbeständigkeit von Si-basierten polymerabgeleiteten Keramiken lässt sich anhand der che-

mischen Zusammensetzung der polymeren Präkursoren und der daraus resultierenden Keramiken ein-

teilen.  

Das Oxidationsverhalten von polymerabgeleiteten SiC-Keramiken ist vergleichbar mit jenem von SiC. 

Oxidationsstudien von SiC-Fasern [94, 95] in trockener Luft und reinem O2 zeigen ein parabolisches 

Oxidationsverhalten im Temperaturbereich von 800 °C bis 1400 °C, wobei die Aktivierungsenergie im 

Bereich von rund 100 kJ/mol liegt, was auf die Permeation von O2 durch SiO2 als geschwindigkeitsbe-

stimmenden Schritt hindeutet. Gleichzeitig findet eine Auswärtsdiffusion von CO statt. Ab einer Tempe-

ratur von 1200 °C erfolgt eine Kristallisation des amorphen SiO2 zu Cristobalit [96, 97].  

Oxidationsuntersuchungen von polymerabgeleiteten SiOC-Keramiken zeigen einen negativen Einfluss 

der freien Kohlenstoffphase auf die Oxidationsbeständigkeit. Dabei weisen SiOC-Keramiken mit einem 

höheren Phasenanteil an freiem Kohlenstoff eine höhere Oxidationsrate auf als jene mit einem geringe-

ren Phasenanteil, insbesondere bei niedrigeren Temperaturen (600 – 800 °C) [96–98]. Die ermittelten 

parabolischen Oxidationskonstanten bei 1350 °C in Luft sind größer als jene von SiC [96, 97, 99].  

Polymerabgeleitete SiCN-Keramiken besitzen vergleichbare parabolische Oxidationskonstanten zu SiC 

und Si3N4 [95, 97, 100, 101].  Hinsichtlich des geschwindigkeitsbestimmenden Mechanismus zeigen sich 
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gemischte Ergebnisse. Bharadwaj et al. [101] ermittelten im Temperaturbereich von 900 °C bis 1200 °C 

vergleichbare Oxidationsraten zu SiC in Luft und eine Aktivierungsenergie von 120 kJ/mol, was für eine 

Permeation von O2 durch SiO2 als geschwindigkeitsbestimmenden Schritt spricht. Chollon [95] hingegen 

stellte niedrigere Oxidationsraten und höhere Aktivierungsenergien für SiCNO- und SiNO-Fasern fest, 

wobei diese abhängig vom N/Si- bzw. C/Si-Verhältnis sind. Eine Erhöhung des N/Si-Verhältnis (damit 

einhergehende Verringerung des C/Si-Verhältnis) hatte eine Verringerung des kp-Wertes und eine Erhö-

hung der Aktivierungsenergie zur Folge, wobei die höhere Aktivierungsenergie ein Indiz für die Perme-

ation von O2 durch eine Si2N2O-Schicht ist [95–97].  

Insgesamt lässt sich festhalten, dass polymerabgeleitete SiC-, SiOC- und SiCN-Keramiken ein zu reinem 

SiC und Si3N4 vergleichbares Oxidationsverhalten zeigen, da auch für diese Materialien die Oxidations-

beständigkeit auf der Bildung einer SiO2-Deckschicht beruht [53, 54, 102]. Jedoch lässt sich das Oxida-

tionsverhalten durch die Modifikation der Präkursoren mit zusätzlichen Elementen und die Herstellung 

von polymerabgeleiteten keramischen Nanokompositen weiter beeinflussen [26, 83].  

Die ersten publizierten Arbeiten zum Oxidationsverhalten von mit Bor modifizierten SiCN-Systemen 

wiesen auf eine sehr hohe Oxidationsbeständigkeit hin [103, 104], was jedoch in weiteren Untersuchun-

gen nicht bestätigt werden konnte [53, 96, 97, 102]. Die gemessenen niedrigen Oxidationsraten wurden 

auf Basis von Massenänderungen ermittelt und beruhten auf der Verdampfung von volatilen B2O3 bei 

höheren Temperaturen (ab 1100 °C), was die Massenzunahme aufgrund der Bildung einer Borosilikat-

Deckschicht überlagerte (paralineares Oxidationsverhalten) [53, 71, 96, 105, 106]. Zudem konnten But-

chereit et al. [105–107] bei der Untersuchung von SiCN und SiBCN mit unterschiedlichen Zusammen-

setzungen eine Blasenbildung innerhalb der Oxidschicht feststellen, welche bei dichten Proben ab einer 

Temperatur von 1100 °C auftrat [105] und bei porösen Proben verstärkt an den Probenkanten beobach-

tet wurde [106, 107]. Die Bildung von Blasen lässt sich auf die Verringerung der Viskosität aufgrund 

von B2O3 zurückführen, welche die Blasenbildung erleichtert und zu einer reduzierten Oxidschichtdicke 

und damit verstärkten Oxidation an Kanten führt [96].  

Durch die Modifikation von SiCN-Präkursoren mit Aluminium hingegen kann eine signifikante Verbes-

serung der Oxidationsbeständigkeit gegenüber SiCN bei 1400 °C erreicht werden [77, 96, 97, 108, 109]. 

Wang et al. [110] führten dies auf der Position der Al-Atome in SiO2 zurück, welche sich laut den Auto-

ren in der Mitte der Si-O-Ringe der amorphen SiO2-Schicht befinden und die O2-Permeation behindern. 

Sie ermittelten mittels O-Tracerstudien nahezu eine Verdopplung der Aktivierungsenergie gegenüber 

reinem SiO2, wobei der Oxidationskinetik auch von der O2-Permeation bestimmt wird [96, 110].  

Ein anderes Beispiel ist die Modifikation von SiCN mit Zr. Der Vergleich von SiZrCN-Fasern mit dichten 

SiCN-Proben bei 1350 °C in Luft durch Saha et al. [111] zeigte eine Verringerung der Oxidationsrate, 

was auf eine Verringerung des Kohlenstoffgehalts zurückgeführt wurde [77, 96, 97]. 

Die Beispiele verdeutlichen, dass die chemische Modifikation der Präkursoren eine interessante Möglich-

keit darstellt, um das Oxidationsverhalten von polymerabgeleiteten Keramiken zu beeinflussen.   
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3 Methoden 

 

3.1 Synthese polymerabgeleiteter Keramiken und Probenherstellung 
 

Die Herstellung von polymerabgeleiteten Keramiken besteht aus vier Schritten. In einem ersten Schritt 

erfolgt die Synthese des polymeren Präkursors. Organochlorsilane sind aufgrund ihrer geringen Kosten 

und guten Verfügbarkeit das am häufigsten verwendete Edukt zur Synthese von Si-basierten Polymeren 

[26–28, 77]. Die Syntheserouten von diversen präkeramischen Si-basierten Polymeren ist Gegenstand 

zahlreicher Übersichtsarbeiten [27, 71, 77, 112–117]. Wie in Kapitel 2.3 beschrieben, lassen sich durch 

die chemische Modifikation der Seitenketten der präkeramischen Polymere mit metallorganischen Ver-

bindungen Single-Source-Präkursoren für polymerabgeleitete keramische Nanokomposite herstellen. 

Die Synthese der in dieser Arbeit verwendeten Single-Source-Präkursoren erfolgte mittels Schlenktech-

nik unter Argon (siehe Kapitel 4.3.1 und 6.3.1) beziehungsweise mittels Sol-Gel-Methode (siehe Kapitel 

5.3.1). Eine detaillierte Beschreibung der Vorgehensweise ist in den jeweiligen Kapiteln zu finden. 

Der nächste Schritt umfasst die Formgebung und Vernetzung der präkeramischen Polymere. Mit dem 

Vernetzungsschritt wird das präkeramische Polymer in einen formstabilen, nicht aufschmelzbaren Duro-

plasten überführt, was die mechanische Bearbeitung und Handhabung der Formteile vor der Umwand-

lung in eine Keramik vereinfacht [27, 77]. Die thermische Vernetzung bei Temperaturen von 100 °C – 

400 °C stellt eine einfache und gängige Methode zur Quervernetzung der präkeramischen Polymere dar. 

Daneben sind noch weitere Möglichkeiten zur Initiierung der Vernetzungsreaktionen bekannt, wie zum 

Beispiel die Vernetzung unter der Bestrahlung mit Ultraviolettstrahlung durch Einbau von photoche-

misch wirksamen funktionellen Gruppen, die selektive Vernetzung durch die lokale Bestrahlung mittels 

eines Lasers oder Elektronenstrahls, die Nutzung von reaktiven Gasen oder durch das Eintauchen in 

alkalische Lösungen [27, 77].   

Im Anschluss erfolgt der Übergang von einem siliciumorganischen Polymer in eine amorphe Keramik 

durch die Pyrolyse bei Temperaturen von 400 °C – 1400 °C in inerten und reaktiven Atmosphären [27, 

77]. Mit der Wahl des präkeramischen Präkursors kann die entstehende amorphe Keramik beeinflusst 

werden (siehe Kapitel 2.2). In den meisten Fällen kann die Bildung einer segregierten freien Kohlen-

stoffphase innerhalb der amorphen Keramik festgestellt werden [27]. Neben der konventionellen Pyro-

lyse im Rohrofen mit definierter Atmosphäre und geregeltem Temperaturprogramm, wurden weitere 

Prozesse zur Transformation der Si-basierten Polymere in eine Keramik untersucht, wie chemische Gas-

phasenabscheidung, Plasmaspritzen, Mikrowellenpyrolyse oder laserstrahlinduzierte Pyrolyse [11, 27, 

77]. Zur Kompensation der auftretenden Schrumpfung während der Pyrolyse, können aktive und passive 

Füllstoffe genutzt werden, um der Bildung von Porosität und Rissen vorzubeugen (siehe Kapitel 2.3). 

In einem optionalen vierten Schritt kann die amorphe Keramik in eine kristalline Keramik durch Ausla-

gerung bei höheren Temperaturen überführt werden. Bei Temperaturen über 1100 °C kommt es bei den 
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amorphen keramischen Materialien zur Bildung von nanokristallinen Ausscheidungen, wobei die Kris-

tallisationstemperatur und die Phasenzusammensetzung abhängig von dem genutzten präkeramischen 

Präkursoren sind [11, 26, 27, 77]. 

Neben der Pyrolyse von endformnahen Duroplasten (Grünkörper) können auch keramische Pulver aus 

den präkeramischen Polymeren synthetisiert werden, welche zur Herstellung von dichten keramischen 

Monolithen durch Heißpressen oder feldaktiviertes Sintern verwendet werden können [27]. Die größere 

Verdichtung hat dabei eine Verbesserung der mechanischen Eigenschaften zur Folge [27, 77]. 

Die Probenherstellung erfolgte in dieser Arbeit über drei Routen. In Kapitel 4 wurden monolithische 

(HfxTa1-x)C/SiC-Nanokomposite hergestellt. Ziel war es den Oxidationsmechanismus sowie das Oxidati-

onsverhalten in Abhängigkeit der chemischen Zusammensetzung zu untersuchen. Nach der Synthese der 

Single-Source-Präkursoren wurden diese zunächst vernetzt und im Anschluss zu einem Pulver gemör-

sert. Das polymere Pulver wurde durch Pyrolyse in ein amorphes keramisches Pulver überführt. Abschlie-

ßend erfolgte eine Verdichtung des erhaltenen Pulvers zu kristallinen monolithischen Proben durch feld-

aktiviertes Sintern. Als Referenzmaterial wurde zusätzlich polymerabgeleitetes SiC über dieselbe Route 

hergestellt, wobei es hierbei um das nicht modifizierte kommerziell erhältliche Ausgangspolymer der 

Single-Source-Präkursoren handelte. 

In Kapitel 5 wurde der Einfluss einer polymerabgeleiteten SiAlOC-Schicht auf das Oxidations- und Nit-

rierungsverhalten von Cr untersucht. Ziel war es die Interaktion zwischen Cr bzw. Cr2O3-Bildnern und 

Si-basierten polymerabgeleiteten Deckschichten zu untersuchen, welche aufgrund der Nutzung von Cr-

basierten Haftvermittlerschichten bzw. Cr2O3-bildenden Substratmaterialien von großem Interesse für 

das zu entwickelnde Schichtsystem des Graduiertenkollegs ist. Die Synthese des SiAlOC-Präkursors er-

folgte dabei über die Sol-Gel-Route, wobei Si-basierte Alkoxide als Ausgangsstoffe verwendet wurden. 

Die Modifikation mit Al erfolgte durch Zugabe eines Al-Alkoxides. Die Synthese des Präkursoren über 

den Sol-Gel-Prozess ist neben der Nutzung von Polysiloxanen ein zweiter möglicher Weg zur Herstellung 

von SiOC-basierten Keramiken [29]. Die Schichtapplikation erfolgte über das Eintauchen der geschliffe-

nen Cr-Substrate in das flüssige SiAlOC-Sol. Nach einer anschließenden Trocknung wurde der polymere 

Single-Source-Präkursor der Beschichtung über einen Pyrolyseschritt in ein amorphes Glas überführt. 

In Kapitel 6 wurde der Einfluss von Si(Zr,B)CN-Präkursoren auf das Oxidationsverhalten der Ultra-Hoch-

temperatur-Keramik ZrB2 untersucht. Die polymeren Präkursoren wurden dabei als Sinterhilfe genutzt. 

Die Ergebnisse geben Aufschluss über den allgemeinen Einfluss der Präkursoren als auch den Einfluss 

der chemischen Zusammensetzung auf das Oxidationsverhalten. Die Herstellung der monolithischen 

Proben erfolgte dabei mittels Heißpressen. Nach der Modifikation des kommerziell erhältlichen SiCN-

Präkursors mit Zr bzw. Zr und B wurde die drei Präkursoren jeweils mit 85 Gew.-% ZrB2 Pulver ver-

mischt. Das Ergebnis nach einem Vernetzung- und Pyrolyseschritt waren ZrB2-Pulver, welche jeweils mit 

drei amorphen Keramiken beschichtet waren. Die Verdichtung dieser Pulver erfolgte mittels Heißpressen 

in Stickstoff. 
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Eine ausführliche der Beschreibung der Probenherstellung mit den verwendeten Ausgangsstoffen, Gerä-

ten und Parametern findet sich in den jeweiligen Unterkapiteln 4.3.1, 5.3.1 und 6.3.1.  

 

3.2 Thermoanalyse  
 

3.2.1 Thermogravimetrische Analyse 
 
Bei der thermogravimetrischen Analyse (TGA) wird die Massenänderung einer Probe in Abhängigkeit 

von der Zeit und der Temperatur (m(t,T)) gemessen [118, 119]. Dabei wird eine Probe einem definier-

ten Temperaturprogramm (T(t)) ausgesetzt, welches sich aus Aufheiz-, Abkühl- oder isotherme Halte-

phasen zusammensetzen kann [118, 119]. Thermogravimetrische Messungen geben Aufschluss über 

chemische Änderungen des Materials, welche mit einer Veränderung der Masse einhergehen [118, 119]. 

Beispiele hierfür sind Masseverluste aufgrund der Zersetzung des Materials, Bildung und Abdampfen 

von gasförmigen Reaktionsprodukten oder eine Verringerung der Oxidationsstufe. Während die Bildung 

von Reaktionsprodukten mit der gewählten Atmosphäre (bspw. Oxidation oder Nitrierung) mit einer 

Erhöhung der Masse einhergehen können [118, 119]. Die ermittelten TGA-Kurven (Massenänderung in 

Abhängigkeit von der Temperatur oder Zeit) erlauben Aussagen über beispielsweise die thermische Sta-

bilität, den Feuchtigkeitsgehalt oder die Oxidations- oder Verdampfungskinetik. Die Proben können iner-

ten (bspw. Ar oder He) oder reaktiven Atmosphären ausgesetzt werden (bspw. Luft, O2 oder wasser-

dampfhaltige Atmosphären) [118, 119]. Zudem lassen sich durch Messung der Änderung der Kraft in 

einem magnetischen bzw. elektrischen Feld, auch magnetische und elektrische Umwandlungen wie 

bspw. die Curie-Temperatur mithilfe von thermogravimetrischen Analysen ermitteln [118]. Es wird zwi-

schen kontinuierlichen und diskontinuierlichen Messungen unterschieden [119]. Bei der kontinuierli-

chen Messung wird die Massenänderung über die komplette Auslagerungszeit gemessen, während bei 

der diskontinuierlichen Messung die Proben aus dem Ofen in regelmäßigen Zeitabständen entnommen 

und gewogen werden [119]. Für die vorliegende Arbeit wurden ausschließlich kontinuierliche thermo-

gravimetrische Analysen durchgeführt.  

Der schematische Aufbau der in dieser Arbeit genutzten Thermowaage wird in Abbildung 5 dargestellt. 

Hauptbestandteile der Thermowaage sind eine Mikrowaage (B24, SETARAM Instrumentation, Caluire-

et-Cuire, Frankreich, Auflösung ± 0,0023 µg) und ein Hochtemperaturofen (siehe Abbildung A 1 und 

Abbildung A 2). In diesem Fall wurde ein zu einem vertikalen Hochtemperaturrohrofen umgebauter 

Kammerofen (RHT04/17S, Nabertherm GmbH, Lilienthal, Deutschland) verwendet. An einem Ende des 

waagrechten Balkens der Mikrowaage ist die Probe und an dem anderen Ende ein Gegengewicht ange-

bracht.  

Die verwendete Mikrowaage arbeitet nach dem Prinzip der elektromagnetischen Kraftkompensation, 

wobei elektromagnetische Induktionsspulen die Position des Waagebalkens fixieren. Auslenkungen in 
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Folge von Massenänderungen werden anhand der Abschattung des Lichtes einer Diode durch ein ge-

schlitztes Blech mithilfe von Photodetektoren erfasst. Die Stromstärke der elektromagnetischen Indukti-

onsspulen wird dabei geregelt, sodass die Auslenkung elektromagnetisch kompensiert wird. Die zur 

Kompensation der Auslenkung benötigte Stromstärke ist dabei proportional zur Massenänderung der 

Probe [118]. Vor der Messung wird die Waage mit dem Gegengewicht ausbalanciert, damit eine mög-

lichst geringe elektromagnetische Kraft nötig ist, um die Position des Waagebalkens zu fixieren. Dies 

erhöht die Sensitivität der Waage [119].   

 

 

Abbildung 5: Schematischer Aufbau der in dieser Arbeit verwendeten Thermowaage. 

 

Die Probenvorbereitung und die verwendeten Versuchsparameter werden in den jeweiligen Unterkapi-

teln 4.3.2, 5.3.2 und 6.3.2 erläutert. Zusätzlich wird eine Übersicht über die verwendeten Versuchspa-

rameter in Tabelle A 1 gegeben.  

 

3.2.2 Simultane thermische Analyse 
 

Bei der simultanen thermischen Analyse (STA) werden neben der thermogravimetrischen Messung der 

Massenänderung auch kalorische Effekte in Abhängigkeit von der Temperatur oder der Zeit erfasst. Zur 

Messung der kalorischen Effekte können zwei Methoden eingesetzt werden: 

Zum einen die Differenzthermoanalyse (DTA), bei der die Temperaturdifferenz zwischen einer Probe 

und einem Referenzmaterial gemessen wird, während sowohl Probe als auch Referenz einem definierten 

Temperaturprogramm ausgesetzt werden [118, 120]. Das Auftreten von exo- (bspw. Kristallisation oder 

Oxidation) oder endothermen Prozessen (bspw. Schmelzen) führt dabei zu einer messbaren Tempera-

turdifferenz zwischen der Probe und dem Referenzmaterial [120, 121]. Dafür werden entweder Ther-

moelemente in die Proben- und Referenzsubstanz eingetaucht (Blocksystem) oder Tiegel auf die Schutz-

rohre zweier Thermoelemente aufgesteckt (Einzeltiegelsystem), wobei bei beiden Systemen sich Refe-

renz und Probe in demselben Ofenraum befinden [118].  
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Als Alternative zur Differenzthermoanalyse kann die dynamische Differenz-Kalorimetrie (engl. Differen-

tial Scanning Calorimetry, DSC) genutzt werden, bei der die Differenz der Energiezufuhr zwischen Probe 

und Referenzmaterial gemessen wird, während beide einem definiertem Temperaturprogramm ausge-

setzt werden [118, 120]. Im Gegensatz zur DTA besteht bei der DSC eine definierte wärmeleitende 

Verbindung zwischen Referenz und Probe, indem beide Materialien symmetrisch zum Mittelpunkt auf 

einer wärmeleitenden Scheibe positioniert werden (Scheibenmesssystem) [118, 120]. Aufgrund der 

thermischen Symmetrie sind die Beträge beider Wärmeströme gleich und somit die Wärmestromände-

rung proportional zur gemessenen Temperaturdifferenz. Die wärmeleitende Verbindung kann auch über 

sogenannte Thermosäulen (hintereinandergeschaltete Thermoelement) erfolgen (Zylindermesssystem) 

[118]. 

In der vorliegenden Arbeit wurde die simultane thermische Analyse vorrangig zur kontrollierten Ausla-

gerung in definierten Atmosphären mit gleichzeitiger thermogravimetrischer Untersuchung genutzt. Ver-

wendet wurde das Gerät STA 449 F3 Jupiter (NETZSCH-Gerätebau GmbH, Selb, Deutschland). Das Ge-

rät kann durch die Nutzung von verschiedenen Sensoren zur Messung von TGA-DTA (Einzeltiegelsys-

tem) und TGA-DSC (Scheibenmesssystem) verwendet werden.  

 

3.3 Materialographische Probenpräparation 
 

Zur Beurteilung der Mikrostruktur von Schichten, Grenzflächen (bspw. zwischen Grundmaterial und 

gebildeten Oxidschichten oder zwischen Beschichtung und Substratmaterial) und des Grundmaterials 

wurden materialographische Querschliffe der untersuchten Proben sowohl vor als auch nach der Ausla-

gerung angefertigt. Ziel ist die Erzeugung einer ebenen und sehr glatten Querschnittsfläche der Probe. 

Die allgemeine Vorgehensweise besteht dabei aus dem mechanischen Schleifen der Proben mit Schleif-

papier mit abnehmender Korngröße und einem Polierschritt mit Poliertüchern und Diamantsuspensio-

nen. Optional können die Proben in einem Epoxidharz eingebettet werden. [122]  

In dieser Arbeit wurden die Proben mit einer wenige Nanometer dünnen Gold-Schicht beschichtet, um 

eine elektrische Leitfähigkeit für die Abscheidung einer galvanischen Ni-Schicht zu ermöglichen. Diese 

dient dem Schutz der gebildeten Oxidschicht und der Kontrasterhöhung an der Grenzfläche zwischen 

Einbettmittel und Probe [123, 124]. Im Anschluss wurden die Proben in ein Epoxid-Einbettmittel (Spe-

ciFix-40, Struers ApS, Ballerup, Dänemark) mittels Vakuumimprägnierung (CitoVac, Struers ApS, Bal-

lerup, Dänemark) eingebettet (Kalteinbetten). Die Proben härteten für mindestens 24 h bei 35 °C im 

Trockenschrank aus. Anschließend wurden die eingebetteten Proben mit zunehmend feinerem SiC Pa-

pier (ATM Qness GmbH, Mammelzen, Deutschland) geschliffen. Im letzten Schritt wurden die Quer-

schliffe poliert, wobei im finalen Polierschritt ein Poliertuch (MD-Nap, Struers ApS, Ballerup, Dänemark) 

mit einer 1 µm Diamantsuspension (DP-Suspension, Struers ApS, Ballerup, Dänemark) genutzt wurde.  
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3.4 Spektroskopische Methoden 
 

3.4.1 Röntgendiffraktometrie 
 

Die Röntgendiffraktometrie beruht auf der Röntgenbeugung, der Beugung und somit Ablenkung der 

Strahlungsrichtung von Röntgenstrahlung durch eine periodische Struktur (Kristallgitter) [125, 126]. 

Dabei findet eine Wechselwirkung zwischen der Röntgenstrahlung und den Elektronen des Kristalls in 

Form einer kohärenten und elastischen Streuung statt [125, 126]. Die Elektronen der Gitteratome er-

fahren aufgrund der Beschleunigung durch die Röntgenstrahlung eine Auslenkung aus ihrer Ruhelage 

[125]. Infolgedessen führen die Elektronen eine harmonische Schwingung um ihre Ruhelage aus, was 

zur Aussendung von kohärenter Strahlung mit gleicher Frequenz in alle Richtungen führt [125]. Die 

ausgesendeten radial verlaufenden Kugelwellen der Beugungspunkte überlagern sich und bilden ein In-

terferenzmuster aus [126]. Für eine konstruktive Interferenz muss der Abstand zwischen den Beugungs-

punkten, in diesem Fall den Atomen des Gitters, ein ganzzahliges Vielfaches der Wellenlänge der mono-

chromatischen Röntgenstrahlung sein [125]. Das Auftreten von konstruktiver Interferenz ist von der 

Orientierung des einfallenden Röntgenstrahls, dessen Wellenlänge und den Atomabständen im Kristall-

gitter abhängig. Dies wird durch die Braggsche Gleichung beschrieben (siehe Gleichung 3.1) [125, 126]. 

 
𝑛 ∙ 𝜆 = 2 ∙ 𝑑 ∙ sin(𝜃) (3.1) 

 

Sie beschreibt unter welchem Glanzwinkel θ (Beugungswinkel) es bei einem Kristall mit dem Netzebe-

nenabstand (Gitterebenenabstand) d zur „Reflexion“ (konstruktiver Interferenz) während der Bestrah-

lung mit einem monochromatischen Röntgenstrahl der Wellenlänge λ kommt. n beschreibt dabei die 

ganzzahlige Beugungsordnung. Die Eindringtiefe der Strahlung und somit auch der Untersuchungsbe-

reich, ist von dem Einfallswinkel, dem Probenmaterial und der gewählten Strahlung (Quelle und Inten-

sität) abhängig. Materialien mit einer hohen Dichte und einer hohen Kernladungszahl Z absorbieren 

dabei tendenziell mehr Strahlung, was geringere Eindringtiefen zur Folge hat [125]. Beispielsweise be-

trägt die Eindringtiefe (63 % Absorption) von Cu-Strahlung unter einem Einfallswinkel von 15° bei Si 

(Dichte 2,33 g/cm³, Z = 14) 9,23 µm, während bei der Untersuchung von Zr (Dichte 6,51 g/cm³, 

Z = 40) lediglich eine Eindringtiefe von 1,48 µm erreicht wird [125]. 

Mithilfe von Röntgenbeugung lassen sich zum einen qualitative Aussagen über die kristalline Phasenzu-

sammensetzung oder den Kristallaufbau (Kristallstrukturanalyse: Zellparameter, Atomverteilung und 

Symmetrien in der Atomanordnung) und zum anderen auch quantitative Aussagen (Volumen- bzw. Mas-

senanteil der kristallinen Phasen oder Kristallit- bzw. Korngröße) treffen. Des Weiteren sind röntgeno-

graphische Spannungsanalysen (Abweichung der Gitterparameter vom spannungsfreien Zustand) und 

Texturanalysen (Abweichung der Körner von der regellosen Orientierungsverteilung) möglich. [125] 
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Detaillierte Angaben zu den Messparametern und den verwendeten Geräten werden in den jeweiligen 

Unterkapiteln gegeben. Eine Übersicht über die verwendeten Messparameter aller Messungen findet sich 

in Tabelle A 2. 

 

3.4.2 Fourier-Transformations-Infrarotspektroskopie 
 

Die Absorption von Infrarot (IR)-Strahlung (λ = 0,8 – 500 µm) von Molekülen führt zur Anregung von 

Molekülschwingungen und -rotationen [126–128]. Das Absorptionsspektrum zeigt dabei Absorptions-

banden, welche charakteristisch für die jeweiligen Bindungen bzw. Moleküle sind. Mithilfe der Fourier-

Transformations-Infrarotspektroskopie (FT-IR-Spektroskopie) kann somit eine unbekannte Verbindung 

anhand des Vergleich des gemessenen Spektrums mit bekannten Spektren aus einer Spektrenbibliothek 

identifiziert werden [129]. Des Weiteren lässt sich die Struktur einer Verbindung anhand der charakte-

ristischen Absorptionsbanden der Bindungen durch FT-IR-Messungen aufklären [128, 129]. Vorausset-

zung für das Auftreten der Absorptionsbanden ist, dass die Energie (Frequenz) des zu absorbierenden 

Lichtquants der Absorptionsfrequenz der angeregten Schwingung entspricht (Resonanzbedingung) und 

ein Dipolmoment vorhanden ist, welches sich periodisch ändert [126–129]. Aufgrund des fehlenden 

Dipolmoments sind beispielsweise Gasmoleküle wie N2, H2 oder O2 IR-inaktiv [126–129]. Das IR-Spekt-

rum lässt sich in zwei Hauptbereiche entsprechend den auftretenden Absorptionsbanden der unter-

schiedlichen Schwingungsformen aufteilen. Zur Anregung von Valenzschwingungen (symmetrisch und 

asymmetrisch) sind größere Energiebeträge notwendig, weshalb die dazugehörigen Absorptionsbanden 

überwiegend oberhalb von Wellenzahlen von 1500 cm-1 auftreten. Die Absorptionsbanden der Deforma-

tionsschwingungen (Spreiz-, Pendel-, Torsions- und Kippschwingungen) treten vorwiegend bei niedri-

geren Wellenzahlen als 1500 cm-1 auf [126, 127]. In der Region unterhalb von 1500 cm-1 findet sich der 

sogenannte Fingerprint-Bereich, welcher häufig aus mehreren sich überlagerten Banden besteht. Insbe-

sondere in Kombination mit den charakteristischen Gerüstschwingungen ist der Fingerprint-Bereich cha-

rakteristisch für das betreffende Molekül [126, 127]. Das Absorptionsvermögen von Materialien kann 

grundsätzlich auf zwei Wegen gemessen werden: Zum einen in Transmission durch ein Medium und 

zum anderen in Reflexion an der Probenoberfläche [127, 128]. 

 

3.4.3 Raman-Spektroskopie 
 

Im Gegensatz zu der Infrarot-Spektroskopie, bei der die Absorption in Folge der Anregung einer Schwin-

gung aufgrund der Wechselwirkung mit einem Lichtquant gemessen wird, erfolgt bei der Raman-Spekt-

roskopie eine Schwingungsanregung indirekt durch monochromatisches Licht, wobei die Intensität der 

Streustrahlung gemessen wird [126, 127, 129]. Während bei der IR-Spektroskopie sich das Dipolmo-

ment eines Moleküls aufgrund der Schwingung ändern muss, beruht die Raman-Spektroskopie auf einer 

Änderung der Polarisierbarkeit, dem Deformationsvermögen der Elektronenhülle [126, 127, 129].  
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Trifft ein Photon auf die Elektronenhülle, so werden die Valenzelektronen in einen virtuellen Schwin-

gungszustand versetzt [127, 129]. Die im Anschluss stattfindende Relaxation in den Grundzustand kann 

auf verschiedenen Wegen geschehen. Im wahrscheinlichsten Fall wird ein Photon mit der gleichen Fre-

quenz emittiert, was einem elastischen Stoß entspricht (Rayleigh-Streuung) und den Schwingungszu-

stand des Moleküls nicht beeinflusst [127, 129]. Dies ist statistisch für etwa einem von zehntausend 

Lichtquanten der Fall [127, 129]. Im Falle eines inelastischen Stoßes wird ein Photon mit niedrigerer 

Frequenz emittiert (Stokes-Streuung), wobei die im Molekül verbleibende Energie eine Schwingung an-

regt [127]. Befindet sich das Molekül bereits vor dem inelastischen Stoß in einem angeregten Schwin-

gungszustand, kann dies zur Emission eines Photons mit einer höheren Frequenz (Summe aus Erreger- 

und Molekülschwingung) führen (Anti-Stokes-Streuung) [127, 129]. Die bei der Stokes- und Anti-Stokes-

Streuung (Raman-Streuung) auftretende Frequenzverschiebung der Photonen ist charakteristisch für das 

untersuchte Molekül und tritt lediglich bei einem von 108 Lichtquanten auf [127]. Bei der IR-Spektro-

skopie und der Raman-Spektroskopie handelt es sich um komplementäre Methoden, wobei im Raman-

Spektrum Banden von Molekülen mit Symmetriezentrum auftreten, welche im IR-Spektrum fehlen [127, 

129]. Umgekehrt finden sich im IR-Spektrum Banden, welche im Raman-Spektrum nicht zu finden sind 

(Alternativverbot) [127, 129]. Wie auch die komplementäre IR-Spektroskopie lassen sich mithilfe der 

Raman-Spektroskopie unbekannte Substanzen identifizieren und Strukturaufklärungen von Verbindun-

gen durchführen, wobei sich durch die Kombination beider Verfahren vollständigere Informationen über 

die Struktur einer Verbindung generieren lassen [129].   

 

3.4.4 Energie- und wellenlängendispersive Röntgenspektroskopie 
 

Sowohl die energiedispersive Röntgenspektroskopie (engl. Energy Dispersive X-ray Spectroscopy, EDX) 

als auch die wellenlängendispersive Röntgenspektroskopie (engl. Wavelength Dispersive X-ray 

Spectroscopy, WDX) basieren auf der Detektion von charakteristischer Röntgenstrahlung, welche auf-

grund der Wechselwirkung eines Materials mit einem Elektronenstrahl emittiert wird [122, 130]. Wird 

ein Primärelektronenstrahl mit einer ausreichend großen Beschleunigungsspannung (Energie) genutzt, 

so kann es infolge der inelastischen Streuung (siehe Kapitel 3.5.1) der Primärstrahlelektronen zu einer 

Ionisation von Atomen durch Herausschlagen von Elektronen kommen. Wird ein Elektron auf einer in-

neren Schale herausgeschlagen, hat dies einen instabilen Zustand zur Folge, welcher durch Nachbeset-

zung der entstandenen Lücke mit einem energiereicheren Elektron einer höheren Schale aufgefüllt wird. 

Die überschüssige Energie wird dabei in Form von Röntgenstrahlung emittiert. Die freigewordene Rönt-

genstrahlung ist charakteristisch für das jeweilige Element und kann für die Bestimmung der Element-

zusammensetzung herangezogen werden. [130] 

Der Unterschied zwischen beiden Verfahren besteht in der Detektion und Auswertung der emittierten 

Röntgenstrahlung [131]. Während bei der energiedispersiven Röntgenspektroskopie die Energie der 
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emittierten Röntgenstrahlung gemessen wird, wird bei der wellenlängendispersiven Röntgenspektrosko-

pie die emittierte Röntgenstrahlung mittels eines Kollimators parallel ausgerichtet und an Analysekris-

tallen gebeugt, was eine Aufspaltung in verschiedene Wellenlängen zur Folge hat (siehe Kapitel 3.4.1) 

[122, 131]. Im Gegensatz zum EDX-Verfahren, wo alle Elemente gleichzeitig detektiert werden, werden 

bei der wellenlängendispersiven Röntgenspektroskopie die Elemente sequenziell gemessen indem be-

stimmte Beugungswinkel (entspricht der Wellenlänge der emittierten Röntgenstrahlung) untersucht 

werden. Dies resultiert in einer höheren Auflösung und geringerer Untergrundstrahlung (Bremsstrah-

lung) im Vergleich zur energiedispersiven Röntgenspektroskopie [131]. EDX-Detektoren werden häufig 

in konventionellen Rasterelektronenmikroskopen verbaut und ermöglichen somit neben der Bildgebung 

eine chemische Analyse [130]. WDX-Detektoren hingegen werden in speziellen Elektronenstrahlmikro-

sonden zur Elektronenstrahlmikroanalyse (engl. Electron Probe Micro Analysis, EPMA) verbaut, wobei 

häufig noch ein zusätzlicher EDX-Detektor integriert ist [122].  

 

3.5 Abbildende Methoden 
 

3.5.1 Rasterelektronenmikroskopie 
 

Bei der Rasterelektronenmikroskopie (REM) wird eine Probenoberfläche mittels eines fokussierten Elekt-

ronenstrahls abgerastert, wobei die Bildentstehung auf der Wechselwirkung des Primärelektronenstrahls 

mit dem Material der Probe beruht. Dafür wird durch eine Elektronenquelle (thermische Emission oder 

Feldemission) ein fokussierter Elektronenstrahl mit definierter Energie erzeugt, welcher mithilfe von 

Kondensorlinsen gebündelt und durch eine Objektivlinse fokussiert wird. Der Durchmesser des Elektro-

nenstrahls beträgt schlussendlich noch wenige Nanometer und wird mittels einer aus elektromagneti-

scher Induktionsspulen bestehenden Rastereinheit abgelenkt, um die Probenoberfläche Punkt für Punkt 

zu beleuchten. [130] 

Die Wechselwirkungen in Form von Streuprozessen des Primärelektronenstrahls mit dem Probenmate-

rial führen zur Emission von verschiedenen Signalen, welche von Detektoren aufgenommen und in Bil-

dinformationen umgewandelt werden. Die zwei am häufigsten genutzten sekundären Signale sind Se-

kundärelektronen (engl. Secondary Electrons, SE) und Rückstreuelektronen (engl. Backscattered Elect-

rons, BSE). Sekundärelektronen resultieren aus einer inelastischen Streuung der Elektronen des Primär-

elektronenstrahls an den Hüllelektronen des Probenmaterials, wodurch diese als Sekundärelektronen 

herausgelöst und emittiert werden können. Sekundärelektronen haben eine geringe Energie (≤ 50 eV) 

und können daher lediglich nahe der Probenoberfläche emittiert werden. Die Austrittstiefe beträgt we-

nige Nanometer, wobei das Wechselwirkungsvolumen klein ist. Dies verdeutlicht, weshalb SE-Aufnah-

men eine höhere Auflösung besitzen und vorrangig für Aussagen über die Morphologie der Probenober-

fläche herangezogen werden. Dabei erscheinen dem Detektor zugeneigte Flächen heller als jene Flächen, 
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die dem Detektor gegenüber abgeneigt sind. Rückstreuelektronen hingegen weisen eine wesentlich hö-

here Energie (> 50 eV) und eine größere Austrittstiefe von mehreren Mikrometern auf, was etwa der 

Hälfte der Eindringtiefe des Primärstrahls entspricht. Im Gegensatz zu Sekundärelektronen handelt es 

sich bei Rückstreuelektronen in erster Linie um Primärstrahlelektronen, welche aufgrund eines elasti-

schen Streuprozesses eine große Richtungsänderung erfahren und detektiert werden. Es wird somit ein 

größeres Wechselwirkungsvolumen untersucht, wobei die Wahrscheinlichkeit und Anzahl der elasti-

schen Streuung abhängig von der Ordnungszahl ist. Je höher die Ordnungszahl der Probenelemente, 

desto heller erscheinen die Grauwerte in der Aufnahme. Mit BSE-Aufnahmen lassen sich somit Rück-

schlüsse auf lokale Materialzusammensetzung ziehen. [130] 

Neben einem Everhart-Thornley-Detektor zur Aufnahme von Sekundär- und Rückstreuelektronen kön-

nen Rasterelektronenmikroskope noch mit weiteren Detektoren versehen werden. Häufig werden ener-

giedispersive Röntgenanalyse-Detektoren verbaut, um die Elementzusammensetzung der Probe zu ana-

lysieren.  

 

3.5.2 Transmissionselektronenmikroskopie 
 

Die Bildgebung bei der Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) beruht auf der Wechselwirkung ei-

nes Elektronenstrahls mit einer sehr dünnen Probe (< 100 nm) (Durchstrahlung). Der Aufbau eines 

Transmissionselektronenmikroskops besteht ähnlich wie beim Rasterelektronenmikroskop aus einer 

Elektronenquelle, deren Strahl mittels eines Kondensors auf die Probe fokussiert wird und diese durch-

strahlt. Im Gegensatz zum Rasterelektronenmikroskop befindet sich die Objektivlinse, welche ein erstes 

vergrößertes Zwischenbild erzeugt, hinter dem Objekt. Der Kontrast des Zwischenbildes kann durch 

Objektivblenden erhöht werden. Das Zwischenbild wird durch Projektivlinsen vergrößert und auf einen 

Lichtbildschirm projiziert oder von einer digitalen Kamera erfasst. Im Vergleich zu Rasterelektronenmik-

roskopen kommen bei der Transmissionselektronenmikroskopie höhere Beschleunigungsspannungen 

von 20 kV bis 300 kV zum Einsatz, was deren verbesserte atomare Auflösung aufgrund der geringeren 

Wellenlänge erklärt. [130] 

Wie auch beim Rasterelektronenmikroskop (siehe Kapitel 3.5.1) handelt es sich bei den Wechselwirkun-

gen zwischen Primärstrahl und der Probe um elastische und inelastische Streuung [130, 132].  Bei der 

elastischen Streuung werden die Primärstrahlelektronen aufgrund von Coulomb-Wechselwirkungen mit 

dem Atomkern der Probe abgelenkt [130]. Sie erfahren dadurch einen Streuwinkel, aber keinen signifi-

kanten Energieverlust [130]. Bei der inelastischen Streuung hingegen interagieren die Primärstrahlelekt-

ronen mit Elektronen der Probe, was zu der in Kapitel 3.4.4 beschriebenen Ionisation führen kann. Die 

Elektronen erfahren einen elementspezifischen Energieverlust und eine geringere Änderung der Flug-

bahn als bei der elastischen Streuung. 

Mithilfe der Objektivblende (Kontrastblende) können nun die inelastisch gestreuten Elektronen heraus-

gefiltert werden und lediglich die elastisch gestreuten Primärstrahlelektronen betrachtet werden, welche 
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eine geringe Ablenkung erfahren [130]. In diesen Hellfeldaufnahmen erscheinen schwere Elemente mit 

hoher Ordnungszahl dunkler (mehr Kontrast) aufgrund der stärkeren Streuung. Durch die Beugung 

(Streuung) des Primärelektronenstrahls kommt es zur Interferenz und der Erzeugung eine Beugungsbil-

des in der hinteren Brennebene [130, 132]. Mithilfe der Kontrastblende kann selektiv ein Reflex des 

Beugungsbildes ausgewählt werden [130]. In dieser Dunkelfeldaufnahme erscheinen nur solche Proben-

bereiche hell, die in diesem Winkelbereich beugen [130].  

Das Beugungsbild kann zur Identifikation von Phasen genutzt werden, was eine lokale Beurteilung der 

Phasenzusammensetzung erlaubt (Feinbereichsbeugungen (engl. Selected Area Electron Diffraction, 

SAED)) [132]. 

 

3.6 Computergestützte Thermodynamik 
 

Die computergestützte Verknüpfung von Phasendiagrammen und Thermochemie ermöglicht die Berech-

nung von thermodynamischen Funktionen und Phasendiagrammen von mehrkomponentigen Material-

systemen und stellt somit ein wertvolles Werkzeug für die Entwicklung und das Verständnis von Prozes-

sen in der Materialforschung dar [120, 133]. Alle thermodynamischen Software-Pakete basieren auf 

thermodynamischen Datenbanken, welche mittels der CALPHAD-Methode (engl. CALculation of PHAse 

Diagrams) erstellt wurden [134]. Basierend auf einer Arbeit zum Fe-Ni-System im Jahr 1956 von Kauf-

man und Cohen [135] gewann die CALPHAD-Methode im Jahr 1970 durch die Veröffentlichung eines 

Buches von Kaufman und Bernstein [136] immer mehr an Bedeutung [133]. Die Methode beruht auf 

thermodynamischen Beschreibung der stabilen und metastabilen Phasen eines Systems anhand von ther-

modynamischen Modellen der freien Enthalpie [120, 133]. Die freie Enthalpie ist dabei eine Funktion 

der chemischen Zusammensetzung, des Druckes und der Temperatur [120, 133]. Dabei fließen experi-

mentelle Daten (bspw. kalorimetrische Messungen, XRD-Messungen oder Gleichgewichts-Gasdruckmes-

sungen), theoretische Daten (bspw. quantenmechanische ab-initio-Berechnungen) und Abschätzungen 

in die Modelle der Phasen ein [120]. Die Modelle beschreiben anhand von Funktionen mit anpassbaren 

Parametern mathematisch die freie Enthalpie der jeweiligen Phase und beruhen auf den physikalischen 

und chemischen Eigenschaften der Phasen (bspw. Kristallstruktur,  Bindungstypen oder Phasenübergän-

gen) [120]. Die Parameter werden während der thermodynamischen Optimierung mithilfe der Methode 

der kleinsten Fehlerquadrate an die zugrundeliegenden Daten angepasst, um eine Funktion der freien 

Enthalpie der jeweiligen Phase zu erhalten [120, 133]. Dabei können die Daten hinsichtlich ihrer Ver-

lässlichkeit gewichtet werden. Die analytischen Funktionen der Phasen eines Systems werden in Be-

schreibungen oder Datenbanken zusammengefasst [120, 133]. Anhand dieser Datenbanken können im 

Anschluss mithilfe von Computerprogrammen Phasengleichgewichte und Phasendiagramme berechnet 

werden, durch die Minimierung der freien Enthalpie des kompletten Systems unter Angabe der Tempe-

ratur, des Druckes und der Zusammensetzung [120]. Die thermodynamischen Softwarepakete FactSage 

[137] (GTT Gesellschaft für Technische Thermochemie und -physik mbH, Herzogenrath, Deutschland) 
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und Thermo-Calc [138] (Thermo-Calc Software AB, Solna, Schweden) besitzen dabei die längste Ent-

wicklungshistorie und eine breite Anwenderbasis [134]. Mit Weiterentwicklungen der CALPHAD-Me-

thode sind Extrapolationen von Temperatur und Zusammensetzungsbereichen möglich, welche noch 

nicht experimentell untersucht wurden, was insbesondere für die Materialentwicklung neuer Systeme 

ein spannendes Werkzeug darstellt [120]. Auch lassen sich mithilfe der CALPHAD-Methode kinetische 

Datenbanken erstellen, was für komplexe Fragestellung in der Materialprozesstechnik ein nützliches 

Hilfsmittel sein kann [133].   
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4 Oxidationsverhalten von (Hf,Ta)C/SiC-Nanokompositen 

 

4.1 Genehmigung 
 

Der Großteil der Ergebnisse in diesem Kapitel ist Teil eines eingereichten Manuskriptes mit dem Titel 

„Oxidation Resistance and Microstructural Analysis of Polymer-Derived (HfxTa1-x)C/SiC Ceramic Na-

nocomposites“ bei dem Journal Advanced Engineering Materials [139]. Im weiteren Verlauf werden 

Abbildungen, Textabschnitte und Tabellen aus dem eingereichten Manuskript verwendet und teilweise 

adaptiert mit Genehmigung von N.-C. Petry, N. Thor, J. Bernauer, A. S. Ulrich, E. Ionescu, R. Riedel, A. 

