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Abstract

This study deals with the interaction of Y,03 stabilized ZrO, materials (YSZ) with siliceous
melts from the systems NS, NAS, CAS, CMAS and a synthetic slag. The focus was on the desta-
bilization- and phase transformation processes of the YSZ materials due to the leaching of the
stabilizer. Several tests were performed as crucible tests with different partially and fully sta-
bilized YSZ materials and for comparative purpose equivalent tests were performed with
MgO stabilized ZrO, (MSZ), which is the typically used zirconia material in the metal melting
industry.

In order to determine the forthcoming corrosion phenomena a corroded MSZ sliding gate af-
ter industrial use was analyzed as well as a preliminary tested YSZ in contact to a metallurgi-
cal slag. Those analyses show infiltration, swelling, solution, dissolution and precipitation
processes as typical corrosion phenomena. The corrosion propagation was analyzed in de-
pendency of several material and melt depending factors such as stabilizer type and content,
grainsize and porosity as well as melt viscosity and basicity both of which are directly melt
composition dependent. The two latter melt characteristics were estimated by suitable calcu-
lation models since the experimental determination of a melts viscosity at high temperatures
is hardly feasible and thus highly error-prone. In the case of melt viscosity the calculated val-
ues and the corresponding viscosity ranking was evaluated and confirmed by structural anal-
yses based on Raman spectroscopy. The ZrO; materials were chemically (EMPA) and struc-
turally (XRD, Raman) analyzed to ensure a good comparability between the different zirconia
materials. As a benefit from the preceding ZrO; material characterization by Raman spectros-
copy a model was established which allows an exact Y,03 quantification in partially and fully
stabilized ZrO; materials based on the band shifts in the region from 600 cm! to 645 cm-1.
Additionally, as a YSZ and melt depending parameter the Y,03 and ZrO; saturation in the re-
spective melt at 1600°C were experimentally determined. The uptake of Y,03 or/and ZrO;
influences the melts structure and thus the melts viscosity. This was observed by Raman spec-
troscopy. The absorption capacity is the driving force for the corrosion process and partly
depending on a good melt-material-interaction which is expressed by the wetting behavior of
the particular melt on the particular zirconia material. Dynamic wetting angle measurements
up to 1600°C performed as sessile-drop-tests in a high temperature microscope (HTM) in air
as well as CO; were done to analyze the melt-material-interaction. These tests show that the
reactivity of more basic melts in contact to ZrO, materials is higher than the reactivity of more
acidic melts. In general the reactivity of siliceous melts and slags is lower in contact to YSZ
compared to MSZ.

The subsequent corrosion tests were performed as standard crucible tests at temperatures
of 1400°C, 1600°C and 1650°C with dwell times from 0.5 to 12 h and secondly as combined
single-crystal-crucible-tests especially designed for this project. The special geometry of the




Abstract

latter ensures a direct comparability in case of corrosion phenomena of monocrystalline and
polycrystalline Y-FSZ-material in just one single experiment. Due to the combined test a de-
tailed corrosion model based on stabilizer leaching from fully stabilized cubic over tetragonal
to monoclinic ZrO; was established. A dissolution-and-precipitation-process supported by
the infiltrating melt was found to be an important factor. According to the immiscibility gap
in the system Zr0;-Y.0s3 located in-between the cubic and tetragonal phase stability field, at
1600°C the cubic structure is only stable down to 9 wt% Y»03 and the tetragonal structure
not until 6 wt%. When the Y,03 content falls below 9 wt% the c-ZrO; immediately gets desta-
bilized. Since the transformation into the t-ZrO; structure is reconstructive the c-ZrO2 will be
completely dissolved by the melt and immediately precipitated as t-ZrO2. The excessive Y20
is taken up by the melt. Evidence for this model was found in the materials microstructure
and phase distribution. Furthermore first indications show that the corrosion model is
strongly influenced by the materials initial stabilizer content, the melts viscosity. Both was
proven by pursuing standard crucible tests.

The tests with different material-slag-combinations reveal a strong corrosion dependency on
the stabilizer type, the initial ZrO, grainsize, the materials initial intergranular porosity and
the melts basicity. The basis of for a wear and corrosion resistant ZrO; material in contact to
siliceous melts and slags requires a reasonable choice of the stabilizer. The corrosion test
demonstrates that Y,03 is superior to MgO when it comes to corrosion resistance. The reason
for this is the strong tendency for MgO to form secondary crystalline phases with the melts
components. These phases act as a sink for the MgO-stabilizer what yields an ongoing stabi-
lizer leaching and thus a complete ZrO; destabilization into the monoclinic phase what causes
severe material damage. By contrast, for Y203 no secondary crystalline phases were found.
The leaching stops when the melts saturation level is reached. The initial grainsize and the
corresponding concentration of grain boundary phase, respectively, as well as the intergran-
ular porosity represent pathways for an attacking, low viscous, good wetting melt phase. The
reduction of both consequently yield a higher corrosion resistance as proved by the crucible
tests. However, if the melts viscosity is high and the wetting behavior bad what is equivalent
to a low melt reactivity, porosity and grainsize have no significant effect on the corrosion re-
sistance. The influence of the melt basicity was investigated in particular detail because there
are different understandings in literature about its impact on the ZrO; corrosion. Especially
the basicity dependency of the CaO solution in the ZrO; lattice of the residual grains was in-
vestigated and confirmed. However the degree of CaO solution is not directly depending on
the melts true basicity but from the melts degree of structurally unbounded, free CaO to SiO>
ratio.

On the basis of the presented results of the combined single-crystal-crucible-tests and the
pursuing standard crucible test series on one hand a detailed corrosion model for stabilized
YSZ materials was established and on the other hand corrosion influencing factors were in-
vestigated.
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Kurzfassung

Im vorliegenden Forschungsprojekt wurde die Interaktion von Y,03-stabilisierten ZrO,-Ma-
terialien (YSZ) und silikatischen Schmelzen aus den Systemen NS, NAS, CAS, CMAS und eini-
gen synthetischen Schlacken untersucht. Hauptaugenmerk wurde dabei auf Destabilisie-
rungs- und Phasentransformationsvorgange von YSZ-Materialien gelegt, die anhand von Tie-
geltests untersucht und mit herkdmmlichem, bevorzugt in der metallschmelzenden Industrie
eingesetzten, MSZ-Material verglichen wurden.

Um die zu erwartenden Korrosionserscheinungen abschétzen zu kénnen, wurde im Vorfeld
eine im industriellen Einsatz korrodierte MSZ-Schieberplatte und eine durch eine metallurgi-
sche Schlacke korrodierte YSZ-Keramik analysiert. Dabei wurden Infiltrations-, Quellungs-,
Losungs-, Auflésungs- und Wiederausfallungsprozesse beobachtet. Der Korrosionsfortschritt
wurde in Abhdngigkeit von verschiedenen material- und schmelzseitigen Faktoren analysiert.
Als materialseitige, korrosionsbeeinflussende Faktoren wurden die Stabilisatortypen und -
gehalte, sowie die Korngrofie und die Porositat betrachtet. Schmelzseitig wurde das Augen-
merk auf die Basizitat und die Viskositat gelegt, die beide direkt von der chemischen Zusam-
mensetzung abhdngig sind. Aufgrund der Schwierigkeit der experimentellen Bestimmung
wurden beide Grofden rechnerisch anhand geeigneter Modelle bestimmt und im Falle der Vis-
kositdt mittels Raman-spektroskopischer Strukturanalyse bestatigt. Die ZrO,-Materialien
wurden zuvor detailliert mittels EMPA auf die chemische und strukturelle Zusammensetzung
mittels Raman-Spektroskopie und XRD analysiert, um eine gute Vergleichbarkeit zu gewahr-
leisten. Als Zugewinn aus den vorangegangenen, detaillierten, Raman-Analysen konnte ein
Modell zur Y,03-Gehaltsbestimmung von YSZ-Materialien im Bereich von c-ZrO; bis t-ZrO; auf
Basis des Bandenshifts im Bereich von 600 bis 645 cm-! erstellt werden. Als weitere entschei-
dende, von der chemischen Schmelzzusammensetzung abhingige Kenngrofie, wurde die
Zr0,/Y,03-Schmelzsattigung experimentell bei 1600°C bestimmt. Anhand der Sattigungspro-
ben konnte, basierend auf Raman-spektroskopischer Analysen, der Einfluss der aufgelosten
Komponenten ZrO; und Y,03 auf das Glasnetzwerkt analysiert und dabei auch deren Einfluss
auf die Viskositatsentwicklung der Schmelzen wahrend des Korrosionsvorgangs abgeschatzt
werden. Das Benetzungsverhalten der silikatischen Schmelzen auf den stabilisierten ZrO,-
Substraten, welches ein Maf3 fiir die physikalisch-chemische Interaktion von Schmelze und
Material darstellt, wurde anhand von Kontaktwinkelmessungen tiber einen aufliegenden
Schmelztropfen in einem Erhitzungsmikroskop (HTM) ermittelt. Die Benetzungsexperimente
wurden sowohl in Luft- als auch COz-Athmosphéare dynamisch bis 1600°C durchgefiihrt. Die
Ergebnisse zeigen, dass grundsatzlich die basischeren Schmelzen ZrO,-Substrate besser be-
netzen und weiter, dass MSZ, im Gegensatz zu YSZ, von allen untersuchten Schmelzen besser
benetzt wird. Letzteres deutet auf eine hohere Reaktivitat silikatischer Schmelzen im Kontakt
zu MSZ hin.
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Kurzfassung

Die Korrosionsexperimente wurden zum einen als herkdmmliche Tiegeltests bei Temperatu-
ren von 1400°C, 1600°C und 1650°C und Haltezeiten von 0,5 bis 12 h durchgefiihrt und zum
anderen als speziell im Rahmen dieses Projekt entwickelte, kombinierte Einkristall-Tiegel-
Experimente bewerkstelligt. Mittels dieser speziellen Versuchsanordnung wurde ein direkter
Vergleich zwischen monokristallinem und polykristallinem Y-FSZ-Material gewéahrleistet, an-
hand dessen ein detailliertes Modell der Korrosionsabfolge von kubischem, vollstabilisiertem
Zr0,, durch Stabilisatorauslaugung, bis hin zur monoklinen Phase erstellt werden konnte. Ein
Auflésungs- und Wiederausfallungsprozess, der durch die anwesende Schmelzphase ent-
scheidend beeinflusst wird, spielt dabei eine entscheidende Rolle. Bedingt durch eine Mi-
schungsliicke im System Zr0;-Y,03, die sich zwischen dem Stabilitdtsfeld der c-ZrO- und der
t-Zr0O2-Phase befindet, kommt es nach Auslaugung auf ~9 wt%. Y,03 zu einer vollstandigen
Destabilisierung des kubischen Gitters und einem diffusionsgestiitzten Umbau in die tetrago-
nale Struktur mit ~6 wt% Y;03. Dabei wird das iiberschiissige Y,03 an die Schmelzphase ab-
gegeben. Belege fiir dieser Auflosungs- und Wiederausfallungsprozess findet sich sowohl in
der Mikrostruktur des korrodierten Materials, als auch in der Phasenabfolge und der Ele-
mentverteilung des Zr0O,-Materials und der Schmelzphase. Die Untersuchungen ergaben erste
Anzeichen einer Korrosionsbeeinflussung durch den absoluten Stabilisatorgehalt und der
Schmelzviskositat.

Die weiterfiihrenden Tiegeltests mit den verschiedenen Material-Schmelz-Kombinationen
bestdtigten die zuvor vermutete Korrosionsabhangigkeit durch den Stabilisatorgehalt. Des
Weiteren konnte eine Korrosionsbeeinflussung durch den Stabilisatortyp, die ZrO,-Korn-
grofie, die intergranulare Porositdt sowie die Viskositdt und Basizitdt nachgewiesen werden.
Die Grundlage fiir ein verschleif3festes, korrosionsbestandiges ZrO,-Material im Kontakt zu
silikatischen Schmelzen ist die addquate Wahl des Stabilisatortyps. Die Korrosionsstudien
ergaben, dass Y203 im Vergleich zu MgO eine vielfach héhere Bestdndigkeit gegentiber silika-
tischer Schmelzen zeigt. Der Grund liegt in der Bildung MgO-haltiger, sekundarer Korrosions-
produkte, die eine Senke fiir das ausgelaugte MgO darstellen. Y,03-haltige Sekundarphasen
konnten hingegen nicht nachgewiesen werden, weshalb sich der Auslaugungsprozess im
Falle von YSZ nach Erreichen des Sattigungswerts einstellt und bei MSZ kontinuierlich bis zur
vollstindigen Auslaugung und Destabilisierung weiterlduft. Die initiale Korngrofie bzw. die
davon abhingige Konzentration an Korngrenzphasen und die intergranulare Porositét stellen
Wegbarkeiten fiir die angreifende benetzende, niedrigviskose Schmelze dar. Eine Minimie-
rung dieser Grofien fiihrt zu einer direkten Infiltrations- und somit Verschleifiminimierung.
[st die Viskositdt dagegen stark erhoht und ggf. auch das Benetzungsverhalten der Schmelze
nicht gut - die Schmelzreaktivitat eingeschrankt -, haben Korngroéfie und Porositit keinen
merklichen Einfluss auf die Korrosion. Der Einfluss der Schmelzbasizitat auf die ZrO,-Korro-
sion ist aufgrund der in der Literatur beschriebenen unterschiedlichen Auswirkungen auf die
Zr0,-Korrosion genauer analysiert worden. Im Speziellen die Abhadngigkeit der CaO-Loslich-
keit in den residualen ZrO,-Korner konnte verifiziert werden. Es konnte jedoch kein direkter
Zusammenhang zur tatsdchlichen Basizitét, sondern ein Zusammenhang zum Verhaltnis von
in der Schmelzstruktur ungebundenem CaO zu SiO; hergestellt werden.
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Kurzfassung

Anhand der prasentierten Ergebnisse aus den Einkristall-Tiegel-Experimenten und den wei-
terfithrenden Tiegeltestreihen konnten zum einen der genaue Korrosionsfortgang durch Sta-
bilisatorauslaugung und resultierender Phasentransformation aufgezeigt und ein detaillier-
tes Korrosionsmodell erstellt werden und zum anderen die korrosionsbeeinflussenden Fak-
toren und deren Einfluss auf die ZrO;-Korrosion analysiert werden. Dabei wird die
Komplexitit des Korrosionsprozesses herausgearbeitet, indem eine z.T. sehr enge Vernet-
zung der einzelnen korrosionsbeeinflussenden Faktoren aufgezeigt wird.
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Pa:s; P
mN-m-1!

1/h

[ss]

$
12Y-ZrO;
3Y-TZP
3Y-Zr0;

8YSZ

Temperatur

Distanz

Druck (Kilopond)
Volumen

Zeit

Spannung (elektr.)
Molprozent

Stromstarke
Gewichtsprozent
Raman-Shift

Frequenz (Hertz)

elekt. Feldkonstante
elektr. Ladung (Coulomb)
Frequenzshift (Kilokaiser)
Viskositdt (Poise)
Oberflachenenergie

Volumenstrom

Solid Solution

Wahrung (Dollar)

12 mol% Y,0s-stabilisiertes ZrO,
3 mol% Y,0s-stabilisiertes TZP

3 mol% Y,03-stabilisiertes ZrO-

8 mol% YO, s-stabilisiertes ZrO,
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Einheiten- & Abkiirzungsverzeichnis

8Y-Zr02
a

dtheo

a
A

ALM (RLM)
AM-Phase
ATZ

B

BO

BSE

C

C

C/S bzw. Cfrei/S

Co

CAS
CCD
Cm

CMAS

8 mol% Y,0s3-stabilisiertes ZrO»
Gitterkonstante (Kontext: Kristallographie)

aus dequiv berechnete, theoretische a-Gitterkonstante (Kontext:
Kristallographie)

Parameter zur Beschreibung der Viskositiat = 1o (Kontext: Vis-
kositat)

Sauren (acids) (Kontext: Basizitit)

Erweichungspunkt (Kontext: HTM)

Auflichtmikroskopie (Reflected Light Microscopy)

Phase bestehend aus Al,O3 und MgO

Alumina verstarkes Zirconia (Alumina Toughened Zirconia)

Parameter zur Beschreibung der Viskositat (Kontext: Viskosi-
tit)

Basen (Kontext: Basizitit)
Spharenpunkt (Kontext: HTM)
Bindendes 0%-Ion (bridging oxygen ion)

Backscattered Electrons (Aufnahmemodus in der Rasterelekt-
ronenmikroskopie)

Gitterkonstante (Kontext: Kristallographie)
Lichtgeschwindigkeit

Konzentration (Kontext: Diffusion)
Halbkugelpunkt (Kontext: HTM)

Ca0/Si0,-Verhaltnis bzw. Verhaltnis von freiem, ungebunde-
nem CaO zu SiO; (Kontext: Basizitat)

Aktuelle Konzentration eines Stoffes in der freien Schmelze
(Kontext: Noyes-Whitney-Gleichung)

Schmelze des Systems Ca0-Al;03-Si0;
Charge-Coupled-Device
m-Zr0;-Phasenanteil in [%]

Schmelze des Systems Ca0-Mg0-Al;03-Si0;
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CMAS+

CMASs

Cs

CSZ
CvD

c-Zr0;

dequiv

D

D¢

DLM (TLM)
e

E
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EB-PVD
EBSD

EDS (EDX)
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EMP(A)

EXAFS

fcc

Schmelze des Systems Ca0-MgO-Al;03-Si0O; plus weitere
Metalloxide

Beide CMAS-Schmelzen

Sattigungskonzentration eines Stoffes in der Schmelze (Kon-
text: Noyes-Whitney-Gleichung)

Calcium-stabilisiertes ZrO,
Chemical Vapor Deposition
Kubisches (cubic) Zirconia
Netzebenenabstand (Kontext: Kristallographie)

Abstand zwischen korrespondierenden Netzebenen in t- bzw.
c-ZrO»-Gitter (Kontext: Kristallographie)

Dicke der an Stoff x angereicherten Schmelzschicht (Kontext:
Noyes-Whitney-Gleichung)

FliefSpunkt (Kontext: HTM)

Diffusionskoeffizient (Kontext: Diffusion)
Diffusionskonstante (Kontext: Noyes-Whitney-Gleichung)
Kapillardurchmesser

Durchlichtmikroskopie (Transmited Light Microscopy)
Elementarladung

Aktivierungsenergie

elektrische Feldkonstante

Bindungsenergie

Elektron Beam Physical Vapor Deposition

Electron Backscatter Diffraction

Energiedispersive Spektroskopie

Elastizitaitsmodul

Elektronenstrahlmikrosonde(nanalyse) bzw. Elektronenmik-
rostrahlsonde(nanalyse)

Extended X-ray Absorption Fine Structure
Korrekturfaktor (Kontext: Clarke & Adar-Modell)

Face centered cubic
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FSZ
FWHM

FZY
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GTS
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[BU10Mg
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Im192
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k
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Fully Stabilized Zirconia

Halbwertsbreite (engl. full width at half maximum)
spezifische Herstellerbezeichung (Friatec) fiir YSZ
Erdbeschleunigung

General Area Diffraction Detection System
Gief3-Technische-Sonderkeramik (Hersteller)
Planck’sche Wirkungsquantum

Hohe

Erhitzungsmikroskop (High Temperature Microscope)
Viskositét korrigiert nach MILLS

Berechnete Viskositit basierend auf der optischen Basizitit
nach MILLS

Viskositat nach URBAIN

Ionensauerstoffparameter (Kontext: Si0;-Netzwerk)
Grad der ionischen Bindung (Kontext: lonische Bindung)
Probenbezeichung fiir 10 mol% MSZ der Firma IBUtec
Probenbezeichung fiir 3 mol% YSZ der Firma IBUtec
Inorganic Crystal Structure Database

Integrale Intensitiat der monoklinen 181 cm-!-Bande
Integrale Intensitiat der monoklinen 192 cm-!-Bande
Integrale Intensitat der tetragonalen 148 cm-1-Bande
Integrale Intensitat der tetragonalen 264 cm-1-Bande
Teilchenstromdichte (Kontext: Diffusion)
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ARAKI)

Kathodolumineszenz
(opt.) Kathodolumineszenzmikroskopie
Porenkontinuitat

charakteristische Rontgenlinien
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PSZ Partially Stabilized Zirconia

PVD Physical Vapor Deposition

q Ionenladung multipliziert mit der Elementarladung (z-e)

Q 4-NBO/T

r lonenradius
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(Kontext: HTM)

rc Kationenradius (Kontext: Si0;-Netzwerk)
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REE Rare Earth Elements

REM (SEM) Rasterelektronenmikroskop (Scanning Electron Microscope)
RFA Rontgenfluoreszenzanalyse

u-RFA Mikrofokussierende Rontgenfluoreszenzanalyse

ro Radius des Sauerstoffions

It Schmelztropfenradius nach Zeit t

RT Raumtemperatur

Irx-y Abstand zweier benachbarter lonen X,Y mit Radius rx bzw. ry
r-Zr0; rhomboedrisches Zirconia

S Spreitdruck (Kontext: Oberflachenspannung)

S Sinterbeginn (Kontext: HTM)

S®250¢ Entropie

SC Einkristall (Single Crystal) der Firma MTlcorp

SE Sekundarelektronen

SG10Mg Probenbezeichung fiir 10 mol% MSZ der Firma Saint Gobain
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syn.S. synthetische Schlacke
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1 Einleitung und Zielsetzung

Zirconiumdioxid oder auch Zirconia oder Zr0; ist heutzutage ein weitverbreiteter Hochleis-
tungswerkstoff, der erst durch die Dotierung mit anderen aliovalenten Metalloxiden seine in-
teressanten Eigenschaften erhalt und dadurch iiberhaupt erst nutzbar wird. Die Hauptein-
satzgebiete der verschiedenen Zr0;-MyOx-1) Verbindungen sind sehr unterschiedlich und
weitgestreut und reichen von Niedertemperaturanwendungen iiber moderate bis hin zu
Hochtemperatureinsatzen. Somit ist der Werkstoff ZrO; so weit verbreitet und vielseitig wie
kaum ein anderer Werkstoff. Im Niedertemperaturbereich von RT bis hin zu gemafdigten
Temperaturen von mehreren Hundert Grad sind meist die hervorragenden mechanischen Ei-
genschaften, wie einem sehr hohen E-Modul, die hohe Festigkeit und die hohe Bruchzahigkeit
von Bedeutung. Aufgrund dieser Eigenschaften, die z.T. denen von einigen Stahlen sehr dhn-
lich sind, wurde bereits 1975 durch GARVIE et al.[!l im Zusammenhang mit Yttria-stabilisier-
tem ZrO; der Begriff ,,Ceramic Steel” gepragt. Aber auch in weniger technischen Anwendun-
gen wie z.B. der Schmuckindustrie kommt Zirconia zum Einsatz. Die kubische Modifikation
ist aufgrund des sehr dhnlichen optischen Brechungsindex eine preisglinstige Alternative zu
teuren Diamanten.

In Einsatzgebieten mit hohen mechanischen Belastungen kommen sehr haufig Y,03-stabili-
siertes ZrO,, oder genauer gesagt bis zu 5 mol% Y,0s-stabilisiertes, tetragonales ZrO, zum
Einsatz. Dazu zdhlen Zerspanungswerkzeuge aus der metallverarbeitenden Industriel?] oder
Hochleistungskugellager fiir extreme Bedingungen(3l. Auch als biokompatible Werkstoffe fiir
den Ersatz von hochbeanspruchten Korperteilen wie Hiift- und Kniegelenkel471 und nicht zu-
letzt als Zahnprothesen und Implantatel8-101 findet Y-ZrO, heutzutage Verwendung. Das
Schlagwort im Zusammenhang mit hohen mechanischen Belastungen ist Transformations-
verstarkung (engl. transformation thoughening), wobei man sich hierbei die Phasentransfor-
mation der tetragonalen in die monokline Phase zu Nutze macht. Eine iibersichtliche Darstel-
lung findet sich u.a. in BASU1l.

Eine weitere Eigenschaft von YSZ (engl. yttria stabilized zirconia), ist die Fahigkeit bei gema-
Bigten Temperaturen Sauerstoffionen durch das Kristallgitter leiten zu kénnen. Diese Eigen-
schaft macht YSZ sehr interessant fiir die Regeltechnik in modernen Verbrennungsmotoren.
Deshalb ist YSZ in beinahe jedem modernen Automobil mit Verbrennungsmotor in Form von
Sauerstoffsensoren (Lambdasonden) im Einsatz[12-17],

Wohl am extremsten sind die Anforderungen an den ZrO,-Werkstoff in Hochtemperaturan-
wendungen. Hier sind die mechanischen als auch die chemischen Eigenschaften gleicherma-
3en gefragt. In der Luft- und Raumfahrttechnik kommen partiell-(engl. partially stabilized
zirconia, kurz PSZ) und teilweise auch vollstabilisierte (engl. fully stabilized zirconia, kurz
FSZ) Y-ZrO,-Keramiken als Warmedammschicht (engl. thermal barrier coating, kurz TBC)




1 Einleitung und Zielsetzung

und als Schutz vor mechanischer Erosion durch Aerosole und Schmelzkorrosion durch aufge-
schmolzene Staube und vulkanische Aschen auf Turbinenschaufeln zum Einsatz[!8-28]. Einge-
saugte Staube, Sande und vulkanische Aschen in Verbindung mit Verbrennungsriickstidnden
und Metallabrieb bilden bei den hohen Verbrennungstemperaturen aggressive, meist silika-
tische Schmelzen. Viele Arbeiten beschaftigen sich mit der Untersuchung von Korrosions-
wechselwirkungen zwischen der TBC-Schicht und diesen Schmelzenl22 23.26], da sie in Zeiten
des erhohten Flugaufkommens in Kombination mit vulkanischen Eruptionen aber auch mit
Sandstauben ein Sicherheitsrisiko darstellen. Durch die vergleichbare Warmeausdehnung
und ein nahezu identisches Elastizitdtsmodul ist es moglich stabile Kompositwerkstoffe mit
einigen Metalllegierungen fiir die Hochtemperaturanwendung herzustellen. Dies wird z.B. in
Turbinen auf den Turbinenschaufeln angewendet. Hierbei kommt die sehr geringe thermi-
sche Leitfahigkeit von ZrO; zum Tragen. ZrO; wird in diinnen Schichten als TBC auf die Tur-
binenschaufeln aufgebracht und schiitzt diese vor den hohen Temperaturen, die notwendig
sind, um eine Turbine moglichst energieeffizient zu betreiben. Dabei kommt es aufgrund der
vergleichbaren Warmeausdehnung mit der darunterliegenden Stahllegierung und dem ho-
hen E-Modul zu keinen Schichtabplatzungen wahrend des Betriebs bei stetig wechselnden
thermischen Belastungen.

Immer haufiger wird stabilisiertes Zr0O,-Material auch in erster Linie aufgrund seiner hohen
Korrosionsresistenz gegeniiber vielerlei Schmelzen und Schlacken in der metallschmelzen-
den Industrie im Bereich Hochtemperaturanwendung gezielt fiir besonders beanspruchte
Bauteile eingesetzt. Auch die hohe mechanische Verschleif3festigkeit von ZrO,-Materialien
wird bei den unterschiedlichsten Hochtemperaturanwendungen immer wichtiger. So kom-
men ZrO;-Materialien haufig als Eintauch-/Auslassdiisen z.B. zum Einleiten von Prozessgasen
in Lauterungsbecken oder zum Uberfiihren von Metallschmelzen aus der Schmelzpfanne in
eine Gussform oder beim Schlackenabstich zum Einsatz[29], aber auch haufig in Form von Dii-
senplatten beim Druckgussi30l oder Schieberplatten zum Regulieren des Schmelzflusses/31l.
Anhand einer solchen Schieberplatte aus stabilisiertem Zr0O; werden die Korrosionsphano-
mene in Kapitel 6.1 erldutert.

Die ZrQO;-Materialien treten bei der Stahl-/Eisenproduktion in direkten Kontakt mit den hoch-
temperierten Werkstoffen und Schmelzen bzw. Schlacken, die bei den erh6hten Temperatu-
ren ein hohes korrosives und auch, in Verbindung mit hohen Prozessgeschwindigkeiten, ein
erhohtes erosives Potential haben. In der grofSindustriellen Metallerzeugung sind MgO- und
CaO-stabilisierte ZrO,-Materialien weit verbreitet, da sie eine sehr gute Thermoschockresis-
tenz aufweisenl32 und giinstiger in der Anschaffung sind als das teurere Y,03-stabilisierte
Zr0O;. Aufgrund der weit verbreiteten Anwendung ist die Schmelzkorrosion von MgO- und
CaO-stabilisierten ZrO;-Materialien bereits weitreichend erforscht und in der Literatur mit
einigen Arbeiten vertretenl32-38l. Insbesondere die sauren Komponenten der angreifenden
Schmelzen und dabei hauptsachlich die SiO,-Komponente, die in allen Schlacken aus der me-
tallschmelzenden Industrie vorkommt, wird dabei mitunter fiir die Destabilisierung der Ke-
ramik durch die Stabilisatorauslaugung und den damit verbundenen sukzessiven Verschleif3
verantwortlich gemacht(32 381, Das SiO; laugt das basische MgO bzw. das CaO aus dem Kristall-
gitter aus und bildet Glaser mit niedrigen Schmelzpunkten, aus denen dann beim Abkiihlen
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Pseudowollastonitel34l und Olivinel38] in direkter Nachbarschaft zu den destabilisierten ZrO--
Koérnern auskristallisieren. Y,03-stabilisiertes ZrO, hingegen ist deutlich resistenter gegen-
tiber Si0,. STRAKOV et al.39% 401 und weiterel36 411 zeigten in ihren Arbeiten, dass Y,03-stabili-
siertes ZrO; eine sehr gute Resistenz gegeniiber den Angriffen von einer Vielzahl von silikati-
schen Schmelzen bis zu Temperaturen von 1850°C haben. Weiter berichten sie, dass dies sich
jedoch hauptsichlich auf saure Schmelzen und weniger auf basische Schmelzen bezieht. Auf-
grund der erhohten Korrosionsbestiandigkeiten von YSZ-Materialien und dem grofden Poten-
tial, das diese Werkstoffe gegeniiber den bisher vorrangig eingesetzten CaO- und Mg0O-stabi-
lisierten Materialien im Bereich Feuerfest bieten, ist es von entscheidender Bedeutung die
genauen Zusammenhange bei der Schmelzkorrosion, vor allem im Zusammenhang mit der
Schmelzbasizitit, zu verstehen. In der Literatur finden sich dazu, mit Ausnahme von den ge-
nannten Arbeiten zu TBCs[!8-28] bisher kaum Arbeiten[39 40,42],

Die hier vorliegende Arbeit wurde angefertigt, um zum besseren Verstidndnis der Vorgiange
bei der Hochtemperaturschmelzkorrosion von YSZ - dabei besonders von Y-FSZ - beizutra-
gen, die Literatur dahingehend zu ergdnzen und dabei auf die unterschiedlichen schmelzsei-
tigen Einfliisse einzugehen. In einem weiteren Schritt wird die Korrosion der YSZ- mit MSZ-
Materialien (engl. magnesia stabilized zirconia) verglichen, um die Vorziige der Materialien
herauszuarbeiten. Zunichst mussten die kritischen Einflussgréfien, die die Korrosion von
feuerfesten Materialien durch eine Schmelzphase beeinflussen, benannt und analysiert wer-
den. Diese Arbeit hat gezeigt, dass die Korrosionsprozesse, die auf die Keramik wirken von
mehreren entscheidenden Faktoren beeintrachtigt werden. Dabei ist zwischen substratseiti-
gen und schmelzseitigen Faktoren zu unterscheiden.

Substratseitig spielt die materialinterne Porositit eine entscheidende Rolle im Korrosions-
prozess. Eine offene Porositit hat grofden Einfluss auf den Korrosionsfortschritt, da eine vor-
handene Porositit als Wegbarkeit fiir eine angreifende, infiltrierende Schmelze wirkt. Aber
auch ein hoherer Anteil an geschlossener Porositiat kann korrosionsférdernd wirken, da Po-
renraume immer einen schnell infiltrierbaren Raum darstellen und dadurch ein Material mit
einer hoheren Porendichte schneller infiltriert und somit korrodiert wird. Auch der Sinter-
grad/Korngrofie und der Stabilisatorgehalt/-typ wurden im Rahmen dieser Arbeit als wich-
tige Einflussgrofien erkannt. Im Allgemeinen spielt die Mikrostruktur der Keramik eine wich-
tige Rolle im Korrosionsprozess [22.28. Um genaue Vorhersagen zur Schmelzinfiltration treffen
zu konnen ist daher die Kenntnis der Mikrostruktur und somit die genaue Kenntnis der Po-
renbeschaffenheit/Korngrofden(verteilung)/Korngrenzphasenkonzentration wichtig. Um ei-
nige dieser Faktoren zur Erstellung eines Korrosionsmodells vernachldssigen zu koénnen,
wurden im Rahmen dieser Arbeit auch Einkristallexperimente durchgefiihrt. Da die Einkris-
talle porenfrei sind und per Definition keine Korngrenzphasen besitzen bzw. nicht aus unter-
schiedlichen Kérnern zusammengesetzt sind, kann die Schmelze lediglich tiber Diffusionspro-
zesse oder Wegbarkeiten, die wahrend des Versuchs in Form von Korrosionserscheinungen
entstehen, ins Material vordringen. Dies erleichtert die Modellierung der Korrosionsprozesse
fiir das YSZ-Material und erméglicht dabei eine Fokussierung auf die Stabilisatorauslaugungs-
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prozesse und die damit einhergehenden mikrostrukturellen Anderungen. In gesinterten po-
lykristallinen Materialien haben die genannten Faktoren jedoch eine umso groéfiere korrosi-
onsbeeinflussende Bedeutung.

Ein Ansatz fiir die Modellierung von Schmelzinfiltration in polykristallinen Materialien mit
einem gewissen Anteil an inter- bzw. auch intragranularer Porositét ist bereits in der Litera-
tur vorhanden. Nach POIRIER & GEIGER [43] ergibt sich folgender Zusammenhang:

Gl. 1-1 b~ [ (5?17
wobei t die Zeit ist, k; diePorenkontinuitat, w die offene Porositit, D¢ den Kapillardurchmes-
ser und L die Infiltrationstiefe angibt. Des Weiteren sind flir das Modell nach POIRIER & GEI-
GERI*3] einige schmelzseitige Faktoren entscheidend. Schmelzviskositit n und die Oberfla-
chenspannung der Schmelze oy fliefien ebenfalls in ihr Modell ein. Die zeigt, dass die
Schmelzseitigen Faktoren wichtige Grof3en im Korrosionsprozess darstellen. Diese Einfluss-
grofien sind hauptsachlich abhédngig von Schmelzchemismus und der Schmelztemperatur.
Die genaue Kenntnis liber diese Faktoren ist wichtig fiir die genauere Beurteilung der unter-
schiedlichen Korrosionsvorgange. Daneben werden Chemismus bzw. die Basizitat, welche ein
Maf fiir die Reaktivitat und somit auch die Zr0;/Y,03; Aufnahmekapazitit darstellt, sowie das
Benetzungsverhalten der Schmelze auf der Keramik vom Poirier-Geiger-Modell (vgl. Gl. 1-1)
nicht bzw. nicht umfassend berticksichtigt.

Eine gute Benetzung ist aber Voraussetzung fiir eine intensive Material-Schmelz-Interaktion
und begiinstigt somit die Infiltrations- und schliefRlich auch die Korrosionsrate. Im Umkehr-
schluss konnen starke korrosionsbedingte Schadigungen am Material durch eine schlechte
Benetzbarkeit stark eingeddimmt werden. Das Benetzungsverhaltens (Benetzungswinkel 6)
der Schmelzen wird im Rahmen dieser Arbeit fiir die verwendeten Schmelzen experimentell
ermittelt. Wohingegen die Viskositdt (1) der Schmelzen durch geeignete Modelle berechnet

wird.

Ebenfalls wird die Basizitdt als Grof3e der Reaktivitat der Schmelzen gegeniiber der ZrO,-Ke-
ramiken berechent, die im Poirier-Geiger-Modell nicht beriicksichtigt wird, allerdings maf3-
geblichen Einfluss auf u.a. das Infiltrationsverhalten der Schmelzen hat. Durch die Auflésung
von Keramikkomponenten dndert sich die Schmelzstruktur, welche wiederum Einfluss auf
die Viskositdt und das Benetzungsverhalten und somit die Infiltrationstiefe hatl28l. Sowohl die
komplette Auflosung der ZrO,-Keramik, als auch die Auslaugung des Stabilisators sind beo-
bachtete Korrosionserscheinungen(35-37. 401, Dieser Einfluss wird durch Raman-basierten
Strukturuntersuchungen anhand von gesattigten Schmelzen untersucht. Durch die Interak-
tion zwischen Keramik und Schmelze kommt es aber auch zu keramikseitigen, mikrostruktu-
rellen Anderungen, die die Infiltration beeinflussen. Solche Prozesse sind zum einen Sinter-
prozesse, die durch die Anwesenheit von SiO; und CaO zu verstiarktem ZrO,-Kornwachstum,
somit zum Verschliefden von Porenrdumen und dadurch zu einer Verlangsamung der Infiltra-
tionsgeschwindigkeit fithren kdnnen [28.42], und zum anderen der Vorgang der Korngrenzoff-
nung, der sich mit einer drastischen Erh6hung der Wegbarkeiten gegenteilig auf die Infiltra-
tionsgeschwindigkeit auswirkt.
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Die Korngrenzoffnung, die bei TBCs aufgrund der zumeist im EB-PVD (engl. elektron beam
physical vapor depositioning) aufgebrachten Zr0;-Schichten und der daraus resultierenden
vorzugsorientierten Kérner bei der Korrosion oft eine grofde Rolle spielen [22 441, ist auch bei
den dichtgesinterten, polykristallinen ZrO,-Keramiken nicht zu vernachlassigen. Erste Versu-
che mit unterschiedlichen Schmelzen zeigen, dass der Prozess der Korngrenzoéffnung auch bei
der Korrosion von polykristallinen YSZ-Tiegeln ohne Vorzugsorientierung unter bestimmten
Voraussetzungen eine Rolle spielt. Dies belegen die mikrostrukturellen Untersuchungen der
korrodierten Proben in dieser Arbeit. Des Weiteren haben SHAW et al.[45] herausgefunden,
dass es beim Kontakt von polykristallinem Al;03 zu Al,03-geséttigten, Cr,03-haltigen Schmel-
zen zu einer deutlich erh6hten Korngrenzoffnungsrate und zu einer starkeren Kornsepara-
tion kommt als bei Al,03-gesattigten, Cr.03-freien Schmelzen. Diesen Unterschied fithrten sie
auf die Tatsache zuriick, dass, auch wenn die angreifende Schmelze bereits an Al,03 gesattigt
ist, durch die sehr gute Loslichkeit von Cr,03 im Al;03-Gitter, die Schmelze sich nicht im
Gleichgewicht mit der Al;03-Keramik befindet und somit weiterhin sehr reaktiv auf die Al,03-
Korner der Keramik wirkt. Dieser Mechanismus lasst sich theoretisch auf ZrO,-Keramiken im
Kontakt zu Zr0;-gesattigten Schmelzen mit hohen Y,03, MgO bzw. CaO-Gehalten {ibertragen.
Die Oxide sind sehr gut im ZrO,-Gitter 16slich und auch dafiir bekannt sich mit anderen Stabi-
lisatoren wahrend des Korrosionsprozesses auszutauschen [22 38] (siehe Kapitel 6). Somit ist
trotz ZrO-Sattigung eine Reaktivitat der Schmelze gegeben.

Das statische Poirier-Geiger-Modell (Gl. 1-1) kann deshalb die tatsachlichen Begebenheiten
nicht vollumfanglich beschreiben, da die Korrosion immer ein dynamisches System mit vari-
ablen Parametern darstellt. Deshalb wurden die genannten, mit unter voneinander abhingi-
gen, korrosionsbeeinflussenden Grofien (Basizitat, Viskositat, Benetzungsverhalten, Porosi-
tat, Sintergrad/Korngrof3e/Korngrenzphasenkonzentration und Stabilisatorgehalt) im Rah-
men dieser Arbeit in Bezug auf YSZ-Materialien analysiert, um die Literatur durch
Korrosionsstudien von Y203 und hoch Y,03-haltigen ZrO-Erzeugnisse im Kontakt zu silikati-
schen Schmelzen zu erganzen. Aufgrund des Mangels an experimentellen Daten in der Litera-
tur, stellt diese Arbeit einen wichtigen Schritt in Richtung Aufklarung und Verstindnis von
Hochtemperaturkorrosionsprozessen von YSZ-Keramiken im Kontakt zu metallurgischen
Schlacken und Schmelzen dar. Zur Erstellung eines detaillierten Korrosionsmodells zur Be-
schreibung der eigentlichen stabilisatorauslaugungsbedingten Korrosion tragen die c-ZrO»-
Einkristallexperimente bei.

1.1 Das System ZrO,

Der folgende Abschnitt dient dazu die Gewinnung von ZrO; vorzustellen und dabei auch auf
syngenetische Verunreinigungen hinzuweisen, die in vielen fertigen ZrO,-Produkten in Spu-
ren zu finden sind und auch in dieser Arbeit eine Rolle spielen.

In der Natur kommt ZrO; als Mineral Baddeleyit vor, welcher die monokline Kristallstruktur
aufweist. Aus wenigen natiirlichen Proben ist auch die kubische Modifikation bekannt. 1937
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beschrieben erstmals CHUDOBA & STACKELBERG!“¢] ¢-ZrO; als Einschluss in nattirlichen wo-
nen. Die Rohstoffproduktion von ZrO; beschrankt sich ausschliefdlich auf den Abbau von na-
tlirlichen Lagerstétten. Dabei wird ZrO; in den seltensten Fallen direkt als Reinoxid (Badde-
leyit), sondern viel haufiger in Form von Zirkon (ZrSiO4) z.B. als Nebenprodukt der Ilmenit
(FeTiO3)- und Rutil (TiO2)-Férderung gewonnen. Der einzige kommerziell genutzte Badde-
leyitabbau wird in Russland betrieben, wobei das ZrO; hier auch lediglich als Nebenprodukt
des Apatit- und Eisenerzabbaus gewonnen wird. Die Aufbereitung der ZrO,-haltigen Minerale
erfolgt liber das Aufschmelzen bei extrem hohen Temperaturen (bis 2800°C) in Lichtbogen-
ofen unter Beimengung von Koks, welches eine Senkung des Sauerstoffpartialdrucks zur
Folge hat. Dabei wird der Zirkon nach Gl. 1.1-1 zersetzt und Silizium entweicht in Form von
SiO-Gas.

2800°C
GL 1.1-1 ZrSiO4 )+ Cs) == 2710, + SiO[g] + CO[g]

Zuriick bleibt ZrO,, welches allerdings immer aufgrund der sehr dhnlichen chemischen und
physikalischen Eigenschaften mit geringen Mengen an HfO; verunreinigt ist. Des Weiteren
sind typische lagerstittenabhiangige Verunreinigungen wie Fe;03, Al;03 und TiO, enthalten.
Bei der Aufbereitung und Umsetzung zu gebrauchsfertigen Pulvern kommen haufig noch ge-
ringe Mengen an Ca0O-Verunreinigungen hinzu, die auch in den im Rahmen dieser Studie ver-
wendeten Materialien nachweisbar sind.

1.1.1 Gitterstabilisierung

Das System ZrO; ist ein Multi-Phasen-System, bei dem tiber den Temperaturbereich vom ab-
soluten Nullpunkt (0 K) bis hin zum Schmelzpunkt, der bei etwa 2710°C471 liegt, 3 Hauptpha-
sen stabil sind. Bis zu einer Temperatur von ca. 1150°C ist die monokline Modifikation (m-
Zr0y) stabil. Ab 1150°C bis zu ~2380°C ist die tetragonale (t-ZrOz) und ab 2380°C bis zum
Schmelzpunkt die kubische Phase (c-Zr0;) stabil. Bei Temperaturen >1200°C erfahren gesin-
terte reine ZrO,-Werkstoffe beim Abkiihlvorgang unter ca. 900°CI*8] eine Phasentransforma-
tion in die monokline Phase. Diese erfolgt displaziv durch einfaches kooperatives Abscheren
entlang bestimmter Atomlagen und ist vergleichbar der bekannten martensitischen Trans-
formation in Stiahlen[*8l. Im ZrO,-System erfolgt diese Transformation allerdings mit einer Vo-
lumenzunahme von ca. 5 %, was zur Ausbildung von materialinternen Spannungen fiihrt.
Diese fiihren zu Rissbildungen und schliefdlich zum Versagen des gesamten Werkstoffs/Bau-
teils. Deshalb ist es von grofdem Interesse diese Phasentransformation zu unterbinden oder
wenigstens zu kontrollieren. Hierzu ist das grundlegende Verstindnis der Gitterstabilisie-
rung im System ZrO; erforderlich.
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1200°Co !

230°Ce

Abb. 1.1-1: Koordinationspolyeder des Zr** Atoms (orange) in den Strukturen der 3 Hauptphasen im ZrO,-System, modi-
fiziert nach YASHIMA et al.[9],

In der monoklinen Phase ist das Zr4+-Ion 7-fach koordiniert, wohingegen es in der kubischen
und tetragonalen Phase in einer 8-fachen Koordination vorliegt. Das Zr-Atom ist jedoch etwas
zu klein um bei einer 8-fach Koordination einen 0-O-Kontakt zu verhindern, weshalb es beim
Abkthlen zu einer Phasentransformation in die tetragonale und spéater in die monokline
Phase kommt. Beim Sprung zur tetragonalen Struktur kommt es zu einer Aufspaltung des 8-
fach Koordinationspolyeders in zwei ineinander verschobene verzerrte Koordinationstetra-
ederl*9], wobei 4 Sauerstoffe nun ndher an das Zr-Atom heranriicken und die librigen 4 weiter
wegriicken (Abb. 1.1-1).

Eine Besonderheit im Kristallsystem ZrO; liegt in der Phasentransformation von der tetrago-
nalen in die monokline Phase. Dabei dndert sich das Molvolumen und es kommt zu einem
Volumenansprung beim Abkiihlvorgang (Abb. 1.1-2a). Dieser Volumenanstieg hat verhee-
rende Folgen bei der Herstellung von ZrO,-Werkstoffen. Er fithrt zu grofen materialinternen
Spannungen, die in Konsequenz zu einem vollstdndigen Materialzerfall fiihren. Aufgrund des-
sen ist reines ZrO; zur Herstellung von Werkstoffen nicht geeignet.

Temp. ~2380°C 710 Temp. ~1200°C
. =
t-Zr 2 Vol. + 5%

c—ZrO2 m-ZrO2

Vol. + 0%

Abb. 1.1-2: Gittertransformation des kubischen ZrO,-Gitters (T>2380°C), liber das tetragonale Gitter (2380°C>T>1200°C)
bis zum monoklinen Gitter (T<1200°C) mit abnehmender Temperatur, modifiziert nach HEUER [°/,

Einige Arbeiten [46.51-54] zeigen, dass die kubische Phase in Abhadngigkeit von Sauerstofffehl-
stellen bis weit unter die Transformationstemperatur von 2380°C stabilisiert werden kann.
Erreicht wird dies durch die Herstellung von ZrO..x-Verbindungen, die aus einer Mischung
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von stochiometrischem ZrO; und nicht-stochiometrischem Zr;03; gesintert wurden. Dabei
wird die iibliche 8-fach Koordinierung entsprechend der Anteile an nicht-stéchiometrischem
ZrO1s auf unter 8 reduziert, was eine Stabilisierung bis weit unter den Phasentransformati-
onspunkt c>t ermoglicht. Die folgende Abb. 1.1-3 zeigt die ZrO,-Phasenstabilitiatsgrenze in
Abhédngigkeit vom Sauerstoffgehalt.

. Konzentration an Sauerstoffleerstellen |
Abriata et al. (1986) - 1

2800 -+ i L+Gas
2710°C:
2600 - L <210,
+ Gas
2400 4 ~2377°C
— L+ o ZF L +¢c-Zr0, c-Zr0,
2065°C
2000 +
ol t-ZrO.
O 1800 & &
E aZr +c-ZrO, Gas
5 1600 - ~1525%C 41 % z0,
s c-ZrOZ’
g 1400 o Zr +t-ZrO, + t-ZrO,
(
- — ~1205°C
1000 -
_[863°C
800 o Zr + m-ZrO, m-Zr0
2
600 - + Gas
m-ZrO,
400 -
200 T T T T T T T T T T T T T T
ZrO, 70

Atom % Sauerstoff

Abb. 1.1-3: Zirconium-Sauerstoff-Phasendiagramm, modifiziert nach ABRIATA et al.[*Yl, Die rote Linie markiert die stéch-
iometrische Zusammensetzung.

Allerdings sind die Grenzen dieser Methode schnell ersichtlich. Da stabilisiertes und im Spe-
ziellen kubisches ZrO; hervorragende O2-lonenleiter sind, kommt es beim Abkiihlen an Luft
zur 02--Diffusion ins Kristallgitter und zur Auffillung der Sauerstofffehlstellen. Deshalb kon-
nen die tetragonale und die kubische Phase nicht bis auf RT stabilisiert werden.

Durch das gleiche Stabilisierungsprinzip, jedoch durch den Einbau aliovalenter Fremdatome
(Abb. 1.1-4), kann die Stabilisierung der tetragonalen bzw. der kubischen Phase auch bis auf
RT bewerkstelligt werden, da die Sauerstoffleerstellen chemisch vorgegeben und auch nach
dem Abkitihlen noch vorhanden sind.
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= Y-ZrO, + Vo

Abb. 1.1-4: Gitterstabilisierung der kubischen bzw. tetragonalen Struktur bis auf RT durch den Einbau von aliovalenten
Oxiden (z.B. Y,03), modifiziert nach www.doitpoms.ac.uk (Stand 12.07.2016).

Dabei kommen unterschiedliche Oxide zum Einsatz. Die haufigsten und bekanntesten sind
MgO, Ca0, die jeweils nach Gl. 1.1-2 pro ersetztem Zr-Atom eine Sauerstofffehlstelle erzeugen,
und Y203, das nach Gl. 1.1-3 fiir zwei ersetzte Zr-Atome eine Sauerstoffleerstelle erzeugt.

Temp.

Gl 1.1-2 Zr0, + xMg0 — Zr,_,Mg,0,_,
Temp.

Gl 11'3 ZT02 + xY203 — Zr1—2xY2x02—1.5x

Dazu kommen noch einige andere Stabilisatoren, die allerdings im Rahmen dieser Arbeit
keine Rolle spielen und deshalb hier keine weitere Erwdhnung finden. Die bindren Systeme
Zr0,-MgOI55-601, Zr0,-Ca0l56.57.59,61-641 und Zr0»-Y,03[47.57.59,65-69] (Abb. 1.1-5) und die ternaren
Systeme Zr0,-Ca0-MgO0170-72], Zr0,-Mg0-Y,0371. 721 und Zr0;-Y»03-Ca0l73. 74l waren und sind
noch heute Gegenstand der Forschung.

Durch entsprechende Stabilisatorgehalte kann so das ZrO,-Gitter partiell oder voll stabilisiert
werden. Durch schnelles Abkiihlen nach dem Sintervorgang ist es dann auch méglich partiell
stabilisierte Strukturen bis zu RT ,stabil” zu halten, ohne dass es zu Entmischungsreaktionen
kommt. Die Phasen liegen dann aber in einer metastabilen Form vor, die nur erhalten bleibt,
da die Transformation in die niedertemperaturstabile Phase kinetisch gehemmt wird. Durch
die Variation der Stabilisatoranteile, die Sintertemperaturen bzw. Sinterprogramme kénnen
innerhalb der bindren Systeme unterschiedliche Materialien mit teilweise sehr unterschied-
lichen physikalischen Eigenschaften hergestellt werden, die ein sehr weites Anwendungsfeld
aufspannen.
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Abb. 1.1-5: Bindre Phasendiagramme von ZrO, und den géngigsten Stabilisatoren Y,03, CaO und MgO. ZrO,-Y,03 modi-
fiziert nach SCOTT!*”] und STUBICAN et al.[°¢], 7rO,-CaO modifiziert nach STUBICAN & RAY!®Y und ZrO,-MgO modifiziert

nach VIECHNICKI & STUBICANI®Y,

1.1.2 ZrO,-Phasen und ihre Anwendung

Durch die Stabilisierung mit aliovalenten Ionen kénnen unterschiedliche Modifikationen von
ZrO; bei RT stabilisiert werden. Im System Zr0»-Y,03 sind je nach Definition bis zu 5 (6) Mo-
difikationen vertreten. Nach aktuellem Stand der Forschunglé9 besteht das ZrO,-Y,03-System
aus m-, t-, t’-, t”’-(c’-) und c-ZrO;. Durch die mechanische Bearbeitung der kubischen Phase
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1 Einleitung und Zielsetzung

entsteht eine weitere metastabile Modifikation, die in der Literatur vereinzelt als rhombo-
edrischen Phase (,r-Zr0;") angesprochen wird. Im weiteren Verlauf dieser Arbeit bleibt diese
allerdings lediglich eine Randnotiz.

Bei Temperaturen 2500
2350°C>T>1000°C sind je - — Scott? .
nach Stabilisatorgehalt ledig-
lich die t-ZrO,-Phase
(P42/nmc) und die c-ZrOs- 2000
Phase (Fm3m) stabil. In Ab-
hdngigkeit von Temperatur

X

¢ -------- Yashimaetal?? |
- — - Fabrichnaya et al.”? 7|

N

— — Lipkin et al.®”

und Stabilisatorgehalt existiert
eine u.a. von YASHIMA et al.[75]
beschriebene Umwandlungs-

1500

grenze Tol/Y), bei der die

Temperatur in [°C]

o . _ 1000 R - L2 RN ]
Gibbs’sche freie Energie von c- N S TR | T NN

ZrO; der der t-ZrO;-Phase ent-
spricht (AG=0). Allerdings be- i
steht in der Literaturl6 75 76l 500
keine einheitliche Meinung '
liber deren genaue Lage. Dem- ‘
nach gibt es mitunter deutliche ok (m+) \ ) )
Schwankungen von To(/Y in 0 5 10 15 20 25
Abhingigkeit vom Y,03-Gehalt, YO, ;in [mol%]

wie aus Abb. 1.1-6 zu entneh- app, 1.1-6: r0,-v,05-Phasendiagramm, modifiziert nach SCOTT'*7], YASHIMA
men ist. Einigkeit herrscht da- €t al.7’l, FABRICHNAYA et al.’¢l und LIPKIN et al.l’! mit den Stabilitéitsberei-

. chen der m-, t-, t™-, t""- und c-ZrO,-Phase bei RT und den typischen Synthesebe-
gegen Uber das Vorhanden- reiche der ZrO»,-Materialen TZP, PSZ, 8YSZ und FSZ.

sein einer Mischungsliicke
bzw. des 2-Phasenfeldes zwischen der c-ZrO; und der t-ZrQ;-Phase bei T>1100°C. Auch des-
sen Lage im Phasendiagramm ist sehr gut bekannt. Durch langsames Abkiihlen bzw. eine ther-

mische Auslagerung von YSZ-Materialien, deren Zusammensetzung in diesem 2-Phasenfeld
liegt (z.B. Pfad X in Abb. 1.1-6), kommt es unter Gleichgewichtsbedingungen zu einer Pha-
senseparation in eine Yttrium-reiche c- und eine Yttrium-arme t-ZrO;-Phase. Die Bildung der
t-ZrO2-Phase ist dabei stets rekonstruktiv und erfolgt somit iiber eine Umstrukturierung des
Kristallgitters durch Diffusionsprozessel7>l.

Durch sehr schnelles Abschrecken und Uberfahren des 2-Phasenfeldes gelingt es eine tetra-
gonale Phase mit entsprechend hohen Y,03-Gehalten zu erhalten. Diese bei T<1000°C sehr
stabile ZrO,-Phase ebenfalls mit Raumgruppe P4,/nmc entsteht diffusionslos(?7-81], hat ein
¢/a>1 und wird als t"-ZrO; bezeichnet. Eine Umwandlung in die m-ZrO»-Phase durch eine dis-
plazive Transformation wie bei t-ZrO; ist nicht moglich[82l. Dies ist auf das mit dem steigenden
Y,03-Gehalt abnehmende c/a-Verhaltnis und die damit verbundene niedrigere Tetragonalitat
zurilickzufiihren(83 841, Bei hoheren Temperaturen ist t"-Zr0O; jedoch thermodynamisch instabil
und wandelt, wie zuvor dargestellt, in eine Yttrium-arme t-ZrO; und eine Yttrium-reiche c-
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1 Einleitung und Zielsetzung

ZrO; Phase uml®9l. Letztere unterliegt beim Abkiihlen auf RT einer diffusionslosen, displazi-
ven Transformation in eine tetragonale Struktur, wobei lediglich die O-Atome entlang der c-
Achse versetzt werden, jedoch ein c/a=1 bewahrt wird[85 86l, Die resultierende Phase wird als
t”’-Zr0; bezeichnet[8l]. Nach einer Arbeit von Lipkin et al. [69] ist die Zusammensetzung (Y203-
Gehalt) der entmischten Phasen nicht auf die jeweilige Phasengrenze zum t-ZrO,- bzw. c-
Zr0,-Stabilitatsfeld begrenzt. Es entstehen in Abhdngigkeit von der t’-Zusammensetzung (z.B.
~8mol% Y015 bzw. 7,5 wt% Y,03) und Auslagerungstemperatur (hier am Beispiel von
1500°C) eine t-Zr0Oz-Phase mit ~5 mol% Y015 (4,5 wt% Y.03) und eine t”’- bzw. c-Zr0,.Phase
mit ~12,5 (11,5 wt%) bzw. ~11 mol% Y015 (10 wt% Y203). Die t-ZrO,-Phase wandelt teil-
weise in m-ZrO; um, wahrend die t”’-ZrO,-Phase bei RT stabil ist und nicht in die m-ZrO,-
Phase umwandelt. Die displazive Phasentransformation in m-ZrO; bei Niedertemperatur
(Tot/m)) ist lediglich aus der t-ZrO,-Struktur moéglich.

Die Experimente nach LIPKIN et al. [¢9] belegen somit, dass es im Zr0O;-Y,03-Phasendiagramm
bei T>1100°C im Bereich von 7-8 mol% Y015 (6,5-7,5 wt% Y»03) eine Mischungsliicke gibt, in
der bei T>1100°C im System Zr0;-Y,03 keine einzelne Phase vorliegt. Diese findet sich u.a.
auch im, nach JIN & DU [73] erstellten Phasendiagramm.

Aus den unterschiedlichen ZrO;-Phasen resultieren unterschiedliche ZrO,-Materialien. Eine
detaillierte Auflistung der geldaufigen ZrO,-basierten Werkstoffe findet sich u.a. in HANNINK
et al.87l. Zu den gebrauchlichsten Zr0Q,-Materialbezeichnungen gehéren FSZ, PSZ und TZP, die
sich in ihrer chemischen Zusammensetzung (Stabilisatorgehalt), der mittleren Korngrofie
und der Sintertemperatur unterscheiden. Des Weiteren werden heutzutage auch immer hau-
figer t"-ZrO; Keramiken (8YSZ) fiir besondere Anforderungen hergestellt.

1.1.2.1 FSZ

FSZ steht fiir voll stabilisiertes ZrO, (engl. fully stabilized zirconia) und es besteht ausschlief3-
lich aus kubischem ZrO,. Der Stabilisatorgehalt im Zr0,-Y,03-System liegt dabei bei Werten
>8 mol%. Es wird deshalb als vollstabilisiert bezeichnet, da selbst bei RT die kubische Phase
thermodynamisch stabil ist und keine Tendenz zur Transformation in die tetragonale bzw.
monokline Phase zeigt. Allerdings wird der Begriff der Vollstabilisierung in der Literatur un-
terschiedlich aufgefasst. Nach den alteren Studien, in denen die Phasenbestimmung meist
mittels Rontgendiffraktion (engl. X-ray diffraction, kurz XRD) durchgefiihrt wurde, besteht
eine Vollstabilisierung des ZrO,-Kristallgitters (c-Zr0O), sobald die, im tetragonalen Kristall-
gitter (P4,/nmc) unterschiedlich langen, a- und c-Gitterkonstanten ein Langenverhaltnis ent-
sprechend der kubischen Fm3m-Struktur von c/a=1 aufweisenl*’l. Dies ist auch noch heutzu-
tage, wenn auch nicht korrekt, die haufigste in der Literatur zu findende Definition einer Voll-
stabilisierung. Da XRD jedoch aufgrund der sehr geringen Rontgenbeugung an
Sauerstoffatomen, im Vergleich zur Beugung an den deutlich schwereren Zr- und Y-Atomen,
nicht sehr sensitiv fiir geringste Versatze einzelner O-Atome ist(85], kann dieses Kriterium nur
bedingt fiir die Unterscheidung zwischen kubischer und tetragonaler Phase herangezogen
werden. Folglich wurde die Grenze zum vollstabilisierten ZrO auf c/a=1 und somit im System
Zr02-Y>03 bei etwa 8 mol% Y05 festgelegt. Erst durch das Einsetzen der, fiir geringste Ande-
rungen in den Atompositionen und somit fiir geringste Anderungen in der Polarisierbarkeit
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von Molekiilstrukturen, sensiblen Raman-Spektroskopiel88], wurden auch die geringen Vers-
atze in den O-Atompositionen, wie sie erstmals von TEUFER 1962189 erwdhnt wurden, in die
Unterscheidung zwischen kubisch vollstabilisierter und tetragonaler Phase mit einbezogen.
Auf Grund dessen ist in der Literaturl?s. 85 86 901 immer haufiger erst bei Y,03-Gehalten von
>11 mol% die Rede von einer echten kubisch flichenzentrierten Kristallstruktur, bei der
beide Kriterien, sowohl c/a=1 als auch die O-Atompositionen exakt den Positionen (8c) der
kubisch flichenzentrierten Fm3m-Raumgruppe entsprechenli8él. Ist der Stabilisatorgehalt zu
gering, erfolgt beim Abkiihlen der hochtemperaturstabilen c-ZrO,-Phase eine displazive
Transformation durch Umklappen einzelner Zr-O-Atomverbindungen in die t”-ZrO-Phase.
Der kritische Wert an Y03 wird allerdings noch immer diskutiert und unterscheidet sich teil-
weise sehr deutlich (siehe Abb. 1.1-6 To(/9). FSZ (c-Zr0;) wird in der Feuerfestindustrie in
Bereichen haufiger thermischer Wechselbelastungen aufgrund des schlechten Thermos-
chockverhaltens selten eingesetzt. Der Grund fiir die schlechten Thermoschockeigenschaften
liegt an der Kombination von schlechter Warmeleitfahigkeit und erhéhter Warmeausdeh-
nungl91 92, die insbesondere bei grofRvolumigen FSZ-Feuerfeststeinen negative Auswirkun-
gen hat. Bei Diinnschichtanwendung (z.B. TBC) ist dieser Aspekt vernachladssigbar gering.
Hier kommen hauptsachlich die mechanischen Eigenschaften von t’-ZrO,-Materialien zum
Tragen.

1.1.2.2 8YSZ

8YSZ-Materialien bestehen aus einer hoch Y,0s3-stabilisierten, tetragonalen ZrO;-Phase mit
einem Gehalt von ~8 mol% YO1;5 (~4,2 mol% Y»03 bzw. 7,5 wt% Y,03), welche als t"-Zr0O; be-
zeichnet wird. Die gangige Bezeichnung fiir diese Materialien ist 8YSZ, wobei sich die 8 auf
8 mol% Y015 bezieht und nicht mit dem in dieser Arbeit verwendeten T8Y bzw. Melox8Y
(~8 mol% Y203) zu verwechseln ist. Die Herstellung erfolgt durch einen Syntheseprozess bei
hohen Temperaturen, die je nach Verfahren auch bis zum Schmelzpunkt reichen kénnen (z.B.
beim Plasmasprayen) mit anschlieflendem Abschrecken auf RT. Bei der Unterschreitung der
Tole/Y wandelt die zuvor kristallisierte c-ZrO»-Phase diffusionslos in die t"-ZrO,-Phase um. Das
Haupteinsatzgebiet belduft sich derzeit auf TBC-Anwendungen in Turbinentriebwerken.
Durch die Nichttransformierbarkeit der t"-Phase wird der Volumensprung vermieden, der bei
der Umwandlung in die m-ZrQ,-Phase auftritt. Dies ist entscheidend, da eine Volumenzu-
nahme zu Schichtabplatzungen und schlimmstenfalls zum Triebwerksausfall fithren kann.
Unter normalen Betriebsbedingungen (0°C<T<1250°C) ist die t’-Phase stabil und wandelt
nichtin m-ZrO; um. Bei Spitzentemperaturen in modernen Triebwerken von ~1500°C kommt
zu einer Entmischung in eine nichttransformierbare c- bzw. t”’-ZrO; und eine transformier-
bare t-ZrO,-Phase. In Abhiangigkeit von der Auslagerungstemperatur und -dauer wandelt
letztere in die m-Phase um. Diese Umwandlung ist jedoch sehr stark von der Mikrostruktur
der Materialien abhangigl24 931 und somit nicht direkt einhergehend mit einem Materialversa-
gen. Das sich daraus ergebende Anwendungspotential von 8YSZ-Material ist bei weitem noch
nicht ausgeschopft und deshalb Gegenstand zahlreicher aktueller Forschungsarbeiten u.a. um
Prof. Anthony G. Evans und Prof. Carlos G. Levi [22-25,69,94],
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1123 PSZ

PSZ steht fiir partiell stabilisiertes ZrO, (engl. partially stabilized zirconia), wobei sich der
Stabilisatorgehalt im System Zr0»-Y,03 zwischen <8 mol% und >3 mol% bewegt. PSZ-Mate-
rial besteht immer aus zwei Phasen, da bei gegebenen Y,03-Anteilen und erhohten Tempera-
turen eine Mischungsliicke zwischen kubischer und tetragonaler Phase besteht. Das vorran-
gig aus Mg-PSZ-Materialien (z.B.[50.87.921) bekannte Gefiige besteht aus grofderen, kubischen
Koérnern (Grundmatrix), innerhalb derer es zu einer Entmischung von kleinen, tetragonalen
Spindeln kommt. Bei der Entmischungsreaktion kommt es zu einer grundlegenden Neuord-
nung des Kristallgitters, wobei sich die Gitterkonstanten von c/a=1 nach c/a>1 dndern. Beim
Phasentibergang der kubischen c-ZrO;-Phase (Fm3m mit c/a=1) in die klassische tetragonale
t-Zr0Oz-Phase (P4;/nmc mit c>a) handelt sich um ein Kklassisches Beispiel einer diffusiven
Transformation(79 821, Die einzelnen Atome miissen dabei grofRere Wegstrecken zuriicklegen,
die sich in der Grofdenordnung der Gitterkonstanten bewegen. Dieser Prozess dufdert sich
meist durch Entmischungsstrukturen der niedertemperaturstabilen Phase (t-ZrO>) in einer
Matrix der hohertemperaturstabilen Phase (c-Zr0;). Da die Entmischung diffusionsgebunden
ist, geschieht dies stets bei hoheren Temperaturen. Das Verhaltnis von t-ZrO; zu c-ZrO; kann
ganz einfach tiber das Hebelgesetz anhand der Phasendiagramme ermittelt werden und ist
dabei hauptsachlich von Sintertemperatur, Abkiihlgeschwindigkeit und Stabilisatorgehalt ab-
hiangig. Die, gegeniiber dem FSZ-Material, sehr guten Thermoschockeigenschaften werden
durch den Mischphasenbestand aus c-ZrO; und das leicht in die monokline Phase transfor-
mierbare t-ZrO, erreicht. Beim Abkiihlen von hohen Temperaturen schrumpfen die ther-
misch stark ausgedehnten kubischen Kérner, was zu Spannungen im Material fiihrt. Diese
verursachen die Aktivierung der t-ZrO,=>m-ZrO;-Transformation. Der damit verbundene Vo-
lumenzuwachs kompensiert zu einem gewissen Teil den Volumenverlust durch die schrump-
fenden c-ZrO,-Koérner, was fiir einen Abbau der materialinternen Spannungen sorgtl°%. 921, In
feuerfesten Anwendungen mit erh6htem Thermoschockaufkommen findet man deshalb hau-
figer PSZ-Material, da es gegentliber FSZ-Material die besseren Thermoschockeigenschaften
besitzt.

1.1.2.4 TZP

TZP steht fiir tetragonale ZrO;-Polykristalle (engl. tetragonal zirconia polycrystals, kurz TZP).
Der Stabilisatorgehalt im System Zr0,-Y,03 ist dabei, je nach Sintertemperatur sehr eng auf
2,5-3,5 mol% Y,03 begrenzt. Sie haben eine mittlere Korngrofie von meist deutlich unter 1 um
und bestehen per Definition ausschliefilich aus tetragonaler Phase. Dieses Gefiige wird durch
einen sehr schnellen Abkiihlprozess nach einem verhéltnismaf3ig kurzen Sinterschritt erzielt.
Die Sintertemperatur kann aufgrund der sub-um-Korngrofde deutlich reduziert werden.
Dadurch wird die Korngréfie kleingehalten und eine Phasentransformation in die m-ZrO,-
Phase verhindertl3]. Auch werden Zusatze wie z.B. Al,03 zugesetzt, um die Kérner am Wach-
sen zu hindern (engl. grain boundary pinning). Wachsen die Kérner tiber den kritischen Wert,
kommt es zu einer spontanen Transformation(®s. 96l und das TZP-Material wird instabil. Da die
t-Zr0O2-Phase bei RT thermodynamisch nicht stabil ist, kann sie sich durch geringe Energie-
einwirkung in die monokline, thermodynamisch stabile Phase umwandeln. Dieser Prozess ist

14



1 Einleitung und Zielsetzung

diffusionslos. Die Atome miissen dabei lediglich sehr geringe Entfernungen zurticklegen, die
weitaus kleiner als die Gitterkonstante sind. Dies bedeutet, dass der Prozess sehr schnell ab-
laufen kann. Bei der t-ZrO,—=>m-Zr0O,-Transformation wird im Gitter eine Scherbewegung aus-
gefiihrt, durch die einzelne Atomlagen umklappen, wodurch die Symmetrie von tetragonal
auf monoklin erniedrigt wird. Der Scherprozess ist eine Sonderform der displaziven Trans-
formation und wird als martensitische Phasentransformation bezeichnet. Aufgrund der nur
geringen notwendigen Atombewegungen kann die t-ZrO,—=>m-Zr0,-Transformation auch bei
sehr tiefen Temperaturen und sogar bei RT ablaufen. Hierzu muss lediglich eine kleine Ener-
giebarriere iberwunden werden (siehe To/m in Abb. 1.1-6). Die Energiezufuhr kann beispiels-
weise durch Zugspannungen an der Spitze eines durch das Material laufenden Risses aufge-
bracht werden. Dadurch wandeln die unter Spannung stehenden Kérner um und durch die
Volumenvergrofierung wird der Riss aktiv an der weiteren Ausbreitung gehindert bzw. sogar
wieder verschlossen. Aufgrund der Umwandlungsverstarkung [1.11.50,87,97-99 wird TZP haupt-
sachlich fiir mechanisch hoch belastete Bauteile eingesetzt.
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2 Methoden

Die Analysen, die dieser Arbeit zu Grunde liegen, wurden mit Hilfe folgender Methoden und
den zugehorigen Geraten durchgefiihrt:

2.1 Bildgebende Verfahren

Als bildgebende Verfahren kamen unterschiedliche Methoden zum Einsatz. Die Auf- (ALM
auch RLM fiir engl. reflected light microscopy) bzw. Durchlichtmikroskopie (DLM auch TLM
fiir engl. transmitted light microscopy) wurde mit Hilfe eines Olympus BH-2 Mikroskops
(Olympus Corporation, Tokyo, Japan), mit angeschlossener CCD-Kamera vom Typ Tucsen
TCA-5.0 (Xintu Photonics Co., Ltd., Fuzhou, Fujian, China) und der zugehorigen Analysesoft-
ware TSView (Tucsen Imaging Technology Co., Ltd., Fuzhou, Fujian, China), durchgefiihrt.

Die rasterelektronenmikroskopischen Bilder (REM auch SEM fiir engl. scanning electron
microscope) wurden mittels eines LEO® VP 1450 (Carl Zeiss AG, Oberkochen, Deutschland)
aufgenommen. Die Bilder bei sehr grofden Vergrofierungen wurden mittels eines Feldemissi-
onsgerates vom Typ AURIGA (Carl Zeiss AG, Oberkochen, Deutschland) am naturwissen-
schaftlichen und medizinischen Institut (NMI) in Reutlingen aufgenommen. Die Proben wur-
den dabei mit einer diinnen Schicht Gold-Palladium besputtert. Die Beschleunigungsspan-
nung wurde zwischen 5-10kV (3kV Feldemissionsgeridt) gewdhlt, um besonders
oberflachensensitive arbeiten zu kénnen.

Als zusitzliches bildgebendes Verfahren wurde die optische Kathodolumineszenzmikrosko-
pie (KLM) verwendet. Dabei wurde ein herkdémmliches Durch-und Auflichtmikroskop (Carl
Zeiss AG, Oberkochen, Deutschland) mit einer Kathodolumineszenzeinheit vom Typ 8200 CL
MK 4 (Cambridge Image technology, Cambridge, UK) und einer Peltier gekiihlten CCD-Kamera
TCC-3.3ICE-N (Tucsen Imaging Technology Co., Ltd., Fuzhou, Fujian, China) ergédnztf4z 100,101],
Ein ahnlicher Aufbau wurde auch bereits von KARAKUS & MOORE!192] beschrieben. Da es sich
bei der optischen KLM um kein Standardverfahren handelt, wird die Methode im Folgenden
kurz erlautert.

Abb. 2.1-1 zeigt eine schematische Darstellung der Messanordnung. In der Probenvorberei-
tung unterscheidet sich die Methode nicht von herkdmmlichen mikroskopischen Methoden.
Dabei wird ein polierter Diinn- oder Dickschliff, besputtert bzw. bedampft oder auch unbe-
dampft mit einem defokussierten Elektronenstrahl beschossen, der iiber eine Kaltkathode er-
zeugt wird. Aufgrund des schriagen Einfallwinkels des defokussierten Elektronenstrahls
kommt es zu einer mehrere Zentimeter messenden, ellipsoidal ausgeleuchteten Flache. Wel-
che mit einem Lichtmikroskop und nachgeschalteter gekiihlten CCD-Kamera aufgezeichnet
werden kann. Der KL-Effekt basiert auf der Wechselwirkung des Elektronenstrahls mit der
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Probenoberfliache. Dabei werden Elektronen in angeregte Zustande iiberfiihrt. Bei der Riick-
fiihrung dieser angeregten Elektronen kann die gewonnene/liberschiissige Energie zumin-
dest teilweise in Form von elektromagnetischer Strahlung freigesetzt werden. Liegt diese im
Bereich des sichtbaren Spektrums (380-750 nm) spricht man von optischer Lumineszenz, die
man als Farbe wahrnehmen kann.

Peltier-gekuhlte
CccD

|
T T T T
|| o

Elektronenkanone ]

Saphir-Fenster

— . ~—— Vakuumkammer
KL-Steuerung Ltumhlreszenz-
= strahlung

KV pA / 5
m m ® defokussierter ISRt
H H H @® Elektronenstrahl x-y Tisch ﬂ
© ©
Abb. 2.1-1: Schematische Darstellung der Messanordnung eines optischen Kathodolumineszenzmikroskops.

Sogenannte Aktivatoren sind fiir den KL-Effekt verantwortlich. Es wird dabei in zwei Gruppen
von Aktivatoren unterschieden: Intrinsische (Materialeigene Aktivatoren, wie z.B. Kristall-
baufehler) und extrinsische Aktivatoren (materialfremde, wie z.B. Verunreinigungen durch
Fremdionen). Die wichtigsten lumineszenzerzeugenden extrinsischen Aktivatoren sind lonen
der Ubergangsmetalle und der seltenen Erden (REE fiir engl. rare earth elements). Sie kom-
men in beinahe allen Verbindungen wenigstens im ppm Bereich vor, was bereits ausreichend
fiir eine Lumineszenzerzeugung ist. Die erzeugte Farbe kann dabei spezifisch fiir eine Miner-
alphase oder aber auch ein bestimmtes Element sein, was eine rein optische qualitative Aus-
wertung der KL-Bilder beinahe unméoglich macht. Grundsatzlich kann man jedoch festhalten,
dass eine durch Ubergangsmetallionen erzeugte Lumineszenzfarbe immer phasenspezifisch
und eine durch REE-lonen erzeugte immer elementspezifisch ist, was mit der jeweiligen
Elektronenkonfiguration der Elemente zusammenhangt. Fiir weitere Details und Schwierig-
keiten bei der Auswertung von KL-Analysen sei an dieser Stelle auf die umfangreiche Litera-

tur verwiesen[102-117],

2.2 Dichtebestimmung und Porositatsanalyse

Die Dichtebestimmung der fertig gesinterten Probenkérper und die damit einhergehende Po-
renanalyse wurden mittels Unterwasserwédgung nach dem Prinzip von Archimedes durchge-
fiihrt. Hierfiir wurde eine Waage vom Typ Sartorius LP620P (Sartorius AG, Gottingen,
Deutschland) und einem Unterwasser-Auftriebswageaufsatz vom Typ YDKO1LP (Sartorius
AG, Gottingen, Deutschland) verwendet. Hierfiir wurde wie folgt verfahren.

(1) Proben fiir min. 15 h bei 110°C trocknen
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(2) Trockengewicht (m1) bestimmen

(3) Evtl. vorhandene offene Porositat mit deionisiertem Wasser infiltrieren. Dies kann
tiber 30 min Auskochen in deionisiertem Wasser erreicht werden, wobei die Probe
fiir weitere 4 h im Wasser belassen werden muss. Effektiver und weitaus weniger
zeitintensiv hat sich hier eine mehrminiitige Behandlung in einem starken Ultra-
schallbad herausgestellt.

(4) Nach dem Infiltrieren der offenen Porositit wurde das Unterwassergewicht (m2) mit
Hilfe des Unterwasser-Auftriebswageaufsatzes bestimmt. Fiir diesen Schritt muss die
genaue Wassertemperatur bekannt sein, um aus der exakten Dichte p;, von Wasser bei
der gegeben Temperatur t die Rohdichte pr der Probe berechnen zu kénnen.

(5) Im Anschluss an die Auftriebswagung wurde das Trankungsgewicht (m3) bestimmt,
indem die feuchte Probe von anhaftendem Wasser befreit und erneut gewogen
wurde.

Die Rohdichte pr (Gl. 3.2-1), scheinbare Feststoffdichte ps (Gl. 3.2-2) und die offene Porositat
Porr (Gl. 3.2-3) lassen sich aus den erhaltenen Ergebnissen wie folgt berechnen.

_ . m _ mil N

Gl 3.2-1 PR = a— oI
_ m _. mi 4
Gl.3.2-2 Ps = VFK*VP goscni. = miemz PL

VPoff _ m3-mil

100

Gl 3.2-3 POff = Vges ma—m2
Mit Kenntnis der theoretischen/Réntgendichte pw ldsst sich die Gesamtporositat Pges (Gl. 3.2-
4) bzw. die geschlossene Porositat Pgescni (Gl. 3.2-5) wie folgt berechnen.

Gl 3.2-4 P, =28
9 pen

Gl. 3.2-5 Pgeschl = Pges - POff

Die Ergebnisse der Dichte-/Porositdtsbestimmung sind in Tab. 3.3-1 aufgefiihrt.

2.3 Chemische Analysen

Die chemischen Analysen erfolgten mittels wellenldngendispersiver Rontgenspektroskopie
(WDS auch WDX fiir engl. wevelength dispersive X-ray spectroscopy) in einer Elektronen-
strahlmikrosonde (EMP) (engl. electron micro probe) vom Typ Jeol JXA-8900RL (Jeol, Tokyo,
Japan), wobei mit einer Beschleunigungsspannung von 15 kV und, je nach Probe, mit einem
Strom von 20 nA (fiir Messungen in Keramik) und 4 nA (fiir Messungen in Glasern) gemessen
wurde. Die Messungen in Keramik wurden bei fokussiertem Strahl durchgefiihrt, wohingegen
die Messungen in den Glasphasen mit einem aufgeweiteten Strahl von 2-5 um und sehr nied-
riger Strahlstromstarke erfolgten, um den Energieeintrag auf die Probe zu minimieren und so
ein evtl. Austreiben von leicht fliichtigen Schmelzkomponenten wie z.B. Na;0 zu vermeiden.
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Die zu messenden Elemente Zr und Hf wurden dabei auf den 8Y-c-Zr0,-Standard, Y auf einem
Yttrium-Aluminium-Granat (YAG), die Schmelzelemente Al, Ca, Si und Na auf einem Albit-
bzw. Plagioklas-Standard oder in Verbindung mit Mg auf Diopsid, Fe auf Hamatit, Mn auf Rho-
dochrosit und Ni auf gediegen Nickel standardisiert. Die Proben wurden fiir die Analyse mit
Kohlenstoff bedampft und die Messungen ZAF-korrigiert.

Des Weiteren wurden auch Elementanalysen mittels energiedispersiver Rontgenspektrosko-
pie (EDS auch EDX fiir engl. energy dispersive X-ray spectroscopy), mit Hilfe eines EDS-Spekt-
rometers vom Typ OXFORD INCA Energy 200Premium Si (Li) SATW-Detector (Oxford Instru-
ments, Abingdon, Oxfordshire, UK), an einem REM vom Typ LEO® VP 1450 (Carl Zeiss AG,
Oberkochen, Deutschland) mit nachgeschalteter Auswertung mittels INCA (Oxford Instru-
ments, Abingdon, Oxfordshire, UK) durchgefiihrt. Die flir diese Studie durchgefiihrten EDS-
Elementverteilungsmappings wurden mit Hilfe eines TableTop-REMs vom Typ TM3030Plus
(Hitachi, Ltd., Tokyo, Japan) durchgefiihrt.

Zusatzlich wurden Rontgenfluoreszenzanalysen (RFA auch XRF fiir engl. X-ray fluorescence
spectroscopy) an einem Spektrometer vom Typ Bruker AXS S4 Pioneer (Bruker AXS GmbH,
Karlsruhe, Deutschland) und fokussierte u-RFA-Messungen an einem Prototypen vom Typ
PRAXIS II (IFG Adlershof, Berlin, Deutschland) durchgefiihrt, die aber im Verlauf der Arbeit
lediglich zur Validierung anderer chemischer Analysen im Hinblick auf ZrO,/Y,0s-Verhalt-
nisse herangezogen wurden.

2.4 Strukturelle Analysen

Zur genaueren Klassifizierung der Ausgangsmaterialien, gerade im Bereich kritischen Uber-
gangsbereich zwischen kubischer und tetragonaler ZrO;-Phase (~8 mol% Y»03) wurden klas-
sische Rontgenbeugungsanalysen (RBA, auch XRD fiir engl. X-ray diffraction analyzes) in kon-
ventioneller Bragg-Brentano-Geometrie in einem Gerat Typ D5005 (Siemens AG, Miinchen,
Deutschland) mit einer Cu-Réntgenquelle, einem Sekunddarmonochromator und einem Szinil-
lationspunktdetektor herangezogen. Dieses Gerat bietet, bedingt durch die niedrigere Profil-
breite, eine deutlich hhere Winkelauflésung.

Die Analysen der Korrosionsproben wurden mittels ortsaufgeloster Rontgenbeugung (p-
XRD?) analysiert. Dabei wurde stets mit einem Einfallswinkel von 10° gemessen, aus welchem
sich eine maximale effektive Analysetiefe in ZrO, unter Verwendung von CoK,-Strahlung von
ca. 5 pm ergibtl(!18l. Die Analysen erfolgten mittels D8 Discover Mikrodiffratometer (Bruker,
Karlsruhe, Deutschland) mit einer Co-Rontgenquelle, fokussierenden Rontgenkapillaropti-
ken, welche Messfleckgréfien von unter 100 pm zulassen, und einem hochauflésenden 2-di-
mensionalen VANTEC 500 Detektor (Bruker, Karlsruhe, Deutschland). Fiir genauere Details
siehe BERTHOLD et al.[119],

Um eine noch hohere Ortsauflosung zu gewahrleisten und ganze Reaktionszonen phasenana-
lytisch auskartieren zu kénnen, wurden zusatzlich Messungen an einem Raman-Spektrome-
ter vom Typ InVia Reflex (Renishaw, New Mills, Gloucestershire, UK) mit einem griinen Laser
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(532nm) und einem 1800er Gitter durchgefiihrt. Die Ortsauflésung von wenigen Mikrome-
tern bezieht sich dabei allerdings lediglich auf die laterale Auflésung. Die Eindringtiefe bzw.
die wahre Analysetiefe und somit die axiale Auflésung muss als deutlich grofRer abgeschatzt
werden. In polykristallinem ZrO; wurde eine Analysetiefe von ca. 30 um unter Verwendung
eines 50x Objektivs mit einer numerischen Apertur von 0.55120.1211 ynd in optisch transluzen-
tem, einkristallinem ZrO;-Material sogar eine Analysetiefe bis tiber 400 pum bestimmt. Eine
Analyse mit ausfiihrlicher Diskussion zum Thema axiale und laterale Auflésung bei der Ra-
man-Spektroskopie findet sich in der Literatur(120-123],

Eine weitere strukturbestimmende Methode, die in dieser Arbeit zum Einsatz kam, ist die
Elektronenriickstreubeugung (engl. electron back scattered diffraction, kurz EBSD). Eine aus-
fithrliche Zusammenfassung der Methode, der zugrundeliegenden Physik und der Anwen-
dung auf u.a. ZrO;-Proben findet sich in der Literatur u.a. in der Dissertation von KATRA-
KOVA24], Ziel der EBSD-Analysen war es, die Kornorientierung der z.T. transformierten und
z.T. neugebildeten ZrO,-Kdrner nach der Korrosion aufzeigen zu konnen. Die durch Wieder-
ausfallung neu gebildeten, z.T. orientiert aufwachsenden ZrO,-Koérner sind somit theoretisch
von initialen/residualen Kérnern unterscheidbar. Jedoch kam es aufgrund diverser Schwie-
rigkeiten bei der Probenpréaparation (Oberflichengiite und elektrische Leitfahigkeit) zu kei-
nen auswertbaren Ergebnissen. Einige der bestehenden Problematiken, die sich im Rahmen
dieser Arbeit bei der Analyse der korrodierten ZrO;-Proben im Kontakt zu silikatischen
Schmelzen ergaben, werden im Folgenden kurz dargestellt.

(1) Probenoberfldchenrauhigkeit

Da es sich bei der EBSD-Methode um eine sehr oberfldchensensitive Methode handelt,
ist eine hohe Oberflachengiite von groféer Bedeutung. Da es bei der mechanischen Be-
arbeitung (Schleifprozess und Politur) zu einer Ausbildung einer Storschicht des ke-
ramischen bzw. kristallinen Gefiiges, durch Mikrorissbildung, Gitterspannungen und
Gitterdeformierungen kommt, die das Ergebnis sehr stark beeinflussen kénnen, ist es
von entscheidender Bedeutung diese Schicht moglichst schonend abzutragen ohne
das darunterliegende ungestorte Kristallgitter zu beeintrachtigen. Dies kann bei-
spielsweise durch lonenstrahldtzen erzielt werdenl18l, welches aber aufgrund der
Probengeometrie nicht angewendet werden konnte. Eine weitere Moglichkeit ist das
Feinpolieren mittels kolloidalen Poliermitteln, welches sowohl physikalisch erodie-
rend als auch chemisch korrodierend wirkt. Als Erosionsstoff kommt meist fein sus-
pendiertes SiO; oder Al;03 in einer leicht basischen oder sauren Trégerfliissigkeit zum
Einsatz, wie in der Arbeit von KATRAKOVAI'24] ausfiihrlicher beschrieben. Dieser Pra-
parationsschritt erfordert einen sehr geringen Anpressdruck, was wiederum zu sehr
langen Polierzeiten fiihrt. Die untersuchten Proben wurden mittels OP-AA (leicht ba-
sische Al,03 Suspension mit einer Korngrofde von 0,005um) poliert, was zu einer deut-
lichen Verbesserung der Oberflachengiite gefiihrt hat. Allerdings konnte nicht sicher-
gestellt werden, dass die komplette Stérschicht abgetragen wurde ohne das darunter-
liegende Material erneut mechanisch zu storen.

(2) Elektrische Leitfahigkeit
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Da es von grofder Bedeutung ist, dass es zu keinerlei Aufladungseffekten auf der Pro-
benoberflache kommt, die zu Ablenkungseffekten der gebeugten Sekundarelektronen
fithren, ist die elektrische Leitfahigkeit der Probenoberflache von grofier Bedeutung.
Eine Kohlenstoffbedampfung oder Gold-Palladium-Besputterung, wie sie mit den zur
Verfiigung stehenden Apparaten durchgefiihrt werden, kann nicht angewendet wer-
den, da bereits sehr wenige Nanometer an Schichtdicke ausreichen, um das EBSD-Sig-
nal so weit zu schwiachen, dass eine Auswertung unmoglich ist. Weitere Beschich-
tungsmethoden sind wiederum in KATRAKOVAI124] aufgefiihrt, die aber aus ver-
schiedensten Griinden nicht angewendet werden konnten. Die einzige Méglichkeit,
die nichtleitenden Keramiken dennoch mittels EBSD zu untersuchen, ist daher das
Arbeiten bei besonders niedrigen Strahlstrémen und Beschleunigungsspannungen
auf sehr kleinen nichtbedampften Probenflachen, wie es z.B. von KEUPER et al.[118] quf
Zr0; erfolgreich angewendet wurde. Allerdings weisen im zu untersuchenden Mate-
rial bereits einzelne Kérner eine Fliche von mehreren zehner pm? auf. Statistisch aus-
sagekriftige EBSD-Mappings sind somit im Bereich von mehreren 100 bis 1000 um?
anzusiedeln. Solch grofde Flachenmappings sind mit dem nach KEUPER et al.[*18] an-
gewandten Verfahren nicht durchfiihrbar, da es trotz niedriger Beschleunigungsspan-
nung und Stromstarke haufig zu Aufladungseffekten kommt.

(3) Phasenindizierung

Das ZrO,-System ist bekanntlich ein Multiphasensystem (siehe Kapitel 1.1), beste-
hend aus den Hauptphasen m-ZrO, t-ZrO; und c-ZrO>, wobei der Einbau von u.a. Y203
die tetragonale und die kubische Phase bis auf RT stabilisieren kann. Der Einbau von
Y.03 bewirkt allerdings auch eine Gitterverzerrung/-aufweitung, die mehr oder we-
niger linear mit dem Y,03-Gehalt wachst. Bei den EBSD-Messungen ist es notwendig
der Analysesoftware die zu analysierenden Phasen in Form von kristallographischen
Daten aus der ICSD-Datenbank genau vorzugeben, damit die gemessenen Kikuchi-Li-
nienmuster eindeutig einer zuvor definierten Phase zugeordnet werden kénnen. Die
einzige Phase, die unproblematisch in der Indizierung ist, ist die unstabilisierte mo-
nokline Phase. Da es sich bei den zu untersuchenden Proben um Laugungsexperi-
mente und somit um Proben mit kontinuierlich abnehmendem Gehalt an Y;03 han-
delt, ist eine eindeutige Vorgabe der zu indizierenden Phase nicht méglich. Beim Ver-
such die Anderungen der Gitterkonstanten durch die schwankenden Y,03-Gehalte zu
ignorieren, kommt es zu hohen Fehlerquoten bei der Indizierung. Erschwerend
kommt dabei die unter Punkt 1 beschriebene Gitterstorschicht hinzu aufgrund derer
es ebenfalls zu Fehlindizierungen kommt. In einer Arbeit von HASEGAWAI125] wurde
beispielsweise gezeigt, dass durch die mechanische Einwirkung beim Schleifen und
Polieren eines kubischen Zr0O,-Materials das Kristallgitter soweit gestort wird, dass
eine neue ,rhomboedrische” ZrO,-Phase entstanden ist. Dieser Effekt tritt auch bei
den hier untersuchten kubischen Proben auf, wie Abb. 2.4-1 exemplarisch zeigt. Erst
durch thermisches Regenerieren kann das Gitter wieder entspannt und somit eine
reine kubische Oberfliche wieder hergestellt werden. Dieser thermische Auslage-
rungsprozess ist allerdings bei den bereits praparierten und teilweise eingebetteten
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Tiegelproben nicht moglich, da die thermisch erzeugten Spannungen zwischen ZrO,-
Material und Schmelzphase zur Zerstérung der Probe fiihren wiirden. Allerdings ist
eine Indizierung der kubischen Phase ohne Regeneration nicht méglich. So wurden
beispielsweise eindeutig mittels XRD und Raman-Spektroskopie bestimmte kubische
Einkristalle nach der Feinpolitur mittels EBSD, bei der Vorgabe einer kubischen, einer
tetragonalen und einer monoklinen Struktur, als #monoklin bzw. gréfitenteils nicht-
indizierbar indiziert, was auf Gitterspannungen zuriickzuftihren ist, die durch mecha-
nische Bearbeitungsschritte (Sdgen, Schleifen, Polieren) entstanden sind und nicht
vollstandig entfernt werden konnten.

—*— €-ZrO, (8mol%Y,0,)

—=V — r-Zr0, 8 mol%Y,0)

Intensitdt a.u.

] regeneriert bei 1000°C |-~

U d geschliffen und poliert |~’
i as sintered }..-.
— T

22 30 40 50

Abb. 2.4-1: Durch mechanische Einwirkung hervorgerufene, oberfldchliche Gitterdeformation der c-ZrO,-Phase. Die Dif-
fraktogramme zeigen das T8Y-Material nach dem Sintern (unten), nach dem Schleifen und der 1 um-Politur (Mitte) und
dem anschliefsenden Regenerationsbrand bei 1000°C fiir 15 min.

Somit ist die EBSD-Methode fiir die Analyse einer kontinuierlich fortschreitenden Y,03-Aus-
laugung aus Y-FSZ-Materialien anhand der hier untersuchten Proben nicht praktikabel.

2.5 Benetzungsverhalten/Schmelzeigenschaften

Die Benetzungsexperimente und die damit verbundenen Benetzungswinkelmessungen wur-
den an einem Leitz Erhitzungsmikroskop (engl. high temperature microscope, kurz HTM)
durchgefiihrt. Entscheidende Verbesserungen kamen mit neuen Teilen von Hesse Instru-
ments (Osterode am Harz, Deutschland) zu Stande. Da es sich hierbei um eine, fiir diese Arbeit
sehr wichtige Analysemethode handelt, bei deren Messung aber auch gleichzeitig Experi-
mente durchgefiithrt werden, wird auf diese Methode und den genauen Aufbau gesondert im
Kapitel 5.2.2 eingegangen.

23



2 Methoden

24



3 7Zr0;-Keramiken

Die Auswahl an zu untersuchenden ZrO;-Keramiken beschrankt sich in dieser Arbeit nicht
ausschliefllich auf Y,0s-stabilisierte ZrO,-Materialien (YSZ), sondern beinhaltet ebenfalls
MgO- (MSZ) und CaO-stabilisierte Keramiken (CSZ), wie sie typischerweise in der Feuerfest-
industrie Anwendung finden (vgl.[36.371). Dies ist notwendig, um einen direkten Vergleich der
unterschiedlich stabilisierten ZrO,-Materialien in Kontakt mit den verwendeten Modell-
schmelzen anstellen und die Vorziige des jeweiligen Materials (Stabilisator) in den Korrosi-
onsexperimenten besser herausheben zu konnen.

3.1 Ubersicht Probenmaterial

Es wurden verschiedene YSZ-Materialien (Gesintert/ready-to-press/Pulver) mit unter-
schiedlichsten Stabilisatorgehalten sowie MSZ ready-to-press-Pulver verwendet. CSZ-Mate-
rial war lediglich in einer grobkdrnigen Pulvermischung erhaltlich, das aufgrund der schlech-
ten Rieselfdhigkeit des Pulvers (scharfkantige heterogene Kérnchen ohne Binderanteil) nicht
zu dichten Probenkérper verpresst und anschlief3end dichtgesintert werden konnte, weshalb
es in den Korrosionsstudien nicht zum Einsatz kam.

Zusatzlich zu den polykristallinen YSZ-Materialien wurden unterschiedliche Schnittlagen
((100), (110) und (111)) einkristalliner Y-FSZ-Proben auf Korrosionserscheinungen/-kinetik
analysiert. Diese Einkristallexperimente sind wichtig, um die Korrosionskinetik von einzel-
nen Kornern im Detail besser verstehen zu kénnen ohne den mitunter korrosionsentschei-
denden Einfluss von Korngréfde bzw. Korngrenzphasenkonzentration beriicksichtigen zu
miissen. Fiir den Vergleich zwischen polykristallinem und monokristallinem Material wurden
spezielle kombinierte Einkristall-Tiegel-Experimente mit Materialien mit vergleichbarem
Y,03-Gehalt durchgefiihrt (siehe Kapitel 6.3). Dieser spezielle Versuchsaufbau hat den Vorteil,
dass Einfliissen wie Schmelzchemie, Temperaturverteilung und daraus resultierende Unter-
schiede in der Schmelzkonvektion fiir beide Materialien in derselben Probe gleichermafien
gelten. Sofern nicht gesondert aufgefiihrt, werden bei den folgenden Materialanalysen die
drei verschiedenen Schnittlagen (100), (110) und (111) unter SC (Single Crystal, engl. fiir Ein-
kristall) zusammengefasst.

Die folgende Tab. 3.1-1 gibt eine Ubersicht iiber die analysierten ZrO,-Materialien der unter-
schiedlichen Hersteller mit unterschiedlichen Stabilisatorgehalten. Des Weiteren ist die Art
der Materialien vermerkt, wie sie vom Hersteller bezogen wurden. Teilweise wurden die Pro-
ben fertig gesintert geliefert, andere als pressfiahige oder reine Pulvermischungen und wieder
andere als vorbereitete Weifilinge.
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Da bestimmte Zusammensetzungen nicht als fertig gesinterte Tiegel bezogen werden konn-
ten, mussten aus den ready-to-press-Pulvern zunichst Tiegel in Eigenarbeit hergestellt wer-
den (siehe folgender Abschnitt). Die Tiegel von GTS-Keramik sind eine Spezialanfertigung
und wurden auf Wunsch mit nominell 20 wt% Y03 im Schlickergussverfahren angefertigt
und fertig gesintert angeliefert. Die GTS-Proben weichen jedoch mit durchschnittlich 17 wt%
Y.03 deutlich vom bestellten Stabilisatorgehalt ab.

Tab. 3.1-1: Ubersicht iiber die verschiedenen Rohmaterialien, wie sie von den Herstellern ausgeliefert wurden.

Hersteller Hersteller- Proben- Probenform Nomineller
bezeichnung bezeichnung Stabilisatorgehalt

MTICorp YSz SC Einkristallschnittlagen in (100), (110) und (111) 8 mol% Y,0;
Friatec AG Fzy Fzy Gesinterte Tiegel 5 mol% Y203
Metoxit AG FSz M1oy Gesinterte Tiegel 10 mol% Y03
GTSKeramik 20Y-FSZ GTS Gesinterte Tiegel / gesinterte Scheibchen 12 mol% Y203
Vita 3-TZP 3Y-TZP WeiRlinge 3 mol% Y203
Melox Melox 8Y Melox8Y Nanopulver o. Binder 8 mol% Y203
Tosoh TZ-8YSB T8Y ready-to-press 8 mol% Y»03
Saint Gobain GY3Z-N60D SG3Y ready-to-press 3 mol% Y203
Saint Gobain CMgz02B SG10Mg ready-to-press 10 mol% MgO
IBUtec Zircox C-3YG IBU3Y ready-to-press 3 mol% Y»03
IBUtec Zircox C-10MG IBU1OMg ready-to-press 10 mol% MgO
umMc 95ZC-300 UCM300 Scharfkantiges, heterogenes Pulver (grob) o. Binder 8 mol% CaO
umcC 95ZC-200 UCM200 Scharfkantiges, heterogenes Pulver (grob) o. Binder 8 mol% CaO
umc 95ZC-100 UCMaoo Scharfkantiges, heterogenes Pulver (grob) o. Binder 8 mol% CaO

3.2 ZrO,-Probensynthese

Die in Pulverform vorliegenden Probenmaterialien wurden mittels einer hydraulischen
Hochdruckpresse vom Typ Hymag HDP 1000 (Hymag, Betzdorf (Sieg), Deutschland) und ei-
ner Druckkammer (Hymag, Betzdorf (Sieg), Deutschland) bei einer maximalen Last von
35 kp/cm? in einem Olbad isostatisch verpresst. Bei einem Stempeldurchmesser von 50 mm
entspricht dies einem maximalen Kammerinnendruck von ~5000 bar. Um ein Eindringen des
Druckmediums zu verhindern wurden die Kautschukpressmatritzen in mehrere Lagen La-
texschutzhiillen eingepackt.

3.2.1 Tiegelproben

Nach dem Ausformen wurden die zylindrischen Presslinge liber einen Vorbrand bei ca. 850°C
entbindert. Diese Temperatur liegt bei allen Proben noch deutlich vor dem Sinterbeginn, ge-
wahrleistet aber bereits eine gute Verarbeitungsfestigkeit des Griinlings bei gleichzeitigem,
vollstidndigem Ausbrennen der organischen Binderanteile. In einem nachsten Bearbeitungs-
schritt wurden die Griinkorper auf einer Drehbank ideal zylindrisch gedrehten und anschlie-
3end halbiert. Die beiden Hélften werden wiederum in der Drehbank mit Hilfe eines 14 mm
HM-Schaftfrasers bei sehr langsamen Drehzahlen und langsamen Vorschubgeschwindigkei-
ten zu Tiegeln mit einer Wandstarke von ca. 2-3 mm verarbeitet. Die Bearbeitungsschritte auf
der Drehbank wurden von geschultem Personal in der institutseigenen Werkstatt unter der
Verwendung von entsprechender Schutzausriistung (Atemschutz/Staubabsaugung/Ge-
sichtsschutz) durchgefiihrt.
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Die gefertigten Tiegelrohlinge wurden anschlief3end gesdubert und bei 1530°C bzw. 1650°C
fir 2h bzw. 4 h in Ofen vom Typ ZYrcomat (Vita Zahnfabrik, Bad Sickingen, Deutschland)
bzw. BLF 1700 (Carbolite, Hope, Hope Valley, UK) dichtgesintert. Das Sintern bei 1650°C und
4 h Haltezeit diente zur Erh6hung der Korngréfie der einzelnen Materialien, da auch der Ein-
fluss der Korngrofe auf den Korrosionsprozess untersucht werden muss.

3.2.2 Benetzungsproben

Die fiir die Benetzungsexperimente benétigten ZrO,-Scheibchen wurden auf folgende Weise
hergestellt. Die isostatisch verdichteten Griinkérper wurden nach dem Entbindern in diinne
Scheibchen (2 ca. 12 mm, H ca. 1,5-2 mm) gesdgt und anschliefdend mit Hilfe von 40, 15,
3,5 um SiC-Suspensionen gelappt. Die planen Scheiben wurden anschliefiend fiir 2 h bei
1530°C bzw. fiir 4 h bei 1650°C dichtgesintert. Die SG10Mg bzw. IBU10Mg-Proben mussten
nach dem Sinterschritt bei 1650°C mit 5 K/min auf 1000°C abgekiihlt werden, um ein Zer-
springen der Scheibchen zu vermeiden.

Die daran anschlief}ende Feinpolitur am fertig gesinterten Material erfolgt mithilfe von
Mikrodiamant-Suspensionen in abnehmender Korngréfie von 6 pm tiber 3 pm bis hin zu
1 um. Diese Schritte sind wichtig um evtl. vorhandene Oberflachenrauigkeiten/-strukturen
zu entfernen und damit den Effekt der Oberflaichenbeschaffenheit auf das Benetzungsverhal-
ten fiir alle Proben zu minimieren und eine vergleichbare Ausgangssituation zu schaffen. Ein
Teil der Scheibchen wurde fiir die Gefiigeanalysen im Rasterelektronenmikroskop herange-
zogen und zur Hervorhebung der Korngrenzen durch thermisches Atzen bei 1400°C nachbe-
handelt.

3.3 Probencharakterisierung

Eine ausfiihrliche Materialcharakterisierung wurde an allen, den fertig gesintert zugekauften
sowie den selbst bei 1530°C und 1650°C hergestellten Proben, durchgefiihrt.

3.3.1 Dichte und Porositat

Die Dichte sowie die geschlossene Porositit der Proben wurden, wie in Kapitel 2.2 beschrie-
ben, mit Hilfe der Archimedes-Auftriebswagungs-Methode bestimmt. Die Ergebnisse der
Dichte- bzw. Porositatsmessungen der gesinterten Proben sind in Tab. 3.3-1 aufgefiihrt.
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Tab. 3.3-1: Dichten und Porositéiten der gesinterten Proben bestimmt (iber die Archimedes-Auftriebswdgungs-Methode.

Probe prin [g/cm3] psin [g/cm?3] pw in [g/cm3] Portin [%] Pgesin [%]
SC n.b. n.b. 5,86 n.b. n.b.
GTS 5,12 5,12 5,93 0,23 ~13
M10Y 5,95 5,95 5,96 <0,1 ~0,15
Melox8Y n.b. n.b. 5,97 n.b. n.b.
T8Y 5,95 5,95 5,97 <0,1 ~0,4
FzY 5,83 5,83 6,0 <0,1 ~2,85*
IBU3Y 5,71 5,71 6,08 <0,1 ~4,7*
IBU3Y 1650°c/an 5,51 5,51 6,08 <0,1 ~g*
3Y-TZP 6,02 6,02 6,08 <0,1 ~0,9*
SG3Y 6,02 6,02 6,08 <0,1 ~0,8*%
SG3Y 1650°c/ah n.b. n.b. 6,08 <0,1 n.b.
SG10Mg 5,65 5,65 5,81 <0,1 ~2,8
SG10Mg 1650°c/ah n.b. n.b. 5,81 <0,1 n.b.
IBU1OMg 5,71 5,71 5,81 <0,1 ~1,8
IBU10Mg 1650°c/ah n.b. n.b. 5,81 <0,1 n.b.
UCM 100-300 4,58 5,46 ~5,76 ~15 ~20%*

*) Werte tendenziell zu hoch, da der vom Hersteller beigesetzte Al.Os Anteil nicht beriicksichtigt werden konnte
** \Wert ist sehr unsicher, da das Material sehr heterogen zusammengesetzt ist und der Anteil von m-ZrO; unklar ist.
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Abb. 3.3-1: Gemessene Gesamtporositdt und errechnete rel. Dichten der in dieser Arbeit verwendeten fertig gesinterten,
angekauften und isostatisch gepressten und gesinterten Proben.

Da in den meisten Proben keine offene Porositiat P.s nachgewiesen werden konnte, ist
Pges®Pgescnl.. Die errechneten Werte fiir pron und Pges sind in Abb. 3.3-1 grafisch dargestellt. Die
UCM-Proben weisen eine hohe offene Porositit auf. Dabei entspricht Poss 0,75 Pges. Dies liegt
an der schlechten Vorverdichtung, welche auf die schlechte Kornrundung (siehe Kapitel
3.3.2) und den fehlenden Binderanteil zurtickzufiihren ist. Die einzige Probe, die noch einen
messbaren Poi-Anteil von ca. 0,2% aufweist, ist die GTS-Probe. Aufgrund des sehr hohen of-
fenen Porositdtsanteils ist bei Korrosionsexperimenten mit dem GTS-Material von einer sehr
schnellen Infiltration der angreifenden korrosiven Medien auszugehen.
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3.3.1.1 Sinterschrumpfung

Die Sinterschrumpfung wurde mit Hilfe eines
Messschiebers bestimmt. Abb. 3.3-2 zeigt die
Sinterschrumpfung aufgetragen gegen die
Gesamtporositit. Dabei ist auffillig, dass wie-
derum diejenigen Proben (UCM) kaum einer
Sinterschrumpfung unterliegen, die aufgrund
der schlechten Kornrundung und des fehlen-
den Binderanteils bereits schlecht vorver-
dichtet wurden. Die vor dem Sintervorgang
vorhandene Porositit konnte somit durch
den Sinterprozess nicht mafdgeblich verrin-
gert werden.

Aus dem Sinterschrumpfungsverhalten und
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Abb. 3.3-2: Gemessene Sinterschrumpfung in Abhdngigkeit
von der Porositdit der verpressten und gesinterten Pulver-
proben.

Dichte-/Porositatsbestimmungen ldsst sich ableiten, dass sich die Materialien T8Y, SG3Y,
IBU3Y, SG10Mg und IBU10Mg aufgrund der geringen Porenanteile gut fiir die anstehenden
Tiegelversuche eignen, wohingegen die Materialien GTS und insbesondere UCMjigo-300 einer
langeren Experimentdauer durch erh6hte Schmelzinfiltration nicht standhalten.

3.3.2 Korngeflge

Die Gefiigeaufnahmen wurden, mit Ausnahme der Proben GTS-, FZY-, M10Y- und der einkris-
tallinen SC-Proben, anhand der bei 1530°C bzw. 1650°C gesinterten und nachtraglich bei
1400°C thermisch gedtzten ZrO2-Scheibchen (Benetzungsproben) mittels REM im SE-Modus
(Sekundarelektronen) durchgefiihrt. Die folgenden SE-Aufnahmen dienen zur Dokumenta-
tion der Ausgangsgefilige der im Rahmen dieser Arbeit verwendeten Proben. Die Korngrofsen-
abschatzung erfolgte tiber eine Bildanalyse mittels TSView. Hierzu wurde der mittlere Korn-
durchmesser aus zufillig ausgewdhlten Kdrnern abgeschatzt. Die abgeschatzten Korngrofien
dienen als interner Vergleichswert zwischen den einzelnen Materialien und sind nicht als Ab-
solutwerte zu verstehen, da eine exakte Korngoéfienbestimmung auf diese Weise nicht mog-
lich ist. Die Ergebnisse der Analysen sind in Tab. 3.3-2 aufgefiihrt.
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Tab. 3.3-2: KorngréfSenabschdtzung anhand der SE-Aufnahmen (Abb. 3.3-3 bis Abb. 3.3-10).

mittlere Korngrof3e in [um]

Probe nach 2 h bei 1530°C nach 4 h bei 1650°C
SC -
GTS 10 20
T8Y 5 10
M10y n.b. n.b.
Fzy n.b. n.b.
IBU3Y ~1 ~B(binar)
SG3Y ~1 ~5(binar)
3Y-TZP <1 n.b.
IBU1OMg n.b. 25(binar)
SG10Mg n.b. 35(binar)
UCM 100 n.b. n.b.
UCM 200 n.b. n.b.
Ucm 300 n.b. n.b.
3.3.2.1 YSZ

Die folgenden Abb. 3.3-3 bis Abb. 3.3-10 zeigen die SE-Aufnahmen der bei 1530°C fiir 2 h bzw.
der bei 1650°C fiir 4 h gesinterten und nachtréglich thermisch bei 1400°C geédzten YSZ-Pro-
ben T8Y, IBU3Y, SG3Y sowie die SE-Aufnahmen der als fertig gesinterte Keramiken bezogene
GTS-, M10Y-, FZY- und SC-Proben.