Pundt, M. C. Galetz und M. Lepple. 

 

4.2 Literaturübersicht 
 

Ultra-Hochtemperatur-Keramiken (engl. Ultra-High Temperature Ceramic, UHTC) sind Carbide, Nitride 

und Boride von Übergangsmetallen der Nebengruppen IV und V (bspw. ZrB2, HfC oder TaC) [83, 140]. 

Sie zeichnen sich durch attraktive Materialeigenschaften wie sehr hohe Schmelztemperaturen 

(< 3000 °C), eine hohe chemische Beständigkeit, eine hohe Härte (≥ 20 GPa) und ein hohes Elastizitäts-

modul (≥ 300 GPa) aus. Dies macht sie zu einer interessanten Materialklasse für Anwendungen in ext-

remen Umgebungsbedingungen wie beispielsweise Strukturbauteile in Überschallflugzeugen, Hitze-

schilde zum Wiedereintritt in der Raumfahrttechnik oder im Hochtemperaturbereich von Luftfahrtan-

trieben [39, 56, 83, 141, 142]. Im Temperaturbereich zwischen 400 °C und 1600 °C zeigen UHTCs je-

doch eine geringe Oxidationsbeständigkeit aufgrund der Bildung von nicht schützenden, porösen Oxid-

schichten wie beispielsweise HfO2 und ZrO2 [40, 56, 143]. Eine in der Literatur häufig genutzte Maß-

nahme zur Verbesserung der Oxidationsbeständigkeit, ist die Zugabe einer zweiten Si-basierten Phase 

[40, 56, 140, 143]. 

Aufgrund ihrer interessanten Mikrostruktur und der vielseitigen Verarbeitungsmöglichkeiten ist in den 

vergangenen Jahren das Interesse an polymerabgeleiteten Ultra-Hochtemperatur-Keramiken stetig ge-

stiegen. Durch die Modifikation von Si-basierten präkeramischen Polymeren mit Metallalkoxiden oder 

Acetylacetonaten können Single-Source-Präkursoren hergestellt werden (bspw. Einbau von Hf, Ta oder 

Zr), welche nach einer Wärmebehandlung polymerabgeleitete keramische Nanokomposite mit einer 

Mikrostruktur aus fein verteilten nanoskaligen UHTC-Ausscheidungen innerhalb einer Si-basierten Mat-

rix (bspw. SiC, Si3N4 oder SiCN) ausbilden [83].  

Wen et al. [39, 40] veröffentlichten im Jahr 2018 und 2019 Studien über das Oxidationsverhalten einer 

neuen polymerabgeleiteten Keramik, deren Mikrostruktur aus fein verteilten nanoskaligen (HfxTa1-x)C-

Mischcarbiden innerhalb einer SiC-Matrix besteht. Die keramischen Nanokomposite wurden im Tempe-

raturbereich zwischen 1200 °C und 1500 °C für bis zu 20 h in Luft ausgelagert und wiesen insbesondere 

bei höheren Temperaturen eine bemerkenswerte Oxidationsbeständigkeit im Vergleich zu HfC/SiC auf. 
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Die Autoren führten dies auf die Bildung von SiO2 und des Mischoxids Hf6Ta2O17 zurück, welche das 

Verdichtungsverhalten und die Stabilität der Oxidschicht verbessern. [39, 40] 

In der Literatur sind jedoch keine Informationen über die Mikrostruktur der gebildeten Oxidschicht, den 

genauen Oxidationsmechanismus und das Oxidationsverhalten bei längeren Auslagerungszeiten be-

kannt. Ziel der nachfolgenden Untersuchungen war es, diese Lücke zu schließen. Dafür wurden mono-

lithische (HfxTa1-x)C/SiC-Proben mittels Feld-Aktivierten Sinterns hergestellt und bei 1200 °C bzw. 

1400 °C für bis zu 100 h in synthetischer Luft ausgelagert. Durch Variation des Hf/Ta-Verhältnis (x = 0,7 

und x = 0,2) wurde dabei dessen Einfluss auf das Oxidationsverhalten der Proben beleuchtet. Als Refe-

renzmaterial wurde polymerabgeleitetes SiC untersucht. 

 

4.3 Versuchsdurchführung 
 

4.3.1 Probenherstellung 
 
Sowohl die Herstellung der monolithischen Proben als auch die chemische Modifizierung der genutzten 

polymeren Präkursoren wurde von Jan Bernauer und Quingbo Wen aus der Arbeitsgruppe „Disperse 

Feststoffe“ von Prof. Dr. Ralf Riedel der Technischen Universität Darmstadt durchgeführt.  

Die Synthese basiert auf der chemischen Modifikation des kommerziell erhältlichen Polycarbosilans 

SMP-10 (Starfire Systems Inc., Glenville, USA), welches in wasserfreiem Toluol gelöst wurde. Die Modi-

fikation erfolgt unter Argon bei Raumtemperatur mithilfe der Schlenktechnik durch die tropfenweise 

Zugabe von Pentakis(dimethylamido)tantal(V) (Ta[N(CH3)2]5, PDMAT, Sigma-Aldrich Chemie GmbH, 

Taufkirchen, Deutschland) und Tetrakis(diethylamido)hafnium(IV) (Hf[N(CH3)2]4, TDEAH, Sigma-Ald-

rich Chemie GmbH, Taufkirchen, Deutschland), welche im Stoffmengenverhältnis 1:4 (Si(Hf0,2Ta0,8)C) 

bzw. 7:3 (Si(Hf0,7Ta0,3)C) in wasserfreiem Toluol gelöst wurden. Das Volumenverhältnis von Präkursor 

zu den Metall-Amido-Komplexen betrug 7:3 (SMP-10 : PDMAT+TDEAH). Die Lösung wurde im An-

schluss auf 100 °C aufgeheizt und 3 h verrührt. Abschließend wurde das Lösungsmittel unter Vakuum 

(10-2 mbar) bei 60 °C entfernt. Weitere Details zur Synthese der Single-Source-Präkursoren können den 

Publikationen [39, 144–147] entnommen werden. 

Die entstandenen Single-Source-Präkursoren sind schwarze Festkörper, welche anschließend in einem 

Achat-Mörser zermahlen wurden. Die Proben wurden im Anschluss auf 1000 °C in einen Schlenkkolben 

(Quarz) unter Argon aufgeheizt, wobei zur Vernetzung die Temperatur für 3 h bei 250 °C und zur Pyro-

lyse für 2 h bei 1000 °C gehalten wurde. Mehr Details zur Pyrolyse der Proben können Quelle [146] 

entnommen werden. Die keramischen Pulver wurden nach der Pyrolyse erneut in einem Achat-Mörser 

zerrieben und auf eine Partikelgröße ≤ 100 µm klassiert.  

Zur Herstellung von dichten keramischen Monolithen wurden die Pulver in eine Graphit-Matrize mit 

einem Innendurchmesser von 20 mm gefüllt. Die Matrize wurde zusätzlich mit Graphit-Folie ausgeklei-

det, um ein Anhaften der Proben an der Matrize zu verhindern und den Ausbau der Probe nach der 
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Verdichtung zu erleichtern. Das Pulver wurde mittels Feld-Aktivierten Sinterns verdichtet (FCT HP D 

25/1, FCT Systeme GmbH, Rauenstein, Deutschland). Die Verdichtung erfolgte bei 2200 °C mit einer 

Haltezeit von 20 Minuten unter einem uniaxialen Druck von 50 MPa. Die Aufheizrate betrug 100 K/min. 

Nach der Haltezeit wurde eine Abkühlgeschwindigkeit auf Raumtemperatur von 220 K/min genutzt. Es 

wurde ein gepulster Gleichstrom mit einer Stromflusszeit von 25 ms und einer Pausenzeit von 5 ms 

genutzt. Die Temperatur wurde mittels eines optischen Pyrometers gemessen. Weitere Details zur Ver-

dichtung der keramischen Pulver sind in den Arbeiten [39, 147] zu finden. Im weiteren Verlauf werden 

die monolithischen Proben mit (Hf0,7Ta0,3)C/SiC bzw. (Hf0,2Ta0,8)C/SiC bezeichnet. Die Nomenklatur 

wurde entsprechend der bereits publizierten Arbeiten zu diesem Materialsystem gewählt [39, 40].  

Zur Vorbereitung der thermogravimetrischen Analyse wurden die scheibenförmigen Proben (20 mm 

Durchmesser, ≈1-2 mm Dicke) in kleinere Proben mit einer Oberfläche im Bereich von 0,4 cm² bis 

1,2 cm² getrennt. Die verwendete Trennmaschine (Accutom-50, Struers ApS, Ballerup, Dänemark) ist 

mit einer Diamant-Präzisionstrennscheibe (B152, ATM Qness GmbH, Mammelzen, Deutschland) ausge-

stattet. Anschließend wurden die Proben per Hand mit SiC-Papier (ATM Qness GmbH, Mammelzen, 

Deutschland) geschliffen, um Reste der Graphit-Folie zu entfernen und eine definierte Oberflächenbe-

schaffenheit zu erzeugen. Es wurde SiC-Papier mit abnehmender Korngröße verwendet, wobei dieses 

auf einem rotierenden Drehteller (LaboPol-21, Struers ApS, Ballerup, Dänemark) montiert war. Das zu-

letzt genutzte SiC-Papier wies eine Korngröße von 22 µm (P800/ANSI 400) auf. Im Anschluss wurden 

die Proben in einem mit Aceton gefüllten Becherglas für 10 min ultraschallgereinigt. 

Makroskopische Bilder der Proben vor und nach der Auslagerung wurden mittels eines mit einer Kamera 

(DMC 2900, Leica Microsystems GmbH, Wetzlar, Deutschland) ausgestatteten Stereomikroskops (MZ16 

A, Leica Microsystems GmbH, Wetzlar, Deutschland) aufgenommen. Die zur Berechnung der oberflä-

chenspezifischen Massenzunahme benötigte Probenoberfläche wurde anhand der Auswertung der Bilder 

vor der Auslagerung mit der Bildverarbeitungssoftware ImageJ [148] (ImageJ, National Institutes of 

Health, Rockville Pike, USA) ermittelt.  

 

4.3.2 Thermoanalyse 
 

Zur Beurteilung der Oxidationskinetik der Proben wurden thermogravimetrischen Analysen durchge-

führt. Hauptbestandteile der genutzten Thermowaage sind eine Mikrowaage (B24, SETARAM Instru-

mentation, Caluire-et-Cuire, Frankreich, Auflösung ± 0,0023 µg) und ein Hochtemperaturofen, wobei 

ein zu einem vertikalen Hochtemperaturrohrofen umgebauter Kammerofen (RHT04/17S, Nabertherm 

GmbH, Lilienthal, Deutschland) verwendet wurde. Abbildung A 1 und Abbildung A 2 zeigen den Aufbau 

der genutzten Thermowaage und Mikrowaage, wobei diese auch für die thermogravimetrischen Analy-

sen der Proben der Kapitel 5 und 6 (siehe Kapitel 5.3.2 und 6.3.2) genutzt wurde.  
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Für die Messung wurden die Proben in einen Al2O3-Tiegel mit einer Aufhängung aus Pt-Draht (0,3 mm) 

platziert. Zudem wurde der Tiegelboden mittels Trennscheibe mit Schlitzen versehen, um ein Umströ-

men der Proben mit der gewählten Atmosphäre gewährleisten zu können. Die Probe wurde an einen Pt-

Draht mit 0,3 mm Durchmesser gehängt, welcher durch zwei Al2O3-Rohre mit 1,1 mm Durchmesser 

geführt und an der Waagschale der Probenseite der Mikrowaage eingehängt wurde. Das andere Ende 

wurde zu einem Haken gebogen, um den Al2O3-Tiegel mit der Probe einhängen zu können. Die Tempe-

ratureinstellung des Ofens wurde mittels Thermoelements Typ S kalibriert. Zudem wurden Basislinien 

(vor und nach der Messreihe) mit dem leeren Al2O3-Tiegel aufgenommen. Dies dient zur Kompensation 

von Auftriebseffekten, welche aufgrund von Dichteverringerung des Gases während des Aufheizens auf-

treten, was eine scheinbare Massenzunahme zur Folge hat [119].   

Es wurden isotherme Auslagerungen bei 1200 °C und 1400 °C für bis zu 100 h in synthetischer Luft 

(79,5 Vol.-% N2 / 20,5 Vol.-% O2, ALPHAGAZ 1, L’Air Liquide S.A., Paris, Frankreich) durchgeführt. Für 

jede der beiden Auslagerungstemperaturen wurde für jedes Material jeweils eine Probe für 50 h und 

eine weitere Probe für 100 h gemessen. Die Proben wurden dafür in die Thermowaage eingebaut, wobei 

im Anschluss ein Auspendeln und Fluten des verwendeten Al2O3-Rohres mit synthetischer Luft für min-

destens 12 h unter Raumtemperatur und konstanten Gasfluss von 4,5 l/h (entspricht einer Fließge-

schwindigkeit 10,6 cm/min im genutzten Ofenrohr) stattfand. Die Atmosphäre und der Gasfluss wurden 

über die komplette Messung konstant gehalten. Nach dem Start der Messung erfolgte zunächst ein Auf-

heizschritt mit einer Aufheizgeschwindigkeit von 15 K/min bis zu einer Temperatur von 1000 °C. Im 

Anschluss wurde die Temperatur mit 5 K/min auf die isotherme Auslagerungstemperatur von 1200 °C 

bzw. 1400 °C erhöht. Nach Ablauf der isothermen Auslagerungszeit von 50 h bzw. 100 h wurden die 

Proben durch Ausschalten des Ofens auf Raumtemperatur abgekühlt. Bei den 1400 °C-Auslagerungen 

wurde die Temperatur mit 15 K/min auf 1200 °C reduziert und im Anschluss der Ofen ausgeschaltet, 

um einen vergleichbaren Einfluss des Abkühlens zu erzielen. Für die genutzte Thermowaage wurde eine 

Abkühlrate von ≈ 32 K/min im Temperaturbereich zwischen 1300 °C und 900 °C, ≈ 7 K/min zwischen 

900 °C und 300 °C und ≈ 1,5 K/min im Temperaturbereich zwischen 300 °C und Raumtemperatur ge-

messen. Die Abkühlrate wurde mittels Thermoelement Typ S ermittelt.  

Um die Massenänderung der Proben während des Aufheizens näher zu untersuchen, wurden simultane 

thermische Analysen durchgeführt. Dabei wurde das Gerät STA 449 F3 Jupiter (NETZSCH-Gerätebau 

GmbH, Selb, Deutschland) mit einen TGA-DSC Sensor (Scheibenmesssystem) genutzt. Für die Messun-

gen wurden jeweils ein Bruchstück der getrennten (HfxT1-x)C/SiC- und SiC-Proben verwendet. Die zu 

messende Probe wurde in einem Al2O3-Tiegel mit Deckel (Durchmesser 6,8 mm, 85 µl, NETZSCH-Gerä-

tebau GmbH, Selb, Deutschland) platziert. Das Temperaturprogramm bestand aus einer Aufheizphase 

mit 15 K/min auf 1200 °C, einer isothermen Auslagerung von 5 h bei 1200 °C und einer Abkühlphase 

mit 15 K/min auf Raumtemperatur. Die komplette Messung wurde unter synthetischer Luft (79,5 vol.% 

N2 / 20,5 vol. % O2, ALPHAGAZ 1, L’Air Liquide S.A., Paris, Frankreich) mit einem Gasfluss von 
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50 ml/min durchgeführt. Als Referenzprobe wurde ein leerer Al2O3-Tiegel verwendet. Vor der Messung 

wurde eine Basislinienmessung mit leeren Referenz- und Probentiegel durchgeführt.  

 

4.3.3 Charakterisierung 
 

Eine Analyse der elementaren Zusammensetzung des pyrolysierten und gesinterten Pulvers des Materials 

(Hf0,7Ta0,3)C/SiC wurde durch das Labor „Mikroanalytisches Labor Pascher“ (Remagen, Deutschland) 

mittels Atomemissionsspektroskopie, Verbrennungsverfahren (C-Gehalt) und Trägerheißgasextraktion 

(O- und N-Gehalt) durchgeführt und ist in Quelle [147] veröffentlicht.  

Die oberflächennahe Phasenzusammensetzung der Proben vor und nach der Auslagerung wurde mit 

dem Röntgendiffraktometer D8 Advance (Bruker Coperation, Billerica, USA) untersucht. Dafür wurden 

die Proben auf einer röntgenamorphen Si-Unterlage (Zero Diffraction Plate for XRD sample: 30 x 30 x 

2.0 mm, 1sp, Si Crystall, MTI Corporation, Richmond, USA) platziert und in der Bragg-Brentano-Anord-

nung in Reflexion gemessen. Es wurde Cu-Kα Strahlung (λ = 1,54060 Å) und ein Ni-Filter zur Filterung 

der Kβ-Strahlung genutzt. Für die Messungen wurde in einem Messbereich von 5° bis 100° mit einer 

Schrittweite von 0,02° und einer Verweildauer von 1 s gemessen. Für die Analyse der Diffraktogramme 

in dieser Arbeit wurde die Software Match! (Crystal Impact - Dr. H. Putz & Dr. K. Brandenburg GbR, 

Bonn, Deutschland) genutzt, wobei eine Korrektur aller Messungen um den Untergrund, eine Glättung 

der Messdaten und eine Kα2-Abtrennung erfolgte. Die jeweiligen Phasen wurden mittels der PDF-2 1998 

Datenbank [149] identifiziert.  

Die nach der in Kapitel 3.3 beschriebenen Vorgehensweise materialographisch präparierten Querschliffe 

wurden mittels Rasterelektronenmikroskopie (SU5000, Hitachi Ltd., Tokyo, Japan) untersucht. Dieses 

ist unter anderem mit einem 5-Segmente BSE-Detektor, einem Everhart-Thornley-Detektor und einem 

energiedispersiven Röntgenanalyse-Detektor EDAX Octane Elite Super EDS System (AMETEK Inc., 

Berwyn, USA) ausgerüstet. Zur Aufnahme von Sekundärelektronen- (SE-Aufnahmen) und Rückstreu-

elektronenaufnahmen (BSE-Aufnahmen) wurde eine Beschleunigungsspannung von 20 kV und ein Ar-

beitsabstand von 5 mm genutzt. Zur Erhöhung der Leitfähigkeit der Proben wurde die Oberfläche der 

Querschliffe mit einer 5 – 10 nm dicken Kohlenstoffschicht beschichtet (K950X, Emitech Ltd., Laughton, 

England), um Aufladungseffekte zu verringern. Die Elementverteilung der oxidierten Randschicht der 

für 50 h ausgelagerten Proben wurde mittels EDX-Messungen bei einer Vergrößerung von 5000 x und 

einem höheren Arbeitsabstand von 10 mm aufgenommen. Die Messungen und Aufnahmen wurden von 

Melanie Thalheimer am DECHEMA-Forschungsinstitut in Frankfurt am Main durchgeführt. 

Der Querschliff einer gesinterten SiC-Probe wurde mit einem anderen Rasterelektronenmikroskops 

(FlexSEM 1000 II, Hitachi Ltd., Tokyo, Japan) untersucht. Dieses ist mit einem 4-Feld BSE-Detektor, 

einem Everhart-Thornley-Detektor und einem energiedispersiven Röntgenanalyse-Detektor EDAX Ele-

ment (AMETEK Inc., Berwyn, USA) ausgerüstet. Zur Aufnahme von SE- und BSE-Aufnahmen wurde eine 
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Beschleunigungsspannung von 20 kV, ein Elektronenstrahldurchmesser von 50 und ein Arbeitsabstand 

von 5 mm genutzt.  

Zudem wurde zur Untersuchung der für 100 h ausgelagerten Proben und der gesinterten Proben das 

Rasterelektronenmikroskop JSM-7600F (JEOL Ltd., Akishima, Japan) genutzt, welches mit einem ener-

giedispersiven Röntgenanalyse-Detektor (X-Max80, Oxford Instruments PLC, Abingdon, England) aus-

gestattet ist. Sowohl SE- und BSE-Aufnahmen als auch EDX-Elementverteilungen der Randschicht wur-

den mit einer Beschleunigungsspannung von 15 kV und einem Arbeitsabstand von 8 mm aufgenommen.  

Im Gegensatz zu den Proben der beiden vorhergehenden Absätze, wurden die untersuchten Proben nicht 

eingebettet. Die oxidierten Proben wurden mithilfe eines Präzisionstrenners (IsoMet Low Speed, Bueh-

ler, Lake Bluff, USA) getrennt. Im Anschluss erfolgte ein mechanischer Schleif- und Polierprozess der 

nicht eingebetteten Proben mittels des MultiPrep Tripod Poliersystems (Allied High Tech Products Inc., 

Cerritos, USA) mit einem finalen Polierschritt auf 1 µm. Die Probenpräparation und Untersuchungen 

wurden von Nathalie Thor am Institut für angewandte Geowissenschaften der Technischen Universität 

Darmstadt im Arbeitskreis Geomaterialwissenschaft von Prof. Dr. Hans-Joachim Kleebe durchgeführt. 

Neben den EDX-Messungen wurden auch WDX-Messungen genutzt. Die verwendete Elektronenstrahl-

mikrosonde (JXA-8100, JEOL Ltd., Akishima, Japan) besitzt fünf WDX-Spektrometer. Zur Beurteilung 

der elementaren Zusammensetzung wurden Elementkonzentrationen an repräsentativen Stellen der 

Randschicht und des Grundmaterials aufgenommen. Dabei lag der Fokus der Untersuchung auf der 

Sauerstoffkonzentration der oxidierten Proben zur Beurteilung des Ausmaßes des Oxidationsangriffes. 

Dafür wurden die Elementkonzentrationen in einem Raster aus 400 x 400 Punktmessungen gemessen. 

Der Abstand zwischen den Punkten lag im Bereich von 1,4 µm bis 2,4 µm und wurde dabei so gewählt, 

dass der gemessene Bereich ungefähr der Hälfte der Probendicke entsprach. Zusätzlich wurden BSE-

Aufnahmen der untersuchten Flächen aufgenommen. Für die Messungen wurde eine Beschleunigungs-

spannung von 15 kV, ein Probenstrom von 30 nA, eine Messzeit von 30 ms pro Pixel und ein Arbeitsab-

stand von 11 mm genutzt. Zur Elementkalibrierung wurden folgende Standards verwendet: Fe4N (als 

Standard für N), Cr3C2 (als Standard für C), Al2O3 (als Standard für O), Hf, Ta und Si. Die Messungen 

wurden von Dr. Gerald Schmidt am DECHEMA-Forschungsinstitut in Frankfurt am Main durchgeführt. 

 

Die für 100 h ausgelagerten (HfxTa1-x)C/SiC-Proben wurden zudem mittels TEM untersucht. Dafür wur-

den die nicht eingebetteten polierten Querschliffe der Proben auf ein Objektträgernetz geklebt. Im An-

schluss erfolgte eine Ionendünnung DuoMill 600 DIF (Gatan Inc., Pleasanton, USA) bis Perforationen 

auftraten. Für die Untersuchungen wurde das Transmissionselektronenmikroskop JEM 2100F (JEOL 

Ltd., Akishima, Japan) genutzt, welches mit einem energiedispersiven Röntgenanalyse-Detektor (X-

Max80, Oxford Instruments PLC, Abingdon, England), einem Beryllium-Doppelkipphalter und einer 

CCD-Kamera ausgestattet ist. Zur Analyse der Proben wurden Hellfeldaufnahmen, hochauflösende TEM-

Aufnahmen, Feinbereichsbeugungen und EDX-Messungen mit einer Beschleunigungsspannung von 
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200 kV durchgeführt. Die Probenpräparation, Messung und Auswertung wurde von Nathalie Thor am 

Institut für angewandte Geowissenschaften der Technischen Universität Darmstadt im Arbeitskreis Geo-

materialwissenschaft von Prof. Dr. Hans-Joachim Kleebe durchgeführt. 

 

4.3.4 Thermodynamische Berechnungen 
 

Um die Phasenzusammensetzung der oxidierten Proben besser beurteilen zu können, wurde mithilfe des 

Reaktionsmoduls des Softwarepaketes FactSage [137] (Version 8.1) die Bildung der thermodynamisch 

bevorzugten Phasen während der Oxidation von (HfxTa1-x)C/SiC berechnet. Dafür wurden die freie Ent-

halpie pro Mol O2 der folgenden fünf Reaktionen in einem Temperaturbereich von 0 °C bis 1500 °C in 

Schritten von 100 °C berechnet: 

 

O2 +
2

3
 HfC →

2

3
 HfO2 +

2

3
CO (g) (4.1) 

O2 +
2

3
 SiC →

2

3
 SiO2 +

2

3
CO (g) (4.2) 

O2 + SiC → SiO (g) + CO(g) (4.3) 

O2 +
4

7
 TaC →

2

7
 Ta2O5 +

4

7
CO (g) (4.4) 

O2 + TaC → TaO (g) + CO(g) (4.5) 

 

4.4 Ergebnisse 
 

4.4.1 Charakterisierung der monolithischen Proben vor der Auslagerung 
 

Für das Verständnis des Oxidationsverhaltens ist die Kenntnis des Ausgangszustandes der Proben uner-

lässlich. Die ermittelte elementare Zusammensetzung einer gesinterten (Hf0,7Ta0,3)C/SiC-Probe ist in Ta-

belle 1 zu sehen. Es ist zu erkennen, dass die Probe einen N-Gehalt von 0,31 Gew.-% und einen O-Gehalt 

von 0,17 Gew.-% aufweist. Das Hf/Ta-Verhältnis beträgt 8,75:3 und weicht somit von der Zielverhältnis 

von 7:3 ab. EDX-Messungen der gebildeten (HfxTa1-x)C-Ausscheidungen zeigen jedoch, dass die Carbide 

die gewünschten Hf/Ta-Verhältnisse aufweisen [147]. 

 
Tabelle 1: Elementare Zusammensetzung einer gesinterten (Hf0,7Ta0,3)C/SiC-Probe vor der Auslagerung. Die Ergebnisse sind in 

[147] veröffentlicht. 

Elementare Zusammensetzung in Gew.-% 

 Si Hf Ta C N O 

(Hf0,7Ta0,3)C/SiC 51,8 12,4 4,25 29,34 0,31 0,17 
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In Abbildung 6 werden BSE-Aufnahmen der Mikrostruktur einer gesinterten SiC-Probe und einer 

(Hf0,7Ta0,3)C/SiC-Probe dargestellt. Die Zusammensetzung der (HfxTa1-x)C-Ausscheidungen repräsen-

tiert den einzigen signifikanten Unterschied in der Mikrostruktur der beiden chemisch modifizierten 

Materialien, weshalb aus Gründen der Übersichtlichkeit lediglich eines der beiden Materialien gezeigt 

wird. Zusammenfassend besteht deren Mikrostruktur aus fein verteilten (HfxTa1-x)C-Ausscheidungen in-

nerhalb der ehemaligen Pulverpartikel, wobei die Ausscheidungen an den Grenzen der ehemaligen Pul-

ver-Partikel vergröbern. Zwischen den ehemaligen Pulverpartikeln bilden sich Bereiche aus reinem β-

SiC mit größeren Korngrößen (Sinterhälse). Innerhalb der ehemaligen Pulverpartikel ist eine Mesopo-

rosität (Porengröße bis ≈ 30 nm) zu finden, während eine Makroporosität an der Grenzfläche zwischen 

den ehemaligen Pulverpartikeln und den SiC-Sinterhälsen und innerhalb der SiC-Bereiche festgestellt 

werden kann (Porengröße bis ≈ 3 µm). Die Mikrostruktur der nicht modifizierten SiC-Probe besteht 

ebenfalls aus ehemaligen Pulverpartikeln und SiC-Sinterhälsen in den Zwischenbereichen. Im Vergleich 

zu den chemisch modifizierten Proben ist die erhöhte Makroporosität besonders auffällig, welche vor-

rangig innerhalb der Sinterhälse auftritt (Porengröße bis ≈ 20 µm). Innerhalb der ehemaligen Pulver-

partikel kann auch eine Mesoporosität (Porengröße bis ≈ 30 nm) festgestellt werden. Mittels der Bild-

verarbeitungssoftware ImageJ [148] (ImageJ, National Institutes of Health, Rockville Pike, USA) konnte 

eine Porosität von ≈ 5 % für die beiden modifizierten Proben [147] und eine Porosität von ≈ 9 % für SiC 

(diese Arbeit) an jeweils zehn BSE-Aufnahmen der Proben im Querschliff ermittelt werden.  

 

 

Abbildung 6: BSE-Aufnahmen der Mikrostruktur von a)-b) SiC und c)-d) (Hf0,2Ta0,8)C/SiC im gesinterten Zustand. Die weißen 

Umrandungen in Abbildung a) und c) markieren den Aufnahmebereich der jeweiligen vergrößerten Abbildung b) und d). An-

merkung: Für die Aufnahmen der beiden Proben wurden unterschiedliche Rasterelektronenmikroskope und Aufnahmeparame-

ter (Beschleunigungsspannung und Arbeitsabstand, siehe Kapitel 4.3.3) genutzt. Die Vergrößerungen der Aufnahmen a) und 

c) bzw. b) und d) sind jedoch identisch.  
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Die Phasenzusammensetzung der gesinterten Proben wird in Abbildung 7 zusammengefasst. Es wurden 

die geschliffenen Proben vor der Auslagerung mittels Röntgendiffraktometrie gemessen. Das Diffrakto-

gramm von polymerabgeleiteten SiC zeigt vor der Auslagerung die Phasen α-SiC (PDF 72-0018) und β-

SiC (PDF 74-2307). Die chemische Modifizierung des genutzten Präkursoren mit Hf- und Ta-Amido-

Komplexen führt zur Ausbildung einer (HfxTa1-x)C-Phase ((Hf0,7Ta0,3)C = PDF 19-6861) nach dem Feld-

Aktivierten Sintern. Die Reflexe der Carbide verschieben sich dabei in Richtung höherer 2 Θ-Werte mit 

ansteigendem Ta-Gehalt bzw. geringeren Hf/Ta-Verhältnis. Neben der (HfxTa1-x)C-Phase wird bei beiden 

Materialien β-SiC detektiert. Bei allen drei Materialien weist ein Reflex bei ≈ 26,2° auf eine graphitische 

freie Kohlenstoffphase (PDF 75-1621) hin, deren Anteil jedoch nicht anhand der Diffraktogramme quan-

tifiziert werden kann.  

 

 

Abbildung 7: Röntgendiffraktogramme der polymerabgeleiteten (HfxTa1-x)C/SiC- und SiC-Proben vor der Auslagerung. 

 

4.4.2 Messung der Oxidationskinetik 
 

Der zeitliche Verlauf der oberflächenspezifischen Massenänderung der drei Zusammensetzungen bei 

Auslangerungen für 50 h bzw. 100 h bei 1200 °C und 1400 °C in synthetischer Luft ist in Abbildung 8 

zu sehen. Die Diagramme a) und c) zeigen die oberflächenspezifischen Massenänderungen von Beginn 

des Aufheizens auf die finale Auslagerungstemperatur bis zum Ende des isothermen Teils der Messung. 

In den verbleibenden Diagrammen b) und d) wird lediglich die oberflächenspezifische Massenänderung 

während der isothermen Auslagerung gezeigt. Es ist zu erkennen, dass alle drei Materialien einen an-

fänglichen Masseverlust zeigen. Dieser tritt während des Aufheizens und teilweise noch darüber hinaus, 

im isothermen Teil der Messung, auf. Der mittlere maximale oberflächenspezifische Masseverlust und 

die mittlere (isotherme) oberflächenspezifische Massenzunahme nach 50 h bzw. 100 h der Materialien 

wird in Tabelle 2 zusammengefasst. Als Messunsicherheit wird die einfache Standardabweichung aus 
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zwei Messungen angegeben. SiC zeigt bei beiden Auslagerungstemperaturen den größten maximalen 

Masseverlust mit 5,0 ± 0,2 mg/cm2 (1200 °C) und 5,7 ± 0,2 mg/cm2 (1400 °C). (Hf0,2Ta0,8)C/SiC erfährt 

den geringsten Masseverlust bei beiden Temperaturen mit 1,1 ± 0,1 mg/cm² (1200 °C) und 1,2 ± 

0,2 mg/cm² (1400 °C). Der Masseverlust von (Hf0,7Ta0,3)C/SiC liegt zwischen den beiden anderen Ma-

terialien mit 2,1 ± 0,2 mg/cm² (1200 °C) und 2,0 ± 0,1 mg/cm² (1400 °C). Bei 1200 °C (Abbildung 8 

a)) zeigt sich, dass der maximale Masseverlust der beiden chemisch modifizierten Varianten in den ers-

ten Minuten der isothermen Auslagerung erreicht wird, während SiC diesen bereits am Ende des Auf-

heizens erreicht. Der Masseverlust der chemisch modifizierten Proben ist um bis zu 78 % geringer als 

jener von SiC. 

 

 

Abbildung 8: Oberflächenspezifische Massenänderung über die Auslagerungszeit der polymerabgeleiteten (HfxTa1-x)C/SiC- und 

SiC-Proben nach einer Auslagerung bei a) und b) 1200 °C und c) und d) 1400 °C für 50 h bzw. 100 h in synthetischer Luft. 

 

Der Vergleich der mittleren oberflächenspezifischen (isothermen) Massezunahmen nach 50 h bzw. 100 h 

(siehe Abbildung 8) zeigt, dass bei 1200 °C das Material mit dem geringeren Hf/Ta-Verhältnis 

(Hf0,2Ta0,8)C/SiC die größte mittlere Massenzunahme aller drei Materialien mit 5,1 ± 0,4 mg/cm² nach 
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50 h bzw. 6,4 mg/cm² nach 100 h aufweist. Im Gegensatz dazu wird bei dem Material mit dem höheren 

Hf/Ta-Verhältnis (Hf0,7Ta0,3)C/SiC die geringste mittlere oberflächenspezifische Massenzunahme mit 

0,9 ± 0,4 mg/cm² nach 50 h bzw. 0,5 mg/cm² nach 100 h ermittelt. Dabei ist auffällig, dass die Mas-

senzunahme nach 100 h geringer ist als jene nach 50 h. Aufgrund der aufwendigen Probenherstellung 

und der damit verbundenen limitierten Probenanzahl, konnten lediglich zwei Messungen pro Material 

und Temperatur durchgeführt werden. Die gemessenen Unterschiede im Kurvenverlauf geben dabei ei-

nen Eindruck von den Schwankungen und der Reproduzierbarkeit der Messungen. Die Schwankungen 

in Verbindung mit der geringen Massenzunahmen erklären die gemessene geringere Massenzunahme 

nach einer Auslagerungszeit von 100 h von (Hf0,7Ta0,3)C/SiC im Vergleich zu der 50 h-Messung. Die 

Werte für SiC liegen zwischen den modifizierten Proben mit 3,8 ± 0,1 mg/cm² (50 h) bzw. 4,5 mg/cm² 

(100 h). Dies ändert sich bei einer Auslagerungstemperatur von 1400 °C, bei der SiC die größte mittlere 

oberflächenspezifische Massenzunahme mit 3,1 ± 0,3 mg/cm² (50 h) bzw. 2,8 mg/cm² (100 h) aufweist. 

Insgesamt zeigen jedoch alle drei Materialien eine deutlich reduzierte Massezunahme durch Erhöhung 

der Auslagerungstemperatur von 1200 °C auf 1400 °C. Die Reduktion beträgt bei SiC rund 18 % nach 

50 h und 38 % nach 100 h. Die größte Reduktion zeigt sich bei (Hf0,2Ta0,8)C/SiC mit rund 76 % nach 

50 h und 73 % nach 100 h. 

Die Form der TGA-Kurven der drei Materialien weist bemerkenswerte Unterschiede auf. Bei einer Aus-

lagerungstemperatur von 1200 °C zeigen SiC und (Hf0,2Ta0,8)C/SiC eine starke Massenzunahme in den 

ersten 10 h während der isothermen Auslagerung (siehe Abbildung 8 b)), welche im weiteren Verlauf 

eine tendenziell parabolische Form mit kleiner werdender Geschwindigkeit der Massenzunahme an-

nimmt. (Hf0,7Ta0,3)C/SiC hingegen zeigt eine geringere und flachere (langsamere) Massenzunahme in 

den ersten 10 h, welche in eine Art Plateau, ohne signifikante Massenzunahme, übergeht. Bei 1400 °C 

(siehe Abbildung 8 d)) zeigt sich eine starke Massenzunahme innerhalb der ersten Stunden. Diese geht 

im weiteren Verlauf bei allen drei Materialien in eine sehr geringe Massenzunahme mit tendenziell line-

arem Charakter über. Die Massenzunahme während der ersten Stunden ist geringer als bei 1200 °C, 

wobei es eine geringere Zeit (< 5 h) braucht, bis das Plateau erreicht ist. 

 

Tabelle 2: Maximale oberflächenspezifische Masseverlust und mittlere oberflächenspezifische (isotherme) Massenzunahme der 

(HfxTa1-x)C/SiC- und SiC-Proben nach einer Auslagerung bei 1200 °C und 1400 °C für 50 h bzw. 100 h in synthetischer Luft. 

Temperatur SiC (Hf0,2Ta0,8)C/SiC (Hf0,7Ta0,3)C/SiC 

Mittlerer maximaler oberflächenspezifischer Masseverlust in mg/cm² 

1200 °C 5,0 ± 0,2 1,1 ± 0,1 2,1 ± 0,2 

1400 °C 5,7 ± 0,2 1,2 ± 0.2 2,0 ± 0,1 

Mittlerer oberflächenspezifische (isotherme) Massezunahme nach 50 h in mg/cm² 

1200 °C 3,8 ± 0,1  5,1 ± 0,4  0,9 ± 0,4  

1400 °C 3,1 ± 0,3  1,2 ± 0,2  0,3 ± 0,1  

Mittlerer oberflächenspezifische (isotherme) Massezunahme nach 100 h in mg/cm² 

1200 °C 4,5 6,4 0,5 

1400 °C 2,8 1,7 0,6 
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Zur genaueren Untersuchung der Aufheizphase wurde mittels STA die Massenänderungen der polymer-

abgeleiteten SiC- und (HfxTa1-x)C/SiC-Proben (siehe Abbildung 9) untersucht. Dafür wurden die Proben 

bis zu einer Temperatur von 1200 °C mit 15 K/min in synthetischer Luft aufgeheizt. Dabei zeigen die 

(HfxTa1-x)C/SiC-Proben ab ca. 600 °C einen signifikanten Anstieg in der prozentualen Massenänderung, 

wobei ein leichter Anstieg bereits ab einer Temperatur von 200 °C zu sehen ist. Ab einer Temperatur von 

827 °C für (Hf0,2Ta0,8)C/SiC und 848 °C für (Hf0,7Ta0,3)/SiC folgt ein Masseverlust in Form von einer 

Verringerung der prozentualen Massenänderung um 0,5 ((Hf0,2Ta0,8)C/SiC) bzw. 0,4 Prozentpunkte. 

((Hf0,7Ta0,3)C/SiC). Die Massenabnahme endet bei einer Temperatur von 966 °C ((Hf0,2Ta0,8)C/SiC) bzw. 

989 °C ((Hf0,7Ta0,3)C/SiC) und geht in eine Erhöhung der prozentualen Massenänderung über. Auffällig 

ist, dass (Hf0,2Ta0,8)C/SiC im Vergleich zu (Hf0,7Ta0,3)C/SiC einen schnelleren Anstieg der Massenzu-

nahme zeigt. SiC weist auch eine Massenzunahme im Temperaturbereich von 600 – 700 °C auf, welche 

im Temperaturbereich zwischen 711 °C und 1200 °C in einen Masseverlust übergeht. Die prozentuale 

Massenänderung verringert sich um 2,7 Prozentpunkte. Im Temperaturbereich zwischen Raumtempera-

tur und 600 °C zeigt SiC keine signifikante Massenänderung. 

 

 

Abbildung 9: Mittels STA ermittelte prozentuale Massenänderung mit ansteigender Temperatur (Aufheizrate 15 K/min) der 

polymerabgeleiteten SiC- und (HfxTa1-x)C/SiC-Proben in synthetischer Luft. Die prozentuale Massenänderung bezieht sich auf 

die Ausgangsmasse der Proben vor der Auslagerung. 

 

4.4.3 Mikrostrukturelle Entwicklung und Charakterisierung der gebildeten Oxidschicht 
 

Abbildung 10 gibt eine Übersicht über die untersuchten Proben nach der Auslagerung bei 1200 °C bzw. 

1400 °C für 50 h in synthetischer Luft. Eine Übersicht über das Erscheinungsbild der Proben sowohl vor 

als auch nach der Auslagerung für 100 h ist in Abbildung A 3, Abbildung A 4 und Abbildung A 5 zu 



 

  48 

finden. Die Proben weisen keine Anzeichen für ein katastrophales Oxidationsverhalten auf, wie die Bil-

dung von voluminösen Oxiden oder ausgeprägte Rissbildung. Jedoch zeigt sich ein makroskopisch er-

kennbarer Riss (siehe Markierung in Abbildung 10 b)) bei der (Hf0,2Ta0,8)C/SiC-Probe nach der Ausla-

gerung für 50 h bei 1200 °C. Auch eine Verdopplung der Auslagerungszeit von 50 h auf 100 h führt zu 

keiner Bildung von voluminösen Oxidschichten oder ausgeprägter Rissbildung (siehe Abbildung A 5). 

Jedoch zeigt auch hier (Hf0,2Ta0,8)C/SiC einen makroskopischen Riss, welcher in Abbildung 11 a) ver-

größert dargestellt wird. Im Querschliff sind mikroskopische Risse innerhalb einer (Hf0,2Ta0,8)C/SiC-

Probe zu erkennen (Abbildung 11 b)). Insgesamt weisen die (Hf0,2Ta0,8)C/SiC-Proben bei beiden Tem-

peraturen eine signifikant höhere Rissneigung als SiC und (Hf0,7Ta0,3)C/SiC auf. 

 

 

Abbildung 10: Makroskopische Aufnahmen der polymerabgeleiteten (HfxTa1-x)C/SiC- und SiC-Proben nach der Auslagerung für 

50 h bei a)-c) 1200 °C und d)-f) 1400 °C in synthetischer Luft. In Abbildung b) ist ein makroskopisch erkennbarer Riss zu erkennen, 

welcher mit einer weißen Umrandung markiert wurde. 

 

 

Abbildung 11: a) Makroskopisch erkennbarer Riss einer (Hf0,2Ta0,8)C/SiC-Probe nach der Auslagerung für 100 h bei 1400 °C in 

synthetischer Luft. b) SE-Aufnahme eines Querschliffs mit markierten Rissen einer (Hf0,2Ta0,8)C/SiC-Probe nach der Auslagerung 

für 100 h bei 1200 °C in synthetischer Luft. 
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BSE-Aufnahmen der Probenoberflächen der nicht eingebetteten Proben nach der Auslagerung (siehe 

Abbildung 12) zeigen, dass SiC auch nach der Auslagerung eine signifikant höhere Porosität aufweist als 

die chemisch modifizierten (HfxTa1-x)C/SiC-Proben. Während bei den (HfxTa1-x)C/SiC-Proben lediglich 

vereinzelt Poren auf der Probenoberfläche in den Bereichen zwischen den ehemaligen Pulverpartikeln 

zu finden sind, weist die Probenoberfläche der ausgelagerten SiC-Probe eine erhöhte Porosität mit sig-

nifikant größeren Poren auf. Die gemessene Porosität der beiden modifizierten Proben beträgt nach der 

Auslagerung ≈ 1,5 % und ist somit geringer als die gemessene Porosität vor der Auslagerung (≈ 5 %, 

siehe Kapitel 4.4.1). Die gemessene Porosität der SiC-Probe beträgt auch nach der Auslagerung unver-

ändert ≈ 9 % und ist somit signifikant höher als jene der (HfxTa1-x)C/SiC-Proben. Die BSE-Aufnahmen 

zeigen sowohl bei SiC als auch bei den chemisch modifizierten (HfxTa1-x)C/SiC-Proben eine Makroporo-

sität, wobei sich die Porengröße im Bereich der in Kapitel 4.4.1 gemessenen Porengrößen der Quer-

schliffe der Proben vor der Auslagerung bewegt (SiC: Porengröße bis ≈ 20 µm und (HfxTa1-x)C/SiC: 

Porengröße bis ≈ 3 µm). Über die vor der Auslagerung ermittelte Mesoporosität (Porengröße bis 

≈ 30 nm) der Proben, kann mit den für die Aufnahmen verwendeten Vergrößerungen keine Aussage 

getroffen werden.  