2h @ 1530°C

4h @ 1650°C

50 um 10 um

Abb. 3.3-3: SE-Aufnahmen der Korngefiige der Proben T8Y 2 h@1530°C und T8Y 4 h@1650°C bei einem Arbeitsabstand
von 8 mm und einer Beschleunigungsspannung von 8 kV (LEO® VP 1450, Carl Zeiss AG, Oberkochen, Deutschland).

Eine Besonderheit nach dem Sinterschritt bei 1650°C zeigen die Materialien SG3Y und IBU3Y.
Beide zeigen eine quasi-bindre Kornverteilung (Abb. 3.3-4 & Abb. 3.3-5). Die in der Tab. 3.3-2
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aufgefiithrten Korngrofden beziehen sich in diesem Fall auf die Korndurchmesser der groben
Fraktion.

2h @ 1530°C

4h @ 1650°C

Abb. 3.3-4: SE-Aufnahmen der Korngefiige der Proben IBU3Y 2 h@1530°C und IBU3Y 4 h@1650°C bei einem Arbeitsab-
stand von 8 mm und einer Beschleunigungsspannung von 8 kV (LEO® VP 1450, Carl Zeiss AG, Oberkochen, Deutschland).

2h @ 1530°C

4h @ 1650°C

Abb. 3.3-5: SE-Aufnahmen der Korngefiige der Proben SG3Y 2 h@1530°C und SG3Y 4 h@1650°C bei einem Arbeitsab-
stand von 8 mm und einer Beschleunigungsspannung von 8 kV (LEO® VP 1450, Carl Zeiss AG, Oberkochen, Deutschland).
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Die Gefiigebilder der Proben FZY, M10Y und SC wurden ohne thermische Vorbehandlung auf-
genommen, da aus Mangel an Probenmaterial keine gesonderten Proben zu Gefiligecharakte-
risierungszwecken verwendet werden konnten. Die bereits vorhandenen Proben waren pra-
parationsbedingt bereits in Epoxidharz eingebettet, wodurch ein nachtrédgliches thermisches
Atzen nicht mehr méglich war (Abb. 3.3-6). Beim GTS-Material wurden die Proben, wie vom
Hersteller angeliefert, poliert, thermisch gedtzt und analysiert und in einem nachtraglichen
Sinterschritt erneut fiir 4 h bei 1650°C nachgesintert (Abb. 3.3-7).

as sintered

Abb. 3.3-6: SE-Aufnahmen der Korngefiige der Proben FZY, SC und M10Y bei einem Arbeitsabstand von 8 mm und einer
Beschleunigungsspannung von 8 kV (LEO® VP 1450, Carl Zeiss AG, Oberkochen, Deutschland).

as sintered

4h @ 1650°C

Abb. 3.3-7: SE-Aufnahmen der Korngefiige der Proben GTS 2 h@1530°C und GTS 4 h@1650°C bei einem Arbeitsabstand
von 8 mm und einer Beschleunigungsspannung von 8 kV (LEO® VP 1450, Carl Zeiss AG, Oberkochen, Deutschland).

Die zusatzliche Sinterung bei 1650°C fiir 4 h hat bei allen untersuchten YSZ-Proben zu einer
mikroskopisch sichtbaren Kornvergroberung gefiihrt, welche ein entscheidender Faktor fiir
die Korrosionseigenschaften der Materialien ist. Durch die Materialvergroberung ist es zur
Reduzierung der im Allgemeinen als sehr korrosionsanfillig geltenden Korngrenzphase bzw.

32



3 ZrO;-Keramiken

der Korngrenzphasenkonzentration gekommen, iiber deren Auflésung die silikatischen
Schmelzen das Material angreifen(41l.

Des Weiteren bestatigen die gezeigten Gefiigeaufnahmen die Ergebnisse der Porosititsbe-
stimmungen (Kapitel 3.3.1). So ist bei den YSZ-Proben der niedrigste optisch sichtbare Po-
renanteil erwartungsgemaf? bei der einkristallinen SC-Probe zu finden, gefolgt von der T8Y-
Probe, der M10Y-, der SG3Y-, der FZY-, der IBU3Y- und schlief3lich der GTS-Probe. Der gemes-
sene Dichteverlust mit zunehmendem Sintergrad bei der IBU3Y-Probenreihe (siehe Abb.
3.3-1) konnte nicht anhand der Gefligebilder nachvollzogen werden, zumal die Erhéhung der
Sintertemperatur und der Haltezeit eher zu einer optischen Verdichtung des Materials ge-
fithrt hat. In den SE-Aufnahmen des FZY-Materials sind dunklere Fremdkorner zu erkennen.
Uber EDS-Messungen konnte gezeigt werden, dass es sich dabei um Al,03-Kérner handelt(42l,
Al;03 wird von einigen Herstellern den ZrO,-Pulvern in geringen Mengen zugegeben, um ein
tibermafdiges Kornwachstum zu verhindern. Dadurch dass Al;O3 nur sehr schlecht im ZrO»-
Gitter loslich ist, behindert es, wenn es fein verteilt im Material vorliegt, das Wachstum von
angrenzenden Zr0O,-Kornern. Dieser Effekt ist in der Literatur als ,grain boundary pinning"“
bekannt.

Auch in den Proben SG3Y und IBU3Y konnten Al;03-Kdrner mikroskopisch nachgewiesen
werden. Hier liegen die Al,O3-Korner allerdings als grof3e, z.T. heterogen verteilte Kérner vor.
Somit scheint es sich hierbei eher um Verunreinigungen als um beabsichtigt zugesetzten Sin-
teradditive zu handeln. Die SE-Bilder des SG3Y- und der IBU3Y-Materials zeigen keine fiir
PSZ-Materialien charakteristischen Fischgraten-Struktur (engl. fish bone structure), welche
auf eine Entmischungsreaktion zwischen tetragonaler und kubischer Phase zuriickzufiihren
ist. Dies ist auf das geringe Auflosevermdgen des verwendeten Rasterelektronenmikroskops
zurilickzufiihren. Dass sowohl t-ZrO; als auch c-ZrO; in beiden Materialien vorliegt, belegen
die in Kapitel 3.3.4 folgenden XRD-Analysen beider Materialien.

3.3.2.2 MSZ

Die folgenden Abb. 3.3-8 und Abb. 3.3-9 zeigen die SE-Aufnahmen der bei 1530°C fiir 2 h ge-
sinterten und nachtraglich thermisch bei 1400°C geédzten bzw. der bei 1650°C fiir 4 h gesin-
terten MSZ-Materialien IBU10Mg und SG10Mg.

Beide Materialien zeigen nach dem thermischen Atzen bei 1400°C eine sehr heterogene Ober-
flache, die zudem stark rissdurchsetzt ist. Es sind groféere Konglomerate bestehend aus klei-
neren (~1 pm) Einzelkérnern zu erahnen. Eine genauere Bestimmung der mittleren Korn-
grofie war anhand dieser Proben nicht méglich. Die unebene, rissdurchsetzte Probenoberfla-
che ist auf das nachtragliche thermische Behandeln bei ~1400°C zurtlckzufiihren. Bei
~1400°C besteht ein Eutektoid im ZrO,-MgO-Phasendiagramm/s8. 60. 1261 demzufolge es zu ei-
ner Entmischung kommt.
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2h @ 1530°C

4h @ 1650°C

Abb. 3.3-8: SE-Aufnahmen der Korngefiige der Proben IBU10Mg 2 h@1530°C, bei WD 6 mm und einer Beschleunigungs-
spannung von 15 kV (TM3030Plus, Hitachi, Ltd., Tokyo, Japan)und IBU10Mg 4 h@1650°C, bei WD von 8 mm und einer
Beschleunigungsspannung von 8 kV (LEO® VP 1450, Carl Zeiss AG, Oberkochen, Deutschland).

2h @ 1530°C

4h @ 1650°C

Abb. 3.3-9: SE-Aufnahmen der Korngefiige der Proben SG10Mg 2 h@1530°C und SG10Mg 4 h@1650°C bei einem Ar-
beitsabstand von 8 mm und einer Beschleunigungsspannung von 8 kV (LEO® VP 1450, Carl Zeiss AG, Oberkochen,
Deutschland).
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Liegt die Auslagerungstemperatur wie in dieser Arbeit bei ~1400°C, ist das klassische PSZ-
Material instabil. VIECHNICKI & STUBICANI60] haben anhand von dhnlichem MSZ-Material bei
thermischen Alterungsexperimenten zwischen 1000-1400°C nachgewiesen, dass es gemaf3
dem MgO-ZrO;-Phasendiagramm nach Gl. 3.3-1 zu einer Entmischung der kubischen Mg-
Zr0,-Solid-Solution kommt.

Gl.3.3-1 c(Mg)Zr0y[ss) s1400% t—2r0,+ Mgo =1200°¢ m—Zr0, + MgO
Somitreprasentieren die gezeigten Gefiigebilder nicht das nach der Sinterung bei 1530°C vor-
herrschende Korngefiige der MgO-stabilisierten Materialien.

Die bei 1650°C fiir 4 h gesinterten SG10Mg- und IBU10Mg-Proben (Abb. 3.3-8 (unten) & Abb.
3.3-9 (unten)) wurden nach dem Sinterschritt kontrolliert mit 5 K/min auf 1000°C abgekiihlt,
um ein Zerspringen der Proben zu vermeiden. Diese Proben zeigen deutlich erkennbare
grofde Korner ohne Rissbildung. Die mittlere Korngrofde ist deutlich gewachsen. Zusatzlich
sind deutlich sichtbare spindel-oder linsendhnliche Substrukturen von tiber 1 um Linge in
der SG10Mg-Probe zu erkennen. Auch an den Korngrenzen scheint sich eine Phasen separiert
zu haben. Nach HEUERI501 handelt es sich bei der gezeigten Struktur um eine typische ,overa-
ged structure” mit riesenhaften Kérnern und sehr grofien entmischten Spindeln und ent-
mischter Korngrenzphase, die durch eine zu langen Reifung bei hohen Temperaturen ent-
steht. Dabei erreichen die t-ZrO;-Spindeln eine kritische Grofe, so dass sie alleine durch den
Abkthlprozess auf RT spontan in die m-ZrO,-Phase umwandeln[50. 92, 127],

Gemaf dem Zr0;-MgO-Phasendiagramm (Abb. 1.1-5) kommt es bei ca. 10 mol% MgO-Gehalt
zu einer Entmischung von t-ZrO; aus der c-ZrO;-Phase. Auch von ANEZIRIS et al.371 wurde
diese Entmischung in einem identischen MgO-stabilisierten Material beobachtet. Demzufolge
handelt es sich bei den z.T. iber 35 pm grofden Kérnern um die kubische Phase und bei den
sub-pm grofden spindelférmigen, epitaktisch gewachsenen, fischgratenmusterbildenden Kor-
nern um die tetragonale Phase. Die labyrinthartige Substruktur innerhalb der kubischen Kor-
ner wird von ANEZIRIS et al.371 auf eine korninterne Nanoporositat zuriickgefiihrt. Allerdings
handelt es sich bei den in Abb. 3.3-8 (unten) & Abb. 3.3-9 (unten) gezeigten Struktur nicht um
eine intragranulare Nanoporositit. Ahnliche labyrinthartigen Strukturen sind aus eutektoi-
den Gefiigen bekannt. Ein bekanntes Beispiel ist Perlit, bei dem es zur eutektischen Entmi-
schung von Ferrit und Zementit kommt. In Folge des langsamen Abkiihlprozesses auf 1000°C
kann es zu einer eutektoiden Reaktion nach Gl. 3.3-1 gekommen sein, bei der sich die c-ZrO»-
Korner in eine t-ZrO;-Phase (hellere Bereiche) und eine MgO-Phase (dunklere Bereiche) ent-
mischt haben. Die Entmischungsstrukturen konnten allerdings aufgrund ihrer Gréf3e von z.T.
deutlich unter 1 pm mit den vorhandenen Methoden nicht getrennt voneinander analysiert
werden. Nachfolgende Raman-Messungen (Kapitel 3.3.4) zeigen, dass die groflen Korner
nicht mehr kubischer sondern tetragonaler Struktur sind. Kristallines MgO konnte hingegen
aufgrund seiner Raman-Inaktivitit nicht nachgewiesen werden.
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3.3.23 CSZ

Die folgende Abb. 3.3-10 zeigt die SE-Aufnahmen der bei 1530°C fiir 2 h gesinterten CSZ-Ma-
terialien UCM199, UCMz00 und UCM3o.

UCMioo v 4 i

2h @ 1530°C

2h @ 1530°C

2h @ 1530°C

Abb. 3.3-10: SE-Aufnahmen der Korngefiige der Proben UCM;ip 2 h@1530°C, UCMjp0 2 h@1530°C und UCMs3g
2 h@1530°C bei einem Arbeitsabstand von 8 mm und einer Beschleunigungsspannung von 8 kV (LEO® VP 1450, Carl
Zeiss AG, Oberkochen, Deutschland).

Die UCM-Proben zeigen einen sehr hohen Porositdtsanteil mit grofdtenteils untereinander
verbundenen Poren, was den hohen Anteil an offener Porositat erklart (Tab. 3.3-1). In den
meisten Kornern ist eine korninterne Inhomogenitét zu erkennen (vgl. Abb. 1.1-5), die auf-
grund der gegebenen Sintertemperatur und gegebenem Ca0O-Gehalt (ca. 8 mol%) den typi-
sche fischgritenartigen Entmischungsstrukturen von t-Zr0O; in c-ZrO;-Kdérnern zuzuordnen
ist. Allerdings gibt es auch Korner, die diese Entmischungserscheinungen nicht zeigen. Bei
diesen Kornern muss es sich deshalb um Kérner anderer chemischer Zusammensetzung han-
deln. Da bei den XRD-Analysen (Kapitel 3.3.4) auch grofie Anteile an m-ZrO; nachgewiesen
wurden, ist es wahrscheinlich, dass den UCM-Pulvern ebenfalls niedrig CaO-stabilisierte z.T.

36



3 ZrO;-Keramiken

m-Zr0,-Korner zugesetzt wurden. Bei manchen Herstellern von ZrQ;-Pulvern ist es giangige
Praxis, dass lediglich zwei Pulver unterschiedlicher Zusammensetzung in bestimmten Ver-
héltnissen gemischt werden, um den Gesamtchemismus einer Pulvermischung einzustellen.
Dies fiihrt anschlieféend zu einer sehr heterogenen Verteilung des Stabilisators in einer aus
der Pulvermischung gesinterten Bulkprobe.

3.3.3 Chemische Analysen

Die chemischen Analysen zur Ermittlung des tatsachlichen Stabilisatorgehalts bzw. der Sta-
bilisatorverteilung und der Gehalte an den haufigsten Verunreinigungen wurden mittels un-
terschiedlicher Methoden durchgefiihrt. In Tab. 3.3-3 sind die Analysen zusammengefasst.

Tab. 3.3-3: Chemische Analysen der gesinterten ZrO,-Proben mit dem gemessenen und dem nominellen Stabilisatorge-
halt in Klammern, einer Einschdtzung der Stabilisatorverteilung und den héufigsten Verunreinigungen. HfO, wird dabei
aufgrund der Schwierigkeiten bei der genauen Messung nicht gesondert beriicksichtigt und dem ZrO,-Anteil zugerech-
net.

Probe Stabilisatorgehalt. mit o in [wt.%] Stabilisator Verteilung Verunreinigungen in [wt%] ohne HfO,
SC 21,3+0,25* (13,5) homogen Ca0<0,01

GTS 17+0,5** (20) heterogen Al,030,3; Ca0 0,25; Si02 0,1
M10yY 14,9+0,2* (17) homogen Al,03 0,02; Ca0 0,01
Melox8Y 14,4+0,01% (13,5) homogen Fe 03 ~0,14

T8Y 14,3+0,3* (13,5) homogen Al;03 <0,01; Ca0 0,01

Fzy 9+0,5" (9) homogen Al03 0,2 (SiO., Fe203, Mg0O) ~0,3
IBU3Y 6,311,2* (5,5) heterogen Al;03 0,23; Ca0 0,02 (SiO2, Mg0) ~0,1
1BU3Y1650°c/ah 6,1+2,0* (5,5) heterogen Al,03 0,33; Ca0 0,08 (SiO,, Mg0) ~0,1
3Y-TZP 5,8+0,4* (5,5) homogen Al>03 0,23; Ca0 <0,01

SG3Y 5,8+1,3* (5,5) heterogen Al,030,2; Ca0 0,02
SG3VYies0°c/ah n.b. n.b. n.b.

SG10Mg n.b. (3,4) n.b. n.b.
SG10Mg1es0°c/an n.b. (3,4) n.b. n.b.

IBU10Mg 4,2+0,1* (3,5) homogen Ca00,01;Y,030,03
IBU10Mga6s0°c/ah n.b. n.b. n.b.

UCM100-300 n.b. (3,8) n.b. n.b.

* EMPA

* EDS

*) u-RFA

° RFA

Zu Beginn wurde fiir jede Probe eine EDS-Ubersichtsmessung durchgefiihrt, um alle vorhan-
denen Elemente fiir die folgenden WDS-Analysen ins Messprogramm aufzunehmen. Die mit
*) gekennzeichneten Werte wurden iiber EMPA anhand mehrerer statistisch verteilter Mess-
punkte bestimmt. Die Standardabweichung o gibt dabei den Fehler der quantitativen Aus-
wertung der WDS-Analysen an. Da das Analysevolumen bei EMP-Messungen mit wenigen pm
sehr gering ist und bereits durch ein einziges grofieres Korn abgedeckt wird, kann es bei he-
terogener Stabilisatorverteilung zu starken Schwankungen der Einzelmesswerte kommen.
Dies ist im Speziellen bei den GTS-Proben der Fall.

Unabhangig von der ermittelten Stabilisatorverteilung zeigt sich bei Betrachtung der mittle-
ren gemessenen Stabilisatorgehalte, dass es z.T. zu deutlichen Abweichungen gegentiber den
nominellen Stabilisatorgehalten (Herstellerangaben) kommt (vgl. Abb. 3.3-11 links). Dies
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zeigt, dass eine ausfiihrliche Vorcharakterisierung der verwendeten Materialien vor den ei-
gentlichen Korrosionsexperimenten unverzichtbar ist.

Des Weiteren ist bei einigen Materialien die Stabilisatorverteilung in den einzelnen Proben
unterschiedlich. Wahrend die Stabilisatorverteilung bei den fertiggesinterten, zugekauften
Proben mit Ausnahme der GTS-Probe nur sehr leicht um den jeweiligen Mittelwert streut,
verhdlt es sich bei den selbstgesinterten Proben aus den zugekauften Pulvern sehr unter-
schiedlich. Insbesondere die SG3Y und die IBU3Y-Proben zeigen eine starke Heterogenitat,
wohingegen das MgO in der IBU10Mg-Probe sehr homogen verteilt vorliegt. Es liegt die Ver-
mutung nahe, dass herstelleriibergreifend aber auch teilweise herstellerintern unterschied-
liche Herstellungsprozesses den Pulversynthesen zugrunde liegen.
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Abb. 3.3-11: Stabilisatorgehalt der analysierten Proben mit der Abweichung vom nominellen Stabilisatorgehalt (links).

3331 YSZ

Aufgrund des heterogen verteilten Stabilisatorgehalts wurden die GTS-Proben zusatzlich mit
Hilfe der p-RFA analysiert. Die mittels u-RFA gemessenen Werte sind mit $ markiert.

Die FZY-Probe wurde ausschlief3lich mittels EDS #) analysiert, wobei der Fehler aufgrund der
zur Quantifizierung verwendeten Lgi- (Zr=2,0keV bzw. Y=1,9keV) und Lg-Linien
(Zr=2,1 keV bzw. Y=2,0 keV) gegeniiber den EMP-Messungen deutlich erhéht ist. Fiir eine ge-
nauere Quantifizierung hatten die Kq1/2-Linien (Zr=15,8 keV bzw. Y=14,9 keV) herangezogen
werden miissen, fiir deren effiziente Anregung allerdings deutlich hohere Beschleunigungs-
spannungen im Bereich der 2-2.7-fachen charakteristischen lonisierungsenergie (30-45 kV)
bendtigt worden waren. Solch hohe Beschleunigungsspannungen sind mit dem verwendeten
EDS-System allerdings nicht méglich.

Die Melox8Y-Probe wurde lediglich im pulverférmigen, nichtgesinterten Ausgangszustand im
Rahmen eines Praktikums mit Hilfe von RFA bestimmt. Entsprechende RFA-Messungen sind
in Tab. 3.3-3 mit ® gekennzeichnet.
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SG3Y und SG10Mg weisen bei den EMP-Messungen von Korn zu Korn deutliche Schwankun-
gen auf, die bei den u-RFA-Messungen aufgrund des grofieren Analysevolumens und der bes-
seren Statistik nicht auffallen. Dies lasst auf eine heterogene Verteilung des Stabilisators in
den feinkornigen Ausgangspulvern schliefien. Inwiefern sich die Sinterdauer und die Sinter-
temperatur auf die Stabilisatorverteilung in den Kérnern auswirken, wurde in einer kleinen
Versuchsreihe iiberpriift.

Eine IBU3Y-Probe wurde jeweils fiir 2 h bei 1530°C, fiir 2 h bei 1650°C und fiir 4 h bei 1650°C
gesintert. Beim IBU3Y-Material zeigt sich durch die erh6hte Sinterdauer und Sintertempera-
tur keine Verringerung der Streubreite in der Y,03-Verteilung (siehe Abb. 3.3-11 rechts). Im
Gegenteil, die Streubreite wachst mit steigender Sinterzeit und mit fortschreitender Gefii-
gereifung. Das Material spaltet sich in eine hoch-Y,03-dotierte (~9 wt%) und eine niedrig-
Y.03-dotierte Fraktion (~4 wt%) auf, zeigt aber keine sichtbaren Entmischungsstrukturen in-
nerhalb der Korner. Die Mischungsliicke im Zr0-Y,03-System erstreckt sich bis weit iiber
1650°C, weshalb die vorhandenen Kérner immer weiter entmischen und keine Homogenisie-
rung erreicht werden kann. Die kubische Phase wird erst bei deutlich hoheren Temperaturen
(<2200°C) stabil. Auch in der Literatur ist dieser Fraktionierungseffekt bekannt(69 1281, Dabei
kommt es zu einer Aufteilung in die t”- und die t-Phase (siehe hierzu Kapitel 3.3.4.1). Langere
Sinterzeiten bei Temperaturen zwischen 1500 und 1650°C haben daher eine ,,Uberreifung"
des Gefiiges mit einer Phasenentmischung zur Folge und eignen sich nicht, um eine homoge-
nere Stabilisatorverteilung zu erreichen. Um eine homogene Stabilisatorverteilung im Mate-
rial zu erhalten, muss der Stabilisator bereits im Griinkérper homogen verteilt vorliegen, was
beim SG3Y- und IBU3Y-Material nicht gegeben ist, oder es sind Sintertemperaturen von
>2200°C und schnelle Abkiihlprozesse notwendig, um eine t’-Phase (siehe 8YSZ-Material) zu
stabilisieren.

Die bei 1530°C bzw. 1650°C gesinterten T8Y-Proben sowie die M10Y und die 3Y-TZP-Proben
zeigen lediglich eine Standardabweichung 6<0,5. Deshalb kann die Stabilisatorverteilung als
homogen angesehen werden kann und es ist von einer Phasenreinheit von c- bzw. t”-ZrO; bei
T8Y und M10Y bzw. t-ZrO; bei 3Y-TZP auszugehen. Der phasenanalytische Nachweis erfolgt
in Kapitel 3.3.4.1.

3.3.3.2 MSZ& (CS2)

Bei den MSZ-Materialien wurden lediglich die IBU10Mg-Proben mittels EMP analysiert. Das
Material zeigt im Bezug auf die Herstellerangabe (~10 mol%/~3,4 wt%) einen leicht erh6h-
ten gemittelten Stabilisatorgehalt von 11,8 mol%, was ca. 4,2 wt% entspricht. Die Stabilisa-
torverteilung ist bei den bei 1530°C gesinterten Proben sehr homogen, weshalb auch hier von
einer einheitlichen Phasenverteilung ausgegangen werden kann. Die bei 1650°C gesinterten
IBU10Mg-Proben wurden nicht auf die Stabilisatorverteilung untersucht.

Die UCM-Proben (CSZ) wurden aufgrund der Nicht-Eignung fiir die Korrosionstests, bedingt
durch die sehr hohe Porositit, chemisch nicht genauer analysiert. Aufgrund der sehr hetero-
genen korninternen Strukturen (siehe Kapitel 3.3.2.3) ist aber auch von einer stark heteroge-
nen Stabilisatorverteilung auszugehen.
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3.3.4 Strukturelle Phasenbestimmung

Die Phasenanalyse erfolgte mittels Raman-Spektroskopie und XRD/pu-XRD?. Abb. 3.3-12 zeigt
eine Ubersicht der Raman- bzw. p-XRD?-Messungen der YSZ-, MSZ- und CSZ-Materialien.
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Abb. 3.3-12: Raman-Spektren und Rontgendiffraktogramme der analysierten YSZ- (blau), der MISZ- (orange) und der CSZ-
Proben (rot). Angaben in Klammern sind Herstellerangaben zum Stabilisatorgehalt. Die R6ntgenmessungen wurden als
u-XRD?>-Messungen am Mikrodiffraktometer durchgefiihrt. Die gestrichelten Spektren und Diffraktogramme zeigen die
MSZ-Materialien nach dem thermischen Atzen bei 1400°C.
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Die Ergebnisse der qualitativen Phasenanalyse sind anhand der bei 1530°C bzw. 1650°C ge-
sinterten, nicht thermisch nachgeatzten Proben durchgefiihrt worden. In Tab. 3.3-4 sind die
qualitative Ergebnisse der Analysen aufgefiihrt. Eine quantitative Auswertung der XRD-Mes-
sergebnisse ist nicht zielfiihrend, da die grundsatzlich schlechte Differenzierbarkeit der c-
Zr0- und t”-ZrO,-Phase diese anhand der XRD/u-XRD?-Messungen unmdoglich macht. Eine
Phasenquantifizierung auf Basis der Raman-Spektren ist aufgrund mangelnder Quantifizie-
rungsmodelle, die iiber eine rein t- und m-ZrO-Vergesellschaftung hinausgehen, ebenfalls
nicht moglich.

Die Spektren und Diffraktogramme zeigen einen dem Stabilisatorgehalt und der Sintertem-
peratur entsprechenden Phasenbestand. Dabei liefert die Raman-Spektroskopie aufgrund der
grofleren Analysetiefe ein besseres Gesamtbild der Phasenverteilung im Bulkmaterial, wo-
hingegen die XRD/p-XRD?-Analysen notwendig waren um evtl. vorhandene oberflichennahe
Umwandlungen in die monokline Phase aufzeigen zu konnen. Des Weiteren ist es mittels 2D-
Detektor moglich, eine Abschitzung der Kristallitgrofden/-anderung der einzelnen Proben,
besonders im Hinblick auf die ldngeren Sinterzeiten, zu gewahrleisten.

Tab. 3.3-4: Qualitative Phasenanalyse der gesinterten ZrO,-Proben.

Phasenbestand (qualitativ)

Probe XRD Raman

SC c-ZrO; (u-XRD?) c-ZrO;

GTS c-ZrO; (U-XRD?) t'’-Zr0,

M10Y ¢-Zr0; (u-XRD?) t7-2r0,

Melox8Y ¢-ZrO; (XRD & p-XRD?) t'’-2r0;

T8Y ¢-2rO; (XRD & p-XRD?) t-2r0,

FZY t-Zr0; (L-XRD?) t-Zr0,, +t-2r0,

IBU3Y t-2r0, (u-XRD?) ¢-ZrO; (XRD) t-Zr0,, +t-2r0;

IBU3Y 1650°C/4h t-ZrOz (H-XRDZ) t-ZrOz, it”-ZI"Oz

3Y-TzP t-2r0, (u-XRD?) t-2r0,

SG3Y t-Zr0O, (-XRD? & XRD) c-ZrO; (XRD) t-2r0,, +t"-2r0, & m-Zr0,

SG3Y 1650°C/4h t-Zr02 (lJ-XRD2 & XRD) t-Zr02, it"-ZrOz & m-ZrOz

SG10Mg ¢-Zr0,, + t-ZrO, & m-ZrO; (u-XRD?) t-2r0;, m-ZrO; + t"’(c)-ZrO,

SGlOMg 1650°C/4h C-ZFOZ, t-ZrOz & m-ZrOz (IJ.-XRDZ) t-ZrOz & m-ZrOz

IBU1OMg ¢-Zr0,, *t-2rO; (u-XRD?) t-2rO,, + t"(c)-ZrO,,

IBU 10Mg 1650°C/4h c-ZrOz, it-ZrOz i’m-ZI’Oz (H-XRDZ) t-Zr02, t”(c)-ZrOz, im-ZrOz

UCM 100-300 C-ZFOZ, t-ZrOz & m-ZrOz (H-XRDZ) m-ZrOz +n.b.
3.34.1 YSZ

Die beiden Proben T8Y und Melox8Y wurden jeweils mittels klassischer XRD in Bragg-
Brentano-Geometrie (Siemens D5005) und Mikrodiffraktion (Bruker D8 Mikrodiffraktome-
ter) analysiert. Da sich die beiden Materialien aufgrund ihres Y,0s-Gehalts nahe der Phasen-
grenze c-Zr0;-> t-ZrO,+c-Zr0; befindenl47.57.59.65-68] jst zur genauen Phasencharakterisierung
eine Untersuchung mit einer hoheren Winkelauflésung von grofder Wichtigkeit. Abb. 3.3-13
zeigt die Unterschiede zwischen den beiden XRD-Gerdten anhand der Analysen von T8Y und
Melox8Y. Trotz der hoheren Winkelauflosung des Siemens D5005-Gerétes konnte keine tet-
ragonale Phase nachgewiesen werden. Die in Abb. 3.3-13 gezeigten ,Doppelreflexe” zeigen
lediglich die Kaui-Kaz-Aufspaltung und keine Reflexaufspaltung aufgrund einer Symmetrieer-
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niedrigung. Die auftretenden Reflexshifts in 2-Theta sind dabei auf geringfiligige Probenho-
henversatze bzw. leichte Gerdtedejustage zuriickzufiihren. Die Siemens D5005 XRD-Analysen
fithren zu der Annahme, dass es sich bei den Proben T8Y und Melox8Y ausschlieRlich um FSZ-
Materialien handelt. Basierend auf den XRD-Analysen kénnen alle untersuchten Proben mit
>8 mol% Y,03 als c-Zr0; angesprochen werden.

Ka‘l
* . :
—_ T8Y Kar K.,
KaZ
Melox8Y
~#— ¢Zr0,(8 mol%Y,0,) }
¢
S
S
2 (220
§ > (200)
£
261 260 259 258 257 256 255 254 184 183 182 181 180
L D5005
_J k
e D8
T T T T T v T 1
5 4 3 2 1.6

Netzebenenabstand din [A]

Abb. 3.3-13: Vergleich der Winkelauflésungen der Réntgendiffraktometer D5005 und D8 und der daraus resultierenden
Phasenbestimmung am Beispiel T8Y und Melox8Y.

Die Phasenanalyse der <8 mol % Y,0s-stabilisierten Materialien ergab zwischen den einzel-
nen Methoden z.T. deutliche Unterschiede im Phasenbestand. Im 3Y-TZP-Material kénnen
mittels p-XRD?- bzw. klassischer XRD-Analysen lediglich tetragonale Phase nachgewiesen
werden. Gleiches gilt fiir das FZY-Material, das allerdings aufgrund ungeeigneter Probengeo-
metrie lediglich mittels p-XRD? analysiert werden konnte. Die pu-XRD?-Analysen der SG3Y-,
und IBU3Y-Proben zeigen ebenfalls ausschlief3lich t-ZrO,. Die klassischen Bragg-Brentano-
XRD-Messungen am D5005 zeigen aufgrund der hoheren Winkelauflosung allerdings bei d-
Werten von 2.5 A bis 2.6 A den (200)-Reflex einer c-ZrO;-Phase (Abb. 3.3-14). Somit konnte
mittels XRD-Analysen bei den Proben SG3Y und IBU3Y der klassische Phasenbestand einer
PSZ-Keramik nachgewiesen werden.

Die XRD-Messungen der bei 1650°C gesinterten YSZ-Proben zeigen gegeniiber der bei 1530°C
gesinterten Proben keine qualitativen Abweichungen in den Phasenbestdnden (siehe Abb.
3.3-12). Deshalb kann eine weiterfilhrende Fraktionierung der PSZ-Materialien in t”- und t-
Zr0O; bzw. eine Homogenisierung in eine reine c-Phase ausgeschlossen werden.
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Abb. 3.3-14: Vergleich der Winkelauflésungen der Réntgendiffraktometer D5005 und D8 und der daraus resultierenden
unterschiedlichen Phasenanalyse am Beispiel SG3Y und IBU3Y.

Gegeniiber der XRD bietet die Raman-Spektroskopie den Vorteil, dass selbst kleinste Varian-
zen in den Sauerstoffpositionen im ZrO,-Gitter analysiert werden kénnen, was entscheidend
ist, um die vollstabilisierte c-ZrO,-Phase (Fm3m) mit c/a=1 von der t”"-Phase mit c/a=1 und
0#8c (P4,nmc) zu unterscheiden. Nach YASHIMA et al.i86] kann dies anhand der Raman-
Bande bei 470 cm-!, die eindeutig der tetragonalen Phase zugeordnet werden kann, festge-
macht werden. Somit zeigen lediglich die SC mit einem Y,03-Gehalt von ca. 13 mol%
(21.5 wt%) eine echte kubische, vollstabilisierte Struktur. In den ibrigen Materialien
<11 mol% Y203 und >8 mol%Y,03 ist die Raman-Bande bei 470 cm! nachweisbar. Somit han-
delt es sich bei den Proben GTS, M10Y, Melox8Y und T8Y nach dem Sintervorgang bei RT nach
YASHIMA et al86] genaugenommen um eine t”-Phase. Diese Unterschiede sind mittels p-XRD?
aber auch mittels klassischer XRD in Bragg-Brentano-Geometrie nicht auflésbar (siehe Abb.
3.3-13).

Im Stabilistorbereich der PSZ-Materialien <8 mol% Y203 >3 mol% ist eine Differenzierung
der z.T. sehr geringen Anteile einer c- bzw. einer t"”’-Phase von den hoheren t-ZrO,-Anteilen
mittels Raman-Spektroskopie sehr schwer, da es sich bei den Raman-Spektren stets um
Mischanalysen handelt und die t-ZrO,-Spektren stufenlos mit steigendem Y,03-Gehalt in das
c-ZrO,-Spektrum iibergehen. Die PSZ-Materialien FZY, SG3Y und IBU3Y zeigen in den Raman-
Spektren einen deutlich erhohten Untergrund im vorderen Raman-Shift-Bereich (100-
400 cm-1). Dieser ist ein Hinweis auf einen kubischen Phasenanteil, da die c bzw. t”’-Phase in
diesem Bereich erhohte Intensititen aufweist. Mittels p-XRD? konnte dies nicht bestitigt wer-
den. Eine Abschatzung iiber die Phasenverteilung bzw. einen Nachweis der niedrigkon-
zentrierten c-ZrOz- bzw. t”-Zr0»-Phase ist iiber folgende Methode anhand von Raman-Spek-
tren moglich. Der Vorgang der Phasenabschatzung ist exemplarisch in Abb. 3.3-15 dargestellt.
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Abb. 3.3-15 zeigt die reinen Raman-Spektren der t-ZrO;-, t”’-Zr0;- und c-ZrO;-Phase (in rot),
die anhand des polykristallinen 3Y-TZP-Materials, der c-ZrO;-Einkristalle und der gesinterten
polykristallinen Melox8Y-Probe aufgenommen wurden. Zur Ermittlung eines reprasentati-
ven c-Zr0,-Spektrums ohne Uberbewertung einzelner Orientierungen wurde der Mittelwert
der (100)-, (110)- und (111)-Einzelmessungen gebildet Alle Messungen wurden mit identi-
schen Messparameter unter Verwendung des 532 nm-Lasers, des 50x-Objektivs und bei
50%-Laserleistung durchgefiihrt, um vergleichbare Intesititen zu gewahrleisten, sodass sie
als Basis fiir die folgenden Berechnungen dienen kénnen.

Durch anteilige Addition der Reinphasenspektren entstehen theoretische Mischspektren (a-
h), wobei der c- bzw. t"’-Zr0O,-Anteil von a (c & t”’=0) iiber d & e (c bzw. t"'=0,3) bis hin zu g &
h (c &t=0,25 bzw. c=0,5) ansteigt.

a) 01c+0,9t 1) IBU3Y,.,. d 03c+07t  2) FzY g) 025t +0,25¢+0,5¢
b) 02c+08t ) 0005m+02c+0,795t e 03t +07t f) 03t +0Ic+06t  h) 05c+0,5t

Intensitdt a.u.
steigender c- bzw. t”"-ZrO,-Anteil

0 100 200 300 400 500 600 700 800 550 570 590 610 630 650 670 690
Ramanshiftin [cm™] Ramanshiftin [cm™]

Abb. 3.3-15: Berechnete Raman-Spektren der Mischungsreihe (a-h) aus reiner t-ZrO,-, t"*-ZrO»- und c-ZrO»-Phase (in rot)
und entsprechender Einordnung der analysierten Proben am Beispiel des IBU3Y- (1) und des FZY- Materials (2).

Das Signal-zu-Untergrund-Verhaltnis der tetragonalen 148 cm!- und 260 cm-1-Banden sinkt
mit steigendem c- bzw. t”-Gehalt stetig (siehe rechte Spalte). Auch das Intensitatsverhaltnis
der tetragonalen 645 cm!-Bande zur kubischen 600 cm-1-Bande sinkt stetig, wodurch die
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FWHM des Bandendoublets bei >600 cm-! stetig steigt (siehe rechte Spalte). Sowohl das sin-
kende Signal-zu-Untergrund-Verhaltnis im niedrigen Raman-Shift-Bereich als auch die stei-
gende FWHM der 600+-Bande sind somit Indikatoren fiir einen steigenden Anteil an einer c-
bzw. t”’-Phase. Anhand dieser Beobachtungen ist es moglich in PSZ-Materialien eine Abschat-
zung liber den Anteil einer c- bzw. t”-Phase machen zu konnen. Exemplarisch sind in Abb.
3.3-15 die Raman-Messungen der PSZ-Materialien IBU3Y1650°c (1) und FZY (2) aufgefiihrt, und
anhand der oben genannten Kriterien in die Mischreihe eingeordnet worden. Auf die gleiche
Weise konnten in der IBU3Y-, der SG3Y- und der SG3Yies0°c-Probe ein gewisser c(t”)-Anteil
nachgewiesen werden, auch wenn dieser nicht genauer quantifizierbar ist. Damit kann auch
mittels Raman-Spektroskopie der charakteristische Phasenbestand eines PSZ-Materials
nachgewiesen werden.

Bei dem SG3Y-Material sind mittels Raman-Spektroskopie zusatzlich leichte monokline An-
teile detektierbar, die in den XRD-Aufnahmen nicht nachweisbar sind. Dies lasst darauf schlie-
3en, dass es sich beim geringen m-Zr0,-Anteil um vereinzelte Kérner im Bulkmaterial han-
delt und nicht um einen durch den Praparationsprozess auf der Oberflache entstandenen mo-
noklinen Anteil. Diese phasenanalytischen Unterschiede bei nominell gleicher chemischer
Bulkzusammensetzung der Materialien 3Y-TZP, IBU3Y und SG3Y lassen auf Unterschiede in
der Ausgangspulvermischung und somit auf unterschiedliche Herstellungsprozesse schlie-
3en. In BASU1 sind diese aufgefiihrt. Einige Hersteller, wie z.B. Tosoh stellen durch Kopra-
zipitation des entsprechenden Y-ZrO,-Pulvers jede gewlinschte Zusammensetzung mit einer
+homogenen Stabilisatorverteilung her. Andere Hersteller erzeugen auf diese Weise lediglich
wenige Pulver mit unterschiedlich hohen Stabilisatorgehalten, die sie anschlief3end durch ge-
zieltes Beimischen von niedrig stabilisiertem ZrO,-Pulver auf die gewlinschten Bulkgehalte
verdiinnen. Wieder andere Hersteller verzichten auf den aufwendigen und teuren Prozess
und arbeiten mit reinen ZrO,-Koérnern, die durch Y,03-Nano-Pulver-Suspensionen ummantelt
werden. Dies fiihrt, in Abhdngigkeit von der Korngréfienverteilung, der initialen Stabilisator-
verteilung, der Dauer und Temperatur des Sinterprogramms, zu unterschiedlichen Y,03-Ver-
teilungen in den einzelnen Kérnern, was wiederum zu unterschiedlichen Phasenverteilungen
fithren kann, wie es beim Vergleich der IBU3Y- und der SG3Y-Materialien zu sehen ist. Diese
Unterschiede wirken sich in erster Linie auf die Bruchfestigkeit der Materialien ausf!1], kon-
nen aber ebenfalls einen Einfluss auf das Korrosionsverhalten im Kontakt zu Schmelzen und
Schlacken haben, da unterschiedliche Stabilisierungsgrade sich unterschiedlich auf die Kor-
rosionsbestandigkeit auswirken, wie im Rahmen dieser Arbeit (siehe Kapitel 6.4.3.3) gezeigt
wird.

Eine Auffalligkeit bei den Raman-Untersuchungen zeigt der Vergleich aller Spektren der YSZ-
Keramiken. Die Raman-Bande bei ca. 645 cm-! der tetragonalen Phase erfahrt eine Positions-
anderung im Raman-Shift mit zunehmendem Y,03-Gehalt und damit mit dem Stabilisierungs-
grad bis hin zu ca. 607 cm-L. Dieser Effekt wurde bereits von YASHIMA et. all86] beschrieben,
jedoch nicht weiter erlautert. Mit Hilfe der Bandenverschiebung kann der Y,03-Gehaltes in
stabilisierten ZrO,;-Keramiken abgeschitzt werdenl(29]. Ein entsprechendes Modell wird im
folgenden Kapitel 3.4 gegeben.
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3.34.2 MSZ

Gemaf3 der Sintertemperatur von 1530°C und einem MgO-Gehalt von 3,4 bzw. 4,2 wt% zeigen
die beide MSZ-Materialien SG10Mg und IBU10Mg eine Vergesellschaftung von c-ZrO; und t-
Zr0O,. Im SG10Mg-Material sind zuséatzlich monokline Anteile nachweisbar. Auch die Raman-
Messungen der SG10Mg-Probe zeigen monokline Anteile, im Gegensatz zu den IBU10Mg-Pro-
ben. Der Grund hierfiir kbnnen zum einen herstellungsbedingte Unterschiede sein (s.o. Un-
terschiede SG3Y- und IBU3Y-Materialien), zum anderen aber auch auf leichte Unterschiede
im initialen Stabilisatorgehalt zuriickgefiihrt werden. Die mit 4,2 wt% gemessene
(~12 mol%) MgO-Konzentration liegt beim IBU10Mg-Material h6her als beim SG10Mg-Mate-
rial (3,4 wt%/9,7 mol%) (siehe Kapitel 3.3.3). Je nach zugrundeliegendem Phasendiagramm
[58,60] liegt die Zusammensetzung des IBU10Mg-Materials bei 1530°C bereits vollstdndig im c-
Zr0,-Stabilitatsfeld, wahrend es im SG10Mg-Material zu einer Phasentrennung in grofdten-
teils c-ZrO; und einen geringen Anteil niedrig MgO-stabilisiertes t-ZrO, kommt. Bei Unter-
schreitung der kritischen Temperatur wandelt letzterer zu einem gewissen Teil in m-ZrO-
um. Hierbei spielt die Grof3e der t-ZrO,-Korner eine entscheidende Rolle, da es ab einer be-
stimmten kritischen Gréf3e zu spontaner Transformation in die m-ZrO,-Phase kommen kann.

Eine Besonderheit gegeniiber den YSZ-Proben zeigen die bei 1530°C gesinterten MgO-stabi-
lisierten Materialien nach dem nachtriglichen thermischen Atzprozess bei 1400°C, der zur
Hervorhebung der Korngrenzen fiir die mikroskopischen Gefligeuntersuchungen vorgesehen
war. Die Messungen der bei 1400°C thermisch nachbehandelten MgO-stabilisierten Proben
sind in Abb. 3.3-12 als gestrichelte Linie dargestellt. In beiden Materialien kommt es sowohl
oberflachennah als auch im Bulkmaterial zu einer starken Phasentransformation in die mo-
nokline Phase. Diese zeichnet sich durch eine sehr feine Korngréfie /Kristallitgréfie aus, wie
die Aufnahmen mittels 2D-Flachendetektror (siehe folgender Abschnitt) belegen. Wie bereits
in Kapitel 3.3.2 dargestellt, zieht die thermische Nachbehandlung bei <1400°C eine starke
Entmischungsreaktion nach sich, die schliefdlich in der Bildung einer m-ZrO;-Phase endet.
Durch die XRD- bzw. Raman-Analysen konnte dieser Zerfallsprozess belegt werden. Es muss
auch davon ausgegangen werden, dass die zur Gefligeanalyse herangezogenen SE-Bilder nach
dem thermischen Atzen bei 1400°C nicht dem eigentlichen Korngefiige der MSZ-Materialien
nach dem Sinterprozess bei 1530°C entsprechen.

Die Raman-Analysen der bei 1650°C gesinterten SG10Mgies0°c-Proben zeigen eine Phasenver-
gesellschaftung von grof3e Anteilen an t-ZrO; mit geringeren Anteilen an c-ZrO; bzw. t”-ZrO,
und einem ebenfalls geringen Anteil an m-Zr0O,. Damit zeigen die Raman-Analysen eine dhn-
liche Phasenvergesellschaftung wie die p-XRD?-Messungen. Die IBU10Mg;¢s0°c-Proben zeigen
hingegen in den Raman-Analysen keine m-Zr0Q,-Anteile sondern hauptsachlich t-ZrO, mit An-
teilen von c-ZrOz- bzw. t”-Zr0,. Die p-XRD?-Analysen der IBU10Mges0-c-Proben zeigen im
Gegensatz zur Raman-Analyse hauptsichlich c-ZrO; mit Spuren einer t-ZrO,-Phase. Der
Grund fiir das abweichende Ergebnis der XRD-Auswertung ist wiederum die schlechte Diffe-
renzierbarkeit zwischen der c-ZrO; und der, hoch MgO-haltigen t”-ZrO»-Struktur mit c/a=1
und O#8c. Zur genaueren, ortsaufgelosten Analyse der bei 1650°C gesinterten MSZ-Proben
wurden ortsaufgeloste, Raman-spektroskopische Phasenmappings (Abb. 3.3-19) durchge-
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fiihrt. Dabei wurde die genaue Phasenverteilung auf der stark strukturierten Probenoberfla-
che untersucht. Es fillt auf, dass in der SG10Mgiss0°c-Probe deutlich gréf3ere Anteile einer mo-
noklinen Phase vorhanden sind, die sich ausschliefilich auf die spindelférmigen, ca. 1 um gro-
3en Korner begrenzt. In der IBU10Mg1¢s0°c-Probe sind lediglich sehr geringe Spuren einer m-
Zr0;-Phase vorhanden, die sich auf die grofdten spindelférmigen Korner beschrankt. Die klei-
neren spindelfdrmigen Korner liegen unverdndert in t-ZrO,-Form vor. Der Schluss liegt nahe,
dass es, insbesondere im SG10Mg-Material, durch den zusatzlichen Sinterschritt zu einer
Uberalterung des Korngefiiges gekommen ist. Die Folgen sind ein iibermifiges Wachstum
der entmischten, nominellen t-ZrO;-Spindeln iiber den kritischen Korngréfienwert, so dass
es beim Abkiihlen zu einer spontanen Umwandlung in m-ZrO; kommt, wie es von PORTER &
HEUERI®2l anhand von Transmissionselektronenmikroskopie (TEM)-Untersuchungen gezeigt
wurde. Diese Ergebnisse decken sich mit den p-XRD?-Ergebnissen.

Des Weiteren zeigen die Raman-Messungen eindeutig, dass es sich bei den grofien Kérnern
um t-ZrO; handelt. Bei der IBU10Mgi650°c-Probe sind aufgrund des leicht erhohten Unter-
grunds im vorderen Raman-Shift-Bereich (100-400 cm!) geringe Anteile einer c-ZrO; bzw.
t’-Zr0,-Phase nachweisbar. Durch das langsame Abkiihlen auf 1000°C ist es nach dem Sin-
terprozess ab ca. 1400°C zu einer Entmischung der c-ZrO,-Kérner in eine t-(Mg)ZrOx[ss) und
MgO gekommen. Die labyrinthartigen, intragranularen Mikrostrukturen (Eutektoid) der gro-
Ben Korner (siehe Abb. 3.3-8 & Abb. 3.3-9) sprechen fiir diese Modell. Phasenanalytisch
konnte eine kristalline wie auch eine amorphe Mg0O-Phase allerdings nicht nachgewiesen
werden. An dieser Stelle waren hochauflésende TEM-Untersuchungen notwendig, um die fei-
nen Entmischungsstrukturen getrennt voneinander analysieren und eine MgO-Phase nach-
weisen zu konnen.

IBUTOMY,65c

S0

0 100 200 300 400 500 600 700 800
Ramanshift in [cm™]

SG10Mg,, . esoc

‘oiz-wff “0iz2

SNEUN

Y 100 200 300 400 500 600 700 800
Ramanshift in [cm™]

Abb. 3.3-16: Raman-Phasen-Mapping der IBU10Mgss0°c- (0ben) und der SG10Mgiss0-c-Probe (unten) mit t-ZrO,-Anteilen
(cyan) und m-ZrO, Anteilen (rot).
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3.3.43 CSZ

Die Raman-Spektren der CaO-stabilisierten UCM-Proben zeigen, anders als die MSZ-Proben,
ein von den YSZ-Proben deutlich abweichendes Spektrum. Einzig die monoklinen Anteile
sind, anhand des charakteristischen Bandendoublets zwischen 170 cm-! und 200 cm-, zu er-
kennen. Die ibrigen Banden kdnnen nicht direkt mit der MSZ- bzw. YSZ-Phase korreliert wer-
den. Auch in der Literatur findet sich kein vergleichbares Spektrum von CSZ. GAZZOLI et
al.l130] zeigen in ihrer Arbeit Raman-Spektren von dhnlich zusammengesetzten CaO-stabili-
sierten Proben. Diese zeigen jedoch die zu erwartenden t-ZrO,-Banden, vergleichbar denen
der zuvor gezeigten YSZ-Materialien. Die genaue Ursache dieser Unterschiede bleibt unklar.
Die entsprechenden Rontgenaufnahmen in Abb. 3.3-12 zeigen hingegen keine Auffilligkeiten
in dieser Hinsicht. Das Rontgenbeugungsbild zeigt die fiir diese Materialzusammensetzung
typischen t-ZrO,-Reflexe und deutliche monokline Anteile. Eine kubische Phase konnte mit-
tels p-XRD?-Messungen nicht nachgewiesen werden.

3.3.4.4 GADDS-Analyse der gesinterten Proben

Wie bereits zuvor angesprochen, wurde ein zusatzlicher Sinterschritt bei 1650°C fiir 4 h ein-
gefiihrt, um ein gesteigertes Kornwachstum anzuregen und eine Gefiigevergroberung zu er-
zielen. Die Anderungen in der Korngrof3e, die durch den zusatzlichen Sinterschritt auftreten,
koénnen anhand der GADDS-Bilder (engl. general area diffraction detection system), die mit
Hilfe des 2D-Detektors VANTEC 500 aufgenommen wurden, nachgewiesen werden (Abb.
3.3-17 bis Abb. 3.3-19). Die Ergebnisse der GADDS-Auswertungen decken sich im Allgemei-
nen mit den mikroskopisch beobachteten Kornvergréberungen (Abb. 3.3-3 bis Abb. 3.3-10).

Allerdings muss hier angemerkt werden, dass es nicht nur zu einer ,Kornvergréberung“ son-
dern auch in allen Proben zu einem Kristallitgrofienwachstum wahrend des Sinterns iiber 4 h
bei 1650°C gekommen ist. Dies kann ebenfalls einen Einfluss auf die Korrosion haben. Da die
gewachsenen Korner nicht aus unterschiedlichen Doménen zusammengesetzt sind, sondern
ein tatsachliches Domdnenwachstum mit der Sinterung bei 1650°C einhergeht, wird die Kon-
zentration an Gitterversetzungen und Fehlstellen in den ZrO,-Kérnern stark reduziert. Das
Ziel einer Desensibilisierung des Korngefiiges fiir den Schmelzangriff, welcher bevorzugt
liber Gitterversetzungen, Fehlstellen und Grenzphasen erfolgt, wurde erreicht. In allen unter-
suchten Proben ist es zu einer deutlichen Steigerung der Korn-/Kristallitgrof3e und folglich
zu einer Senkung der Korngrenzphasenkonzentration gekommen.

Die in Abb. 3.3-17 bis Abb. 3.3-19 gezeigten GADDS-Bilder zeigen eine deutliche Korn- bzw.
Kristallitvergroberung mit zunehmender Sinterdauer und -temperatur aufgrund der soge-
nannten Ostwaldreifungl131-135], welche mit einer Vergroberung des Materials einhergeht.
Dies wird ebenfalls durch die Gefiigeaufnahmen (vgl. Abb. 3.3-3 bis Abb. 3.3-10) belegt.

Bei den YSZ-Materialien ist dies insbesondere beim sehr groben GTS-Material zu erkennen.
Aber auch das T8Y-Material zeigt eine deutliche Vergroberung der Beugungsringe. Sehr
schwer zu erkennen, aber dennoch vorhanden ist die Vergroberung bei den von Beginn an
sehr feinkristallinen SG3Y- und IBU3Y-Materialien.
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Flir die Proben FZY, Melox8Y und M10Y konnten mittels SE-Bildanalyse aufgrund des nicht-
durchfithrbaren thermischen Atzprozesses keine Korngréfenabschitzung durchgefiihrt wer-
den. Anhand der GADDS-Aufnahmen (Abb. 3.3-18 links) ist direkt ersichtlich, dass das FZY-
Material sehr grobkristallin ist, sogar grober als das GTS-Material, das Melox8Y in etwa dem
GTS-Material entspricht und das M10Y eine dhnliche Kristallitgrofie, wie das T8Y-Material

aufweist.

60 50 40 30
2Thetain [°]

GTS

4h@1650°C_. *

Korngroe ~10 um Korngrofe ~20 um

T8Y,

4h@1650°C

Korngrofe ~5 um Korngrof3e ~10 um

IBU3Y

4h@1650°C

KorngroBe ~1 um KorngroBe ~4 um

SG3Y

4h@1650°C

KorngroBe ~1 um

KorngréBe ~5 um

20 10 60 50 40 30 20 10
2Thetain[]

Abb. 3.3-17: GADDS-Bilder der Y,0s-stabilisierten Proben nach 2 h bei 1530°C und anschlieendem thermischen Atzen
fiir 2 h bei 1400°C (links) und 4 h bei 1650°C (rechts).
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KorngréB3e n.b. : KorngrofBe n.b.

Melox8Y

Korngré3e n.b.

KorngroBe n.b.

60 50 40 30 20 10 60 50 40 30 20 10
2Thetain[°] 2Thetain[°]

Abb. 3.3-18: GADDS-Bilder der (ibrigen Y,Os-stabilisierten (links) und CaO-stabilisierten Proben (rechts) nach 2 h bei
1530°C bzw. wie vom Hersteller bezogen (M10Y).

Auch die GADDS-Bilder der MSZ-Proben (Abb. 3.3-19) belegen eine eindeutige Vergroberung
des Korngefiiges. Unterschiede im Phasenbestand zwischen den einzelnen Sintertemperatu-
ren wurden bereits im vorangegangenen Abschnitt erldutert. Der thermische Atzschritt bei
1400°C verursacht hingegen eine deutliche Korn- bzw. Domédnenverfeinerung. Bei der Trans-
formation der grofReren t-ZrOz-Korner in die m-ZrO,-Phase kommt es zu einer starken Zer-
stiickelung des tetragonalen Gitters in viele monokline Doméanen, was zu der sichtbaren Ho-
mogenisierung und Verfeinerung der Beugungsringe fiihrt.

Die GADDS-Aufnahmen der UCM-Proben (Abb. 3.3-18 rechts) zeigen, dass es sich bei den
UCM-Materialien um keine einheitlichen Phasen, sondern vielmehr um ein Phasengemisch
aus groben c-Zr0O;-Koérnern mit kleinere tetragonale Kérner entmischen und feinverteilter
monokliner Phase handelt. Vereinzelt sind aber auch Einkristallreflexe einer zweiten, groben
m-Zr0,-Phase zu sehen. Diese sind vermutlich herstellungsbedingt auf die Beimengung von
grobkristallinem m-ZrO; zurtckzufiihren.
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SG10Mg,,, IBUTOMG, 51650c

@1650°C

\
Korngrofe ~35 um KorngroRe ~25 um

KorngroBe n.b. Korngro3e n.b.

SG10Mg nach thermischem Atzen bei 1400°C fiir 2h IBU10Mg nach thermischem Atzen bei 1400°C fiir 2h
SG10Mg IBUT0Mg
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2Thetain[°] 2Thetain[]

Abb. 3.3-19: GADDS-Bilder der MgO-stabilisierten Proben SG10Mg (links) und IBU10Mg (rechts) nach jeweils 2 h bei
1530°C (Mitte) mit anschliefSfenden thermischen Atzen fiir 2 h bei 1400°C (unten) und nach 4 h bei 1650°C (oben).

3.3.5 Fazit der Materialcharakterisierung

Die vorgestellten, ausfiihrlichen Vorcharakterisierungen der Proben sind von grofder Bedeu-
tung, da Eigenschaften wie die Porenverteilung, Sintergrad/Korngré6f3e aber auch Phasen-
und somit Stabilisatorverteilung einen grofden Einfluss auf die Korrosionseigenschaften der
entsprechenden Materialien haben konnen. So wurden bereits vor Beginn der Versuchsrei-
hen die UMC-Proben aufgrund der zu hohen offenen Porositat, fiir Folgeversuche ausge-
schlossen, da ein Korrosionsexperiment iiber wenige Minuten bereits ein komplettes Durch-
dringen der Keramik zur Folge hatte und somit keine Langzeit-Versuche durchgefiihrt wer-
den konnten. Zusatzlich besteht eine erhohte Gefahr der Ofenkammerbeschddigung durch
auslaufende aggressive Schmelzen. Nach ersten Vorversuchen wurden auch die GTS-Proben
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aufgrund ihrer relativ hohen Porositat und einer damit einhergehenden sehr starken Infiltra-
tion bis hin zur kompletten Durchdringung von weiteren Versuchen ausgeschlossen. Die
durchgefiihrten ersten Vorversuche mit dem GTS-Material werden dennoch im Kapitel 6.4
aufgefiihrt und das GTS-Material bei den Benetzungsversuchen (Kapitel 6.2) beriicksichtigt.

Die im Rahmen dieser Arbeit durchgefiihrten Tiegel-Korrosionsversuchsreihen bei unter-
schiedlichen Haltezeiten und unterschiedlichen Temperaturen beschranken sich daher auf
die zugekauften fertig gesinterten Proben M10Y der Firma Metoxit, FZY der Firma Friatec so-
wie die Einkristallproben ,,SC“ der Firma MTIcorp. und die selbstgefertigten, isostatisch ge-
pressten Proben T8Y (Tosoh), SG3Y und SG10Mg (Saint Gobain) sowie IBU3Y und IBU10Mg
(IBUtec), die alle eine geringe und zudem geschlossene Porositit zeigen und sich somit fiir
die anstehenden Korrosionsexperimente mit unterschiedlichen silikatischen Schmelzen
(siehe Kapitel 6.4) eignen.

In den Korrosionsstudien wird, neben den primar zu untersuchenden Einflussgréfien ,Stabi-
lisatorgehalt” und ,Stabilisatortyp“, der Einfluss der materialinternen Gréfien wie Porositat,
Stabilisatorverteilung und Sintergrad/Korngroéfie auf das Korrosionsverhalten gegeniiber
verschiedener Schmelzen behandelt.

Die in den vorangegangenen Abschnitten dargestellten Ergebnisse der Probencharakterisie-
rung mittels REM, XRD/p-XRD?, Raman-Spektroskopie, RFA/u-RFA, EDS und EMPA, sowie
der Dichte und Porositatsanalyse nach dem Prinzip von Archimedes sind in Tab. 3.3-5 zusam-
mengefasst.
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3.4 Y,0s-Quantifizierung in YSZ-Materialien mit Hilfe der
Raman-Spektroskopie

Die absolute Loslichkeit von Y03 im ZrO,-Gitter wird in der Literatur kontrovers diskutiert.
So berichten STUBICAN et al.lé6]1 bei 1000°C von einer maximalen Y0s3-Loslichkeit um
33 mol% (~47 wt%), wohingegen PASCUAL & DURANI67] von einer maximalen Loslichkeit
von ca. 25 mol% (~38 wt%) ausgehen, ehe sich Zr3Y4012 bildet. In Jedem Fall ist die Loslich-
keit von Y;03 im ZrO,-Gitter auf einen Wert beschrankt, bevor sich die Zrs;Y4012-Phase bildet.

Im ZrO,-System wird, in Abhingigkeit vom Y,03-Gehalt, zwischen mindestens drei unter-
schiedlichen Zr0O,-Phasen unterschieden. m-ZrO,, t-ZrO; und c-ZrO; sind die Hauptphasen,
wobei der Y,03-Gehalt, der zur Stabilisierung dieser Phasen notwendig ist, in dieser Reihen-
folge von 0 beginnend zunimmt. Zwischen der t- und der c-ZrO;-Phase besteht ein diffuser
Ubergang, in dem noch weitere Phasen, die t’- und die t’-(c")-ZrO-Phase, definiert sind (siehe
Kapitel 1.1). Die Stabilisatoraufnahme bewirkt einerseits eine Anderung der Gesamtstruktur,
wirkt sich aber andererseits auch auf die Gitterkonstanten innerhalb einer Phase aus. Dies
wurde z.B. durch INGEL & LEWISI!3¢] in einer Zusammenfassung von Literaturdaten darge-
stellt. Der Y,03-Einbau sorgt im ZrO»-Gitter, neben dem stabilisierenden Effekt durch die Ein-
bringung von 0%-Fehlstellen, fiir eine Gitteraufweitung und somit fiir eine Erhéhung der ato-
maren Abstinde auch innerhalb einer Struktur. Diese Gitteraufweitung bzw. Netzebenenab-
standserhohung sorgt bei der Charakterisierung mit Hilfe der Réntgenbeugung fiir einen
Reflexshift zu niedrigeren Beugungswinkeln, wie er auch in den analysierten, unterschiedlich
hoch stabilisieren Y-FSZ-Proben SC, GTS, M10Y, Melox8Y und T8Y beobachten wurde. Aus
den aus den Rontgenanalysen ermittelten Gitterkonstanten lassen sich anschliefdend die
Y,03-Gehalte ableiten, wie es z.B. ALEKSANDROV et al.[137.138] jn jhrer Arbeit gezeigt haben.

Die Auswertung der XRD-Analysen ist aber sehr aufwandig und die Giite der Ergebnisse sehr
stark von den Gerateparametern abhingig. Fiir genaue Analysen sind eine hohe Winkelauflo-
sung und eine Messung in der Bragg-Brentano-Geometrie notwendig. Wie bereits zuvor dar-
gestellt gibt es deshalb deutliche Unterschiede in der Phasenbestimmung und somit auch un-
terschiedliche Aussagen zur Gitterkonstantenbestimmung. Erschwerend kommt hinzu, dass
die Proben idealerweise eine ebene Oberfliche haben miissen. Auch die Ortsauflésung mit
herkémmlichen XRD- aber auch mit der u-XRD?*-Methode ist sehr begrenzt und es ist nicht
moglich Messungen im Bereich von unter 50 um durchzufiihren. Eine Charakterisierung von
Korrosionsschichten mit z.T. unter 10 um Machtigkeit, wie sie im Verlauf dieser Arbeit an-
hand der Tiegelkorrosionstests erfolgt, ist somit nicht mdéglich.

Hierzu wird eine Methode mit deutlich hoherer Ortsauflésung und einer eindeutige Phasen-
unterscheidung im Bereich von t-ZrO; bis c-ZrO; benétigt. Die Raman-Spektroskopie stellt
diese Voraussetzungen zur Verfiigung.
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Hinzu kommt, wie auch Y,0s in [mol%]
bereits YASHIMA et g, > 4 5 6 7 8 9 10 11 12 13 14
al.l139 gezeigt haben, A5 A\ Yashima et al.i’*” _
dass neben einer ein- 640 b W Gazzolietal™ |
. — . ¢ Morell et al.% |3
deutigen Phasenunter- 'c 635 F ) o
heid di S : @ Diese Studie? |1
scheidung, die sogar 'z 630 — Modell-Fit ]
die t”-Zr0O;-Phasel139] E 625§
mit einbezieht, auch é 620
ein vom Y:03-Gehalt &% 615
abhangiger Ban- 610 E
denshift bestimmter 605 F A _-E____g
Schwingungsbanden T 1 ] T OIS .

Y,05 in [wt%)]

. . i Abb. 3.4-1: 600+-Bandenposition in Abhdngigkeit vom Y,03 Gehalt mit Werten von
bei hauptsdchlich auf v ¢4 et 0139 GazzOLI et al 539 und MORELL et al.#) modifiziert nach HEMBER-
die tetragonale GERet al.l’?l, Dje eigenen Messdaten wurden nach dem Modell (Gl. 3.4-2) gefittet.

~474 cmt bzw. 645 cm-1 und die kubische 600+ cm-1-Bande. Abb. 3.4-1 zeigt den Bandenshift
der 600+-Bande in Abhangigkeit vom Y,03-Gehalt fiir die Werte von YASHIMA et al.[139], die
eigenen Messwerte und andere Literaturwertel[130. 140],

ser beschrankt sich da-

Eine phaseniibergreifende Korrelation zwischen Bandenshift und Y>03-Gehalt ist bis zu die-
sem Zeitpunkt noch nicht erfolgt. Im Rahmen dieser Arbeit ist es gelungen ein Model zur Y,03-
Quantifizierung im ZrO,-Gitter einer niedrig Y,03-stabilisierten t-ZrO; bis hin zu sehr hoch
Y,0s3-stabilisierten c-ZrO,-Phase zu erstellen, welches im Folgenden erlautert wird.

Der Fit zur Beschreibung der Messwertekurve entspricht einer Ursache-Wirkungs-Funktion
(GL 3.4-1), wobei der Bandenshift die Wirkung darstellt und die Ursache im Folgenden ge-
nauer erortert wird.

Gl 3.4-1 fFOO) =a+—2

v da
(1+(z) )
Dabei gibt x den Y,03-Gehalt in wt% an. Die Werte fiir a=602,36, b=40,69, c=13,66 und d=5.06
wurden empirisch ermittelt. Durch Umformung ergibt sich folgende Formel (Gl. 3.4-2) zur
Berechnung des Y,03-Gehalts in wt% aus der Raman-Bandenposition y.

0,1976
Gl. 3.4-2 x = 13.66*( 40.69 )

y-602.36

Die physikalischen Griinde fiir den sigmoidalen Kurvenverlauf werden im Folgenden disku-
tiert.
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3.4.1 Physikalische Grundlagen

Zum grundlegenden Verstandnis der Zusammenhange zwischen Raman-Banden und Schwin-
gungsfrequenzen, Energien, Wellenzahlen und Raman-Shift sind die folgenden G1.3.4-3 bis
3.4-5 bereitgestellt.

—_¢_E
Gl 3.4-3 y=i=t
Gl
Gl 3.4-4 g=1=Y
1 1 ~ ~
G 3.4-5 Aw = (70 ~2) =@ -9

Dabei ist v die Frequenz, c die Lichtgeschwindigkeit, A die Wellenldnge, E die Energie, h das
Planck’sche Wirkungsquantum, ¥ die Wellenzahl und Aw der Raman-Shift.

Nach GI. 3.4-3 bis 3.4-5 ist der gemessene Raman-Shift umgekehrt proportional zur Frequenz.
Die Schwingungsfrequenz einer Verbindung in einem Kristallgitter hangt hauptsachlich mit
der Bindungsstarke, dem Gewicht der beteiligten Atome und dem Bindungsabstand zwischen
den beteiligten Atomen zusammen. Eine stirkere Bindung erzeugt somit eine hoher-fre-
quente Schwingung als eine schwachere Bindung, genauso wie eine Liangung der Bindung
bzw. eine Substitution eines Atoms durch ein schwereres eine niedrigere Schwingungsfre-
quenz nach sich zieht.

Nach FEINBERG & PERRY!¢5] sind die Banden bei 474 cm-! und 645 bzw. 600+ cm-! auf Zr-0
Streckschwingungen im t-ZrO;- bzw. c-Zr0,-Gitter zuriickzufiihren. Die Banden der mono-
klinen Phase, die im Bereich um 600+ cm-! ebenfalls Raman-Banden besitzt, werden nicht
durch eine Zr-O-Streckschwingung erzeugt und sind somit fiir den anschliefdenden Vergleich
ungeeignet, weshalb das Modell auf die t- bis c-ZrO,-Phasen beschrankt ist.

Kubisch (O,") Y-FSZ F F., Fy
Bandenposition in [cm™] ~365 ~600
@ /\ /\ /\
f
=1
£
(%) E (%) B (%) E (%) A (%) E (%)
Tetragonal (D,,*) Y-PSZ By o A, 19 : E, 19 B,| | E .
€ * /E ® /A © /B © /E ® /B ©) ' /E ©)
V>')\ g 19 9 ] 1g 9
Bandenposition in [cm™] 155 266 365 326" 474% 4350 616%™ 0 575% 645
Molekulare O"é"o‘
Schwingungen 2r-0:2r zr0, r0/0,  Z+-0/0, 7r0, zr0,
Biegung Biegung Streckung  Streckung Streckung Streckung

Abb. 3.4-2: Korrelation der kubischen und der tetragonalen Phase mit den Raman-aktiven (schwarz) und inaktiven (aus-
gegraut) Schwingungsmodi (*) nach FEINBERG & PERRY!®®! und (§) QUINTARD et al.??’], modifiziert nach HEMIBERGER
et al.1?],

Der Vergleich der tetragonalen und der kubischen Struktur (Abb. 3.4-2) zeigt, dass die kubi-
sche F;-Mode und die tetragonalen A1g- bzw. Eg-Moden miteinander verwandt sind, da beide
auf einer Zr-0-Streckschwingung basieren. Somit ist die physikalische Grundlage fiir das
Quantifizierungsmodell auf Basis der 600+-Bandenpositionen bereitgestellt.
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Da es in der tetragonalen Struktur zu einer Aufspaltung der 8 Sauerstoffliganden in zwei un-
terschiedliche Koordinationspolyeder (siehe Kapitel 1.1) kommt, wird zwischen Zr-0; (Ab-
stand 0,208 nm)[411und Zr-Oy (0,238 nm)(141] differenziert. In der kubischen Struktur besteht
nur ein Zr-0-Abstand (0,222 nm)[141]. Fiir den direkten Vergleich beider Strukturen kann al-
lerdings nur die 600+-Bande herangezogen werden, da in der kubischen Struktur lediglich
bei 600+ cm-! eine Zr-0-Streckschwingungsbande besitzt.

Durch den Y;03-Einbau wird diese Bandenposition beeinflusst. Das heifdt, die Zr-O-Streck-
schwingung shiftet durch den Y,03-Einbau zu hoheren Frequenzen. Diesem Shift konnen drei
verschieden Ursachen zugrunde liegen.

(1) Durch den Y,03-Einbau und die damit einhergehende Gitteraufweitung kommt es zu
dem beobachteten Bandenshift.

(2) Durch die Substitution des Zr-Ions in der Zr-0-Streckschwingung durch das leichtere
Y-lon kommt es zu einer Frequenzsteigerung.

(3) Durch die steigende Anzahl an Sauerstofffehlstellen in der ZrO,-Struktur und die Re-
duzierung von ZrOsg auf ZrOy erhoht sich die Bindungsstarke zwischen Zr-0 und somit
auch die Schwingungsfrequenz.

Diese drei moglichen Ursachen werden nun im Folgenden genauer analysiert.

(1) Durch den Y;03-Einbau erfolgt erwiesenermafien eine Gitteraufweitung und folglich

eine Zr-0-Bindungslangung. Dies lasst sich sowohl tiber XRD messen[136] bzw. auch
tiber verschiedene Modelle berechnen(138 142 143],
Die einfachste Methode die Bindungslange zwischen zwei Ionen zu berechnen ist die
Aufsummierung der beiden lonenradii. SHANNON & PREWITTI142 144] haben zuséatz-
lich zum Oxidationszustand der lonen auch deren Koordinierung berticksichtigt, die
zusatzlich den Abstand beeinflusst. Fiir diese Studie wurde das Shannon-Prewitt-Mo-
dell zusatzlich mit einem Gewichtungsfaktor ausgestattet, um das Y,03-Zr0O,-Verhalt-
nis zu berticksichtigen. Der Zr-0-Abstand rz..o berechnet sich somit nach Gl. 3.4-6, wo-
bei im System ZrixYx02-1.5x X die Molfraktion von YO1 ist.

Gl. 3.4-6 Tzr—0 = (1 = x) x ("M Zr**) + x « r (VY34 + (Y 027)

Dabei ist r der jeweilige Ionenradius bei entsprechender Koordinierung und entsper-
chendem Ladungszustand.

Zusatzlich zum Shannon-Prewitt-Model beriicksichtigen GLUSHKOVA et al.[143] in ih-
rem Modell auch die entstehenden O2-Fehlstellen im ZrO,-Gitter.

Abb. 3.4-3 zeigt die Abhangigkeit der Gitterkonstanten awme, und des Netzebenenab-
stands d vom Y;03-Gehalt (links) und die des berechneten Zr-O-Abstands vom Y,03-
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Gehalt (rechts). Die Gitterkonstante awme, stellt dabei die berechnete theoretische ku-
bische Gitterkonstante (Gl. 3.4-7) dar, wie sie in der Literatur z.B. von INGEL &
LEWISI136] angegeben wird.

Gl 3.4-7 Aheo = 2 * doquiv
Netzebenenabstand d in [nm]
0.255 0.256 0.257 0.258 0.259 0.260 0.261
25 e e - 25— —— ]
[ 135 [ . 135
: ] [ .
20F 130 20f 130
[ i 3 L o E
[ ] R 3
g _f ’ 152 € | 1% <
S5k 1,9 sist 1. 9%
E | j20 5 = F o 3 20 5
£ L 3 = = [ _-" 7 =
«10 115 % o 10f R " 115 2
S‘ r — Alexandrovetal®|] & X o o E
r Qe === Glushkovaetal*! | 110 r .‘0’ = 10
5 f. O Ingel & Lewis'™9 E 5 5t ‘.“ .- S — 7 55
; L B ’ ]
[ o @ Diese Studie'?’! RSP + Glushkovaetal™|3
: [ ey 1
Lo, il P PO SN oween [EYESPESPES IR ol RS e B P T r——— (]
0.51 0.512 0.514 0.516 0.518 0.52 0.522 0.2210 0.2220 0.2230 0.2240 0.2250 0.2260
Gitterkonstantea, _ in [nm] Zr-O Abstand in [nm]

theo

Abb. 3.4-3: Netzebenenabstand d sowie Gitterkonstante atheo gegen den Y,03-Gehalt (links) und die Abhdngigkeit des
Zr-O-Abstandes vom Y,0s-Gehalt (rechts), modifiziert nach HEMBERGER et al.[12],

Dabei beschreibt dequiv den Abstand zwischen korrespondierenden Netzebenen in t-
bzw. c-ZrO,-Gitter. Die Werte fiir die eigenen Messungen (siehe Abb. 3.4-3 links) sind

in Tab. 3.4-1 zusammengefasst.

Tab. 3.4-1: Gitterparameter der analysierten YSZ-Proben.

Material Y,03 in [wt%] Raumgruppe dequiv: d200°0' 2 dyqqteiraeona! Atheo
Melox8Y 15 Fm3m 2,56887 5,13774
T8Y 14,5 Fm3m 2,57 5,14
FzY 9 P4,/nmc 2,55775 5,1155
IBU3Y 6,1 P4,/nmc 2,54935 5,0987
SG3Y 5,8 P4,/nmc 2,54927 5,09854

Den Einfluss der Zr-0O-Bindungslangung auf des Schwingungsverhalten lasst sich ver-
einfacht durch das Modell des harmonischen Oszillators (Gl. 3.4-8) beschreiben.

k

m*

1
V=—"
2w

Gl 3.4-8

Wobei v die Frequenz in [Hz], m* die reduzierte Masse und k die Kraftkonstante ist.

Eine Dehnung der Bindung bewirkt eine Verringerung der Bindungsenergie und so-
mit der Kraftkonstanten k. Wenn k in Gl. 3.4-8 kleiner wird so sinkt auch die Schwin-
gungsfrequenz v. Geht man davon aus, dass alles Zr 8-fach koordiniert ist, sinkt die
Bindungsenergie Epin (Gl. 3.4-9) von 0 mol% Y,03-haltigem zu 20 mol% Y,03-haltigem
Zr0O, von ~0,054 eV auf 0,05318 eV (siehe auch Abb. 3.4-4).

B = l9zelHlage]
n AXTTREY*EXT

Gl 3.4-9

58



3 ZrO;-Keramiken

Wobei gz und qo die Ladungen der beteiligten 8-fach und 4-fach koordinierten Zr-
bzw. O-lonen multipliziert mit 1,602-10-1° C (Elementarladung e) sind, e die elektri-
sche Feldkonstante (8,854-10-12 As/Vm), € die Permitivitat von YSZ und r der Abstand
in [nm] zwischen den lonen ist.

Durch die 8- bzw. 4-fach-Koordinierung wird die Elementarladung des Zr*+ auf 0,5
und die des 02 ebenfalls auf 0,5 reduziert. Die elektrische Permitivitit von YSZ zeigt
eine grofde Spannweite und reicht von 18 bis 53[145-148], Die hochsten Werte wurden
bei ultra-Diinnschichten gemessenl!45], Die Permitivitat von 8 mol% Y.0s3-stabilisier-
ten Einkristallen wurde auf ~38 bestimmt(147] und gleiche Werte wurden bei TZP-Ke-
ramiken erzielt(146l. Es wurden aber auch 5 mol% Y,03-stabilisierte ZrO,-Keramiken
mit ~29 gemessen!(!48l. Fiir die in dieser Studie analysierten YSZ wird daher ein mitt-
lerer Wert von 30 angenommen.

Berechnet man iiber Gl. 3.4-9, unter der Annahme Eyinxk, die Frequenz v ergibt sich
fiir die Differnez von 0,82 meV ein Frequenzshift von ~+7 cm-1.

(2) Die Substitution des etwas schwereren Zr-lons durch das leichtere Y-lon in der (Zr)Y-
0-Bindung sorgt ebenfalls fiir einen Frequenzshift, der sich nach Gl. 3.4-8 tlber die
Anderung in der reduzierten Masse m* (Gl 3.4-10) als negativer Frequenzshift von <-
1 cm'! bemerkbar macht. mz, steht dabei fiir die Atommasse von Zr bzw. Y und my fiir
die Atommasse von Sauerstoff.

Gl 3.4-10 m* = 2ty

Mmzymy

(3) Fir den grofdten Einfluss auf den Bandenshift wird die O2-Fehlstellenkonzentration
verantwortlich gemacht. Dadurch reduziert sich die Koordination der Zr#+-lonen auf
<8-fach bis hin zu einer durchgehend 7-fachen Koordinierung.

In der Literatur wird die genaue Lage der Sauerstoffleerstellen kontrovers diskutiert.
Die wenigen fritheren Studien sind der Ansicht, dass sich die Sauerstoffleerstellen in
der Y3+-Nachbarschaft konzentrieren[149-153]. Eine andere Studie kommt zu dem Ergeb-
nis, dass sich die Position der Sauerstoffleerstellen mit der Y;03-Konzentration an-
dertl54l, Die neusten Studien zeigen hingegen, dass sich die Sauerstoffleerstellen im-
mer in Nachbarschaft zum Zr4+*-Ion konzentrierenl155-165],

LI et al.[1591 haben dies mittels EXAFS-Analysen (engl. extended X-ray absorption fine
structure) gezeigt. Des Weiteren konnten die Autoren zeigen, dass sich die Bindungs-
lange von Zr-0O mit sich dnderndem Y;03-Gehalt dndert, wahrend die Y-O-Bindungs-
lange konstant bleibt. Diesen Effekt schreiben sie der wachsenden Konzentration von
Sauerstoffleerstellen in direkter Umgebung zu den Zr-lonen zu. Nach LI et al.[*59
bleibt das Y-lIon 8-fach koordiniert, solange noch 8-fach koordiniertes Zr reduziert
werden kann. Erst ab einem Y;03-Gehalt von ~20 mol% ist sdmtliches Zr im kubi-
schen Gitter 7-fach koordiniert.

Unter Berticksichtigung dieser Reduzierung der Zr-lonenkoordinierung dndert sich
auch die Bindungsenergie Epin aus Gl. 3.4-8 wie folgt.
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Abb. 3.4-4: Der mit (Quadrat) gekennzeichnete Ep;,-Verlauf entspricht der nach
Gl. 3.4-11 berechneten Bindungsenergie mit Zunehmendem Bindungsabstand/
Y,03-Gehalt bei einer reinen 8-fach-Koordinierung. Der mit (Kreis) gekenn-
zeichnete Epi,-Verlauf entspricht der nach Gl. 3.4-11 berechneten Bindungs-
energie mit Zunehmendem Bindungsabstand/ Y.O3-Gehalt bei einer reinen 7-
fach-Koordinierung. Der mit (Dreieck) markierte Verlauf stellt die Verhdltnisse

mit steigendem ZrOz-Anteil nach Gl. 3.4-11 dar, modifiziert nach HEMBERGER
et al.[?9],

Die Gewichtung der 8-
fach bzw. 7-fach koor-
dinierten Zr4*-lonen
geschieht iber die
Faktoren o und 3.

Berechnet man die
Energien in den Zr-O-
Bindungen ergibt sich
folgendes Bild (Abb.
3.4-4).

Mit Zunahme der 7-

fach-Koordinierung
werden die iibrigen O-
Ionen stiarker an das
zentrale Zr-lon ge-
bunden. Die Epin (GI.
3.4-11) steigt mit dem
Y203-Gehalt und der
zunehmenden Sauer-

stoffleerstellenkon-

zentration bis zum Er-

reichen der 20 mol% Y.03; immer weiter an. Der Effekt der Zr-O-Bindungslangung in
Folge der Y,03-Zunahme ist dagegen verhaltnismaf3ig gering. Berechnet man nun auf
Grundlage des harmonischen Oszillators den sich aus den Energieunterschieden von
0,054 eV und 0,061 eV ergebenden Frequenzshift, ergibt sich ein negativer Ban-
denshift von ~-54 cm-1. Somit hat der Effekt der Sauerstoffleerstellenerzeugung durch
den Y;03-Einbau ins ZrO»-Gitter den grofdten Anteil am beobachteten Bandenshift.

Die Summe der Bandenshifts der Effekte (1)-(3) ergibt einen Wert von ~-47 cm-1, was etwa
der Differenz zwischen dem reinen t-ZrO,-Gitter mit der Bandenposition von 645 cm-! und
dem reinen c-ZrO»-Gitter mit der Bandenposition von ~600 cm-! entspricht.

Der sigmoidale Verlauf des Bandenpositions-zu-Y,03-Gehalt-Plots nach der Ursache-Wir-
kungs-Funktion (Gl 3.4-2) wird somit durch die die Zunahme der Sauerstoffleerstellenkon-

zentration mit der Y,03-Zunahme verursacht.

Im hohen Y,03-Bereich lasst die Wirkung, also der Bandenshift langsam nach, da mit zuneh-
mendem Y;03-Gehalt das ZrOg/ZrO7-Verhdltnis immer langsamer sinkt, bis es dann ab
20 mol% Y203 vollstandig auslauft, wie die Arbeit von LI et al.[59] zeigt (Abb. 3.4-5). Im Be-

reich niedriger Y,03-Gehalte ist die Konzentration von ZrO7 noch so gering, dass sie kaum
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Auswirkungen auf die Bandenposition hat. Dies wird u.a. durch eine Arbeit von KIM et al.[166]
bestatigt, die gezeigt haben, dass sich die Position der 645 cm-1-Bande im niedrigen Y,03-Be-
reich von 2-3,5 mol% nicht dndert. Allerdings haben sie beobachtet, dass sich die FWHM der
~645 cm-1-Bande in diesem Bereich mit steigendem Y,03-Gehalt stetig erhoht. Dies ist auf die
Gitterstorung durch die langsam steigende ZrO,-Konzentration zuriickzufiihren.

Y,0; in [mol%]

i 8 5 10 15 20 Hdufigkeit der lonenkoordinierung

:\1\ T T T T T T T T T T y,0,/mol% @20, Ozi0, @Yo,
0 E N 19 0 100 0 0
80 f 18 3 826 116 58

_7F 17 6 6.1 226 113

=) E q

oy S0 b 36 w10 454 364 182

S r b (@)

<30t 15N 15 217 522 261

E E EIERS)

2 40 F 1% 20 0 667 333
30 : 53 Lietal!™”
20 F 12
10 f 8 17

E -~ .--®& ]
0 01/—'. i b g P N NS W S S S S, T M i
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Abb. 3.4-5: Hdufigkeiten der Zr- bzw. Y-lonenkoordinationspolyeder im YSZ-Material in Abhéngigkeit vom Y,03-Gehalt,
modifiziert nach HEMBERGER et al.[1?9],

Mit Hilfe des erstellten Modells zur Quantifizierung des Y,03-Gehalts in YSZ-Keramiken, unter
Verwendung der Raman-Spektroskopie, ist es ist es moglich, hochortsaufgeldst die Y»203-Ge-
halte von Bulkmaterialien, Diinnschichten oder innerhalb von Korrosionsschichten ohne be-
sonderen Préparationsaufwand und ohne spezielle Messbedingungen zu ermitteln.

Da der Bandenshift nicht direkt vom Stabilisatortyp, sondern hauptsachlich von der Stabili-
sierungsart, also der Sauerstoffleerstellenkonzentration, abhangig ist, ist es grundsatzlich
moglich andere Stabilisatoren mit diesem Verfahren zu quantifizieren. Wie YASHIMA et al.[139]
gezeigt haben, wird der Bandenshift der 600+ cm! Bande auch bei Yb203-, Er203-, Sm,03- und
Nd,03-stabilisiertem ZrO, beobachtet. Auch eine Quantifizierung von stabilisierenden Mono-
xiden, wie CaO und MgO, sollte mdglich sein. Fiir eine Quantifizierung anderer Stabilisatorty-
pen ist allerdings die Anpassung des Modells iiber einige Kalibrierungsmessungen an mog-
lichst unterschiedlich hoch stabilisierten Materialien notwendig, da nicht alle Stabilisatoren
gleich viele Sauerstoffleerstellen im ZrO,-Gitter erzeugen und, wie oben gezeigt, auch die
Atomgewichte der Stabilisatoren einen Einfluss auf den Bandenshift nehmen. Im Falle des
Yttriums ist dieser vernachlassigbar gering, da die Atomgewichte von Yttrium und Zirconium
sehr nah beieinander liegen. Dies ist aber bei anderen Stabilisatoren nicht der Fall. Das Modell
zur Y203-Quantifizierung in YSZ-Materialien mit Hilfe der Raman-Spektroskopie wurde in
HEMBERGER et al.[1291 veroffentlicht.
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4 Silikatische Schmelzen

Als korrosives Medium kommen verschiedene silikatische Schmelzen zum Einsatz, die in ih-
rer Zusammensetzung von sehr einfachen z.T. 2-Komponenten-Schmelzen (Na;0-Si0>), iiber
sehr gut untersuchte 3-Komponenten Schmelzen (Ca0-Al;03-SiO; bzw. Na,0-Al;03-5i0>), bis
hin zu komplexeren Modellschmelzen aus Anwendungsgebieten der Metallurgie und der
Luft-/Raumfahrt (Ca0-Mg0-Al,03-SiO; +) reichen.

Das Ziel der Schmelzauswahl war es die grundlegenden Mechanismen der Materialkorrosion
in Form von Zr0;-Destabilisierung und Auflésung in Abhdngigkeit von den korrosionsbeein-
flussenden Gréféen Schmelzbasizitit, -viskositdt und dem Benetzungsverhalten mit moglichst
einfachen Systemen zu verstehen, um anschliefdend die gewonnenen Erkenntnisse auf kom-
plexere Systeme iibertragen zu kénnen.

Weitere korrosionsbeeinflussende Faktoren, die bei der Auswahl der Schmelzen berticksich-
tigt werden miissen, sind der Einfluss von Alkalien und Erdalkalien, also Glasnetzwerkmodi-
fikatoren, sowie die Variation des SiO2-Gehalts, welcher den grofdten Anteil an Glasnetzwerk-
bildnern stellt und die Auswahl unterschiedlicher Metalloxide. Durch diese Variation werden
Schmelzen mit unterschiedlichen, korrosiven Eigenschaften erzeugt, die von hochviskos, ma-
Big benetzend und wenig korrosiv bis hin zu sehr niedrig viskos, sehr gut benetzend und hoch
korrosiv reichen.

Eine genaue Kenntnis iiber die Schmelzeigenschaften ist ebenso entscheidend fiir ein umfas-
sendes Verstidndnis von den Korrosionsmechanismen, wie die zuvor dargestellte genaue Cha-
rakterisierung der Zr0O,-Materialien und deren korrosionsbeeinflussenden Eigenschaften.
Nicht nur im Labor sind Kenngréfden wie Basizitat, Viskositidt und Benetzungsverhalten wich-
tige Grofden, sondern auch im tiglichen Umgang mit Schmelzen und Schlacken in der metall-
schmelzenden Industrie und in der Luft- und Raumfahrt. Die folgenden Beispiele unterstrei-
chen die Wichtigkeit der genauen Bestimmung und Kenntnis von Basizitat, Viskositiat und Be-
netzungsverhalten.

In der metallschmelzende Industrie sind chemische Reaktionen wie die Entschwefelung und
Entphosphorisierung von Stahl wichtige Reaktionen, die von der Sauerstoffaktivitit der
Schmelze abhingig sind. Diese kann iiber die Schlackenbasizitat gesteuert werdenl167-169],
weshalb eine genaue Kenntnis der letzteren sehr wichtig ist. Bereits aus dem chemischen
Grundverstandnis ist abzuleiten, dass hoch basische Schmelzen und Schlacken sehr starke
Reaktionen und somit hohe Korrosionsraten in Kontakt zu ,,sauren“ Feuerfestmaterialien zei-
gen, wohingegen die Kombination basisch-basisch oder sauer-sauer eine weitaus bessere und
korrosionsbestdandigere Paarung darstellt.

Die Viskositit spielt in der metallschmelzenden Industrie eine ebenso wichtige Rolle. Uber
die Einstellung der Viskositét tiber Temperatur und den Zusatz von Flussmitteln lasst sich das

63



4 Silikatische Schmelzen

Flussverhalten der Schmelzen steuern. Dies ist gerade bei den Raffinierungsprozessen in der
sekundadren Metallurgie von groféer Bedeutung. Prozesse wie das Frischen (Kohlenstoffaus-
treibung), Deoxidationsprozesse oder das Gasspiilen/-durchmischen sind direkt von der
Schmelzviskositdt abhangig. Die chemische Zusammensetzung von Einschliissen im fertigen
Stahlprodukt ist wiederum direkt von der Schlackenviskositiat abhangigl70.1711. Eine zu hohe
Schmelz-/Schlackenviskositat kann im Extremfall sogar zum Verstopfen der Anlage fiihren.
Eine detaillierte Beschreibung eines sogenannten Kupolofens, wie er zur Stahlerzeugung ein-
gesetzt wird, findet sich in HEMBERGERI'721. Eine zu niedrige Viskositat fordert jedoch die
Infiltration der z.T. sehr reaktiven Schmelzen und Schlacken, begiinstigt die Materialauflo-
sung durch schnellere Diffusion und Konvektionsstrome, erzeugt hohere Flief3geschwindig-
keiten und begiinstigt somit auch die Erosion des angrenzenden Feuerfestmaterials.

Auch das Benetzungsverhalten der Schmelzen gegentiber der feuerfesten Ofenzustellungen
spielt hierbei eine wichtige Rolle. Dies ist ein wesentlicher Grund weshalb vielen Feuerfest-
produkten, die in der Stahlindustrie zum Einsatz kommen, Kohlenstoff beigemischt wird. Die-
ser ist nur sehr schlecht durch die Eisenschmelzen benetzbar, was die Korrosion stark ein-
dammt. Allerdings sind reine Kohlenstoffwerkstoffe aufgrund der sehr schlechten mechani-
schen Stabilitdat ungeeignet, weshalb Kohlenstoff meist nur als Zusatz dem Feuerfestmaterial
beigemischt wird. Ein weiterer Nachteil, der in der heutigen Zeit immer grofiere Bedeutung
gewinnt, ist die COz-Emmision. Durch den Kontakt zu sehr heifen Schmelzen und den Rest-
sauerstoff wird CO bzw. CO; gebildet, welches ungehindert in die Atmosphare gelangt. Dies
ist einer der Hauptgriinde, weshalb nach alternativen Korrosionsinhibitoren besonders im
Gebiet der oxidischen Materialien gesucht wird. Unter anderem werden stabilisierte ZrO-
Materialien dafiir eingesetzt. Diese werden aber, je nach verwendetem Stabilisator, durch die
metallurgischen, silikathaltigen Schlacken z.T. sehr gut benetzt, was eine erhdhte Reaktivitat
und straken Verschleifd nach sich zieht. Ein weiteres kritisches Beispiel, bei dem es auf das
Benetzungsverhalten zwischen ZrO- und silikatischen Schmelzen ankommt, kommt aus der
Luft- und Raumfahrt. Wie bereits im Einleitungskapitel kurz beschrieben sind Wiistenstaube
und vor allen Dingen vulkanische Aschen eine Gefahr fiir die allgemeine Luftfahrt, da diese
Aerosole bei den hohen Betriebstemperaturen, die in modernen Turbinen herrschen leicht
aufgeschmolzen werden. Diese Schmelzen konnen die Turbinenschaufeln stark schiadigen
und das Triebwerk ,verkleben®, was beides im besten Falle eine Notlandung des Flugzeugs
zur Folge hétte. Beispielsweise ereignete sich am 15. Dezember 1989 durch die Eruption des
Mount Redoubt in Alaska ein folgenschwerer Zwischenfall, als KLM Flug 867 in eine Asche-
wolke geriet. Alle vier Triebwerke vielen nach kiirzester Zeit aus und konnten erst nach einem
steilen Sinkflug aus der Aschewolke wieder geziindet werden, woraufhin der Flug bis Ancho-
rage fortgesetzt werden konnte. Die innerhalb der Turbine aufgeschmolzene Asche benetzte
die Turbinenbauteile-/schaufeln und fiihret zu einem Stromungsabriss und Ausfall des Kom-
pressors. Dieser konnte zwar nach dem Austritt aus der Aschewolke wieder gestartet werden,
die Turbinenschaufeln erlitten aber durch die infiltrierte Schmelze einen Totalschaden und
mussten ersetzt werden. Der Gesamtschaden an der Boeing 747 belief sich auf 50-80 Mio. $.
Eine genauere Beschreibung dieses Zwischenfalls mit den darauffolgenden Untersuchungen
findet sich in CASADEVALLI1731,
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Im Folgenden werden nun die grundlegenden physikalischen und chemischen Zusammen-
hadnge in Sachen Glas und Glasschmelzen aufbereitet, um eine Grundlage fiir die anstehenden
Korrosionsexperimente und die damit verbundenen Phdnomene zu schaffen.

4.1 Grundlegendes zu Glasschmelzen

In der Literatur gibt es einige Arbeiten die die Komplexitit des Materials Glas und dessen
Eigenschaften sehr gut darstellen. An dieser Stelle sei auf einige Werke besonders hingewie-
sen. Eine grundlegende Ubersicht iiber Glas bzw. Glasschmelzen und dessen Grundbausteine,
wie Netzwerkformer, Netzwerkwandler und Netzwerkstabilisatoren findet sich in ,Glas: Na-
tur, Struktur, Eigenschaften“l174], ,Glaschemie“[175]. Eine ausfiihrliche Sammlung tiber die Kor-
rosionsrelevanten Eigenschaften von silikatischen Schmelzen ist im ,Slag Atlas“l'76] und in
»The Structure and Properties of Oxide Melts“[177] zu finden. Im Folgenden werden einige Be-
griffe der Glaschemie kurz erlautert, um einen grundlegendes Basiswissen {liber die Zusam-
menhdnge der verschiedenen Glaseigenschaften bereitzustellen, das zum Verstdndnis der im
Laufe dieser Arbeit aufkommenden Diskussionen iiber Schmelzkorrosion notwendig ist.

4.2 Einteilung der Komponenten

Die Oxidkomponenten werden nach unterschiedlichen Kriterien in die Gruppen der Netz-
werkformer, Netzwerkwandler und Netzwerkstabilisatoren eingeteilt. Eine Einteilung erfolgt
nach dem Saure-Base-Prinzip fiir silikatische Schmelzen, wie es auch aus der Geologie/Mine-
ralogie zur Klassifikation von natiirlichen Schmelzen bekannt ist, eine andere anhand des so-
genannten lonensauerstoffparameters I..

4.2.1 Saure-Base-Prinzip

Die Definition von Sduren und Basen kann ganz unterschiedlich aufgefasst werden.

42.1.1 Brgnsted-Theorie

So kénnen Oxidkomponenten nach der klassischen Sdure-Base Theorie von Brgnsted klassi-
fiziert werden. Demnach werden Oxide als Sduren bezeichnet, die mit Wasser eine Saure bil-
den, wie z.B. SiO; nach Gl. 4.2-1.

GL 4.2-1 Si0, + 2H,0 = H,Si0,

und deren Sdure nach der klassischen Sauredefinition in Wasser Oxonium-lonen (H30+) bil-
det, also Protonen abgibt, die den pH-Wert senken (Gl. 4.2-2).

Gl 4.2-2 H,Si0, + 4 H,0 = 4H;0% + Si0}~
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Als Basen werden Oxide, vor allem Metalloxide bezeichnet, die mit Wasser zu einer Base rea-
gieren, wie im Falle von CaO nach GlI. Gl. 4.2-3

Gl 4.2-3 Ca0 + H,0 = Ca(OH),

und deren Base nach klassischer Basendefinition in Wasser zu Metallionen und Hydroxid-
Ionen (OH-) disoziert, die den pH-Wert ansteigen lassen (Gl. 4.2-4/-5). Das Ca liegt anschlie-
3end als Metalion Ca+ vor.

Gl 4.2-4 Ca(OH), + H,0 = Ca?t + 20H™ + H,0
oder
Gl 4.2-5 Ca(OH), = Ca®* + 20H~

Als Amphotere bezeichnet man Oxide welche, je nach chemischer Begebenheit, sowohl als
Saure als auch als Base reagieren kénnen. Sie bezeichnet man als Netzwerkstabilisatoren, da
sie ein Uberschuss von Siuren (Netzwerkformern) und Basen (Netzwerkwandlern) gleicher-
mafien ausgleichen, also das Netzwerk stabilisieren. Ein Beispiel ist Al,0s.

Al,05 + 3H,0 = 2A1(0H),

Das amphotere Reaktionsprodukt aus Gl. 4.2-6 reagiert in Wasser bei Saureiiberschuss als
Base und bei Baseniiberschuss als Saure.

Gl. 4.2-7 AlL(OH)3 + 3H* = AI** + 3H,0
oder
Gl. 4.2-8 Al(OH); + OH™ = [Al(OH)4]~

Dieses Verhalten ist auch auf das Glasnetzwerk tibertragbar und folglich kénnen Verbindun-
gen im Glasnetzwerk aufgetrennt oder Netzwerkbausteine gestellt werden.

42.1.2 Lewis-Theorie

Da allerdings die Glasnetzwerke meist aus protonenfreien Mischungen von Oxidkomponen-
ten aufgebaut sind werden in der Glaschemie nach der Lewis-Theorie ,saure“ Komponenten
auch als Elektronenakzeptoren und ,basische“ Komponenten als Elektronendonatoren be-
zeichnet. Da saure Komponenten ein unbesetztes aufieres Elektronenorbital und basische
Komponenten ein freies Elektronenpaar aufweisen, werden ,Sauren“ das freie Elektronen-
paar unter Ausbildung einer kovalenten Bindung aufnehmen.

4.2.1.3 Lux-Flood-Theorie

Eine Abwandlung der Definition nach Lewis, die im Bereich von anorganischen, oxidischen,
protonenfreien Schmelzen wohl am schliissigsten ist, ist die Sdure-Base Definition nach Lux
und Flood, wobei Sauren als 02--Akzeptoren und Basen als Oz-Donatoren definiert werden.
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4 Silikatische Schmelzen

In den folgende Reaktionsgleichungen (Gl. 4.2-9 & Gl. 4.2-10) sind typische Ablaufe darge-
stellt, wie sie in einer Schmelzstruktur/Glasstruktur typischer Weise vorkommen.

Gl 4.2-9 Ca0 & Ca®* + 0%~
Gl 4.2-10 Si0, + 20%~ o Sio4~

Dadurch dass die oxidischen Schmelzen protonenfrei sind und somit der iiblicherweise ver-
wendete pH-Wert zur Anzeige der Aziditidt bzw. Basizitdt ungeeignet ist, wird die Basizitat
hdufig in poz- bzw. apz- angegeben. Dieser Ansatz bringt jedoch nach DUFFY & INGRAMI178] in
Multikomponentensystemen einige Nachteile mit sich, weshalb es eine einheitlich universal
geltende po>-Skala nach Meinung von DUFFY & INGRAM [178] nicht geben wird.

Zusammenfassend lasst sich somit sagen, dass basische Komponenten aufgrund ihrer meist
sehr niedrigen Elektronegativitat leicht ihr Sauerstoffatom an saure Komponenten abgeben,
wenn sie mit diesen in Wechselwirkung treten (siehe Abb. 4.2-2). Demnach kann auch indi-
rekt die Starke der Base anhand der Elektronegativitat bzw. dem Grad der ionischen Bindung
i der Kationen mit den Sauerstoffatomen nach PAULINGI[179] abgeleitet werden. So ergibt sich
i nach Gl. 4.2-11 wie folgt.

-(xc-x0)*
Gl. 4.2-11 i=1—e 4
Wobei xc¢ die Elektronegativitiat des Kations und xo die Elektronegativitit des Anions (Sauer-
stoffions) darstellt.

Das Verhéltnis der in einer Schmelze enthaltenen Basen und Sduren zueinander gibt schlief3-
lich Auskunft iiber die Basizitit einer Schmelze, wobei hier idealer Weise eine Gewichtung
nach der unterschiedlichen Starke der jeweils beteiligten Sduren und Basen vorgenommen
werden muss (siehe Kapitel 4.5).

4.2.2 lonen-Sauerstoff-Parameter

Die zweite Einteilung in Netzwerkformer, -wandler und -stabilisatoren erfolgt nach dem lo-
nen-Sauerstoff Parameter I, der die Bindungsstdrke zwischen Anionen und Kationen in Form
der Coulomb’schen Kraft berechnetl177l. So errechnet sich I fiir ein Kation wie folgt nach Gl.
4.2-12.

Gl 4.2-12 [ =—%

(rc+10)?

Wobei z die Valenz des entsprechenden Kations ist, 2 die Sauerstoffvalenz, rc dem Kationen-
radius in [nm] und ro dem Radius des Sauerstoffions in [nm] entspricht.

Elemente, die einen I--Wert von >1,7 haben, werden als Netzwerkbildner bezeichnet, Ele-
mente mit [.<0,7 als Netzwerkwandler und Elemente mit 0,7<I.<1,7 als Netzwerkstabilisato-
ren. In der folgenden Tab. 4.2-1 sind die Parameter der fiir diese Arbeit relevanten Elemente
aufgefiihrt.
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Tab. 4.2-1: Element-Parameter zur Berechnung des lonen-Sauerstoff-Parameters Ic und des Grads der ionischen Bindung
771 ergénzt durch SHANNON!#2,

Oxide lon re/ro rcin [nm] Ic lonen- Koordination Elektronegativitat xc i: Grad der ionischen
Sauerstoff- nach Pauling (7 Bindung in [%)]
Parameter

Si0; Sit 0,29 0,41 2,45 4;6 1,8 47

Na,0 Na* 0,68 0,95 0,36 6;8 0,9 82

K20 K* 0,95 1,33 0,27 6-12 0,8 84

Ca0 Ca** 0,70 0,99 0,7 7;8;9 1,0 79

MgO Mg?* 0,46 0,65 0,95 6 1,2 70

Al203 AP+ 0,36 0,50 1,66 4;5;6 1,5 59

MnO Mn?* 0,57 0,80 0,83 6 1,5 63

Fe;0s Fe3* 0,43 0,60 1,5 46 1,9 47

FeO Fe?* 0,54 0,75 0,87 6 1,8 51

NiO Ni?* 0,56 0,78 0,84 6 1,8 47

TiO, Ti* 0,49 0,68 1,85 6 1,5 63

ZrO» r* 0,64-0,42 0,89-0,59 1,53-2,02 4;5;6;7;8;9 1,3 69

Y203 Y3 0,76-0,64 1,075-0,90 1,31-1,51 6,7;8,9 1,2 73

lonenradius ro bzw. die Elektronegativitdt xo von Sauerstoff sind 1,4 nm bzw. 3,5

Betrachtet man nun in diesem Zusammenhang die in dieser Arbeit relevanten Oxide ZrO, und
Y203, deren korrosionsbedingte Auflésung in die verschiedenen Schmelzphasen, so zeigt sich,
dass Y203, unabhdngig von der lonenkoordinierung, im Bereich der amphoteren Komponen-
ten liegt, wahrend ZrO; am oberen Bereich der amphoteren Komponenten und mit steigender
Koordinierung >7 sogar in den Bereich Ic>1.7 kommt und somit nach der Definition des lo-
nen-Sauerstoff-Parameters als Netzwerkbildner fungiert. Dadurch wird deutlich, dass die
Funktion des aufgelésten ZrO; in der Schmelze von der dortigen Koordinierung, somit vom
Ionenradius und schlussendlich von der Schmelzchemie aber auch der Temperatur, die eben-
falls einen Einfluss auf die lonenkoordination hat, abhangig ist. Die unterschiedlichen Rollen
haben wiederum Einfluss auf die Viskositit der Schmelze und somit auch indirekt auf die wei-
tere Korrosion des ZrO,-Erzeugnisses.

4.2.3 Netzwerkformer/-bildner:

Bei der Gruppe der netzwerkformenden Komponenten handelt es sich um Elemente bzw. de-
ren Oxide, die in der Lage sind ohne weitere Bausteine selbststiandig ein Glasnetzwerk/-gitter
@ o aufzubauen. Typischerweise sind die Elemente dieser

@ s+ Gruppe 3 bis 4-fach koordiniert und kénnen somit stabile

Netzwerke selbst aufbauen. Dabei verbinden sich die Po-

lyeder liber ein verbindendes O0¢-lon (engl. bridging

oxygen ion, kurz BO). Netzwerkbildner werden auch im

Allgemeinen als saure Komponenten bezeichnet, mit SiO-

als bekanntestem Vertreter. Ein sehr bekannter Vertreter

eines reinen Glases, das ausschliefllich aus Netzwerkbild-

m nern aufgebaut ist, ist das in vielen Laboren eingesetzte

Abb. 4.2-1: Schematische Darstellung ei- hochtemperaturstabile SiO,-Glas (Abb. 4.2-1). Neben SiO-

nes reinen SiO,-Glasnetzwerks mit langen, konnen auch die Oxide B;03 und P;0s aber auch Sb;Os,
untereinander verbundenen Tetraederket-

cen GeO; und As;03 eigenstdndige Glaser aufbauen.
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4.2.4 Netzwerkwandler

Bei der Gruppe der Netzwerkwandler handelt es sich um Komponenten die keine Glaser auf-
bauen kénnen. Nur in Kombination mit netzwerkbildenden Komponenten kénnen Netzwerk-
wandler ins Glasnetzwerk eingebaut werden. Netzwerkwandler werden auch als basische
Komponenten bezeichnet. Diese weisen i.d.R.

°o
eine deutlich héhere Sauerstoffkoordination ® s+
als die Netzwerkbildenden Elemente auf. @

Wie der Name schon sagt, wirken diese Kom-
ponenten netzwerkwandelnd und somit ver-
andernd auf die Glasstruktur und folglich die

Eigenschaften. So werden Komponenten aus

dieser Gruppe bei der Glasverarbeitung aber Se @ o< @6 Se @6 @ o<

auch in der metallschmelzenden Industrie =si-0-si= + Na-O-Na-> =Si-0-Na* Na*-0O-Si =

bei der Steuerung von Schlackeneigenschaf— Abb. 4.2-2: Schematische Darstellung eines Na-Si-Glases,
das im Unterschied zum reinen SiO,-Glas kiirzere Tetraeder-
ketten aufweist. Angedeutet ist das Funktionsprinzip von
Schmelzpunkt zu senken. Netzwerkwandlern am Beispiel von Na;O.

ten eingesetzt um beispielsweise den

Durch die Eigenschaft, Verbindungen im vorhandenen Netzwerk aufzubrechen, entstehen
durch Netzwerkwandler nicht-bindende (engl. non-bridging oxygen ions, kurz NBO) O--lonen
und kleinere Oxidketten (siehe Abb. 4.2-2), die in erster Linie eine Senkung der Viskositat der
Glasschmelze zur Folge haben.