 

 

Abbildung 12: BSE-Aufnahmen der Probenoberfläche der nicht eingebetteten a) SiC-, b) (Hf0,2Ta0,8C)/SiC- und c) (Hf0,7Ta0,3C)/SiC-

Proben nach der Auslagerung für 50 h bei 1200 °C in synthetischer Luft. 
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Die BSE-Aufnahmen an Querschliffen in Abbildung 13 geben eine Übersicht über die Mikrostruktur der 

Proben nach der Auslagerung für 50 h in synthetischer Luft. Zur Beurteilung der inneren Oxidation 

werden zusätzlich die mittels ESMA ermittelten O-Elementverteilungen abgebildet. Es zeigt sich, dass 

die Proben nach der Auslagerung für 50 h bei 1200 °C in synthetischer Luft ein signifikantes Ausmaß an 

innerer Oxidation und Einwärtsdiffusion von Sauerstoff aufweisen. Die Größe des Bildausschnittes der 

BSE-Aufnahmen und der gemessenen Elementverteilungen entspricht in etwa der Hälfte der Probendi-

cke. Die Erhöhung der Auslagerungstemperatur von 1200 °C auf 1400 °C führt zu einer Begrenzung der 

inneren Oxidation bei den chemisch modifizierten (HfxTa1-x)C/SiC-Proben (siehe Abbildung 13 d) und 

f)). Die Schichtdicke der inneren Oxidationsschicht beträgt bei (Hf0,7Ta0,3)C/SiC 210 ± 9 µm und bei 

(Hf0,2Ta0,8)C/SiC 238 ± 37 µm. Die Verdopplung der Auslagerungszeit von 50 h auf 100 h führt lediglich 

zu einer geringen Steigerung der Schichtdicke der inneren Oxidschicht auf 248 ± 11 µm bei 

(Hf0,7Ta0,3)C/SiC und 308 ± 26 µm bei (Hf0,2Ta0,8)C/SiC (siehe Abbildung A 6). Die Schichtdicke wurde 

mithilfe der Software ImageJ [148] aus den Elementverteilungsbildern über zehn Einzelmessungen ge-

mittelt. Angegeben sind der Mittelwert und die einfache Standardabweichung.  

 

 

Abbildung 13: Mittels ESMA ermittelte O-Elementverteilung und die dazugehörigen BSE-Aufnahmen an Querschliffen der poly-

merabgeleiteten a)-b) SiC- und c)-f) (HfxTa1-x)C/SiC-Proben nach der Auslagerung bei a), c) und e) 1200 °C und b), d) und f) 

1400 °C für 50 h in synthetischer Luft.  
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Im Gegensatz zu den chemisch modifizierten Proben, weist SiC bei beiden Temperaturen keine signifi-

kante Begrenzung der inneren Oxidation auf. 

Bei Betrachtung der O-Elementverteilungen in Abbildung 13 fällt auf, dass Bereiche mit einer lokal hö-

heren Sauerstoffkonzentration existieren. Mittels EPMA gemessene Elementverteilungen der oxidierten 

Randschicht der (HfxTa1-x)C/SiC-Proben zeigen, dass diese Bereiche vorrangig an den Korngrenzen der 

ehemaligen Pulverpartikel zu finden sind (siehe Abbildung A 7). Zudem ist zu erkennen, dass das Mate-

rial mit einem geringeren Hf/Ta-Verhältnis ((Hf0,2Ta0,8)C/SiC) ein höheres Ausmaß an innerer Oxidation 

aufweist als (Hf0,7Ta0,3)C/SiC mit einem höherem Hf/Ta-Verhältnis.  

Um die Mikrostruktur der oxidierten Randschicht näher zu untersuchen, wurden BSE-Aufnahmen und 

EDX-Messungen mit einer höheren Vergrößerung genutzt (siehe Abbildung 14 auf der nächsten Seite). 

Die mittels EDX-Messungen ermittelten Elementverteilungen der Aufnahmen, sind in Abbildung A 8, 

Abbildung A 9 und Abbildung A 10 zu finden. Die dargestellten BSE-Aufnahmen von Querschliffen der 

oxidierten SiC-Proben (siehe Abbildung 14 a) und b)) zeigen bei beiden Temperaturen die Bildung einer 

dünnen Oxidschicht auf den Proben und ein signifikantes Ausmaß an Porosität. Diese erstreckt sich über 

den gesamten Querschliff, wie in Abbildung 13 a) und b) zu erkennen ist. Mittels EDX ermittelte Ele-

mentverteilungen der Randschicht an Querschliffen der oxidierten SiC-Proben zeigen die Bildung einer 

Oxidschicht an den Porenrändern (siehe Abbildung A 8).  

Die BSE-Aufnahmen an Querschliffen der oxidierten (HfxTa1-x)C/SiC-Proben und die dazugehörigen 

EDX-Elementverteilungen weisen eine komplexere Mikrostruktur auf (siehe Abbildung A 9 und Abbil-

dung A 10). Bei beiden Auslagerungstemperaturen zeigen sich aus Hf und Ta bestehende Oxide (im 

Folgenden: (Hf,Ta)O), welche sich insbesondere entlang der Korngrenzen der ehemaligen Pulverpartikel 

und in den interkristallinen Zwischenräumen bilden. Zudem ist vereinzelt zu beobachten, dass sich die 

(Hf,Ta)O linienförmig anordnen (siehe Abbildung 14 e)). Des Weiteren zeigt sich, dass die SiC-Körner 

an den Korngrenzen in Bereichen mit (Hf,Ta)O oxidieren und eine Si-basierte Oxidschicht (im Folgen-

den: SiO(C)) bilden. Innerhalb der ehemaligen SiC-Körner sind auch in der oxidierten Randschicht der 

Proben weiterhin (HfxTa1-x)C-Ausscheidungen zu finden. Auf der Probenoberfläche bildet sich eine 

dünne Si-basierte Oxidschicht, in der (Hf,Ta)O eingebaut sind. Abgesehen von der erhöhten inneren 

Oxidation und der höheren Rissneigung der (Hf0,2Ta0,8)C/SiC-Proben, können keine signifikanten Un-

terschiede in der Mikrostruktur zu den (Hf0,7Ta0,3)C/SiC-Proben festgestellt werden.  

Die Schichtdicke der äußeren Oxidschicht wurde anhand von den O-Elementverteilungen in Abbildung 

A 11 mittels der Software ImageJ [148] ermittelt. Die mittleren Oxidschichtdicken aus zehn Einzelmes-

sungen sind in Tabelle 3 zusammengefasst. Als Unsicherheit wird die einfache Standardabweichung an-

gegeben. Es lassen sich keine signifikanten Unterschiede in der Oxidschichtdicke feststellen. Bei 1200 °C 

bilden die drei Materialien eine ≈ 0,5 µm dicke Oxidschicht. Durch Erhöhung der Auslagerungstempe-

ratur auf 1400 °C erhöht sich die Schichtdicke auf ≈ 0,9 µm. Eine Verdopplung der Auslagerungszeit von 

50 h auf 100 h führt zu einem leichten Anstieg der Oxidschichtdicke. Die gemessenen Oxidschichtdicken 
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nach einer Auslagerungszeit von 100 h liegen im Bereich von ≈ 0,6 – 0,9 µm bei einer Auslagerungstem-

peratur von 1200 °C und ≈ 0,9 – 1,2 µm bei 1400 °C. Die ermittelten Unsicherheiten der gemessenen 

Schichtdicken lassen keinen signifikanten Unterschied zwischen den Materialien erkennen. 

 

 

Abbildung 14: BSE-Aufnahmen von Querschliffen der a)-b) SiC-, c)-d) (Hf0,2Ta0,8)C/SiC-, e)-f) (Hf0,7Ta0,3)C/SiC-Proben nach der 

Auslagerung bei a), c) und e) 1200 °C bzw. b), d) und f) 1400 °C nach 100 h in synthetischer Luft.  
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Tabelle 3: Mittlere Schichtdicke der äußeren Oxidschicht der polymerabgeleiteten (HfxTa1-x)C/SiC- und SiC-Proben nach einer 

Auslagerungszeit von 50 h und 100 h in synthetischer Luft bei 1200 °C bzw. 1400 °C. 

Temperatur SiC (Hf0,2Ta0,8)C/SiC (Hf0,7Ta0,3)C/SiC 

Mittlere Schichtdicke der äußeren Oxidschicht nach einer Auslagerungszeit von 50 h in synthetischer Luft 

1200 °C 0,54 ± 0,1 µm 0,58 ± 0,2 µm 0,59 ± 0,2 µm 

1400 °C 0,86± 0,1 µm 0,92 ± 0,2 µm 0,92 ± 0,1 µm 

Mittlere Schichtdicke der äußeren Oxidschicht nach einer Auslagerungszeit von 100 h in synthetischer Luft 

1200 °C 0,58 ± 0,1 µm 0,69 ± 0,1 µm 0,87 ± 0,1 µm 

1400 °C 1,09 ± 0,1 µm 0,93 ± 0,2 µm 1,23 ± 0,2 µm 

 

Vergleichende BSE-Aufnahmen der Mikrostruktur von (Hf0,7Ta0,3)C/SiC im gesinterten Zustand vor und 

nach der Auslagerung für 50 h bei 1200 °C in synthetischer Luft (siehe Abbildung 15) zeigen eine Ver-

änderung der Form der (HfxTa1-x)C-Ausscheidungen. Während die (HfxTa1-x)C-Ausscheidungen im ge-

sinterten Zustand eine rundliche Form aufweisen, ändert sich diese nach der Auslagerung in eine unre-

gelmäßige, längliche Form. Die Veränderung der Form kann bei beiden chemisch modifizierten 

(HfxTa1-x)C/SiC-Proben beobachtet werden, unabhängig von der gewählten Auslagerungszeit und -tem-

peratur. In Abbildung A 11 erscheinen die Ausscheidungen nach der Auslagerung von (Hf0,7Ta0,3)C/SiC 

größer als jene von (Hf0,2Ta0,8)C/SiC. 

 

 

Abbildung 15: BSE-Aufnahmen der Mikrostruktur von (Hf0,7Ta0,3)C/SiC im gesinterten Zustand a)-c) vor der Auslagerung und d)-

f) nach der Auslagerung bei 1200 °C für 100 h in synthetischer Luft. Mit weißen Umrandungen werden die vergrößerten Bereiche 

der nachfolgenden Aufnahmen markiert. 

 

Die zusammengesetzten Hellfeld TEM-Aufnahmen und die dazugehörigen EDX-Messungen in Abbildung 

16 zeigen, dass die Mikrostruktur einer bei 1200 °C für 100 h ausgelagerten (Hf0,7Ta0,3)C/SiC-Probe 

nahe der Probenoberfläche aus β-SiC, (Hf0,7Ta0,3)C und Hf6Ta2O17 besteht. Neben EDX-Messungen wur-

den zusätzlich Feinbereichsbeugungen genutzt, um die Phasen zu bestätigen. Die β-SiC Phase besitzt 
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lokal ein streifiges Erscheinungsbild. Die (Hf0,7Ta0,3)C-Ausscheidungen zeichnen sich durch eine rundli-

che Form aus, während Hf6Ta2O17 sich zu größeren Clustern formiert. 

  

 

Abbildung 16: Hellfeld TEM-Aufnahmen mit lokalen EDX-Messungen an den durch Sterne markierten Stellen. Dargestellt ist ein 

Bereich in der Nähe der Oberfläche einer für 100 h bei 1200 °C oxidierten (Hf0,7Ta0,3)C/SiC-Probe in synthetischer Luft. 

 

Die in Abbildung 17 dargestellten Röntgendiffraktogramme geben Aufschluss über die Phasenzusam-

mensetzung der Randschicht der Proben vor und nach der Auslagerung.  Abgesehen von dem Verschwin-

den des Reflexes bei ≈ 26,2°, welcher der graphitischen freien Kohlenstoffphase (PDF 75-1621) zuge-

ordnet werden kann, zeigt sich bei SiC keine signifikante Veränderung der Phasenzusammensetzung 

nach der Auslagerung bei 1200 °C für 50 h in synthetischer Luft. Die Erhöhung der Auslagerungstempe-

ratur auf 1400 °C führt zur Ausbildung von kristallinen SiO2 (Cristobalit, PDF 39-1425). Dies kann auch 

bei den chemisch modifizierten Materialien (HfxTa1-x)C/SiC beobachtet werden, wo lediglich nach einer 

Auslagerung bei 1400 °C Cristobalit nachgewiesen werden kann.  

Bei dem Material mit dem geringeren Hf/Ta-Verhältnis ((Hf0,2Ta0,8)C/SiC) kann nach der Auslagerung 

bei 1200 °C für 50 h in synthetischer Luft orthorhombisches Ta2O5 (PDF 25-0922) und ein orthorhom-

bisches Mischoxid, Hf6Ta2O17 (PDF 44-0998), nachgewiesen werden. Daneben werden auch die Phasen 

des gesinterten Ausgangszustandes detektiert (β-SiC und (HfxTa1-x)C). Im Röntgendiffraktogramm der 

bei 1400 °C ausgelagerten Probe können dieselben oxidischen Phasen wie nach einer Auslagerung bei 

1200 °C nachgewiesen werden (Ta2O5 und Hf6Ta2O17). Neben dem Nachweis von kristallinen SiO2 bei 

1400 °C, liegt der Hauptunterschied der beiden Röntgendiffraktogramme der ausgelagerten Proben in 

der Anwesenheit einer kubischen TaC-Phase (PDF 35-0801) bei 1400 °C, welche sich beispielsweise an 
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einem Reflex bei ≈ 70° zeigt. Auch bei dem Material mit einem höheren Hf/Ta-Verhältnis 

((Hf0,7Ta0,3)C/SiC) kann nach einer Auslagerung bei 1400 °C eine kubische TaC-Phase detektiert wer-

den.  

Im Vergleich zu (Hf0,2Ta0,8)C/SiC zeigen sich signifikante Unterschiede hinsichtlich der Phasenzusam-

mensetzung der oxidierten (Hf0,7Ta0,3)C/SiC)-Proben. Nach der Auslagerung kann bei beiden Tempera-

turen keine Ta2O5-Phase nachgewiesen werden. Stattdessen wird die Bildung von monoklinen HfO2 (PDF 

34-0104) und Hf6Ta2O17 nach einer Auslagerung bei 1400 °C detektiert. Nach einer Auslagerung für 50 h 

bei 1200 °C zeigt sich lediglich die Bildung von Hf6Ta2O17 neben den Phasen des gesinterten Zustandes. 

 

 

Abbildung 17: Röntgendiffraktogramme der polymerabgeleiteten a) (Hf0,2Ta0,8)C/SiC-, b) (Hf0,7Ta0,3)C/SiC- und c) SiC-Monolithe 

vor und nach der Auslagerung für 50 h in synthetischer Luft bei 1200 °C bzw. 1400 °C. 
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4.5 Diskussion 
 

4.5.1 Oxidationskinetik – Masseverlust  
 

Bei der Beurteilung der gemessenen TGA-Kurven (siehe Abbildung 8) kann bei allen drei Materialien, 

unabhängig von der Auslagerungstemperatur, ein signifikanter Masseverlust während des Aufheizens 

und den ersten Stunden der isothermen Auslagerung festgestellt werden (siehe Abbildung 8 a) und c)). 

Der anfängliche Masseverlust ist auf die Bildung von gasförmigen CO bzw. CO2 durch die Oxidation der 

Carbid-Phasen der Materialien und einer freien sp2-hybridisierten Kohlenstoffphase zurückzuführen, 

welche sich typischerweise während der Pyrolyse der polymeren Präkursoren bildet [27] und auch mit-

tels Röntgendiffraktometrie (siehe Abbildung 17) und TEM-Charakterisierung [147] der Proben vor der 

Auslagerung nachgewiesen wurde. STA-Messungen der monolithischen Proben wurden genutzt, um die 

während der Aufheizphase ablaufenden Prozesse näher zu untersuchen (siehe Abbildung 9). Die gemes-

senen Massenänderungen zeigen, dass der Großteil des anfänglichen Massenverlustes im Temperatur-

bereich zwischen 700 °C und 1150 °C stattfindet. Jedoch wird auch deutlich, dass neben dem detektier-

ten Masseverlust auch eine Massenzunahme in der Aufheizphase stattfindet.  

Die TGA-Messungen (siehe Abbildung 8) als auch STA-Messungen (siehe Abbildung 9) zeigen, dass SiC 

im Vergleich zu chemisch modifizierten (HfxTa1-x)C/SiC einen signifikant höheren Masseverlust erfährt 

(siehe Tabelle 2). Dies ist auf zwei Faktoren zurückzuführen. 

Erstens sind die gemessenen TGA-Kurven eine Überlagerung aus der Massenabnahme aufgrund der Bil-

dung von CO und CO2 durch die Oxidation der Carbide sowie der freien Kohlenstoffphase und einer 

Massenzunahme durch die Oxidation und Bildung von festen Oxiden. Dies hat zur Folge, dass sich keine 

genauen Rückschlüsse auf den prozentualen Masseverlust durch die C-Oxidation der Proben anhand der 

TGA-Kurven ziehen lassen. Die isolierte Betrachtung der Oxidationsreaktionen der jeweiligen Carbide 

(SiC, HfC und TaC) bei denen die festen Oxidphasen SiO2, HfO2 und Ta2O5 entstehen (Reaktion 4.1, 4.2 

und 4.4) zeigt, dass alle drei Reaktionen zu einer Massenzunahme führen. Die vollständige Oxidation 

von einem Mol HfC bzw. SiC führt dabei, trotz der Bildung von gasförmigen CO bzw. CO2, zu einer 

Massenzunahme von rund 20 g aufgrund der Bildung des jeweiligen Oxids, wobei auch ein Mol der 

Oxidphase gebildet wird. Bei der vollständigen Oxidation eines Mols TaC ist mit einer Massenzunahme 

von rund 28 g aufgrund der Ta2O5-Bildung (0,5 Mol) zu rechnen oder dementsprechend 56 g bei der 

Bildung von einem Mol Ta2O5. Die Oxidation von einem Mol der freien Kohlenstoffphase hingegen hat 

einen Massenverlust von 12 g zur Folge. Dementsprechend wird bei den nicht modifizierten SiC-Proben 

die Massenabnahme durch die Oxidation der SiC-Phase überlagert. Bei den chemisch modifizierten 

(HfxTa1-x)C/SiC-Proben kommt zusätzlich die Oxidation der (HfxTa1-x)C-Ausscheidungen dazu. Die Mas-

senzunahme durch die Oxidation der (HfxTa1-x)C-Ausscheidungen kompensiert somit einen Teil der zeit-

gleich stattfindenden Massenabnahme aufgrund der CO- und CO2-Bildung.  
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Die geringere Porosität (HfxTa1-x)C/SiC-Proben repräsentiert den zweiten Faktor für den insgesamt ge-

ringeren Masseverlust der (HfxTa1-x)C/SiC-Proben gegenüber SiC. Die Untersuchung der Mikrostruktur 

der gesinterten SiC-Proben (siehe Abbildung 6) zeigt, dass diese bereits vor der Auslagerung eine er-

höhte Porosität von ≈ 9 % (gegenüber ≈ 5 % der chemisch modifizierten Proben) aufweisen. Nach der 

Auslagerung kann eine verringerte Porosität für die (HfxTa1-x)C/SiC-Proben festgestellt werden 

(≈ 1,5 %), während die Porosität der SiC-Proben sich nicht signifikant verändert, worauf in Kapitel 4.5.3 

näher eingegangen wird. Die BSE-Aufnahme der SiC-Probenoberfläche nach der Auslagerung (siehe Ab-

bildung 12 a)) zeigt, dass es sich hierbei um eine offene Porosität handelt. Dies hat eine erleichterte 

Einwärtsdiffusion von Sauerstoff in das Grundmaterial zur Folge, was sowohl die in Abbildung 14 beo-

bachtete Bildung einer SiO(C)-Phase rund um die Poren, als auch die signifikante innere Oxidation der 

SiC-Proben bei beiden Auslagerungstemperaturen (siehe Abbildung 13 a) und b)) erklärt. Eine weitere 

Schlussfolgerung des Vergleichs der Porositätswerte ist, dass die Modifizierung des polymeren Präkur-

sors mit Hf und Ta die Verdichtung bei den gegebenen Sinterparametern verbessert. 

Der Vergleich der Starttemperaturen für den signifikanten Masseverlust (siehe Abbildung 9) zeigt, dass 

für SiC bereits bei einer Temperatur von 711 °C eine relative Massenabnahme gemessen werden kann, 

während diese bei den chemisch modifizierten Proben erst bei höheren Temperaturen feststellbar ist 

(827 °C (Hf0,2Ta0,8)C/SiC) bzw. 848 °C (Hf0,7Ta0,3)C/SiC)). Untersuchungen des Oxidationsverhaltens 

von HfC und TaC, sowie von Mischkristallen mit verschiedenen Verhältnissen der beiden Carbide von 

Zhang et al. [150] liefern Erklärungsansätze für dieses Verhalten. Ausgehend von TaC- und HfC-Pulver 

produzierten sie mittels Feld-Aktivierten Sinterns Proben, welche in Luft mit 5 K/min auf eine maximale 

Temperatur von 1400 °C erhitzt wurden [150]. Die Autoren ermittelten eine Starttemperatur für die 

Oxidation von TaC und HfC von 750 °C bzw. 800 °C, wobei Mischcarbide eine höhere Starttemperatur 

(80 Vol.-% TaC-20 Vol.-% HfC: 850 °C und 20 Vol.-% TaC-80 Vol.-% HfC: 900 °C) aufwiesen [150]. Das 

lokale Maximum der Massenänderung im Temperaturbereich unter 1000 °C der in dieser Arbeit unter-

suchten (HfxTa1-x)C/SiC-Proben liegt im Bereich dieser Werte mit 827 °C für (Hf0,2Ta0,8)C/SiC und 848 

°C für (Hf0,7Ta0,3)C/SiC (siehe Abbildung 9). Jedoch zeigen die Proben bereits ab einer Temperatur von 

ca. 600 °C eine signifikante Massenzunahme, wobei zu berücksichtigen ist, dass Zhang et al. monolithi-

sche Proben der Mischcarbide ohne SiC-Phase untersuchten, was die Vergleichbarkeit limitiert. Andere 

Studien stellten bereits ab einer Temperatur von 400 °C [151] bzw. 550 °C [152] eine Oxidation von 

HfC fest. Zudem handelt es bei der (HfxTa1-x)C-Phase um nanoskalige Ausscheidungen, deren Reaktivität 

aufgrund des hohen Verhältnisses von der Partikeloberfläche zum Partikelvolumen größer ist als jene 

von monolithischen Proben. Die Unterschiede im Verlauf der prozentualen Massenänderung der drei 

Materialien (siehe Abbildung 9) sind somit auf die Oxidation der (HfxTa1-x)C-Ausscheidungen zurückzu-

führen. Dies liegt vor allem daran, dass die Massenzunahme durch die Oxidation von (HfxTa1-x)C die 

Massenabnahme durch die Oxidation der Kohlenstoffphase überlagert. Ein weiterer Effekt ist, dass die 

Oxidation der (HfxTa1-x)C-Phase thermodynamisch stark bevorzugt wird, worauf in Kapitel 4.5.4 näher 
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eingegangen wird. Das hat zur Folge, dass der eindiffundierte Sauerstoff zunächst durch die Oxidation 

der Carbide abgefangen wird und dadurch erst nach der Oxidation der Carbide eine Oxidation der freien 

Kohlenstoffphase erfolgt. 

Neben dem Vergleich der chemisch modifizierten Proben mit SiC kann noch das Verhalten der beiden 

(HfxTa1-x)C/SiC-Proben in der Aufheizphase miteinander verglichen werden, um den Einfluss des Hf/Ta-

Verhältnisses zu untersuchen. Dabei fällt auf, dass (Hf0,2Ta0,8)C/SiC im Vergleich zu (Hf0,7Ta0,3)C/SiC 

einen geringeren anfänglichen oberflächenspezifischen Masseverlust (siehe Abbildung 8) und einen stär-

keren Anstieg im direkten Anschluss an den Masseverlust (siehe Abbildung 9) zeigt. Die im Vergleich zu 

SiC und HfC (20 g/mol) erhöhte Massenzunahme durch die Oxidation von TaC (28 g/mol) zu Ta2O5 

(siehe oben) stellt eine mögliche Erklärung für dieses Verhalten dar. Aufgrund des höheren Ta-Anteils 

(geringeres Hf/Ta-Verhältnis) der Proben wird mehr Ta2O5 gebildet, was der Vergleich der gemessenen 

Röntgendiffraktogramme der ausgelagerten Proben belegt (siehe Abbildung 17 a) und b)) und in Kapitel 

4.5.2 ausführlich diskutiert wird. Dies hat auf der einen Seite einen geringeren anfänglichen Massever-

lust zur Folge, da aufgrund der größeren Massenzunahme durch die Ta2O5-Bildung der Masseverlust 

durch die Oxidation der freien Kohlenstoffphase stärker kompensiert wird als durch die HfO2-Bildung. 

Zum anderen erfolgt auch im Anschluss eine stärkere Massenzunahme. Voraussetzung dafür ist, dass 

(Hf0,2Ta0,8)C/SiC und (Hf0,7Ta0,3)C/SiC ein vergleichbares Ausmaß an Oxidationsangriff während des 

Aufheizens zeigen, wovon aufgrund der sehr geringen Unterschiede in der Mikrostruktur der Proben 

(siehe Kapitel 4.4.1) und des ähnlichen Kurvenverlaufes (siehe Abbildung 9) auszugehen ist.  

 

4.5.2 Oxidationskinetik – Massenzunahme  
 

Im Anschluss an den anfänglichen Masseverlust kann insbesondere bei 1400 °C eine Art Plateau-Bildung 

mit einer sehr geringen Massenänderung festgestellt werden (siehe Abbildung 8). Dies ist auf die Bildung 

einer schützenden SiO2-Schicht aufgrund der Oxidation der SiC-Phase zurückzuführen. In der Literatur 

wurde ein parabolisches Oxidationsverhalten von SiC im untersuchten Temperaturbereich ermittelt [89, 

153].  

Die SiC-Phase oxidiert an der Probenoberfläche und entlang der Grenzfläche zwischen ehemaligen Pul-

verpartikeln und reinen SiC-Bereichen (Sinterhälse), wo sich auch die oxidierten (HfxTa1-x)C-Ausschei-

dungen befinden (siehe Abbildung A 9 und Abbildung A 10). Dies führt insbesondere bei 1400 °C zu 

einer weiteren Verdichtung der inneren Oxidationsschicht. Sowohl die mittels ESMA und EDX gemesse-

nen Elementverteilungen (siehe Abbildung 13, Abbildung A 6, Abbildung A 7, Abbildung A 9, Abbildung 

A 10 und Abbildung A 11) als auch die TEM-Untersuchungen (siehe Abbildung 16) der oxidierten 

(HfxTa1-x)C/SiC-Proben zeigen größere Bereiche dicht unter der Probenoberfläche, welche nicht voll-

ständig oxidiert sind. Dabei handelt es sich vorrangig um die sich während des Sinterprozesses gebilde-

ten SiC-Sinterhälse, welche weniger (HfxTa1-x)C-Ausscheidungen enthalten. Dennoch sind auch inner-

halb der größeren ehemaligen Pulverpartikeln nicht oxidierte (HfxTa1-x)C-Ausscheidungen zu finden 
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(siehe Abbildung 16). Dies illustriert den verlangsamenden Effekt der SiO2-Bildung auf den Oxidations-

fortschritt und die daraus resultierende Plateau-Bildung. Jedoch ist hinsichtlich der geringen Massenän-

derung zu beachten, dass es weiterhin durch die Oxidation der in den Proben enthaltenen Carbide und 

der freien Kohlenstoffphase, die einen größeren Abstand zur Oberfläche besitzt, zu einer Freisetzung 

von CO und CO2 auch während der isothermen Auslagerung kommt, was die gemessene Massenände-

rung reduziert. Es handelt sich somit auch im isothermen Abschnitt der Messung um eine Art paraline-

ares Oxidationsverhalten, welches aus einer Überlagerung einer Massenzunahme durch die Oxidbildung 

und einer Massenabnahme durch die Freisetzung von CO und CO2 besteht. 

Der Verlauf der Massenänderung der beiden chemisch modifizierten Proben zeigt, dass (Hf0,7Ta0,3)C/SiC 

die geringste Massenzunahme bei beiden Auslagerungstemperaturen aufweist (siehe Abbildung 8 und 

Tabelle 2). Dies hängt mit dem Hf/Ta-Verhältnis und der daraus resultierenden Phasenzusammenset-

zung zusammen. Der Vergleich der Röntgendiffraktogramme der oxidierten (HfxTa1-x)C/SiC-Proben 

(siehe Abbildung 17) zeigt, dass (Hf0,2Ta0,8)C/SiC vorrangig Ta2O5 und Hf6Ta2O17 bildet, während bei 

(Hf0,7Ta0,3)C/SiC die Bildung von HfO2 und Hf6Ta2O17 nachgewiesen wird. Diese signifikanten Unter-

schiede in der ausgebildeten Mikrostruktur lassen sich mithilfe des 2019 von McCormack et al. [154] 

veröffentlichten HfO2-Ta2O5-Phasendiagramms erklären (siehe Abbildung 18). Die Reduzierung des 

Hf/Ta-Verhältnis von (Hf0,7Ta0,3)C/SiC zu (Hf0,2Ta0,8)C/SiC führt zu einer Erhöhung des Anteils an Ta2O5 

und einer Verringerung des Hf6Ta2O17-Anteils, was durch die Röntgendiffraktogramme verifiziert wird. 

Die Diffraktogramme von (Hf0,2Ta0,8)C/SiC zeigen bei beiden Auslagerungstemperaturen die Bildung 

von Ta2O5, während (Hf0,7Ta0,3)C/SiC bei 1200 °C lediglich Hf6Ta2O17 bildet (siehe Abbildung 17 a) und 

b)).  

 

 

Abbildung 18: Schematische Darstellung des HfO2-Ta2O5-Phasendiagramms nach McCormack et al. [154]. 
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Hf6Ta2O17 spielt eine positive Rolle hinsichtlich der Oxidationsbeständigkeit, was sich bereits in zahlrei-

chen Untersuchungen zeigte [39, 40, 150, 155–162]. Beispielsweise untersuchten Yang et al. [156] das 

Oxidationsverhalten von Hf-Ta-Legierungen mit variierenden Hf/Ta-Verhältnissen, welche für 10 Minu-

ten bei 1500 °C in Laborluft ausgelagert wurden. Sie ermittelten die höchste Oxidationsbeständigkeit bei 

einer Hf-26,7 At.-% Ta-Legierung, welche eine kompakte reine äußere Hf6Ta2O17-Schicht ausbildete 

[156]. Legierungen mit einem höheren Anteil an Hf (Ta) bildeten zusätzlich HfO2 (Ta2O5) innerhalb der 

äußeren Oxidschicht [156]. 

Der positive Einfluss von Hf6Ta2O17 auf das Oxidationsverhalten beruht dabei auf mehreren Faktoren. 

Zum einen zeigt Hf6Ta2O17, im Gegensatz zu Ta2O5, keinen Phasenübergang bis zu einer Temperatur von 

2244 °C [154] und damit auch keine Volumenänderung, die das Oxidationsverhalten negativ beeinflus-

sen könnte (siehe Kapitel 4.5.3). Zudem weist Hf6Ta2O17 eine niedrige Wärmeleitfähigkeit 

(1,62 W/(m·K) bei 1500 °C [163] bis 2,89 W/(m·K) bei 1200 °C [164]) und eine scheinbar niedrige 

Diffusivität für Sauerstoff [39, 40, 156, 157] auf. Neben dem positiven Einfluss auf das Oxidationsver-

halten zeigt Hf6Ta2O17 eine hohe Beständigkeit gegenüber dem Angriff durch Calcium-Magnesium-

Alumo-Silikaten (CMAS) [165–168] und vielversprechende mechanische Eigenschaften [165, 169], was 

es insgesamt zu einem potentiellen Kandidaten für Wärmedämmschichten und korrosionsstabile Schutz-

schichten macht [162, 163, 165, 166, 169–174]. 

Der erhöhte Phasenanteil an Ta2O5 bei (Hf0,2Ta0,8)C/SiC beeinflusst das Oxidationsverhalten in zweierlei 

Hinsicht. Neben der erhöhten Massenzunahme aufgrund der Ta2O5-Bildung im Vergleich zur Bildung 

von HfO2 oder SiO2 (siehe Kapitel 4.5.1), ist auch die beobachtete verstärkte Rissbildung bei 

(Hf0,2Ta0,8)C/SiC (siehe Abbildung 10 und Abbildung 11) auf diese Phase zurückzuführen, was im fol-

genden Kapitel 4.5.3 näher erläutert wird. Die ausgebildeten Risse erleichtern die Einwärtsdiffusion von 

Sauerstoff und erklären somit die erhöhte Massenzunahme und verstärkte innere Oxidation von 

(Hf0,2Ta0,8)C/SiC insbesondere bei 1200 °C (siehe Abbildung 8).  

Zudem zeigt der Vergleich der 50 h- und 100 h-Messungen der Materialien (siehe Abbildung 8), dass 

sich insbesondere bei den Messungen mit einer Auslagerungstemperatur von 1200 °C signifikante 

Schwankungen in der oberflächenspezifischen Massenzunahme für dasselbe Material ergeben. Auch die-

ses Verhalten liegt speziell bei (Hf0,2Ta0,8)C/SiC in der beobachteten Rissbildung begründet. Eine weitere 

Erklärung ist die kleine Probengröße in dieser Arbeit, welche einen verhältnismäßig größeren Einfluss 

der Probenkanten auf das Oxidationsverhalten zur Folge hat [175, 176]. 

 

4.5.3 Rissbildung 
 

Bei den durchgeführten Untersuchungen konnte eine erhöhte Rissneigung für (Hf0,2Ta0,8)C/SiC im Ver-

gleich zu den beiden anderen Materialien festgestellt werden (siehe Abbildung 10 und Abbildung 11). 

Es können sowohl mikroskopische als auch makroskopische Risse festgestellt werden. Die verstärkte 
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Rissbildung bei (Hf0,2Ta0,8)C/SiC ist, wie bereits in Kapitel 4.5.2 erwähnt, auf dessen erhöhten Phasen-

anteil an Ta2O5 zurückzuführen. Ta2O5 beeinflusst die Rissbildung in dreierlei Hinsicht. 

Erstens geht die Oxidation von TaC zu Ta2O5 mit einer starken Volumenausdehnung einher, was die 

Bildung von Rissen initiieren kann. Die Berechnung des Pilling-Bedworth-Verhältnis liefert Indikationen 

für die Volumenausdehnung einer Phase. Das Pilling-Bedworth-Verhältnis der Oxidation von TaC beträgt 

2,00 (Oxidation von Ta = 2,47) und ist somit signifikant höher als jenes der Oxidation von HfC mit 1,39 

(Oxidation von Hf = 1,62). Die Volumenausdehnung der (HfxTa1-x)C-Ausscheidungen während der Oxi-

dation stellt eine Erklärung für die gemessene verringerte Porosität der chemisch modifizierten Proben 

nach der Auslagerung dar (siehe Kapitel 4.5.1). Daraus lässt sich schlussfolgern, dass eine erhöhte Ta2O5-

Bildung zu einer Rissinitiierung aufgrund der Volumenausdehnung während der Oxidation führt. Die 

gebildeten Risse stellen dabei Wege für eine erleichterte Einwärtsdiffusion von Sauerstoff dar, was auch 

eine Erklärung für die erhöhte innere Oxidation von (Hf0,2Ta0,8)C/SiC bei 1200 °C ist.   

Zweitens erfährt Ta2O5 neben der Volumenzunahme während der Oxidation eine weitere Volumenver-

änderung aufgrund einer Phasenumwandlung bei ≈ 1360 °C von orthorhombischen β-Ta2O5 zu tetrago-

nalen α-Ta2O5. McCormack et al. [154] ermittelten mittels Röntgendiffraktometrie und Rietveld-Me-

thode eine Schrumpfung des molaren Volumens von -2,32 % für diese Phasenumwandlung, was bei 

einer Auslagerungstemperatur von 1400 °C zusätzlich Risse beim Abkühlen initiieren kann. Zudem er-

rechneten sie eine Differenz im molaren Volumen von -25,24 % zwischen O-Ta2O5 und O-Hf6Ta2O17, 

während die Differenz zwischen O-Hf6Ta2O17 und M-HfO2 lediglich 3,07 % beträgt. 

Drittens spielt neben der Volumenänderung von Ta2O5 auch das thermische Ausdehnungsverhalten der 

Phasen eine Rolle bei der Rissbildung. In einer im Jahr 2023 erschienen Studie stellten Nisar et al. [155] 

mittels Feld-Aktivierten Sinterns verdichtete Proben aus HfO2- und Ta2O5-Pulver her. Nachdem die Pro-

ben für bis zu drei Minuten mit einem Plasmastrahl beaufschlagt wurden, konnten Risse in 50 Vol.% 

HfO2-50 Vol.% Ta2O5 und 70 Vol.% HfO2-30 Vol.% Ta2O5 Proben festgestellt werden. Sie führten die 

beobachtete Rissbildung auf das Wärmeausdehnungsverhalten von Ta2O5 zurück [155]. Aufgrund der 

großen Differenz der Wärmeausdehnungskoeffizienten von Ta2O5 (≈ 3·10-6 1/K – 4·10-6 1/K  [177–179]) 

und Hf6Ta2O17 (9,06·10-6 1/K bei 1500 °C [163]) entstehen Druckspannungen an der Grenzfläche der 

beiden Phasen, welche zur Rissbildung führen können [155]. Auf der anderen Seite ist die Differenz der 

Wärmeausdehnungskoeffizienten von Ta2O5 zu SiC (5,1·10-6 1/K [180, 181]) und SiO2 (0,5·10-6 1/K – 

4,1·10-6 1/K [182, 183]) geringer als jene von Hf6Ta2O17 und den beiden Phasen, was für eine geringere 

Rissneigung an den Grenzflächen von Ta2O5 und SiC bzw. SiO2 und eine höhere Rissneigung an den 

Grenzflächen von Hf6Ta2O17 und SiC bzw. SiO2 spricht. Das Wärmeausdehnungsverhalten ist insbeson-

dere für das Verhalten bei zyklischen Beanspruchungen und während eines schnellen Abkühlens von 

Bedeutung. Jedoch konnten bei den durchgeführten Untersuchungen in dieser Arbeit keine Auffälligkei-
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ten in der Abkühlphase der Messungen festgestellt werden. Im Hinblick auf eine Anwendung als Schutz-

schicht im Hochtemperaturumfeld ist die Untersuchung der Materialien in zyklischen Oxidationstests 

von großem Interesse und somit ein Ansatz für zukünftige Arbeiten. 

Der negative Einfluss von Ta2O5 zeigt sich auch bei der Untersuchung von anderen Systemen mit der 

Zusammensetzung A6B2O17. Eine Studie von Liu et al. [173] untersucht den Einfluss des Ta2O5-Gehalts 

auf die Eigenschaften von Zr6Ta2O17-Wärmedämmschichten. Dafür wurden Zr6Ta2O17-Pulver mit unter-

schiedlichen Ta2O5-Gehalten hergestellt und im Anschluss auf ein konventionelles Wärmedämmschicht-

system (Ni-Basis-Superlegierungen + NiCoCrAlY Haftvermittlerschicht + YSZ-Wärmedämmschicht) 

mittels atmosphärischen Plasmaspritzen appliziert. Die Untersuchungen zeigten eine Verbesserung der 

mechanischen Eigenschaften und der Oxidationsbeständigkeit in isothermen und zyklischen Versuchen 

der Zr6Ta2O17-Schicht mit Verringerung des Ta2O5-Gehaltes [173].  

 

4.5.4 Innere Oxidation von (HfxTa1-x)C/SiC 
 

Im folgenden Abschnitt wird die beobachtete innere Oxidation der chemisch modifizier-

ten (HfxTa1-x)C/SiC-Proben diskutiert (siehe Abbildung 13 und Abbildung A 6). Auf die festgestellte in-

nere Oxidation von SiC wurde in Kapitel 4.5.1 näher eingegangen. Die REM, TEM und ESMA-Untersu-

chungen geben Aufschluss über die mikrostrukturelle Entwicklung der inneren Oxidation. Die Element-

verteilungen zeigen, dass eine erhöhte Sauerstoffkonzentration an den Grenzflächen der ehemaligen 

Pulverpartikel und der β-SiC Sinterhälse vorherrscht (siehe Abbildung 14, Abbildung A 7, Abbildung A 

10 und Abbildung A 11). In diesen Bereichen befinden sich auch die vergröberten (HfxTa1-x)C-Ausschei-

dungen (siehe Kapitel 4.4.1) [147, 184]. Die Elementverteilungen zeigen zudem eine Überlagerung von 

O, Hf und Ta (siehe Abbildung A 11), was darauf schließen lässt, dass der Großteil der inneren Oxidation 

auf die Oxidation der (HfxTa1-x)C-Ausscheidungen zurückzuführen ist. Dies lässt sich mit thermodyna-

mischen Überlegungen zum Oxidationsverhalten von HfC und TaC erklären.  

In Abbildung 19 ist das mittels FactSage [137] berechnete Ellingham-Diagramm der Phasen der unter-

suchten Materialien dargestellt. Es ist ersichtlich, dass es sich bei Ta2O5 und HfO2 um sehr stabile Oxide 

handelt, deren Bildung exergonisch ist und thermodynamisch stark bevorzugt wird. Dies bedeutet, dass 

eine sehr starke Reduktion des Sauerstoffpartialdrucks durch die gebildete äußere Oxidschicht notwen-

dig ist, um die Oxidation von HfC und TaC bei den gewählten Auslagerungstemperaturen zu unterdrü-

cken. Die BSE-Aufnahmen und die dazugehörigen EDX- bzw. ESMA-Elementverteilungen der oxidierten 

Proben zeigen nach 50 h die Bildung einer ≈ 0,5 µm (1200 °C) bis ≈ 0,9 µm (1400 °C) dünnen Si-

basierten äußeren Oxidschicht, in die auch (Hf,Ta)O eingebaut sind (siehe Abbildung A 7 bis Abbildung 

A 11). Die Schichtdicke der gebildeten Oxidschicht und somit deren Wachstumskinetik scheint nicht 

ausreichend, um eine effektive Barrierewirkung gegenüber der Einwärtsdiffusion von Sauerstoff zu ge-

währleisten und die Oxidation der (HfxTa1-x)C-Ausscheidungen zu verhindern. Dies erklärt das signifi-

kante Ausmaß an innerer Oxidation insbesondere bei 1200 °C (siehe Abbildung 13 a), c) und e)). Zudem 
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liegt die freie Enthalpie der SiO2-Bildung höher als jene der HfO2-Bildung (siehe Abbildung 19). Dies 

bedeutet, dass die Reduktion des Sauerstoffpartialdruckes durch eine SiO2-Deckschicht nicht ausreicht, 

um HfO2-Bildung zu verhindern.  

Das Ellingham-Diagramm (siehe Abbildung 19) zeigt auch, dass die freie Enthalpie der SiO2-Bildung 

geringer ist als jene der Ta2O5-Bildung. Jedoch spielen neben der thermodynamischen Betrachtung auch 

kinetische Aspekte eine zentrale Rolle für die mikrostrukturelle Entwicklung.  

Die SiO2-Bildung zeigt bei niedrigeren Temperaturen, wie bspw. 1200 °C, eine langsame Kinetik. In den 

Röntgendiffraktogrammen der bei 1200 °C ausgelagerten Proben kann bei keinem der drei Materialien 

die Bildung von kristallinem SiO2 nachgewiesen werden (siehe Abbildung 17), was auf die Bildung einer 

röntgenamorphen Si-C-O-Phase hindeutet. Dies ist bereits ein erster Hinweis auf eine insgesamt lang-

same Oxidationskinetik für die Bildung einer schützenden SiO2-Schicht bei 1200 °C, was bereits in an-

deren Untersuchungen beobachtet wurde [39, 40, 56, 89]. Die Reaktionskinetik der Oxidation von HfC 

und TaC hingegen ist schneller [56] und beginnt bereits im Temperaturbereich von 400 °C – 800 °C 

[150–152], wobei die STA-Messungen in Abbildung 9 bereits auf einen Beginn bei rund 600 °C hindeu-

ten. Die schnellere Oxidationskinetik erklärt neben den thermodynamischen Rechnungen zusätzlich die 

beobachtete bevorzugte Oxidation der (HfxTa1-x)C-Phase. 