Das Verhéltnis von NBO je tetraedrisch koordiniertem Metallion (g) gibt dabei indirekte

Auskunft tiber den Depolymerisationsgrad der Schmelze (Gl. 4.2-13[180]). Die bekanntesten
Vertreter der Gruppe der Netzwerkwandler sind Ca0, Na;0, K>O und MgO. Aber auch FeO,
NiO, MnO, Csz0, Li,O und einige andere wirken ausschlief3lich netzwerkwandelnd.

NBO _ 2:(XmMo+Xm,0+3 fXM,05—Xa1,05— (A=) Xm,04)

Gl. 4.2-13
T (Xsio,+2:Xa1,05+2:(1-f)Xm,04)

Dabei entspricht X der Molfraktion, f dem Anteil an M;03, der als Netzwerkwandler agiert,
wobei M;03 = Fe;03, Cr203 usw. ist, MO=Ca0, Mg0, FeO, MnO, NiO usw. und M,0=Na;0, K,0

usw.

Die Werte reichen von 0, in einem vollstiandig polymerisierten 3-dimensionalen SiO;-Netz-
werk, tiber 1 (2-dimensionale Schichten) und 2 (Ketten und einzelne Silikatringe) bis hin zu
4, in einem vollstandig depolymerisierten 2Ca0-SiO,-Netzwerk aus einzelnen SiO4*-Mono-

meren(181],

In der Literatur, u.a. in MILLS[180], ist haufig der Wert Q zu finden, der eingefiihrt wurde, um
: : . - L NBO I .
einen mit der Viskositit koinzidierenden, von - abhangigen Wert zu schaffen. Dabei ist Q

nach Gl. 4.2-14 wie folgt definiert.

Gl 4.2-14 Q =4 - T

. . . . : - . NBO
Somit steigt Q mit steigender Viskositit und bei fallendem -
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4.2.5 Netzwerkstabilisatoren

Sogenannte Netzwerkstabilisatoren konnen sowohl als Wandler aber auch als Bildner fungie-
ren. Allerdings konnen sie keine eigenen Netzwerke, wie die Netzwerkbildenden Komponen-
ten aufbauen. Netzwerkstabilisierende Elemente konnen sowohl niedrige, als auch hohe Ko-
ordinationszahlen aufweisen. Die Glaszusammensetzung/-chemie und auch die Temperatur
der Schmelze entscheiden dabei iiber ihre Rolle im Glasnetzwerk. Die Zusammenhange sind
dabei sehr komplex, weshalb die Rolle einer nominell netzwerkstabilisierenden Komponente
in einer Glasschmelze nicht immer eindeutig zugeordnet werden kann.

Netzwerkstabilisatoren werden auch als Amphotere bezeichnet, d.h. sie konnen sowohl als
Sdure aber auch als Base titig sein. Die Molfraktion an basischen Komponenten im Verhéltnis
zu den Netzwerkstabilisatoren ist dabei ausschlaggebend fiir die Rolle der Stabilisatoren.
Diese Zusammenhéange ergeben sich aus einfachen Ladungsausgleichsreaktionen.

Wird z.B. ein AlO45--Polyeder als netzwerkbildende Komponente in ein SiO4*-Netzwerk ein-
gebaut, also ein Si** durch ein Al3* ersetzt, kann dies nur geschehen, wenn gleichzeitig ein
Ladungsausgleich z.B. in Form eines Na* erfolgtl182]. Daraus ergibt sich:

AlL,O
Wenn NZ 3

-~ <1, dann agieren die Al-lonen als Netzwerkbildner und gleichen somit den netz-
2

werkaufspaltenden Einfluss der Netzwerkwandler aus.

A0 . , : . : :
Wenn NZ g >1, also zu wenige Na* fiir den Ladungsausgleich vorhanden sind, dann wirken die

az
tiberschiissigen Al-lonen netzwerkwandelnd und wirken somit einem hohen Polymerisati-
onsgrad entgegen. Dabei konnen sogenannte ,freie“ O2-lonen entstehen.

Am Beispiel von einem Natrium-Alumo-Silikat-Gals (Abb. 4.2-3) kann dies veranschaulicht
werden. Typische Vertreter vom Netzwerkstabilisatoren sind Al,03, Fe;03, TiO», aber auch die
in dieser Arbeit relevanten Oxide ZrO, und Y,03 konnen, geméafs ihrer Ic-Werte, netzwerksta-
bilisierend wirken. ZrO; kann sogar Ic-Werte von iiber 1,7 annehmen und befindet sich damit
im Bereich der netzwerkformenden Oxidkomponenten.

Dies bedeutet, dass die in den Korrosionsexperimenten (siehe Kapitel 6) in die Schmelzphase
tibergehende Keramikbestandteile ZrO; und Y203, je nach Schmelzzusammensetzung und
Temperatur, unterschiedliche Auswirkungen auf die Schmelzphase haben kénnen. So kann
die Viskositat gesenkt oder aber auch erh6ht werden, was einen grofden Einfluss auf das wei-
tere Korrosionsverhalten haben kann. Um die Korrosionsvorgiange von stabilisierten ZrO,-
Materialien im Kontakt zu unterschiedlichen Schmelzen verstehen zu konnen, ist es deshalb
von grofder Bedeutung moglich genauste Kenntnis tiber Schmelzstruktur/-basizitat/-viskosi-
tat zu besitzen.
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Netzwerkwandler Netzwerkbildner

Abb. 4.2-3: Bindres Funktionsprinzip von Netzwerkstabilisatoren am Beispiel von Al;O3 in einem SiO,-Glas als Netzwerk-
wandler (links) und in einem Na-Si-Glas als Netzwerkbildner (rechts).

Mit dem Basiswissen tiber die Glasnetzwerkbausteine und deren Funktionsweise in Abhan-
gigkeit von unterschiedlichsten Faktoren ist es nun méglich, die komplexeren Zusammen-
hdnge der eigentlichen Schmelzeigenschaften, wie Basizitat und Viskositit der synthetisier-
ten Schmelzen genauer zu betrachten (siehe Kapitel 4.5 & 4.6).

4.3 Glassynthese

Die in dieser Arbeit verwendeten Modellschmelzen wurden alle nach dem gleichen Prapara-
tionsprinzip hergestellt. Hierzu wurden die Oxidpulver bzw. Karbonatpulver bei 110°C im
Trockenschrank getrocknet und die Pulver Al,03 und SiO; bei 950°C fiir 12 h kalziniert, um
das in kleinen Mengen enthaltene strukturell gebundene Wasser zu entfernen.

Die getrockneten und entwésserten Pulver wurden anschlief3end eingewogen und das ent-
standene Pulvergemisch zunachst handisch, mit Hilfe eines Spatels, gut durchmischt. Danach
wurde das Pulvergemisch aufgrund der Menge auf drei Mahlbecher aufgeteilt und in einer
Planetenkugelmiihle vom Typ Pulverisette 501 (Fritsch, Idar-Oberstein, Deutschland) aufge-
mahlen und fiir 20 min homogenisiert. Danach erneut handisch durchmischt, gedrittelt und
nochmals 20 min in der Planetenkugelmiihle homogenisiert.

Das auf diese Weise erhaltene homogene Oxidpulvergemisch wurde anschlief3end, in zuvor
mit HF gereinigten Platintiegel, in einem Bottomloader Rohrofen vom Typ BLF1700 (Carbo-
lite, Hope, UK) aufgeschmolzen und homogenisiert. Die Pulvergemische wurden dabei zu-
nadchst zur Dekarbonatisierung mit 1 K/min auf 1000°C erhitzt, fiir 1 h gehalten und anschlie-
3end mit 10 K/min auf 1300°C erhitzt und weitere 3h gehalten, um sdmtliches CO; aus den
karbonatischen Ausgangspulvern auszutreiben. Das auf diese Weise dekarbonatisierte Glas
wurde dann weiter mit 10 K/min auf 1600°C erhitzt und ca. 6 h gehalten, um eine geniigend
hohe Temperatur und Zeit fiir eine entsprechend hohe Schmelzkonvektion und somit gute
Schmelzdurchmischung zu gewdahrleisten.

Anschliefdend wurden die Platintiegel mit der Glasschmelze in einem Wasserbad auf RT ab-
geschreckt. Das erstarrte Glas wurde mit Hilfe eines Hartmetallmeif3els aus dem Platintiegel
entfernt, grob zerkleinert, in der Planetenkugelmiihle homogenisiert und wiederum bei
1600°C aufgeschmolzen und homogenisiert. Das Glas wurde wiederum abgeschreckt, aus
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dem Tiegel gebrochen und grofdtenteils zu einem feinen Pulver aufgemahlen. Ein kleines
Bruchstiick wurde jeweils abgezweigt und der spéteren Glasanalyse (Kapitel 4.4) zugefiihrt.

Die fertigen, homogenen Glaspulver wurden anschliefdend im Exsikkator trocken gelagert.
Die folgende Tab. 4.3-1 gibt einen Uberblick iiber die eingewogenen Ausgangspulver (Oxid-
und Karbonatpulver) der jeweiligen zu synthetisierenden Glaser.

Tab. 4.3-1: Ubersicht iiber die ,Kochrezepte” zur Herstellung der in dieser Arbeit verwendeten Silikatschmelzen.

Rezept fiir 25 g Glas

Pulver in [g] NS NAS CAS CMAS?? CMAS+183] Synth. Schlacke!*8¥
Sio, 19,8750 17,1984 10,8 12,1125 11 5,8633

Al03 4,8604 9,175 2,97 2,75 3,1188
CaCOs; 8,9686 14,8005 12,9398 14,4281
MgO 1,625 1,5 1,3473
Na;COs3 8,7641 5,0296

Fe20; 2 4,8524
Mn304 2,3875

NiO 0,5

4.4 Glasanalyse

Die Proben zur Glasanalyse wurden zur Absicherung der vollstindigen Dekarbonatisierung
und zur Wassergehaltsbestimmung stichprobenartig mit Hilfe der Raman-Spektroskopie und
der IR-Spektroskopie analysiert. Dabei konnten Restwassergehalte in Form von OH-Verbin-
dungen von unter 0,1 % und keine Restkarbonate nachgewiesen werden, was die vollstandige
Umsetzung der karbonatischen Ausgangspulver belegt. Teile der Glaspulver wurden zusatz-
lich mittels XRD auf kristalline Phasen untersucht, die sich ggf. beim Abkiihlen gebildet haben
kénnen und somit die chemische Zusammensetzung der eigentlichen Schmelze beeinflussen.
Es konnten keine kristallinen Ausfallungsprodukte nachgewiesen werden. Des Weiteren wur-
den mit Hilfe von EMPA die Homogenitit und der tatsiachliche Elementgehalt untersucht. Die
Glaser waren homogen in ihrer Zusammensetzung mit nur sehr geringen Abweichungen von
der Idealzusammensetzung (vgl. Tab. 4.4-1).

Einzige Ausnahme stellt die NS-Schmelze dar. Bei dem Aufschmelzprozess konnte ein Ab-
dampfen des NayO, trotz geschlossenem Platintiegels, nicht vollstandig verhindert werden,
was zu einem stetig steigenden SiO2/Na;0-Verhaltnis fiihrte.

Der durch das Aufmahlen verursachte Materialabrieb der YSZ-Mahlbecher belduft sich bei
allen Zusammensetzungen auf einen Gesamtwert von unter 0,2 wt% ZrO; im fertigen Glas-
pulver. Y203 war nicht nachweisbar. Eine tabellarische Ubersicht iiber die synthetisierten
Glaspulver und deren Zusammensetzung ist in Tab. 4.4-1 gegeben.
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Tab. 4.4-1: Ideale chemische Zusammensetzungen der synthetisierten Glaspulver, mit Stichprobenartiger Qualitétsprii-
fung mittels EMPA in [wt%] (oben) und in [mol%] (unten).

Glaser
Oxide in [wt%) NS NAS" CAS" CMASP2 ™) CMAS+18]  Synth. Schlacke!*®
Sio, 80 68,74 (69,69) 43,19 (43,86) 48,07 (48,34) 44 23,5
Al;03 19,44 (19,62) 36,65 (35,88) 11,86 (12,22) 11 12,5
Ca0 20,16 (19,86) 33,13 (32,47) 29 32,4
MgO 6,94 (6,68) 6 5,4
Na20 20 11,82 (10,48)
Fe:0s 8 17,5
MnO - - 8,9
NiO 2
) wurden Stichprobenartig mittels EMPA (iberpriift -Sollwert (Istwert)
Oxide in [mol%] NS NAS CAS CMAS? CMAS+18]  Synth, Schlacke!*®
Sio, 80,5 75 (75,44) #) 50 (50,83) #) 48,13 (48,20) #) 46,26 26,78
Al,03 12,5 (12,52) #) 25 (24,51) #) 6,96 (7,18) #) 6,81 8,4
Ca0 25 (24,66) #) 35,3 (34,69) #) 32,67 39,56
MgO 9,62 (9,93) #) 9,4 9,17
Na;0 19,5 12,5 (12,05) #)
Fe,03 3,16 7,5
MnO 8,6
NiO 1,69 -

#) in mol% umgerechnete Istwerte in ()

4.5 Basizitat

Das Feld der Basizitatsbestimmung von silikatischen Schmelzen ist duféerst komplex, da die
Rolle der einzelnen Oxidkomponenten im SiO;-Netzwerk von vielen Faktoren abhéngt, u.a.
spielt die Gesamtchemie eine sehr grofde Rolle. Es gibt allerdings einige Arbeiten, die die Zu-
sammenhdnge gut aufbereiten. Dabei sein besonders auf die Arbeiten von MYSENI185],
MILLS[186] und die Arbeiten von DUFFY et al.[178,187-195] hingewiesen. Im Folgenden werde nur
einige, fiir diese Arbeit besonders wichtige Zusammenhange herausgestellt, um das Thema
Basizitat und dessen Wichtigkeit fiir die Korrosionsstudien zu unterstreichen. Es gibt viele
unterschiedliche Definitionen von Basizitdt und deshalb unterschiedliche Ansitze die Basizi-
tat von Schmelzen zu beschreiben bzw. zu bestimmen.

4.5.1 Klassische Basizitat

Die Schmelzbasizitit gibt Auskunft iiber den chemischen Charakter der Schmelze. Die expe-
rimentelle Bestimmung der Basizitdt von Multikomponenten-Schmelzen bei hohen Tempera-
turen ist sehr schwierig und stark fehlerbehaftet, weshalb viele Versuche unternommen wur-
den die Basizitdt anhand der Zusammensetzung zu berechnen. Die ersten Anliegen die Basi-
zitdt einer oxidischen Schmelze zu berechnen bzw. vorherzusagen haben in der
metallschmelzenden Industrie ihren Ursprung, da hier das genaue Einstellen der Schlacken-
basizitat eine wichtige Rolle in der Metallerzeugung spielt. Hauptbestandteile einer typischen
Schlacke sind Ca0 +MgO und SiO2, weshalb die ersten Ansdtze sich lediglich auf diese Bestand-
teile konzentrierten. Nach der klassischen Einteilung nach BLUMI1%I (Gl.4.5-1) wird dabei der
Ca0 *MgO-Gehalt, welcher dem basischen Anteil Entspricht, ins Verhaltnis zum SiO,-Anteil
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der Schmelze, welcher dem sauren Anteil entspricht, gesetzt. Ist das Verhdltnis <1 spricht
man von einer sauren, bei >1 von einer basischen Schmelze/Schlacke.

%(Ca0) bzw x(Ca0)+(Mgo0)

Gl.4.5-1 %(Si0,) (5i05)

Ein weiteres, friithes Modell zur Berechnung der Basizitat geht auf PLATZI[197] zuriick (Gl.4.5-
2), der zusatzlich den Al;03-Anteil mit einbezieht, dabei aber nicht dessen amphoteren Cha-
rakter bertcksichtigt.

%(CaO0)

Gl.4.5-2 %(Si05)+%(Al,03)

Da diese Modelle allerdings sehr realitdtsfern sind und eine Schmelze oder Schlacke aus vie-
len weiteren Komponenten besteht, die ebenfalls einen sauren, basischen oder amphoteren
Charakter haben, wurde diese Berechnung im Laufe der Zeit um die Komponenten MgO,
Al;03, P20s und beliebige, weitere Metalloxide erweitert. Eine Ubersicht hierzu findet sich im
MILLSI167],

Nach der Klassischen Einteilung werden hierbei die ,basischen“ Komponenten einer
Schmelze (Ca0, Mg0, Na;0, K;0 etc.) ins Verhdltnis zu den ,sauren“ Komponenten (SiOz, P20s,
etc.) gesetzt. Dabei werden die unterschiedlichen Komponenten durch angepasste Multipli-
katoren, je nach Basizitit, unterschiedlich stark gewichtet. Amphotere Komponenten, wie
beispielsweise das Al,03 werden in der Literatur meist den sauren Komponenten zugeordnet.

Die Basizitat der in dieser Arbeit verwendeten silikatischen Schmelzen wurde auf unter-
schiedliche Weise berechnet. Die klassische Basizitatsberechnung der Schmelzen wurde mit
Hilfe der Modelle von WHITELEY[198] und WINKLER[991 durchgefiihrt, welche beide auf den
Formeln (Gl.4.5-1 & Gl.4.5-2) von BLUM[%I und PLATZI[!97] basieren und lediglich eine, um
die Komponenten P,03; bzw. Fe;03 und beliebige Metalloxide (Abk. MeO) unterschiedlichster
Valenz, erweitert wurden. So ergeben sich folgende Formeln zur Berechnung der Schmelzba-
sizitat nach WHITELEY198] (Gl.4.5-3) und WINKLER[1991 (Gl.4.5-4)

x(Me0)—3x(P,05)

Gl.4.5-3 Gi00)

x(MeO0)
x(S102)+2x(P,05) +5x (AL, 03) +5x (Fe; 03)

Gl4.5-4

Dabei werden fiir die einzelnen Komponenten die Mol-Anteile eingesetzt.

Eine Besonderheit tritt bei der Berechnung nach WHITELEYI198I auf. Hier wird die Al,03-Kom-
ponente, die einen amphoteren Charakter hat, nicht den sauren Komponenten im Nenner,
sondern den basischen Komponenten im Zahler zugeordnet. WINKLERI199] differenziert wei-
ter. Er zahlt zu den sauren Komponenten aufier SiO; auch P,0s, Al,O3 und Fe;03 hinzu, wobei
die Gewichtung der Komponenten mit amphoterem Charakter (Al;O3 und Fe;03) mit dem
Faktor 0,5 deutlich niedriger ist, als die der wahren netzwerkbildenden Komponenten SiO;
und PzOs.
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4.5.2 Optische Basizitat

Ein weiterer Ansatz, die Basizitit von oxidischen Schmelzen zu bestimmen, kommt von
DUFFY & INGRAMI'78], Thr Modell basiert auf der Saure-Basen-Definition nach Lewis bzw. Lux
und Flood. Sie gehen davon aus, dass die Basizitat einer ,basischen” Komponente der Affinitat
Elektronen (bzw. O%-lonen) an eine ,saure“ Komponente abzugeben gleich kommt. Ersetzt
man nun die ,saure“ Komponente durch ein passendes Tracer-lon mit einer speziellen Elekt-
ronenschalenkonfiguration, kommt es zu einer Wechselwirkung zwischen dem bekannten
Metallion und der zu untersuchenden basischen Komponente. Die Elektroneniibergange bzw.
die kovalente Anbindung von 02- konnen mittels spektroskopischer Untersuchungen in Form
von Ausdehnungen der dufderen Metallionorbitalen nachgewiesen werden. Dieser Effekt der
Orbitalausdehnung wird auch als nephelauxischer Effekt bezeichnet, was aus dem Griechi-
schen ibersetzt so viel wie Wolkenausdehnung bedeutet. Eine Zusammenfassung zum
Thema nephelauxischer Effekt findet sich in TCHOUGREEFFI2001, Typische Tracer-lonen, die
diesen Effekt deutlich zeigen, sind u.a. TI*, Pb2+* und Bi3+[178. 193], |n einer weiteren Arbeit(192]
haben Duffy & Ingram nachgewiesen, dass es sich zwischen dem zu analysierenden Medium
und dem Tracer-lon um 3P;« 1S, Uberginge handelt, die linear proportional zur sogenannten
Jgrgensen Zahl s sind[178 192], welche wiederum aus den nephelauxischen Parametern ¢ be-
rechnen lasst (G1.4.5-5),

Gl.4.5-5 A-8=y-«

wobei { und k Parameter zur Beschreibung des Ligandenumfelds bzw. des zentralen Metal-
lions sind[192l,

Dies wiederum ermaoglicht, laut den Autoren, eine genaue Charakterisierung der zu untersu-
chenden Oxidkomponente basierend auf der Jgrgensen Zahll178 1921 und ldsst weiter eine
quantitative Interpretation der Lewis Basizitit der untersuchten Oxidkomponente zul92l,

In Threr Arbeit leiten sie weiter aus dem linearen Zusammenhang zwischen der Zahl h und
der Schwingungsfrequenz v folgende Beziehung ab (Gl.4.5-6),

Gl.4.5-6 Av =19

wobei t eine lediglich vom Tracer-lon abhdngige Konstante (Werte aus [178]) ist und Av der
gemessene Frequenzshift in Kilokayser [kk] bzw. die Wellenzahlen in x1000 cm! vom unge-
bundenen, freien Tracer-lon (Werte aus [178]) zum 3P;«1S, Ubergang in der zu untersuchen-
den Ligandenfeldumgebung. So ergibt sich nach DUFFY & INGRAMI192] folgende allgemeine
Formel (Gl.4.5-7) zur Bestimmung der optischen Basizitit eines Mediums.

Gl.4.5-7 A=~
So2—

¢" bzw. ¢ beziehen sich auf einatomige Anionen und deren unpolarisierten bzw. polarisierten
Zustand (also. ¢’=0 und ¢02=02"). Da eine zu untersuchenden Komponente allerdings auch
unterschiedlichen Kationen A, B beinhalten kann, die die Elektronenabgabe der O%-lonen be-
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einflussen (Elektronegativitat), miissen kationspezifische Korrekturfaktoren, sogenannte ba-
sizititsmoderierende Parameter ya und yp eingefiihrt werdenl[188l. Weiter miissen auch die
Oxidationszahl (Valenz) der Kationen za, zg und deren Verhaltnis zur Anzahl der in der jewei-
ligen Komponente enthaltenen O2--lonen iy, s beriicksichtigt werdenl188l.

Anhand des Beispiels von Al;SiOs wird dies verdeutlicht. Kation A=Al, Kation B=Si und somit
za=3 und zsi=4 und (a=2/5 isi=1/5. So ergibt sich folgende Formel (Gl.4.5-8) zur Berechnung
der Optischen Basizitdt einer Oxidkomponente nach DUFFY & INGRAMI188],

_Zaty 1 ,zpig 1 |
Gl.4.5-8 Agomp = Izol va + lzol vB +

Im Falle einer Komponente mit nur einem Typ Kation wie z.B. Al,O3 vereinfacht sich die For-
mel aus G1.4.5-8 zu

Gl.4.5-9 A=1
Y

va und yg kdnnen nach folgender Formel unter zur Hilfenahme der Elektronegativitit yc nach
PAULINGI1791 (GL.4.5-10) berechnet werdenl188],

Gl.4.5-10 ¥4 =136 (x4 — 0.26)

So ergibt sich zur Berechnung der gesamt Basizitit einer Schmelze zusammengesetzt aus
Oxidkomponenten A und B folgende G1.4.5-111201],

_ Z x1n1A1+x2n2A2+-~-

Gl4.5-11 A=Xy Ay +Xy Ay + -

len1+xZn2+"‘

wobei in x; die jeweiligen Molanteile sowie n; die Anzahl der O2-lonen des entsprechenden
Oxids i sind.

Wie einige Arbeiten zeigen, stimmt die gemessene optische Basizitit mit den nach Gl1.4.5-11
errechneten z.T. sehr gut liberein. Tab. 4.5-1 gibt einige der wichtigsten Oxidkomponenten
zur Berechnung der optischen Basizitit an, wie sie auch im Folgenden zur Berechnung der
synthetisierten Schmelzen eingesetzt wurden.

Tab. 4.5-1: Einige wichtige Oxidkomponenten und deren Werte fiir Elektronegativitit yc nach PAULING7?], Basizitdits-
modulator y, die optische Basizitit A und der Anzahl an Sauerstoffatomen n je Oxid.

Oxidkomponente Elektronegativitit Basizitatsmoderator y optische Basizitat Axomp Anzahl O-Atome
nach PAULING!7 n;
SiO2 A) 1,8 2,09 0,48 2
NaO B) 0,9 0,87 1,15 1
K20 B) 0,8 0,73 1,36 1
CaOB) 1,0 1,01 0,99 1
MgO B) 1,2 1,28 0,78 1
AlLO3 N) 1,5 1,69 0,59 3
MnO N) 1,5 1,69 0,59 1
Fe20s N) 1,9 2,23 0,45 3
FeON) 1,8 2,09 0,48 1
NiO N) 1,8 2,09 0,48 1
TiO2 N) 1,5 1,69 0,59 1
2r02 N) 1,4 1,55 0,64 2
Y203 N) 1,2 1,28 0,78 3
HfO2 N) 1,3 1,41 0,71 2

A) saure Komponente
B) basische Komponente
N) amphotere Komponente
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Basierend auf der optischen Basizitat A gibt es einige Abwandlungen bzw. Erganzungen in
der Literatur. Eine Mischung aus der klassischen Basizitatsdefinition nach BLUMI[%I bzw.
PLATZI1971 (GL.4.5-1 & Gl.4.5-2) und der optischen Basizitiat A nach DUFFY & INGRAMI178, 187
195,201] (G1.4.5-11) stellt der Ansatz der ,neuen Basizitat“ An.w nach SHANKAR et al.[202] dar. In
ihrer Arbeit hatten sie die Intension, mit Hilfe der optischen Basizitat die Viskositat verschie-
denster Schmelzen und Schlacken errechnen zu kénnen. Dabei ist ihnen aufgefallen, dass es
insbesondere bei Hochofenschlacken eine nur sehr geringe Spannweite von Werten von ca.
0,7-0,75 bei der optischen Basizitit gibt und dies, obwohl die Schlacken z.T. deutliche Unter-
schiede in den Viskositaten, die experimentell bestimmt wurden, zeigen. Deshalb haben sie
die optische Basizitat nach folgender Formel (Gl.4.5-12) neu definiert, um sie fiir die Zweck
der Viskositatsberechnung fiir ein breites Feld von Schmelzen und Schlacken, mit Schwer-
punkt auf Al,Os-reiche Schlacken, anzupassen.

Lxpinp1AB1+XpanpaApy+-

Api Y Xp1NB1+XBanpy+-
G1.4.5-12 Anew = Ap;  EXA1mA418A1%a2M A8 Az %
YXA1mA1+XA2N A2

wobei die optischen Basizitat fiir die Gesamtheit basischen Komponenten B; gesondert be-
rechnet werden und, vergleichbar den Modellen nach BLUMI[%I] und PLATZI197], ins Verhaltnis
zu der gesondert berechneten optischen Basizitidt der sauren Komponenten A; gesetzt wer-

den. Im Gegensatz zu den alten Standard Modellen differenzieren SHANKAR et al. [202] das
Al,03

Verhalten der amphoteren Komponente Al;0s. Ist das molare Verhaltnis von >1, wird

Al,04

i

Al;03 den basischen, bei <1 den sauren Komponenten zugeordnet(203-205]. Die librigen

1

Komponenten mit amphoterem Charakter wurden nicht besonders beriicksichtigt. MORI-
NAGA et al.l20¢] (siehe [203]) zeigten am Beispiel des amphoteren Oxids TiO, dass in einer

., Cao s Tigt . . L .
Schmelze mit Wzl das Verhaltnis von Ti?”ﬂ:l ist, wobei die 8-fache Koordinierung fiir
1U2 4—fach

netzwerkwandelnde und die 4-fache Koordination fiir netzwerkformende Eigenschaften
: oo B; : o : : .
spricht. Daraus ergibt sich, wenn izl, die Basizitat also ausgeglichen und somit neutral ist,

1

verteilen sich die netzwerkstabilisierenden Oxide N; gleichermafien auf A; und B; und stabili-
sieren somit den neutralen Zustand.

Ein Nachteil der Berechnung der Basizitit auf Grundlage von G1.4.5-11 und Gl.4.5-12 ist, dass
bei diesen Modellen die Kationen die zum Ladungsausgleich fiir den AlO45--Einbau ins SiO4*-
Netzwerk benotigt werden und somit nicht mehr fiir die Depolymerisation zur Verfiigung ste-
hen, nicht beriicksichtigt werden. MILLSI207] hat die optische Basizitit nach DUFFY & IN-
GRAMI201] dahin abgewandelt, dass er fiir alumosilikatische Schmelzen die Kationen aus der
Berechnung nimmt, die notwendig sind, um den Ladungsausgleich zu bewerkstelligen und
somit Acorr eingefiihrt.

Ublicher Weise wird der Ladungsausgleich durch Kationen mit héherer Basizitit A bzw. klei-
nere Elektronegativitat y und groéfderem ionischem Bindungsgrad i bewerkstelligt. Diejenigen
mit der hochsten Basizitat werden als erstes kompensiert. Daraus ergibt sich folgende Rei-
henfolge fiir die wichtigsten basischen Kationen: K*>Na+>Ca2+>Mg2*+,

77



4 Silikatische Schmelzen

Anhand der CMAS-Schmelze aus dieser Arbeit wird dies veranschaulicht. Um den Ladungs-
ausgleich von 6,96 mol% Al;03 und somit 13,92 mol% AlO45- zu gewahrleisten, werden, da
kein K0 und Naz0 vorhanden sind, 6,96 mol% von CaO zum Ladungsausgleich im Netzwerk
gebunden und stehen somit nicht mehr zur Berechnung von Acorr zur Verfligung. Somit
miisste sich fiir die NAS- und die CAS-Schmelze ein Gleichgewicht ergeben, bei dem es keine
freien und somit depolymerisierend wirkenden Kationen gibtl185l. Nach MILLSI[207I gilt dies
auch fiir weitere amphotere Oxide und deren Kationen, wie z.B. Fe3+[185,207-210] Tj4+[209,211] 'wo-
bei die Zusammenhéange bei Fe3+ weitaus komplexer sind. Nach MYSENI[185] hangt das Verhal-

3+

ten des Fe3* Ions und somit dessen Sauerstoffkoordination vom Verhaltnis ) ab. Wenn

e
(Fe3*+Fe?*
Fe3+

—+—— > 0,3 liegt eine tetraedrische Koordinierung und somit netzwerkbildende Eigen-
(Fe3 +Fe? )

3+

schaften vor, wogegen bei < 0,3 eine oktaedrische Koordinierung und somit netz-

Fe
(Fe3*+Fe?™)
werkwandelnde Eigenschaften vorliegen.

2+
Nach SUMITA et al.[208] wird das %—Verhélmis neben dem Sauerstoffpartialdruck auch stark

von der Ubrigen Schmelzzusammensetzung bzw. der optischen Basizitdt A und somit der
Konzentration und Form der basischen Komponenten beeinflusst. Dies liegt an der sich an-
dernden O%-lonen Aktivitiat bzw. der steigenden Affinitat der Schmelze Elektronen an das Ka-
tion abzugeben, welche wiederum mit dem Gehalt von beispielsweise Na;O oder CaO
steigtl212], Steigt die Sauerstoffionenaktivitat der Schmelze ao:- verschiebt sich das Gleichge-
wicht in Gl.4.5-13 zugunsten von Fe2+ und steigt dagegen z.B. die ac.o verschiebt sich das
Gleichgewicht zu Gunsten von Fe3+.

Gl.4.5-13 Fe?* + %02 = Fe3* + %02—

Fofgendes Beispiel verdeutlicht diesen Sachverhalt. In einer CAS-Schmelze werden einige
Ca?*-lIonen zum Ladungsausgleich fiir die Al045--Polyeder benétigt.

GlL4.5-14 24105 + Ca0 — AlO}™ - Ca - AlO}™ + 02~

Je mehr CaO nun der Alumosilikatschmelze zugefiihrt wird, desto mehr freies 02 wird in die
Schmelze abgegeben. Dies funktioniert aber nur, solange Netzwerkstabilisatoren, wie Al,03
anwesend sind. Sobald das CaO nicht mehr fiir den Ladungsausgleich benétigt wird, steigt die
Ca0-Aktivitat und somit die optische Basizitdt A an und Das Gleichgewicht aus Gl.4.5-13 ver-
schiebt sich zu Gunsten von Fe3+.

Eine genaue Bestimmung/Messung des Fe2+/Fe3+-Verhaltnisses wurde im Rahmen dieser Ar-
beit nicht durchgefiihrt. Fiir die untersuchten Schmelzen wird jedoch vereinfachend ange-
nommen, dass alles Fe als Fe3+ vorliegt. Diese Vereinfachung wird dadurch begriindet, dass
die Schmelzen unter oxidierenden Bedingungen synthetisiert wurden und somit ein Uber-
schuss an 0; vorhanden sein muss, der das Gleichgewicht aus Gl.4.5-13 zugunsten von Fe3+
verschiebt, unabhéngig von dem Gehalt an CaO bzw. MgO. Ein weiterer Grund fiir diese An-
nahme ist die Tatsache, dass in den Fe-haltigen Schmelzen CMAS+ und der synth. S. nicht alles
Ca0 zum Ladungsausgleich benotigt wird und somit freies CaO und MgO vorhanden ist.
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Diese Beispiele veranschaulichen, wie komplex die Zusammenhange zur Berechnung der Ba-
sizitat einer Schmelze sein konnen und zeigen weiter, dass es bei den verschiedenen Modellen
immer um eine mehr oder weniger starke Vereinfachung handelt, da niemals alle basizitats-
beeinflussende Faktoren berticksichtigt werden konnen. Alleine die Rolle der Netzwerkstabi-
lisatoren ist sehr vielfaltig und von sehr vielen physikalischen und chemischen Gréf3en ab-
héangig, weshalb sie in den oben dargestellten Modellen lediglich ansatzweise in der Berech-
nung berticksichtig werden kénnen. Auch die Bestimmung der Rolle der Y,03 bzw. ZrO»-
Komponente ist dadurch nicht moglich, weshalb eine experimentelle Abschitzung anhand
des in Kapitel 4.7 gezeigten Verfahrens notwendig ist.

4.5.3 Ergebnisse und Diskussion

In der folgenden Tab. 4.5-2 und Abb. 4.5-1 ist das berechnete g-Verhéltnis nach Gl.4.2-13

sowie die jeweilige berechnete Basizitat nach den oben vorgestellten Modellen (G1.4.5-3/4,
Gl.4.5-11/12) fiir die synthetisieren Modellschmelzen aufgefiihrt. Es ist zu beachten, dass die
Zahlenwerte der klassischen Basizitdtsmodelle aufgrund des grundlegend unterschiedlichen
Ansatzes nicht direkt mit denen der optischen Basizitdtsmodelle vergleichbar sind.

Tab. 4.5-2: Berechnete gO—Verhdltnisse bzw. Basizitétswerte der synthetisierten Schmelzen nach den gegebenen Mo-

dellen.
Model Silikatschmelze
NS NAS CAS CMAS!22 CMAS+183] synth. Schlacke!*#
@lml 0,48 0 0 1,22 1,02 1,41
WHITELEY! 98] 0,24 0,33 1 1,08 1,16 2,73
WINKLER!1*! 0,24 0,15 0,4 0,87 0,85 1,65
1178, 187-190, 195, 201] 0,55 0,54 0,59 0,62 0,61 0,64
Anew2% 2,28 2,09 1,85 1,99 1,83 1,63
Acore207 0,55 0,5 0,53 0,61 0,58 0,61
2,15 D 0,70
O = 2
(9}
2,25 F
[ B/A=1
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Abb. 4.5-1: Errechnete Werte fiir die optische Basizitdt A bzw. die korrigierte optische Ao und die klassische Basizitdit.
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Aus Tab. 4.5-2 bzw. Abb. 4.5-1 ist ersichtlich, dass die errechneten Basizititen relativ zuei-
nander fiir jedes Modell sehr dhnlich sind. So ergibt sich fiir die

Klassische Basizitdt:

WHITELEY198]: NAS < NS < CAS < CMAS+ < CMAS < syn.S.
WINKLERI1991: NS < NAS < CAS < CMAS < CMAS+ < syn.S.
Optische Basizitdt A:

DUFFY & INGRAM!201]; NAS < NS < CAS < CMAS+ < CMAS < syn.S.
MILLSI207]; NAS < CAS < NS < CMAS+ < CMAS = syn.S.

Beim Vergleich der klassischen Modelle nach WHITELEY[1981 und WINKLER[1991 wird deutlich,
in wie weit sich eine unterschiedliche Auslegung der Wirkungsweise der amphoteren Kom-
ponenten auf die errechnete Basizitat auswirkt. Die Unterschiede in der Rangliste zwischen
den klassischem Whiteley- und dem Winkler-Model sind auf die Tatsache zuriickzufiihren,
dass Netzwerkstabilisatoren gar nicht bzw. ausschliefdlich als Netzwerkbildner beriicksich-
tigt werden. Demnach sind die errechneten Werte der Basizitét fiir die NS-Schmelze, die frei
von amphoteren Komponenten ist, fiir beide Modelle identisch. Die tibrigen Schmelzen, die
alle wenigstens eine Komponente mit amphoterem Charakter aufweisen, weichen z.T. deut-
lich voneinander ab, sind allerdings im Trend konsistent. Am deutlichsten wird dies bei der
CAS-Schmelze, die nach WHITELEY[198], mit dem Wert von 1, ein neutrales und nach
WINKLERI!9], mit dem Wert von 0,4, einen sauren Charakter zeigt.

Die Unterschiede bei den auf der optischen Basizitat beruhenden Modellen sind drauf zurtick-
zufiihren, dass MILLS[207 den Ladungsausgleich fiir den AlO45--Einbau ins SiO44-Netzwerk be-
riicksichtigt und somit nicht alle Metallionen als Netzwerkwandler zur Verfiigung stehen.
Dies wird besonders bei der NAS- und der CAS-Schmelze ersichtlich. Das Modell nach SHAN-
KER2202l wird bei diesem Vergleich nicht berticksichtigt, da es speziell fiir hoch-Al,03-haltige
Schlacken ausgelegt ist und somit lediglich fiir einen sehr speziellen Bereich Giiltigkeit besitzt.

Unter der gegebenen Voraussetzung, dass es sich bei YSZ-Feuerfesterzeugnissen um ,saure”
Materialien handelt, ldsst sich aus den ermittelten Basizitdtswerten der Schmelzen aus den
klassischen Ansitzen sowie den optischen Ansdtzen eine Vorhersage tliber die potentielle
Korrosivitat bzw. die Auflésung des ZrO,-Materials der verschiedenen Schmelzen treffen. Ge-
nerell wiirde dabei gelten, je basischer desto korrosiver ist die Schmelze im Kontakt zu ZrO»-
Erzeugnissen. Nach den oben genannten Klassifizierungen iiber den lonen-Sauerstoff-Para-
meter Ic bewegen sich allerdings besonders Y,03 aber auch ZrO; grofdten Teils noch im am-
photeren Bereich zwischen 0,7 und 1,7 und das MgO aus den Proben SG10Mg bzw. IBU10Mg
sogar bei 0,95, weshalb diese Vorstellung eines ,sauren” Materials bei YSZ-Materialien nur
bedingt zutreffend ist. Die Korrosivitiat der Schmelzen lasst sich somit nicht ausschlief3lich
anhand der berechneten Basizitatswerte festmachen. Die Rolle der aufgeldsten Komponenten
ZrOz und Y203 in der Schmelzstruktur ist hierfiir entscheidend. Ein Ansatz, der sich mit dieser
Fragegestellung befasst, ist in Kapitel 4.7 aufgefiihrt. Dabei wird mittels Raman-Spektrosko-
pie die Struktur der analysierten Glaszusammensetzungen analysiert, um Riickschliisse auf
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die Viskositat zu erhalten und, in einem weiteren Schritt, die Einfliisse von ZrO; und Y,03
(MgO) auf die Struktur untersucht.

4.6 Viskositat

Die Definition von Viskositat lautet wie folgt: , Viscosity is a measure of the ability of one layer
to move over an adjacent layer of molecules.“[213] und , The viscosity is defined as the ratio of
shear stress to shear rate, and can be viewed as internal friction in the material.“[185], Sie ist
folglich ein Maf? fiir den materialinternen Widerstand, den ein Stoff aufbringt um einer De-
formation bzw. Scherung oder Dehnung entgegenzuwirken.

Auf diesen physikalischen Grundlagen basiert die experimentelle Bestimmung der Viskositat
eines Stoffes. Dabei werden geometrische Korper (Zylinder, Kugeln) in der Schmelze in Be-
wegung gesetzt und die Arbeit bestimmt, die die Schmelze/Fliissigkeit gegen die Bewegung
des Korpers verrichtet, welche dann ein Maf? fiir die Viskositat darstellt. Die gdngigsten Me-
thoden zur Bestimmung der Viskositat von Schmelzen und Schlacken bei hohen Temperatu-
ren sind die Kugel-Fall-Methode und die Zylinder-Rotationsmethode bzw. einige abgewan-
delten Methoden, die unter Rotationsviskosimetrie zusammengefasst werden. Eine Ubersicht
tiber alle giangigen Methoden findet sich in MILLS[213],

Die Viskositat n wird dabei in der Einheit [Pa-s] angegeben. Seltener findet sich auch die ver-
altete Einheit Poise [P bzw. Ps], wobei 1 P =0,1 Pa-s. Der in der Glasindustrie wichtige Glast-
ransformationspunkt bei einer Temperatur Ty wird ebenfalls iiber die Viskositdt n bestimmt.
Er ist erreicht, wenn 1 einen Wert von 1013 dPa's = 1013 P = 1012 Pa-s annimmt. Dabei kommt
es zu einigen Anderungen in der Schmelz- bzw. Glasstruktur. T, stellt somit die Ubergangs-
temperatur von Schmelzphase zur Glasphase dar.

Wasser bei 20°C hat eine Viskositat von 0,001 Pa-s, bei 25°C nur noch 0,000891 Pa's, dagegen
besitzt Olivenél bei RT eine Viskositdt von %0,1 Pa-s und fliissiger Honig 10 Pa's und Fens-
terglas bei RT je nach Zusammensetzung zwischen 1019-102! Pa-s, um nur einige Beispiele aus
dem téglichen Alltag zu nennen, die zur spateren Grofdeneinordnung der synthetisierten
Schmelzen dienen. Eine detaillierte Beschreibung der Viskositit von Schmelzen und Glasern
findet sich u.a. in MYSENI85],

Die Schmelzviskositat ist eine sehr wichtige Kenngroéfie, die fiir die Modellierung von Korro-
sionsprozessen mit der Beteiligung von Schmelzphasen notwendig ist. Die Viskositét einer
Schmelze kann die Korrosion eines Materials auf unterschiedliche Weise beeintrachtigen. In
einer Schmelze mit hoher Viskositat ist die Diffusionsgeschwindigkeit geldster Stoffe deutlich
vermindert. So konnen bei den Korrosionsexperimenten am Material-Schmelz-Kontakt unter
Umstdnden gesattigte Schmelzschichten entstehen, wenn der Abtransport (Diffusion) des ge-
l6sten Materials in die dahinterliegende aufnahmefahige Schmelze langsamer ist, als die Ma-
terialauflosung am direkten Kontakt. Dadurch wird die Materialkorrosion stark verlangsamt
und kann im Extremfall sogar zum Erliegen kommen. Hierfiir finden sich in den im Rahmen
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dieser Arbeit durchgefiihrten Korrosionstests (Kapitel 6.4) einige Beispiele einer Korrosions-
beschleunigung durch sehr niedrigviskose Schmlezen, aber auch eine starke Korrosionsver-
langsamung, als Folge schlechter Diffusionsprozesse aufgrund einer hohen Viskositat.

Auch die Infiltrationsgeschwindigkeit einer Schmelze in ein pordses Material ist sehr stark
von der Viskositat abhangig. Die Infiltrationsgeschwindigkeit ist fiir hochviskose Schmelzen
deutlich langsamer als fiir niedrigviskose. Somit ist auch die Materialzersetzung durch Korn-
gefiigeauflosung, als Folge einer starken Infiltration, viskositatsabhédngig. Einen direkten Zu-
sammenhang von Infiltration und Viskositat haben u.a. POIRIER & GEIGERM3] in ihrem Modell
(GL1-1) dargestellt.

Die Viskositat ist ihrerseits abhdngig vom Schmelzchemismus und dadurch auch von der Ba-
sizitdt der Schmelze. Eine Erh6hung des poz in der Schmelze durch das Zufithren von basi-
schen Komponenten (Netzwerkwandler), durch die Sauerstoffbriicken zwischen den netz-
werkbildenden Komponenten aufgebrochen werden, reduziert die Schmelzviskositat.

In der Literatur finden sich sehr viel Modelle zum Thema Viskositdtsbestimmung/ -berech-
nung. Umfassende Arbeiten, die eine Zusammenfassung der gingigsten Modelle beinhalten,
sind u.a. in FORSBACKAI214] und SHANKERI215] zusammengestellt.

Da die Viskositat einer Phase in erster Linie von deren chemischen Zusammensetzung und
der Umgebungstemperatur abhangig ist, gibt es unterschiedliche Ansatze diese Faktoren in
einem Modell zur Berechnung der Viskositat in Beziehung zu setzen.

Die Viskositat ist stark temperaturabhangig. In der Regel fiihrt die Erhohung der Temperatur
bei gleichbleibender Zusammensetzung zu einer z.T. drastischen Senkung der Viskositat auf-
grund von erhéhten Schwingungsbewegungen und daraus resultierender Bindungslangun-
gen. Die Arrhenius-1216], Weymann-[217] und die Vogel-Fulcher-Tammannl218-220]-Gleichung
(VFT) stellen diesen Zusammenhang wie folgt dar,

Gl4.6-1 In (n) =In(4,) + (B?A)
Gl.4.6-2 In (n) = In(A4y) + In(T) + (BTW)
Gl4.6-3 In(n) = Ay + (Tli—VTo)

wobei sich G1.4.6-1 und G1.4.6-2 auf die Viskositit von fliissigen Schmelzen (T>Tiq) beziehen
und die VFT-Gleichung (Gl.4.6-3) die Temperaturabhangigkeit der Viskositat von unterkiihl-
ten Schmelzen (Tg<T<Tiq) beschreibtl18el,

Alle gdngigen Modelle zur Berechnung der Viskositdt basieren auf einer dieser Beziehungen
von Viskositit zu Temperatur. Die folgenden, in der Literatur zu findenden Modelle zur Be-
rechnung einer Schmelzviskositit, in Abhdngigkeit von der chemischen Zusammensetzung
und der Temperatur, basieren auf experimentell bestimmten Viskositatswerten und stellen
eine auf diesen Werten basierende Ausgleichsfunktion dar.
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Die Parameter A und B aus Gl.4.6-1 bis Gl.4.6-3 werden aus den gemessenen Viskositdtsdaten
in Abhangigkeit von der Temperatur bestimmt. B wird aus der Steigung der Ausgleichsgera-
den in einem Plot von In(n) gegen 1/T in Abhadngigkeit von 1/T abgelesen bzw. liber B= E,

wobei E die Aktivierungsenergie fiir viskoses Fliefen und R die Gaskonstante ist. A stellt im
In(n)-gegen-1/T-Plot den y-Achsenabschnitt bei 1/T=0 dar und wird in der Literatur auch
haufig als no angegeben, was dquivalent zum y-Achsenabschnitt ist.

Auch Anderungen in der chemischen Zusammensetzung und somit in der Schmelzstruktur
haben einen groflen Einfluss. Die Basizitdt und die Viskositit n einer Schmelze sind deshalb

o . . I .. .. NBO
sehr eng miteinander verkniipft. Ein hoher Grad an Polymerisation bzw. ein niedriger —

Wert oder eine niedrige Basizitét ist meist gleichbedeutend mit einer hohen Viskositat. Gut
verkniipfte SiO4*-Netzwerke mit langen Tetraederketten bieten eine deutlich gréfieren Wi-
derstand gegen eine Deformation, als monomere Schmelzen mit einzelnen ,frei schwimmen-
den” SiO4*-Tetraedern. Dies hat MYSENI182] experimentell an unterschiedlichen Glaszusam-
mensetzungen gezeigt. Dabei gibt es in der Literatur unterschiedliche Ansitze zur Viskosi-
tatsberechnung. Die fritheren Modelle betrachten dabei meist ausschliefdlich die chemische
Zusammensetzung, wohingegen die aktuelleren Modelle zusétzlich die strukturellen Bege-
benheiten in einer Schmelzphase beriicksichtigen. Ein weiterer Ansatz zur Abschatzung der
Glasstruktur basiert auf schwingungsspektroskopischen Messungen und wird in Kapitel 4.6.3
gesondert behandelt.

Die bekannten Modelle nach RIBOU et al.[221], URBAINI222 223] berechnen die Viskositdt aus-
schlief3lich anhand der chemischen Zusammensetzung. [IDA et al.[224], MILLS & SRIDHARI225]
und RAY & PALI226] lassen bei ihren Berechnungen zusétzlich strukturelle Eigenschaften der
Schmelzen einflieflen. Dies geschieht meist unter Verwendung der optischen Basizitit A. In
der Literatur sind u.a. noch viele weitere Modelle vorhanden(227-231], die aber nur fiir einen
sehr speziellen Zusammensetzungsbereich Giiltigkeit besitzen und somit fiir die hier verwen-
deten Schmelzzusammensetzungen grofdtenteils nicht geeignet sind.

4.6.1 Klassische Viskositatsmodelle

Das IIDA-Modell224] ist nicht auf ein beliebiges System anwendbar, da einige Parameter fiir
das jeweilige System aus experimentellen Daten gewonnen werden und diese sich nicht auf
andere Systeme {libertragen lassen. Im System CMAS lassen sich gute Vorhersagen treffen(232],
vorausgesetzt es stehen eine Reihe von experimentell bestimmten Viskositatswerten, die als
Kalibrationspunkte fungieren, zur Verfiigung.. Da im Rahmen dieser Arbeit allerdings Visko-
sitdtsmessungen an den synthetisierten Schmelzen nicht vorgesehen waren ist das [IDA-Mo-
dell nicht anwendbar.

Die Modelle nach RIBOU et al.[221], URBAINI222 223] basieren auf einer Einteilung nach basi-
schen, sauren und amphoteren Oxiden, vergleichbar den Modellen zur Basizitatsberechnung
(GL4.5-3 & Gl.4.5-3), unterscheiden sich aber untereinander. RIBOU et al.[221] berechnen die
Viskositdt n in [P] in Abhdngigkeit von der Temperatur auf Basis der Weymann-Gleichung
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(GL4.6-2), wobei das klassische Ribou-Modell von MILLSI180 um einige Komponenten erganzt
wurde (Gl.4.6-4):

(—19,81+1,73-X *ca0t582Xcar, +7,02X *y 4 0+=35,76X *A1203) T

—46356:XCap, ~39159°X sy, o+68833X *A1203>

GlL4.6-4 n=e

Ca0O

(3114—0—23896'X *

e T

Dabei steht X fiir die jeweilige Molfraktion, wobei die basischen Komponenten in monova-
lente und divalente Komponenten aufgeteilt werden und die sauren und amphoteren Oxide
entsprechend zusammengefasst werden. Die Zusammenfassung der unterschiedlichen Kom-
ponenten sieht wie folgt aus:

X *cao = Xcao T Xmgo + Xreo + Xre,0, + Xpno + XniotXcro + Xcr, 0,

X *Nayo = Xna,0 T Xk,0 + XLiyo0

XCan = XCan
X a0, = Xar,05 T XB,0,

X »sio, = Xsio, + Xp,0, + Xr1i0, + Xzr0,

Laut RIBOU et al.[221] ist das Modell im Bereich von *Si0; (28-48 %), *Ca0 (13-52 %), *Al,03
(0-17 %) und *Na.0 (0-27 %) giiltig. Die Rolle von ZrO,, das durch Korrosionsprozesse in die
Schmelze aufgenommen wird, wird nach dem Ribou-Modell nicht differenziert. Es wird aus-
schlief3lich als saure Komponente behandelt und fiihrt im Ribou-Modell zu einer Viskositats-
erh6ohung. Dies hatte theoretisch zur Folge, dass sich der Korrosionsprozess verlangsamt, da
die Diffusionsprozesse verlangsamt werden und die Infiltrationstiefe sinkt. Eine Beriicksich-
tigung von Y,03 ist im Ribou-Modell nicht vorgesehen. Aufgrund der von RIBOU et al.[221] de-
finierten Gultigkeitsbereichen kénnen nicht alle im Rahmen dieser Arbeit synthetisierten
Schmelzen berechnet werden. Die NS-, NAS- und die CAS-Schmelzen fallen aus dem Giiltig-
keitsbereich heraus.

Auch URBAINI222,223] nutzt zur temperaturabhangigen Modellierung als Basismodell die Wey-
mann-Frenkel-Gleichung (Gl.4.6-2) und gibt dabei keine genauen Limitierungen fiir sein Mo-
dell an.

1000'B)

Gl.4.6-5 n=A-T- e( T

Die Aufteilung der Oxidkomponenten ist jedoch eine andere als beim Ribou-Modell. Hier wird
klassisch nach sauren (a), basischen (b) und amphoteren (n) Oxiden eingeteilt und teilweise
eine Gewichtung vorgenommen. Somit ergibt sich

Xa = Xsio,
Xp = Xcao + Xmgo + Xreo + Xcar, + Xuno + Xnio+Xcro

Xn = XA1203 + XBzO3 + XF@203 + XCT'zOg,
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Die Werte X,, X, und X, werden durch Division durch den Term (1+Xcar,+0,5+Xreo, s+ Xrti0,+Xzr0,)
normalisiert und man bekommt X, Xp+ und X,+. Aus einer Vielzahl von Versuchen konnte Ur-
bain eine lineare Beziehung zwischen den beiden Parametern In(A) und B aufstellen, die le-
diglich von der chemischen Zusammensetzung der Schmelze abhangt (Gl.4.6-6).

GlL4.6-6 —In(A)=m-B+n

So wurde Der Parameter B anhand einer CAS-Modellschmelze bestimmt und A in Abhéngig-
keit von B berechnetl223l. Damit lasst sich nach URBAINI223] B in [K] wie folgt berechnen
(GL4.6-7) und auch auf andere Systeme iibertragen.

Gl.4.6-7
B = 13,8+ 39,9355 - a — 44,049 - a2 + (30,481 — 117,1505 - a + 139,9978 - a?) - X,
+(—40,9429 + 234,0486 - a — 300,04 - a?) - (X2)?

+(60,7619 — 153,9276 - a + 211,1616 - a?) - (X2)3

Dabei ist a = (inbx*)[zzz, 223], Uber folgende Beziehung (Gl.4.6-8) kann A in [P-K-1] bestimmt
bT4n

werden.

Gl.4.6-8 —In(A) =0,2693 - B + 11,6725 bzw. A = e(-02693:5-11,6725)

Nach Meinung von MILLSI213. 2331 miisste allerdings Fe;03 im Urbain-Modell eher den basi-
schen Komponenten zugerechnet werden, da Fe;03 in metallurgischen Schlacken eher eine
modifizierende Rolle einnimmt. Nach MILLSI?13] wird deshalb Xge,0, von X, abgezogen und X,
durch 1,5-Xreo, . erganzt. Im Folgenden wir deshalb von Murbain Und Mcorr nach MILLSI213] ge-
sprochen.

In beiden Fallen wird allerdings die ZrO,-Komponente, im Gegensatz zum Ribou-Modell, le-
diglich als basische und somit als netzwerkmodifizierende Komponente behandelt. Ein An-
stieg von Zr0O; in der Schmelze durch Materialauflésung hatte demnach eine Viskositatssen-
kung zur Folge und wiirde sich somit korrosionsfordern auf den Korrosionsprozess auswir-
ken. Somit herrscht in der Literatur keine Einigkeit iber die Rolle der, laut lonen-Sauerstoff-
Parameter Definition, amphoteren Komponente ZrO; in silikatischen Schmelzen. Dies unter-
streicht wiederum die Schwierigkeit der Interpretation der Rolle eines Netzwerkstabilisators,
die von sehr vielen Faktoren, wie Schmelzchemismus, Temperatur etc. abhangig ist.

Flir das Urbain-Modell sind keine genauen Giiltigkeitsbereiche definiert. Allerdings ist davon
abzuraten dieses Modell fiir Schmelzen fernab der iiblichen Schlackenzusammensetzungen
auf jegliche Art von silikatischen Schmelzen anzuwenden, da das Modell lediglich auf Mess-
werten schlackendhnlicher Zusammensetzungen basiert. Dies zeigt das Beispiel der NS-
Schmelze, die nichts im Entferntesten mit einer herkdmmlichen Schlackenzusammensetzung
gemein hat. Hier weichen die errechneten Werte sehr stark von den, in der Literatur(234] zu
findenden, experimentell bestimmten ab.
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Die Y,03-Komponente wird in allen Modellen zur klassischen Viskositdatsberechnung nicht
berticksichtig. Das liegt daran, dass Y03 in den bisherigen Feuerfestmaterialien nur eine un-
tergeordnete Rolle in einigen wenigen Spezialanwendungen spielt, was den hohen Kosten ge-
schuldet ist. Deshalb gibt es auch kaum Messwerte die den Einfluss von Y,03 auf die Viskositat
einer Schmelze belegen. Auf dem Gebiet der Oxinitrid-Glaser spielt Y03 allerdings eine grofie
Rolle. In der Literatur gibt es einige Arbeiten zu diesem Themal235l. KAPLAN-DIETRICH et al.
[236], SUN et al.[235] SHIMIZU et al.[2371 und SAITO et al.[238] haben gezeigt, dass die Aufnahme
von Y203 in eine silikatische Schmelze zu einer Erh6hung der NBO fiihrt, was sich viskositats-
senkend auswirkt. Dies lasst darauf schliefen, dass Y,03 als Netzwerkwandler agiert, was
aber nicht ausschliefdt, dass, gemafs der iiber den lonen-Sauerstoff-Parameter I¢ vorhergesag-
ten amphoteren Rolle, Y203 nicht auch unter bestimmten chemischen Voraussetzungen netz-
werkbildende Eigenschaften besitzt. So zeigt eine Arbeit von HAMPSHIREI239], dass der Ein-
fluss des Y203-Gehaltes auf die Viskositat auch von der Gesamtzusammensetzung und, in die-
sem speziellen Fall, vom Al/Y-Verhéltnis abhdangt. Weiter wird gezeigt, dass es je nach Al/Y-
Verhaltnis zu einem Viskositatsanstieg bzw. -abfall kommen kann, was wiederum mit dem
Netzwerkstabilisierenden Charakter des Al,O3 und des Y203 zusammenhangt.

Die nach den genannten klassischen Viskositiatsberechnungsmodellen errechneten Werte fiir
die synthetisierten Schmelzen NS, NAS, CAS, CMAS, CMAS+ und syn.S., bei den versuchsrele-
vanten Temperaturen 1400°C, 1600°C und 1650°C, sind in Tab. 4.6-3 angegeben und werden
mit den in der Literatur vorhandenen Messwerten verglichen.

4.6.2 Optische Viskositatsmodelle

Ein weiteres Konzept der Viskositdtsberechnung basiert, wie auch schon aus der Basizitats-
berechnung bekannt, auf optischen Eigenschaften der Schmelzen. Die Viskositat hangt ent-
scheidend von der chemischen Zusammensetzung und somit von der Basizitat ab [186, 202,207,
240], Viele Modelle zur Viskositatsberechung basieren auf Basizitdtswerten. Dabei hat die Be-
rechnung mit Hilfe der optischen Basizitdt A einen entscheidenden Vorteil gegeniiber der
klassischen Basizitat, denn es wird nicht nur die chemische Zusammensetzung, sondern auch
die generelle Schmelzstruktur berticksichtigt, was entscheidend fiir eine Viskosititsabschat-
zung ist.

Nach MILLSI2071 gibt es einen Zusammenhang zwischen der gemessenen Viskositit von
Schmelzen und dem @—Verhéltnis bzw. der optischen Basizitdt Acor So ist es moglich die
Parameter A und B aus der Arrhenius-Gleichung (G1.4.6-1) zur Berechnung der Viskositat nos
in [Pa-s] liber die optische Basizitit zu bestimmen[207. 2251, Nach MILLS & SRIDHARI225] stellen
folgende Zusammenhange (G1.4.6-9 & G1.4.6-10) die Beziehung von A und B zur optischen Ba-
sizitat Acorr her.

GL4.6-9 In(A) = —232,69 - A2,,, + 347,32 - Agopr — 144,17
G1.4.6-10 In(B) = 51377 + -
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RAY & PALI226] haben ebenfalls ein Modell zur Berechnung der Viskositdt nog unter Verwen-
dung der optischen Basizitit erstellt, das im Gegensatz zu MILLS & SRIDHARI225] allerdings
nicht auf der Arrhenius-Gleichung, sondern auf der schon von URBAIN[223] bevorzugten Wey-

mann-Frenkel-Gleichung (Gl.4.6-2) basiert. Der Vorteil hierbei ist, dass in einem Plot von
In(mop)
T

und B direkt in Form von y-Achsenabschnitt und Steigung abgelesen werden kénnen.

gegen g ein linearer Zusammenhang zwischen A und B besteht und die Werte fiir A

RAY & PALI226] haben das Urbain-Modell auf einige bindre und terndre Schmelzen optimiert
und sind dabei zu folgender leicht abgewandelten Beziehung zwischen A und B gekommen
(Gl.4.6-11), wobei auch hier B lediglich von der chemischen Zusammensetzung und der Glas-
struktur, definiert iiber die optische Basizitit A, abhangt (Gl1.4.6-12).

Die nach RAY & PALI226] und Gl.4.6-11 & Gl.4.6-12 errechnete Viskositat wird in Poise [P] an-
gegeben.

Gl4.6-11 —In(A) = 0,2056 * B + 12,492
Gl.4.6-12 B = 297,14 - A2 — 466,69 - A + 196,22

Eine weitere Methode zur Analyse der Glasstruktur und zur Abschiatzung des Polymerisati-
onsgrades unterschiedlich zusammengesetzter Glaser basiert auf schwingungsspektroskopi-
schen Analysen mittel Raman-Spektroskopie. Diese hat den entscheidenden Vorteil, dass
auch die Einfliisse der durch die Korrosion gelésten ZrO; und Y,03 Komponente abgeschatzt
werden konnen.

4.6.3 Viskositatsabschatzung Uber strukturelle Analysen
(Raman)

Da die Raman-Spektroskopie sehr sensibel auf feinste Anderungen in einer Kristallstruktur
aber auch in amorphen Strukturen mit einer gewissen Nahordnung, wie z.B. Glaser, reagiert,
ist diese strukturbestimmende Methode gut geeignet, um eine Charakterisierung der im Rah-
men dieser Arbeit synthetisierten Gldser vorzunehmen.

Die Viskositit einer Glasschmelze hdngt in erster Linie vom Polymerisationsgrad, also dem
Verbindungsgrad zwischen den netzwerkbildenden Tetraederstrukturen (SiO42-, Al045) ab.
Ein Maf3 dafiir ist, wie oben beschreiben, die NTLO—Zahl (GL4.2-13). Diese gibt an, wie viele Sau-

erstoffe der netzwerkbildenden Tetraederstrukturen nicht an benachbarte Netzwerkbildner
gebunden sind (NBO). Folglich kdnnen N—go-Werte von 0, 1, 2, 3 und 4 auftreten, wobei 0 einer

kompletten Polymerisation (hochste Viskositdt) und 4 einer kompletten Depolymerisation
(niedrigste Viskositit) entspricht. Somit lasst sich in stark vereinfachter Darstellung bereits
aus den Atomverhaltnissen von Si zu O, das sich zwischen 1:4 und 1:2 bewegt, eine Tendenz
zu den unterschiedlichen Silikatstrukturen ableiten (Tab. 4.6-1).
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Tab. 4.6-1: Silikatstrukturen und die entsprechenden Si:O-Verhdltnisse.

Silikatstrukturen

0D 1D 2D 3D
Strukturen Insel Gruppe Ring Kette Band Schicht Gitter
Si:0 1:4 1:3.5 1:3 1:3 1:2.75 1:2.5 1:2

Die unterschiedlichen Polymerisationsgrade wirken sich auch auf das Raman-Spektrum der
analysierten Glaser aus. Die zeigt unter anderem eine Arbeit von SCHAFER et al.[241], in der
die unterschiedlichen Silikatstrukturen anhand charakteristischer Silikatminerale iiber refle-
xionsspektroskopische Methoden analysiert werden.

Der Raman-Effekt auf amorphe SiO,-Strukturen wurde erstmals 1929 von HOLLANDER &
WILLIAMSI242] und GROSS & ROMANOVAI243] beobachtet. Auf diesen ersten Beobachtungen
aufbauend wurden Glaser in Laufe der Zeit systematisch mittels Raman-Spektroskopie auf
ihre Struktur hin analysiert. Die Arbeiten von KUJUMZELISI24+ 2451 waren einige der ersten, in
denen systematisch die Verhaltnisse von Netzwerkbildnern (SiO;) und Netzwerkwandlern
(Pb0) variiert wurden und dabei indirekt der Effekt des sich wandelnden Glasnetzwerks auf
die Raman-Bandenpositionen aufgezeigt wurde. Bereits 193612441 konnte gezeigt werden,
dass es bei den Banden um 1000 cm! und 1070 cm-! durch die Zunahme von Netzwerkwand-
lern zu einem kontinuierlichen Shift dieser Banden zu niedrigeren Wellenzahlen kommt, auch
wenn die genaue Ursache damals noch unklar war. In einer darauf aufbauenden Arbeit von
LANGENBURGI24¢] werden diese Banden erstmals der SiO44-Gruppe zugeschrieben, wobei es
sich dabei um eine Aufspaltung der 1056 cm! Bande von SiO,-Glas bzw. der 1067 cm-! Quarz-
bande handelt. Und weiter konnte gezeigt werden, dass, mit steigender Verkniipfung der
Si04*-Tetraeder untereinander, beide Bandenpositionen zu hoheren Werten bzw. kleineren
absoluten Wellenzahlen shiften(241. 246-248], Dadurch konnte aufgezeigt werden, dass es einen
direkten Zusammenhang zwischen der Bandenposition und dem Polymerisationsgrad des
Glasnetzwerks gibt.

Die in Raman-Spektren von Gliasern auftretenden Banden konnten alle nach LANGEN-
BERGI24¢] den netzwerkbildenden Komponenten zugeschrieben werden. Ein direkter Beitrag
der Alkalien und Erdalkalien zu den jeweiligen Raman-Spektren war nicht nachweisbar. Es
wird aber vermutet, dass beide Gruppen durch Depolymerisation des Silikatnetzwerks in
gleicher Weise auf das Raman-Spektrum auswirken[2491.

Die Al,O03-Komponente, die in Glasstrukturen haufig als AlO45--Tetraeder auftreten, leisten
aufgrund der nahezu identischen Masse und Bindungsenergie zu den O-Liganden einen zum
Si04* nicht zu unterscheidenden Beitrag im Schwingungsverhalten einer Silikatstrukturl241l.
Da aber AI3* auch als oktaedrisch koordiniertes Ion in das Silikatnetzwerk eingebaut werden
kann, ist dies mittels Reflexionsspektroskopischer Methoden zu erkennenl(241l,

Das Raman-Spektrum von silikatischen Glasern lasst sich in drei Hauptregionen unterteilen.
Dabei existieren unterschiedliche Einteilungen. McMILLANI250I definiert den hohen Raman-
Shift-Bereich von 1000-1200 cm! (Si-O-Streckungsschwingungen), den mittleren bei
~800 cm! (Si-Schwingungen am BO) und den unteren bei 400-500 cm-! (Schwingungen des
BO). Nach WHITE et al. [2491 wird das Spektrum wie folgt aufgeteilt: Eine Region bei hohen
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(800-1200 cm'1), bei mittleren (400-650 cm-1) und niedrigen Raman-Shift-Werten (<300 cm-
1). Der Beitrag in den hohen Bereichen besteht aus bis zu drei Banden, die liber die symmet-
rische Streckungsschwingung des SiO4%-Tetraeders erklart werden und dabei von der g-

Zahl (1-4) abhangig sind[249]. Im mittleren Bereich kommt meist nur eine starke Bande und
manchmal einige kleinere Banden vor(249l. Die starke Bande wird durch Biegungs- und Stre-
ckungsschwingungen der Si-O-Si-Bindung erzeugt(248]. Die im unteren Bereich vorkommen-
den Banden sind sehr stark temperaturabhangigl249. 2511,

Zur genaueren Erlauterung der Raman-Spektren von Glasern dient das im Nachfolgenden ge-
zeigte Spektrum eines reinen SiO,-Glases. Abb. 4.6-1 zeigt das Raman-Spektrum eines reinen
Si0,-Glases und die fiir das SiO,-Netzwerk typischen Raman-Banden bei ~440 cm-1, 494 und
606 cm1, ~800 cml, ~1060 cm! und ~1200 cm-L. Die scharfen Banden bei 494 cm-! und
606 cm! werden in der Literatur als ,,Defekt-Banden“ bezeichnet und sind auf symmetrische
Biegeschwingungen (Ringatmung) der Si-0-Si-Bindung in 3-teiligen[252.2531 (606 cm!) bzw. 4-
teiligenl252 2541 (494 cm!) Siloxan-Ringen zuriickzufiihren, die als Defektstrukturen im SiO--
Netzwerk vorliegen[251l. Nach der Untersuchung der Raman-Spektren von SiO,-Glas, in Ab-
hangigkeit von der Temperatur, ist die Defektbande bei 490 cm! erst bei Temperaturen <Tg
zu sehen, weshalb die Bande bei 490 cm-! ein guter Indikator zur Bestimmung des Glaspunk-
tes istl251], Die breite Bande bei ~440 cm-! shiftet mit der Temperatur zu hoheren Wellenzah-
len(251], Sie wird durch die Sauerstoffversetzungsschwingung in der Si-O-Si-Bindung erzeugt
und ist dabei nicht auf Ringstrukturen beschrankt(251l. Dabei ist die genaue Bandenposition
abhingig vom Bindungswinkel. Es konnte gezeigt werden, dass bereits eine Anderung des Si-
0-Si-Bindungswinkels von 1° einen Shift von ~10 cm! hervorruftl25s.256l und weiter, dass der
Shift besonders stark auftritt, wenn T, tiberschritten wird und sich die Glasstruktur schlagar-
tig andert(251l. Die deutliche Bande bei ~800 cm-! resultiert aus einer Si-O-Streckschwingung
mit starker Si-Versetzung im Vergleich zu den Banden <500 cm-!, bei denen das Si nicht so
stark beteiligt ist(25!]. Die beiden Banden bei hohen Wellenzahlen sind beim reinen SiO,-Glas
nicht sehr intensiv ausgebildet, geben aber, wie oben beschrieben, Auskunft tiber die Bindun-
gen der netzwerkbildenden SiO4*-Tetraeder. Im Si0O-Glas sind alle O-Atome bindungsbil-
dend (BO), weshalb der g = (0 ist. Da Banden im Bereich 1100 cm-! auf symmetrische

Streckschwingungen der SiO4*4-Tetraeder zuriickzufiithren sind, im reinen SiO»-Gitter aller-
. . ., NBO . .
dings theoretisch nur Tetraeder mit - = 0 vorkommen, ist das Auftreten von 2 deutlich un-

terscheidbaren Banden zunachst verwunderlich. Die typischen Banden mit ihren Maxima bei
~1060 cm'! und ~1200 cm! werden in der Literatur unterschiedlich interpretiert. Sie wer-
den unterschiedlichen Substrukturen im SiO,-Netzwerk zugeschrieben(209 oder auf unter-
schiedliche Streckschwingungstypen zuriickgefiihrt257l. McMILLAN et al.[251] schreiben wei-
ter, dass die zweifach Bande vermutlich aufleichte Anteile einer asymmetrischen Si-O-Streck-
schwingung zuriickzufiihren ist, die mit steigender Temperatur schwinden und ab Tg nicht
mehr vorhanden sind. Ab diesem Punkt wird lediglich von einer breiteren Bande mit einem
Maximum bei ~1100 cm-! berichtet.[251],
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Abb. 4.6-1: Raman-Spektrum eines reinen SiO,-Glases.

Diese fiirs 3-dimensionale SiO;-Netzwerke spezifischen Banden, sind auch in anderen silika-
tischen Glasern unterschiedlichster Zusammensetzung zu finden. Auch hierbei sind sie ledig-
lich auf die netzwerkbildenden Komponenten (SiO4* und AlQ4>-) zuriickzufiihren.

Die Abweichungen in den Bandenpositionen im Vergleich zu reinen SiO»-Glas lassen sich auf
aufgebrochenen Si-0-Si-Bindungen zurtckfiihren und werden deshalb als Defektbanden be-
zeichnet. Typischer Weise treten diese Defektbanden im Bereich <1100 cm-! auf. So konnte
eine Bande bei ~900 cm-! auf Si-O-Schwingungen zuriickgefiihrt werden(258]. WHITE et al.[249]
fassen in ihrer Arbeit zusammen, dass die Bande bei ~1100 cm! von SiO4*-Tetraeder mit 1

NBO , . .. - NBO . .. . NBO , . . ;
— bei ~950 cm! mit 2 - und bei ~850 cm ! mit 4 —— erzeugt wird. Dies wird erganzt

durch FURUKAWA et al.[248], die Banden um 1170 cm-! trisilikatischen Strukturen (g =
0,67) zuordnen und nach MYSEN et al.[209], die eine Bande bei ~900 cm-! auf dimere Gruppen,
also % = 3, zurtiickfithren. McMILLAN et al.[25] gehen von folgender Aufteilung aus. Banden

um 1050-1100 cm-! entsprechen symmetrischen Streckschwingungen von SiO4*-Tetraedern
mit 1 N—,I;O, Banden bei 950-1000 cm-! 2 N—,I;O, bei ~900 cm 1 3 Nio, was der Theorie von MYSEN

. . NBO . N
et al.209 entspricht, und bei ~850 cm-1 4 - In Tab. 4.6-2 sind die Literaturwerte zusammen-

gefasst.
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Tab. 4.6-2: Einteilungen der Bandenpositionen der symmetrischen Streckschwingungen von SiO4*-Tetraedern in Abhén-

gigkeit von der &;O—Zahl.

Literatur NBO NBO NBO NBO NBO NBO

—=0 =0,67 1 2 —=3 —=4
T T T T T T

McMILLAN et al.2?! 1050-1100 950-1000 900 850
WHITE et al.2*! ~1100 ~950 ~850
MYSEN et al.[20! ~900
McMILLAN et al.?5! 1060 & 1200

~1100 (bei Tg)
FURUKAWA et al.l2%! ~1170

Bandenposition in [cm™]

Aus den aufgefiihrten Griinden eignet sich der Wellenzahlbereich von ca. 800-1200 cm-! sehr
gut fiir den Vergleich von Netzwerkstrukturen unterschiedlicher Glaser, um Abschatzungen
tiber die Viskositatsentwicklung durch das Beimischen von Netzwerkwandlern und Netz-
werkstabilisatoren vorzunehmen.

Im Folgenden ist eine Zusammenfassung der Zusammenhange gegeben: Mit steigendem An-
teil von Metallionen (Netzwerkmodifikatoren) steigt die Defektzahl im SiO,-Netzwerk, die
durch das Aufbrechen der Si-0-Si-Bindungen hervorgerufen wird, und die Viskositat der Glas-
schmelze sinkt. Dadurch kommt es, je nach Menge und Art der resultierenden, aus X-SiO4*-
Tetraeder bestehenden Substrukturen, zu einem mehr oder weniger starken Bandenshift der
~1200 cm Bande zu niedrigeren Wellenzahlen [259]. Dieser Bandenshift ist somit ein Maf3 fiir
den Depolymerisationsgrad und somit auch fiir die Viskositat.

Da die angestrebten Raman-Messungen im Rahmen dieser Arbeit, und die daraus abgeleite-
ten Aussagen iiber Polymerisationsgrad und Viskositdt, bei RT auf verfestigter silikatischer
Schmelze (Glas) durchgefiithrt werden und nicht in-situ bei verfliissiger Glasschmelze bei
1600°C, muss zundchst geklart werden, ob man durch die Bestimmung der Bandenpositionen
eine verfestigten Silikatstruktur auf Eigenschaften einer aufgeschmolzenen Phase schliefien
kann. Im Umkehrschluss stellt sich somit die Frage, ob es bei Aufschmelzung und Unterschie-
den in der Temperaturbehandlung und Abkiihlvorgdngen zu einem nicht reversiblen Ban-
denshift kommt.

Hierzu finden sich in der Literatur auch einige Arbeiten, u.a. von McMILLAN et al.[251,260], Sje
konnten anhand einer reinen SiO,-Zusammensetzung(?51l und anhand von alkalihaltigen sili-
katischen Schmelzen(260] zeigen, dass sich mit der Temperatur die absoluten Intensitatsma-
xima und z.T. auch die Bandenpositionen kontinuierlich dndern und weiter, dass die fiir die
Bandenshifts verantwortlichen physikalischen Vorgange reversibel sind.

Bei ihren Untersuchungen haben sie Unterschiede in den Shiftrichtungen beobachtet. Die
Banden <500 cm-! shiften zu grofieren Werten, wahrend die Banden zwischen 800 und
1200 cm! mit steigender Temperatur eine Tendenz zu niedrigeren Wellenzahlen zeigen und
dabei in ein Maximum zu laufen scheinen [251], Die Tatsache, dass die Banden bei hohen Wel-
lenzahlen den Polymerisationsgrad des SiO;-Netzwerks und dadurch die Viskositiat der
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Schmelze widerspiegeln, die ebenfalls temperaturabhangig ist und mit steigender Tempera-
tur sinkt, bekraftigt somit die Beobachtungen von McMILLAN et al.[251]. Es ist bekannt, dass
mit steigender Temperatur die Viskositat sinkt, folglich muss sich dieser Effekt auch auf die
Bandenpositionen im hohen Wellenzahlenbereich auswirken und reversibel sein, vorausge-
setzt diese sind tatsidchliche Anzeiger fiir Polymerisationsgrad und Viskositdt. Dies konnte
von McMILLAN et al.[251] nachgewiesen werden.

Ebenfalls bemerkenswert ist es, dass von McMILLAN et al.[251] selbst beim Ubergang von fes-
ter in die fliissige Phase (Tg) keine sprunghaften Anderungen in den Intensititen und den
Bandenpositionen beobachtet werden konnten. Es handelt sich vielmehr um einen kontinu-
ierlichen Prozess, der belegt, dass sich strukturell, beim Ubergang von fester in fliissige Glas-
schmelze im eigentlichen SiO,-Grundgeriist (Polymerisationsgrad), nur schrittweise Ande-
rungen ergeben. Letztere sind auf eine mit der Temperatur steigenden erhéhte 02--Diffusion
bzw. Si-0-Si-Dissoziation nach Si-O- +Si zurtickzufiihren.

Allerdings haben McMILLAN et al.[251] auch festgestellt, dass nach dem Abkiihlen und Erstar-
ren der Glasschmelze die Defektbanden bei 606 cm! und 490 cm-! an Intensitdt gewinnen,
was auf eine Erhéhung der Defektkonzentration zuriickzufiihren ist. Dies lasst sich liber un-
terschiedliche Abkiihlgeschwindigkeiten steuern. Es bedeutet aber auch, dass die Si-O-Si-Auf-
spaltung bei steigender Temperatur beim Abkiihlvorgang nicht vollstiandig reversibel ist. An
den Bandenpositionen im oberen Wellenzahlbereich ist dies aber nach McMILLAN et al.[251]
nicht nachweisbar, da die Bandenpositionen der wieder abgekiihlten Schmelze mit denen des
Glases vor dem Aufschmelzen identisch sind.

Aufgrund der in allen silikatischen Glasern vorherrschenden SiO2-Grundstruktur ist anzuneh-
men, dass es in allen Glasern zu gleichgerichteten temperaturbedingten Bandenshifts kommt.
Demnach sind fiir alle im Rahmen dieser Arbeit untersuchten Schmelzen im oberen Wellen-
zahlenbereich gleichgerichtete, temperaturabhingige Bandenshifts zu niedrigeren Werten zu
erwarten, die beim Abkiihlen reversibel sind. Somit stellen die in erstarrtem, silikatischem
Glas gemessenen Bandenpositionen im Bereich von 800-1200 cm! die fiir die jeweilige
Schmelzzusammensetzung charakteristische Bandenverteilung dar.

Anhand der genauen Bandenpositionen im hohen Wellenzahlbereich kann demnach eine Ab-
schiatzung tiber die Glas-/Schmelzstruktur getroffen werden, was wiederum eine Aussage
tber die Viskositit der Schmelzen zulasst.

4.6.4 Ergebnisse und Diskussion

In den folgenden Abschnitten sind die Ergebnisse der Viskositatsberechnung im Vergleich zu
experimentell bestimmten Literaturwerten sowie die, iiber die Raman-Methode abgeschéatz-
ten Viskositdten dargestellt.
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4.6.4.1 Berechnungsmodelle und Literaturwerte

Die nach den verschiedenen Berechnungsmodellen errechneten Viskositdten der syntheti-
sierten Schmelzen in einem Temperaturintervall von 800°C-2000°C sind in Abb. 4.6-2 darge-
stellt. Tiefere Temperaturen wurden nicht beriicksichtigt, da die einzelnen Modelle nicht fiir
die Viskosititsberechnung bei niedrigen Temperaturen (z.T. unterhalb T,) geeignet sind.
Temperaturen <T; sind fiir die Korrosionsexperimente irrelevant, da sich die Schmelzstruk-
tur beim Ty-Ubergang deutlich dndert(186] und die Schmelzen bei solch niedrigen Temperatu-
ren, entsprechend der sehr hohen Viskositat, keine korrosiven Eigenschaften besitzen.

Tab. 4.6-3 zeigt eine Ubersicht iiber die die errechneten Werte fiir die in den folgenden Kor-
rosionsstudien wichtigsten Temperaturen und gibt gleichzeitig einen Literaturiiberblick iiber
experimentell bestimmte Werte fiir einige der hier verwendeten Schmelzzusammensetzun-
gen. Fiir die komplexeren Schmelzzusammensetzungen sind keine Literaturwerte vorhanden
was eine Abschatzung anhand der Berechnungsmodelle unverzichtbar macht.

Beim Vergleich mit den vorhandenen Literaturwerten wird schnell ersichtlich, dass die er-
rechneten Werte sich generell erst bei hoheren Temperaturen den gemessenen Werten an-
ndhern bzw. dann z.T. sehr gut iibereinstimmen, da die verwendeten Modelle auf Grundlagen
zur Berechnung der Viskositit einer newtonschen Fliissigkeit basieren, der die Schmelzen mit
steigender Temperatur und sinkender Viskositdt immer dhnlicher werden. Diese Vorausset-
zung ist erst nach Aufschmelzen des Glases bei (T>Tiiq) gegeben.

Da die vorgestellten Modelle zumeist auf Multikomponentensystemen aus 24 Oxidkompo-
nenten aufbauen, ist gerade bei bindren und terndren Systemen mit hohen Abweichungen zu
rechnen. Hier ist das Modell nach RAY & PALI?26] von Vorteil, da dieses auf vielen Experimen-
talwerten von bindren und ternidren Zusammensetzungen basiert. Daher ist es nicht verwun-
derlich, dass die berechnete Viskositat nach dem Ray-Pal-Modell fiir die CAS-Schmelze sehr
genau die von CUKIERMANIZ61, CRANMERI262], SCARFEI263] und RICHETI2641 gemessenen
Werte trifft. Bemerkenswerter ist, dass hier die tibrigen Modelle ebenfalls sehr nahe an den
experimentell bestimmten Werten liegen. Grofiere Abweichungen zwischen Modellen und
Experimentalwerten bestehen bei den Na,O-haltigen, 2- bis 3-Komponeten Schmelzen NS
und NAS, welche in ihrer Zusammensetzung sehr deutlich von klassischen Zusammensetzun-
gen von Schmelzen und Schlacken aus der metallschmelzenden Industrie abweichen.
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Bei der experimentellen Bestimmung von Schmelzviskositdten bei hohen Temperaturen gibt
es z.T. sehr grofde Abweichungen. Die relativen Messabweichungen zwischen unterschiedli-
chen Laboren mit unterschiedlichen, aber auch mit gleichen Methoden betragen nach
MILLSI213,266] hei Messungen eines geschmolzenen Referenzmaterials, bei hohen Temperatu-
ren, teilweise bis zu 50% in der jeweiligen gemessenen Viskositat. Dies verdeutlicht die
Schwierigkeit von Viskositatsbestimmungen bei hohen Temperaturen. Die Tatsache, dass Be-
rechnungsmodelle auf solchen realen Messwerten basieren, gibt wiederum eine Erklarung
fiir die z.T. straken Abweichungen einzelner Modelle. Nach MILLSI213] sind errechnete Werte,
die <50 % Abweichung zu den gemessenen haben, im Bereich der industriellen Schlacken ak-
zeptabel.

Die meisten der hier vorgestellten Modelle basieren auf Multikomponentensystemen aus dem
Bereich der metallschmelzenden Industrie. Somit ist zu erwarten, dass die errechneten Werte
fiir die Schmelzen CMAS, CMAS+ und die synthetische Schlacke, innerhalb des analytischen
Fehlers, sehr nahe an den wahren Viskositdtswerten liegen. Zu den im Rahmen dieser Arbeit
synthetisierten CMAS-, CMAS+- und syn.S.-Schmelzen existieren keine Messwerte in der Lite-
ratur, weshalb eine direkte Validierung der errechneten Werte nicht moglich ist. Berechnet
man jedoch mit den gegebenen Modellen die Viskositét fiir vergleichbare Zusammensetzun-
gen innerhalb des Systems CAS bzw. CMAS, deren Viskositat experimentell bestimmt wurden
[240, 265, 267, 268] zeigt sich, dass gerade fiir das CAS- und CMAS-System gute Anndherungen an
die gemessenen Werte erzielt werden, die z.T. sogar deutlich unterhalb der nach MILLSI213]
beschriebenen Messabweichung von 50 % liegen.

Das Anliegen dieser Arbeit ist nicht die exakte Berechnung der Viskositat, sondern vielmehr
die Erstellung einer Viskosititsrangliste der verwendeten Schmelzen. Auf dessen Basis kann
eine erste grobe Abschatzung liber die Korrosivitat getroffen werden. Hierfiir sind die errech-
neten Werte mehr als ausreichend, zumal es zwischen den einzelnen Modellen kaum Unter-
schiede in der Viskositatsrangliste der einzelnen Schmelzen gibt.

Berechnungsmodelle

RIBOU et al.[221]; CMAS > CMAS+ > syn.S.
URBAINI222 223]; NS > NAS > CAS > CMAS+ = CMAS > syn.S.
MILLSI213,233]; NS > NAS > CAS > CMAS > CMAS+ > syn.S.
MILLS & SRIDHARI225]: NAS > CAS > NS > CMAS+ > CMAS = syn.S.
RAY & PALI226]; NAS > NS > CAS > CMAS+ > CMAS > syn. S

Experimentelle Literaturwerte
[234,261-265]; NAS > NS= CAS > CMAS

Die wenigen Unterschiede, die sich bei den Berechnungsmodellen ergeben, sind zumeist auf
eine unzureichende Datengrundlage in bestimmten Zusammensetzungsgebieten, gerade in 2
bis 3-Komponentensystemen, und die starken Schwankungen in den experimentell bestimm-
ten Viskositatswerten zuriickzufiihren, auf denen das jeweilige Modell basiert. Aber auch eine
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unterschiedliche Interpretation der Rollen einzelner Komponenten, wie z.B. von Fe;03, kann
zu grofleren Abweichungen zwischen den Berechnungsmodellen fiihren. Je nach Modell wird
es als Netzwerkbildner und auch als Netzwerkwandler behandelt. Bei den Fe,03-haltigen
Schmelzen liegt der Vorteil bei den auf der optischen Basizitdt basierenden Modellen, da da-
bei auch die Schmelzstruktur und nicht nur die Zusammensetzung, die nach einem festen
Muster in Netzwertbildner, -wandler und -stabilisatoren eingeteilt wird, beriicksichtigt wird.
Aus dem Vergleich mit den Literaturwerten ergibt sich, dass die Viskositatswerte fiir die bi-
ndren (NS) aber auch die terndren Schmelzen (NAS und CAS) teilweise durch das Modelle
MILLS & SRIDHARI2?25] und besonders durch RAY & PALI226], deren Modell auch auf binaren
und terndren Daten basiert, sehr gut getroffen werden und somit am verlasslichsten sind.

4.6.4.2 Raman-Methode

Abb. 4.6-3 zeigt die Raman-Messungen der synthetisierten Schmelzen mit den typischen Ban-
den silikatischer Glaser im Bereich von 0-1600 cm-. Die sehr intensiven Pseudobanden bei
~100 cm'! werden in der Literatur dem ,thermal population“ Effekt zugeschriebenl(269 270],
HASSI269] hat gezeigt, dass diese Pseudobande bei 12°K nicht vorhanden ist und erst mit der
Temperatur an Intensitit gewinnt. Mit einer entsprechenden Untergrundkorrekturfunktio-
nen (rote gestrichelte Linien) kann dieser Effekt herausgerechnet werdenl[250.257.271], ohne da-
bei die generelle Form der Banden zu verfilschen(2571.Die dargestellten Messungen wurden
mit einem 535 nm Laser und 1800er-Beugungsgitter in einem InVia Reflex (Renishaw, New
Mills, Gloucestershire, UK) durchgefiihrt. Der fiir die relative Viskositatsabschitzung interes-
sante Bereich der hohen Wellenzahlen (800-1200 cm1) ist in Abb. 4.6-4 dargestellt. Hierfiir
wurden die Spektren entsprechend untergrundkorrigiert und die Bandenpositionen mittels
Fityk(272] in Form von Lorenz-/Gauf3-Funktionen gefittet.
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Abb. 4.6-3: Raman-Spektren (0-1600 cm™)der synthetisierten Gléser mit entsprechender Untergrundkorrekturfunk-
tion!?5% 257. 2711 per fijr die Glasstruktureinschétzung relevante Bereich der SiO4*-Streckschwingung ist jeweils grau hin-

terlegt.
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Abb. 4.6-4: Detaildarstellung mit Bandenfits des fiir die relative Viskositétsabschdtzung relevanten, untergrundkorrigier-
ten Bereichs von 800-1200 cm™ fiir die im Rahmen dieser Arbeit synthetisierten Gléiser.

Die Gesamtbandenposition sowie die daraus entfalteten Einzelbanden, welche die Anteile der

jeweiligen Silikatstruktur wiedergeben, sind in Abb. 4.6-5 fiir die einzelnen Schmelzen aufge-

tragen.

Die Analyse der Gldser mittels Raman-Methode erlaubt eine Einteilung in zwei Obergruppen.

Wahrend das NS- und NAS-Glas eine vorwiegend disilikatische Grundstruktur zeigen, sind
das CAS-, das CMAS-, das CMAS+-Glas, sowie das Glas der syn.S. von metasilikatischer Grund-
struktur mit, in dieser Reihenfolge zunehmenden Anteilen an pyrosilikatischen bzw. orthosi-

likatischen Bestandteilen.
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Abb. 4.6-5: Silikatstrukturen der synthetisierten Gldser im Vergleich zu reinem SiO,-Glas.

Das Raman-Spektrum der syn.S.-Zusammensetzung zeigt zwei getrennte Maxima, wobei ei-
nes bei ~850 cm-! liegt und der orthosilikatischen Struktur zugeordnet werden kann und ei-
nes bei ~950 cm-1, was der metasilikatischen Struktur zugeschrieben werden kann. Die Ge-
samtbanden der Ubrigen Glaser bestehen dagegen aus jeweils drei Unterbanden, die in Abb.
4.6-4 und Abb. 4.6-5 getrennt aufgefiihrt sind. Die NAS-Zusammensetzung weist neben der
disilikatischen Hauptstruktur ebenfalls metasilikatische und geringe Anteile einer silikati-
schen/trisilikatischen Struktur auf. Gleiches gilt fiir die NS-Zusammensetzung, wobei hier die
Bandenpositionen insgesamt bei etwas niedrigeren Wellenzahlen liegen und somit ein nied-
rigerer Polymerisationsgrad anzunehmen ist. In beiden Zusammensetzungen besteht somit
die Tendenz der SiO,-Strukturen 3-dimensionale Netzwerke zu bilden, was auf eine sehr hohe
Viskositat schlief3en ldsst. Im NAS-Glas werden die Anteile der netzwerkmodifizierenden
Na;0-Komponente durch die stabilisierende Al,03-Komponente kompensiert und im NS-Glas
ist der Anteil von netzwerkbildendem SiO; an sich bereits sehr hoch (erio = 0,5). Die Schmel-

zen dieser Zusammensetzungen sind somit als hochviskos einzuordnen. Dies wird fiir die
NAS-Schmelze durch die gemessenen Wertel262. 2641 bestitigt. Bei der NS-Zusammensetzung
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besteht allerdings ein Widerspruch zu den von BOCKRISI234] ermittelten sehr niedrigen Vis-
kositatswerten. Die wahrscheinlichste Erklarung fiir dieses Missverhaltnis ist auf den hohen
Abdampfverlust der Na,O-Komponent durch die hohen Temperaturen bei der Synthese zu-
riickzufiihren. Die Zusammensetzung der NS-Schmelze dndert sich bei hohen Temperaturen
zunehmend hin zu Si0;-reicheren Zusammensetzungen (siehe Kapitel 6.2). Dies hat zur Folge,
dass sich die Viskositat zunehmend erhoéht. Ein Verlust von 50 % Na;0, wie er in den in Kapi-
tel 6.2 folgenden Sattigungsexperimenten beobachtet wurde, bewirkt eine Viskositatssteige-
rung um das 10-fache, wie der Vergleich mit Literaturdaten zeigt(234l. Das mittels Raman-
Spektroskopie gemessene NS-Glas entspricht somit nicht mehr der Ausgangszusammenset-
zung von 20 mol% Na;0 und 80 mol% SiO; und daher ist das Ergebnis mit den Werten von
BOCKRISI234] nicht vergleichbar.

Die CAS-Zusammensetzung zeigt im Vergleich dazu bereits einen deutlich niedrigeren Poly-
merisationsgrad. Wie die Raman-Messungen zeigen, liegen nun nur noch 1- bis 2-dimensio-
nale Ketten- und Schichtsilikatstrukturen vor, was eine deutliche Viskosititssenkung zur
Folge hat.

Bei den Glasern mit der CMAS- bzw. CMAS+-Zusammensetzung wachst der Anteil von Insel-
silikatstrukturen im Vergleich zur CAS-Zusammensetzung deutlich, was auf die hoheren An-
teile an netzwerkmodifizierenden Komponenten zuriickzufiihren ist. Daraus folgt eine, im
Vergleich zur CAS-Schmelze, weitergehenden Reduzierung der Viskositat. Somit kann anhand
der Raman-Analysen der erstarrten Schmelzen folgende Viskositatsrangliste aufgestellt wer-
den:

NAS (= NS) > CAS > CMAS > CMAS+ > syn.S.

Im Folgenden sind die berechneten Viskosititen sowie die experimentellen Literatur-
wertel234, 261-265] in Abhangigkeit von den Raman-spektroskopisch bestimmten Maxima der

SiO4*-Tetraederschwingungen fiir die jeweilige Schmelzzusammensetzung aufgetragen
(Abb. 4.6-6).

: . 1120 e
Der Vergleich zeigt, dass : ]
. . . F NAS ]
die mit Hilfe der Raman- 1100} D ]
Spektroskopie erstellte 1080t | @ URBAIN
) . 5 F| A MILLs _ |Berechnungs- ]
Rangliste mit denen aus g 1060E o8 [ delle :
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Abb. 4.6-6: Vergleich zwischen errechneter Viskositidt bzw. gemessener Laborwerte
(Literaturwerte siehe Tab. 4.6-3) und der Raman-spektroskopisch bestimmter Rang-
man-Methode sehr gut folge fiir die NAS-, CAS-, CMAS- und CMAS+-Schmelze.

sistent. Somit ist die Ra-
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zur Viskositdtsabschatzung von silikatischen Glasern/Schmelzen geeignet. Einzig die Ab-
schiatzung der NS-Zusammensetzung ist nicht mit den berechneten Viskositdten vergleichbar.
Aufgrund ihrer chemischen Inkonsistenz (Na;O-Abdampfung) wihrend des Aufschmelzens
bei 1600°C, liegt sie nicht mehr in der gewiinschten Zusammensetzung 20 mol% Na;O und
80 mol% SiO; vor, weshalb die NS-Zusammensetzung von den analysierten Schmelzen den
hochsten Polymerisationsgrad und somit die hdchste Viskositat aufweist.

In einem nachsten Schritt wird der Einfluss der Aufnahme von Y203 und ZrO; auf die Schmelz-
strukturen mittels Ramanmethode genauer analysiert.

4.7 Einfluss von ZrO, und Y,03 (MgO) auf das SiO,-
Netzwerk

Ein weiteres Anliegen dieser Studie war es, den tatsachlichen Einfluss der bei den Korrosi-
onsexperimenten aufgeldsten Stabilisatoren Y203 bzw. MgO und Zr0O; auf die Schmelzstruktur
und somit auf die Viskositat zu untersuchen. Wie zuvor dargestellt sind sich die Modelle zur
Viskositdtsberechnung in der Interpretation der Rollen von Y,03 und ZrO; in der Schmelz-
struktur nicht einig. ZrO, wird teilweise als Netzwerkformer und teilweise als Netzwerk-
wandler behandelt, wahrend Y,03 in keinem der angefiihrten, klassischen Modelle bertick-
sichtigt wird. Die Rolle von MgO als Netzwerkwandler ist hingegen klar definiert. Um die
Funktionsweise der beiden Oxidkomponenten ZrO; und Y,03 im SiO2-Netzwerk zu analysie-
ren, bietet sich die Ramanmethode an. Mit Hilfe dieser kdnnen nun die Einfliisse der beiden
Komponenten auf das SiO,-(Al,03)-Glasnetzwerk direkt und ohne groféen Messaufwand ge-
messen werden.

4.7.1 Theoretische Grundlagen

Da Zr#+* und Y3+ in verschiedenen Koordinationsstufen (4, 5, 6, 7, 8, 9) bzw. (6, 7, 8, 9) vorkom-
men konnen, konnen sie sowohl netzwerkbildende als auch netzwerkwandelnde Rollen ein-
nehmen. Dies hiangt von der chemischen Zusammensetzung der Schmelze ab.

Am Bespiel des Y03 haben dies u.a. LEMERCIER et al.[273] anhand von Y-SiAlON-Glasern ge-
zeigt. Durch die Erhohung des Y,03-Anteils haben sie einen Shift der 900-1000 cm-1-Bande zu
niedrigeren Wellenzahlen beobachtet, welcher, nach Meinung der Autoren, durch eine fort-
schreitende Depolymerisation durch die eingebauten Y3+-lonen hervorgerufen wird[2731. Al-
lerdings steht der Einfluss des Y»03 in direktem Zusammenhang mit dem Al,O3-Gehalt der
Glaser(239], was eine Pauschalisierung der Wirkung von Y,03 auf die Glasstruktur schwierig
macht.

Flir das Ramanspektrum bedeutet dies, dass es im Falle einer netzwerkmodifizierenden Rolle
zur Aufspaltung von SiO4*-Verbindungen kommt und NBOs erzeugt werden, was wiederum
einen Bandenshift in der 800-1200 cm-!-Region zu niedrigeren Wellenzahlen zur Folge hatte.
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Im Falle einer netzwerkbildenden Rolle sind die Einfliisse auf diesen Wellenzahlbereich sehr
gering, bis nicht vorhanden, da Y3+ und Zr#+ ein Vielfaches schwerer sind als Si4*. Basierend
auf dem Massetrigheitsgesetz wiirde eine theoretische 1:1 Substitution von Si durch Zr(Y) im
Silikatnetzwerk, unter der Annahme einer identischen Bindungsenergie, das deutlich schwe-
rere Zr(Y)-Ion einen Frequenzshift der Si(Zr/Y)-0 Streckschwingung zu deutlich niedrigeren
Frequenzen und somit einen hoheren Ramanshift erzeugen. Allerdings sind auch die Bin-
dungsenergie zu den umgebenden O-lonen sowie der Bindungsabstand unterschiedlich, wo-
bei letzterer auch noch zusitzlich mit der Koordinationszahl variiert. Diese Effekte verursa-
chen einen sehr starken Ramanshift zu niedrigeren Werten. Deshalb ist eine genaue Vorher-
sage des Bandenshifts in Glasern sehr schwierig. Die Auswirkungen der genannten Effekte
konnen dagegen an kristallinen Strukturen mit streng geordnetem Gitter sehr gut nachvoll-
zogen werden.

Betrachtet man die Ramanspektren der Kristallinen (Y)-ZrO;-Phasen, in denen ZrO; (Y203) als
Netzwerkbildner in 7 bis 8-facher Koordinierung vorliegt, so zeigt sich, dass die entsprechen-
den Ramanbanden der Zr-O-Schwingungen alle im Bereich deutlich vor 800 cm-! liegen und
somit nicht im relevanten Bereich von 800-1200 cm-1. Durch eine Reduzierung der Koordina-
tionszahl auf etwa 6 (ZrOe8 (YO¢%)-Oktaeder) oder 4 (ZrO44-Tetraeder), wie sie in einem si-
likatischen Glas als SiO4*-substituierende Netzwerkbausteine eingesetzt werden konnen,
steigt die Bindungsenergie zwischen dem zentralen Zr-lon und den wenigen O-Liganden
deutlich an, was ebenfalls auch eine Verringerung des lonenabstands zur Folge hat. Diese Um-
stande verursachen einen Bandenshift der Zr-0O-Streckschwingungen zu niedrigeren Wellen-
zahlen. Einen Beleg fiir die Auswirkungen einer Koordinationsreduktion auf den Ramanban-
denshift der Zr-O-Streckschwingung liefert die im Rahmen dieser Arbeit verfolgte Studie zur
Quantifizierung von Y,03 in Y-ZrO; (siehe Kapitel 3.4).

In Zirkon (ZrSiO4) liegen sowohl Si04*-Tet- Zirkon
raeder als auch ZrOg!?-Dodekaeder vor.
Das Zirkon-Ramanspektrum aus Abb. 4.7-1
zeigt im Bereich 800-1200 cm! zwei Ban-
den. Eine bei ~974 cm-1 und eine bei ~1008
cml, Beide sind ausschliefdlich auf die

Intensitat a.u.

Streckschwingungen des SiO4*-Tetraeders Jd L

-

; ) [274-276] . . . e :
zuruckzufiithren . Ein Beitrag des 00 pr o T ST T
Zr0g!2- ist auch hierbei in den hohen Wel- Ramanshift in [cm™']

lenzahlbereichen nicht vertreten. Die Bei- Abb. 4.7-1: Raman-Spektrum einer synthetischen ZrSiO.-
Probe (Rruff-ID: X050183) gemessen an einer nicht-orientier-

trage des ZrOsg'2-Polyeders konzentrieren e -
ten Probe mit einem 514 nm Laser (depolarisiert).

sich auf den niedrigen Raman-Shift-Be-
reich.

Die Tatsache, dass im Glasnetzwerk lediglich eine Nahordnung und keine Fernordnung wie
im kristallinen Gitter vorliegt und dadurch die verschiedenen Bindungsldngen in einem ge-
ringen Maf3e statistisch variieren, sorgt weniger fiir einen messbaren Bandenshift als viel-
mehr fiir eine Bandenverbreiterung. Somit ist eine Beeintrachtigung der SiO4*-Tetraeder-
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Streckschwingungen im Bereich von 800-1200 cm! durch netzwerkbildendes Zr04*, ZrOe8
bzw. YO in den analysierten Glasern auszuschliefden.

4.7.2 Ergebnisse und Diskussion

Die grundlegenden Anderungen auf das SiO,-Netzwerk durch den Einfluss von ZrO und Y203
wird anhand des Glases mit CAS-Zusammensetzung im Folgenden erarbeitet.

Im Rahmen dieser Arbeit wurden u.a. auch Sattigungsexperimente (siehe Kapitel 6.2) durch-
gefiihrt bei denen die maximale ZrO»- bzw. Y203-Aufnahmekapazitit in die jeweilige Schmelze
bestimmt wurde. Fiir die CAS-Zusammensetzung konnte bei 1600°C eine maximale ZrQ»-Auf-
nahmekapazitat von ~9 wt% und fiir Y>03 von ~6 wt% bestimmt werden.

Um den Einfluss der beiden Oxidkomponenten auf das Korrosionsverhalten getrennt vonei-
nander zu untersuchen wurden zusatzlich zur reinen CAS-Zusammensetzung ein Y,03-gesat-
tigtes, ein ZrQ,-gesattigtes und ein mit Y,03- und Zr0,-gesattigtes Glas hergestellt. Die in Abb.
4.7-2 dargestellten Raman-Messungen wurden anhand dieser gesattigten Glasproben durch-
gefiihrt.

Wie aus Abb. 4.7-2 zu entnehmen ist, kommt es sowohl durch die Aufnahme von Zr0O; als auch
durch die Aufnahme von Y,03 zu einem Shift der Gesamtbande zu niedrigeren Wellenzahlen.
Der Bandenshift von reinem CAS zu CAS+Zr0,+Y,03 betragt dabei ungefidhr die Summe der
beiden einzeln zugesetzten Komponenten CAS+ZrO; und CAS+Y,03. Somit haben die Kompo-
nenten ZrO; und Y,03 keinen Einfluss auf die Rolle des jeweiligen anderen im SiO2-Netzwerk.

Der Einfluss von 6 wt% Y,03 zeigt sowohl fiir die Hauptbande als auch die entfalteten Unter-
banden einen deutlichen Shift zu niedrigeren Wellenzahlen. Insbesondere die Bande bei
~1090 cm't, die ein Anzeiger fiir ein stark vernetztes SiO,-Gitter ist, shiftet sehr stark. Die
zugesetzten 9 wt% ZrO; sorgen sogar flr einen noch grofieren Shift der Hauptbande. Aller-
dings verhalten sich die entfalteten Unterbanden nicht auf die gleiche Weise. Gerade die
Bande bei ~1056 cm-! verhalt sich gegenlaufig zu den anderen. Dies kdnnte ein Hinweis auf
eine partielle netzwerkstabilisierende Wirkung des ZrO; in der CAS-Schmelze sein. Im Ge-
samten betrachtet ist die Aufnahme von Y203, ZrO; und Y,03+Zr0; in der CAS-Schmelze aller-
dings als depolymerisierend zu bewerten, da die Hauptbande und, mit der oben dargestellten
Ausnahme, die entfalteten Unterbanden sich alle zu niedrigeren Wellzahlen verschieben. Dies
bedeutet, dass die Glasstruktur sich von einer metasilikatdominierten Struktur hin zu einer
Struktur mit deutlich hoheren pyrosilikatischen Anteilen dndert. Dies bedeutet, dass durch
die Aufnahme von ZrO; und/oder Y,03 in eine Schmelze mit CAS-Zusammensetzung die Vis-
kositét sinkt. Fiir die Korrosionsprozesse ist dies eine entscheidende Erkenntnis, da die Vis-
kositat einen grofden Einfluss auf das Fliefdverhalten, die Diffusionsprozesse und die Infiltra-
tion ins Material hat.
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Abb. 4.7-2: Auswirkungen der ZrO,- und/oder Y,0s-Aufnahme in ein Glas mit CAS-Zusammensetzung.

Die Polymerisationsgradentwicklung der tibrigen synthetisierten Schmelzen (NS, NAS, CMAS,
CMAS+ und syn.S.) durch die Aufnahme von Zr0;+Y,03 bzw. ZrO,+MgO, welche in den Korro-
sionsexperimenten durch den Schmelzangriff aus den ZrO,-Keramiken aufgeldst bzw. ausge-
laugt werden, ist im Folgenden dargestellt (Abb. 4.7-3 & Abb. 4.7-5). Dabei wurden die Mes-
sungen nicht an gesondert hergestellten Glasern, sondern direkt an den Proben der Korrosi-

onsexperimente (Tiegelversuche) nahe des Material-Schmelz-Kontaktes durchgefiihrt. Die
analysierten Proben wurden im Kontakt zur T8Y- bzw. GTS-Keramik nach 1-12 h bei 1600°C
durchgefiihrt. Eine detaillierte Beschreibung der entsprechenden Tiegelproben ist in Kapitel
6.4 zu finden.
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Abb. 4.7-3: Glasstruktur der synthetisierten Gldser nach der Aufnahme von ZrO, und Y,03 nach dem Tiegeltest bei
1600°C. Die NS-Zusammensetzung wurde nach 12 h bei 1600°C im Kontakt zur GTS-Keramik gemessen, die NAS-Zusam-
mensetzung nach 12 h im Kontakt zum T8Y-Material, wie auch die CMAS- und die CMAS+-Zusammensetzung (beide nach
1 h bei 1600°C). Zum Vergleich ist die jeweilige Ausgangssituation aus Abb. 4.6-4 gegeben.