 

 

Abbildung 19: Ellingham-Diagramm der freien Enthalpie der Bildung von HfO2, SiO2, Ta2O5, SiO und TaO aus der Reaktion des 

jeweiligen Carbids (HfC, TaC und SiC) mit 1 mol O2. 

 

Vergleicht man das Ausmaß an innerer Oxidation (siehe Abbildung 13) so fällt auf, dass bei 1200 °C alle 

drei Materialien ein hohes Maß an innerer Oxidation bis tief in das Grundmaterial aufweisen, während 
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bei 1400 °C die chemisch modifizierten (HfxTa1-x)C/SiC-Proben eine begrenzte innere Oxidationsschicht 

ausbilden. Dies kann auf drei Faktoren zurückgeführt werden. 

Erstens führt die höhere Auslagerungstemperatur von 1400 °C zu einer Beschleunigung der Geschwin-

digkeit der SiO2-Bildung [89], weshalb sich früher eine schützende Oxidschicht bildet. Bei 1200 °C dau-

ert es hingegen länger, bis sich diese bildet, was mit einer verstärkten Einwärtsdiffusion von Sauerstoff 

während des Aufheizens und der ersten Stunden der isothermen Auslagerung einhergeht und eine ver-

stärkte innere Oxidation der (HfxTa1-x)C-Ausscheidungen zur Folge hat. Die gemessenen TGA-Kurven in 

Abbildung 8 unterstreichen dies, da bei 1400 °C eine schnellere Plateau-Bildung zu beobachten ist als 

bei 1200 °C. Zudem ist die Bildung von kristallinem SiO2 (Cristobalit), welche in den Röntgendiffrakto-

grammen der Materialien bei 1400 °C festgestellt werden kann, ein weiteres Zeichen für eine für eine 

beschleunigte Oxidationskinetik durch die Erhöhung der Auslagerungstemperatur auf 1400 °C. Untersu-

chungen von Wen et al. [40] zeigen, dass das Ausmaß an innerer Oxidation der (HfxTa1-x)C/SiC-Proben 

durch eine Voroxidation bei höheren Temperaturen (≥ 1400 °C) und der damit einhergehenden schnel-

leren Bildung einer schützenden SiO2-Deckschicht verringert werden kann, was den Einfluss der Kinetik 

der SiO2-Bildung auf die innere Oxidation der Proben untermauert. 

Zweitens erhöht sich gegenüber den 1200 °C-Proben die Schichtdicke der Si-basierten äußeren Oxid-

schicht von ≈ 0,5 µm auf ≈ 0,9 µm nach 50 h. Die 80 % dickere Oxidschicht besitzt eine größere Barrie-

rewirkung gegenüber der Einwärtsdiffusion von Sauerstoff, dies scheint den Sauerstoffpartialdruck im 

Grundmaterial auf ein ausreichend niedriges Level zu senken, um die Oxidation der (HfxTa1-x)C-Aus-

scheidungen zu limitieren. Die Schichtdicke ist jedoch nicht ausreichend, um eine innere Oxidation der 

Proben zu verhindern. In der Literatur ermittelte Schichtdicken nach einer Auslagerung von reinem 

(CVD-)SiC für 50 h in Luft bzw. O2 liegen im Bereich von 0,95 µm [89, 153] – 1,18 µm [153] (1200 °C) 

und 1,38 µm – 2,40 µm [89, 153] (1400 °C). Der Vergleich der Literaturwerte mit den in dieser Arbeit 

gemessenen Schichtdicken zeigt, dass die Oxidschichten der polymerabgeleiteten Proben dünner sind. 

Die gebildete Deckschicht besitzt somit eine geringere Barrierewirkung gegenüber der Einwärtsdiffusion 

von Sauerstoff, was auch die beobachtete innere Oxidation der SiC-Phase (siehe Abbildung A 9 und 

Abbildung A 10) der (HfxTa1-x)C/SiC-Proben erklärt (siehe Kapitel 4.5.2). Der Einbau von Hf6Ta2O17 

sollte sich jedoch aufgrund der vielversprechenden Eigenschaften dieser Phase (siehe Kapitel 4.5.2) po-

sitiv auf die Barrierewirkung der Oxidschicht auswirken. 

Drittens ist die höhere Viskosität von SiO2 bei 1400 °C ein Faktor für das verbesserte Oxidationsverhalten 

bei der höheren Auslagerungstemperatur [56, 185]. Die höhere Viskosität kann das Ausheilen von 

Schichtfehlern wie beispielsweise Rissen erleichtern und somit die Barrierewirkung der Oxidschicht er-

höhen.  

Alles in allem scheint die gebildete äußere und innere Oxidschicht eine effektive Barrierewirkung ge-

genüber der Einwärtsdiffusion von Sauerstoff zu besitzen, was sich in der Plateau-Bildung mit einer sehr 

geringen Massenänderung und im Vergleich der Schichtdicke der inneren und äußeren Oxidschicht bei 
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1400 °C in Abhängigkeit von der Auslagerungszeit zeigt (siehe Abbildung 13 und Abbildung A 6). Die 

innere Oxidschicht erhöhte sich um lediglich rund 29 % (Hf0,2Ta0,8)C/SiC und 18 % (Hf0,7Ta0,3)C/SiC 

trotz einer Verdopplung der Auslagerungszeit von 50 h auf 100 h bei 1400 °C. Für die äußere Oxidschicht 

konnte eine Erhöhung von ≈ 0,9 µm nach 50 h auf ≈ 0,9 – 1,2 µm nach 100 h bei 1400 °C festgestellt 

werden.  

 

4.5.5 TaC-Bildung 
 

Neben der Kristallisation von SiO2 bildet der Nachweis von TaC einen weiteren signifikanten Unterschied 

zwischen den Röntgendiffraktogrammen der chemisch modifizierten (HfxTa1-x)C/SiC-Proben nach einer 

Auslagerung bei 1200 °C und 1400 °C (siehe Abbildung 17 a) und b)). Beide Materialien zeigen für TaC 

charakteristische Reflexe nach einer Auslagerung bei 1400 °C, welche nach einer Auslagerung bei 

1200 °C nicht detektiert werden können. Die höhere Reflexintensität bei (Hf0,2Ta0,8)C/SiC im Vergleich 

zu (Hf0,7Ta0,3)C/SiC deutet auf einen höheren Gehalt an TaC für dieses Material hin. Die Ergebnisse 

werden durch die Untersuchungen von Wen et al. [39, 40] bestätigt.  

In dem Röntgendiffraktogramm von (Hf0,7Ta0,3)C/SiC wird neben der Bildung von TaC auch HfO2 nach 

einer Auslagerung bei 1400 °C nachgewiesen. Die Reflexe der beiden Phasen zeigen sich nach einer 

Auslagerung bei 1200 °C nicht. Dies zeigt sich auch in den von Wen et al. [39, 40] aufgenommenen 

Röntgendiffraktorgrammen von (Hf0,7Ta0,3)C/SiC. Die Autoren führten dies auf eine Reduktion von ent-

stehenden Ta2O5 mit an Ta-verarmten (HfxTa1-x)C zurück, was die Bildung von HfO2 zur Folge habe 

(siehe Reaktion 4.6). Die Ta-Verarmung der Mischcarbide erfolge dabei durch eine selektive Oxidation 

von Ta aufgrund einer schnelleren Oxidationskinetik von Ta im Vergleich zu Hf [39, 40]. 

 
3 Ta2O5 (s) +  7 HfC (s) → 7 HfO2 (g) + 6 TaC (s) + CO (g) (4.6) 

 

Jedoch erscheint diese Erklärung insgesamt unter Berücksichtigung der genutzten Versuchsparameter in 

dieser Arbeit eher abwegig. Die thermodynamischen Berechnungen in Kapitel 4.5.4 zeigen, dass die 

Oxidation von HfC gegenüber jener von TaC thermodynamisch bevorzugt wird (siehe Abbildung 19). 

Des Weiteren ist die Auslagerungszeit mit 50 h bzw. 100 h sehr lang und die isotherme Auslagerungs-

temperatur mit 1200 °C bzw. 1400 °C sehr hoch, weshalb kinetische Aspekte der Oxidationsreaktion von 

Ta und Hf eine untergeordnete Rolle für die Mikrostruktur der Proben nach der Auslagerung spielen. 

Eine zweite mögliche Erklärung für den Nachweis von TaC nach einer Auslagerung bei 1400 °C könnte 

in der selektiven Oxidation von Hf und somit an einer Hf-Verarmung der (HfxTa1-x)C-Mischcarbide lie-

gen. Die Hf-verarmten Mischcarbide würden zu einer Reflexverschiebung hin zu TaC führen. Dies würde 

auch die höhere Reflexintensität für das Material mit einem geringeren Hf/Ta-Verhältnis 

(Hf0,2Ta0,8)C/SiC erklären.  
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Untersuchungen des Oxidationsverhaltens von hochentropischen Carbiden und Diboriden aus Elemen-

ten der Nebengruppen IV und V von Backman et al. [186, 187] unterstützen dies. Sie nutzten eine kno-

chenförmige Probengeometrie, um die Proben elektrisch mittels Widerstandheizen bei 1700 °C für 5 Mi-

nuten in 1 Vol.-% O2 zu untersuchen. Die Autoren beobachteten eine selektive Oxidation der Elemente 

der Nebengruppe V (Hf, Zr und Ti), was zu einer Anreicherung des Grundmaterials mit Nb und Ta führte. 

Die selektive Oxidation erfolgte dabei in der Reihenfolge der thermodynamischen Stabilität der jeweili-

gen Oxide [187]. 

Auch Oxidationsexperimente von Yang et al. [156] an Hf-Ta-Legierungen bei 1500 °C für 10 Minuten in 

Laborluft zeigen eine selektive Oxidation von Hf. In einem ersten Schritt bilden sich α-HfO-Ausscheidun-

gen und eine Ta-reiche β-Phase bleibt zurück. Mit ansteigendem Sauerstoffpartialdruck oxidieren die 

α-HfO-Ausscheidungen zu monoklinen HfO2. [156] 

Die selektiven Oxidation von Hf würde auch die Beobachtung erklären, dass HfO2 lediglich nach der 

Auslagerung bei 1400 °C bei (Hf0,7Ta0,3)C/SiC und nicht nach 1200 °C nachgewiesen werden kann. Die 

verbesserte Barrierewirkung der Oxidschicht bei der erhöhten Auslagerungstemperatur führt zu einer 

Reduktion des Sauerstoffpartialdrucks im Grundmaterial, welche stark genug zu sein scheint, um die 

Ta2O5-Bildung zu unterdrücken. Das Ellingham-Diagramm (siehe Abbildung 19) unterstützt dies, da die 

freie Enthalpie der Ta2O5-Bildung höher liegt als jene der SiO2-Bildung. Es kommt somit zur Bildung des 

thermodynamisch stabileren HfO2, was Ta-reiche (HfxTa1-x)C-Ausscheidungen zurücklässt. Bei 1200 °C 

scheint die Reduktion des Sauerstoffpartialdruckes nicht stark genug, um die Ta2O5-Bildung zu unter-

drücken. Bei dem Material mit einem höheren Hf/Ta-Verhältnis reagiert das gebildete HfO2 mit dem 

überschüssigen Ta2O5 zu Hf6Ta2O17, weshalb hier keine HfO2-Phase bei 1400 °C nachgewiesen werden 

kann. 

 

4.6 Zusammenfassung 
 

Polymerabgeleitete (HfxTa1-x)C/SiC-Nanokompositen wurde bei 1200 °C und 1400 °C für bis zu 100 h 

in synthetischer Luft ausgelagert. Die erzielten Ergebnisse bieten interessante Einblicke in das Oxidati-

onsverhalten: 

 

 Die chemische Modifikation des Polycarbosilan-basierten Präkursoren mit Hf und Ta führt zu einer 

signifikanten Verringerung der anfänglichen Massenabnahme der Proben aufgrund der Bildung von CO 

und CO2. Dies konnte auf zwei Ursachen zurückgeführt werden. Erstens wird der Masseverlust zusätzlich 

durch eine zeitgleiche Massenzunahme aufgrund der Oxidation der (HfxTa1-x)C-Ausscheidungen überla-

gert, was auch den Beginn des Masseverlustes hin zu höheren Temperaturen verschiebt. Und zweitens 

führt die chemische Modifikation des Präkursors zu einer Verringerung der Porosität der Proben, was 
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sich positiv auf die Oxidationsbeständigkeit auswirkt und dadurch auch die Oxidation der freien Koh-

lenstoffphase verringert. Es kann somit auch eine verbesserte Verdichtung der modifizierten Materialien 

unter den genutzten Verdichtungsparametern festgestellt werden. 

 Der Oxidationsmechanismus der (HfxTa1-x)C/SiC-Proben wird von zwei Effekten maßgeblich be-

stimmt: Zum einen die bevorzugte Oxidation der (HfxTa1-x)C-Ausscheidungen, deren Oxide (HfO2, Ta2O5 

und Hf6Ta2O17) eine hohe thermodynamische Stabilität aufweisen. Es reicht daher bereits ein niedriger 

Sauerstoffpartialdruck aus, um die Oxidation der nanoskaligen Carbidausscheidungen zu initiieren. Zum 

anderen die Oxidationskinetik von SiO2 bei den gewählten Auslagerungstemperaturen 1200 °C und 

1400 °C. Bei 1200 °C ist die SiO2-Bildung nicht schnell genug, um eine schützende äußere Oxidschicht 

auszubilden. Die Einwärtsdiffusion von Sauerstoff wird dadurch nicht auf ein ausreichendes Maß redu-

ziert, um die Oxidation der Carbide zu verhindern. Dies erklärt die signifikante innere Oxidation bei 

dieser Auslagerungstemperatur. Bei 1400 °C hingegen führt die schnellere Bildung einer dickeren SiO2-

Schicht zu einer Begrenzung der inneren Oxidation der (HfxTa1-x)C-Ausscheidungen. 

 Das Hf/Ta-Verhältnis besitzt einen signifikanten Einfluss auf das beobachtete Oxidationsverhalten. 

(Hf0,7Ta0,3)C/SiC mit einem höheren Hf/Ta-Verhältnis bildet im Vergleich zu (Hf0,2Ta0,8)C/SiC einen hö-

heren Anteil an Hf6Ta2O17 und einen verringerten Phasenanteil an Ta2O5 aus. Dabei besitzt Ta2O5 einen 

negativen Einfluss auf das Oxidationsverhalten, da es aufgrund von großen Volumenänderungen wäh-

rend der Oxidation Spannungen und somit Rissbildung initiieren kann. Dies erklärt insbesondere die 

beobachtete Rissbildung und die größere Massenzunahme von (Hf0,2Ta0,8)C/SiC während der Auslage-

rung bei 1200 °C. Hf6Ta2O17 hingegen zeigt keine Phasenumwandlung im Temperaturbereich bis 

2000 °C. Die Untersuchungen zeigen, dass es in die Si-basierte Oxidschicht eingebaut ist, was die Per-

meabilität für Sauerstoff verringert und zur Erhöhung der Oxidationsbeständigkeit beiträgt. 

 
Alles in allem konnten interessante Erkenntnisse hinsichtlich des Einflusses der chemischen Modifikation 

mit Hf und Ta auf das Oxidationsverhalten von Si-basierten Polycarbosilanen gewonnen werden. Die 

Erkenntnisse helfen dabei die Oxidationsbeständigkeit von Si-basierte PDC-NCs hinsichtlich der Anwen-

dung als Wärmedämmschichten, korrosionsstabile Schutzschichten oder Matrixmaterial von Faserver-

bundwerkstoffen im Hochtemperaturumfeld weiter zu optimieren.   
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5 Einfluss einer polymerabgeleiteten SiAlOC-Schicht auf das Oxidationsverhalten von Chrom 

 

5.1 Genehmigung 
 

Der Großteil der Ergebnisse in diesem Kapitel wurde bereits in Quelle [188] veröffentlicht. Im weiteren 

Verlauf werden Abbildungen, Textabschnitte und Tabellen aus der im Journal Surface and Coatings 

Technology publizierten Veröffentlichung „Polymer-derived SiAlOC coating to improve the high-tempe-

rature resistance of chromium" (Jahrgang 474, Artikelnummer 130049, 2023, doi: 

10.1016/j.surfcoat.2023.130049. Copyright Surface and Coatings Technology publiziert durch Elsevier 

B.V.) verwendet und teilweise adaptiert. Mit Genehmigung der Autoren N.-C. Petry, M. Bik, L. Wilk, R. 

Swadźba, A. S. Ulrich, M. Sitarz, M. Lepple, M. C. Galetz. 

 

5.2 Literaturübersicht 
 
Das Tauchbeschichtungsverfahren (entweder mittels Sol-Gel-Verfahren oder über flüssige Single-

Source-Präkursoren) ist ein einfacher und vielseitiger Prozess, welcher einige Vorteile gegenüber ande-

ren Verfahren wie der Kathodenzerstäubung oder der Rotationsbeschichtung besitzt. Zu diesen Vorteilen 

gehören eine kurze Prozessdauer und eine hohe Flexibilität aufgrund der Möglichkeit die Beschichtung 

von komplex geformten Bauteilen in einem Beschichtungsdurchgang durchzuführen, da es sich um kei-

nen Sichtlinienprozess handelt. [14, 28] 

Aufgrund ihrer Eigenschaften, wie einer hohen Temperatur- und Kriechbeständigkeit, stellen Silici-

umoxycarbid-Gläser und -Glaskeramiken (SiOC) vielversprechende Materialien für die Anwendungen 

im Hochtemperaturumfeld dar [29]. SiOC-Beschichtungen wurden mittels Tauchbeschichtung bereits 

auf verschiedensten Substratwerkstoffen erfolgreich appliziert wie beispielsweise ferritische Hochtem-

peratur-Edelstähle für die Anwendung in Festoxidbrennstoffzellen [189], TiAl [190] oder SiC-Fasern 

[191]. Auch hier lassen sich durch eine chemische Modifikation die Eigenschaften der SiOC-Gläser wei-

ter verbessern. Der Einbau von Al in SiOC-Gläser durch die elektrophile Substitution von Al3+ im Sol-

Gel-Prozess führt zu einer weiteren Erhöhung der Phasenstabilität und damit Unterdrückung der Kris-

tallisation auf bis zu 1500 °C in inerten Atmosphären. Dies ist auf die Unterdrückung der carbothermi-

schen Reduktion aufgrund eines geringeren Kohlenstoffgehalts zurückzuführen [192–195]. Zudem er-

leichtert der Einbau von Al3+ die Glasbildung, was eine homogenere Mikrostruktur zur Folge hat und 

somit vorteilhaft für die Anwendung als Beschichtung ist [194, 196]. 

Eine 2022 erschienene Arbeit von Bik et al. [197] illustriert mögliche Einsatzgebiete von SiAlOC-Be-

schichtungen und deren Vorteile gegenüber SiOC. Sie beschichteten den ferritischen Edelstahl Crofer 22 

APU (VDM Metals) und testeten den Einfluss auf die Oxidationsbeständigkeit bei 800 °C für eine Ausla-

gerungszeit von 500 h [197]. Es wurde festgestellt, dass die SiAlOC-Beschichtung im Vergleich zu SiOC 

[189] zu einer stärkeren Unterdrückung der Auswärtsdiffusion von Cr3+ führte, was auf eine Einbindung 

der Cr3+-Kationen innerhalb der SiAlOC-Schicht zurückgeführt wurde [197]. 



 

  69 

Wie bereits in Kapitel 2.1 beschrieben, stellen Refraktärmetalle und deren Legierungen vielverspre-

chende Alternativen zu Ni-Basis-Superlegierungen für beispielsweise den Einsatz im Hochtemperaturbe-

reich von Gasturbinen dar. Potenzielle Kandidaten aus der Klasse der Refraktärmetalle sind Chrom und 

dessen Legierungen. Chrom besitzt im Vergleich zu Ni-basierten Werkstoffen eine attraktive Kombina-

tion von Materialeigenschaften, wie eine niedrige Dichte (7,15 g/cm³), einen hohen Schmelzpunkt 

(1907 °C) und eine hohe thermische Leitfähigkeit (93,7 W/(m·K)) [70, 198, 199]. Dem Einsatz von 

Chrom und dessen Legierungen als Strukturmaterial für Hochtemperaturanwendungen stehen noch ei-

nige Herausfordernden im Weg. Zu den größten Herausforderungen gehören die geringe Duktilität bei 

Raumtemperatur, welche durch eine Erhöhung der Reinheit (Reduzierung des Gehalts an N, O, C, S und 

H) verbessert werden kann [199–201], das Nitrierungsverhalten bei Temperaturen über 900 °C [70, 

202] und die Oxidationsbeständigkeit bei Temperaturen über 1000 °C, welche aufgrund von Abplatzun-

gen und Verformungen der schnell wachsenden Cr2O3-Schicht und der Bildung von volatilen CrO3 ab-

nimmt [202–206]. Insbesondere das Nitrierungs- und das Oxidationsverhalten können durch die Appli-

kation von Si-basierten Schutzschichten verbessert werden [30]. Dies zeigen die Untersuchungen von 

Ulrich et al. [30], welche auf Cr mittels Rotationsbeschichtung eine SiHfBCN-Schicht applizierten und 

den Einfluss auf das Oxidations- und Nitrierungsverhalten bei 1050 °C in synthetischer Luft untersuch-

ten. Sie stellten eine verbesserte Oxidationsbeständigkeit und eine verringerte Cr2N-Bildung durch die 

Beschichtung fest, was zum Teil auch dem „Reactive Element Effect“ [207–210] durch den Einbau von 

Hf in den Single-Source-Präkursor zugeschrieben wurde. [30] 

Das Ziel dieser Untersuchungen war es den Einfluss von SiAlOC-Schichten auf das Oxidations- und Nit-

rierungsverhalten von Cr zu beleuchten. Dafür wurden Cr-Substrate mittels Tauchbeschichtung und der 

Sol-Gel-Methode mit SiAlOC beschichtet und für bis zu 100 h bei 950 °C bzw. 1050 °C ausgelagert. Wie 

bereits ausgeführt, handelt es sich hierbei um einen kritischen Temperaturbereich für Cr hinsichtlich der 

Oxidation und der Cr2N-Bildung. Durch die Kombination von Si-basierten Schutzschichten auf dem Re-

fraktärmetall Chrom, stellen die Untersuchungen eine interessante Studie für mögliche zukünftige Hoch-

temperatur-Materialsysteme dar. 

 

5.3 Versuchsdurchführung 
 

5.3.1 Probenherstellung 
 

Pulvermetallurgisch hergestelltes Chrom (99,95 Gew.-%, Plansee SE, Reutte, Österreich) wurde mittels 

Drahterodieren parallel in quaderförmige Proben (ca. 15 x 7 x 4 mm) getrennt. Zusätzlich wurden die 

Proben noch mit einer Bohrung mit 1,5 mm Durchmesser versehen. Die Probenherstellung der Cr-Sub-

strate wurde durch Heinrich Kopietz, Jano Bender und Yvonne Hohmann in der Werkstatt des  

DECHEMA-Forschungsinstituts in Frankfurt am Main durchgeführt. 
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Die Synthese und Applikation der SiAlOC-Glasschichten auf den Cr-Substraten wurde durch Dr inż. Ma-

ciej Bik, Zofia Kucia und Łukasz Wilk in der Arbeitsgruppe von Prof. Dr. Maciej Sitarz an der AGH Uni-

versity of Science and Technology in Krakau durchgeführt. 

Die SiAlOC-Schichten wurden über einen Sol-Gel-Prozess hergestellt. Als siliciumorganische Ausgangs-

verbindungen wurden Triethoxymethylsilan (TMS, CH3Si(OC2H5)3, 99 %, Sigma-Aldrich Chemie GmbH, 

Taufkirchen, Deutschland) und Diethoxydimethylsilan (DMS, (CH3)2Si(OC2H5)2, 97 %, Sigma-Aldrich 

Chemie GmbH, Taufkirchen, Deutschland) verwendet. Zum Einbau der Al3+-Kationen wurde Alumi-

nium-tri-sec-butoxid (AlTB, Al[OCH(CH3)C2H5]3, 97 %, Sigma-Aldrich Chemie GmbH, Taufkirchen, 

Deutschland) genutzt. Alle drei Komponenten wurden im Stoffmengenverhältnis TMS:DMS:AlTB von 

2:1:0,15 gemischt. Zusätzlich wurde Acetylaceton (AcAcH, CH3COCH2COCH3, Sigma-Aldrich Chemie 

GmbH, Taufkirchen, Deutschland) als Komplexbildner im Stoffmengenverhältnis AlTB:AcAcH 4:1 zuge-

geben. In einem ersten Schritt wurde die Lösung zur Copolymerisation mittels Magnetrührer für 30 min 

vermischt. Im Anschluss wurde 1-molare Salzsäure mit Wasser auf einen pH-Wert von 4,5 verdünnt und 

der Lösung zugegeben. Die Lösung wurde für 2 h bei Raumtemperatur verrührt, um die Hydrolyse ein-

zuleiten. Das erhaltene transparente gelbliche Sol wurde mittels Tauchbeschichtung auf die Cr-Substrate 

aufgebracht. Zur Vorbereitung auf die Schichtapplikation wurden die Cr-Substrate von allen Seiten per 

Hand mit SiC-Papier (ATM Qness GmbH, Mammelzen, Deutschland) geschliffen. Es wurde SiC Papier 

mit einer Korngröße von 15 µm (P1200) verwendet, wobei dieses auf einem rotierenden Drehteller (La-

boPol-21, Struers ApS, Ballerup, Dänemark) montiert war. Im Anschluss wurden die Proben für jeweils 

15 min in Ethanol und Aceton gereinigt. Zur Beschichtung wurden die Proben an einem Faden in ein 

Becherglas mit dem Sol für 60 s vollständig eingetaucht und mit einer Geschwindigkeit von 5 cm/min 

aus dem Sol gezogen. Es wurden zwei Beschichtungsdurchgänge durchgeführt mit einer Pause von 15 

min zwischen den beiden Durchgängen. Abschließend wurden die Proben für eine Woche bei 70 °C im 

Trockenschrank getrocknet und im Anschluss bei 800 °C in Argon (99,9999 % Reinheit, Argon 6.0, L’Air 

Liquide S.A., Paris, Frankreich) für 30 Minuten pyrolysiert. Dabei wurde eine Aufheizgeschwindigkeit 

von 5 K/min und eine Abkühlgeschwindigkeit von 1 K/min genutzt. Die beschichteten Cr-Substrate wer-

den im Folgenden als Cr/SiAlOC-Proben bezeichnet. Nähere Information zu sowohl der Herstellung und 

Charakterisierung von SiAlOC als auch dem Beschichtungsprozess sind in den Quellen [194, 196] zu 

finden. 

Neben den beschichteten Proben wurden auch Pulverpresslinge untersucht, um die Wechselwirkungen 

zwischen Cr und SiAlOC besser zu verstehen. Dafür wurde Cr-Pulver (99 % Reinheit, -325 mesh, 

< 44 µm, Thermo Fisher GmbH, Kandel, Deutschland) mit pulverförmigen SiAlOC-Xerogel im Masse-

verhältnis Cr:SiAlOC von 2:1 gemischt. Zur Herstellung des SiAlOC-Xerogels wurde das verbliebene  

SiAlOC-Sol in einer Petri-Schale bei 70 °C für eine Woche im Trockenschrank getrocknet. Im Anschluss 

wurde das Xerogel in einem Achat-Mörser zerrieben. Die Pulvermischung wurde in ein Presswerkzeug 

(5 mm Presswerkzeug mit Pressstiften aus Hartmetall, Maassen GmbH, Reutlingen, Deutschland) unter 
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einem Druck von 4 t zu einem Pulverpressling in Tablettenform verdichtet (5 mm Durchmesser, ca. 1-

2 mm Dicke). Im Anschluss wurden die Presslinge in Al2O3-Schiffchen (KYOCERA Fineceramics Europe 

GmbH, Mannheim, Deutschland) platziert und in einem horizontalen Rohrofen mit den identischen Pa-

rametern wie die beschichteten Proben in Ar (99.999 % Reinheit, Argon 5.0, L’Air Liquide S.A., Paris, 

Frankreich) pyrolysiert. Sowohl während der Pyrolyse der beschichteten Proben als auch während der 

Pyrolyse der Presslinge wurde ein Al2O3-Schiffchen mit Ti-Spänen vor die Probe platziert, um Sauer-

stoffverunreinigungen abzufangen. Der Ofen wurde 12 h vor dem Start mit eine Ar-Fluss von 6 l/h ge-

füllt. Der Durchfluss blieb während der Pyrolyse konstant. Die Proben werden im Folgenden als  

Cr/SiAlOC-Presslinge bezeichnet. 

Es wurden makroskopische Bilder der Proben vor und nach der Auslagerung mittels eines mit einer 

Kamera (DMC 2900, Leica Microsystems GmbH, Wetzlar, Deutschland) ausgestatteten Stereomikroskop 

(MZ16 A, Leica Microsystems GmbH, Wetzlar, Deutschland) aufgenommen. Die Probenoberfläche 

wurde anhand der Auswertung der Bilder vor der Auslagerung mit der Bildverarbeitungssoftware ImageJ 

[148] (ImageJ, National Institutes of Health, Rockville Pike, USA) gemessen.  

 

5.3.2 Thermoanalyse 
 

Die Massenänderung der beschichteten Proben als auch der Presslinge wurde mithilfe von thermogravi-

metrischen Analysen untersucht. Dabei kam die in Kapitel 4.3.2 vorgestellte Thermowaage zum Einsatz, 

wobei sich der Aufbau als auch der Einbau der Proben nicht von dem im Kapitel 4.3.2 beschriebenen 

Vorgehen unterscheidet.  

Es wurden isotherme Auslagerungen bei 950 °C für 50 h und 1050 °C für 12 h, 50 h und 100 h in 

synthetischer Luft (79,5 Vol.-% N2 / 20,5 Vol.-% O2, ALPHAGAZ 1, L’Air Liquide S.A., Paris, Frankreich) 

durchgeführt. Es wurden zwei Cr/SiAlOC-Proben für 50 h bei 950 °C und insgesamt drei Proben bei 

1050 °C ausgelagert (jeweils eine Probe für eine Auslagerungszeit von 12 h, 50 h und 100 h). Nach dem 

Einbau in die Thermowaage fand ein Auspendeln und Fluten des verwendeten Al2O3-Rohres mit synthe-

tischer Luft für mindestens 12 h unter Raumtemperatur und konstanten Gasfluss von 4 l/h (entspricht 

einer Fließgeschwindigkeit 9,4 cm/min im genutzten Ofenrohr) statt. Die Atmosphäre und der Gasfluss 

wurden über die komplette Messung konstant gehalten. Das Temperaturprogramm bestand aus einem 

Aufheizschritt mit einer Aufheizrate von 10 K/min auf die jeweilige isotherme Auslagerungstemperatur. 

Nach Ablauf der gewünschten isothermen Auslagerungszeit erfolgte ein Abkühlschritt auf Raumtempe-

ratur durch Ausschalten des Ofens.  

Um die Interaktion zwischen Cr und SiAlOC weiter zu untersuchen, wurden simultane thermische Ana-

lysen an Cr/SiAlOC-Presslingen durchgeführt. Die Presslinge wurden in Al2O3-Tiegel mit Deckel (Durch-

messer 6,8 mm, 85 µl, NETZSCH-Gerätebau GmbH, Selb, Deutschland) platziert und in einem Gasfluss 

von 50 ml/min in synthetischer Luft (79,5 Vol.-% N2 / 20,5 Vol.-% O2, ALPHAGAZ 1, L’Air Liquide S.A., 
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Paris, Frankreich) bei 950 °C bzw. 1050 °C ausgelagert. Es wurde ein TGA-DSC-Sensor (Typ S) verwen-

det und eine isotherme Auslagerungszeit von 5 h gewählt, wobei das Aufheizen mit 10 K/min erfolgte.  

Zudem wurde gemörsertes SiAlOC-Xerogel innerhalb der STA mit den identischen Parametern der be-

schichteten Proben (siehe Kapitel 5.3.1) pyrolysiert (Gasfluss Ar: 50 ml/min), wobei der Ofen vor dem 

Aufheizen dreimal evakuiert und mit Ar gefüllt wurde. Im direkten Anschluss erfolgte die Auslagerung 

bei 950 °C bzw. 1050 °C mit den identischen Parametern der Cr/SiAlOC-Presslinge. Das Xerogel-Pulver 

wurde zwischen Pyrolyse und Oxidation nicht aus dem Gerät entnommen. Zwischen Pyrolyse und Oxi-

dation erfolgte eine Haltephase bei Raumtemperatur für 30 min unter synthetischer Luft (50 ml/min). 

Als Referenzprobe wurde ein leerer Al2O3-Tiegel verwendet. Vor der Messung wurde eine Basislinien-

messung mit leeren Referenz- und Probentiegel durchgeführt. 

 

5.3.3 Charakterisierung 
 

Zur Untersuchung der Oberfläche der mit einer SiAlOC-Schicht beschichteten Cr-Substrate vor der Aus-

lagerung wurde ein Fourier-Transformations-Infrarotspektrometer (VERTEX 70v, Bruker Corporation, 

Billerica, USA) genutzt. Es wurden reflektive Spektren (engl. External Reflection Spectroscopy, ERS) 

unter Verwendung des „Variable Angle Reflection Accessory“ (Harrick Scientific Products, Inc., New 

York, USA) aufgenommen. Jedes aufgenommene Spektrum bestand aus 128 Aufnahmedurchgängen mit 

einer Auflösung von 4 cm-1 in einem Spektralbereich von 4000 cm-1 bis 350 cm-1. Eine beschichtete Probe 

wurde dreimal vermessen. Im Anschluss wurde der Durchschnitt aus diesen drei Messungen gebildet. 

Die Messungen wurden zunächst mithilfe der Software OPUS 7.2 (Bruker Corporation, Billerica, USA) 

um die Basislinie korrigiert und im Anschluss wurde eine Dekonvolution im Spektralbereich von 

1250 cm-1 bis 360 cm-1 nach der Handke-Methode [211] durchgeführt. Um die Bandenpositionen wäh-

rend der Entfaltung zu bestimmen, wurde der Levenberg-Marquardt Algorithmus genutzt mit einer Aus-

wahl an Gaußsche- und Lorentzsche-Linienformen (Wurzel des mittleren quadratischen Fehlers, RSME = 

0,05). Die Position der Banden wurde mittels der Signalspitzenauswahl (Peak Picking Function) be-

stimmt. Die FT-IR Messungen und Auswertungen wurden von Dr inż. Maciej Bik, Zofia Kucia und Łukasz 

Wilk in der Arbeitsgruppe von Prof. Dr. Maciej Sitarz an der AGH University of Science and Technology 

in Krakau durchgeführt. 

Zur näheren Untersuchung der Oberfläche der Cr/SiAlOC-Proben als auch der Wechselwirkung zwischen 

Cr und SiAlOC wurde das Raman-Spektrometer alpha 300 M+ (ehemals WITec Wissenschaftliche In-

strumente und Technologie GmbH, Ulm, Deutschland) genutzt. Es wurde ein luftgekühlter Festkörper-

laser (Wellenlänge 488 nm), ein 600 g/mm Gitter (CCD Detektor, Oxford Instruments PLC, Abingdon, 

England), ein 100 x Objektiv (Numerische Apertur 0,9) (Epiplan-Neofluar, Carl Zeiss AG, Oberkochen, 

Deutschland) und ein UHTS 300 Spektrograph (ehemals WITec Wissenschaftliche Instrumente und 

Technologie GmbH, Ulm, Deutschland) verwendet. 
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Zur Messung wurden einfache Punktmessungen an einer beschichteten Probe vor der Auslagerung 

durchgeführt. Pro Messpunkt wurden 10 Wiederholungen mit einer Integrationszeit von 20 s in einem 

Spektralbereich von 200-1800 cm-1 durchgeführt. Die aufgenommenen Spektren wurden gemittelt und 

im Anschluss um die Basislinie korrigiert.   

Zur Erstellung von Querschliffen wurden sowohl die beschichteten und unbeschichteten Proben als auch 

die Cr/SiAlOC-Presslinge nach der Auslagerung materialographisch präpariert. Das Vorgehen ist in Ka-

pitel 3.3 näher beschrieben. 

Die ortsaufgelöste Zusammensetzung der Proben wurde mithilfe von konfokaler Raman-Mikrokopie an 

den angefertigten Querschliffen der ausgelagerten Proben untersucht. In den Querschliffen der ausgela-

gerten Cr/SiAlOC-Proben wurden Regionen mit unterschiedlichen Dimensionen (20 x 20 µm und  

30 x 30 µm) mit einer Auflösung von 1 µm untersucht. Bei den Querschliffen der oxidierten Cr/SiAlOC-

Presslingen wurden 20 x 12 µm große Bereiche mit einer Auflösung von 0,5 µm untersucht. Alle Spektren 

wurden im Spektralbereich zwischen 120 cm-1 und 1800 cm-1 mit einer spektralen Auflösung von 3 cm-1 

und einer Aufnahmezeit von 2 s aufgenommen. Zur Aufnahme und Auswertung der Spektren wurde die 

Software Control FIVE 5.3 PLUS (ehemals WITec Wissenschaftliche Instrumente und Technologie 

GmbH, Ulm, Deutschland) genutzt. Die gemessenen Spektren wurden um die Basislinie und mittels CRR-

Filter (engl. Cosmic Ray Remover) um den Einfluss von kosmischer Strahlung korrigiert. Im Falle der 

konfokalen Raman-Mikroskopie wurden die Lage und Breite der charakteristischen Spektralbereiche 

(beispielsweise die charakteristische Bande bei 555 cm-1 für Cr2O3) mittels Integrationsfilter bestimmt 

und zur Erstellung von Phasenverteilungen im gemessenen Messbereich genutzt. Die Messungen und 

Auswertungen wurden von Dr inż. Maciej Bik, Zofia Kucia und Łukasz Wilk in der Arbeitsgruppe von 

Prof. Dr. Maciej Sitarz an der AGH University of Science and Technology in Krakau durchgeführt. 

Die oberflächennahe Phasenzusammensetzung der beschichteten und unbeschichteten Cr-Substrate 

wurden sowohl vor als auch nach der Auslagerung unter streifendem Einfall (engl. Grazing Incidence 

Diffraction, GID) unter einem Einstrahlwinkel von 3° gemessen. Es wurde das Röntgendiffraktometer 

D8 Advance (Bruker Coperation, Billerica, USA) verwendet. Die Proben wurden auf einer röntgenamor-

phen Si-Unterlage (Zero Diffraction Plate for XRD sample: 30 x 30 x 2.0 mm, 1sp, Si Crystall, MTI Cor-

poration, Richmond, USA) platziert. Es wurde Cu-Kα Strahlung (λ = 1,54060 Å) und ein Ni-Filter zur 

Filterung der Kβ-Strahlung genutzt. Für die Messungen wurde ein Messbereich von 5° bis 50° mit einer 

Schrittweite von 0,015° und einer Verweildauer von 2 s aufgenommen. Für die Analyse und Auswertung 

der Diffraktogramme wurde die Software Match! (Crystal Impact - Dr. H. Putz & Dr. K. Brandenburg 

GbR, Bonn, Deutschland) genutzt. Es erfolgte eine Korrektur aller Messungen um den Untergrund, eine 

Glättung der Messdaten und eine Kα2-Abtrennung. Die jeweiligen Phasen wurden mittels der PDF-2 1998 

Datenbank [149] identifiziert.  

Zudem wurden Pulverdiffraktogramme von gemörserten Cr/SiAlOC-Presslingen und SiAlOC-Xerogel-

pulver nach der Oxidation in der Debye-Scherrer-Geometrie in Transmission gemessen. Für die Messung 
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wurden die jeweiligen Pulver in Markröhrchen aus Quarzglas (Durchmesser 0,5 mm, Hilgenberg GmbH, 

Malsfeld, Deutschland) gegeben. Das verwendete Diffraktometer (STOE Stadi P, STOE & Cie GmbH, 

Darmstadt, Deutschland) ist mit einem MYTHEN 1K Detektor (DECTRIS AG, Baden-Dättwil, Schweiz) 

ausgestattet. Es wurde in einem Messbereich von 5° bis 62° mit einer Schrittweite von 0,015° und einer 

Verweildauer von 10 s gemessen. Zudem wurde Cu-Kα-Strahlung genutzt. Die Pulverdiffraktogramme 

wurden durch Lisa-Marie Wagner am Institut für Anorganische und Analytische Chemie der Justus-Lie-

big-Universität Gießen durchgeführt. 

Zur Untersuchung der Randschicht und Grenzfläche zwischen Substrat und SiAlOC-Beschichtung der 

Cr/SiAlOC-Proben vor und nach der Auslagerung wurde das Rasterelektronenmikroskop SU5000 

(Hitachi Ltd., Tokyo, Japan, siehe Kapitel 4.3.3) verwendet. Es wurden Sekundärelektronen- (SE-Auf-

nahmen) und Rückstreuelektronenaufnahmen (BSE-Aufnahmen) mit einer Beschleunigungsspannung 

von 20 kV und ein Arbeitsabstand von 5 mm aufgenommen. Die Oberfläche der Querschliffe wurde mit 

einer 5-10 nm dicken Kohlenstoffschicht beschichtet (K950X, Emitech Ltd., Laughton, England), um 

Aufladungseffekte zu verringern. Die Aufnahmen wurden von Melanie Thalheimer am DECHEMA-For-

schungsinstitut in Frankfurt am Main durchgeführt. 

Ausgewählte Querschliffe der mit einer SiAlOC-Beschichtung versehenen Cr-Substrate wurden mittels 

eines mit einem EDX-Detektor ausgestatteten (Ultim Extreme, Oxford Instruments PLC, Abingdon, Eng-

land) ultrahochauflösenden Rasterelektronenmikroskops (SU8600, Hitachi Ltd., Tokyo, Japan) unter-

sucht. Zur Verbesserung der Oberflächenqualität wurde ein Ionenstrahlätzsystem (IM4000plus, Hitachi 

Ltd., Tokyo, Japan) genutzt. Es wurden sowohl BSE-Aufnahmen als auch SE-Aufnahmen angefertigt. 

Dafür wurden Beschleunigungsspannungen von 2-3 kV genutzt. Zudem wurden lokale Elementvertei-

lungen ermittelt. Die ultrahochaufgelösten REM-Aufnahmen und EDX-Messungen wurden von Dr. Ro-

bert Steffen von der Hitachi High-Tech Europe GmbH in Krefeld durchgeführt. 

Zur Beurteilung der elementaren Zusammensetzung der Randschicht nach der Auslagerung und der 

Interaktion zwischen Cr und SiAlOC wurden WDX-Messungen an den Querschliffen der ausgelagerten 

Cr/SiAlOC-Proben und der Cr/SiAlOC-Presslinge durchgeführt. Mit Hilfe der Elektronenstrahlmikro-

sonde (JXA-8100, JEOL Ltd., Akishima, Japan) wurden die Elementkonzentrationen in Rastern unter-

schiedlicher Größe von 300 x 200 bis 400 x 300 Punktmessungen gemessen. Der Abstand zwischen den 

Punkten lag im Bereich von 0,08 µm bis 0,6 µm. Zusätzlich wurden BSE-Aufnahmen der untersuchten 

Flächen aufgenommen. Für die Messungen wurde eine Beschleunigungsspannung von 15 kV, ein Pro-

benstrom von 30 nA, eine Messzeit von 30 ms pro Pixel und ein Arbeitsabstand von 11 mm genutzt. Zur 

Elementkalibrierung wurden folgende Standards verwendet: Fe4N (als Standard für N), Cr3C2 (als Stan-

dard für C), Al2O3 (als Standard für O), Al, Cr und Si. Die Messungen wurden von Dr. Gerald Schmidt 

am DECHEMA-Forschungsinstitut in Frankfurt am Main durchgeführt. 

Um die Interaktion zwischen Cr und SiAlOC genauer zu untersuchen, wurde eine Lamelle eines bei 

1050 °C oxidierten Cr/SiAlOC-Presslings mittels Ionenfeinstrahlanlage (Quanta 3D 200i Dual Beam, 
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ehemals FEI, Thermo Fisher Scientific Inc., Waltham, USA) angefertigt und mittels TEM untersucht. Die 

Probe wurde während der Ionendünnung mit Gallium-Ionen durch eine Platin-Lage (15 µm x 2 µm x 

2 µm) geschützt. Es wurden sowohl Hellfeld- (BF, engl. Brightfield) als auch hochauflösende annulare 

Dunkelfeld-Detektoren (engl. High-Angle Annular Dark Field, HAADF) für die Aufnahmen genutzt. Das 

verwendete Mikroskop (Titan 80-300, ehemals FEI, Thermo Fisher Scientific Inc., Waltham, USA) ist 

ausgestattet mit einem Cs-Korrektor und einem EDAX EDX-Detektor (AMETEK Inc., Berwyn, USA). Zu-

dem wurden Feinbereichsbeugungen genutzt, um die lokale Phasenzusammensetzung zu untersuchen. 