Es ist ersichtlich, dass es in allen Proben durch die Aufnahme von Y203 und ZrO; zu einer
deutlichen Anderung in der Glasstruktur gekommen ist. Wahrend es in der NS- und der NAS-
Zusammensetzung, zusatzlich zum generellen Shift zu niedrigeren Werten, zu einer deutli-
chen Aufspaltung der Hauptbande kommt, shiftet die Hauptbande der beiden CMASs-Zusam-
mensetzungen zu niedrigeren Werten und wird dabei asymmetrisch verbreitert. In allen Pro-
NBO. ‘pm~ ‘B - 5 = ! - ben kommt es durch die
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Abb. 4.7-4: Verschiebung der Hauptbanden und der entfalteten Einzelbanden
der SiO4*~Tetraederschwingungen der Zusammensetzungen NAS, NS, CAS, )
CMAS und CMAS+ bedingt durch die Y,03+ZrO,-Aufnahme. (siehe Abb. 4.7-4).

falteten Einzelbanden kommt
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Dagegen shiften die entfalteten Einzelbanden der CMAS-/CMAS+-Zusammensetzung kon-
stant zu hoheren Werten, wobei der Shift der Hauptbande zu niedrigeren Werten alleine
durch die Intensitatsverhaltnisinderungen der Einzelbanden hervorgerufen wird. Ein Grund
fiir dieses Verhalten konnte ein netzwerkstabilisierender Prozess sein, bei dem ZrO4* bzw.
ZrO¢® und/oder Y04 den netzwerkmodifizierenden Charakter der in den CMAS-Gldsern
stark vertretenen Erdalkalien (CaO und MgO) ausgleichen. Auch die Basizitat der Schmelze
wirkt sich direkt auf die Rolle der ZrO- bzw. Y,03-Komponente im Glasnetzwerk aus. Dies
wird durch die Unterschiede in den Bandenshifts zwischen den deutlich basischeren Schmel-
zen CMAS- und CMAS+- und den saureren NA-/NAS-/CAS-Zusammensetzungen deutlich. So
ist es moglich, dass das weniger basisch wirkende ZrO; in basischeren Schmelzen direkt als
Netzwerkbildner fungiert, wahrend das Y,03 eine klassische netzwerkstabilisierende Rolle
einnimmt, wobei es den Einfluss von CaO und MgO einerseits ausgleicht oder andererseits
selbst Si-0-Si-Bindungen aufspaltet und somit das Netzwerk modifiziert. Einen Hinweis auf
eine der Schmelzbasizitat angepasste Rolle der ZrO,-bzw. Y,03-Komponente liefern die Satti-
gungsexperimente (siehe Kapitel 6.2). Diese zeigen, dass die ZrO,-Aufnahme stark mit der
Basizitat ansteigt, wahrend die Y,03-Aufnahme sogar leicht absinkt. Dieses Verhalten ist be-
sonders bei den basischen CMAS-/CMAS+-/syn.S.-Zusammensetzungen zu erkennen. Unter
der Voraussetzung, dass eine basische Schmelze bevorzugt ,saure“ Komponenten auflost,
wirde dies bedeuten, dass das ZrQ; gerade in den beiden CMAS-Schmelzen eine netzwerk-
stabilisierende oder sogar bildende Rolle einnimmt. Dagegen wird das Y,03 mit seinem eher
modifizierenden, basischeren Charakter in den basischeren CMAS-Schmelzen nicht so stark
gelost, wie in den saureren NAS-/CAS-Zusammensetzungen.

Um die genaue Rolle von Zr0,/Y,03 in den Glasern weiter verifizieren zu kénnen, dient der
direkte Vergleich mit den Analysen der an ZrO,+MgO angereicherten Glaser nach den Korro-
sionsexperimenten. MgO ist eine rein netzwerkmodifizierende Komponente, die dafiir be-
kannt ist, dass sie Si-0-Si-Verbindungen nach Si-O- -Mg2+--0-Si auftrennt und somit sehr stark
zur Depolymerisation und somit zur Viskositdtssenkung beitragt. Die folgende Abb. 4.7-5
zeigt Raman-Messungen der Schmelzen im Kontaktbereich zu MSZ-Keramiken (IBU10Mg
bzw. SG10Mg) nach der Interaktion fiir 0,5-1 h bei 1600°C.

Wie die Analysen der Proben zeigen, ist es in allen Proben durch die Auflosung und Aufnahme
von ZrO,+MgO0, dhnlich den zuvor gezeigten Proben mit ZrO,+Y,03, zu einer Verschiebung der
Hauptbanden zu niedrigeren Wellenzahlen gekommen. Die NAS-Zusammensetzung (Abb.
4.7-5 links oben) zeigt einige Auffalligkeiten im Raman-Spektrum. Zuséatzlich zu den breiteren
Banden der SiO4*-Netzwerkschwingungen bei 1085 cm! und 972 cm! sind 2-4 weitere
scharfe Banden niedriger Intensitdt zu beobachten. Die genaue Herkunft dieser Banden ist
unklar. Aufgrund der geringen Halbwertsbreite ist es wahrscheinlich, dass sie einer oder
mehrerer definierter Phasen zugeordnet werden kénnen. Sowohl kristalline, als auch amor-
phe Silikatstrukturen kommen in Frage. Wie aus eigenen Korrosionsexperimenten (siehe Ka-
pitel 6.4.3.4), als auch aus Literaturdatenl37] bekannt ist, entstehen beim Kontakt von MSZ zu
silikatischen Schmelzen aus dem ausgelaugten MgO und den SiO,/Al;O3-Anteilen der
Schmelze neue kristalline Phasen (z.B. MgAl,04, Mg,Si04 oder MgSiO3), die eine Erklarung fiir
diese Beobachtung darstellen konnen. Erste Ansitze dieser zusatzlichen Banden sind auch
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bei der CAS-Zusammensetzung nach der Aufnahme von MgO+ZrO zu erahnen (Abb. 4.7-5
links unten). Auch hier zeigen entsprechende Tiegelversuche die Bildung neuer Phasen aus
dem System MgO-SiO,-Al,03 (Kapitel 6.4.3.4). Die MgAl,04-Phase besitzt allerdings im rele-
vanten Wellenzahlbereich 800-1200 cm-! keine Banden und scheidet somit als Kandidat aus.
Mit MgSi03[2771 und Mg,Si04[278.2791 gibt es mindestens zwei Phasen, die im relevanten Wellen-

zahlbereich ihre Hauptbanden haben.
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Abb. 4.7-5: Glasstruktur der synthetisierten Gldser nach der Aufnahme von ZrO, und MgO. Zum Vergleich ist die jeweilige
Ausgangssituation aus Abb. 4.6-4 gegeben.
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Abb. 4.7-6: Raman-Spektren aus der Rruff-Datenbank von Spinell (Rruff-ID: R0O50184), Forsterit (Rruff-ID: R100099) und
Enstatit (Rruff-ID: R 070550) (links) mit den hinterlegten Bandenbositionen (griin) im relevanten Bereich 800-1200 cm™
aus den NAS- bzw. CAS-Glasuntersuchungen nach der Aufnahme von MgO und ZrO, (rechts).

Im Raman-Spektrum der an MgO und ZrO; angereicherten NAS- und CAS-Zusammensetzung
treten nicht alle Banden der kristallinen Phasen auf. Die vorhandenen Banden weichen leicht
von der idealen Bandenposition der kristallinen Phasen ab. Eine Erklarung hierfiir kénnte
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sein, dass in den Gldsern erste geordnete Substrukturen auftreten, die eine Verwandtschaft
zu den kristallinen Phasen aufweisen, aber eben noch in einer amorphen Form vorliegen.

Die ermittelten Bandenshifts N%O: H H Bl B B

der Hauptbanden und der ent- Ramanshift in [cm']
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durch die MgO+ZrO,-Auf- ity
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nahme, sind in Abb. 4.7-7 zu-
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CAS shiften zu niEdrigeren Abb. 4.7-7: Bandenshifts der Hauptbanden und der entfalteten Einzelbanden
Werten, sogar starker als der SiOs*-Tetraederschwingungen der Zusammensetzungen NAS, CAS, CMAS
durch die Aufnahme von und CMAS+ bedingt durch die MgO+ZrO,-Aufnahme.

Y203+Zr0,, was ein Hinweis auf eine stirkere Netzwerkaufspaltung ist. Diese wird durch die
erhohte Loslichkeit von MgO in den jeweiligen Zusammensetzungen hervorgerufen (siehe
Kapitel 6.2). Die entfalteten Einzelbanden der CMAS-/CMAS+-Zusammensetzung dndern ihre
Position hingegen nur sehr leicht. Die Banden des meta- bis disilikatischen Anteils mit Werten
>1000 cm-!t shiften weiter Richtung disilikatische Struktur, wiahrend die Banden des pyro- bis
metasilikatischen Anteils (~930-940 cm-!) ihre Position halten und ortho- bis pyrosilikati-
schen Anteile (~860-870 cm) sich starker in Richtung Orthosilikate entwickeln. Inwiefern
sich der bereits vorhandene MgO-Gehalt in der CMAS-/CMAS+-Zusammensetzung auf die
Bandenshifts durch die weitere Aufnahme von MgO auswirkt, wurde nicht ndher untersucht.
Die ,Vorsattigung“ an MgO und die dadurch bedingte verringerte MgO-Aufnahme und die
netzwerkstabilisierende Wirkung der ZrO;-Komponente sind aber eine mdégliche Erklarung

fiir die zuvor dargestellte, von den Y203+Zr02-Proben abweichende, strukturelle Entwicklung.

Durch die Analysen der ZrO,+MgO angereicherten Glaser konnte gezeigt werden, dass es
durch die netzwerkmodifizierende Wirkung des MgO zu einer Depolymerisation des SiO4*-
Netzwerks kommt. Der daraus resultierende Shift der Hauptbande und die Verteilung der
Einzelbanden sind den ZrO;- und Y,03-angereicherten Glaser sehr dhnlich. Die auffallig dhn-
liche Raman-Bandenentwicklung in den Glasern, die durch die Aufnahme von Zr0O,+Y>03 und
Zr02+MgO hervorgerufen wird, spricht fir eine dhnliche Rolle der beiden Oxide MgO und
Y,0s3. Da MgO ein Netzwerkwandler ist, kann dem Y,03 somit in den analysierten Glasern
ebenfalls eine netzwerkmodifizierende Rolle zugeschrieben werden.

Die Rolle des ZrO; kann in den untersuchten Proben nicht immer eindeutig zugeordnet wer-
den. In Schmelzen mit relativ niedriger Basizitdt und geringen Anteilen an Netzwerkwand-
lern, wie am Beispiel der CAS-Zusammensetzung gezeigt, fiihrt die Zugabe von Zr0O, ver-
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gleichbar der MgO und Y03 Zugabe, zu einer Depolymerisation und folglich zur Viskositéts-
senkung. In den Schmelzen mit bereits erh6hten Anteilen an Netzwerkwandlern (CaO, MgO,
usw.) ist die Rolle des ZrO; nicht eindeutig. Wahrend die Hauptbande zwar scheinbar zu nied-
rigeren Werten shiftet, zeigen die entfalteten Einzelbanden einen Trend zu héheren Werten
(Abb. 4.7-3 & Abb. 4.7-5) und die Intensitatsverhaltnisse dndern sich zu Gunsten einer pyro-
bis metasilikatischen Struktur (~900-950 cm1). Dies sind Anzeichen fiir eine Stabilisierung
einer Silikatstruktur, was bedeuten wiirde, dass das ZrO; in Gldsern/Schmelzen mit hohem
Netzwerkwandler-Anteil (hoher Basizitdt) eher eine netzwerkstabilisierende Rolle einnimmt
und somit den Polymerisationgrad und die Viskositdt der Schmelze zu einem gewissen Teil in
Abhédngigkeit von der Schmelzchemie beeinflusst. Der Nettobeitrag der reinen ZrO;-Kompo-
nente in den CMASs-Schmelzen ist somit als viskositatserhohend einzustufen. Lediglich durch
die Mitauflosung bzw. durch die verstarkte Auslaugung der ZrO,-stabilisierenden Y03- und
MgO-Komponente ist der Gesamtbeitrag durch die Keramikauflosung bei den Korrosionsex-
perimenten mit den CMASs-Schmelzen als viskositatssenkend einzuordnen.

4.7.3 Fazit

Es konnte durch die Raman-Messungen der synthetisierten Glaser und der Korrosionsproben
in Verbindung mit einer detaillierten Analyse der SiO4*-Netzwerkschwingungen im Bereich
von 800-1200 cm'! gezeigt werden, dass die Auflosung von Y,03 und MgO in die im Rahmen
dieser Arbeit untersuchten Schmelzen und deren Gladser in allen Proben, unabhéngig von de-
ren Chemismus, zu einer Depolymerisation und folglich zu einer Viskositatssenkung gefiihrt
hat. Fiir ZrO; konnte nachgewiesen werden, dass es sich in Schmelzen niedriger Basizitat,
ohne Uberschuss an Netzwerkwandlern, netzwerkmodifizierend bzw. depolymerisierend
verhdlt. In Schmelzen héherer Basizitat nimmt ZrO; eine netzwerkstabilisierende Rolle ein
und wirkt daher in den analysierten CMASs-Schmelzen netzwerkbildend und somit polyme-
risierend und viskositatserh6hend. Bekraftigt wird diese Annahme durch die erhéhten, expe-
rimentell ermittelten ZrO,-Loslichkeiten in den basischeren Schmelzen CMAS, CMAS+ und
syn.S. (siehe Kapitel 6.2.3).

4.8 Zusammenfassung

Mit diesem Kapitel wurden die theoretischen Grundlagen und Eigenschaften der synthetisier-
ten Schmelzen (NA, NAS, CAS, CMAS, CMAS+ und syn.S.) erarbeitet, die notwendig sind, um
Korrosionsprozesse besser verstehen und modellieren zu konnen. Der direkte Zusammen-
hang zwischen der Viskositdt und der chemischen Zusammensetzung (Basizitit) ldsst sich
sehr gut anhand der folgenden Abb. 4.8-1 nachvollziehen. Hier wurden jeweils ein optisches-
Basizitit-Modell (DUFFY & INGRAMI201) und ein Klassisches Basizititsmodell (WHI-
TELEY[198]) als Basis gewahlt und gegen die mit den unterschiedlichen Modellen berechneten
Viskositatswerte aufgetragen.
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[aufgezeigt werden [?°(oben) bzw. klassischer Basizitdt nach WHITELEY*®®! (unten) und der Schmelzvis-
kositdt nach jeweils URBAIN2?2 2231 ynd MILLSI?'3 2331 nach klassischem Ansatz und

konnte. In Schmelzen mit MILLS & SRIDHAR?% und RAY & PAL?2%] nach strukturbasierten Berechnungen.

hoher Basizitdit nimmt

Zr0O, demzufolge eher eine netzwerkstabilisierende Rolle ein, wahrend in Schmelzen niedri-
ger Basizitit, ohne Uberschuss an Netzwerkwandlern, eine netzwerkmodifizierende Rolle
wahrscheinlicher ist. Somit wird durch die Stabilisatorauslaugung (Y.03 bzw. MgO) die
Schmelzviskositdt tendenziell reduziert, wahrend das aufgeldste ZrO,, in Abhangigkeit von
der Schmelzbasizitit, sowohl reduzierend als auch steigernd wirken kann.

Schmelzen mit einer hohen Reaktivitit/Basizitat, die immer auch eine niedrige Viskositat auf-
weisen, sind somit, in Bezug auf ,saure” Feuerfesterzeugnisse, als hoch korrosiv zu bewerten.
Das grofie chemische Ungleichgewicht zwischen saurem Feuerfestmaterial und basischer
Schmelze und das somit grofde Korrosionspotential werden zusatzlich durch eine niedrige
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4 Silikatische Schmelzen

Viskositat verstarkt. Die erhohte ZrO;-Auflésung durch basische Schmelzen wird durch Satti-
gungsexperimente (siehe Kapitel 6.2) bestatigt.

Die Materialabtransportprozesse durch Konvektion und Diffusion laufen bei niedriger Visko-
sitdt deutlich effektiver ab, als bei hoherer Viskositit. Fiir die angestrebten Korrosionsexpe-
rimente bedeutet dies, dass bereits im Vorfeld eine tendenzielle Reihenfolge von schwacher
bis hoher Korrosivitat aufgestellt werden kann:

NAS < NS < CAS < CMAS = CMAS+ < syn.S.

Lediglich die Oberflichenspannungen und somit das Benetzungsverhalten der Schmelzen auf
der Zr0O;-Keramik kdnnen die Korrosivitiat der Schmelze noch stark beeinflussen, da eine gute
Benetzung die Grundlage fiir eine intensive Material-Schmelz-Interaktion ist, die dabei nicht
direkt von der Schmelzviskositat abhadngt.
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Im folgenden Kapitel wird das Benetzungsverhalten der synthetisierten Schmelzen anhand
von HTM-Messungen auf den verschiedenen YSZ bzw. MSZ-Substraten analysiert. Die Benet-
zung durch eine Schmelzphase hat einen entscheidenden Einfluss auf das Korrosionsverhal-
ten von feuerfesten Materialien und ist dabei von der Viskositdt unabhdngig. Die Benetzung
gibt indirekt Auskunft tiber die Starke der chemischen Interaktion zwischen Schmelzphase
und Festphase bzw. iiber das Verhiltnis von intrinsischen Bindungskrafte (Kohasion) gegen-
tiber extrinsischen Anziehungskréften. Dabei spielt die Oberflichenspannung der fliissigen
Phase eine entscheidende Rolle.

5.1 Grundlagen

Die Oberflachenspannung von fliissigen Phasen wird iiber die Bindungskrafte zwischen den
einzelnen Molekiilen definiert. Im Inneren einer Fliissigkeit stehen Molekiile in alle Raum-
richtungen Bindungspartner zur Verfiigung und die auftretenden Krafte neutralisieren sich.
An der Oberflache bzw. Grenzflache einer Fliissigphase zu einer anderen Phase ist dies nicht
mehr gegeben. Hier stehen zu einer Seite hin keine Bindungspartner zur Verfiigung. Wenn die
Oberflache grof3 ist, also viele Molekiile sich im Ungleichgewicht befinden ist dies energetisch
unglinstig. Die Molekiile streben nach innen um in einen neutralen Zustand zu gelangen und
die Oberfliche zu verringern. Am energetisch giinstigsten ist die Kugelform, weshalb alle
Fliissigkeiten im Vakuum ohne Kontakt zu einer weiteren Phase dazu neigen Tropfen auszu-
bilden. Gibt es aber einen Kontakt zu einer Benachbarten Phase, kommt es zu Wechselwir-
kungen zwischen den Phasen. Je grofder der Bindungsenergieunterschied zwischen den Fliis-
sigphasenmolekiilen (Kohdsion) und zwischen Fliissigkeitsmolekiilen und den Molekiilen der
benachbarten Phasen (Adhéasion) ist, desto stdrker streben die oberflichennahen Molekiile
ins Innere, desto grofier ist die Energie, die durch eine Verkleinerung der Oberflache gewon-
nen wird, desto grofder ist die Oberflichenenergie, desto kugelformiger wird der Fliissigkeits-
tropfen und desto schlechter benetzt die Fliissigkeit. Die Folge ist eine geringe Reaktivitdt von
Fliissigkeit und Substrat. Umgekehrt gilt, je kleiner der Energieunterschied desto grofier ist
die Anziehung zwischen den Molekiilen der benachbarten Phasen und desto starker kénnen
diese miteinander in Wechselwirkung treten. Der Fliissigkeitstropfen wird flacher bis hin
zum kompletten Spreiten und die Reaktivitidt von Fliissigkeit und Substrat ist grof3.

Ein Maf? fiir die Interaktion zwischen den beiden in Kontakt stehenden Phasen ist der Kon-
taktwinkel 0 in [°]. Dieser kann {iber die sogenannte Liegende-Tropfen-Methode rein optisch
bestimmt werden. Die Beziehung von den unterschiedlichen Grenzflachenenergien zwischen
den beteiligten Phasen und dem Kontaktwinkel lasst sich durch die Young’'sche Gleichung
(GL5.1-1) beschreibenl280l,
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GL5.1-1 cosO = seYst
YLG

Dabei steht ysg, in Anlehnung an die englische Sprache, fiir die Grenzfldchenenergie zwischen
fester und gasformiger Phase, ys. fiir die Grenzflachenenergie zwischen fester und fliissiger
Phase und yic Grenzflichenenergie zwischen fliissiger und gasférmiger Phase.

Unter der Verwendung von Edelgasatmosphéren bzw. Messungen im Vakuum kénnen die
Grenzflachenenergien mit beteiligter Gasphase vernachlassigt werden und das Benetzungs-
verhalten stellt sich wie folgt nach der vereinfachten Gl.5.1-2 in Abhangigkeit von der Ober-
flaichenspannung der Fliissigphase o1, der Grenzflachenenergie ys;, des Kontaktwinkels 8 und
der Oberflachenspannung der Festphase dar.

Gl.5.1-2 0, - cos0 = o5 — ys;.

Da der Begriff Oberflaichenspannung bei Festkérpern missverstandlich -in Bezug auf mecha-
nische Spannungen- sein kann, wird bei Festkorpern iiblicherweise der Begriff Oberflachen-
energie os gebraucht. Da die Gréfden oy, os und ys1.>0 sind, ergibt sich ein 8 von <90° wenn gilt
os>yst, 0=90° fiir os=ys;, und 6>90° wenn gilt os<yst.

Die Grofden o, und 0 kénnen direkt gemessen werden, wohingegen sich die Oberflachenener-
gie eines Festkorpers os und die Grenzflachenenergie ysi. zwischen Fest- und Fliissigphase
nicht direkt experimentell messen lassen. ys;. ldsst sich aus folgender Beziehung (GL5.1-3)
nach DUPREI[281] ableiten,

Gl. 5.1-3 WA = 0O0g + 0, — Vs, = VsL* (1 + cos 9)

wobei die Adhasionsarbeit W, der Fliissigkeit auf der Festphase wiederum eine messbare
Grofie darstellt.

Mit Kenntnis von s, 1dsst sich nun mit G1.5.1-3 os des zu benetzenden Stoffes errechnen, die
in erster Naherung als von or, unabhdngig betrachtet werden kannl282l, wenn gilt y.>ys bzw.
01.>0s. Ist yi<ys bzw. o1.<os, kommt der sogenannte initiale Spreitdruck S zum Tragen. Dieser
ist ein Maf$ fiir die Tendenz einer Fliissigphase die Festphase komplett zu benetzen (sprei-
ten). Der initiale Spreitdruck S einer Fliissigkeit auf einer Festphase ist nach HARKINSI283, 284]
wie folgt definiert (Gl.5.1-4 & G1.5.1-5):

GL.5.1-4 S=wpl —wi
GL5.1-5 S=05—0,— Vst

Dabei ist WSt die Adhasionsarbeit zwischen der Fliissig und der Festphase und Wyt die Ko-
hision der Fliissigphase. Ubersteigt W45t die Kohésionsarbeit der Fliissigphase (S>0) tendiert
die Fliissigkeit dazu den Festkorper vollstandig zu benetzen (Spreitung).

Jede Fliissigphase besitzt in unmittelbarer Umgebung der Phasengrenze zur Gasphase eine
Dampfphase V. Ist nun y.<ys bzw. o1.<os gegeben kommt es am 3-Phasenpunkt zur Adsorption
der Dampfphase V auf der Festphase S. Auf diese Weise bildet sich eine Monolage von Flus-
sigkeitsmolekiilen auf der Festphase als Vorlaufer vor dem eigentlichen Fliissigkeitstropfen.
Der Gleichgewichtsdruck zwischen Monolage und Tropfen wird als m. definiert. T ist nur
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schwer zu bestimmen. Die adsorbierte Monolage reduziert nun die eigentliche Oberflachen-
energie des Feststoffes. Als Folge daraus wird os um den Term . verringert und reprasentiert
nicht mehr die tatsichliche Oberflichenenergie des Feststoffes. Somit ergibt sich nach G1.5.1-
6 die reelle Oberflachenenergie osv) in Abhdngigkeit von der Dampfphase V der Fliissigkeit.

GlL5.1-6 0'5([/) = 0g — T,

Bei 01.>0s kann der Term e vernachlassigt werden(2821 und die berechnete (scheinbare) Ober-
flaichenenergie os(v) entspricht in etwa der tatsachlichen Oberflichenenergie des Festkorpers
os (osw)= 0s). Fiir o.<os gewinnt e an Bedeutung und die berechnete (scheinbare) Oberfla-
chenenergie os(v) ist deutlich geringer als die tatsdchlichen Oberflachenenergie des Festkor-
pers os (osw)< Os).

5.1.1 Oberflachenenergie os der Festphase

Die Oberflaichenenergien der im Rahmen dieser Arbeit untersuchten Feststoffe (MSZ- bzw.
YSZ-Keramiken) miissen unter den oben dargestellten Annahmen aus experimentellen Lite-
raturwerten berechnet werden. Diese Berechnungen basieren auf experimentell bestimmten
W, von Fliissigphasen/Schmelzen mit bekanntem oy, auf vergleichbaren MSZ bzw. YSZ-Mate-
rialien bei entsprechenden Temperaturen.

Am besten eignen sich hierfiir Schmelzen von Metallen (Cr, Mn, Fe, Ni, Cu, Ti aber auch Al und
Si), die zusatzlich noch den Vorteil der hohen Benetzungswinkel auf den zu untersuchenden
Materialien mitbringen und somit o1>0s gewdahrleisten, wonach sich fiir die errechneten
Oberflachenenergien oswv)=os ergibt (vgl. Gl. 5.1-6). Einige experimentelle Daten finden sich
hierfiir in der Literatur(285-289],

Die aus den Literaturwerten (Tab. 5.1-1) berechneten os-Werte zeigen grofiere Schwankun-
gen innerhalb einer Materialgruppe. Es wurde berichteti2ss], dass nicht nur die chemische son-
dern auch die strukturelle Substratzusammensetzung eine Rolle spielt. So reichen die Werte
fiir reines Zr0O,, je nach Phasenbestand, von <770 (c-Zr0Oz) bis hin zu 1130 mN-m! (m-ZrO,).
Aber auch bei gleicher chemischer und struktureller Zusammensetzung (vgl. 10 mol% Ca-
Zr0O; Tab. 5.1-1) kommt es zu starken Schwankungen in den berechneten os-Werten. Dies liegt
vermutlich an leichten Abweichungen bei der experimentellen Durchfiihrung, kann aber auch
auf die unterschiedlichen Messmethoden zuriickzufiihren sein. Hinzu kommt, dass wohl auch
die verwendete Modellschmelze einen gewissen Einfluss auf die berechneten os-Werte haben
kann (vgl. NIKOLOPOULOSI2#7), obwohl diese theoretisch unabhdngig von der verwendeten
Schmelze sind. Unter Beriicksichtigung dieser Umstidnde wird deutlich, dass diese Bestim-
mungsmethode fehlerbehaftet ist.

In Tab. 5.1-1 sind die berechneten os-Werte fiir die unterschiedlichen Ausgangsoxide der Ma-
terialien (ZrOz, Y203, MgO und Ca0) bzw. einige os-Wert von fertig gesinterten, YSZ-Materia-
lien angegeben. Fiir MSZ-Materialien sind in der Literatur keine Werte zu finden.
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Auch wenn es zwischen den verschiedenen Arbeiten z.T. deutliche Abweichungen in den re-
sultierenden os-Werten gibt, lasst sich dennoch nach OVERBURY®ss! fiir reines ZrO; eine Rei-
henfolge der Oberflachenenergien festlegen, die rein strukturbedingt ist.

Tab. 5.1-1: Literaturwerte zu Benetzungsversuchen von Metallschmelzen auf den Oxiden ZrO,, Y,03;, CaO und MSZ und
YSZ- bzw. CSZ-Materialien und die daraus berechneten Oberflichenenergien os.

Literatur Material Schmelze Tin [K] Bin Wain oLin YsLin osin
[l [MN'm?]  [mN'm?]  [mN-m?]  [mNm?]

OVERBURY!2#3] m-ZrO; <1423 1130

t-Zr0; 1423-2575 770

c-Zr0> >2575 <770

KANETKAR22! Y,03 AliCraoNi 1773 138 329 1290 1281 322

AlsCraoNi 1773 141 271 1310 1216 198

OVERBURY!2#! Ca0 - 820

OVERBURY!283] MgO 1100

ZHU2#7 8Y-Zr0O, Ti 1973 142 602 1460 1510 360
UEK]1288! 10Ca-Zr0; Al 1373 60 1250 784 833 1225%)

Cu 1373 115 800 1311 1385 832

NIKOLOPOULOS!?#] 10Ca-Zr0- Cu 1473 122 602 1311 1288 590

Co 1823 123 721 1610 1594 712

Ni 1773 120 878 1754 1741 871

*) unzuverldssige Werte, da 0,<os und somit asy)# os

Demnach ergibt sich folgende Reihenfolge mit abnehmender Oberflachenenergie innerhalb
des reinen ZrO;-Systems: m-ZrOz>t-ZrO,>c-Zr0,. Weiter gilt fiir die os der reinen Oxidkom-
ponenten Mg0>Ca0>Zr0,>Y,03. Folglich miissen sich bindre Mischungen aus ZrO; und einem
der Stabilisatoroxide, unter der Voraussetzung der homogenen Verteilung, wie folgt einord-
nen: 3Y-Zr0;>8Y-Zr0; bzw. (Mg-Zr0;)>Ca-Zr0,>Y-Zr0,, was durch die Literaturwerte zumin-
dest fiir Ca-ZrO; und Y-ZrO; ndherungsweise bestatigt wird. Da MgO ein deutlich héheres os
besitzt als ZrO, wird eine Mischung der beiden Oxide (vergleichbar Ca0-Zr0;), wie sie in
MgO-stabilisiertem ZrO; vorliegt, zu einer Erh6hung der Oberflaichenspannung fithren. Dar-
aus lasst sich bei der Verwendung der gleichen Modellschmelze und unter der Annahme einer
identischen Grenzflichenenergie ys. aus G1.5.1-2 und Gl.5.1-3 folgende theoretische Reihen-
folge in Sachen Benetzungswinkel 8 und Adhdsionsarbeit W, vorhersagen: OMSZ < §¢SZ < §3YsZ

< 08YSZ hzw. WAMSZ > WACSZ > W 3YSZ> W \8YSZ,

Legt man diese Einordung den nachfolgenden Benetzungsexperimenten zugrunde, miissten
die YSZ-Keramiken grundlegend schlechter durch die silikatischen Schmelzen benetzbar sein,
als die MgO- bzw. CaO-stabilisierten und folglich die Korrosion/Infiltration geringer ausfal-
len. Dies wurde im Rahmen dieser Arbeit durch die eigens durchgefiihrten Benetzungsexpe-
rimente und die Korrosionsstudien anhand von Tiegelexperimenten bestétigt (siehe Kapitel
5.2&6.4).

Mit Kenntnis der freie Oberflichenenergie os des ebenen, homogenen Festkorpers und Kennt-
nis der Oberflichenspannung oy, der Fliissigphase (Abschatzung siehe Kapitel 5.1.2), in Kom-
bination mit dem gemessenen Benetzungswinkeln 0 (siehe Kapitel 5.2), 1asst sich theoretisch
die Grenzflaichenenergie ys. zwischen den ZrO;-Keramiken und den synthetisierten Schmel-
zen abschitzen, die wiederum eine Aussage liber die Wechselwirkung zwischen Fliissig und
Festphase zulasst. Die Grenzflachenenergie/-spannung vysi. (G1.5.1-3) ist folglich iiber die Ar-
beit definiert, die verrichtet werden muss um die Kontaktfliche zwischen der Festphase und
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der Fliissigphase bei isothermen Bedingungen um 1 m? zu vergréfRern. Das bedeutet, dass bei
gut benetzenden Fliissigkeiten geringere ys.-Werte zu erwarten sind als bei schlechter benet-
zenden Fliissigkeiten.

5.1.2 Oberflachenspannung o, der Schmelzphasen

Die Bestimmung der Oberfldchenspannungen von Fliissigphasen bei sehr hohen Temperatu-
ren, anhand einer direkten Messung der Adhdsionsarbeit, ist eine sehr aufwendige und feh-
leranféllige Methode, deren Durchfiihrung im Rahmen dieser Arbeit nicht vorgesehen ist.

Eine weitere, nicht minder aufwendige, indirekte Methode zur Bestimmung der Oberflachen-
spannung bzw. Grenzfldchenenergie einer Fliissigphase auf einem Substrat, basiert auf der
Liegende-Tropfen-Methode. Nach dem Prinzip von BASHFORTH & ADAMSI[290] sind dafiir der
Kontaktwinkel und einige geometrische Grofien des liegenden Tropfens notwendig um des-
sen Formfaktor zu bestimmen. Deren Bestimmung ist allerdings ebenfalls sehr fehleranfallig.
Hinzu kommt, dass das Modell lediglich auf Tropfen mit 6>90° anwendbar ist.

BUTLER & BLOOMI291 haben diese Methode aufgegriffen und mittels nicht linearer Regressi-
onsanalyse weiterentwickelt und die Bestimmung des Formfaktors aufleichter zu messenden
Grofden gestiitzt, die ebenfalls bei Tropfen mit Kontaktwinkel 8<90° bestimmbar sind. Uber
ein aufwendigen, computergestiitzten Algorithmus kénnen diese geometrischen Grofien be-
stimmt und daraus die Oberflaichenspannung errechnet werdenl292l. Ein Nachteil dieser Me-
thodik ist, dass das Ergebnis nicht direkt die Oberfldchenspannung o1, der Schmelze angibt,
sondern vielmehr die Grenzflachenenergie ysi. zwischen Festkorper und Schmelze reprasen-
tiert und somit deutlich von deren Interaktion abhéangig ist. Ein weiterer grofier Nachteil die-
ser Methodik ist die Abhangigkeit Messung von der Materialdichte. Die Probengréfde muss
stets so gewahlt werden, dass der Formfaktor des sich bildenden Tropfens lediglich von der
Oberflaichenspannung abhingt und nicht entscheidend von der Gravitation beeinflusst wird.
Bei sehr dichten/schweren Schmelzen miissen deshalb kleinere Probenvolumina verwendet
werden, als bei leichteren Schmelzen, da ansonsten das Dach des Tropfens durch die Gravita-
tion abgeflacht werden wiirde und somit die Kontaktwinkel beeinflusst wiirden. Dies fiihrt zu
einer Fehlinterpretation der Oberflichenspannung. Somit muss die Probenmenge stets auf
das zu untersuchende Material angepasst werden, da die Giiltigkeit der Messung sehr stark
davon abhdngt (2931,

Eine weitere Methode zur Bestimmung der Oberflaichenspannung basiert auf Berechnungs-
modellen, die rein auf die chemische Zusammensetzung der Schmelze gestiitzt sind. Hierzu
finden sich in der Literatur mehrere Modelle, u.a. Arbeiten von APPENI[294 295] DIETZELI29],
GOLEUS et al.[297], KUCUK et. al.[298] und MILLS et al.[186l. Dabei werden z.T. sehr genaue Vor-
hersagen getroffen, die mit den gemessenen Werten sehr gut iibereinstimmen. Da die Ober-
flaichenspannungsbestimmung bzw. Abschatzung der im Rahmen dieser Arbeit synthetisier-
ten Schmelzen nur eine untergeordnete Rolle spielt, wurden die Oberflachenspannungen der
Schmelzen bei T>1400°C rein auf chemisch basierten Berechnungsmodellen durchgefiihrt.
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Bei der Bestimmung iliber die chemische Zusammensetzung muss zunichst beriicksichtigt
werden, dass die Oberflachenspannung o1, im Unterschied zu den oben aufgefiihrten Schmel-
zeigenschaften Basizitat (Kapitel 4.5)und Viskositat (Kapitel 4.6), ein Spezialfall ist, da es sich
hierbei um keine Bulkeigenschaft sondern um eine reine Oberflicheneigenschaft der
Schmelze handelt.

Diese wird in erster Linie von oberflachenaktiven Stoffen, auch Tenside genannt, beeinflusst.
Die bekanntesten in Glasschmelzen sind B:03, K20, CaF; und PbO. Dabei konzentrieren sich
diese oberfldchenaktiven Stoffe mit einer sehr geringen Oberflachenspannung in den Grenz-
schichten zu den angrenzenden Phasen. Dies kann auch zu einer Komponentenseparation in
der Schmelze fiihren, was die Bulkeigenschaften, wie Viskositit und Basizitiat nachhaltig be-
einflussen kann. Die Berechnung von Schmelzen die frei von oberflachenaktiven Stoffen sind
ist mit Hilfe der bekannten Modelle unproblematisch und liefert im Vergleich zu den gemes-
senen Werten sehr gute Ubereinstimmungen(174],

Die Aufteilung in oberflachenaktive und inaktive Stoffe in Schmelzen erfolgt aufgrund der
Oberflachenspannungen der Einzeloxidkomponenten, welche wiederum eine Funktion der
Temperatur darstellen. Dabei sind aktive Stoffe relativ zu inaktiven Stoffen sehr viel niedriger
in ihrer Oberflichenspannung o; und kénnen, je nach Autor und Modell, auch negative Werte
annehmen.

In den folgenden Tabellen sind fiir jedes Modell die jeweilig giiltigen o; der Einzelkomponen-
ten aufgefiihrt. Alle Modelle basieren auf experimentell bestimmten Werten. Die o; der Ein-
zelkomponenten wurden mittels Regressionsanalysen ermittelt. Die Modellel186. 294-297] zur
Berechnung der Oberfladchenspannung o1, der Schmelzen basieren alle auf einem dhnlichen
und einfachen Prinzip, das die Summe i der Produkte aller Oberflichenspannungen oy; der

enthaltenen Einzelkomponenten und deren molarem Anteil x; darstellt (GL.5.1-7).
G151'7 O-LBulk = ZL' O-Li * xl’

Eine Ausnahme stellt das Modell nach DIETZELI2%I dar. Hier werden die Anteile der Einzel-
komponenten in [wt%] angegeben (siehe Gl.5.1-9). KUCUK et al.[298] haben herausgefunden,
dass SiOz, Na;0 und Fe;03 keinen Einfluss auf die Oberflaichenspannung haben, weshalb sie
die Oberflachenspannungsparameter Osio,, Ona,0 UNd Ore,0, mit 0 angeben und somit Si0z, Na,0
und Fe;03 keine besondere Gewichtung einraumen. Dem Kucuk-Modell liegt folgende Formel
(GL5.1-8) zugrunde:

GL5.1-8 Orpue = 2712+ (Ti01, %) + 0 X0, + 0 Xyg,0 + 0 * Xpe,0,

Unter reduzierenden Bedingungen, wenn das Fe3+/Fe2+-Verhaltnis in den Fe-haltigen Schmel-
zen steigt, wiirden die o, -Werte ebenfalls ansteigen. Somit hat auch die Atmosphare indi-

rekten Einfluss auf die Oberflachenspannung von bestimmten Schmelzen.

In Tab. 5.1-2 bis Tab. 5.1-6 sind die fiir das jeweilige Modell bestimmten Oberflaichenspan-
nungsparameter oy, fiir die einzelnen Oxidkomponenten angegeben. Diese Werte basieren auf

Messwerten von Schmelzen in Edelgasen bzw. im Vakuum um Wechselwirkungen mit der
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Gasphase und somit Einfliisse auf das Messergebnis zu minimieren und somit eine moglichst
genaue Berechnungsgrundlage zu gewahrleisten.

Tab. 5.1-2: Oberflichenspannungsparameter in [mN-m™] fiir einige wichtige Oxidkomponenten bei 1300°C nach AP-
PEN[294, 295].

B203 K20 Si0, CaF, Na,O Fe 03 TiO2 CrO Zr0; BaO Sro Ca0 MgO FeO NiO MnO AlLO3 Cra03
oL *) *) 290 - 295 490 250 - 350 470 490 510 520 - 400 390 580

Tab. 5.1-3: Oberfldchenspannungsparameter in [mN-m™] fiir einige wichtige Oxidkomponenten bei 900°C nach DIET-
ZEL12%],

B,03 K20 Si0, CaF, Na.0 Fe,03 TiO2 Cro Zr0; BaO Sro Ca0 MgO FeO NiO MnO Al03 Cra03
o 80 10 340 - 150 450 300 - 410 370 - 480 660 - 450 450 620 -590

Tab. 5.1-4: Oberfldchenspannungsparameter in [mN-m™] fiir einige wichtige Oxidkomponenten nach GOLEUS et al.[?%7],

MoO3 Cr,03 B203 K20 PbO BaO Li.0 MgO FeO MnO Sro Ca0 Al,O3 Si0, Na,O Zn0
o -1238 -1790 24 81 167 553 443 614 - 338 537 548 533 264 331 529

Tab. 5.1-5: Oberflichenspannungsparameter in [mN-m™] fiir einige wichtige Oxidkomponenten bei 1500°C nach MILLS
et al.[186],

B203 K20 Si0, CaF, Na,O Fe 03 TiO2 Cro Zr0; BaO Sro Ca0 MgO FeO NiO MnO Al203 Cr,03
oy 110 160 260 290 295 300 360 360 400 560 600 625 635 645 645 645 655 800

Tab. 5.1-6: Oberflidchenspannungsparameter in [mN-m™] fiir einige wichtige Oxidkomponenten bei 1400°C nach KUCUK
et al.[2%],

MoOs Rb20 B,03 K20 PbO BaO Li,0 MgO FeO MnO Sr0 Ca0 Al03 Si02 Na,0 Zn0 Fe;03
oy, -2450 -343 -286 -222 -138 128 148 196 268 292 332 334 347 0 0 0 0

In der nachfolgenden Tab. 5.1-7 und Abb. 5.1-1 sind die errechneten Oberflaichenspannungen
Ovguy fUr die im Rahmen dieser Arbeit synthetisierten Modellschmelzen nach den obigen Mo-

dellen angegeben bzw. dargestellt.

Tab. 5.1-7: Errechnete Oberfliichenspannungen o,g, der synthetisierten Schmelzen nach den gegebenen Modellen.

OLgyi in [MN-m™'] der synthetisierten Schmelzen

Modell Tin [°C] NS NAS CAS CMAS CMAS+ syn.S.
APPEN!294 295 1300 291 327 418 410 411 446
DIETZEL?®! 1500 278 348 447 416 418 443
GOLEUS et al.l?” n.a. 277 324 420 413
KUCUK et al.?®® 1400 271 315 441 432 476
MILLS et al.l88! 1500 267 314 450 452 449 504
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Abb. 5.1-1: Errechnete Oberfldchenspannungen o,y der synthetisierten [gg einzige Modell. das einen

Schmelzen nach den gegebenen Modellen nach Appen!?®* 2951 Dijetzell?%°], Go- . .
leus et al.?7], Kucuk et al.?%! und Mills et al.[*8¢], Temperatureinfluss beriick-

sichtigt und somit die Be-
rechnung von org, mit steigender Temperatur ermoglicht, ist das Dietzel-Modell[29%6], dem
folgende Formel (Gl.5.1-9) zugrunde liegt:

T—1173)

Gl.5.1-9 OLpuie = (= oL ° x;) =4 (W

wobei x; die Anteile in [wt%] darstellt und T die gewiinschte Temperatur in K. DIETZELI2%I
gibt an, dass fiir jede 100°C Erhéhung in erster Naherung 4 mN-m-! vom errechneten oy
abgezogen werden miissen, um den Temperatureinfluss zu beriicksichtigen. Durch diese An-
passungsmoglichkeit ist es das einzige Modell, das auf einen breiten Temperaturbereich an-
passbar ist.

Der Temperaturfaktor hat in Anbetracht der hohen oy5,,-Ausgangswerten der silikatischen

Schmelzen, im Vergleich zur chemischen Zusammensetzung, nur einen minimalen Einfluss
[299](siehe Abb. 5.1-1).

In der Literatur wird darauf hingewiesen, dass Schmelzen mit einem Gehalt von >50 wt% SiO>
einen besonderen Stellenwert bei der Berechnung der Oberflachenspannung einnehmen. Da
Si0O; als leicht tensidisch gilt, wurde bei Schmelzen mit Xsio,>50 wt% z.T. ein Anstieg der Ober-
flaichenspannung mit der Temperatur beobachtetl186. 3001, Dies gilt es bei der Berechnung der
Oberflaichenspannung der NS- und der NAS-Schmelze zu beriicksichtigen, auch wenn die er-
rechneten Oberflichenspannungen dadurch nur sehr leicht beeinflusst werden.

Die Streuung der mit den unterschiedlichen Modellen berechneten Einzelwerte der jeweili-
gen Schmelzen ist zum einen auf die Messunsicherheit bei der Bestimmung der Einzelkom-
ponentenoberflaichenspannungen o; und zum anderen auf die unterschiedliche Interpreta-

tion der Rollen einiger Oxidkomponenten zuriickzufiihren.
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5.2 Benetzungsexperimente

Im Rahmen dieser Arbeit wurden Benetzungsversuche der synthetischen Schmelzen auf den
in Kapitel 3 vorgestellten MSZ- und YSZ-Substraten durchgefiihrt. Die fiir die Benetzungsver-
suche verwendeten Keramiken wurden als Scheibchen mit planparallelen Flachen prapariert,
wobei eine Seite nach dem Sinterbrand feinpoliert wurde (siehe Kapitel 3.2.2), um stérende
Oberflacheneffekte zu minimieren. Dieser Schritt ist sehr wichtig, da die Oberflachenrauigkeit
nachweislich einen entscheidenden Einfluss auf das Benetzungsverhalten bzw. den Benet-
zungswinkel 6 und somit die Interaktion der Schmelze mit dem Zr0,-Substrat haben kann[301l.
Ahnliches gilt fiir eine vorhandene Porositit. Diese kann sich sowohl positiv (steigende 0) als
auch negativ (sinkende 6) auf das Benetzungsverhalten und somit die Materialkorrosion aus-
wirken. ZHU et al. [287] haben gezeigt, dass mit steigender Porositdt der Benetzungswinkel 6
von geschmolzenem Ti auf 8 mol% YSZ bei 1700°C deutlich ansteigt und somit die Material-
Schmelz-Interaktion verringert wird. Dieser korrosionsbestandigkeitssteigernde Effekt ist al-
lerdings nur bei Schmelzen zutreffend, die von Grund auf ein eher schlechtes Benetzungsver-
halten (6>90°) gegeniiber des zu untersuchenden Substrats zeigen. Fiir den benetzenden bis
sehr gut benetzenden Fall (6<90°) tritt dieser Effekt nicht ein. Im Gegenteil wird die Korrosi-
onsbestdndigkeit deutlich gemindert, da die Porositit offene Wegbarkeiten fiir die benetzen-
den Schmelzen darstellen. Dieser Einflussfaktor konnte durch die Probenpraparation im Ge-
gensatz zur Oberflichenrauigkeit nicht angeglichen werden, zumal auch die Erhéhung der
Sintertemperatur und der Sinterdauer keinen merklichen Effekt auf die absolute Porositat
haben (siehe Kapitel 3.3.1). Die Porenverteilung (Anzahl/Grofse) wurde hierbei nicht bertick-
sichtigt.

5.2.1 Probenvorbereitung

Die verschiedenen Glaspulver wurden in Form
von Presstabletten, mit den MafSen 2 mm @ und
3 mm Hohe, mit Hilfe einer Pressvorrichtung auf
die Substratscheibchen aufgebracht. Das Glaspul-
ver wurde, um ein vorzeitiges Zerfallen der Pres-
stablette auszuschlieffen und eine bessere Ver-
dichtung zu gewahrleisten, mit Wasser leicht an-
gefeuchtet. Das feuchte Pulver wird mit einem
Druck von ~5N/mm? verdichtet. Eine einheitli-
che Verdichtung ist sehr wichtig. Dadurch wird

gewahrleistet, dass die gleiche Ausgangsvoraus-

i . Abb. 5.2-1: Benetzungsversuchsaufbau mit (1) Pro-
setzung (Pulverkompaktion) fir den Auf- pennaiter inki. (2) Schmelzsperre aus Al;03, (3) po-

schmelzprozess der unterschiedlichen Gliser ge- lierte ZrO,-Scheibe, (4) Glaspulverpresstablette und
(5) Ofenrohr.

geben ist, wodurch die Vergleichbarkeit gewahr-
leistet wird. Die Presstablettenmafie von 2 mm @ und 3 mm Hohe sind dabei einzuhalten, da
bei einigen Schmelzen sehr geringe Benetzungswinkel 6 zu erwarten sind. Bei grofieren
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Schmelzvolumina besteht die Gefahr, dass der benetzte Bereich nicht vollstandig abgebildet
werden kann, bzw. die Schmelze sich tiber die komplette Substrattablette verteilt und somit
keine Messungen von 6 bei hohen Temperaturen moglich sind. Abb. 5.2-1 zeigt ein Foto der
Versuchsanordnung vor dem Aufschmelzen im Ofen.

5.2.2 Das Erhitzungsmikroskop

Das Funktionsprinzip eines Erhitzungsmikroskops basiert auf dem eines optischen Dilatome-
ters. Dabei werden Anderungen der Probengeometrie, anhand einer Silhouette der Probe in
starkem Gegenlicht, in Abhdngigkeit von der Temperatur aufgezeichnet.

Die Benetzungsexperimente wurden in einem rundum erneuerten Leitz Version III-P Erhit-
zungsmikroskop (Leitz GmbH, Wetzlar, Deutschland) durchgefiihrt. Das alte System von Leitz
wurde mit modernen Komponenten der Firma Hesse Instruments (Hesse Instruments, Oste-
rode, Deutschland) aufgeriistet. Wichtigste Punkte waren dabei die computergesteuerte
Ofensteuerung des neuen MoSi,-Ofens und die digitalisierte Bildanalysesoftware EMI2 V2.3
(Hesse Instruments, Osterode, Deutschland), die eine stindige Aufzeichnung der Probensil-
houette gewahrleistet und dazu eine automatische Ausmessung des liegenden Tropfens
(Breite, Hohe, Formfaktor, Eck- und Benetzungswinkel) vornimmt.

Dabei werden Anderungen in der Geometrie der Pulvertablette stetig registriert und bei
Uberschreitung eines zuvor definierten Schwellenwerts aufgezeichnet. Auf diese Weise kon-
nen fiir jedes Glas, bei der Uberfl'ihrung in dessen Schmelze, die charakteristischen Punkte
aufgezeichnet werden.

Die Schmelzcharakterisierung erfolgt iiber folgende charakteristische Punkte: Erweichungs-
temperatur A, Spharentemperatur B, Halbkugeltemperatur C und Flief3beginn D (siehe 5.2.3).
Diese wurden fiir das jeweilige Glas anhand der Benetzungsexperimente der jeweiligen ge-
bildeten Schmelzen auf den unterschiedlichen ZrO,-Materialien bestimmt. Die charakteristi-
schen Punkte sind dabei theoretisch unabhangig vom verwendeten Substrat.

Um einen moglichst kurzen Kontakt bzw. geringe Interaktionszeit von der ersten gebildeten
Schmelzphase bis hin zur Versuchstemperatur von 1600°C zu gewéahrleisten und damit pra-
experimentale Auslaugung der Stabilisatoren minimal zu halten, wurden die Benetzungsver-
suche mit den fiir die jeweiligen Temperaturintervalle maximal moéglichen Aufheizraten mit
folgenden Programmschritten durchgefiihrt: 0-1000°C (60 K/min), 1000-1600°C (20 K/min)
und 1600-1700°C (10 K/min). Die angegebenen Temperaturen beziehen sich dabei auf die
direkte Heizelementtemperatur. Die tatsachliche Ofeninnerraum- bzw. Probentemperatur ist
jeweils um ca. 100°C niedriger.
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Schmelze
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Abb. 5.2-2: Schemazeichnung des Erhitzungsmikroskops und der Versuchsanordnung zur Ermittlung des Benetzungsver-
haltens von Schmelzen bei hohen Temperaturen auf verschiedenen Substraten.

5.2.3 Messauswertung

Benetzungsexperimente werden in der Liegende-Tropfen-Methode (engl. sessile drop me-
thod) durchgefiihrt. Dabei koénnen sowohl charakteristische Grofden der jeweiligen
Schmelzphase, wie Erweichungstemperatur (A), Spharentemperatur (B), Halbkugeltempera-
tur (C) und Fliefdbeginn (D), bestimmt werden, als auch der Benetzungswinkel 0, den die
Schmelzphase auf dem verwendeten Substrat bildet. Dadurch werden Riickschliisse auf die
Schmelz-Material-Interaktion moglich.

Um eine moglichst exakte Bestimmung des Benetzungswinkels zu gewdhrleisten, ist darauf
zu achten, dass bei der zu untersuchenden Temperatur eine gewisse Aquilibrationszeit ein-
gehalten wird. Es muss sich ein Gleichgewichtszustand einstellen, nach dem die Zieltempera-
tur erreicht worden ist. Die benétigte Aquilibrationszeit ist dabei stark von der Dichte py, der
Fliissigkeit, deren Viskositat n, der Oberflaichenspannung 615, und dem Schmelzvolumen V
abhangig. Nach HARTH & SCHUBERTI302! ergibt sich dabei folgender Zusammenhang (GI.5.2-
1):
GL5.2-1 () =1, [1 — exp (— (2”%% + ”—fo) : _246"“2'(“%))] s

Te 97 T n
Dabei ist re der Aquilibriumradius des Schmelztropfens, r. der Schmelztropfenradius nach der
Zeitt, to die experimentelle Verzogerungszeit, g die Erdbeschleunigung und d eine experimen-
tell ermittelte Proportionalitdtskonstante.

Demnach bendtigen die Schmelzen in Abhdngigkeit von ihrer Dichte, Oberflachenspannung
und Viskositdt eine unterschiedlich lange Zeit, um den Gleichgewichtszustand zu erreichen.
Dies gilt allerdings nur, wenn es sich um ein inertes, konstantes System, ohne jegliche chemi-
scher Austauschreaktion und ohne Infiltrationsprozesse ins zu benetzende Substrat wahrend
des Experiments, handelt. Dies ist der Fall, wenn die Schmelzuntersuchung auf einem inerten
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Substrat, wie z.B. einem Platinblech, durchgefiihrt werden. In allen getesteten Material-
Schmelzkombinationen ist es zu einem Material-Schmelzaustausch, wenn nicht sogar zu einer
stiarkeren Infiltration, haufig auch bereits vor Erreichen der 1600°C Endtemperatur, gekom-
men. Deshalb ist die Harth-Schubert’sche Beziehung nach Gl.5.2-1 fiir Benetzungsexperi-
mente von silikatischen Schmelzen auf ZrO; in dieser dargestellten Form nicht zutreffend. Al-
lerdings kénnen grofiere Schwankungen in den gemessenen Benetzungswinkeln wahrend
der schnellen Aufheizphase mittels der Harth-Schubert’schen Beziehung erklart werden. Dies
wird z.B. bei der hochviskosen NAS-Zusammensetzung relevant.

Die Definitionen der charakteristischen Schmelzgrofien lauten wie folgt:

Der Formfaktor R ist ein Maf? fiir die Abweichung der Silhouette
der gemessenen Probe von einem idealen Halbkreis. Er gibt die
Relation des aktuell gemessenen Umfangs der Silhouette zum
Umfang eines theoretischen Halbkreises mit identischem Fla-

Ausgangszustand cheninhalt an.

Der Erweichungspunkt A wird {iber den Formfaktor und die Eck-
winkel der Probensilhouette bestimmt. Andert sich der Formfak-
tor um mehr als 1,5 % gegeniiber dem Ausgangszustand und ver-
Erweichungspunkt

grofdern sich zusatzlich die Eckwinkel um mehr als 10 %, ist die

Erweichungstemperatur erreicht.

Die Sphdrentemperatur B nach DIN 51730 1998-04 / ISO 540
1995-03-15 gibt an, wenn die Probensilhouette ein Breite/Hohe-
c Verhaltnis von 0,9-1 aufweist, beide Eckwinkel 2150° sind und
der Formfaktor mindestens 0,8 betragt.