Die Beschleunigungsspannung während der STEM-Analyse betrug 300 kV. Die Messungen und Auswer-

tungen dieses Absatzes wurden von Dr inż. Radosław Swadźba des Łukasiewicz Research Network am 

Uppersilesian Institute of Technology in Gliwice, Polen durchgeführt. 

 

5.4 Ergebnisse 
 

5.4.1 Charakterisierung der Beschichtung 
 

Um eine bessere Beurteilung des Einflusses der Auslagerungen auf die Mikrostruktur zu ermöglichen, 

erfolgt zunächst eine Charakterisierung der applizierten SiAlOC-Beschichtung. In Abbildung 20 sind 

BSE-Aufnahmen eines Querschliffes eines beschichteten Cr-Substrats dargestellt.  

 

 

Abbildung 20: a) BSE-Aufnahme eines Querschliffes einer mit SiAlOC beschichteten Cr-Probe nach der Pyrolyse. b) Vergrößerte 

BSE-Aufnahme der Grenzfläche zwischen Cr-Substrat und SiAlOC-Beschichtung aus a). 

 

Die aus den Querschliffen ermittelte SiAlOC-Schichtdicke beträgt 644 ± 100 nm. In der vergrößerten 

Aufnahme (Abbildung 20 b)) ist deutlich eine zweite Schicht an der Grenzfläche zwischen Substrat und 

SiAlOC zu erkennen. Diese ist 104 ± 40 nm dick. Das FT-IR-Spektrum (siehe Abbildung A 12) der Ober-

fläche eines mit SiAlOC beschichteten Cr-Substrats nach der Pyrolyse zeigt das für SiAlOC-Glas charak-

teristische Spektrum [194, 212, 213] im Fingerprint-Bereich von 1300 cm-1 bis 400 cm-1. Die jeweiligen 

Banden können auf Bindungen innerhalb des Al-Si-O-Netzwerks und Si-C-Bindungen zurückgeführt wer-

den [197]. Das unter streifendem Einfall gemessene Röntgendiffraktogramm (siehe Abbildung A 13) 
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einer mit SiAlOC beschichteten Cr-Probe vor der Auslagerung weist einen breiten Reflex mit niedriger 

Intensität zwischen 10° und 15° auf, welcher erste Hinweise auf die röntgenamorphe Struktur der  

SiAlOC-Beschichtung gibt [197]. 

Die gemessenen Raman-Spektren der Oberfläche einer beschichteten Probe vor der Auslagerung (siehe 

Abbildung 21) zeigen für Cr2O3 charakteristische Banden bei 300, 353, 555 und 619 cm-1 [214, 215]. 

Dies deutet an, dass es sich bei der zweiten Schicht an der Grenzfläche zwischen Cr und SiAlOC-Be-

schichtung aus Abbildung 20 um Cr2O3 handelt. Dies wird durch die mittels EDX ermittelte Elementver-

teilung (siehe Abbildung A 14) an der Grenzfläche zwischen SiAlOC-Beschichtung und Cr-Substrat un-

terstützt, welche das Vorhandensein von Cr und O innerhalb der zweiten Schicht zeigt. Neben Cr2O3 

zeigt das Raman-Spektrum eine zusätzliche Bande bei 680 cm-1, die CrO2 zugeordnet werden kann 

[215]. Die ermittelte T-Bande bei ca. 1200 cm-1 kann SiO3C zugeteilt werden, welches innerhalb des 

Si-O-Al-Netzwerkes zu finden ist. Die beiden Banden D (ca. 1360 cm-1) und G (ca. 1610 cm-1) sind auf 

eine sp2-hybridisierte freie Kohlenstoffphase [216] zurückzuführen, welche typisch für SiOC-basierte 

Gläser ist und deren Bezeichnung als „schwarzes Glas“ erklärt [29, 212]. 

 

 

Abbildung 21: a) Lichtmikroskopische Übersichtsaufnahme der Probenoberfläche eines mit SiAlOC beschichteten Cr-Substrats 

nach der Pyrolyse. b) Vergrößerter Ausschnitt aus a). Kreuze kennzeichnen die Messstellen auf der Probenoberfläche. c) Raman-

Spektren der Messpunkte 1-3 und des ermittelten durchschnittlichen Spektrums aus den Messungen 1-3.  
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5.4.2 Korrosionsverhalten der SiAlOC-beschichteten Cr-Substrate 
 

Für eine erste Beurteilung des Korrosionsverhaltens der beschichteten und unbeschichteten Proben kann 

die mittels TGA gemessene Massenänderung der Proben während der Auslagerung herangezogen wer-

den. In Abbildung 22 werden die oberflächenspezifischen Massenänderungen der beschichteten und 

unbeschichteten Cr-Substrate während einer Auslagerung bei 950 °C bzw. 1050 °C für 50 h (siehe Ab-

bildung 22 a)) bzw. 100 h (siehe Abbildung 22 b)) in synthetischer Luft dargestellt. Um eine bessere 

Übersichtlichkeit zu gewährleisten, wird lediglich eine Kurve pro Temperatur bzw. Auslagerungszeit 

dargestellt. Eine Übersicht über alle Kurven für eine Auslagerungszeit von 50 h findet sich in Abbildung 

A 15. In Abbildung 22 c) ist ein vergrößerter Bereich mit einer reduzierten Skalierung der Ordinate von 

Abbildung a) dargestellt. Die Kurve der bei 1050 °C ausgelagerten unbeschichteten Cr-Probe wurde zur 

Verbesserung der Übersichtlichkeit entfernt.  

 

 

Abbildung 22: Oberflächenspezifische Massenänderung der unbeschichteten und beschichteten Cr-Substrate während der Aus-

lagerung bei 950 °C bzw. 1050 °C für a) 50 h bzw. b) 100 h in synthetischer Luft. In Abbildung c) ist ein vergrößerter Bereich mit 

einer reduzierten Skalierung der Ordinate von Abbildung a) dargestellt. Die Kurve der bei 1050 °C ausgelagerten unbeschichte-

ten Cr-Probe wurde aus Gründen der Übersichtlichkeit entfernt. Diskontinuitäten im Kurvenverlauf sind durch Pfeile gekenn-

zeichnet. 
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In Tabelle 4 sind die mittleren oberflächenspezifischen Massenänderungen der beschichteten und unbe-

schichteten Proben nach 50 h und 100 h aufgeführt. Die dargestellten Werte wurden mithilfe von zwei 

Messungen der beschichteten Proben errechnet (zwei Cr/SiAlOC-Proben mit einer Auslagerungszeit von 

50 h bei 950 °C und eine Cr/SiAlOC-Probe mit einer Auslagerungszeit von 50 h bei 1050 °C und zusätz-

lich eine weitere Cr/SiAlOC-Probe mit einer Auslagerungszeit von 100 h bei 1050 °C). Es wurde neben 

den in dieser Arbeit durchgeführten Auslagerungen von reinem Cr (jeweils eine Messung von Cr mit 

einer Auslagerungszeit von 50 h bei 950 °C bzw. 1050 °C in synthetischer Luft) auf veröffentlichte und 

unveröffentlichte Daten für die oberflächenspezifische Massenänderung von Chrom zurückgegriffen, die 

im Zusammenhang mit den Arbeiten [66, 124] erhoben wurden. Diese wurden genutzt, um zum einen 

die mittleren oberflächenspezifischen Massenänderungen (siehe Tabelle 4) für Cr nach einer Auslage-

rungszeit von 50 h bei 1050 °C zu berechnen und zum anderen eine 100 h-Referenzkurve der oberflä-

chenspezifische Massenänderung darzustellen (siehe Abbildung 22 b)). Es wird die einfache Standardab-

weichung als Messunsicherheit angegeben. 

Auf den ersten Blick zeigt sich, dass sowohl die beschichteten als auch die unbeschichteten Proben bei 

1050 °C eine höhere Massenzunahme aufweist als bei 950 °C. Die beschichteten Proben zeigen dabei bei 

beiden Temperaturen eine geringere Massenzunahme als die unbeschichteten Cr-Substrate. Die mittlere 

oberflächenspezifische Massenzunahme nach einer Auslagerungszeit von 50 h reduziert sich um 24 % 

(950 °C) bzw. 64 % (1050 °C) durch die SiAlOC-Beschichtung.  

 
Tabelle 4: Mittlere oberflächenspezifische Massenänderung von beschichteten und unbeschichteten Cr-Substraten nach einer 

Auslagerungszeit von 50 h bei 950 °C bzw. 1050 °C in synthetischer Luft. 

Auslagerungstemperatur 950 °C 1050 °C 

Auslagerungszeit 50 h 50 h 100 h 

Cr 1,7 mg/cm² 8,9 ± 0,4 mg/cm² 10,6 mg/cm² 

Cr/SiAlOC 1,3 ± 0,2 mg/cm² 3,2 ± 0,5 mg/cm² 7,3 mg/cm² 

Reduktion der mittleren  

oberflächenspezifischen Massen-

änderung durch die Beschichtung 

24 % 64 % 31 % 

 
Bei einer Temperatur von 1050 °C zeigen die beschichteten und unbeschichteten Proben Breakaway-

Oxidationsverhalten mit Diskontinuitäten im Kurvenverlauf. Dies ist eine typische Oxidationskinetik für 

Auslagerungen von Cr in synthetischer Luft bei dieser Temperatur, wobei die Diskontinuitäten ein An-

zeichen für Risse, Verformungen und Abplatzungen der Oxidschicht sind [70, 217]. Auffällig ist, dass 

die beschichteten Proben bei beiden Temperaturen Breakaway-Oxidationsverhalten aufweisen. Zudem 

zeigt die Kurve der beschichteten Cr/SiAOC-Probe bei 950 °C mehr Diskontinuitäten (acht Diskontinui-

täten, gekennzeichnet mit Pfeilen), als die Kurve der bei 1050 °C für 50 h ausgelagerten Cr/SiAlOC-

Probe (drei Diskontinuitäten). Die für eine doppelt so lange Zeit ausgelagerte beschichtete Probe zeigt 

eine kleinere oberflächenspezifische Massenzunahme von 7,3 mg/cm² nach 100 h im Vergleich zu der 

abgebildeten Referenzkurve nach 100 h (10,6 g/cm² [66]). Jedoch verringert sich die Reduktion der 
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mittleren oberflächenspezifischen Massenänderung durch die Beschichtung von 64 % nach 50 h bei 

1050 °C auf 31 %. 

 

5.4.3 Charakterisierung und Entwicklung der Mikrostruktur der Oxidschicht 
 

Makroskopische Aufnahmen der Proben vermitteln einen ersten Eindruck der Korrosionsbeständigkeit 

der Proben. In Abbildung 23 sind makroskopische Aufnahmen der beschichteten und unbeschichteten 

Cr-Proben nach der Auslagerung für 50 h bei 950 °C bzw. 1050 °C dargestellt. In den Aufnahmen der 

unbeschichteten Proben ist größtenteils die Oberfläche des Grundmaterials zu sehen, wobei grüne Ver-

färbungen auf Reste der Cr2O3-Schicht hindeuten. Lediglich an wenigen Stellen sind Reste der Oxid-

schicht zu finden (siehe Abbildung 23 d)). Das Abplatzen der Oxidschicht findet typischerweise während 

des Abkühlens statt, was durch die TGA-Kurven (Abbildung 22) unterstützt wird, da keine Masseverluste 

während der isothermen Auslagerung festzustellen sind. Im Vergleich dazu kann für die beschichteten 

Proben eine signifikant verbesserte Schichthaftung der Oxidschicht festgestellt werden, was auch eine 

makroskopische Aufnahme der für 100 h bei 1050 °C ausgelagerten beschichteten Cr/SiAlOC-Probe zeigt 

(siehe Abbildung A 16). Bei beiden Versuchstemperaturen sind größere Bereiche mit Oxidschicht er-

kennbar, wobei jedoch insbesondere die 1050 °C-Probe Bereiche mit Schichtabplatzungen und Risse in 

der Oxidschicht aufweist.  

 

 

Abbildung 23: Makroskopische Aufnahmen der SiAlOC beschichteten (a) und c)) und unbeschichteten Cr-Substrate (b) und d)) 

nach der Auslagerung für 50 h bei 950 °C bzw. 1050 °C in synthetischer Luft. 
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Die in Abbildung 24 a)-d) auf der nächsten Seite gezeigten BSE-Aufnahmen von Querschliffen geben 

Aufschluss über die Mikrostruktur der Randschicht und der gebildeten Oxidschicht der beschichteten 

und unbeschichteten Proben nach einer Auslagerungszeit von 50 h. Alle Proben zeigen die Bildung von 

Cr2N, was typisch für Cr bei Auslagerungen über 900 °C in N2-haltigen Atmosphären ist [70, 124]. Beim 

Vergleich der beschichteten und unbeschichteten Probe bei 950 °C fällt auf, dass sich bei der beschich-

teten Probe eine dickere Cr2N-Schicht (9 ± 2 µm) ausgebildet hat als bei der unbeschichteten Probe 

(< 1 µm). Im Gegensatz dazu zeigt die beschichtete Probe nach der Auslagerung bei 1050 °C eine signi-

fikant verringerte Cr2N-Schichtdicke (2 ± 1 µm), während die unbeschichtete Probe eine ausgeprägte 

Cr2N-Bildung (75 ± 5 µm) aufweist. Die reduzierte Schichtdicke der Cr2N-Schicht der beschichteten 

Cr/SiAlOC-Proben zeigt sich auch bei der für 100 h bei 1050 °C ausgelagerten Cr/SiAlOC-Probe, welche 

eine 5,9 ± 2,1 µm dicke Cr2N-Schicht aufweist (siehe Abbildung A 17). Die ermittelten Cr2N-Schichtdi-

cken wurden anhand von mindestens zwei BSE-Aufnahmen an Querschliffen der ausgelagerten Proben 

ermittelt. Dafür wurden die Schichtdicke an zehn Stellen mithilfe der Bildverarbeitungssoftware ImageJ 

[148] (ImageJ, National Institutes of Health, Rockville Pike, USA) gemessen. Die Phasenzusammenset-

zung wurde mittels Röntgendiffraktometrie (siehe Abbildung A 18) bestätigt. 

Ausgehend von der Cr2N-Schichtdicke kann der prozentuale Anteil der Nitrierung an der gemessenen 

Massenzunahme der TGA-Versuche errechnet werden. Für die Berechnungen wurde eine Dichte von 

6,539 g/cm³ [218, 219] für Cr2N genutzt. Die Berechnungen dienen lediglich als Abschätzung für den 

prozentualen Anteil der Massenzunahme, da weitere Faktoren nicht berücksichtigt werden wie beispiels-

weise der Masseverlust in Folge der Bildung von flüchtigen CrO3 durch die Oxidation von Cr2O3 bei 

Temperaturen über 1000 °C. Die Ergebnisse der Berechnungen sind in Tabelle 5 zusammengefasst. Für 

die beiden bei 950 °C ausgelagerten Proben macht die Cr2N-Bildung 53 ± 2 % der gesamten Massenzu-

nahme nach 50 h Auslagerungszeit aus. Eine Erhöhung der Auslagerungstemperatur von 950 °C auf 

1050 °C führt zu einer Reduzierung des Anteils der Nitrierung an der Massenzunahme auf 6 %. Eine 

Verdopplung der Auslagerungszeit auf 100 h bei 1050 °C hat keine signifikante Veränderung des Anteils 

der Nitrierung an der Massenzunahme der Cr/SiAlOC-Probe zur Folge. Für die reinen Cr-Substrate hin-

gegen macht die Nitrierung 66 % der gesamten Massenzunahme aus. Bei 950 °C konnte die Schichtdicke 

der Cr2N-Schicht aufgrund der geringen Nitrierung von Cr bei dieser Temperatur nicht ermittelt werden.   

 
Tabelle 5: Prozentualer Anteil der Nitrierung an der gesamten Massenzunahme nach der Auslagerung für 50 h bei 950 °C bzw. 

1050 °C in synthetischer Luft. 

Auslagerungstemperatur 950 °C 1050 °C 

Auslagerungszeit 50 h 50 h 100 h 

Cr - 66 % - 

Cr/SiAlOC 53 ± 2 % 6 % 6 % 
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Abbildung 24: BSE-Aufnahmen von Querschliffen der SiAlOC beschichteten (a) und c)) und unbeschichteten Cr-Substrate (b) 

und d)) nach der Auslagerung für 50 h bei 950 °C bzw. 1050 °C in synthetischer Luft. BSE-Aufnahmen und mittels ESMA gemes-

sene Elementverteilungen der für e) 50 h bei 950 °C und f) 12 h bei 1050 °C in synthetischer Luft ausgelagerten beschichteten 

Proben, ermöglichen ein besseres Verständnis der Interaktion von Beschichtung und Substratmaterial. 
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Die chemische Zusammensetzung der Oxidschicht und der Randzone der mit SiAlOC beschichteten Pro-

ben wurde anhand von mittels EMSA gemessenen Elementverteilungen beurteilt (siehe Abbildung 24 e) 

und f)). Die makroskopischen Aufnahmen der beschichten Proben zeigen, dass in vielen Bereich noch 

eine Oxidschicht existiert (siehe Abbildung 23). Im Querschliff der beschichteten Probe, welche für 50 h 

bei 950 °C oxidiert wurde, konnten Bereiche mit einer anhaftenden Oxidschicht gefunden werden. Im 

Querschliff der für 50 h bei 1050 °C ausgelagerten beschichteten Probe hingegen konnten keine Bereiche 

mit einer noch vorhandenen Oxidschicht gefunden werden (siehe Abbildung 24 c)). Um eine Untersu-

chung der gebildeten Oxidschicht bei 1050 °C zu ermöglichen, wurde eine beschichtete Probe für eine 

kürzere isotherme Auslagerungszeit von 12 h in synthetischer Luft oxidiert. Die kürzere Auslagerungszeit 

reduziert dabei die Wahrscheinlichkeit von Rissen, Verformungen und Abplatzungen der Oxidschicht, 

was sich in einer geringeren Anzahl an Diskontinuitäten äußert (siehe Abbildung 22 a)). Die gemessenen 

Elementverteilungen bei beiden Versuchstemperaturen zeigen eine höhere Konzentration von Cr und O 

unterhalb und oberhalb der SiAlOC-Beschichtung. Die gebildete Schicht oberhalb der Beschichtung wirkt 

dabei dichter als jene unterhalb der SiAlOC-Schicht, welche mehr Defekte wie bspw. Risse, Poren und 

Schichtverformungen aufweist. 

Die in Abbildung 24 e) und f) aufgeführten Phasen wurden durch Raman-Mikroskopie an den Quer-

schliffen an vergleichbaren Stellen bestätigt (siehe Abbildung A 19). Es konnten charakteristische Ban-

den für Cr2O3 [220] und SiAlOC [196, 197] identifiziert und deren Verteilung visualisiert werden. Ein 

Unterschied hinsichtlich der chemischen Zusammensetzung oder der Struktur zwischen der Cr2O3-

Schicht ober- und unterhalb der SiAlOC-Schicht konnte nicht festgestellt werden. Cr2N konnte nicht als 

Phase ermittelt werden. Nach wie vor gibt es eine sehr geringe Anzahl an Publikationen, welche von 

einer vermuteten Raman-Streuung an Cr2N berichten [221]. Die geringe Anzahl an Publikationen spricht 

vielmehr dafür, dass dessen Gitterschwingungen Raman inaktiv zu sein scheinen. 

Abbildung 25 zeigt eine BSE-Aufnahme der SiAlOC-Beschichtung im Querschliff einer Cr/SiAlOC-Probe 

nach der Auslagerung bei 950 °C für 50 h in synthetischer Luft. Die Betrachtung der SiAlOC-Beschichtung 

mit höherer Vergrößerung offenbart, dass diese entgegen dem Eindruck aus Abbildung 24 e) und f) nicht 

homogen ist. Vielmehr zeigen sich länglich geformte Partikel innerhalb der Beschichtung. An der oberen 

Grenzfläche zwischen Cr2O3 und SiAlOC (siehe Abbildung 25 b)) scheinen sich die Partikel an der Cr2O3-

Schicht anzuordnen. Die obere Cr2O3-Schicht scheint von dieser Grenzfläche aus zu wachsen. An der 

unteren Grenzfläche (siehe Abbildung 25 c)) hingegen weisen die Partikel eine eher rundliche Form auf 

im Vergleich zu den restlichen Partikeln in der SiAlOC-Beschichtung. 

Die mittels EDX gemessene Elementverteilung (siehe Abbildung 26) zeigt Cr innerhalb der SiAlOC-Be-

schichtung. Dies lässt darauf schließen, dass es sich bei den Partikeln in Abbildung 25 vermutlich um 

Cr2O3 handelt. Zudem scheinen die Cr2O3-Körner in der oberen Cr2O3-Schicht an der Grenzfläche zur 

SiAlOC-Beschichtung kleiner zu sein als jene Körner an der Oberfläche. Die Cr2O3-Schicht unterhalb der 
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SiAlOC-Beschichtung weist mehr Defekte wie beispielsweise Risse, Schichtverformung und Poren auf. 

Letztere sind mit Einbettmittel gefüllt und weisen daher einen C-Gehalt auf.  

 

 

Abbildung 25: a) BSE-Aufnahme der SiAlOC-Beschichtung im Querschliff einer Cr/SiAlOC-Probe nach der Auslagerung für 50 h 

bei 950 °C in synthetischer Luft. Die vergrößerten Aufnahmen zeigen die Grenzfläche von SiAlOC und der b) oberen und c) der 

unteren Cr2O3-Schicht. 

 

 

Abbildung 26: Mittels EDX gemessene Elementverteilung der Randschicht und der gebildeten Oxidschicht am Querschliff einer 

für 50 h bei 950 °C ausgelagerten Cr/SiAlOC-Probe.  
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5.4.4 Untersuchung der Interaktion zwischen Cr und SiAlOC 
 

Aus den vorausgegangenen ESMA-, Raman- und REM-Untersuchungen (siehe Abbildung 24, Abbildung 

25, und Abbildung A 19) wird ersichtlich, dass eine Interaktion zwischen Cr-Substrat und SiAlOC-Be-

schichtung erfolgt. Diese äußert sich beispielsweise durch die Bildung von Cr2O3 unter- und oberhalb 

der SiAlOC-Schicht. Da die SiAlOC-Schichten sehr dünn sind, wurden Presslinge aus gemörsertem  

SiAlOC-Xerogel und Cr-Pulver hergestellt. Nach der Pyrolyse weisen die Presslinge eine hohe Porosität 

auf (siehe Abbildung A 20). Die Cr-Partikel besitzen eine dünne Oxidschicht. 

In Abbildung 27 sind BSE-Aufnahmen und mittels ESMA gemessene Elementverteilungen an Querschlif-

fen von ausgelagerten Cr/SiAlOC-Presslingen abgebildet.  

 

 

Abbildung 27: Mittels ESMA gemessene Elementverteilungen an Querschliffen der Cr/SiAlOC-Presslinge nach der Auslagerung 

für 50 h bei a) 950 °C bzw. b) 1050 °C in synthetischer Luft. 
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Bei der bei 950 °C ausgelagerten Probe konnte N innerhalb eines größeren ehemaligen Cr-Pulverpartikels 

festgestellt werden, was auf Cr2N-Bildung hindeutet (siehe Abbildung 27 a)). Während bei der bei 

1050 °C ausgelagerten Probe alle Pulverpartikel des Aufnahmebereiches zu Cr2O3 oxidieren (siehe Ab-

bildung 27 b)). Die hohe Porosität der Proben erlaubt eine ungehinderte Diffusion von Sauerstoff. Es 

können Interaktionszonen an Kontaktstellen von Cr2O3 und SiAlOC-Partikeln identifiziert werden. Die 

Betrachtung der Cr-Elementverteilungen führt zu der Vermutung, dass eine Diffusion von Cr in die  

SiAlOC-Partikel stattfindet. 

Zur genaueren Untersuchung der Interaktionszonen wurde eine Lamelle aus dem Querschliff des  

Cr/SiAlOC-Presslings herstellt, welcher bei 1050 °C oxidiert wurde. Diese wurde mittels STEM und EDX 

untersucht (siehe Abbildung 28). Es zeigt sich, dass die in Abbildung 27 homogen erscheinenden SiAlOC-

Partikel aus kleineren SiAlOC-Körnern bestehen, welche mehrere Mikrometer groß sind. In den inter-

kristallinen Zwischenräumen zwischen den SiAlOC-Körnern konnte mittels EDX eine erhöhte Cr-Kon-

zentration festgestellt werden (siehe Tabelle 6). 

 

 

Abbildung 28: a) STEM HAADF Aufnahme im Bereich einer Interaktionszone eines Cr/SiAlOC-Presslings nach der Oxidation für 

50 h bei 1050 °C in synthetischer Luft. Es wurden vergrößerte Aufnahmen von interkristallinen Bereichen zwischen den SiAlOC-

Körnern gemacht (b) und c)) und zusätzlich die chemische Zusammensetzung in den markierten Bereichen gemessen. Die Er-

gebnisse sind in Tabelle 6 dargestellt.  
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Tabelle 6: Mit EDS gemessene elementare Zusammensetzung der in Abbildung 28 b) und c) markierten Bereiche 1-3. 

Bereich 1 

Element Stoffmengenverhältnis in At.-% Unsicherheit in At.-% 

O 72,0 1,9 

Al 2,2 0,4 

Si 17,4 0,8 

Cr 8,4 0,9 

Bereich 2 

O 70,2 2,0 

Al 0,6 0,2 

Si 29,1 1,2 

Cr 0,1 0,2 

Bereich 3 

O 75,6 1,7 

Al 0,4 0,2 

Si 7,0 0,5 

Cr 16,9 1,1 

 

Die erhöhte Cr-Konzentration in den interkristallinen Zwischenbereichen zeigt sich auch in zusätzlichen 

EDX-Messungen innerhalb der Interaktionszone eines Cr/SiAlOC-Presslings nach der Auslagerung bei 

1050 °C für 50 h in synthetischer Luft. Es handelt sich hierbei um Cr2O3, was durch hochaufgelöste TEM-

Aufnahmen (HREM) mit dazugehörigen Feinbereichsbeugungsbildern bestätigt werden kann (siehe Ab-

bildung A 21). Neben Cr2O3 ist auch ein Bereich mit einer erhöhten Al-Konzentration in den interkris-

tallinen Bereichen zwischen den SiAlOC-Körnern erkennbar. Hierbei handelt es sich höchstwahrschein-

lich um Al2O3, was auf eine Phasenaufspaltung von SiAlOC hinweist. 

 

 

Abbildung 29: Mittles EDX gemessene Elementverteilung innerhalb einer Interaktionszone eines Cr/SiAlOC-Presslings nach der 

Auslagerung bei 1050 °C für 50 h in synthetischer Luft. 
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Neben den TEM-Untersuchungen wurde auch konfokale Raman-Mikroskopie genutzt, um die Interakti-

onszonen der Cr/SiAlOC-Presslinge zu untersuchen (Abbildung 30). Nach der Auslagerung für 50 h bei 

950 °C (siehe Abbildung 30 a)) wird Cr2O3 (charakteristische Bande u.a. bei 555 cm-1 [221]) und amor-

phes SiO2 (Banden bei 433 cm-1, 490 cm-1 (D1-Defektbande) und 814 cm-1 [222, 223]) festgestellt. Ban-

den bei 555 cm-1 und 614 cm-1 innerhalb des Spektrums von SiO2 deuten dabei auf das Vorhandensein 

von Cr2O3 innerhalb des amorphen SiO2 hin. Nach der Auslagerung für 50 h bei 1050 °C in synthetischer 

Luft (siehe Abbildung 30 b)) zeigt sich deutlich eine Interaktionszone von SiAlOC und Cr2O3. Die Mes-

sungen weisen die Präsenz von drei Phasen nach. Neben Cr2O3 werden charakteristische Banden des 

Kohlenstoffs ermittelt (1366 cm-1 und 1595 cm-1 [216]). Bei der ermittelten Kohlenstoffphase handelt 

es sich um das C-basierte Einbettmittel, welches aufgrund der Präparationstechnik des Vakuumimpräg-

nierens in Poren und Ausbrüchen der Probenoberfläche zu finden ist. Ein signifikanter Unterschied zu 

den 950-°C-Messungen zeigt sich innerhalb des blau gefärbten Spektrums von SiO2. Die charakteristi-

schen Banden bei 227 cm-1, 413 cm-1 und 785 cm-1 deuten auf Cristobalit und somit auf eine Kristallisa-

tion des amorphen SiO2 hin. Das am Punkt X gemessene pink gefärbte Spektrum weist charakteristische 

Banden von Cr2O3 und Cristobalit auf.  

In Abbildung 31 werden Röntgendiffraktogramme von SiAlOC-Xerogel (siehe Abbildung 31 a)) und ge-

mörserten Cr/SiAlOC-Presslingen (siehe Abbildung 31 b)) nach der Auslagerung bei 950 °C bzw. 1050 °C 

für 5 h in synthetischer Luft dargestellt. Das DSC-Signal und die dazugehörige prozentuale Massenän-

derung während der Aufheizphase der simultanen thermischen Analyse der Cr/SiAlOC-Presslinge sind 

in Abbildung A 22 zu finden. Nach einem anfänglichen Masseverlust erfolgt ab einer Temperatur von 

≈ 800 °C eine starke Massenzunahme. Zudem zeigt die Messung des Presslings, welcher bis 1050 °C 

aufgeheizt wurde, im Temperaturbereich von 950 °C bis 1050 °C einen endothermen Anstieg des DSC-

Signals. Die Diffraktogramme wurden in der Debye-Scherrer-Geometrie in Transmission aufgenommen. 

Die Diffraktogramme des SiAlOC-Xerogels weisen auf keinen signifikanten Einfluss der Temperatur hin. 

Bei dem breiten Reflex bei ca. 7° der 950 °C Messung handelt es sich um ein Artefakt der Basislinienkor-

rektur. Der breite Reflex zwischen 14,5° und 35° deutet auf eine amorphe SiO2-Phase hin.  

Bei den Diffraktogrammen der gemörserten Cr/SiAlOC-Presslinge kann unabhängig von der Temperatur 

eine identische Phasenzusammensetzung ermittelt werden. In beiden Messungen wird Cr2O3, Cr2N, Cr 

und SiO2 festgestellt. Bei näherer Betrachtung zeigen sich jedoch Unterschiede. Bei 950 °C kann ein 

breiter Reflex zwischen 19,5° und 28° detektiert werden. Es zeigen sich in diesem Bereich scharfe Reflexe 

von kristallinen SiO2 (Cristobalit) und Cr2O3. Bei 1050 °C hingegen verschwindet dieser verbreiterte 

Reflex. Zudem werden bei 1050 °C mehr Reflexe der Cr2N-Phase mit höheren Intensitäten festgestellt. 

Bei 950 °C wird lediglich ein Reflex bei 42,61° mit einer geringeren Intensität detektiert. 
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Abbildung 30: Konfokale Raman-Mikroskopie der Interaktionszonen an Querschliffen der SiAlOC beschichteten Cr-Substrate 

nach der Auslagerung bei a) 950 °C bzw. b) 1050 °C für 50 h in synthetischer Luft. Die ermittelte Phasenverteilung erfolgt an-

hand von charakteristischen Banden der jeweiligen Phase. SiO2 wird dabei blau in der Übersicht der Phasenverteilung (links 

oben) und der überlagerten Darstellung aus der konfokalen Aufnahme und der Übersicht der Phasenverteilung dargestellt. 

Cr2O3 ist rot und das Einbettmittel sowie Bereiche ohne Signal sind grün abgebildet. 
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Abbildung 31: In der Debye-Scherrer-Geometrie gemessene Röntendiffraktogramme von a) SiAlOC-Xerogel und b) gemörserten  

Cr/SiAlOC-Presslingen nach der Auslagerung für 5 h bei 950 °C bzw. 1050 °C in synthetischer Luft mittels STA. 

 

5.5 Diskussion 
 

5.5.1 Einfluss der SiAlOC-Beschichtung auf die Oxidationskinetik und die Haftung der Oxid-
schicht     

 

Die ermittelten TGA-Kurven (siehe Abbildung 22 und Tabelle 4) zeigen eine signifikante Reduktion der 

Massenzunahme der SiAlOC-beschichteten Proben im Vergleich zu den unbeschichteten Cr-Substraten. 

Die Diskontinuitäten im Kurvenverlauf der oberflächenspezifischen Massenänderung sind dabei charak-

teristisch für Chrom bei Temperaturen über 1000 °C in Luft und die sogenannte Breakaway-Oxidation, 

die auf das lokale Schichtversagen der Oxidschicht (bspw. in Form von Rissen und Schichtabplatzungen) 

in Folge der Freisetzung von Wachstumsspannungen zurückzuführen ist [203, 205, 217, 224, 225]. Die 

Verringerung der Auslagerungstemperatur führt dabei wie erwartet bei den unbeschichteten Cr-Substra-

ten zu einem Wechsel von Breakaway-Oxidation bei 1050 °C hin zu einem parabolischen Oxidationsver-

halten bei 950 °C [70, 124, 203]. Die ermittelte parabolische Oxidationskonstante kp für reines Cr nach 

der Auslagerung für 50 h bei 950 °C liegt bei 1,66·10-11 g2cm-4 s-1. Im Vergleich zu Literaturwerten 

(6,09·10-11 g2cm-4 s-1 [202] – 2·10-10 g2cm-4 s-1 [124]) ist der ermittelte Wert geringer, wofür verschiedene 

Faktoren als mögliche Gründe in Frage kommen, wie bspw. der Versuchsaufbau, die genutzte Durch-

flussgeschwindigkeit der Versuchsatmosphäre oder die Reinheit der verwendeten Proben. 

Im Gegensatz zu reinem Cr zeigen die beschichteten Cr-Substrate bei beiden Temperaturen ein Breaka-

way-Oxidationsverhalten, wobei der Vergleich der TGA-Kurven der SiAlOC-beschichteten Cr-Substrate 

Unterschiede aufzeigt (siehe Abbildung 22 c)). Während bei 1050 °C der Kurvenverlauf drei Diskonti-

nuitäten bzw. Schichtdurchbrüche aufweist, zeigen sich im Kurvenverlauf bei 950 °C mindestens acht 

Durchbrüche, wobei diese zu kleineren Sprüngen im Kurvenverlauf führen, was deren Identifikation 

erschwert. Dies deutet auf eine erhöhte Frequenz an Versagensereignissen während der Auslagerung bei 
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950 °C hin. Im Vergleich zum parabolischen Kurvenverlauf der unbeschichteten Cr-Substrate bei 950 °C 

scheint sich der Versagensmechanismus der Oxidschicht durch die SiAlOC-Beschichtung zu verändern.  

Des Weiteren zeigt der Vergleich der TGA-Kurven nach 50 h Auslagerungszeit (siehe Abbildung 22 a) 

und c)) mit den dazugehörigen Aufnahmen der Mikrostruktur der Randschicht der Proben (siehe Abbil-

dung 24 a)-d)), dass bei einer isothermen Auslagerungstemperatur von 950 °C die beschichteten Proben 

im Vergleich zu den unbeschichteten Proben insgesamt eine geringere Massenzunahme aufweisen (siehe 

Tabelle 4), trotz der Bildung einer dickeren Cr2N-Schicht (Schichtdicke Cr2N bei Cr/SiAlOC: 9 ± 2 µm 

und bei Cr: < 1 µm). Der berechnete prozentuale Anteil der Nitrierung an der gesamten Massenzunahme 

der beschichteten Proben nach einer Auslagerung für 50 h bei 950 °C beträgt 53 % (siehe Tabelle 5), 

während bei der unbeschichteten Probe die ausgebildete Schichtdicke von Cr2N nicht ausreicht, um ei-

nen Anteil zu berechnen. Dies verdeutlicht, dass die SiAlOC-Beschichtung bei 950 °C die Cr2O3-Bildung 

reduziert, da trotz der erhöhten Cr2N-Bildung eine insgesamt geringere Massenzunahme im Vergleich 

zu reinem Cr gemessen wird. Zudem lässt sich daraus schlussfolgern, dass die Massenzunahme der un-

beschichteten Proben zum Großteil auf der Cr2O3-Bildung beruht. Die Ergebnisse untermauern die 

These, dass die beobachteten Diskontinuitäten im Kurvenverlauf der Massenzunahme auf der Bildung 

von Cr2N beruhen [217, 225].  

Das parabolische Oxidationsverhalten von Cr während der isothermen Auslagerung bei 950 °C deutet 

auf eine Oxidschicht mit wenigen Schichtfehlern und guter Schichthaftung hin. Jedoch platzt die gebil-

dete Oxidschicht während des Abkühlens ab, wohingegen die beschichteten Proben eine signifikant bes-

sere Schichthaftung aufweisen (siehe Abbildung 23 und Abbildung A 16). 

Auch Ulrich et al. [30] stellten eine verbesserte Oxidschichthaftung durch die Applikation einer 

SiHfBCN-Beschichtung auf Cr-Substraten nach der Auslagerung bei 1050 °C fest. Sie führten dies auf 

den „Reactive Element Effect“ [30, 207, 208, 210] zurück, welcher für die vorliegenden Untersuchungen 

keine Rolle spielt, da keine reaktiven Elemente wie bspw. Hafnium in der Beschichtung enthalten sind. 

Eine mögliche Erklärung für die verbesserte Oxidschichthaftung könnte in der feinkörnigen Cr2O3-

Schicht unterhalb der SiAlOC-Beschichtung liegen. In einer im Jahr 2020 erschienen Studie der Morpho-

logie von auf Cr-Si-Legierungen gebildeten Oxidschichten bei 1200 °C von Solimani et al. [226] konnten 

kleinere Cr2O3-Körner in Bereichen mit erhöhter Si-Konzentration festgestellt werden. Die feinkörnige 

Chromoxid-Schicht könnte dabei eine verbesserte plastische Verformbarkeit aufgrund eines beschleu-

nigten Nabarro-Herring- oder Coble-Diffusionskriechens und/oder Korngrenzengleitens aufweisen 

[227–230]. Nach Stringer et al. [231] führt eine feinkörnige Cr2O3-Schicht zu einer verringerten Diffu-

sion der Cr-Kationen aufgrund einer verringerten Versetzungsdichte, da die Versetzungen hauptsächlich 

für den Kationen-Transport verantwortlich sind. Dies beeinflusst den Wachstumsmechanismus der Oxid-

schicht, da dieser nun durch die Diffusion von Sauerstoff-Anionen entlang der Korngrenzen dominiert 

wird, was eine Verringerung des schädlichen lateralen, parallel zur Oberfläche verlaufenden Oxid-

schichtwachstums zur Folge hat [231, 232]. Demgegenüber steht eine Studie von Caplan und Spoule 
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[205], welche elektropolierte und geätzte Cr-Proben in 1 atm O2 bei 980 °C, 1090 °C und 1200 °C für 

bis zu 100 h untersuchten. Sie stellten ein beschleunigtes Schichtwachstum für feinkörnige Cr2O3-Schich-

ten fest, was zu der Ausbildung von Druck-Wachstumsspannungen in Folge des lateralen Schichtwachs-

tums und somit schnelleren und häufigerem Schichtversagen führte [205]. Die Gründe für den positiven 

Einfluss der SiAlOC-Schicht auf die Oxidschichthaftung können nicht zweifelsfrei geklärt werden und 

stellen somit eine interessante Fragestellung für weiterführende Forschung dar. 

Die Aufnahmen der Oxidschicht der beschichten Proben im Querschliff (siehe Abbildung 24 und Abbil-

dung 26) verdeutlichen, dass die Grenzfläche zwischen der Cr2O3-Schicht unterhalb der SiAlOC-Be-

schichtung und dem Substrat die Hauptquelle für Schichtabplatzungen ist. Sie weist im Vergleich zur 

oberen Chromoxid-Schicht signifikant mehr Schichtfehler wie Poren und Schichtverformungen auf. Die 

Grenzfläche zwischen SiAlOC und Cr2O3 hingegen besitzt wesentlich weniger Schichtfehler. In Abbil-

dung 24 f) wird deutlich, dass selbst starke Schichtverformungen der Cr2O3-Schicht unterhalb der Be-

schichtung nicht zu einem Versagen an der SiAlOC/Cr2O3-Grenzfläche führen. Das vermehrte Abplatzen 

der Oxidschicht der beschichteten 1050 °C-Probe kann hiermit erklärt werden. Eine Erhöhung der Tem-

peratur als auch der Auslagerungszeit führt zu einer Erhöhung der Schichtdicke der Cr2O3-Schicht un-

terhalb der SiAlOC-Beschichtung und somit zu mehr Poren und stärkeren Schichtverformungen (siehe 

Abbildung A 17). Dies führt zu einer Verringerung des Einflusses der Beschichtung auf das Korrosions-

verhalten, da sich diese zwischen zwei wachsenden Oxidschichten befindet. Infolgedessen gleicht sich 

nach einer gewissen Auslagerungszeit das Oxidationsverhalten der beschichteten Proben jenem der un-

beschichteten Proben an. Dies zeigt sich an der TGA-Kurve der 100 h-Messungen der beschichteten Probe 

(siehe Abbildung 22 b)), welche ab ca. 50 h einen zu reinem Cr vergleichbaren Verlauf der oberflächen-

spezifischen Massenzunahme zeigt.  

Jedoch zeigt sich auch nach 100 h bei 1050 °C ein weiterhin positiver Einfluss der SiAlOC-Beschichtung 

auf die Schichthaftung der Oxidschicht (siehe Abbildung A 16) und das Nitrierungsverhalten (siehe Ab-

bildung A 17). Die Nitrierung ist sowohl nach 50 h als auch nach 100 h Auslagerungszeit bei 1050 °C 

verantwortlich für rund 6 % der gemessenen Massenzunahmen, während die Cr2N-Bildung 66 % der 

gesamten Massenzunahme der für 50 h bei 1050 °C ausgelagerten unbeschichteten Cr-Probe ausmacht 

(siehe Tabelle 5). Dies verdeutlicht zum einen, dass der Anstieg in der Massenzunahme der Cr/SiAlOC-

Proben bei längeren Auslagerungszeiten vorrangig auf der Cr2O3-Bildung beruht. Zum anderen zeigen 

die Ergebnisse, dass für reines Cr die Nitrierung einen Großteil der Massenzunahme ausmacht. Interes-

santerweise spielt bei den Cr/SiAlOC-Proben die Cr2N-Bildung bei 950 °C eine zentrale Rolle für die 

Massenzunahme, während bei 1050 °C die Massenzunahme auf der Cr2O3-Bildung beruht. Bei reinem 

Cr ist der umgekehrte Fall zu beobachten, hier spielt die Nitrierung eine untergeordnete Rolle für die 

gemessene Massenzunahme bei 950 °C, während bei 1050 °C die Cr2N-Bildung für zweidrittel der Mas-

senzunahme verantwortlich ist. 
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Insgesamt führt die SiAlOC-Beschichtung zu einer signifikanten Reduktion der Massenzunahme und 

Verbesserung der Oxidschichthaftung, insbesondere innerhalb der ersten 50 h. Mit einer Verdopplung 

der Auslagerungszeit von 50 h auf 100 h bei 1050 °C wird der Einfluss der Beschichtung auf die Mas-

senzunahme reduziert, was auf die Cr2O3-Bildung zurückgeführt werden konnte. Im Laufe der Auslage-

rungszeit wird die Beschichtung zwischen zwei wachsenden Cr2O3-Schichten eingeklemmt, was ihren 

Einfluss verringert. Jedoch konnte auch nach 100 h bei 1050 °C ein positiver Einfluss der Beschichtung 

auf das Nitrierungsverhalten und die Oxidschichthaftung festgestellt werden. Zudem konnte eine Ver-

änderung des Versagensmechanismus der Oxidschicht bei 950 °C durch die Beschichtung beobachtet 

werden. Dies wird in Kapitel 5.5.3 weiter diskutiert, da es auch das Nitrierungsverhalten beeinflusst.  

 

5.5.2 Mikrostruktur der ausgebildeten Oxidschicht 
 

Bei der Beurteilung der Mikrostruktur der ausgebildeten Oxidschicht fallen insbesondere drei Punkte 

auf. Erstens kann eine Cr2O3-Bildung ober- und unterhalb der SiAlOC-Schicht festgestellt werden. Zwei-

tens wird die Bildung von Chromoxid innerhalb der Beschichtung beobachtet. Und drittens zeigen die 

Untersuchungen einen signifikanten Einfluss von Cr auf das Kristallisationsverhalten von SiAlOC. 

Die sich ausbildende Schichtstruktur aus Cr2O3-Schichten ober- und unterhalb der SiAlOC-Beschichtung 

lässt sich aufgrund zweier Diffusionseffekte erklären. Zum einen zeigen die Untersuchungen der  

Cr/SiAlOC-Presslinge eine Diffusion von Cr innerhalb von SiAlOC (siehe Abbildung 24, Abbildung 26 

und Abbildung 27), was die Cr2O3-Schicht oberhalb der SiAlOC-Beschichtung erklärt. Zum anderen führt 

die Diffusion von Sauerstoff durch die SiAlOC-Beschichtung zu der Bildung von Cr2O3 unterhalb und 

innerhalb der SiAlOC-Beschichtung. Der Sauerstofftransport beruht dabei primär auf der interstitiellen 

Diffusion von Sauerstoff durch das amorphe SiO2-Netzwerk [233, 234]. Nach Ramberg und Worrell 

[233] hat die Kristallisation von SiO2 keinen Einfluss auf den Sauerstofftransport durch SiO2. Die ausge-

bildeten Oxidschichten der vorliegenden Untersuchungen untermauern dies, da bei beiden Auslage-

rungstemperaturen eine Cr2O3-Schichtbildung unterhalb der SiAlOC-Beschichtung beobachtet werden 

kann, unabhängig vom höheren Kristallisationsgrad der Schicht bei 1050 °C. 

Untersuchungen von Atkinson und Gardner [235] weisen auf eine effektive Barrierewirkung von amor-

phen SiO2 gegenüber der Auswärtsdiffusion von Fe3+ hin. Evans et al. [236] gehen sogar davon aus, dass 

der Diffusionskoeffizient von Cr3+ in SiO2 geringer ist als jener von Fe3+ [226]. Die Ergebnisse der vor-

liegenden Untersuchungen unterstützen dies nicht. 

Hinsichtlich der Interaktion von Cr und SiAlOC zeigen die Untersuchungen der SiAlOC-Beschichtung 

nach der Auslagerung das Vorhandensein von Cr2O3-Partikeln innerhalb der Beschichtung (siehe Abbil-

dung 25). Zudem weisen die Cr/SiAlOC-Presslinge Interaktionszonen auf, in denen Cr innerhalb der 

SiAlOC-Partikel zu finden ist (siehe Abbildung 27). Die TEM-Untersuchungen dieser Interaktionszonen 

in Abbildung 28 zeigen, dass die größeren SiAlOC-Partikel aus kleineren Körnern (< 20 µm) bestehen. 



 

  93 

Im interkristallinen Bereich zwischen diesen Körnern kann Cr2O3 nachgewiesen werden (siehe Abbil-

dung 29 und Abbildung A 21). Mittels EDX-Messungen (siehe Abbildung 29) wird auch eine Cr-Kon-

zentration innerhalb der SiAlOC-Körner detektiert, was auf die Diffusion von Cr3+-Kationen innerhalb 

von SiAlOC rückschließen lässt. Als thermodynamische Triebkraft für die Cr-Diffusion kommt nur dessen 

Affinität zu dem in der Beschichtung enthaltenen Sauerstoff und der sich ausbildende Sauerstoffgradient 

über die Beschichtung in Frage, da keine Chromcarbid-Bildung nachgewiesen werden konnte. Die dünne 

Cr2O3-Schicht (104 ± 40 nm) der pyrolysierten SiAlOC-beschichteten Cr-Substrate (siehe Abbildung 20, 

Abbildung 21 und Abbildung A 14) illustriert die hohe Affinität von Cr zu dem Sauerstoff innerhalb der 

SiAlOC-Beschichtung. Es scheint bereits während der Pyrolyse bei 800 °C in Ar eine Diffusion von Cr in 

die SiAlOC-Beschichtung und somit eine Cr2O3-Bildung stattzufinden. Dabei gilt es jedoch zu beachten, 

dass auf den Cr-Substraten bereits bei Raumtemperatur eine dünne Cr2O3-Schicht vorliegt, auf die die 

SiAlOC-Beschichtung aufgetragen wird.  

Daneben ist auch die Bindung von Cr in der SiAlOC-Schicht in der Form von Si-Cr-O-Bindungen möglich 

[197]. Untersuchungen des Diffusionsverhaltens von Übergangsmetallen in SiO2-Schichten von Saga et 

al. [237] wiesen eine Einbindung von Cr in SiO2 nach. Sekundärionen-Massenspektrometrie (SIMS) 

Messungen in Si zeigen einen Einschluss von Cr in sogenannten „end-of-range“ Defekten, Versetzungs-

ringen, welche auch Sauerstoff einfangen und somit Cr binden [238]. Mit dem Anstieg der Temperatur 

von 800 °C auf 950 °C bzw. 1050 °C und dem Wechsel zu synthetischer Luft erhöht sich die Diffusions-

geschwindigkeit von Cr und der Sauerstoffgehalt in der Atmosphäre. Die einwärts diffundierenden O2--

Anionen und das in der SiAlOC-Schicht gebundene Cr, sowie auswärts diffundierendes Cr aus dem Sub-

strat, führen höchstwahrscheinlich zu der beobachteten Cr2O3-Bildung innerhalb der SiAlOC-Schicht. 

Sowohl die Raman-Messungen (siehe Abbildung 30) als auch die Röntgendiffraktogramme (siehe Abbil-

dung 31) weisen interessante Ergebnisse hinsichtlich des Einflusses von Cr auf das Kristallisationsver-

haltens der SiAlOC-Schicht auf. Die Röntgendiffraktogramme des oxidierten SiAlOC-Xerogels zeigen so-

wohl bei 950 °C als auch bei 1050 °C keine Kristallisation. Dies korreliert mit bereits durchgeführten 

Studien, welche die Cristobalit-Bildung im Temperaturbereich von ≈ 1200 °C [239, 240] verortet und 

eine Kristallisationsbeständigkeit von SiOC-basierten Systemen bis 1150 °C in Luft postuliert [241]. Der 

Einbau von Al führt dabei zu einer weiteren Erhöhung der Kristallisationsbeständigkeit, wobei SiAlOC 

bis zu einem Temperaturbereich von  1300 °C bis 1500 °C amorph/nano-kristallin bleibt [195, 242]. Die 

meisten Studien untersuchten jedoch das Kristallisationsverhalten während der Pyrolyse in inerten Ar-

Atmosphären. 

Die Zugabe von Cr führt zum Auftreten von charakteristischen Reflexen von Cristobalit bei beiden Tem-

peraturen (siehe Abbildung 31 b)). Bei 950 °C wird ein verbreiterter Reflex zwischen 19,5° und 28° 

detektiert, welcher bei 1050 °C verschwindet. Dies deutet auf einen höheren Kristallisationsgrad durch 

die Erhöhung der Auslagerungstemperatur auf 1050 °C hin. Die dazugehörigen STA-Messungen der 
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Cr/SiAlOC-Pressling (siehe Abbildung A 22) zeigen nach einem anfänglichen Masseverlust ab einer Tem-

peratur von ≈ 800 °C eine starke Massenzunahme, was auf die Oxidation von Cr zurückzuführen ist. Der 

anfängliche Masseverlust liegt vermutlich in der Oxidation von organischen Resten begründet. Zudem 

zeigt die Messung des Presslings, welcher bis 1050 °C aufgeheizt wurde, im Temperaturbereich von 

950 °C bis 1050 °C einen endothermen Anstieg des DSC-Signals. Von einer Kristallisationsreaktion wäre 

ein exothermer Anstieg des DSC-Signals erwartbar, jedoch findet in diesem Temperaturbereich neben 

der exothermen Oxidation von Cr auch die endotherme Sublimation von CrO3 statt, wobei letzteres eine 

mögliche Erklärung für den endothermen Anstieg im Kurvenverlauf darstellt. In Anbetracht des  

Cr:SiAlOC-Masseverhältnisses der Presslinge von 2:1 und der beschriebenen Überlagerung der verschie-

denen Reaktionen, ist eine Detektion der Kristallisation von SiO2 im DSC-Signal nicht zu erwarten. Die 

Raman-Messungen der Cr/SiAlOC-Presslinge bei 1050 °C hingegen zeigen charakteristische Banden für 

kristallines SiO2 auf (siehe Abbildung 30 b)). Eine Cristobalit-Bildung wurde auch für SiHfBCN-Beschich-

tungen auf Cr für Auslagerungen bei 1050 °C in synthetischer Luft mittels Röntgendiffraktometrie nach-

gewiesen [30]. Dies legt den Schluss nahe, dass Cr2O3 die Kristallisation von SiO2 hin zu niedrigeren 

Temperaturen verschiebt. In einigen Studien wurde bereits eine Entglasung von amorphen SiO2-Sol-Gel-

Gläsern bei niedrigen Temperaturen (bis zu 500 °C) durch den Einbau von Metallen wie bspw. Ag [87, 

243, 244] oder Ag und Cu(O) [243, 244] beobachtet. Als eine mögliche Erklärungen wurde das lokale 

Erhitzen an der Metall/Glas-Grenzfläche angeführt [87, 243], was aufgrund der Cr2O3-Bildung in den 

vorliegenden Untersuchungen ausgeschlossen werden kann. Eine weitere Erklärung ist die Modifikation 

der Glasstruktur aufgrund eines Elektronenaustauschs mit Si-O-Bindungen oder eines Energieaustauschs 

während der Diffusion der Metalle durch beschädigte Bereiche der SiO2-Matrix, um zu Metall-Partikeln 

zu aggregieren [243]. Der exakte Mechanismus kann anhand der durchgeführten Untersuchungen nicht 

geklärt werden und bietet somit einen Anknüpfungspunkt für weitergehende Untersuchungen.  

 

5.5.3 Einfluss der SiAlOC-Beschichtung auf das Nitrierungsverhalten von Cr 
 

Der Vergleich der Aufnahmen der Querschliffe der Proben nach der Auslagerung bei 950 °C (siehe Ab-

bildung 24 a) und b)) zeigt, dass die SiAlOC-beschichtete Probe eine signifikant höhere Cr2N-Bildung 

aufweist als das unbeschichtete Cr-Substrat, wobei dessen geringe Nitrierung auch auf Rissbildungen 

während des Abkühlens zurückgeführt werden kann. Bei 1050 °C kann gegenteiliges beobachtet werden. 

Die unbeschichtete Probe bildet hier nach einer Auslagerungszeit von 50 h eine 75 ± 5 µm dicke Cr2N-

Schicht, während die SiAlOC-beschichtete Probe eine Cr2N-Schicht von 2 ± 1 µm aufweist, was eine 

Reduktion um mehr als 97 % entspricht. Auch nach einer Auslagerungszeit von 100 h kann eine signifi-

kant reduzierte Cr2N-Bildung festgestellt werden (siehe Abbildung A 17). Dies deutet auf eine Änderung 

des Diffusionsmechanismus von Stickstoff durch die ausgebildete Oxidschicht in Folge der Tempera-

turerhöhung hin.  
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Der in Kapitel 5.5.2 beschriebene höhere Kristallisationsgrad der SiAlOC-Schicht bei 1050 °C stellt eine 

mögliche Erklärung für die Unterschiede im Nitrierungsverhalten der beschichteten Proben dar. Die Dif-

fusion von atomarem Stickstoff in kristallinem SiO2 könnte geringer zu sein als jene in amorphem SiO2, 

was die deutliche reduzierte Nitrierung bei 1050 °C erklären würde. Die Studie von Sand et al. [245] 

über das Oxidations- und Nitrierungsverhalten von Cr2O3-bildenden FeCrAl-Legierungen liefern erste 

Hinweise auf den Einfluss einer amorphen SiO2-Schicht.  

Sand et al. [245] untersuchten das Nitrierungsverhalten bei 900 °C in zwei unterschiedlichen N2/H2-

Atmosphären von fünf austenitischen Fe- und Ni-basierten Hochtemperaturlegierungen, welche eine 

Cr2O3-Schicht ausbilden. Sie setzten einen Teil der Proben einer reduzierenden Atmosphäre aus, in der 

der Gehalt an Sauerstoff nicht ausreicht, um eine Cr2O3-Bildung zu initiieren. Einen anderen Teil der 

Proben setzten sie einer Atmosphäre mit einem höheren Sauerstoffpartialdruck aus, der für die Bildung 

einer Cr2O3-Schicht genügt. Dabei stellte sich heraus, dass die Legierung 253 MA unter der reduzieren-

den Atmosphäre eine amorphe SiO2-Schicht auf einem Großteil der Probenoberfläche bildete und das 

höchste Ausmaß an Nitrierung aufwies. Unter der oxidierenden Atmosphäre zeigten die Legierungen 

253 MA und 353 MA die Ausbildung einer Duplex-Schicht bestehend aus einer ca. 0,5 µm dicken amor-

phen SiO2-Schicht (bei 253 MA durchgehend und bei 353 MA nicht durchgehend) unterhalb einer Cr2O3-

Schicht. Diese beiden Proben wiesen eine geringere Nitrierung im Vergleich zu den Legierungen auf, 

welche lediglich eine Cr2O3-Schicht bildeten. Die Autoren schlussfolgerten daraus, dass auf der einen 

Seite eine amorphe SiO2-Schicht die Diffusion von Stickstoff nicht effektiv reduziert, während auf der 

anderen Seite die ausgebildeten Duplex-Schicht aus Cr2O3 und amorphen SiO2 die Durchlässigkeit für N 

signifikant verringert [245]. Dies bedeutet, dass die ausgebildete Oxidschicht aus einer amorphen  

SiAlOC-Beschichtung und einer Cr2O3-Deckschicht eine schützende Barriere gegenüber der Einwärtsdif-

fusion von N darstellt und somit andere Effekte für die erhöhte Nitrierung der Cr/SiAlOC-Proben bei 

950 °C verantwortlich sein müssen. Zudem verdeutlichen die Ergebnisse von Sand et al. [245] den po-

sitiven Einfluss einer Duplex-Schicht aus Cr2O3 und amorphen SiO2 auf das Nitrierungsverhalten von 

Cr2O3-Bildnern.  

Die Transportmechanismen von molekularen Stickstoff durch Chromoxidschichten auf reinem Cr wur-

den durch Solimani et al. [225] untersucht. Laut den Autoren beruht der Transport von molekularem 

Stickstoff durch thermisch gewachsene Cr2O3-Schichten auf zwei Hauptmechanismen. Zum einen auf 

einem dynamischen Prozess aus Mikrorissbildung und -ausheilung (engl. Dynamic Micro-Cracking and 

Healing) und zum anderen ein Prozess, der auf der Verformung der Oxidschicht (engl. Wrinkling) ba-

siert. Zudem stellten sie fest, dass eine durchgängige, defektfreie und gut haftende Cr2O3-Schicht eine 

effektive Barriere gegenüber der Nitrierung bei 1050 °C ist. [225] 

Dies zeigt sich auch in den vorliegenden Untersuchungen für die reine Cr-Probe, welche während der 

isothermen Auslagerung bei 950 °C keine Breakaway-Oxidation zeigte. Es lässt sich schlussfolgern, dass 
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auch im vorliegenden Fall Schichtdefekte für die Cr2N-Bildung eine tragende Rolle spielen. Thermody-

namisch wird ein hohes pN2/pO2-Verhältnis benötigt, um Cr2N zu stabilisieren [123, 217, 225, 246]. Bei 

1050 °C liegt das Verhältnis bei ≈ 1019 [225], wobei das pN2/pO2-Verhältnis nochmals höher liegt mit 

≈ 1020 bei 900 °C [245]. Im Falle eines Risses, beispielsweise in Folge der Verformung der Cr2O3-Schicht, 

strömt Luft aus der Umgebung in die gebildete Kavität unterhalb der verformten Chromoxidschicht. In 

diesem Hohlraum zwischen Cr-Substrat und Cr2O3-Schicht trifft die N2- und O2-haltige Atmosphäre auf 

das ungeschützte Substratmaterial. Es kommt zunächst zur Cr2O3-Bildung an der ungeschützten Sub-

stratoberfläche, den Rissflächen und mit gasförmigen Cr, welches sich aufgrund des hohen Gasdruckes 

von Cr bildet. Durch die Schließung des Risses und die Cr2O3-Bildung wird O2 verbraucht und somit 

erhöht sich das pN2/pO2-Verhältnis was die Stabilisierung von Cr2N zur Folge hat. [217, 225] 

Die Untersuchungen von Sand et al. [245] zeigen, dass die Duplex-Schicht aus Cr2O3 und amorphen 

SiO2 eine effektive Barriere gegenüber der Einwärtsdiffsuion von Stickstoff darstellt. Eine Schlussfolge-

rung daraus ist, dass das vermehrte Auftreten von lokalem Schichtversagen während der Auslagerung 

der SiAlOC-beschichteten Proben bei 950 °C (siehe Abbildung 22 c)) eine mögliche Erklärung für die 

erhöhte Cr2N-Bildung im Vergleich zu reinem Cr bei 950 °C und den beschichteten Proben bei 1050 °C 

darstellt. Es wurde kürzlich gezeigt, dass die Diskontinuitäten im TGA-Kurvenverlauf größtenteils auf 

die rasche Massenzunahme aufgrund von Cr2N-Bildung zurückzuführen sind [66, 217, 225], was durch 

die berechneten prozentualen Anteile der Nitrierung an der gesamten Massenzunahme der Proben in 

dieser Arbeit unterstützt wird (siehe Tabelle 5). 

Trotz der signifikanten Verbesserung der Oxidschichthaftung während des Abkühlens, scheint die  

SiAlOC-Beschichtung während der isothermen Auslagerung bei 950 °C zu mehr Schichtfehlern zu füh-

ren. Bei 1050 °C hingegen scheint die SiAlOC-Beschichtung eine signifikante Reduktion der Cr2N-Bildung 

zu bewirken, was möglicherweise auf eine Verringerung der Anzahl an kritischen Schichtversagenser-

eignissen zurückzuführen ist. Vermutlich hat der erhöhte Kristallisationsgrad der SiAlOC-Schicht bei 

1050 °C eine Veränderung im mechanischen Verhalten der Schicht zur Folge. Abbildung 24 f) verdeut-

licht die mechanische Verformbarkeit und Flexibilität der SiAlOC-Schicht, was positive Auswirkungen 

auf die Barrierewirkung der Oxidschicht haben kann. Es ist beispielsweise denkbar, dass Risse aufgrund 

von Verformungen an der Cr2O3/SiAlOC-Grenzfläche gestoppt werden und somit lediglich die obere 

Cr2O3-Schicht betreffen. Die Umgebungsatmosphäre hätte somit keinen Kontakt zum ungeschützten 

Substratmaterial und eine Cr2N-Bildung wäre nicht möglich. Der exakte Mechanismus lässt sich jedoch 

mit den durchgeführten Messungen nicht vollständig erklären und bedarf weiterer Untersuchungen. 

Die beobachtete Al2O3-Bildung bei 1050 °C in Abbildung 29 führt vermutlich zu einer weiteren Reduk-

tion der Permeabilität der SiAlOC-Beschichtung für N, was einen weiteren Faktor für die verringerte 

Cr2N-Bildung der beschichteten Proben bei 1050 °C darstellt. Geers et al. [246] stellten bei ihren Unter-

suchungen des Nitrierungsverhaltens von Kanthal APMTTM bei 900 °C in N2-Atmosphäre mit 5 % H2 fest, 

dass Cr2O3 die Dissoziation von N2 katalysiert. Dies führte zur lokalen Nitrierung der Al2O3-bildenden 
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Legierung, da Stickstoff lediglich an lokalen Cr2O3-Verunreinigungen innerhalb der sonst vor Nitrierung 

effektiv schützenden, durchgängigen Al2O3-Schicht die Schicht passieren konnte [246]. Eine Dissoziation 

von N2 kann in der vorliegenden Arbeit ausgeschlossen werden, da auch die reine Cr-Probe nach der 

Auslagerung für 50 h bei 950 °C in synthetischer Luft lediglich eine sehr geringe Cr2N-Bildung aufwies. 

Nichtsdestotrotz belegen die Ergebnisse von Geers et al. [246], dass Al2O3 einen positiven Einfluss auf 

das Nitrierungsverhalten besitzt. 

Insgesamt zeigt sich, dass durch die Nutzung der SiAlOC-Beschichtung als Schutzschicht eine der größ-

ten Herausforderungen für die Anwendung von Cr und Cr-Legierungen, die Bildung von sprödem Cr2N, 

um mehr als 97 % reduziert werden kann. Es konnten zwei mögliche Erklärungen für das verbesserte 

Nitrierungsverhalten der beschichteten Cr/SiAlOC-Proben bei Auslagerungen bei 1050 °C gegenüber 

950 °C gefunden werden. Zum einen eine geringere Anzahl an Schichtdefekten und zum anderen die 

Bildung von Al2O3 aufgrund der Entglasung von SiAlOC bei Auslagerungen bei 1050 °C. 

 

5.6 Zusammenfassung 
 

Eine SiAlOC-Schicht wurde mithilfe der Sol-Gel-Methode durch Tauchbeschichtung erfolgreich auf Cr-

Substrate appliziert. Die Beständigkeit in synthetischer Luft wurde bei 950 °C für 50 h und 1050 °C für 

bis zu 100 h getestet. Es konnten mehrere interessante Ergebnisse erzielt werden: 

 

 Die SiAlOC-Beschichtung führt zu einer Reduktion der Massenzunahme von über 60 % nach der Aus-

lagerung für 50 h bei 1050 °C. Im Gegensatz zu reinem Cr zeigen die beschichteten Proben bei beiden 

Auslagerungstemperaturen Breakaway-Oxidationsverhalten, wohingegen Cr bei 950 °C ein paraboli-

sches Oxidationsverhalten aufweist. 

 Es konnte eine Verbesserung der Oxidschichthaftung durch die SiAlOC-Beschichtung nach dem Abküh-

len festgestellt werden. Als möglicher Grund konnte die geringere Korngröße der Cr2O3-Schicht unter-

halb der Beschichtung identifiziert werden. 

 In Bezug auf das Nitrierungsverhalten zeigt sich ein bemerkenswerter Unterschied bei den beschichte-

ten Proben in Abhängigkeit von der gewählten Auslagerungstemperatur. Während bei 1050 °C eine Re-

duktion der Cr2N-Schichtdicke um mehr als 97 % im Vergleich zu den unbeschichteten Proben festge-

stellt wird, weisen die bei 950 °C ausgelagerten beschichteten Proben dickere Cr2N-Schichten im Ver-

gleich zu reinem Cr auf. Als mögliche Gründe konnten eine Verringerung der Anzahl an kritischen 

Schichtversagen durch eine Verbesserung des mechanischen Verhaltens der Oxidschicht und Al2O3-Bil-

dung aufgrund der Entglasung von SiAlOC bei 1050 °C festgestellt werden. 

 Es konnte ein interessanter Einfluss von Cr2O3 auf das Kristallisationsverhalten von SiAlOC beobachtet 

werden. Die Präsenz von Cr2O3 führt zu einer Verschiebung der Cristobalit-Bildung bei SiAlOC hin zu 

niedrigeren Temperaturen als bisher in der Literatur bekannt sind.  
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Alles in allem erscheint die SiAlOC-Beschichtung vielversprechend für die Nutzung als Schutzschicht zur 

Verbesserung des Oxidations- und Nitrierungsverhaltens von Cr, Cr-basierten Legierungen und anderen 

empfindlichen Materialien wie bspw. Refraktärmetallen zu sein. Ein möglicher Ansatz für zukünftige 

Untersuchungen könnte die Beschichtung von Cr-Si-basierten Legierungen [41] und die Erhöhung der 

Schichtdicke durch multiple Beschichtungsdurchgänge sein.   
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6 Einfluss von polymerabgeleiteten Si(Zr,B)CN auf das Oxidationsverhalten von ZrB2 

 

6.1 Genehmigung 
 

Der Großteil der Ergebnisse in diesem Kapitel wurde bereits in Quelle [175] veröffentlicht. Im weiteren 

Verlauf werden Abbildungen, Textabschnitte und Tabellen aus der im Journal of the American Ceramic 

Society publizierten Veröffentlichung „Oxidation resistance of ZrB2-based monoliths using polymer‐de-

rived Si(Zr,B)CN as sintering aid“ (Jahrgang 105, Nr. 8, S. 5380–5394, 2022, doi: 10.1111/jace.18473. 

Copyright Journal of the American Ceramic Society publiziert durch Wiley Periodicals LLC) verwendet 

und teilweise adaptiert. Mit Genehmigung der Autoren N.-C. Petry, A. S. Ulrich, B. Feng, E. Ionescu, M. 

C. Galetz und M. Lepple. 

 

6.2 Literaturübersicht 
 
Die Ultra-Hochtemperatur-Keramik ZrB2 ist aufgrund ihrer attraktiven Materialeigenschaften, wie z.B. 

hohe Schmelztemperatur, niedrige theoretische Dichte, Thermoschock- und chemische Beständigkeit, 

ein potenzieller Kandidat für Anwendungen als Strukturmaterial im (Ultra-)Hochtemperaturbereich mit 

extremen Umgebungsbedingungen [56, 83, 141]. Die für diese Anwendungen notwendige Oxidations-

beständigkeit wurde bereits in einigen Übersichtsarbeiten adressiert [56, 247, 248]. Reines ZrB2 zeigt 

bis ca. 1100 °C eine gute Oxidationsbeständigkeit aufgrund der Bildung einer schützenden B2O3-Schicht 

[249–251]. Eine weitere Temperaturerhöhung führt jedoch zu einer deutlichen Reduktion der Oxidati-

onsbeständigkeit, da die flüssige B2O3-Schicht verdampft und lediglich eine nicht schützende poröse 

ZrO2-Schicht auf den Proben verbleibt [250–252]. Die Oxidationsbeständigkeit im Temperaturbereich 

von 1100 °C bis 1600 °C kann durch die Zugabe einer zweiten Si-haltigen Phase, wie bspw. SiC, verbes-

sert werden. Die Schutzwirkung basiert dabei auf der Bildung einer schützenden Schicht aus Borosili-

katglas, welche einen höheren Schmelzpunkt, eine niedrigere Sauerstoff-Diffusivität und einen niedri-

geren Dampfdruck als B2O3 besitzt [142, 143, 253]. 

Die Zugabe von SiC verbessert zudem das Verdichtungsverhalten von ZrB2 durch die Inhibierung der 

Vergröberung der ZrB2-Körner und die Bildung einer flüssigen Phase aufgrund der natürlichen SiO2-

Schicht auf den SiC-Partikeln [141, 142, 254, 255]. In der Literatur erfolgt die Zugabe von SiC zu ZrB2 

für gewöhnlich über das Mischen der jeweiligen kristallinen Pulver mit einer anschließenden Verdich-

tung und Formgebung durch Heißpressen zur Herstellung von monolithischen ZrB2/SiC-Proben [256, 

257]. Die Partikelgrößenverteilung des genutzten SiC-Pulvers beeinflusst dabei sowohl die Oxidations-

beständigkeit als auch die mechanischen Eigenschaften der ZrB2/SiC-Proben. Hwang et al. [255] wiesen 

beispielsweise nach, dass die Nutzung von nanopartikulärem SiC-Pulver die Oxidationsbeständigkeit 

und das Verdichtungsverhalten von ZrB2 signifikant verbessert. Guo et al. [258] fanden zudem einen 

positiven Einfluss von nanopartikulärem SiC-Pulver auf die Biegefestigkeit von ZrB2/SiC-Proben. Beide 

Autorengruppen führten die Verbesserung der Eigenschaften auf eine gleichmäßigere Verteilung und 
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kleinere Partikelgröße der SiC-Phase zurück [255, 258]. Ein Nachteil der Nutzung von Mischprozessen 

zur Zugabe von SiC ist jedoch die Agglomeration der nanopartikulären Pulverpartikel, was eine inhomo-

genere Verteilung der SiC-Phase im Gefüge zur Folge haben kann [257, 258].  

Dieser Nachteil kann durch die Verwendung von Si-basierten Präkursoren als Substitut für SiC-Pulver 

verringert werden. In der Vergangenheit wurden einige Arbeiten publiziert, welche SiC-Pulver durch Si-

basierte Präkursoren zur Synthese von ZrB2/SiC ersetzten [254, 259–264]. Jedoch untersuchen wenige 

Veröffentlichungen den Einfluss der polymerabgeleiteten Keramik auf das Oxidationsverhalten der her-

gestellten Proben [261, 263, 264]. Feng et al. publizierten kürzlich die Synthese der Single-Source-Prä-

kursoren SiZrCN und SiZrBCN, welche die Autoren als Sinterhilfsmittel zur Herstellung von monolithi-

schen ZrB2-Si(Zr,B)CN-Proben nutzten [257, 265].  

Ziel dieses Kapitels ist es, sowohl den allgemeinen Einfluss als auch jenen der chemischen Zusammen-

setzung der oben genannten Single-Source-Präkursoren auf das Oxidationsverhalten zu untersuchen. 

Auch hier wurden diese als Sinteradditive zur Herstellung von ZrB2-Si(Zr,B)CN-Monolithen genutzt. Die 

durch Heißpressen hergestellten Proben wurden bei 1300 °C in synthetischer Luft für bis zu 100 h mittels 

TGA ausgelagert und im Anschluss hinsichtlich ihres Oxidationsverhaltens charakterisiert. 

 

6.3 Versuchsdurchführung 
 

6.3.1 Probenherstellung 
 
Sowohl die Herstellung der monolithischen Proben als auch die chemische Modifizierung der genutzten 

polymeren Präkursoren wurde von Bo Feng aus der Arbeitsgruppe „Disperse Feststoffe“ von Prof. Dr. Ralf 

Riedel der Technischen Universität Darmstadt durchgeführt. ZrB2-Pulver wurde mit jeweils drei unter-

schiedlichen Si-basierten polymeren Präkursoren beschichtet, um drei monolithische Proben mit ver-

schiedenen chemischen Zusammensetzungen zu erhalten.  

Bei dem genutzten Präkursor handelt es sich um das Polycarbosilazan Durazane® 1800 (Merck KGaA, 

Darmstadt, Deutschland), welches im Folgenden als SiCN gekennzeichnet wird. Dieses wurde bei Raum-

temperatur mittels Schlenktechnik unter Argon durch die tropfenweise Zugabe von Tetrakis(dimethyl-

amido)zirconium(IV) (Zr[N(CH3)2]4, Sigma-Aldrich Chemie GmbH, Taufkirchen, Deutschland) im Mas-

severhältnis 7:3 (Duranzane1800: Zr[N(CH3)2]4) modifiziert. Beide Ausgangsstoffe wurden zuvor in 

wasserfreiem Toluol gelöst. Die Lösung wurde 24 h unter Raumtemperatur verrührt. Abschließend 

wurde das Lösungsmittel unter Vakuum entfernt. Der erhaltene Single-Source-Präkursor wird im Fol-

genden als SiZrCN bezeichnet. Bei der dritten Zusammensetzung wurde die SiZrCN-Lösung (vor Entzug 

des Lösungsmittels) auf -78 °C herabgekühlt und ein in Toluol gelöster Dimethylsulfid-Boran-Komplex 

(BH3·(CH3)2S, Sigma-Aldrich Chemie GmbH, Taufkirchen, Deutschland) im Stoffmengenverhältnis 1:2 

(Zr:B) zugegeben. Der entstandene Single-Source-Präkursor wird als SiZrBCN bezeichnet. Das Si:Zr Ver-

hältnis der beiden modifizierten Präkursoren SiZrCN und SiZrBCN liegt bei ca. 10:1. Eine ausführliche 
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Beschreibung der Synthese und Charakterisierung der chemisch modifizierten Präkursoren wurde in 

Quelle [257] publiziert. 

Zur Herstellung der monolithischen Proben wurde ZrB2-Pulver (ehemals H.C. Starck GmbH, Goslar, 

Deutschland) mit einer Reinheit von > 97 % und einer mittleren Partikelgröße von 0,5 µm verwendet. 

Elementaranalysen zeigten, dass das Pulver einen Sauerstoffgehalt von 1,06 Gew.-% und einen Stick-

stoffgehalt von 0,14 Gew.-% aufwies [265]. Zunächst wurden die drei Präkursoren SiCN, SiZrCN und 

SiZrBCN in wasserfreiem Toluol gelöst. In die drei Lösungen wurde jeweils ZrB2-Pulver zugegeben, um 

dieses mit den jeweiligen Präkursoren zu beschichten. Die Zugabe an ZrB2-Pulver wurde entsprechend 

eines Zielgehalts von 85 Gew.-% ZrB2 in Relation zu der keramischen Ausbeute des jeweiligen Polymers 

nach der Pyrolyse bei 1100 °C gewählt (65 Gew.-% für SiCN, 77 Gew.-% für SiZrCN und 78 Gew.-% für 

SiZrBCN [257, 265]). Die drei Dispersionen wurden für 24 h mittels Magnetrührer mit einer Umdre-

hungszahl von 150 min-1 in einer Ar-Atmosphäre homogenisiert. Es erfolgte nach Entzug des Lösungs-

mittels ein Vernetzungsschritt bei 200 °C für 3 h in Ar. Im direkten Anschluss wurde die Temperatur mit 

100 K/h auf 1100 °C erhöht, um eine Pyrolyse für 2 h in einer Ar-Atmosphäre durchzuführen. Ergebnis 

dieses Prozesses sind ZrB2-Pulverpartikel, welche mit den jeweiligen röntgenamorphen Keramiken be-

schichtet sind. Die beschichteten Pulver wurden im Anschluss gemahlen und mittels Siebs auf eine Par-

tikelgröße ≤ 100 µm klassiert. 

Abschließend wurden die jeweiligen Pulver mittels Heißpressens zu keramischen Monolithen verdichtet. 

Dafür wurden die Pulver in Graphit-Matrizen mit 10 mm bzw. 20 mm Durchmesser gefüllt und im An-

schluss in einer Stickstoff Atmosphäre mit einem Druck von 55 MPa gepresst. Das Temperaturprogramm 

startete mit einer Aufheizrate von 20 K/min im Temperaturbereich von Raumtemperatur bis 1100 °C, 

15 K/min von 1100 °C bis 1400 °C und 10 K/min bis 1800 °C. Abschließend erfolgte ein isothermer 

Schritt für 40 min bei 1800 °C unter einem Druck von 55 MPa. Für die erhaltenen monolithischen Proben 

werden im Folgenden die Bezeichnungen ZrB2/SiCN, ZrB2/SiZrCN und ZrB2/SiZrBCN verwendet. Die 

Herstellung und Charakterisierung der monolithischen Proben wurde in Quelle [265] veröffentlicht.  

Die erhaltenen scheibenförmigen Monolithe wurden mittels Diamantdrahtsäge getrennt. Die resultieren-

den Proben wiesen eine Oberfläche zwischen 0,4 cm² und 1,1 cm² auf. Zur Vorbereitung der thermogra-

vimetrischen Messungen wurden die Proben per Hand mit SiC Papier (ATM Qness GmbH, Mammelzen, 

Deutschland) geschliffen. Es wurde SiC-Papier mit abnehmender Korngröße verwendet, wobei dieses 

auf einem rotierenden Drehteller (LaboPol-21, Struers ApS, Ballerup, Dänemark) montiert war. Das zu-

letzt genutzte SiC-Papier wies eine Korngröße von 22 µm (P800/ANSI 400) auf. Da bei Voruntersuchun-

gen eine verstärkte Oxidation an den Kanten der Proben festgestellt werden konnte, wurden diese wäh-

rend des Schleifens abgerundet. Im Anschluss wurden die Proben in einem mit Aceton gefüllten Becher-

glas für 10 min ultraschallgereinigt. Zur Bestimmung der Probenoberfläche wurden vor und nach der 

Auslagerung makroskopische Bilder der Probe mittels eines mit einer Kamera (DMC 2900, Leica Micro-

systems GmbH, Wetzlar, Deutschland) ausgestatteten Stereomikroskop (MZ16 A, Leica Microsystems 
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GmbH, Wetzlar, Deutschland) aufgenommen. Die Probenoberfläche wurde anhand der Auswertung der 

Bilder mit der Bildverarbeitungssoftware ImageJ [148] (ImageJ, National Institutes of Health, Rockville 

Pike, USA) ermittelt.  

 

6.3.2 Thermoanalyse 
 

Um die Oxidationskinetik der ZrB2/Si(Zr,B)CN-Monolithe zu untersuchen, wurde die Massenänderung 

der durch thermogravimetrische Analysen gemessen. Für die Messungen wurde die in Kapitel 4.3.2 vor-

gestellte Thermowaage verwendet, wobei sich sowohl der Aufbau als auch der Einbau der Proben nicht 

von dem im Kapitel 4.3.2 beschriebenen Vorgehen unterscheidet.  

Die Proben wurden isotherm bei 1300 °C für 50 h bzw. 100 h in synthetischer Luft (79,5 Vol.-% N2 / 

20,5 Vol.-% O2, ALPHAGAZ 1, L’Air Liquide S.A., Paris, Frankreich) ausgelagert. Dabei wurde jeweils 

eine Probe von jeder Zusammensetzung für 50 h und jeweils eine Probe von ZrB2/SiCN und ZrB2/Si-

ZrBCN für 100 h gemessen. Im Anschluss an den Einbau in die Thermowaage fand ein Auspendeln und 

Fluten des verwendeten Al2O3-Rohres mit synthetischer Luft für mindestens 12 h unter Raumtemperatur 

und konstanten Gasfluss von 4 l/h (entspricht einer Fließgeschwindigkeit 9,4 cm/min im genutzten 

Ofenrohr) statt. Dabei wurden die Atmosphäre und der Gasfluss über die komplette Messung konstant 

gehalten. Das Temperaturprogramm bestand aus einem ersten Aufheizschritt mit einer Aufheizrate von 

15 K/min bis zu einer Temperatur von 1000 °C, 10 K/min bis 1290 °C und 5 K/min bis zur isothermen 

Auslagerungstemperatur von 1300 °C. Nach Ablauf der gewünschten isothermen Auslagerungszeit von 

50 h bzw. 100 h erfolgte ein Abkühlschritt auf Raumtemperatur durch Ausschalten des Ofens, wobei 

eine Abkühlrate von ≈ 32 K/min im Temperaturbereich zwischen 1300 °C und 900 °C, ≈ 7 K/min zwi-

schen 900 °C und 300 °C und ≈ 1,5 K/min im Temperaturbereich zwischen 300 °C und Raumtemperatur 

ermittelt wurde.  

 

6.3.3 Charakterisierung 
 

Zur Untersuchung der oberflächennahen Phasenzusammensetzung der Proben vor und nach der Ausla-

gerung wurden Diffraktogramme mit dem Röntgendiffraktometer D8 Advance (Bruker Coperation, Bil-

lerica, USA) aufgenommen. Die monolithischen Proben wurden dafür auf einer röntgenamorphen Si-

Unterlage (Zero Diffraction Plate for XRD sample: 30 x 30 x 2.0 mm, 1sp, Si Crystall, MTI Corporation, 

Richmond, USA) platziert und in der Bragg-Brentano-Anordnung in Reflexion gemessen. Zum Einsatz 

kam Cu-Kα-Strahlung (λ = 1,54060 Å) und ein Ni-Filter zur Filterung der Kβ-Strahlung. Es wurde ein 

Messbereich von 10° bis 90° mit einer Schrittweite von 0,01° und einer Verweildauer von 1 s untersucht. 

Für die Analyse der Diffraktogramme wurde die Software Match! (Crystal Impact - Dr. H. Putz & Dr. K. 
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Brandenburg GbR, Bonn, Deutschland) verwendet, wobei eine Korrektur aller Messungen um den Un-

tergrund, eine Glättung der Messdaten und eine Kα2-Abtrennung erfolgte. Für die Identifikation der Pha-

sen wurden die PDF-2 1998 Datenbank [149] genutzt.  

Nach der Auslagerung wurden zunächst Aufnahmen der Probenoberfläche der ausgelagerten Proben 

mittels Rasterelektronenmikroskopie (FlexSEM 1000 II, Hitachi Ltd., Tokyo, Japan) untersucht. Im An-

schluss erfolgte nach dem in Kapitel 3.3 beschriebenen Vorgehen eine keramographische Präparation 

von Querschliffen der ausgelagerten Proben, welche auch mithilfe von Rasterelektronenmikroskopie un-

tersucht wurden. Das verwendete Rasterelektronenmikroskop ist mit einem 4-Feld BSE-Detektor, einem 

Everhart-Thornley-Detektor und einem energiedispersiven Röntgenanalyse-Detektor EDAX Element 

(AMETEK Inc., Berwyn, USA) ausgestattet. Es wurden sowohl Sekundärelektronen- (SE-Aufnahmen) als 

auch Rückstreuelektronenaufnahmen (BSE-Aufnahmen) angefertigt, wobei eine Beschleunigungsspan-

nung von 20 kV, ein Elektronenstrahldurchmesser von 50 und ein Arbeitsabstand von 10 mm genutzt 

wurde.  

Zur Beurteilung der elementaren Zusammensetzung der Randschicht nach der Auslagerung wurden 

WDX-Messungen an den Querschliffen der ausgelagerten Proben durchgeführt. Mit Hilfe der Elektro-

nenstrahlmikrosonde (JXA-8100, JEOL Ltd., Akishima, Japan) wurden die Elementkonzentrationen in 

Rastern von 300 x 300 Punktmessungen gemessen. Der Abstand zwischen den Punkten lag im Bereich 

von 0,3 µm bis 1,5 µm. Zusätzlich wurden BSE-Aufnahmen der untersuchten Flächen aufgenommen. 

Für die Messungen wurde eine Beschleunigungsspannung von 15 kV, ein Probenstrom von 30 nA, eine 

Messzeit von 30 ms pro Pixel und ein Arbeitsabstand von 11 mm genutzt. Zur Elementkalibrierung wur-

den folgende Standards verwendet: Fe4N (als Standard für N), Cr3C2 (als Standard für C), Al2O3 (als 

Standard für O), LaB6 (als Standard für B), Zr und Si. Die Messungen wurden von Dr. Gerald Schmidt 

am DECHEMA-Forschungsinstitut in Frankfurt am Main durchgeführt. 

 

6.3.4 Thermodynamischen Berechnungen 
 

Thermodynamische Berechnungen dienten der Beurteilung der sich einstellenden Phasengleichgewichte 

in Abhängigkeit von der Sauerstoffaktivität der ZrB2/Si(Zr,B)CN-Proben. Für die Berechnungen wurde 

das Softwarepaket Thermo-Calc [138] (Thermo-Calc Software AB, Solna, Schweden) verwendet. Die 

Berechnungen wurden bei 1300 °C unter einem Druck von 1 bar im Modul POLY-3 durchgeführt. Es 

wurde die thermodynamische Datenbank von Markel et al. [260] genutzt. Die Berechnungen wurden 

durch Prof. Dr.-Ing. Maren Lepple durchgeführt. 

 

6.4 Ergebnisse 
6.4.1 Ausgangszustand der monolithischen Proben vor der Auslagerung 
 

Um das Oxidationsverhalten der Proben adäquat beurteilen zu können, ist die Kenntnis des Ausgangs-

zustandes der monolithischen Proben vor der Auslagerung nötig. Die chemische Zusammensetzung und 
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Mikrostruktur der monolithischen Proben vor der Auslagerung wurde durch Feng et al. [265] untersucht. 

Die Reindichte der Proben liegt zwischen 4,87 g/cm³ (ZrB2/SiCN) und 4,91 g/cm³ (ZrB2/SiZrCN und 

ZrB2/SiZrBCN) [265]. Die von Feng et al. [265] ermittelte Porosität der Proben liegt im Bereich von 

0,26 Vol.-% (ZrB2/SiZrCN) und 0,50 Vol.-% (ZrB2/SiZrBCN). Die Rohdichte und die offene Porosität 

wurden mittels Archimedes-Methode bestimmt. Die mittels Vickers-Kleinkraftprüfung (HV1) ermittelten 

Härtewerte lagen im Bereich von 12,5 GPa (ZrB2/SiCN) und 14,2 GPa (ZrB2/SiZrCN) [265]. 

 

6.4.2 Thermogravimetrische Analyse 
 

Die gemessenen Massenänderungen vermitteln einen ersten Eindruck über die Oxidationsbeständigkeit 

der Proben. In Abbildung 32 werden die Ergebnisse der thermogravimetrischen Analyse der untersuch-

ten ZrB2/Si(Zr,B)CN-Proben für eine Auslagerungszeit von 50 h (Abbildung 32 a)) und 100 h (Abbildung 

32 b)) bei 1300 °C in synthetischer Luft dargestellt.  

Wie bereits in Kapitel 6.2 ausgeführt, zeichnet sich das Oxidationsverhalten im Temperaturbereich zwi-

schen 1100 °C und 1400 °C durch die sich überlagernden Prozesse der Verdampfung von B2O3 und der 

ZrO2-Bildung aus, wobei ersteres mit einem Masseverlust und letzteres mit einer Massenzunahme ver-

bunden ist. Hinsichtlich der Oxidationskinetik lässt sich dieses Verhalten mittels einer paralinearen Oxi-

dationskinetik beschreiben. [142, 266] 

Die gemessenen oberflächenspezifischen Massenänderungen wurden dementsprechend mithilfe des 

Analyse- und Darstellungsprogramms Origin (OriginLab, Northampton, USA) an eine paralineare Funk-

tion (siehe Gleichung 6.1) angepasst.  

 

(
∆𝑚

𝐴
) = √𝑘𝑝 ∙ 𝑡 − 𝑘𝑣 ∙ 𝑡 (6.1) 

 

Als Iterationsalgorithmus wurde der Levenberg-Marquardt-Algorithmus mit einer maximalen Anzahl von 

400 Iterationen verwendet. Es wurde lediglich der isotherme Bereich der Messung angepasst. Die ange-

passten Kurven werden in Abbildung 32 gepunktet dargestellt. Die dazugehörigen Parameter mit den 

jeweiligen Unsicherheiten finden sich in Tabelle 7. Zur Bestimmung der Unsicherheit wurden die 

Schwankungen der Messungen der Basislinie (± 0,1 mg) und eine Abschätzung der Messunsicherheit 

der Probenoberfläche von ± 5 %, welche in der Abrundung der Kanten begründet ist, herangezogen. 

Die resultierende Messunsicherheit für die ermittelten Oxidationskonstante beträgt demnach ± 9 %. 

Die augenscheinlich sehr gute Übereinstimmung der grauen Messwerte mit den jeweiligen gepunkteten 

paralinearen Anpassungen wird durch Bestimmtheitsmaße R2 von mehr als 0,997 unterstrichen. Berück-

sichtigt man die linearen Anteile der Oxidationskinetik nicht (B2O3-Verdampfung und ZrO2-Bildung) und 

nutzt eine parabolische Oxidationskinetik zur Anpassung, so werden geringere Werte für R2 von 0,954 

bis 0,997 ermittelt. 
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Der Vergleich der drei Materialien untereinander in Abbildung 32 a) verdeutlicht, dass ZrB2/SiCN die 

geringste Massenzunahme erfährt. Die Zusammensetzung zeigt eine geringe lineare Oxidations-

konstante von kv = -0,9·10-8 g cm-2 s-1. Auffällig ist, dass ZrB2/SiCN und ZrB2/SiZrBCN negative lineare 

Oxidationskonstanten aufweisen, was nicht der typischen paralinearen Oxidationskinetik entspricht 

[267]. Das negative Vorzeichen beruht dabei auf einer linearen Massenzunahme, wohingegen beim ty-

pischen paralinearen Oxidationsverhalten eine lineare Massenabnahme in Folge von der Verdampfung 

einer Komponente beobachtet wird. Die chemische Modifizierung des SiCN-Präkursoren mit Zr und B 

führt zu einem signifikanten Anstieg der linearen Massenzunahme (kv = -3,6·10-8 g cm-2 s-1). Dies hat 

zur Folge, dass im Vergleich aller drei Zusammensetzungen ZrB2/SiZrBCN die größte oberflächenspezi-

fische Massenzunahme mit 14,60 mg/cm² aufweist. 

 

 

Abbildung 32: Oberflächenspezifische Massenänderung der ZrB2/Si(Zr,B)CN-Proben bei 1300 °C in synthetischer Luft über die 

Auslagerungszeit von a) 50 h und b) 100 h.  Die Kurvenverläufe der paralinearen Anpassungen sind gepunktet dargestellt. 

Tabelle 7: Paralineare Anpassungsparameter der bei 1300 °C für 50 h bzw. 100 h in synthetischer Luft oxidierten ZrB2/Si(Zr,B)CN-

Proben. 

Proben 

Paralineare Anpassungsparameter 

50 h 

Paralineare Anpassungsparameter 

100 h 

kp 
in 10-10 

g2cm-4s-1 

kv 
in 10-8 

g cm-2s-1 

R2
50h  
- 

kp  
in 10-10 

g2cm-4s-1 

kv 
in 10-8 

g cm-2s-1 

R2
100h 
- 

ZrB2/SiCN 4,3 ± 0,4 -0,9 ± 0,1 0,998 5,9 ± 0,6 0,2 ± 0,1 0,998 

ZrB2/SiZrCN 12,3 ± 1,1 1,3 ± 0,2 0,999 - - - 

ZrB2/SiZrBCN 3,6 ± 0,4 -3,6 ± 0,4 0,999 1,8 ± 0,2 -2,0 ± 0,2 0,999 

 

Für ZrB2/SiCN und ZrB2/SiZrBCN als Zusammensetzungen mit der jeweils niedrigsten und höchsten 

Massenzunahme wurden zwei weitere Proben für eine doppelt so lange Auslagerungszeit von 100 h bei 

1300 °C in synthetischer Luft oxidiert (siehe Abbildung 32 b)). Auch hier zeigt ZrB2/SiCN die geringere 

Massenzunahme mit 13,67 g/cm², was weniger ist als die Massenzunahme von ZrB2/SiZrBCN nach be-

reits 50 h. Die lineare Oxidationskonstante von ZrB2/SiCN ist mit 0,2·10-8 g cm-2 s-1 gering, was auf ein 
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eher parabolisches Oxidationsverhalten hindeutet. Jedoch wechselt das Vorzeichen im Vergleich zur 

50 h-Messung.  

ZrB2/SiZrBCN hingegen zeigt eine signifikante lineare Massenzunahme (kv = -2,0·10-8 g cm-2 s-1). So-

wohl die Werte der parabolischen als auch der linearen Oxidationskonstante weisen für ZrB2/SiZrBCN 

höhere Schwankungen auf als für ZrB2/SiCN. Dies bestätigt sich auch im Vergleich zu durchgeführten 

Vorversuchen. 

6.4.3 Charakterisierung und Entwicklung der Mikrostruktur der Oxidschicht 
 

Die makroskopischen Aufnahmen in Abbildung 33 geben einen ersten Eindruck über die Oxidationsbe-

ständigkeit der Proben nach der Auslagerung. Aufnahmen der Proben vor der Oxidation sind im Anhang 

zu finden (siehe Abbildung A 23). Bei allen drei Proben ist die Bildung einer glasartigen Schicht erkenn-

bar, was auf die Bildung eines amorphen Borosilikatglases hindeutet [143, 256, 266, 268, 269]. Die 

Schicht der ZrB2/SiCN-Probe weist dabei im Vergleich zu den beiden anderen Proben deutlich weniger 

Schichtdefekte auf. Die Aufnahmen von ZrB2/SiZrCN und ZrB2/SiZrBCN zeigen die Bildung von Blasen 

innerhalb der glasartigen Schicht, wobei ZrB2/SiZrBCN das stärkste Ausmaß an Blasenbildung zeigt. 

Zudem weisen beide Proben hellere Bereiche an den Probenkanten auf, was auf die Bildung von ZrO2 

hindeutet.  

 

 

Abbildung 33: Makroskopische Aufnahmen der ZrB2/Si(Zr,B)CN-Proben nach der Auslagerung bei 1300 °C für 50 h in syntheti-

scher Luft: a) ZrB2/SiCN, b) ZrB2/SiZrCN und c) ZrB2/SiZrBCN. 



 

  107 

Die Untersuchung der Probenoberflächen nach der Oxidation mittels Rasterelektronenmikroskop zeigt 

Blasenbildung bei allen drei Materialien. In Abbildung 34 ist eine Blase auf der Oberfläche der ZrB2/Si-

ZrCN-Probe zu sehen. Beide Bilder wurden an der exakt gleichen Stelle mit unterschiedlichen Abbil-

dungsarten aufgenommen. In Abbildung 34 a) ist im SE-Bild eine Blase auf der oxidierten Probenober-

fläche zu erkennen. Im BSE-Bild (Abbildung 34 b)) hingegen ist die Blase nicht mehr zu erkennen. Je-

doch wird ersichtlich, dass sich unterhalb der Blase hellere Bereiche mit schweren Elementen im Ver-

gleich zum Rest der Oberfläche befinden. Diese Bereiche sind auch außerhalb der Blase zu finden. EDS-

Messungen weisen in den helleren Bereichen Zr und O nach, was wiederum auf ZrO2-Bildung hindeutet. 

 

 

Abbildung 34: SE- a) und BSE-Aufnahme b) Oberfläche der oxidierten ZrB2/SiZrCN-Probe nach der Auslagerung bei 1300 °C für 

50 h in synthetischer Luft. Der Aufnahmebereich ist in beiden Abbildungen identisch.  

 

In Abbildung 35 a) wird repräsentativ für alle drei Materialien der Querschliff der ZrB2/SiZrCN-Probe 

dargestellt, welche für 50 h bei 1300 °C in synthetischer Luft oxidiert wurde. Zur weiteren Charakteri-

sierung der Oxidschicht und der Blasen, wurden REM-Bilder aller Blasen und mindestens fünf blasenfreie 

Bereiche in den jeweiligen Querschliffen aufgenommen. Aufgrund der erhöhten Oxidation an den Pro-

benecken wurden diese und die kurzen Seiten von der Auswertung ausgenommen. Mittels der Bildver-

arbeitungssoftware ImageJ [148] wurde die Blasengröße lb und die mittlere Dicke der blasenfreien 

Si-O-B-Schicht (fünf Einzelmessungen pro Bild) gemessen. Zudem wurde die Blasendichte (siehe Glei-

chung 6.2) berechnet, um Aussagen über die relative Häufigkeit der Blasenbildung machen zu können.  

 

𝐵𝑙𝑎𝑠𝑒𝑛𝑑𝑖𝑐ℎ𝑡𝑒 =
∑ 𝑙𝑏𝑖

𝑛
𝑖=1

𝐿1 + 𝐿2
∙ 100 % (6.2) 

 

Die ermittelten Werte werden in Tabelle 8 dargestellt. Bei den angegebenen Fehlern handelt es sich um 

die einfache Standardabweichung. Der Vergleich der drei Materialien zeigt, dass ZrB2/SiCN die geringste 

Blasendichte mit 30,2 % und ZrB2/SiZrBCN den höchsten Wert mit 65,8 % aufweist. Dies gilt auch für 
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die mittlere und maximale Blasengröße, welche für ZrB2/SiCN mit 288 ± 99 µm bzw. 473 µm die ge-

ringsten Werte annimmt. ZrB2/SiZrBCN zeigt die größte maximale Blasengröße mit 942 µm und eine 

geringfügig geringere mittlere Blasengröße als ZrB2/SiZrCN mit 542 ± 229 µm, welche jedoch am stärks-

ten schwankt. Hinsichtlich der Si-O-B-Schichtdicke wird der größte Wert für ZrB2/SiCN mit 39 ± 11 µm 

und der geringste Wert für ZrB2/SiZrCN mit 13 ± 5 µm ermittelt.  

 

 

Abbildung 35: Querschliff der ZrB2/SiZrCN-Probe nach der Auslagerung bei 1300 °C für 50 h in synthetischer Luft. Bild a) gibt 

eine Übersicht über die gesamte Schlifffläche. Es sind zwei Bereiche markiert, welche im weiteren Verlauf mittels ESMA-Messun-

gen untersucht werden. Bereich 1 (Abbildung b)) zeigt eine BSE-Aufnahme der blasenfreien Oxidschicht mit den dazugehörigen 

Elementverteilungen.  Bereich 2 (Abbildung c) zeigt eine der gebildeten Blasen in der oxidierten Randschicht und die dazuge-

hörigen Elementverteilungen. Zudem werden in Abbildung a) die zur Quantifizierung der Blasen gemessenen Parameter dar-

gestellt.  
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In Abbildung 35 a) sind zwei Bereiche markiert, die mittels ESMA-Messungen untersucht wurden. Be-

reich 1 (Abbildung 35 b)) zeigt eine durchgehende, blasenfreie Oxidschicht und Bereich 2 (Abbildung 

35 c)) eine Blase, welche sich in der oxidierten Randschicht gebildet hat. Die zu den BSE-Aufnahmen 

gehörenden Elementverteilungen sind rechts daneben abgebildet. Die qualitativen Elementverteilungen 

des blasenfreien Bereiches zeigen, dass die glasartige Oxidschicht aus den Elementen Si, O, und B zu-

sammengesetzt ist. Unterhalb der Si-O-B-Schicht findet sich eine ca. 2 µm dünne Schicht mit der Ele-

mentzusammensetzung Si, Zr, B und O. Darunter kann in der Si-Elementverteilung eine Si-Verarmungs-

zone von ca. 19 µm Dicke festgestellt werden.  

Die Blasenbildung führt zu einer Verringerung der Si-O-B-Schichtdicke. Innerhalb der Blase zeigen die 

Elementverteilungen eine erhöhte Konzentration von C, N und O. Auch hier bildet sich eine Si-Verar-

mungszone, welche ca. doppelt so dick (≈ 38 µm) ist wie jene im blasenfreien Bereich. 

 
Tabelle 8: Mittlere Si-O-B-Schichtdicke, mittlere Blasengröße, maximale Blasengröße und Blasendichte der ZrB2/Si(Zr,B)CN-Pro-

ben nach der Auslagerung für 50 h bei 1300 °C in synthetischer Luft.   

 ZrB2/SiCN ZrB2/SiZrCN ZrB2/SiZrBCN 

Mittlere Si-O-B-Schichtdicke in µm 39 ± 11 13 ± 5 27 ± 5 

Mittlere Blasengröße in µm 288 ± 99 546 ± 116 542 ± 229 

Maximale Blasengröße in µm 473 709 942 

Blasendichte  30,2 % 39,2 % 65,8 % 

 

Das Ergebnis einer quantitativen ESMA-Linienmessung zur Bestimmung der Elementkonzentrationspro-

file in Abhängigkeit zum Abstand zur Probenoberfläche wird in Abbildung 36 dargestellt.  

 

  

Abbildung 36: Mittels ESMA ermitteltes Elementkonzentrationsprofil entlang einer orthogonal zur Probenoberfläche verlaufen-

den Linie in einem blasenfreien Bereich der ausgelagerten ZrB2/SiZrCN-Probe. Es wird die Elementkonzentration der jeweiligen 

Elemente in Abhängigkeit zur Tiefe bzw. zum Abstand zur Probenoberfläche angegeben. 
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Für eine übersichtliche Darstellung wird auf das Elementkonzentrationsprofil von N verzichtet. Bei Be-

trachtung des Verlaufs der Si-Konzentration fällt auf, dass in einer Tiefe von ca. 25 µm von ca. 20 At.-% 

auf 1-2 At.-% abfällt und auf diesem Niveau bis zu einer Tiefe von 50 µm verbleibt. Gleichzeitig steigt 

das Zr-Signal und C-Signal in diesem Bereich von 26-27 µm Tiefe auf einen Wert von ≈ 12 At.-% bzw. 

≈ 15 At.-%. Das C-Signal im Bereich von 0 bis 25 µm kann auf die Kohlenstoffschicht zurückgeführt 

werden, welche zur Erhöhung der elektrischen Leitfähigkeit auf die Proben aufgebracht wurde. Bei der 

Beurteilung der ESMA-Messungen der Elemente N, B, O und C ist zu berücksichtigen, dass WDX-Mes-

sungen leichter Elemente hohe Messunsicherheiten aufweisen. Zudem wurde während des Schleifens 

der Querschliffe Wasser als Kühlmittel genutzt, was zu einer Verringerung des Gehalts des wasserlösli-

chen B2O3 in der Si-O-B-Schicht führen kann [269]. Aus diesen Gründen wird auf die Beurteilung der 

quantitativen B-Elementkonzentrationen verzichtet.  

Die BSE-Aufnahme einer Probenecke des ZrB2/SiZrBCN-Querschliffes in Abbildung 37 zeigt, dass diese 

Bereiche eine hohe Porosität und Ausbrüche aufweisen. Es handelt sich dabei um die helleren Bereiche, 

welche in Abbildung 33 bereits makroskopisch sichtbar waren. In den dazugehörigen durch ESMA ge-

messenen Elementverteilungen ist ersichtlich, dass in diesen Bereichen eine Überlagerung von Zr und O 

vorliegt. Was den in Abbildung 33 gewonnen Eindruck untermauert, dass die hellen Bereiche auf ZrO2-

Bildung zurückzuführen sind, welches einen weißlichen Farbton aufweist [270, 271]. Bei Betrachtung 

des Si-Signals fällt auf, dass lediglich kleine diskontinuierliche Bereiche mit erhöhter Si-Konzentration 

zu finden sind. 

 

 

Abbildung 37: Mittels ESMA gemessene Elementverteilung an einer der Probenecke des Querschliffes der ZrB2/SiZrBCN-Probe 

nach der Auslagerung für 50 h bei 1300 °C in synthetischer Luft. 

 

Der Einfluss der Oxidationszeit auf die Mikrostruktur der Randschicht wird in Abbildung 38 stellvertre-

tend an ZrB2/SiZrBCN dargestellt. Da beide Aufnahmen mit einer identischen Vergrößerung aufgenom-

men wurden, ist auf den ersten Blick ersichtlich, dass die Blasengröße mit der Verdopplung der Oxida-

tionszeit deutlich ansteigt. Zudem ist eine Koaleszenz der Blasen bei der 100 h-Probe zu erkennen (siehe 

Abbildung 38 b)), während die Blasen nach 50 h noch isoliert voneinander vorliegen (siehe Abbildung 
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38 a)). Nach 50 h sind sowohl gefüllte als auch hohle Blasen zu erkennen. Im Gegensatz dazu weisen 

die Blasen nach 100 h einen deutlichen Materialverlust auf. Eine vergleichende Messung der Blasen-

größe bei der 100 h-Probe ist aufgrund des Zusammenwachsens der Blasen nicht möglich. Die ermittelte 

Si-O-B-Schichtdicke liegt bei den für 100 h oxidierten Proben zwischen 55 ± 21 µm (ZrB2/SiCN) und 

64 ± 9 µm (ZrB2/SiZrBCN), wobei jedoch die Blasenbildung die Schichtdicke erheblich beeinflusst. Bei 

allen drei Materialien traten lokal größere SiC-Partikel auf, welche auch in Abbildung 38 zu sehen sind 

[265].  

 

 

Abbildung 38: SE-Aufnahmen mit identischer Vergrößerung der ausgelagerten ZrB2/SiZrBCN-Proben nach a) 50 h und b) 100 h 

in synthetischer Luft bei 1300 °C. 

 

Die in Abbildung 39 aufgeführten Röntgendiffraktogramme geben Aufschluss über die Phasenzusam-

mensetzung der monolithischen Proben vor (siehe Abbildung 39 a)) und nach der Oxidation bei 1300 °C 

für 50 h in synthetischer Luft (siehe Abbildung 39 b)).  

 

 

Abbildung 39: Röntgendiffraktogramme der monolithischen ZrB2/Si(Zr,B)CN-Proben a) vor und b) nach der Auslagerung für 

50 h bei 1300 °C in synthetischer Luft. 
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Im Ausgangszustand können für alle drei Proben die Phasen ZrB2, SiC und kleinere Mengen von mono-

klinen und tetragonalen ZrO2 nachgewiesen werden. Dies deckt sich mit den Untersuchungen der Mik-

rostruktur der ZrB2/Si(Zr,B)CN-Proben von Feng et al. [265]. Bei einem 2Θ-Winkel von ca. 27,2° weisen 

die Diffraktogramme von ZrB2/SiCN und ZrB2/SiZrCN einen breiten Reflex auf, welcher auf die Bildung 

einer turbostratischen BCN-Phase hindeutet. Für ZrB2/SiZrBCN kann dieser Reflex nicht beobachtet wer-

den. ZrB2/SiZrCN zeigt zusätzlich Reflexe der Phase Zr2CN. Si3N4 kann bei keinem der drei Materialien 

nachgewiesen werden. 

Nach der Auslagerung weisen alle drei Materialien eine vergleichbare Phasenzusammensetzung auf. Es 

können monoklines und tetragonales ZrO2 nachgewiesen werden. Zusätzlich zeigt sich der verbreiterte 

Reflex bei 27,2°, welcher auf die Anwesenheit der turbostratischen BCN-Phase hinweist. Eine kristalline 

SiO2-Phase konnte bei keinem Material nachgewiesen werden. 

 

6.4.4 Thermodynamische Analyse 
 

Zur weiteren Analyse der beobachteten Phänomene, wie der Bildung von Blasen oder der Si-Verar-

mungszone, wurden thermodynamische Rechnungen durchgeführt. Dafür wurden drei der mittels Rönt-

gendiffraktometie ermittelten Ausgangsphasen Zr2CN, ZrB2 und SiC (siehe Abbildung 39 a)) ausgewählt 

und deren Stabilität und die sich einstellenden Gleichgewichtsphasen in Abhängigkeit der Sauerstoffak-

tivität bei der Versuchstemperatur von 1300 °C berechnet. In Abbildung 40 sind die jeweiligen Gleich-

gewichtsphasen in Abhängigkeit von der logarithmisch aufgetragenen Sauerstoffaktivität abgebildet. 

Gasförmige Phasen werden gestrichelt und flüssige Phasen gepunktet dargestellt. 

Es zeigt sich, dass Zr2CN mit ansteigender Sauerstoffaktivität ZrO2, Kohlenstoff und N2 bildet, wobei die 

Kohlenstoffphase weiter zu gasförmigen CO und CO2 oxidiert (siehe Abbildung 40 a)). ZrB2 oxidiert ab 

einer Sauerstoffaktivität von 1,7·10-19 atm zu ZrO2 und flüssigen B2O3, welche mit ansteigender Sauer-

stoffaktivität stabil bleiben (siehe Abbildung 40 b)). SiC oxidiert ab einer Sauerstoffaktivität von 

4,9·10-21 atm zu SiO2, wobei in einem Bereich von 9,2·10-20 atm und 6,8·10-19 atm eine stabile Kohlen-

stoffphase berechnet wird. Mit ansteigender Sauerstoffaktivität oxidiert die Kohlenstoffphase zu CO und 

CO2. Abbildung 41 zeigt einen vergrößerten Ausschnitt aus Abbildung 40 c) im Bereich von 10-24 atm – 

10-15 atm. Es zeigt sich, dass SiC bei niedriger Sauerstoffaktivität geringe Mengen von gasförmigen SiO 

und CO bildet. Mit ansteigender Sauerstoffaktivität oxidiert SiO zu festem SiO2. 
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Abbildung 40: Thermodynamische Berechnung der Stabilität und Entwicklung der Gleichgewichtsphasen ausgehend von a) 

Zr2CN, b) ZrB2 und c) SiC bei 1300 °C in Abhängigkeit der Sauerstoffaktivität. 

 

 

Abbildung 41: Thermodynamische Berechnung der Stabilität und Entwicklung der Gleichgewichtsphasen von SiC in Abhängig-

keit der Sauerstoffaktivität. 
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6.5 Diskussion 
 

6.5.1 Entwicklung der Mikrostruktur 
 

Die Untersuchungen liefern hinsichtlich des Einflusses der chemischen Zusammensetzung der verwen-

deten Single-Source-Präkursoren auf die Mikrostruktur der Proben einige interessante Ergebnisse. Der 

Vergleich der Röntgendiffraktogramme vor der Auslagerung (siehe Abbildung 39 a)) zeigt, dass für 

ZrB2/SiZrCN die Existenz einer Zr2CN-Phase nachgewiesen werden kann. Es handelt sich hierbei um 

einen Mischkristall aus ZrC und ZrN, welche beide eine kubische Kristallstruktur mit der Raumgruppe 

Fm3̅m (225) und identische Gitterkonstanten besitzen und somit vollständig ineinander löslich sind 

[260, 272–276]. Die interstitiell gelösten C- und N-Atome besetzen dabei die Oktaederlücken im Zr-

Gitter [273]. 

Im Jahr 2019 untersuchten Markel et al. [260] die Entwicklung der Phasenzusammensetzung von SiCN 

mit einer Zugabe von 12-23 Gew.-% ZrB2-Pulver als Füllstoff nach der Pyrolyse im Temperaturbereich 

von 1200 °C bis 1500 °C in Ar- bzw. Ar/N2-Atmosphäre. Sie wiesen eine ZrCxNy-Phase nach für deren 

Bildung sie einen Mechanismus vorschlugen. Die Bildung des ZrCxNy-Mischkristalls beruhe auf der Dif-

fusion von dem in der SiCN-Matrix vorliegenden freiem Kohlenstoff in ZrN. Dieses entsteht im Vorfeld 

durch die Reaktion von ZrB2 mit dem in der Atmosphäre enthaltenen N2. Der anhand der Gitterkonstante 

von 4,64 Å nach der Vegard‘schen Regel bestimmte Kohlenstoffanteil betrug C/(C+N) = 0,56 [260]. 

Die Ergebnisse von Markel et al. stimmen mit Untersuchungen von Sun et al. [277] überein. Auch diese 

beobachteten nach der Auslagerung von SiCN/ZrB2-Kompositen bei einer Temperatur von 1500 °C in Ar 

die Bildung von Zr2CN. 

Feng et al. [257] wiesen die Bildung von ZrCxNy nach der Auslagerung von pyrolysierten SiZrCN- und 

SiZrBCN-Pulvern für 2 h bei 1500 °C und 1700 °C in N2 nach. Der Anteil der Phase betrug nach der 

Auslagerung bei 1700 °C rund 23 Gew.-%, wobei eine Zusammensetzung von ZrC0,36N0,64 bestimmt 

wurde [257]. 

Zudem fanden Feng et al. [265] bei der Charakterisierung der ZrB2/Si(Zr,B)CN-Proben vor der Ausla-

gerung ZrC in ZrB2/SiZrCN und kleinere Mengen in ZrB2/SiZrBCN. Es konnte kein ZrC in ZrB2/SiCN 

nachgewiesen werden. Sie schlussfolgerten daraus, dass zum einen eine Reaktion zwischen den ZrB2-

Körnern und sp2-hybridisierten Kohlenstoff (und auch der BCN-Phase) der SiCN-Phase unwahrscheinlich 

sei. Zum anderen, dass die verringerte Menge an ZrC in ZrB2/SiZrBCN auf die geringere Kristallisations-

neigung von SiZrBCN gegenüber SiZrCN zurückzuführen sei. Dies läge in der Zugabe von B begründet, 

was sich bereits in anderen Arbeiten [71, 257] zeigte [265]. 

Des Weiteren zeigt der Vergleich der Röntgendiffraktogramme vor der Auslagerung, dass lediglich die 

Diffraktogramme von ZrB2/SiCN und ZrB2/SiZrCN einen verbreiterten Reflex bei ≈ 27,2° aufweisen, 

was auf die Existenz einer turbostratischen BCN-Phase hindeutet. Diese besteht aus sp2-hybridisierten 

Kohlenstoff, welches turbostratisches BN enthält oder vice versa [71, 257, 278–280]. Es scheint eine 
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Diffusion von B aus den ZrB2-Körnern in die Graphit-Phase von SiCN stattzufinden. Das Diffraktogramm 

von ZrB2/SiZrBCN weist diesen verbreiterten Reflex nicht auf, was ausgehend von bereits publizierten 

Arbeiten über die Mikrostruktur von Si(Zr)BCN [71, 257, 280] und ZrB2/SiZrBCN [265] unerwartet ist. 

TEM-Untersuchungen der Proben vor der Auslagerung durch Feng et al. zeigten jedoch, dass alle drei 

Materialien BCN aufwiesen [265]. Möglicherweise weist ZrB2/SiZrBCN einen geringeren Gehalt der 

BCN-Phase auf, weshalb diese nicht mittels Röntgendiffraktometrie detektiert werden konnte. 

Es konnte bei keinem der drei Materialien Si3N4 nachgewiesen werden, welches aufgrund der Phasen-

aufspaltung von Si(B)CN [281, 282] erwartet wurde. Dies deutet auf eine carbothermische Reduktion 

von Si3N4 mit der Kohlenstoffphase von SiCN zu β-SiC hin [265, 281].  

Die Röntgendiffraktogramme in Abbildung 39 b) geben Aufschluss über die Phasenzusammensetzung 

der oberflächennahen Randschicht der oxidierten Proben. Es zeigt sich kein signifikanter Unterschied in 

der Phasenzusammensetzung der drei Proben. Es kann die Bildung von monoklinem und tetragonalem 

ZrO2 nachgewiesen werden, welches durch die Oxidation von ZrB2 und der Zr-haltigen Präkursoren ent-

steht [265]. Es gibt keine Hinweise auf kristallines SiO2, was die Bildung einer amorphen Borosilikat-

Schicht untermauert, da zum einen Borosilikat röntgenamorph ist [283] und zum anderen nach der 

Literatur eine Kristallisation für SiO2 nach einer Auslagerung von 50 h bei 1300 °C erwartbar wäre [283, 

284]. Alle drei Proben zeigen einen verbreiterten Reflex bei ≈ 27,2°, was auf die turbostratische BCN-

Phase hindeutet. Dessen Rolle für das Oxidationsverhalten ist unklar und konnte mit Hilfe der durchge-

führten Untersuchungen nicht bestimmt werden. Der Einfluss von BCN auf das Oxidationsverhalten stellt 

somit eine interessante Fragestellung für weitergehende Untersuchungen dar. 

 

6.5.2 Bildungsmechanismus der Si-Verarmungszone 
 

Die mittels ESMA ermittelten Elementverteilungen zeigen, dass sich eine Si-Verarmungszone in der Mik-

rostruktur der ausgelagerten Proben unterhalb der Si-O-B-Schicht (siehe Abbildung 35 b) und c)) aus-

bildet. Shugart et al. [285] schlagen einen nach der Reaktion 6.3 ablaufenden Mechanismus für die 

Bildung dieser Verarmungszone bei Temperaturen unterhalb von 1627 °C vor, welcher in Bereichen des 

Grundmaterials mit niedrigem Sauerstoffpartialdruck abläuft. 

 

SiC (s) +  
1

2
O2 (g) → SiO (g) + C (s) (6.3) 

 

Die Oxidation von SiC und die Bildung von gasförmigen SiO bei niedrigen Sauerstoffpartialdrü-

cken (≈ 10-24 – 10-15) konnte durch die thermodynamischen Berechnungen nachgewiesen werden (siehe 

Abbildung 41). Der Gradient des Sauerstoffpartialdrucks über die Tiefe führt dabei zu einem Si-Trans-

port von Bereichen mit niedrigen Sauerstoffpartialdruck (Grundmaterial, GM) zu Bereichen mit höheren 

Sauerstoffpartialdruck (oberflächennah). Dieser Prozess wird in Abbildung 42 schematisch dargestellt.  
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Abbildung 42: Schematische Darstellung des Oxidationsmechanismus der ZrB2/Si(Zr,B)CN-Proben bei 1300 °C (in Anlehnung an 

Fahrenholtz [286]). 

 

Das bei niedrigem Sauerstoffpartialdruck gebildete gasförmige SiO steigt dabei aus dem Grundmaterial 

auf und oxidiert unterhalb der Si-O-B-Deckschicht in Regionen mit höherem Sauerstoffpartialdruck zu 

festem SiO2. Die durch Shugart et al. [285] vorgeschlagene Reaktion 6.3 wird durch die ESMA-Messun-

gen (siehe Abbildung 35 b) und c) sowie Abbildung 36) untermauert. Es zeigt sich, dass innerhalb der 

Si-Verarmungszone weiterhin C zu finden ist und somit keine CO-Bildung stattfindet, was auch durch 

die thermodynamischen Rechnungen zu erwarten war (siehe Abbildung 41). Bei der Beurteilung des C-

Gehalts muss jedoch beachtet werden, dass die mittels ESMA untersuchten Querschliffe mit einer wenige 

Nanometer dünnen Kohlenstoffschicht beschichtet wurden, um eine ausreichende elektrische Leitfähig-

keit sicherzustellen und Aufladungseffekte zu vermeiden. Dies erklärt, dass die Elementverteilungen und 

das Linien-Elementkonzentrationsprofil auf der gesamten Probenoberfläche das Vorhandensein von C 

zeigen. Ein relativer Vergleich der Unterschiede in der Kohlenstoffkonzentration ist jedoch möglich. 

Der Vergleich der Elementverteilungen in Abbildung 35 b) und c) zeigt, dass die Si-Verarmungszone des 

blasenfreien Bereiches eine nur halb so große Dicke (≈ 19 µm) aufweist wie die Si-Verarmungszone im 

Bereich der Blase (≈ 38 µm). Dies ist auf die Reduktion der Schichtdicke der Si-O-B-Schicht in Folge der 

Blasenbildung zurückzuführen. Die deutlich dünnere Deckschicht hat eine geringere Barrierewirkung 

gegenüber der Einwärtsdiffusion von Sauerstoff in das Grundmaterial. Dies erklärt die signifikant höhere 

Oxidation in diesen Bereichen, was sich in einer deutlich dickeren ZrO2-Si-O-B-Schicht widerspiegelt 

(siehe Abbildung 35 c)). Ein ähnlicher Effekt ist an den Probenkanten zu beobachten, wo die Krümmung 

in Folge der Probenform auch zu einer Verringerung der Si-O-B-Schichtdicke führt, was die verstärkte 

ZrO2-Bildung an dieses Stellen erklärt (siehe Abbildung 33 und Abbildung 37). Die signifikant größere 

Si-O-B-Schichtdicke in den blasenfreien Bereichen hat eine größere Barrierewirkung gegenüber der Ein-

wärtsdiffusion von Sauerstoff, was in einem steileren Gradienten des Sauerstoffpartialdrucks über die 

Probentiefe resultiert. Dies erklärt zum einen warum die Si-Verarmungszone in den blasenfreien Berei-

chen dünner ist und zum anderen warum die Lage der Si-Verarmungszone in diesen Bereichen einen 

geringeren Abstand zur Probenoberfläche besitzt (≈ 45 µm). In Bereichen mit Blasenbildung befindet 
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sich die Si-Verarmungszone deutlich tiefer (≈ 150 µm), was auf die geringere Barrierewirkung der dün-

nen Si-O-B-Schicht und infolgedessen einem flacheren Gradienten des Sauerstoffpartialdruck über die 

Tiefe zurückzuführen ist. 

 

6.5.3 Oxidationskinetik 
 

Der Vergleich der Oxidationskonstanten der drei Materialien (siehe Tabelle 7) zeigt, dass ZrB2/SiCN die 

geringsten Werte für die oberflächenspezifische Massenänderung und die lineare Oxidationskonstante 

kv zeigt. Letzteres bedeutet im Umkehrschluss, dass das Oxidationsverhalten von ZrB2/SiCN dem para-

bolischen Oxidationsverhalten am nächsten kommt und sich ein Großteil der Massenzunahme auf den 

parabolischen Teil der Oxidationskinetik zurückgeht. Das Bestimmtheitsmaß R2 für eine durchgeführte 

parabolische Anpassung beträgt für ZrB2/SiCN 0,997. Der Einbau von Zr (ZrB2/SiZrCN) bzw. Zr und B 

(ZrB2/SiZrBCN) führt zu einer Erhöhung der linearen Oxidationskonstanten. Die ermittelten linearen 

Oxidationskonstanten von ZrB2/SiCN (50 h) und ZrB2/SiZrBCN (50 h und 100 h) besitzen ein negatives 

Vorzeichen, was nicht dem typischen paralinearen Oxidationsverhalten entspricht und eine lineare Mas-

senzunahme andeutet. Insgesamt ist die reale Oxidationskinetik eine Überlagerung einer parabolischen 

Oxidationskinetik (Bildung einer schützenden Borosilikatschicht [142, 143, 247, 266]), einer linearen 

Massenzunahme (Bildung von ZrO2 in Folge der Oxidation von ZrB2 und der Zr-haltigen Präkursoren) 

und einer linearen Massenabnahme (Verdampfen von B2O3 und Bildung anderer gasförmigen Reakti-

onsprodukte wie N2, CO und CO2) nach dem Superpositionsprinzip. Die negativen linearen Oxidations-

konstanten deuten darauf hin, dass die lineare Massenzunahme durch die ZrO2-Bildung größer ist als 

die lineare Massenabnahme durch Verdampfung von B2O3 und anderen gasförmigen Reaktionsproduk-

ten. Dabei ist jedoch zu beachten, dass es sich bei der paralinearen Anpassung lediglich um einen tech-

nisch/mathematischen Ansatz handelt das Oxidationsverhalten anhand der oberflächenspezifischen 

Massenänderungen zu beschreiben. Durch die Überlagerung von mehreren Reaktionen nach dem Su-

perpositionsprinzip lassen sich keine Rückschlüsse auf die Beiträge der Einzelreaktionen schließen. 

Zur besseren Vergleichbarkeit der Oxidationskinetik mit Literaturwerten wurden die gemessenen ober-

flächenspezifischen Massenzunahmen der 50 h-Messungen an eine parabolische Oxidationskinetik an-

gepasst und die kp-Werte nach 100 min und 600 min ermittelt. Die kp-Werte und oberflächenspezifischen 

Massenänderung für ZrB2/SiC aus verschiedenen Arbeiten werden in Tabelle 9 aufgeführt.  

Es zeigt sich, dass die ermittelten parabolischen Oxidationskonstanten und oberflächenspezifischen Mas-

senänderungen der ZrB2/Si(Zr,B)CN-Proben nach 100 min bzw. 600 min signifikant geringer sind als 

die gefundenen Literaturwerte. So ermittelten Shugart et al. [176] einen kp-Wert von 

11,1·10-10 g2 cm-4 s-1 und eine Massenzunahme von 2,57 g/cm² für ZrB2 mit einer Zugabe von 30 Vol.-% 

SiC (= 18,4 Gew.-%) nach einer Auslagerung für 100 min bei 1300 °C in Luft. Der höchste gemessene 

kp-Wert der in dieser Arbeit untersuchten Proben nach 100 min liegt bei 9,7·10-10 g2 cm-4 s-1 für ZrB2/Si-

ZrCN. Die dazugehörige Massenänderung beträgt 2,53 g/cm² nach 100 min. ZrB2/SiZrCN zeigt sowohl 
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nach 100 min als auch nach 600 min die größten kp-Werte und Massenänderungen. Dies ist auf die stark 

ansteigende Massenzunahme in den ersten 30 h dieser Probe zurückzuführen (siehe Abbildung 32). Erst 

nach mehr als 30 h zeigt ZrB2/SiZrBCN die größere Massenzunahme, was auf den größeren linearen 

Anteil der Massenzunahme zurückzuführen ist (siehe Tabelle 7). 

 
Tabelle 9: Vergleich der oberflächenspezifischen Massenänderung und der parabolischen Oxidationskonstanten der 

ZrB2/Si(Zr,B)CN-Proben mit Literaturwerten für ZrB2/SiC in Luft. Wichtig: Die angegebenen Auslagerungszeiten sind in Minuten 

angegeben. 

SiC- 

Gehalt 

in Vol.-% 

Temperatur 

in °C 

Zeit 

in min 

Oberflächenspezifische 

Massenänderung  

in mg/cm² 

Parabolische  

Oxidationskonstante 

kp in 10-10·g2cm-4s-1 

Quelle 

30 

1300 

1400 
1500 

1550 

100 

100 
100 

100 

2,57 ± 0,4 

3,36 ± 0,8 
2,73 ± 0,8 

3,14 ± 0,5 

11,1 

20,6 
12,2 

12,2 

[176] 

1500 600 5,9 - [287] 

20 

1327 10 
50 

100 

1,25 
2,0 

2,5 

13,6; 17,5 
[288, 

289] 

1400 60 4,5 - [290] 

10 1500 600 16,4 - [287] 

25,2 

 SiCN 

1300 100 1,25 ± 0,1 2,0 ± 0,2 

Diese 

Arbeit 

600 4,26 ± 0,4 4,4 ± 0,4 

25,2  

SiZrCN 

1300 100 2,53 ± 0,3 9,7 ± 0,9 

600 6,25 ± 0,6 11,0 ± 1,0 

25,2 

SiZrBCN 

1300 100 1,63 ± 0,2 3,8 ± 0,3 

600 4,96 ± 0,5 6,1 ± 0,6 

 

ZrB2/SiCN weist mit einer Massenzunahme von 1,25 g/cm² und einer parabolischen Oxidations-

konstante von 2,0·10-10 g2 cm-4 s-1 die geringsten Werte auf, was einer Halbierung der Massenzunahme 

gegenüber den Literaturwert entspricht, trotz eines höheren SiC-Gehalts von 30 Vol.-%. Eine Erhöhung 

des SiC-Gehalts führt zu einer Verbesserung der Oxidationsbeständigkeit von  ZrB2-SiC [141, 287, 291]. 

Eine mögliche Erklärung für die verbesserte Oxidationsbeständigkeit der untersuchten Proben liegt in 

der reduzierten Partikelgröße der Si-haltigen Phase aufgrund der Nutzung von Si-basierten Polymeren. 

Wie bereits in Kapitel 6.2 beschrieben, führt die Reduzierung der SiC-Korngröße (<0,5 µm [265]) und 

deren homogenere Verteilung, ohne Agglomeration, zu einem verbesserten Oxidations- und Verdich-

tungsverhalten (offene Porosität < 0,5 Vol.-% [265]) [254, 255, 258]. Insgesamt zeigt sich eine signifi-

kant verbesserte Oxidationsbeständigkeit durch die Nutzung von Si-basierten Single-Source-Präkursoren 

anstatt SiC-Pulver. Sinnvolle zukünftige Messungen für eine direkte Vergleichbarkeit und Ermittlung des 

Einflusses der SiCN-basierten Präkursoren und Si-basierten Polymeren im Allgemeinen können ver-

gleichbare Auslagerungen von konventionell hergestellten ZrB2/SiC und ZrB2 mit Zugabe von polymer-

abgeleiteten SiC sein. 
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Bei Betrachtung der ermittelten parabolischen Oxidationskonstanten der 50 h- und 100 h-Messungen 

(siehe Tabelle 7) fällt auf, dass diese um bis zu 1,8·10-10 g2 cm-4 s-1 (ZrB2/SiZrBCN) voneinander abwei-

chen. Eine im Jahr 2014 erschienene Studie von Shugart et al. [176] untersuchte die Ursachen für die 

Variabilität der bestimmten Oxidationskonstanten von ZrB2/SiC im Temperaturbereich von 1300 °C bis 

1550 °C mit Auslagerungszeiten von 30 s bis zu 100 h. Sie fanden Schwankungen des oberflächenspezi-

fischen Massenänderung bis zu einem Faktor von 2,4 für identische Messparameter. Die gebildeten Oxid-

schichten wiesen dabei eine große Schwankungsbreite mit Standardabweichungen von bis zu 80 % des 

ermittelten Durchschnitts auf. Als Hauptursache für die beobachteten großen Schwankungen wurde die 

Blasenbildung identifiziert, welche auch in dieser Arbeit beobachtet wurde (siehe Abbildung 33, Abbil-

dung 34, Abbildung 35 c) und Abbildung 38). Die größeren Unterschiede der ermittelten kp-Werte für 

ZrB2/SiZrBCN im Vergleich zu ZrB2/SiCN scheinen demnach auch auf die stärkere Blasenbildung zu-

rückführbar zu sein. Dies äußert sich an dem optischen Eindruck der beiden Proben (siehe Abbildung 

33) und konnte durch die Ermittlung der Blasendichte und der mittleren bzw. maximalen Blasengröße 

quantifiziert werden (siehe Tabelle 8). 

TEM-Untersuchungen der Proben vor der Oxidation von Feng et al. [265] zeigen , dass die Mikrostruktur 

sich aus mehreren Mikrometer großen ZrB2-Körnern zusammensetzt, welche interkristalline Zwischen-

räume aufweist. Diese bestehen vorrangig aus ZrO2, ZrC(N), β-SiC, BCN und einer amorphen Si-reichen 

Phase, welche sich aus den jeweiligen verwendeten Single-Source-Präkursoren bilden. Die von Feng et 

al. ermittelte geringere Härte der Proben im Vergleich zu konventionellen ZrB2/SiC führen diese auf 

ZrO2, BCN und insbesondere die amorphe Si-reiche Phase in den interkristallinen Zwischenräumen zu-

rück. Zudem wurde eine erhöhte Menge an ZrO2 zwischen den ZrB2-Körnern für jene Proben festgestellt, 

welche mit Zr-haltigen Präkursoren hergestellt wurden. [265] 

Die erhöhte Menge an ZrO2 in den interkristallinen Zwischenräumen liefert eine mögliche Erklärung für 

die im Vergleich zu ZrB2/SiCN geringere Oxidationsbeständigkeit und höheren Massenzunahmen der 

Proben, welche mit einem chemisch modifizierten SiCN-Präkursor hergestellt wurden (ZrB2/SiZrCN und 

ZrB2/SiZrBCN). Aufgrund der beschleunigten Sauerstoffdiffusion in ZrO2 durch Sauerstoffleerstellen 

und eine hohe Defektdichte könnte die ZrO2-Phase als „Sauerstoffleiter“ agieren [292, 293]. Dies er-

leichtert die Einwärtsdiffusion von Sauerstoff zwischen den ZrB2-Körnern, was sich in einer geringeren 

Oxidationsbeständigkeit und höheren Massenzunahmen niederschlägt.  

 

6.5.4 Blasenbildung 
 
Die Untersuchungen von Shugart et al. [176] verdeutlichen, dass die lokale Blasenbildung in der Oxid-

schicht der Proben einen signifikanten Einfluss auf das Oxidationsverhalten hat. Die Blasen sind auf die 

hohen Partialdrücke der gebildeten gasförmigen Oxidationsprodukte (CO, CO2 und N2) zurückzuführen 

(siehe Abbildung 40). Wie bereits in Kapitel 6.5.2 erwähnt, führt die Blasenbildung zu einer Krümmung 

und Ausdehnung der Oberfläche was eine Verringerung der Si-O-B-Schichtdicke zur Folge hat (siehe 
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Abbildung 35 c)). Die dünnere Borosilikatschicht auf den Blasen besitzt eine verringerte Barrierewirkung 

gegenüber der Einwärtsdiffusion von Sauerstoff, da sich dessen Diffusionsweg verkürzt. Dies erklärt die 

lokal erhöhte Oxidation in Bereichen mit Blasenbildung, was sich in einer erhöhten ZrO2-Bildung äußert. 

Auch die Krümmung der Si-O-B-Schicht an den Probenkanten führt zu diesem Verhalten, weshalb dort 

eine erhöhte ZrO2-Bildung beobachtet werden kann [176] (siehe Abbildung 33 und Abbildung 37). 

Der Partialdruck der gasförmigen Oxidationsprodukte ist hoch genug, um die Blasenbildung hervorzu-

rufen. Jedoch scheint er nicht hoch genug zu sein, um ein Platzen der gebildeten Blasen herbeizuführen. 

Es konnten keine Krater oder ähnliche Strukturen auf den Proben festgestellt werden, die auf ein Platzen 

der gebildeten Blasen hindeuten. 

Die thermodynamischen Rechnungen (siehe Abbildung 40) geben Aufschluss über die Beiträge der ein-

zelnen Phasen und deren Oxidationsprodukte zur Blasenbildung. Die Oxidation von SiC führt zur CO-

Bildung, welches bei höheren Sauerstoffpartialdrücken weiter zu CO2 oxidiert. Die in Abbildung 38 zu 

sehenden SiC-Partikel stellen eine mögliche Quelle für lokal auftretende größere CO-Bildung dar, was 

eine denkbare Erklärung für das lokale Auftreten der Blasen sein könnte. Eine weitere Quelle für gasför-

mige Oxidationsprodukte ist Zr2CN, welches CO, CO2 und N2 während der Oxidation freisetzt.  

Das durch die Oxidation von ZrB2 gebildete B2O3 verdampft bei höheren Temperaturen über 1000 °C 

[56, 294]. Der Vergleich der makroskopischen Aufnahmen der oxidierten Proben (siehe Abbildung 33) 

und die Messung der gebildeten Blasen (siehe Tabelle 8) zeigt, dass ZrB2/SiZrBCN das größte Ausmaß 

an Blasenbildung aufweist. Eine mögliche Erklärung dafür liegt in dem erhöhten B-Gehalt durch die 

Modifizierung von SiCN mit B. Der erhöhte Gehalt an B erleichtert dabei die Bildung von Blasen durch 

zum einen eine Reduktion der Viskosität der Borosilikatschicht [56, 105–107, 294–296] und zum ande-

ren einer Erhöhung des Partialdruckes durch die Bildung von gasförmigen Reaktionsprodukten von B2O3. 

Die Blasenbildung während der Oxidation von ZrB2/SiC wurde bereits in einigen Publikationen beobach-

tet [176, 285, 297–301]. Als Ursachen wurden die Bildung von gasförmigen Reaktionsprodukten wie 

CO [176, 285, 286, 300] und die reduzierte Viskosität der Si-O-B-Schicht [56, 295, 301] angeführt. Das 

Platzen der gebildeten Blasen wurde auch beobachtet und führte dabei zu lokalen Bereichen mit erhöh-

ter Oxidation aufgrund einer sehr geringen oder gar keiner Bedeckung mit einer Borosilikatschicht [176, 

301]. Für die Starttemperatur, bei der erstmals Blasenbildung zu beobachten ist, werden in der Literatur 

verschiedene Werte angegeben. Allerding ist dem Autor keine Studie bekannt, in der die Blasenbildung 

bei einer Temperatur von 1300 °C beobachtet wird. Gangireddy et al. [300] postulierten und berechne-

ten eine Starttemperatur für die Blasenbildung von 1450 °C für ZrB2 mit 15 Vol.-% SiC aufgrund von 

CO-Bildung. Sie beobachteten zudem, dass die Blasenbildung zeitverzögert nach einer gewissen Zeit-

spanne auftrat. Mit Anstieg der Versuchstemperatur verringerte sich diese Zeitspanne [300]. Shugart et 

al. [285] hingegen fanden C innerhalb der ZrO2-Schicht und schlussfolgerten daraus, dass CO nicht der 

Grund für die beobachtete Blasenbildung von ZrB2 mit 30 Vol.-% SiC unterhalb von 1627 °C sein kann. 

Im Jahr 2019 untersuchten Li et al. [301] das Oxidationsverhalten bei 1500 °C für 3-6 h von ZrB2 mit 
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einer Zugabe von 20 Vol.-% SiC und 5 Vol.-% WB. Sie wiesen B2O3 eine zentrale Rolle für die Blasenbil-

dung zu, welches zum einen die Viskosität der Deckschicht verringert und zum anderen eine hohe Ab-

dampfrate aufgrund des hohen Dampfdruck aufweist und somit zur Blasenbildung und -wachstum bei-

trägt [301]. 

Insgesamt deuten die thermodynamischen Rechnungen (siehe Abbildung 40) und experimentellen Be-

obachtungen in dieser Arbeit auf einen Einfluss von sowohl CO als auch B2O3 hin. Zudem wird bei der 

Oxidation von Zr2CN Stickstoff frei, welcher den Partialdruck der gasförmigen Komponenten zusätzlich 

erhöht. Die beobachtete Blasenbildung bei der im Vergleich zur Literatur niedrigen Temperatur von 

1300 °C kann mit der von Gangireddy et al. [300] beobachteten Zeitverzögerung der Blasenbildung 

erklärt werden. Die im Vergleich zu Literaturwerten lange Auslagerungszeit von 50 h bzw. 100 h über-

schreitet vermutlich die für die Blasenbildung benötigte Zeitspanne bei 1300 °C. Bei der Beurteilung der 

Proben nach einer Auslagerungszeit von 100 h fällt auf, dass die Blasen zusammenwachsen und dadurch 

wesentlich größer sind (siehe Abbildung 38). Die Verdopplung der Auslagerungszeit führt zu einer Ak-

kumulation der gasförmigen Oxidationsprodukte, was in der Bildung von größeren Blasen und somit 

auch einer erhöhten Oxidation führt. 

 

6.6 Zusammenfassung 
 

Drei Single-Source-Präkursoren (SiCN, SiZrCN und SiZrBCN) wurden als Sinteradditive zur Herstellung 

von dichten ZrB2-basierten monolithischen Proben genutzt und deren Einfluss auf das Oxidationsverhal-

ten bei einer Temperatur von 1300 °C wurde untersucht. Dafür wurde ZrB2-Pulver mit dem jeweiligen 

polymeren Präkursor beschichtet und pyrolysiert. Das entstandene Pulver wurde im Anschluss mittels 

Heißpressen zu monolithischen Proben verdichtet. Es konnten interessante Erkenntnisse hinsichtlich des 

Oxidationsverhaltens der Proben gewonnen werden: 

 

 ZrB2/SiCN zeigt die geringste Massenzunahme aller drei Materialien. Die chemische Modifizierung des 

SiCN-Präkursors mit Zr und B führt zu einer niedrigeren Oxidationsbeständigkeit und höheren Massen-

zunahmen. Dies konnte auf eine erhöhte Konzentration von ZrO2 in den interkristallinen Bereichen zwi-

schen den ZrB2-Körnern zurückgeführt werden, was die Einwärtsdiffusion von Sauerstoff erleichtert. 

 Alle drei Materialien weisen paralineares Oxidationsverhalten auf, wobei ZrB2/SiCN den relativ höchs-

ten parabolischen Anteil der ermittelten Oxidationskinetik aufweist. Der Einbau von Zr und B führt zu 

einer relativ höheren linearen Massenzunahme. Im Vergleich zu Literaturwerten von ZrB2/SiC zeigen 

alle drei Materialien eine erhöhte Oxidationsbeständigkeit, was in der homogeneren Verteilung und re-

duzierten Korngröße der Si-basierten Phase begründet liegt. 

 Es konnte eine Blasenbildung innerhalb der Oxidschicht der Proben und die Bildung einer Si-Verar-

mungszone beobachtet werden. Beide Phänomene konnten mittels thermodynamischer Berechnungen 

erklärt werden. Die Bildung von gasförmigen Reaktionsprodukten (N2, CO und CO2) der Phasen SiC und 
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Zr2CN und die im Vergleich zu Literaturwerten lange Auslagerungszeit von 50 h bzw. 100 h konnten als 

mögliche Ursachen für die Blasenbildung identifiziert werden. Die Bildung von gasförmigen SiO, welches 

bei der Oxidation von SiC bei niedrigen Sauerstoffpartialdrücken entsteht, führt zu einem Si-Transport 

vom Grundmaterial (niedriger Sauerstoffpartialdruck) zur Randschicht (höherer Sauerstoffpartial-

druck), wo es zu SiO2 oxidiert wird. Dies erklärt die Bildung der Si-Verarmungszone. 

 

Alles in allem zeigen die Ergebnisse, dass die Nutzung von Si-basierten Single-Source-Präkursoren eine 

vielversprechende Möglichkeit ist, um Ultra-Hochtemperatur-Keramiken bei verhältnismäßig niedrigen 

Temperaturen zu verdichten und deren Oxidationsbeständigkeit zu verbessern. Die Variation der chemi-

schen Modifizierung der Präkursoren stellt dabei ein interessante Möglichkeit dar, um die Mikrostruktur 

der Monolithe weiter zu beeinflussen zum Beispiel durch den Einbau anderer Element wie Al, Y oder Yb 

[263, 264]. 
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7 Zusammenfassung und Ausblick 

 

Diese Arbeit ist Teil des Graduiertenkollegs „MatCom-ComMat“, dessen übergeordnetes Ziel die Ent-

wicklung eines aus Verbundwerkstoffen bestehenden Materialsystems für den Einsatz in Verbrennungs-

maschinen wie beispielsweise Gasturbinen ist. Das Materialsystem wird dabei einer Betriebstemperatur 

von 1300 °C und mehr ausgesetzt und muss den extremen Anwendungsbedingungen (wie beispielsweise 

Korrosion oder Erosion) standhalten. Das dafür konzipierte System besteht aus einer metallisch/inter-

metallischen Legierung auf Basis des Refraktärmetalls Molybdän als Substratmaterial, einer intermetal-

lischen Diffusionsschicht als Haftvermittlerschicht und einer Deckschicht aus polymerabgeleiteten kera-

mischen Nanokompositen (siehe Abbildung 1). Die Si-basierten polymerabgeleiteten keramischen Na-

nokomposite sollen die Aufgabe einer schützenden Deckschicht erfüllen und das Substratmaterial vor 

Oxidations- und Korrosionsangriffen bewahren. Als Teilprojekt innerhalb des Graduiertenkollegs hat 

diese Arbeit zum Ziel den Zusammenhang zwischen der chemischen Zusammensetzung und der Mikro-

struktur von ausgewählten polymerabgeleiteten keramischen Nanokompositen und deren Hochtempe-

raturoxidationsverhalten aufzuklären.  

Im Folgenden werden die zentralen Ergebnisse der drei Abschnitte dieser Arbeit zusammengefasst und 

daraus Erkenntnisse hinsichtlich der Zielsetzung des Graduiertenkollegs, der Anwendung von PDC-NCs 

als Schutzschichten für Mo-basierte Legierungen, abgeleitet. Zum Abschluss werden auf Basis der ge-

wonnen Erkenntnisse die Auswirkungen für das gesamte Materialsystem des Graduiertenkollegs be-

leuchtet. Daraus resultiert ein kurzer Ausblick auf zukünftige Forschungsbedarfe. 

 

(Hf,Ta)C/SiC-Nanokomposite 

 

Ziel dieses Kapitels war es den Oxidationsmechanismus der (Hf,Ta)C/SiC-Nanokomposite zu verstehen 

und den Einfluss des Hf/Ta-Verhältnisses auf das Oxidationsverhalten zu untersuchen. 

Dafür wurden die hergestellten monolithischen Proben bei 1200 °C und 1400 °C für bis zu 100 h in 

synthetischer Luft ausgelagert. Es konnte festgestellt werden, dass die chemische Modifizierung mit Hf 

und Ta zu einer Verbesserung der Oxidationsbeständigkeit im Vergleich zu polymerabgeleitetem SiC bei 

1400 °C führt. Dies wurde auf zwei Faktoren zurückgeführt. Zum einen führt die chemische Modifikation 

des Präkursors zu einer Verringerung der anfänglichen Porosität der Proben aufgrund einer verbesserten 

Verdichtung der modifizierten Materialien unter den genutzten Verdichtungsparametern, was sich posi-

tiv auf die Oxidationsbeständigkeit der Proben auswirkt. Zum anderen wird der Masseverlust zusätzlich 

durch eine zeitgleiche Massenzunahme aufgrund der Oxidation der (HfxTa1-x)C-Ausscheidungen überla-

gert, was auch den Beginn des Masseverlustes hin zu höheren Temperaturen verschiebt und zu einer 

weiteren Verringerung der Porosität während der Oxidation führt. 
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Das Oxidationsverhalten der chemisch modifizierten PDC-NCs wird von der SiO2-Wachstumskinetik und 

der bevorzugten Oxidation der (HfxTa1-x)C-Phase bestimmt, was die beobachtete innere Oxidation er-

klärt. Bei 1200 °C ist die Bildung einer schützenden äußeren Oxidschicht nicht schnell genug, um die 

Einwärtsdiffusion von Sauerstoff auf ein ausreichendes Maß zu reduzieren und dadurch die Oxidation 

der (HfxTa1-x)C-Ausscheidungen zu verhindern. Dies erklärt die signifikante innere Oxidation bei dieser 

Auslagerungstemperatur. Bei 1400 °C hingegen führt die schnellere SiO2-Bildung zur Begrenzung der 

inneren Oxidation der Carbid-Ausscheidungen. 

Aus den Ergebnissen lassen sich die folgenden Erkenntnisse hinsichtlich der chemischen Zusammenset-

zung einer Schutzschicht für Mo-basierte Legierungen auf Basis von polymerabgeleiteten keramischen 

Nanokompositen ableiten: 

Die thermodynamische Stabilität der Hf- und Ta-Oxide führt zur Ausbildung einer inneren Oxidation. 

Deren Ausmaß (> 200 µm bei 1400 °C) entspricht in etwa der Schichtdicke von Schutzschichten. Dies 

bedeutet, dass in einer Schutzschicht auf Basis von (HfxTa1-x)C/SiC mit der untersuchten Mikrostruktur 

ein Großteil der (HfxTa1-x)C-Ausscheidungen unter den genutzten Parametern (Aufheizrate, Atmo-

sphäre, Auslagerungstemperatur und -zeit) im oxidierten Zustand vorliegen würde. Untersuchungen von 

Wen et al. [40] zeigen, dass das Ausmaß an innerer Oxidation durch eine Voroxidation bei höheren 

Temperaturen (≥ 1400 °C) und der damit einhergehenden schnelleren Bildung einer schützenden SiO2-

Deckschicht verringert werden kann. 

Bei der Beurteilung des Einflusses des Hf/Ta-Verhältnisses fallen insbesondere die vorteilhaften Eigen-

schaften von Hf6Ta2O17 auf. Im Hinblick auf eine Anwendung als Schutzschicht weist Hf6Ta2O17 vielver-

sprechende Eigenschaften auf. Es scheint eine geringe Permeabilität für O2 zu besitzen und ist stabil bei 

Temperaturen über 2000 °C. Erste Versuche deuten auf eine hohe Stabilität gegenüber CMAS hin. Zu-

dem liegt die Wärmeleitfähigkeit und der Wärmeausdehnungskoeffizient im Bereich von YSZ. Neben der 

Anwendung als Schutzschicht erscheint die Anwendung als Füllstoff für polymerabgeleitete Beschich-

tungen oder die Untersuchung der Stabilität in wasserdampfhaltigen Atmosphären interessante Ansätze 

für zukünftige Forschungsaktivitäten zu sein.  

Im Gegensatz zu Hf6Ta2O17 zeigt Ta2O5 einen negativen Einfluss auf die Oxidationsbeständigkeit (Riss-

bildung in Folge einer starken Volumenausdehnung und Phasenumwandlung), weshalb eine Vermei-

dung der Bildung dieser Phase ratsam scheint.  

Die Ergebnisse verdeutlichen, dass der Oxidationsschutz der untersuchten Nanokomposite auf der Bil-

dung einer dichten SiO2-Deckschicht beruht. Dies bedeutet hinsichtlich der Anwendung als Schutz-

schicht, dass die in Kapitel 2.4.2 beschriebenen Limitationen von SiO2-Schichten auch für diese Materi-

alien gelten (bspw. Bildung von Si-Hydroxid in wasserdampfhaltigen Atmosphären oder Heißgaskorro-

sion durch Na2SO4-Ablagerungen).  
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Polymerabgeleitete SiAlOC-Schicht auf Chrom 

 

In Anbetracht der Entwicklung einer neuen Cr-Si-Mo-Legierung [41] und Cr-Diffusionsbeschichtungen 

für Mo-Si-Ti-Legierungen [42] im Rahmen des Graduiertenkollegs ist die Interaktion von Si-basierten 

polymerabgeleiteten keramischen Schutzschichten und Cr2O3-Bildnern von großem Interesse. Ziel dieses 

Kapitels war es den Einfluss einer polymerabgeleiteten SiAlOC-Schicht auf das Oxidations- und Nitrie-

rungsverhalten von Cr und die Interaktion zwischen Substratmaterial und dem Material der Beschich-

tung zu untersuchen. Die SiAlOC-Beschichtung wurde mittels Sol-Gel-Methode synthetisiert und durch 

Tauchbeschichtung auf Cr-Substrate appliziert. Beschichtete und unbeschichtete Cr-Substrate wurden 

für bis zu 50 h bei 950 °C bzw. bis zu 100 h bei 1050 °C in synthetischer Luft ausgelagert.   

Die Untersuchungen zeigen eine Verbesserung der Schichthaftung der Oxidschicht durch die Applikation 

der SiAlOC-Schicht. Eine geringere Korngröße der Cr2O3-Schicht unterhalb der SiAlOC-Beschichtung 

konnte als möglicher Grund für die erhöhte Oxidschichthaftung identifiziert werden.  

Des Weiteren kann eine Reduktion der Massenzunahme von 24 % bzw. 64 % nach einer Auslagerungs-

zeit von 50 h bei 950 °C bzw. 1050 °C festgestellt werden. Es zeigt sich eine Veränderung der Oxidati-

onskinetik durch die Beschichtung. Während reines Chrom bei 950 °C ein parabolisches Oxidationsver-

halten und bei 1050 °C Breakaway-Oxidationsverhalten zeigt, wird bei den beschichteten Proben bei 

beiden Auslagerungstemperaturen Breakaway-Oxidation beobachtet. Dies deutet auf eine Veränderung 

des Versagensmechanismus der Oxidschicht durch die SiAlOC-Schicht hin. 

Die Mikrostruktur der Proben wies interessante Unterschiede im Hinblick auf das Nitrierungsverhalten 

auf. Bei einer Auslagerungstemperatur von 1050 °C konnte nach 50 h eine Reduktion der Cr2N-Schicht-

dicke um mehr als 97 % gegenüber reinem Cr festgestellt werden, wohingegen nach einer Auslagerung 

bei 950 °C für 50 h eine erhöhte Cr2N-Schichtdicke im Vergleich zu den unbeschichteten Substraten 

beobachtet wurde. Es konnten zwei potenzielle Gründe für dieses Verhalten identifiziert werden. Zum 

einem eine verringerte Anzahl an kritischen Schichtdefekten aufgrund des höheren Kristallisationsgrades 

und dadurch eines verbesserten mechanischen Verhaltens der Oxidschicht bei 1050 °C. Zum anderen die 

Bildung von Al2O3 aufgrund einer Entglasung der SiAlOC-Schicht bei 1050 °C.  

In Anbetracht einer möglichen Anwendung der SiAlOC-Schicht als Schutzschicht für Refraktärmetall-

basierte Legierungen, insbesondere Cr2O3-Bildnern, lässt sich Folgendes feststellen: 

Die Modifikation von SiOC mit Al und die beobachtete Bildung von Al2O3 aufgrund der Entglasung von 

SiAlOC bei höheren Temperaturen ist förderlich für die Erhöhung der Korrosionsbeständigkeit. Neben 

dem positiven Einfluss auf das Nitrierungsverhalten zeichnen sich Al2O3-Schichten durch eine hohe Oxi-

dationsbeständigkeit aus [19]. Jedoch ist die erzielte Schichtdicke der SiAlOC-Beschichtung von 

≈ 0,6 µm weit entfernt von der für Schutzschichten üblichen Schichtdicke von mehreren hundert Mikro-

metern. Möglichkeiten zur Erhöhung der Schichtdicke sind die Durchführung von mehreren Beschich-
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tungsdurchgängen oder die Nutzung von Füllstoffen [14, 28]. Insbesondere Letzteres stellt einen inte-

ressanten Ansatz für weitere Verbesserung der Eigenschaften von polymerabgeleiteten keramischen 

Schutzschichten dar, wobei die Ergebnisse des letzten Kapitels erste Eindrücke von dem Zusammenspiel 

von Füllstoffen und polymeren Präkursoren geben.  

 

Si(Zr,B)CN als Sinteradditiv für ZrB2 

 
Ziel des letzten Abschnitts war es den Einfluss von drei Single-Source-Präkursoren (SiCN, SiZrCN und 

SiZrBCN), welche als Sinteradditive für ZrB2-basierte monolithische Proben genutzt wurden, auf das 

Oxidationsverhalten der Monolithe zu untersuchen. Aus dem Vergleich des Oxidationsverhaltens der 

drei genutzten Präkursoren lassen sich weitere Empfehlungen hinsichtlich der chemischen Zusammen-

setzung einer PDC-NC-Schutzschicht ableiten. Zur Herstellung der Proben wurde mit den jeweiligen 

polymeren Präkursoren beschichtetes ZrB2-Pulver mittels Heißpressen verdichtet. Die erhaltenen Proben 

wurden zur Untersuchung der Oxidationsbeständigkeit für bis zu 100 h bei 1300 °C in synthetischer Luft 

ausgelagert.  

Dabei wiesen die Proben, welche mit dem nicht modifizierten Präkursoren SiCN hergestellt wurden, die 

geringste Massenzunahme auf. Die Modifikation mit Zirkon und Bor hatte folglich eine Verringerung der 

Oxidationsbeständigkeit zur Konsequenz. In diesem Fall führte die Modifikation mit Zr zu einer erhöhten 

Konzentration von ZrO2 in den interkristallinen Bereichen zwischen den ZrB2-Körnern. Die Eigenschaft 

von ZrO2 als „Sauerstoffleiter“ erleichterte dabei die Einwärtsdiffusion von O2 in das Grundmaterial.  

Zudem konnte eine Blasenbildung innerhalb der Oxidschicht und die Bildung einer Si-Verarmungszone 

beobachtet werden. Die potenziellen Ursachen für beide Phänomene konnten anhand von thermodyna-

mischen Berechnungen identifiziert werden. Die Bildung von gasförmigen Reaktionsprodukten (N2, CO 

und CO2) aufgrund der Oxidation der Phasen SiC und Zr2CN stellt die Ursache für die beobachtete Bla-

senbildung dar. Die Bildung der Si-Verarmungszone konnte auf die Entstehung von gasförmigen SiO in 

Folge der Oxidation von SiC in Bereichen mit einem niedrigen Sauerstoffpartialdruck und einem damit 

einhergehenden Si-Transport zurückgeführt werden.  

Die Ergebnisse dieses Kapitels zeigen, dass die Nutzung von PDC-NCs als Sinteradditiv eine vielverspre-

chende Möglichkeit darstellt UHTCs bei niedrigeren Temperaturen (in diesem Fall 1800 °C) herzustellen 

und deren Eigenschaften durch die Modifikation der chemischen Zusammensetzung der Präkursoren zu 

beeinflussen. 

Hinsichtlich der Anwendung als Schutzschicht lassen sich die folgenden Schlussfolgerungen ziehen: 

Die Modifikation des polymere Präkursoren mit B kann zu einer verbesserten Oxidationsbeständigkeit 

im Temperaturbereich von 700 °C – 1100 °C durch Ausbildung einer niedrigviskosen kontinuierlichen 

Oxidschicht führen [14, 296]. Jedoch verdampft das gebildete B2O3 bei höheren Temperaturen 

(≥ 1100 °C), was die beobachtete Blasenbildung begünstigen kann und langfristig zu einer Verarmung 



 

  127 

an B führt. Die Viskosität der sich bildenden Borosilikatschicht mit steigenden B-Gehalt, was die Blasen-

bildung erleichtert und die Sauerstoffpermeabilität erhöht. Zudem ist eine niedrige Viskosität hinsicht-

lich der geplanten Anwendung als Schutzschicht in Gasturbinen aufgrund der auftretenden Scherkräfte 

und hohen Strömungsgeschwindigkeiten nachteilig. 

Die oben beschriebene Eigenschaft von ZrO2 als „Sauerstoffleiter“ zu agieren, spricht gegen die Modifi-

kation mit Zr zur Herstellung von oxidationsbeständigen PDC-NCs in dem angestrebten Temperaturbe-

reich von 1300 °C – 1400 °C. 

Die Ergebnisse zeigen zudem, dass die Nutzung von ZrB2 als Füllstoff für PDC-NC-Schutzschichten auf-

grund der ZrO2-Bildung (hohe Sauerstoffpermeabilität) und den oben beschriebenen Nachteilen eines 

hohen B-Gehalts (Blasenbildung und Verringerung der Viskosität) ungeeignet ist. 

 

Jedoch bietet die Verwendung von Füllstoffen eine Reihe von Vorteilen, welche Ansatzpunkte für wei-

tergehende Forschungsaktivitäten darstellen. Neben der Kompensation der Schrumpfung während der 

Pyrolyse, der Erhöhung der Schichtdicke und der Verringerung der Porosität der Schicht, bieten Füll-

stoffe noch weitere Vorteile [14, 28]. Durch Füllstoffe lässt sich der Wärmeausdehnungskoeffizient der 

Schicht an das Substrat anpassen und somit die Schichthaftung erhöhen. Des Weiteren kann durch die 

Nutzung von aktiven Füllstoffen, welche mit der Matrix und der Umgebung reagieren, die Phasenzu-

sammensetzung der Schicht beeinflusst werden [14, 28]. 

Insgesamt zeigen die Ergebnisse, dass der Einsatz einer Schutzschicht auf Basis der untersuchten Zu-

sammensetzungen aufgrund der nach wie vor hohen Si-Aktivität und den damit verbundenen Heraus-

forderungen (bspw. Bildung von Si-Hydroxid in wasserdampfhaltigen Atmosphären oder Heißgaskorro-

sion durch Na2SO4-Ablagerungen) wenig vielversprechend erscheint. Eine mögliche Weiterentwicklung 

des konzeptuellen Materialsystems Graduiertenkollegs „MatCom-ComMat“ (siehe Abbildung 1) ist in 

Abbildung 43 zu sehen. Wie bereits von Padture [20] postuliert, machen die steigenden Beanspruchun-

gen (bspw. Erhöhung der Turbineneintrittstemperatur) von Gasturbinen die Entwicklung von komple-

xeren Schichtsystemen (mehrlagig und mehrphasig) erforderlich. Ähnlich der Entwicklung von Schicht-

systemen für SiC/SiC-CMCs erscheint ein T/EBC-Schichtsystem ein vielversprechender Ansatz für ein 

zukünftiges Schichtsystem für metallisch/intermetallische Legierungen auf Basis von Refraktärmetallen. 

Die in Abbildung 43 dargestellten Schichten besitzen unterschiedliche Funktionen und Anforderungen.  

Eine intermetallische Diffusionsschicht durch Anreichung der Substratoberfläche mit Cr [42] oder Al 

stellt als erste Schicht ein ausreichendes Maß an Korrosionsbeständigkeit bereit und dient als Absiche-

rung im Falle eines Schichtversagens der restlichen Schichten. Als Diffusionsschicht zeigt diese Schicht 

eine hervorragende Schichthaftung.  

Die darauf aufgebrachte zweite Schicht erfüllt die Funktion einer Korrosionsschutzschicht und einer er-

weiterten Haftvermittlerschicht. In dieser Schicht können polymerabgeleitete keramischen Nanokompo-
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site ihre inhärenten Stärken ausspielen wie bspw. die vielseitigen Verarbeitungsmöglichkeiten und ins-

besondere die leichte chemische Modifizierung. Die Funktion dieser Schicht im Schichtsystem ist die 

Bereitstellung einer hohen Oxidationsbeständigkeit und die Vermittlung des Wärmeausdehnungsverhal-

tens zwischen der Deckschicht und dem Substratmaterial bzw. der intermetallischen Diffusionsschicht. 

Durch die chemische Modifizierung des jeweiligen genutzten polymeren Präkursors und die Nutzung 

von aktiven und passiven Füllstoffen lässt sich die Schichtdicke und Porosität der Schicht beeinflussen. 

Zusätzlich kann durch die Art und Menge an zugegebenen Füllstoffen das Wärmeausdehnungsverhalten 

eingestellt werden. Umfassende Übersichten über die Wärmeausdehnungskoeffizienten von verschiede-

nen Materialien und Phasen sind in den Quellen [14, 55, 179, 302, 303] zu finden.  

Die Deckschicht des Schichtsystems dient als Wärmedämmschicht. Anforderungen an diese Schicht sind 

eine niedrige Wärmeleitfähigkeit, hohe mechanische Stabilität und ein hoher Korrosionswiderstand ins-

besondere gegenüber CMAS und wasserdampfhaltigen Atmosphären. 

Die Ergebnisse dieser Arbeit liefern wichtige Ansätze für mögliche Zusammensetzungen der einzelnen 

Schichten des konzeptuellen zukünftigen Materialsystems. Hinsichtlich der Deckschicht konnte das Ma-

terialsystem A6B2O17 (mit A = Zr oder Hf und B = Ta oder Nb) aufgrund seiner attraktiven Eigenschaften 

als vielversprechender Kandidat identifiziert werden. Der in dieser Arbeit untersuchte Si(Hf0,7Ta0,3)C-

Single-Source-Präkursor stellt dabei ein interessantes Material zur Anwendung als Korrosionsschutz-

schicht und Haftvermittlerschicht unterhalb einer Hf6Ta2O17-Schicht dar, wobei Hf6Ta2O17 als passiver 

Füllstoff bzw. HfC und TaC als aktive Füllstoffe genutzt werden können. Mit einem graduellen Übergang 

und Variation der Menge an zugegebenen Füllstoffen könnte ein Übergang im Wärmeausdehnungsver-

halten zur intermetallischen Diffusionsschicht bzw. dem Substrat modelliert werden. Auch eine Verwen-

dung von kleinen Mengen an Si(Hf0,7Ta0,3)C als Sinterhilfsmittel zur Verdichtung einer Hf6Ta2O17-Deck-

schicht ist denkbar. Eine in dieser Arbeit untersuchte Alternative zu Si(Hf0,7Ta0,3)C stellt SiAlOC dar, 

wobei mögliche Füllstoffe Al2O3 oder Hf6Ta2O17 sind. 

Neben den untersuchten Materialien sind noch weitere interessante Zusammensetzungen für die einzel-

nen Schichten denkbar. Beispielsweise sind Seltenerd-Zirkonate (bspw. Gd2Zr2O7) eine attraktive Mate-

rialklasse für den Einsatz als Wärmedämmschicht [304–306]. Um eine höhere Korrosionsbeständigkeit 

in wasserdampfhaltigen Atmosphären der Si-basierten polymerabgeleiteten Keramiken der Schicht un-

terhalb der Wärmedämmschicht zu erreichen, erscheint die Nutzung von Y2O3 oder Yb2O3 als Füllstoff 

ein vielversprechender Ansatz [307–309]. Diese reduzieren die Menge an freiem SiO2 durch die Bildung 

von schützendem Y2SiO5 und Y2Si2O7 bzw. Yb2SiO5 und Yb2Si2O7 und reduzieren somit die Bildung von 

volatilen Si-Hydroxiden. Dies könnte zusätzlich unterstützt werden durch die Nutzung von Y- bzw. Yb-

modifizierten PDC-NCs [310]. 

Insgesamt deuten die Überlegungen des vorhergehenden Abschnitts die vielfältigen Möglichkeiten bei 

der Entwicklung eines zukünftigen Materialsystems für die Anwendung in Gasturbinen an. Durch das 

Zusammenspiel der unterschiedlichen Schichten ergeben sich zahlreiche interessante Fragestellungen 
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und zukünftige Forschungsbedarfe rund um die chemische Interaktion an den Grenzflächen zwischen 

den Schichten, den Einfluss von aktiven bzw. passiven Füllstoffen, der technischen Prozessentwicklung 

der Schichtapplikation oder der Korrosionsbeständigkeit der einzelnen Schichten und des Schichtver-

bundes unter den aggressiven Umgebungsbedingungen, um nur einige zu nennen. 

 

Abbildung 43: Schematische Darstellung einer möglichen Weiterentwicklung des konzeptuellen Materialsystems des Graduier-

tenkollegs MatCom-ComMat RTG 2561. 
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Anhang 

 

A.3.1 Aufbau der verwendeten Thermowaage 
 

 

Abbildung A 1: Aufbau der verwendeten Thermowaage. Zentral hinter dem Al2O3-Rohr befindet sich auf Höhe der Probe ein 

einseitig geschlossenes Al2O3-Rohr. Im Inneren dieses Rohrs befindet sich ein Thermoelement (TE) Typ B. 
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A.3.2 Aufbau der verwendeten Mikrowaage 
 

 

Abbildung A 2: Aufbau der verwendeten Mikrowaage. 

 

A.3.3 Versuchsparameter thermogravimetrische Analyse 
 

Tabelle A 1: Versuchsparameter der durchgeführten thermogravimetrischen Analysen. Alle Messungen wurden in synthetischer 

Luft durchgeführt. (ZT = Zieltemperatur, entspricht der isothermen Auslagerungstemperatur) 

K
a
p

it
e
l 

Material Aufheizprogramm 
Isotherme  

Auslagerungszeit 

Isotherme  

Auslagerungstemperatur 

G
a
sf

lu
ss

 

4 (HfxTa1-x)C/SiC 
15 K/min bis 1000 °C 

5 K/min bis ZT 
50 h und 100 h 1200 °C und 1400 °C 

4
,5

 l
/
h

 

5 Cr/SiAlOC 10 K/min 12 h, 50 h und 100 h 950 °C und 1050 °C 

4
 l
/
h

 

6 ZrB2/Si(Zr,B)CN 

15 K/min bis 1000 °C 

10 K/min bis 1290 °C 

5 K/min bis 1300 °C 

50 h 1300 °C 

4
 l
/
h
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A.3.4 Messparameter Röntgendiffraktometrie 
 

Tabelle A 2: Verwendete Messparameter durchgeführten Röntgenbeugungen. Alle Messungen wurden mit Cu-Kα-Strahlung (λ 

= 1,54060 Å) am Röntgendiffraktometer D8 Advance (Bruker Coperation, Billerica, USA) durchgeführt. 

K
a
p

it
e
l 

Material Messanordnung Messbereich Schrittweite Verweildauer 

4 (HfxTa1-x)C/SiC Bragg-Brentano 5°-100° 0,02° 1 s 

5 Cr/SiAlOC 

Bragg-Brentano 5°-50° 0,015° 2 s 

GID  

(Einstrahlwinkel 3°) 
5°-50° 0,015° 4 s 

Debye-Scherrer 5°-62° 0,015° 10 s 

6 ZrB2/Si(Zr,B)CN Bragg-Brentano 10°-90° 0,01° 1 s 
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A.4.1 Makroskopische Aufnahmen der (HfxTa-x)C/SiC- und SiC-Proben vor der Auslagerung für 
50 h 
 

 

Abbildung A 3: Makroskopische Aufnahmen der polymerabgeleiteten (HfxTa1-x)C/SiC- und SiC-Proben vor der Auslagerung für 

50 h bei a)-c) 1200 °C und d)-f) 1400 °C in synthetischer Luft. 

 

A.4.2 Makroskopische Aufnahmen der (HfxTa-x)C/SiC- und SiC-Proben vor und nach der Aus-
lagerung für 100 h 
 

 

Abbildung A 4: Makroskopische Aufnahmen der polymerabgeleiteten (HfxTa1-x)C/SiC- und SiC-Proben vor der Auslagerung für 

100 h bei a)-c) 1200 °C und d)-f) 1400 °C in synthetischer Luft. 
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Abbildung A 5: Makroskopische Aufnahmen der polymerabgeleiteten (HfxTa1-x)C/SiC- und SiC-Proben nach der Auslagerung für 

100 h bei a)-c) 1200 °C und d)-f) 1400 °C in synthetischer Luft. In Abbildung e) ist ein makroskopisch erkennbarer Riss zu erken-

nen, welcher mit einer weißen Umrandung markiert wurde. 

 

A.4.3 O-Elementverteilung der oxidierten (HfxTa-x)C/SiC- und SiC-Proben nach der Auslage-
rung für 100 h 

 

Abbildung A 6: Mittels ESMA ermittelte O-Elementverteilung und die dazugehörigen BSE-Aufnahmen an Querschliffen der 

polymerabgeleiteten c)-f) (HfxTa1-x)C/SiC- und a)-b) SiC-Proben nach der Auslagerung bei a), c) und e)  1200 °C und b), d) und 

f)1400 °C  für 100 h in synthetischer Luft. 
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A.4.4 Elementverteilung der Randschicht der (HfxTa-x)C/SiC-Proben nach der Auslagerung für 
50 h in synthetischer Luft 
 

 

Abbildung A 7: Mittels ESMA gemessene Elementverteilungen mit den dazugehörigen BSE-Aufnahmen an Querschliffen der 

polymerabgeleiteten (HfxTa1-x)C/SiC-Proben nach der Auslagerung bei a) und b) 1200 °C bzw. bei c) und d) 1400 °C für 50 h in 

synthetischer Luft. 
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A.4.5 Elementverteilung der Randschicht der SiC-Proben nach der Auslagerung für 100 h in 
synthetischer Luft 
 

 

Abbildung A 8: Mittels EDX gemessene Elementverteilungen mit den dazugehörigen BSE-Aufnahmen an Querschliffen der 

polymerabgeleiteten SiC-Proben nach der Auslagerung bei a) 1200 °C bzw. bei b) 1400 °C für 100 h in synthetischer Luft. 
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A.4.6 Elementverteilung der Randschicht der (Hf0,7Ta0,3)C/SiC-Proben nach der Auslagerung 
für 100 h in synthetischer Luft 

 

Abbildung A 9: Mittels EDX gemessene Elementverteilungen mit den dazugehörigen BSE-Aufnahmen an Querschliffen der po-

lymerabgeleiteten (Hf0,2Ta0,8)C/SiC-Proben nach der Auslagerung bei a) 1200 °C bzw. bei b) 1400 °C für 100 h in synthetischer 

Luft. 
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A.4.7 Elementverteilung der Randschicht der (Hf0,7Ta0,3)C/SiC-Proben nach der Auslagerung 
für 100 h in synthetischer Luft 
 

 

Abbildung A 10: Mittels EDX gemessene Elementverteilungen mit den dazugehörigen BSE-Aufnahmen an Querschliffen der 

polymerabgeleiteten (Hf0,7Ta0,3)C/SiC-Proben nach der Auslagerung bei a) 1200 °C bzw. bei b) 1400 °C für 100 h in synthetischer 

Luft. 
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A.4.8 Elementverteilung der (HfxTa-x)C/SiC- und SiC-Proben nach der Auslagerung für 50 h in 
synthetischer Luft 
 

 

Abbildung A 11: Mittels EDX gemessene Elementverteilungen mit den dazugehörigen BSE-Aufnahmen an Querschliffen der 

polymerabgeleiteten (HfxTa1-x)C/SiC- und SiC-Proben nach der Auslagerung bei a), c) und e) 1200 °C bzw. bei b), d) und f) 

1400 °C für 50 h in synthetischer Luft. 
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A.5.1 FT-IR-Spektrum der Oberfläche eines mit SiAlOC beschichteten Cr-Substrats 
 

 

Abbildung A 12: a) FT-IR-Spektrum der Oberfläche eines mit SiAlOC beschichteten Cr-Substrats nach der Pyrolyse. b) Vergrößer-

ter Ausschnitt der Fingerprint-Bereich aus a). In blau wird das gemessene Spektrum und in grau der angepasste Kurvenverlauf 

dargestellt. 
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A.5.2 Röntgendiffraktogramm unter streifendem Einfall eines mit SiAlOC beschichteten Cr-
Substrats  
 

 

Abbildung A 13: Röntgendiffraktogramm unter streifendem Einfall eines mit SiAlOC beschichteten Cr-Substrats nach der Pyro-

lyse. 

 

A.5.3 EDX-Elementverteilung an der Grenzfläche zwischen Cr und SiAlOC vor der Auslage-
rung 
 

 

Abbildung A 14: EDS-Elementverteilung an der Grenzfläche zwischen der SiAlOC-Beschichtung und dem Cr-Substrat vor der 

Auslagerung.  
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A.5.4 Oberflächenspezifische Massenänderung der beschichteten und unbeschichteten Cr-
Substrate 
 

 

Abbildung A 15: Oberflächenspezifische Massenänderungen der beschichteten und unbeschichteten Cr-Substrate während der 

Auslagerung für 50 h bei 950 °C bzw. 1050 °C. Messungen mit einer Auslagerungszeit von 100 h werden lediglich bis zu einer 

Auslagerungszeit von 50 h dargestellt. 

 

A.5.5 Makroskopische Aufnahme der für 100 h bei 1050 °C ausgelagerten Cr/SiAlOC-Probe 
 

 

Abbildung A 16: Makroskopische Aufnahme der für 100 h bei 1050 °C in synthetischer Luft ausgelagerten Cr/SiAlOC-Probe. 
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A.5.6 Makroskopische Aufnahme der für 100 h bei 1050 °C ausgelagerten Cr/SiAlOC-Probe 
 

 

Abbildung A 17: BSE-Aufnahme der Randschicht einer Cr/SiAlOC-Probe nach der Auslagerung für 100 h bei 1050 °C in syntheti-

scher Luft im Querschliff.  

 

A.5.7 Röntgendiffraktogramme der oxidierten beschichteten und unbeschichteten Cr-Sub-
strate 
 

 

Abbildung A 18: Röntendiffraktogramm unter streifenden Einfall von a) SiAlOC beschichteten und b) unbeschichteten Cr-Subs-

traten nach der Auslagerung für 50 h bei 950 °C bzw. 1050 °C in synthetischer Luft. 
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A.5.8 Konfokale Raman-Mikroskopie an Querschliffen der oxidierten beschichteten Cr-Sub-
strate 
 

 

Abbildung A 19: Konfokale Raman-Mikroskopie an Querschliffen der SiAlOC beschichteten Cr-Substrate nach der Auslagerung 

bei a) 950 °C bzw. b) 1050 °C für 50 h in synthetischer Luft. Die ermittelte Phasenverteilung erfolgt anhand von charakteristi-

schen Banden (556 cm-1 für Cr2O3 und 1592 cm-1 für SiAlOC). SiAlOC wird dabei in der Übersicht der Phasenverteilung (links 

oben) und der überlagerten Darstellung aus der konfokalen Aufnahme und der Übersicht der Phasenverteilung blau dargestellt. 

Cr2O3 ist rot und das Einbettmittel sowie Bereich ohne Signal sind grün abgebildet.  
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A.5.9 Mittels ESMA gemessene Elementverteilung an einem Querschliff eines Cr/SiAlOC-
Presslings nach der Pyrolyse 
 

 

Abbildung A 20: Mittels ESMA gemessene Elementverteilung an einem Querschliff eine pyrolysierten Cr/SiAlOC-Presslings. 

 

A.5.10 TEM-Aufnahmen und Feinbeugungsbilder des interkristallinen Bereichs innerhalb der 
Interaktionszone eine Cr/SiAlOC-Presslings 
 

 

Abbildung A 21: Hellfeld TEM-Aufnahmen a) und b) und hochaufgelöste TEM-Aufnahme c) mit ansteigender Vergrößerung. 

Der vergrößerte Bereich des nachfolgenden Bildes wird mit einer weißen Umrandung markiert. Das zur Aufnahme c) gehörende 

Feinbereichsbeugungsbild wird in d) gezeigt und als Cr2O3 indexiert. 
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A.5.11 STA-Messungen von Cr/SiAlOC-Presslingen in synthetischer Luft 
 

 

Abbildung A 22: DSC-Signal und prozentuale Massenänderung der mittels simultaner thermischer Analyse ausgelagerten Cr/Si-

AlOC-Presslinge. Die Proben wurden jeweils mit 10 K/min auf 950 °C bzw. 1050 °C in synthetischer Luft aufgeheizt. Im Anschluss 

erfolgte eine isotherme Auslagerung für 5 h in synthetischer Luft. Es ist lediglich das DSC-Signal und die prozentuale Massenän-

derung während des Aufheizens abgebildet.  
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A.6.1 Makroskopische Aufnahmen der ZrB2/Si(ZrBCN)-Proben vor der Auslagerung 
 

 

Abbildung A 23: Makroskopische Aufnahmen der ZrB2/Si(Zr,B)CN-Proben vor der Auslagerung: a) ZrB2/SiCN, b) ZrB2/SiZrCN 

und c) ZrB2/SiZrBCN. 
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