Halbkugelpunkt

Der Halbkugelpunkt C wird iiber das Verhaltnis der Proben-
D grundlinie zur Probenhdhe bestimmt. Ist die Grundlinie 22-H6he
RE5 und der Formfaktor gleichzeitig 20,985 ist die Halbkugeltempe-

ratur erreicht. Daraus ergibt sich 8x90°.

FlieBbeginn

Abb.5.2:3: = Charakteristische  pyje probe beginnt nach DIN 51730 1998-04 / ISO 540 1995-03-
Punkte bei der Fliissigpha-

senanalyse mittels Liegende- 15 zu flief3en (Fliefibeginn D), wenn die Hohe der geschmolzenen

Tropfen-Methode mit den jewei-  prohe 1/3 der Halbkugelhéhe unterschreitet.
ligen Definitionskriterien.
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5.2.3.1 Schmelzcharakteristische Punkte und
Aufschmelzverhalten

In Tab. 5.2-1 bzw. Abb. 5.2-4 sind die wahrend der Benetzungsexperimente in Luft gemesse-
nen charakteristischen Grofden A, B, C und D der untersuchten Glaszusammensetzungen an-
gegeben. Sie dienen dazu das Aufschmelzverhalten der untersuchten Glaser in Abhangigkeit
von der Temperatur zu beschreiben. Sie sind deshalb auch wichtige Gréfien bei der Beurtei-
lung von Material-Schmelz-Interaktionen. Der Parameter S gibt den Sinterbeginn des jeweili-
gen Glaspulverpresslings an.

Tab. 5.2-1: Charakterisierung der synthetischen Schmelzen anhand der charakteristischen Punkte A, B, C und D. Parame-
ter S gibt den Sinterbeginn an. Die Messungen wurden als Teil der Benetzungsexperimente in Luft durchgefiihrt.

Schmelze Sin[°C] Ain [°C] Bin [°C] Cin[°C] Din [°C]
NS 468+2 691+2 926+7 100949 1083114
NAS 87615 1177412 1311411 1389+11 1434114
CAS 89816 155044 1558+1
CMAS 77314 90413 1234 124241 1244+1
CMAS+ 65514 121141 122441 +1228+1 1236%1
syn.S. 118612 131441 - 1330+1 1333+1
CAS+Zr0,+Y,03 ~905 ~1062 --- - ~1504

Die S-Werte varieren von Schmelze

= 2 2 2 & 7
zu Schmelze. Bei der Bestimmung des 650, = c 3 % &
Sinterbeginns spielen verschieden .

Grofien eine Rolle. Die chemische Zu- 1450}
sammensetzung, aber auch die Pul- ¥ 1250;
verkompaktion haben einen grofien g E f?
Einfluss auf den Sinterbeginn. Alle 510505
Proben wurden mit einem identi- E, - fi
schen Anpressdruck von 5N/mm? * 5
verpresst. Der Kompaktionsgrad ey 0c
wird aber auch durch die Korngro- . ob

Renverteilung und die Kornform der Abb. 5.2-4: ,s“ ,A“ ,B% ,C” und ,D“ Werte der synthetisierten
Glasbruchstiicke (Kornkontakt- Schmelzen.

punkte) nach dem Aufmahlprozess bestimmt. Diese sind wiederum abhangig von der Harte
und Zahigkeit der Glaser, und werden somit durch die chemische Zusammensetzung und den
Abkiihlvorgang nach der Glassynthese bestimmt. Des Weiteren werden die S-Werte durch die
sehr schnelle Aufheizrate im unteren Temperaturbereich verfalscht, was sich in der erhéhten
Streubreite der mittleren S-Werte bei jeder Schmelze bemerkbar macht. Die Werte fiir A, B, C
und D bei der alkalihaltigen NS- und NAS-Schmelzen streuen stiarker gegeniiber den restli-
chen Schmelzen. Bei der NS-Schmelze konnte der Na,O-Verlust wahrend des Aufschmelzens
einen Einfluss haben, da hierdurch sich die Oberflachenspannung der Schmelze kontinuier-
lich dndert. Ein weitere Grund, der auf beide Zusammensetzungen zutrifft, ist der erhohte
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Si0,-Gehalt von ~68 bzw. ~80 wt%. Wie zuvor angesprochen erhoht sich die Oberflachen-
spannung von Schmelzen mit SiO,-Gehalten >50 wt% mit der Temperatur, was sich ebenfalls
auf das Aufschmelz- bzw. Benetzungsverhalten auswirken kann.

Die erhohte Streuung bei der NAS-Schmelze ist zusatzlich auf die deutlich hohere Viskositat
gegeniiber den restlichen Schmelzen zuriickzufithren. Beim schnellen ,Uberfahren” der cha-
rakteristischen Punkte reagieren Systeme mit hoherer Viskositat trager auf die sich schnell
andernden Temperaturen, weshalb es zu einer erhohten Streuung der Messwerte kommt. Be-
achtet man dies, miissten die dargestellten Werte zu niedrigeren Temperaturen hin korrigiert
werden. Eine langsamere Auftheizrate wiirde hier deutlich genauere Ergebnisse liefern. Eine
langsamere Aufheizrate ist jedoch bei den durchgefiihrten Benetzungsexperimenten nicht er-
wiinscht, da eine Schmelz-Material-Reaktione beim Aufheizen auf die Zieltemperatur mog-
lichst minimiert werden muss.

Vergleicht man die Erweichungspunkte der Schmelzen wird ersichtlich, dass die CAS-
Schmelze erst knapp unterhalb der in den Korrosionsexperimenten angestrebten 1600°C auf-
zuschmelzen beginnt. Dagegen bilden die iibrigen Glaser bereits deutlich frither erste Schmel-
zen aus, die auch schon bei ca. 1300°C zu fliefSen beginnen und stark mit der ZrO,-Keramik
interagieren. Auf diese Weise werden bereits vor dem eigentlichen Versuchsbeginn der Sta-
bilisator und auch das Zr0; selbst in der Schmelze gelost. Im Falle von Benetzungsversuchen
kann es dabei bereits zu Anderungen im Benetzungsverhalten kommen, weshalb die Benet-
zungsversuche mit maximalen Aufheizraten gefahren werden miissen, um bei Erreichen der
Zieltemperatur von 1600°C gleiche Voraussetzungen zu gewahrleisten.

Das allgemeine Aufschmelzverhalten der alkalihaltigen Schmelzen (NS und NAS) ist differen-
zierter als bei den Uibrigen Glasern. Die einzelnen charakteristischen Punkte (vgl. Abb. 5.2-3)
sind deutlich voneinander getrennt und die Schmelzen durchlaufen trotz der sehr hohen Auf-
heizraten dezidiert jede Phase des Aufschmelzens. Im Vergleicht zu den erdalkalihaltigen
Schmelzen zeigen sich deutliche Unterschiede. Hier liegen Erweichungspunkt, Spharenpunkt,
Halbkugelpunkt und Fliefpunkt so nahe bei einander, dass sie z.T. nicht zu unterscheiden
bzw. nicht bestimmbar sind. Der Grund fiir dieses Phdnomen ist die unmittelbare Benetzung
des Substrats nach der ersten Schmelzbildung. Hier liegt die Vermutung nahe, dass Unter-
schiede in der Oberflichenspannung von alkali- zu erdalkalihaltigen Schmelzen, aber auch
Unterschiede in der Reaktivitat der verschiedenen Schmelzen mit dem Substrat einen Ein-
fluss haben und somit die theoretische Substratunabhingigkeit bei der Bestimmung der
schmelzcharakteristischen Punkte B,C und D nicht mehr gegeben ist.

Da die errechneten Oberflachenspannungen (Tab. 5.1-7) fiir die alkalihaltigen deutlich gerin-
ger sind, als die der erdalkalihaltigen Schmelzen und der Theorie zu Folge Fliissigphasen mit
hohe Oberflaichenspannungen zu schlechter Benetzung und somit zur Ausbildung von hohen
Benetzungswinkeln neigen, bei den untersuchten Schmelzen aber gerade der umgekehrte
Fall eintritt, muss hier die Reaktivitdt bzw. die Grenzflaichenenergie zwischen den alkalischen
bzw. erdalkalischen Schmelzen und der ZrO,-Keramik eine entscheidende Rolle spielen.
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5.2.4 Benetzungsverhalten silikatischer Schmelzen bei 1600°C
auf ZrO,

Das Benetzungsverhalten der unterschiedlichen silikatischen Schmelzen auf den verschiede-
nen Zr0O,-Substraten hiangt von unterschiedlichen schmelzseitigen und substratseitigen Fak-
toren ab. Diese sind vor allen Dingen durch Oberflachenenergien der Substrate, die Oberfla-
chenspannungen der Schmelzphase, welche durch die chemische Zusammensetzung vorge-
geben wird, und die Grenzflaichenenergie zwischen Substrat und Schmelze beschrieben. Die
Ofenatmosphare spielt dabei insofern eine Rolle, als dass diese die Oberflachenspannung der
Schmelze beeinflussen kann und dadurch ebenfalls das Benetzungsverhalten der Schmelze
auf der Keramik. In Abb. 5.2-5 ist das Benetzungsverhalten der synthetischen Schmelzen auf
der T8Y-Keramik exemplarisch dargestellt.
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Abb. 5.2-5: 6-Verlauf der unterschiedlichen Schmelzen auf der T8Y-Keramik in Abhéngigkeit von der Temperatur.

Das Aufschmelzverhalten (Verlauf der 6/T-Kurve) der NS und NAS sowie der CAS, CMAS,
CMAS+ und syn.S.-Schmelze ist im Rahmen der Messgenauigkeit fiir die {ibrigen Substrate
(GTS, SG3Y, IBU3Y, SG10Mg und IBU10Mg) vergleichbar und damit substratunabhangig, un-
terscheidet sich dabei aber in den absoluten 8 ~-Werten (Benetzungsverhalten). In Tab. 5.2-2
ist eine Ubersicht iiber die durchgefithrten Benetzungsexperimente der synthetischen
Schmelzen auf den unterschiedlichen Substraten in Luft gegeben. Die dabei angegebenen, ge-
mittelten 6-Werte und deren Standardabweichung o beinhalten die Schwankungen von
Mehrfachmessungen mehrerer Proben, aber auch die direkten Messwertschwankungen von
einer Probe bei der jeweiligen Temperatur. Eine Diskussion zu den Bentzungsergebnissen
folgt in Kapitel 5.2.6.

Zur Bestimmung der einzelnen in Tab. 5.2-2 angegebenen 6-Werte wurde jeweils ein Mittel-
wert aus 5 aufeinanderfolgenden Messwerten um die jeweilige Temperatur gebildet.
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5 Benetzungsverhalten

Die Werte bei 1400°C sind dabei als grobe Naherung zu betrachten, da sie wahrend des
schnellen Aufheizens bestimmt wurden und sich somit kein Gleichgewicht zwischen Schmelz-
tropfen und Substrat einstellen konnte. Bei den Versuchen mit der CAS-Zusammensetzung
konnten bei 1400°C aufgrund des hohen Schmelzpunktes (~1550°C) keine Messwerte erzielt
werden, weshalb diese durchweg mit n.b. gekennzeichnet sind.

Die angegebenen Werte bei 1600°C sind ca. 1 min nach Erreichen der Endtemperatur
(1600°C) ebenfalls aus 5 aufeinanderfolgenden Messwerten bestimmt worden. Die in Tab.
5.2-2 unter ,t“ aufgefithrten Werte entsprechen gemittelten Messwerten nach 15 min bei
1600°C.

Schmelzen

Substrat CAS CMAS CMAS+ syn.S.

. nmunn

o nnnnas

- nccncs
Y.O g
o nnnnn-

SC

<100>

<110> / -

<111> -
MgO

o nnnnns

Abb. 5.2-6: Benetzungsexperimente mit den unterschiedlich stabilisierten ZrO,-Substraten (gesintert bei 1530°C) und den
verschiedenen Schmelzen in Luft-Atmosphdire.
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5 Benetzungsverhalten

Abb. 5.2-6 gibt eine Ubersicht iiber die Proben der Benetzungsexperimente und deren mak-
roskopische Korrosionserscheinungen nach einer Gesamtversuchsdauer von 75 min (davon
15 min bei 1600°C) in Luft.

Eine weiterfiihrende, detaillierte mikroskopische Analyse der Material-Schmelz-Interakti-
onsregion anhand von Querpréparaten, zur Klarung der genauen Zusammenhange zwischen
Benetzung, Infiltration, Korrosion, wurde aus Zeitgriinden an den Benetzungsproben nicht
durchgefiihrt. Eine stellvertretende, detaillierte Analyse der Reaktionen zwischen den
Schmelzen und den Substraten im Querprofil der meisten zuvor vorgestellten Material-
Schmelz-Paarungen mit nachfolgender Diskussion der Ergebnisse folgt in Kapitel 6.4 anhand
der durchgefiihrten Tiegelexperimente.

Aus Abb. 5.2-5 geht hervor, dass es im Aufschmelz- und Benetzungsverlauf deutliche Unter-
schiede zwischen den alkalihaltigen (NS und NAS) und den erdalkalihaltigen (CAS, CMASs,
syn.S) Schmelzen gibt. Wahrend die erdalkalihaltigen Schmelzen direkt nach dem Aufschmel-
zen die Keramik benetzen, gibt es bei den alkalihaltigen Schmelzen nach dem Aufschmelzen
einen Temperaturbereich, in dem sich das Benetzungsverhalten zunachst zu hoheren 6-Wer-
ten hin verschlechtert, um anschliefRend konstant, aber deutlich langsamer als die erdalkali-
haltigen Schmelzen in den benetzenden Zustand liberzugehen. Der Grund hierfiir liegt wiede-
rum in den Unterschieden in der Basizitidt/Reaktivitdt/Viskositidt. Auch die temperaturbe-
dingte Erh6hung der Oberflachenspannung bei den >50 wt% SiO,-haltigen Schmelzen kann
einen Einfluss auf diese Verhalten haben.

Abb. 5.2-7 sind die ermittelten Benetzungswinkel 6 der Schmelzen auf dem T8Y-Substrat und
die zugehorigen errechneten Oberflichenspannungen nach DIETZELI2%] bei 1600°C der
Schmelzen gegen deren optische Basizitat nach DUFFY & INGRAMI178, 187-192,195, 201] qufgetra-
gen. Im A/6-Plot sowie im A/oyg,-Plot zeigt sich eine deutliche Separation zwischen alkali-

haltiger und erdalkalihaltiger Schmelzen.

% o Q%X %, . , ] Normalerweise t?enet—

- N S S Y zen Schmelzen mit ho-

: 3 @ Benetzungswinkel © ESSO hen Oberflachenspan-

s A Oberflichenspannung o, nungen ein Substrat

: e schlechter als Schmel-

20 @ 1450 & zen mit niedrigeren
E -« n e A 5400 = Oberflachenspannun-
= 9 erdalkalihaltig ] g gen (BSp Wasser und
w [ 13 Quecksilber). Dies gilt
1300 allerdings nur fiir nicht-

5 550 reaktive Substart-
NEEE B B e B e 5200 Schmelz-Kombinatio-
- - 060 065 nen, was hier nicht der

A a.u.
o Fall ist. Die Schmelzen

Abb. 5.2-7: Benetzungsverhalten der unterschiedlichen Schmelzen auf dem T8Y-Sub-
strat und die errechneten Oberfldchenspannungen in Abhdngigkeit von der optischen
Basizitét der Schmelzen. chenspannungen zeigen

mit hoheren Oberfla-
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5 Benetzungsverhalten

grofdten Teils deutlich niedrigere Benetzungswinkel auf der T8Y-Keramik als die Schmelzen
mit niedrigeren Oberflaichenspannungen, was auf die gesteigerte Reaktivitit der erdalkalihal-
tigen Schmelzen auf den ZrO,-Substarten zuriickzufiihren ist. Eine Ausnahme bildet hier le-
diglich die chemisch inkonsistente NS-Schmelze. Somit ldsst sich alleine anhand der Oberfla-
chenspannung o1, der Schmelzen keine Aussage iiber das Benetzungsverhalten treffen. Die
Grenzfldchenenergien zwischen die beteiligten Phasen und hierbei besonders zwischen Gas-
Fliissig und Fliissig-Fest sind entscheidend.

Eine Besonderheit unter den erdalkalihaltigen Schmelzen zeigt die CMAS-Schmelze (vgl. Abb.
5.2-5). Beim Aufschmelzvorgang kommt es bei ca. 900°C - somit vor dem Aufschmlezen
(Spharentemperatur nach DIN51730 1998-04 / ISO 540 1995-03-bei 1235°C) - zu einer Auf-
bldhung der Pulvertablette. Da die Aufblahung substratunabhangig ist, muss es sich um einen
rein pulverspezifischen Vorgang handeln. Das Aufbldhen wird durch sich ausdehnende, ein-
geschlossene Porengase im Pulverpressling hervorgerufen, die durch das Ausbilden einer
dichten, oberflachlichen Sinter- bzw. Schmelzhaut auf dem Pressling am entweichen gehin-
dert werden. Bei den Porengasen kann es sich lediglich um eingeschlossene Luft handeln, da
die Glaser zuvor sorgfiltig dekarbonatisiert wurden und eine materialinterne Gasbildung
durch Zersetzung oder Reaktion ausgeschlossen werden kann. Bei Erreichen der Spharen-
temperatur zeigt die CMAS-Schmelze dann wieder das gleiche Verhalten, wie die ibrigen
erdalkalihaltigen Schmelzen.

5.2.5 Makroskopische Korrosionserscheinungen

Bei den Benetzungsversuchen kommt es zu unterschiedlichen Korrosionserscheinungen, die
bereits makroskopisch anhand der Proben sichtbar sind (siehe Abb. 5.2-6). Es sind Infiltrati-
onsprozesse und Kristallneubildungen in den residualen, aufliegenden Schmelztropfen zu er-
kennen.

5.2.5.1 Infiltration silikatischer Schmelzen in YSZ & MSZ

Wie aus Abb. 5.2-6 zu entnehmen ist, ist eine starke, makroskopisch sichtbare Infiltration im
Kontakt zu den Y,03-Stabilisierten Proben lediglich auf die erdalkalihaltigen Schmelzen be-
schrankt. Die NS-Schmelze und die NAS-Schmelze weisen auf keinem Y;0s-stabilisierten Sub-
strat eine offensichtliche Infiltration auf, auch wenn der Benetzungswinkel der NS-Schmelze
bei <1° bei 1600°C liegt. Bei einigen Y,03-stabilisierten Proben ist es durch die friihzeitige
Infiltration der niedrigviskosen Schmelzen (CMAS, CMAS+ und syn.S.) zu einer Blasenbildung
im residualen, aufliegenden Schmelztropfen gekommen. Dies kann durch die Verdrangung,
der sich in den Porenraumen der Keramiken befindlichen Luft und den anschlief}enden Auf-
stieg in die Schmelzphase, begriindet werden. Dieser Effekt tritt gehauft bei den GTS- und
[BU3Y-Substraten auf, da diese eine hohe Porositit aufweisen. Durch die Bildung von Blasen
in der Schmelze werden die gemessenen Benetzungswinkel leicht verfalscht. In Tab. 5.2-2
sind die entsprechenden Werte mit *) gekennzeichnet. Eine Korrektur des Blaseneinflusses
war fiir die fraglichen Werte nicht moglich.
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Auf den MgO-stabilisierten Substraten hingegen ist es bereits deutlich vor Erreichen der Ver-
suchsendtemperatur von 1600°C ausnahmslos zu einer kompletten Infiltration bei allen Ma-
terial-Schmelz-Paarungen gekommen. Diese fiihrt im Extremfall (siehe IBU10Mg) zu einer
starken Materialquellung, die sich in Form einer Wellenbildung auf der Substratoberflache
bemerkbar macht. Die physikalischen Hintergriinde zu diesem Prozess werden in Kapitel
6.4.3.4 anhand der Tiegelprobenquerpraparate diskutiert.

Eine Materialvergroberung hat insbesondere bei den sehr infiltrationsanfalligen IBU3Y- und
SG3Y-Substarten, aber auch bei den MSZ-Substraten IBU10Mg und SG10Mg zu einer Vermin-
derung der Schmelzinfiltration gefiihrt. Eine detaillierte Diskussion folgt in Kapitel 5.2.6.2.

5.2.5.2 Kristallneubildung

Eine weitere augenscheinliche, makroskopische Korrosionserscheinung ist die Neubildung
von Kristallisaten im aufliegenden Schmelztropfen der CMAS- und CMAS+-Zusammenset-
zung. Diese konnte nach den Versuchen in den auf der Oberflache verbliebenen residualen
Schmelzen, insbesondere auf dem schlecht zu infiltrierenden T8Y-Substrat, beobachtet wer-
den (Abb. 5.2-8 & Abb. 5.2-9). Ebenfalls sind die Kristallitbildungen in den fiir 4 h bei 1650°C
gesinterten Proben SG3Y und IBU3Y zu beobachten, da diese aufgrund ihrer erhéhten Korn-
grofde eine vergleichbare Infiltrationsresistenz gegeniiber den CMASs-Schmelzen besitzen
und somit dieser Effekt im residualen Schmelztropfen beobachtet werden kann. In den Ubri-
gen Proben ist es bereits weit vor Erreichen der 1600°C zur kompletten Infiltration der
Schmelze gekommen, weshalb keine grofien Kristallisate wachsen konnten, die auf der Sub-
stratoberflache zurtickbleiben.

Die ALM-Aufnahmen der Kristallisate zeigen, dass leztere eine deutliche dendritische Struk-
tur aufweisen. Dies ist ein Anzeichen flir ein Wachstum aus der Schmelzphase. Somit ist die
Kristallausfallung auf Losungs- und Wiederausfallungsvorgiange zuriickzufiihren, die wah-
rend des Experiments abgelaufen sind.

Abb. 5.2-8 und Abb. 5.2-9 zeigen die jeweilige residuale Glasschmelze mit den darin enthalte-
nen Kristallisate nach dem Abkiihlen auf RT. Dabei sind leichte Unterschiede zu erkennen.
Wihrend im residualen CMAS-Schmelztropfen auf dem T8Y-Substrat nur ein einzelnes Kris-
tallisat zu beobachten ist, nimmt die Anzahl iiber das SG3Y16s50°c- bis hin zum IBU3Y1650:c-Ma-
terial deutlich zu. Die geringere Ausfallung von ZrO,, insbesondere auf der T8Y-Probe, weist
auf eine deutlich verminderte vorangegangene Materialauflésung durch die angreifende
Schmelze hin, was auf eine geringere Korrosionswirkung schlief3en lasst.

Weiter ist zu beobachten, dass die Schmelzfilmstarke vom T8Y- iliber das SG3Y1es0c- bis hin
zum [IBU3Y1650°c-Material kontinuierlich abnimmt, was anhand des Schattenwurfs der Kris-
tallite auf die unter dem Schmelzfilm liegenden Substratoberfliche zu erkennen ist (Abb.
5.2-8). Dies spricht fiir eine in dieser Reihenfolge zunehmende Schmelzinfiltration.
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[ s Theta1=10° s c-(Y,Ca,Mg) ZrO, 3 s ¢-(Y,Ca,Mg) ZrO,
i Theta2=25°

2000 pm

Theta1=10° s c-(Y,Ca,Mg) ZrO, o ¢(Y.Ca,Mg) ZrO,

uf IBU3Y T o C-(Y,Ca,Mg) Z10,
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Abb. 5.2-8: Kristallitbildung in der CMAS-Schmelze wéhrend des Benetzungsexperiments auf den Substraten T8Y,
SGSY155U°C und IBU3Y155DDC.

s C-(Y.Ca,Mg) Zr0, s 0-(Y,Ca,Mg) ZIO,
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Abb. 5.2-9: Kristallitbildung in der CMAS+-Schmelze wdhrend des Benetzungsexperiments auf den Substraten T8Y,
563Y1550°c und /BU3Y1550°(_‘.
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Da die CMAS+-Schmelze nicht optisch transparent ist, lasst sich dieser Effekt nicht beobach-
ten (Abb. 5.2-9).

Mittels p-XRD?-Messungen konnte nachgewiesen werden, dass es sich bei den Kristalliten um
vollstabilisierte ZrO,-Phasen handelt, wobei es sich, nach den Reflexpositionen zu urteilen,
vermutlich um ein Stabilisatorgemisch aus hauptsachlich Y,03; aber auch CaO und MgO han-
delt, da die Reflexpositionen keiner einfach-stabilisierten c-ZrO,-Phase zugeordnet werden
konnen. Mikroskopische Untersuchungen zeigen, dass die ausgeféllte c-ZrO,-Phase ein orien-
tiertes dendritisches Wachstum zeigt. Dieses orientierte Wachstum spiegelt sich in den si-
chelférmigen Beugungsringen wider.

Bei einem flachen Einfallswinkel (Theta 1) von 10° sind in einigen Proben scheinbar zusatz-
liche Reflexe von monoklinem ZrO; (bei SG3Y1650°c & IBU3Y1650°c) bzw. stabilisiertem Zr0; (bei
T8Y) zu finden, die bei einem Einfallswinkel von 20° verschwinden. Durch den flachen Ein-
fallswinkel kommt es zu einem sehr langen, ellipsoidalen Messfleck auf der Probe, was dazu
fithrt, dass nicht nur die fokussierten Kristallisate sondern die Probe weit dariiber hinaus
analysiert wird. Auf diese Weise werden bei einem Einfallswinkel von 10° auch Teile der kor-
rodierten, nichtfokussierten Randbereiche mit gemessen, welche bei den 3 mol % Y,03-stabi-
lisierten Proben (SG3Yi6s0°c bzw. IBU3Y1650ec) aufgrund der erhéhten Korrosionswirkung be-
reits monokline Anteile aufweisen. Die gemessenen Anteile des korrodierten Substrats zei-
gen, entsprechend der polykristallinen Keramiken, homogene Beugungsringe, ohne
Vorzugsorientierung. Aufgrund des Hohenversatzes (Defokussierung) zwischen dem ge-
winschten Messbereich auf dem Schmelztropfen und den deutlich tiefer gelegenen Randbe-
reichen, kommt es teilwiese zu deutlichen Versatzen zwischen den gemessenen und den the-
oretischen Reflexpositionen des Randbereichmaterials, was die deutliche Reflexaufspaltung
des ZrO;-Hauptreflexes bei ca. 35°20 erklart. Bei hoheren Einfallswinkel (20°) treten diese
Effekte, bedingt durch den sehr viel kiirzeren Messfleck, nicht auf.

KRAMER et al.l22 haben in ihrer Arbeit ein enormes Kornwachstum von kubischem ZrO; in
einer Schmelzphase, dhnlich zur hier verwendeten CMAS-Schmelze, beobachtet. Sie gehen da-
von aus, dass kleine Korner, die am Material-Schmelz-Kontakt von der Keramik abgeldst wer-
den und in die Schmelzphase abdriften, in dieser durch einen Fliissigphasen-gestiitzten Sin-
terprozess stark wachsen. Dies konnte in der hier vorliegenden Studie nicht nachgewiesen
werden. Es ist wahrscheinlicher, dass die Dendriten ausgehend von der Kornoberflache, klei-
nen Luftbldschen oder der Schmelzoberflache, die als Kristallisationskeim dienen, aus der ge-
sattigten Schmelzphase wachsen.

Auch RAI et al.I26l haben bei ihren Korrosionsexperimenten mit einer identischen Schmelzzu-
sammensetzung (CMAS+) im aufliegenden Schmelztropfen auf YSZ ein Kristallwachstum,
ausgehend von der YSZ-Oberflache, beobachtet, wie es die REM-Aufnahmen in ihrer Arbeit
belegen. Das beobachtete Wachstum setzt bereits nach 10 min bei 1260°C ein. Auch hier fin-
det ein vorzugsorientiertes Wachstum in Form von Dendriten in die Schmelzphase statt. Dies
ist ein Beleg fiir einen, bereits deutlich vor 1600°C, einsetzenden Start der ZrO-Kristallisation
in den Benetzungsproben. Das Kristallwachstum beginnt somit wahrend des Aufheizens nach
der Sattigung mit ZrO,.
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Die synthetischen Schlacke zeigt ein dhnliches Kristallisationsverhalten allerdings ist die re-
siduale Schmelze dabei vollstdndig und ausnahmslos in alle verwendeten Substarte infiltriert
und hat die zuvor gebildeten Kristallisate dabei auf der Oberflache zuriickgelassen (Abb.
5.2-10).

Thetal=10° m c-(Y,Ca,Mg) ZrO, Theta1=20° mesn C<(Y,Ca,Mg) ZrO,
Theta2=25° = magnetitic structure B Theta2=15° == magnetitic structure

: o < ol Thetat=10° e(Y,CaMg) 20, [l Thetat=20° c-(¥,Ca,Mg) (O,
auf SG3Y1 650°C 8 L Theta2=25° m-Zr0, Theta2=15° mmm magnetitic structure
mmm magnetitic structure

Abb. 5.2-10: Kristallitbildung durch Reaktion der syn.S.-Zusammensetzung wdhrend des Benetzungsexperiments auf den
Substraten T8Y, SG3Y1550°(; und /BU3Y1550°(;.

Uber ortsaufgeléste pu-XRD?-Messungen konnten unterschiedlich stabilisierte ZrO,-Phasen
mit teilweise hoheren Gehalten an CaO aber auch hohen Y,03-Werten nachgewiesen werden,
wobei nicht zwischen neugebildeten und residualen ZrO;-Phasen unterschieden werden
kann. Mindestens eine weitere nicht ZrO,-Phase konnte nachgewiesen, allerdings nicht ein-
deutig zugeordnet werden. Sehr wahrscheinlich handelt es sich dabei um eine magnetit-dhn-
liche Struktur einer Spinellgruppen-Phase. Zur genauen Identifikation waren weiterfithrende
detaillierte mikroskopische und strukturelle Analysen notwendig, was aber im Rahmen die-
ser Arbeit nicht weiter verfolgt werden konnte.

Zu welchem Zeitpunkt (Temperatur) die Kristallisation in den jeweiligen Substrat-Schmelz-
Paarungen eingesetzt hat ist unklar. Durch die Kristallitbildung im Schmelztropfen werden
die Benetzungswinkel der Schmelzen auf den Substraten beeinflusst, was anhand des 6/T-
Verlaufs zu erkennen ist. Dieser Effekt kann sehr gut anhand der mit CMAS+ durchgefiihrten
Experimenten auf dem dichten und infiltrationsunanfélligen Substrat T8Y, aber auch auf den
bei 1650°C fiir 4 h gesinterten SG3Y- und IBU3Y-Substraten beobachtet werden (Abb. 5.2-11).
Direkt nach dem Aufschmelzen erreicht die Schmelze den niedrigsten Benetzungswinkel. Auf
dem weiteren Weg zu den 1600°C Endtemperatur steigen die Winkel in allen gezeigten Pro-
ben wieder leicht an. Dies wiederum bedeutet, dass die Kristallisation bereits deutlich vor
Erreichen der 1600°C Endtemperatur eingesetzt hat. Die in bzw. auf einer Schmelzphase
schwimmende Kristallisate /Festkérper beeinflussen die physikalischen Vorgange, die der ei-
gentlichen Liegende-Tropfen-Methode zugrunde liegen, dahingehend, dass jeder neugebil-
dete Festkorper fiir sich gesondert mit der Schmelze interagiert und somit - je nach Verteilung
im Schmelztropfen - die gemessenen Benetzungswinkel am tatsdchlichen Substrat-Schmelz-
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5 Benetzungsverhalten

Kontakt beeinflussen. Des Weiteren stellt die Ausfillung einer kristallinen Phase eine Ande-
rung der chemischen Zusammensetzung der Schmelzphase dar, die die Oberflichenspan-
nung/Grenzflachenenergie bestimmt und somit direkten Einfluss auf den Benetzungswinkel
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Abb. 5.2-11: Benetzungswinkelanstieg mit steigender Temperatur beim Kontakt der CMAS/CMAS+-Schmelze zum T8Y-
Substrat und den bei 1650°C/4 h gesinterten SG3Y- und IBU3Y-Substraten.

5.2.6 Benetzungswinkel 0

In Abb. 5.2-12 sind die ermittelten Benetzungswinkel 6 der verschiedenen silikatischen
Schmelzen auf den sowohl YSZ- als auch MSZ-Materialien bei 1400°C und 1600°C aufgetra-
gen.

Es ist eindeutig erkennbar, dass es Unterschiede im Benetzungsverhalten zwischen der NAS-
Schmelze und den tibrigen Schmelzen gibt. Dies gilt sowohl fiir eine Temperatur von 1400°C
als auch eine Temperatur von 1600°C. Die grofReren Schwankungen im Benetzungswinkel bei
1400°C innerhalb der NAS-Reihe sind, wie oben erwahnt, auf die sehr hohe Viskositit und die
schnelle Aufheizgeschwindigkeit in diesem Temperaturbereich zuriickzufiihren. Somit
konnte sich kein Gleichgewichtszustand nach der Harth-Schubert’schen Beziehung (G1.5.2-1)
einstellen. Auf den YSZ-Substraten liegen die librigen Schmelzen bei 1400°C alle in einem 0-
Bereich zwischen 5° und 15°. Die geringe Streubreite der Messwerte ist, im Vergleich zur NAS-
Schmelze, auf die die sehr niedrige Viskositat dieser Schmelzen zurtickzufiihren.

Bereits bei 1400°C wird ersichtlich, dass die MSZ-Materialien besser durch die Schmelzen be-
netzt werden, als die YSZ-Substrate. Die 0-Werte liegen bei allen Schmelzen ~50% niedriger
als bei den YSZ-Substraten. In Kombination mit den erhéhten Infiltrationswerten (vgl. Kapitel
6.4.3.4) lasst dies auf eine deutlich intensivere Material-Schmelz-Interaktion schlief3en.

Bei Erreichen der 1600°C und nach Einstellung des Gleichgewichtzustandes hat die Viskositat
bzw. die Aufheizgeschwindigkeit keinen Einfluss mehr auf das Benetzungsverhalten der ein-
zelnen Proben. Hier kann sich ein Gleichgewichtswinkel einstellen und es kommt zu keinen
starken Schwankungen innerhalb einer Messreihe. Die beobachteten Unterschiede zwischen
den einzelnen Schmelzen in Abb. 5.2-12 (1600°C) sind somit tatsachlich auf Unterschiede in
der Material-Schmelz-Interaktion ys. zurtickzufiihren und unabhangig von anderen Einfluss-
grofien (vgl. GL1.5.1-2).
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5 Benetzungsverhalten

Dies gilt allerdings nur fiir den Idealfall, wenn der chemische Austausch zwischen Schmelze
und Substrat ignoriert wird und o1, als konstant angenommen wird. ys;, hangt dann in ers-
ter Linie von der Oberflichenenergie os der Substrate ab, welche wiederum von der chemi-
schen Zusammensetzung (Kapitel 5.2.6.1), der Korngrofde (Kapitel 5.2.6.2) und der Kornori-
entierung (Kapitel 5.2.6.3) beeinflusst wird. Diese Einfllisse werden in den folgenden Kapiteln

untersucht.
SG3Y & IBU3Y T8Y GTS bzw. SG10Mg & IBU10Mg
aufY—ZrO2
A /—> auf 10Mg-ZrO,
= NS
= NAS
= CAS
[ E] ¢cMAs
= ] CMAS+
= q
£ | syn.S.
& infiltriert
30
o
o
T =
= N
£

8 10
Stabilisator in [mol%]

Abb. 5.2-12: Die gemessenen Benetzungswinkel 6 der synthetisierten Schmelzen auf den verschiedenen Substraten. Auf
der x-Achse ist der Stabilisatorgehalt aufgetragen, wobei die Werte fiir die SG3Y- und IBU3Y-Probe unter 3 mol% zusam-
mengefasst sind, das T8Y-Material die 8 mol% reprdsentiert und unter 10 mol% sowohl das GTS Material als auch die
beiden MgO-stabilisierten Materialien aufgefiihrt sind.

5.2.6.1 Einfluss Stabilisatortyp

Durch die Wahl des Stabilisators dndert sich die Oberflichenspannung os des Substarts. Die
Art des Stabilisators hat somit einen entscheidenden Effekt auf das Benetzungsverhalten der
verschiedenen silikatischen Schmelzen auf den verschieden stabilisierten ZrO,-Substraten.
Um den direkten Einfluss der Stabilisatortypen auf das Benetzungsverhalten zu untersuchen,
wurden die mit jeweils 10 mol% Y203- bzw. 10 mol% MgO-stabilisierten GTS- bzw. SG10Mg-
und die mit 8 mol% Y,03-stabilisierte T8Y-Keramik fiir den folgenden Vergleich gewahlt. Abb.
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5 Benetzungsverhalten

5.2-13 zeigt die gemessenen Benetzungswinkel der Schmelzen NS, NAS, CMAS, CMAS+ und
syn.S. auf den genannten Substraten.
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Abb. 5.2-13: Vergleich der Benetzungsverhalten der verschiedenen silikatischen Schmelzen auf den MSZ- bzw. YSZ-Subs-
traten bei 1400°C (links) und bei 1600°C (rechts).

Es ist deutlich erkennbar, dass die YSZ-Substrate sowohl bei 1400°C als auch bei 1600°C eine
wesentlich schlechtere Benetzbarkeit gegeniiber allen untersuchten Schmelzen zeigen, als
das MSZ-Material. Letzteres wird bereits deutlich vor Erreichen der Endtemperatur von den
meisten Schmelzen infiltriert. Mit Ausnahme der NAS-Schmelze sind bei 1600°C auf den MSZ-
Substraten bereits alle Schmelzen komplett infiltriert, was die sehr gute Benetzung unter-
streicht. Die Infiltration erfolgt sogar sehr viel schneller, als beim sehr viel pordseren Y,0s-
stabilisierten GTS-Material. Folglich spielt die Porositat bei diesem Vergleich eine eher unter-
geordnete Rolle. Die Unterschiede im Benetzungsverhalten weisen auf eine deutlich erhdhte
Reaktivitat (niedrigere ysi.-Werte) aller Schmelzen mit dem MSZ-Material hin. Somit stellt
Y,03 als Stabilisator einen besseren Korrosionsschutz gegentiber silikatischer Schmelzen dar
als MgO.

5.2.6.2 Einfluss Stabilisatorgehalt & Korngrolie

Da die unterschiedlichen Komponenten (Y203 und Zr0O;) im stabilisierten ZrO,-Material un-
terschiedliche Oberflichenenergien aufweisen, ist es folgerichtig, dass eine Erhéhung des
Y,0s3-Gehalts zu einer Anderung der Bulk-Oberflichenspannung des YSZ-Materials fiihrt, was
sich wiederum auf das Benetzungsverhalten auswirken kann. Des Weiteren bewirkt eine An-
derung im Stabilisatorgehalt auch eine Anderung in der Phasenstabilitit und somit des Pha-
senbestands. Diese hat ebenfalls, wie zuvor in Kapitel 5.1.1 dargestellt, eine Anderung der
Oberflachenenergie zur Folge.

In Abb. 5.2-14 (links) sind die Benetzungswinkel der NAS- bzw. CAS-Schmelze in Abhangig-
keit vom Y203-Gehalt der ZrO»-Substrate (GTS, T8Y, SG3Y und IBU3Y) aufgetragen. Dabei
kommt es bei der NAS-Schmelze, aber auch bei der CAS-Schmelze, zu einer Abnahme der Be-
netzungswinkel von héheren zu niedrigeren Y,03-Gehalten. Zieht man in der CAS-Versuchs-
reihe noch die gemittelten Werte aus den Einkristallbenetzungsexperimenten (siehe Kapitel
5.2.6.3) heran, wird diese Abhéngigkeit verdeutlicht. Der gemittelte 8-Wert von ca. 15+1,5°
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5 Benetzungsverhalten

des Einkristallmaterials setzt sich aus den Einzelmessungen der unterschiedlichen Einkris-
tallschnittlagen ((100), (110) und (111)) zusammen. Dabei wird fiir eine theoretische po-
lykristalline Keramik eine homogene Verteilung der unterschiedlichen Kornorientierungen
angenommen und der Mittelwert der Einzelmessungen gebildet.
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Abb. 5.2-14: Benetzungsverhalten der alkalihaltigen NAS- und der erdalkalihaltigen CAS-Schmelze auf den verschiedenen
YSZ-Materialien bei 1600°C, in Abhdngigkeit vom Stabilisatorgehalt (links) und in Abhéngigkeit von der KorngréfSe
(rechts).

Allerdings spielt auch die Korngrofie bzw. die dadurch vorgegebene Korngrenzphasenkon-
zentration der zu benetzenden Substrate eine Rolle beim Benetzungsverhalten. Die Korn-
grofie bzw. die Korngrenzphasenkonzentration hat Einfluss auf die Oberflachenenergie der
Keramik, da die Kontaktpunkte des Schmelztropfens zu der Korngrenzphase mit sinkender
Korngrofie steigen (siehe Abb. 5.2-15) und die Korngrenzphase eine andere Oberflachenener-
gie als das ZrO;-Bulkmaterial besitzt.

Abb. 5.2-15: Abnahme der Korngrenzphasenkontaktpunkte zur Schmelzphase mit steigender KorngréfSe.

Dass die Materialvergroberung einen Einfluss auf das Benetzungsverhalten und die Infiltra-
tion der Schmelzen hat, kann bereits makroskopisch anhand der Benetzungsproben beobach-
tet werden (Abb. 5.2-16).
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Substrat ) ‘ CAS CMAS CMAS+ syn.S.
1530°C
GTS 1650°C
1530°C 1530°C
T8Y 1650°C 1650°C
YZO3
1530°C 1530°C 1530°C 1530°C
SG3Y
1650°C 1650°C 1650°C 1650°C
IBU3Y
1650°C
1530°C 1530°C 1530°C
SG10Mg
1650°C 1650°C 1650°C
MgO
1530°C
IBUT0Mg
1650°C 1650°C

Abb. 5.2-16: Benetzungstests mit den unterschiedlichen Schmelzen auf den bei 1530°C fiir 2 h gesinterten Substraten
(oben) und den vergréberten Substraten (1650°C/4 h) unten.

Die jeweiligen oberen Bilder zeigen die feineren, bei 1530°C gesinterten und die unteren Bil-
der die groberen, bei 1650°C gesinterten Substratscheiben im Kontakt zur jeweiligen
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Schmelze. Insbesondere bei den IBU3Y, SG3Y und IBU10Mg und SG10Mg-Proben sind deutli-
che Unterschiede zu erkennen. Die Schmelze liegt bei den groberen Materialien nach 1600°C
noch zu einem gewissen Teil als aufliegender Schmelztropfen/-film vor, wahrend bei den
feinkdrnigeren Proben die Schmelze vollstandig infiltriert ist und im Falle von MSZ sogar zu
starken Materialzerstorungen gefiihrt hat. Diese Korngroféenabhangigkeit wird im Folgenden
genauer analysiert.

Die in Abb. 5.2-14 (links) verglichenen YSZ-Substrate (GTS, T8Y und SG3Y bzw. IBU3Y) zeigen
zusatzlich zum Y,03-Gehalt auch in dieser Reihenfolge abnehmende mittlere Korngréfien.
Weshalb die Unterschiede im Benetzungswinkel 6 nicht nur auf den Stabilisatorgehalt, son-
dern auch auf die Korngrenzphasenkonzentration zuriickgefiihrt werden kénnen. In Abb.
5.2-14 (rechts) sind fiir die Zusammensetzungen SG3Y und IBU3Y (SG3Y und SG3Y1650°c bzw.
IBU3Y und IBU3Y1650°c) die Korngrofien, unabhédngig vom Stabilisatorgehalt, gegen die gemes-
senen Benetzungswinkel 6 aufgetragen. Wie in dieser Darstellung zu sehen ist, hat die Korn-
grofde bzw. der Korngrofieneffekt im Kontakt zur CAS-Schmelze eine eindeutige Auswirkung
auf das Benetzungsverhalten, wohingegen dies im Kontakt zur NAS-Schmelze nicht gegeben
ist. Somit beeinflusst der Stabilisatorgehalt aber auch die Korngréfde bzw. die Korngrenzpha-
senkonzentration die Oberfladchenenergie der Substrate.

Im Kontakt zur erdalkalihaltigen CAS-Schmelze hat die Vergroberung der Materialien zu einer
deutlichen Anderung des Benetzungsverhaltens bzw. der Schmelzinfiltration gefiihrt. Die Ma-
terialien SG3Y und IBU3Y, die eine mittlere Korngréfie von <1 um aufweisen, werden nach
der Kornvergroberung auf ~4 bzw. 5 um deutlich schlechter benetzt (vgl. Abb. 5.2-14 (Mitte
rechts) ,rot-gestrichelter Pfad“). Es kommt nur zu einer geringfiigigen Infiltration, vergleich-
bar den GTS- und T8Y-Materialien. Beides ist auf die Reduktion der Korngrenzphasenkon-
taktpunkte und somit auf eine Senkung der Oberflachenenergie bzw. Erhéhung der Grenzfla-
chenenergie vs;, zuriickzufithren. Im Kontakt zur reaktiven, erdalkalihaltigen CAS-Schmelze
tiberwiegt folglich der Einfluss der Korngrenzphasenkonzentration auf die Grenzflachenener-
gie ys1. gegeniiber dem Stabilisatorgehalt. Somit ist bei YSZ-Substraten im Kontakt zu reakti-
ven, erdalkalihaltigen Schmelzen nicht der Stabilisatorgehalt ausschlaggebend fiir ein
schlechteres Benetzungsverhalten, sondern lediglich die Verringerung der Korngrenzpha-
senkonzentration, als Folge einer KorngrofRenerhéhung.

Beim Kontakt der reaktionstragen, hoherviskosen, alkalihaltigen NAS-Schmelze mit den YSZ-
Substraten unterschiedlicher Korngrofe (vgl. Abb. 5.2-14 (rechts) ,griin-gestrichelter Pfad")
verhalt es sich anders. Das Benetzungsverhalten der IBU3Y-Probe (mittleren Korngrofie
<1 pum) ist identisch zu dem der IBU3Y1650°c-Probe (mittlerer Korndurchmesser ~4 pum). Die
Korngrofienerhohung hat im Kontakt zur alkalihaltigen NAS-Schmelze keinen Einfluss auf das
Benetzungsverhalten. Dies ist auf die verhaltnisméafiig hohe Viskositdt und die schwache Re-
aktivitat der NAS-Schmelze gegentiber der YSZ-Keramiken und deren Korngrenzphasen zu-
riickzufiihren. Eine dufderst schwache Reaktivitat der NAS-Schmelze gegentiber der YSZ-Ma-
terialien konnte in den Sattigungsexperimenten (Kapitel 6.2) und den Tiegelversuchen (Ka-
pitel 6.4) bestitigt werden. Die schwache Reaktivitat, in Kombination mit der hohen
Viskositat, 1asst die NAS-Schmelze gegeniiber den YSZ-Materialien quasi inert erscheinen.

141



5 Benetzungsverhalten

Die resultierenden, gut ablesbaren, hohen Benetzungswinkel 6 beruhen somit auf Unterschie-
den in den os, die ausschliefllich auf Unterschiede im Stabilisatorgehalt (Abb. 5.2-14 links)
zuruckzufihren sind.

Anhand des infiltrationsanfalligen IBU3Y-Materials wird die Auswirkung der Materialver-
groberung gegentiber der librigen silikatischen, alkalihaltigen bzw. erdalkalihaltigen Schmel-
zen im Folgenden aufgezeigt und die ersten Ergebnisse bestatigt. Im Kontakt zur alkalihalti-
gen NS-Schmelze kommt es zu keinem messbaren Einfluss (Abb. 5.2-17 links). Sowohl bei
1400°C als auch unter Gleichgewichtsbedingungen bei 1600°C zeigt eine Materialvergrobe-
rung des IBU3Y-Materials keinen Einfluss auf das Benetzungsverhalten gegeniiber den alka-
lihaltigen, Silizium-reichen Schmelzen. Anders reagieren die erdalkalihaltigen, eher basische-
ren Schmelzen auf die Materialvergroberung (Abb. 5.2-17 rechts). Wie bereits zuvor anhand
der CAS-Schmelze dargestellt, hat die Materialvergroberung auch bei den beiden CMASs-
Schmelzen und der syn.S.-Zusammensetzung einen grofden Einfluss. Im Kontakt zur reakti-
ven, niedrigviskosen CMAS-Schmelze konnte die Materialvergroberung, der untersuchten
IBU3Y-Probe, die Infiltration deutlich verringern. Der Prozess der Korngrenzoéffnung ist dabei
stark an die Schmelzreaktivitidt gebunden (vgl. SHAW et al.[*5]). Dies hat zur Folge, dass die
makroskopischen Korrosionserscheinungen und die gemessenen Benetzungswinkel ver-
gleichbar mit denen der hoher-Y,03-stabilisierten GTS- und T8Y-Materialien sind. Somit zeigt
sich auch hier, dass das Benetzungsverhalten von reaktiven, erdalkalihaltigen Silikatschmel-
zen auf YSZ-Materialien in erster Linie von der Korngrenzphasenkonzentration und weniger
vom tatsdchlichen Y,03-Gehalt abhdngig ist.
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Abb. 5.2-17: Einfluss der Materialvergréberung auf das Benetzungsverhalten der IBU3Y-Probe im Kontakt zu den syn-
thetischen alkalihaltigen Schmelzen (links) und den erdalkalihaltigen Schmelzen (rechts).
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Abb. 5.2-18: Anderung des Benetzungsverhaltens mit der Korngréfien bzw. der Korngrenzphasenkonzentration. Sub-
strate mit normale KorngréfSsen (schwarz) und die entsprechenden Substrate mit erh6hten KorngréfSen (rot).

Die Ergebnisse der iibrigen YSZ-Substrate und auch die Ergebnisse der MSZ-Substrate sind in
Abb. 5.2-18 zusammengefasst.

Das SG3Y-Substrat zeigt im Kontakt zur CAS-Schmelze das gleiche Verhalten, wie das zuvor
beschriebene IBU3Y-Material. Nach der Materialvergroberung ist es innerhalb der Versuchs-
dauer von 75 min zu keiner offensichtlichen Infiltration bzw. Reaktion gekommen. Die Benet-
zungswinkel liegen im gleichen Bereich wie bei den h6her Y,03-dotierten Materialien (GTS
und T8Y). Das Benetzungsverhalten des grobkérnigeren GTS- und T8Y-Materials wurde in
dieser Hinsicht nur an ausgewdhlten Schmelzen (syn.S. bzw. CMAS+) analysiert. Die Materi-
alvergroberung des GTS-Materials konnte eine vorzeitige Infiltration vor Erreichen der
1600°C auf 4 min nach Erreichen der 1600°C hinauszdgern. Am Benetzungsverhalten hat sich
allerdings durch die Kornvergroberung nichts gedndert. Das vergroberte T8Y-Material
(~10 pm) zeigt im Kontakt zur CMAS+-Schmelze ebenfalls ein sehr dhnliches Verhalten, wie
das feinkdrnigere T8Y-Material (~5 um). Hier verschlechtert sich das Benetzungsverhalten
sogar geringfiigig (Abb. 5.2-18). Somit hat der Effekt der Materialvergroberung lediglich bis
zu einem gewissen Grad einen Einfluss auf das Benetzungsverhalten. Moglicherweise exis-
tiert eine kritische Korngrof3e/Korngrenzphasenkonzentration, ab der es zu keiner Verbes-
serung des Benetzungsverhaltens mehr kommt.
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Die MgO-stabilisierten Substrate SG10Mg und IBU10Mg wurden ebenfalls auf den Effekt der
Materialvergroberung untersucht. Im Ausgangszustand (nach 1530°C Brand) sind diese Ma-
terialien noch deutlich anfélliger fiir Schmelzinfiltration und Reaktion, als die Y,03-stabilisier-
ten Materialien. Dies belegen bereits die makroskopisch betrachteten Proben nach den Be-
netzungsversuchen (Abb. 5.2-16). Bis auf die NAS-Schmelze sind alle Schmelzen, bereits deut-
lich vor 1600°C, vollstandig infiltriert und haben mit der Keramik reagiert. Von der NAS-
Schmelze bleibt ein kleiner Schmelzrest zuriick. Nach der Materialvergroberung bei 1650°C
kommt es nur zu einer leichten Verbesserung (vgl. Abb. 5.2-16). Teilweise verbleiben hauch-
diinne, glasige Filme auf der Oberflache, aber auch hier ist immer die komplette Scheiben-
oberflache benetzt und der Benetzungswinkel tendiert gegen 0°. Somit wurde die Infiltration
der Schmelzen ins Substrat minimal eingeschrankt, was auch hier auf eine Verminderung der
Korrosionsanfalligkeit durch Erhohung der Korngrofie bzw. die Reduzierung der Korngrenz-
phasenkontaktpunkte zuriickzufiihren ist. Da die gemessenen Benetzungswinkelunter-
schiede zu den Y,03-stabilisierten Materialien sehr deutlich sind, ist von einer sehr hohen Re-
aktivitdt von allen untersuchten, silikatischen Schmelzen gegeniiber der MSZ-Materialien
auszugehen. Im Unterschied zum Y03 ist das MgO in allen Schmelzen bis hin zu sehr hohen
Werten l6slich bzw. geht es mit der SiO»- und der Al;03-Komponente Verbindungen ein (siehe
Kapitel 6.4.3.4), was fiir die erh6hte Reaktivitat sorgt.

Auch die Tests mit den iibrigen YSZ-Substraten haben die erste Einschdtzung somit bestétigt.
Eine Erhohung der Korngrofie (£ Reduzierung der Korngrenzphase) hat im Kontakt zu basi-
schen, siliziumarmen Schmelzen sehr wahrscheinlich einen weitaus grofieren Effekt auf die
Erhohung der Grenzflichenenergie ys. zwischen YSZ-Substrat und Schmelze, als eine Erho-
hung des Y,03-Gehaltes. Wie grofs der letztere tatsachlich ist, konnte anhand der zur Verfii-
gung stehenden Materialien nicht analysiert werden. Hierzu waren Versuchsreihen mit meh-
reren Materialien mit identischem Korngefiige und unterschiedlichen Y,03-Gehalten notwen-
dig. Als Konsequenz aus den Benetzungsexperimenten mit erdalkalihaltigen, reaktiven
Schmelzen ergibt sich somit eine Abhdngigkeit der Schmelzinfiltration von der Korngrofie
bzw. von der Korngrenzphasenkonzentration. Bestatigt werden diese Einschatzungen durch
in der Literatur veroffentlichte Studien, bei denen im Kontakt zu basischen, niedrigviskosen
Schmelzen bevorzugt eine Korngrenzphasenkorrosion und eine damit verbundene erhohte
Infiltration beobachtet wurdel36. 41,3031 Auch die eigenen Korrosionsstudien (siehe Kapitel
6.4) zeigen eine erhohte Infiltration der erdalkalihaltigen Schmelzen. Eine detailliertere Dis-
kussion zum Thema Infiltration und Viskositat in Abhangigkeit zur Korngrofie findet sich in
Kapitel 6.4.3.7.

Im Gegensatz dazu ist bei YSZ-Substrat im Kontakt zu sauren, alkalihaltigen und erdalkali-
freien Schmelzen der Y,03-Gehalt ausschlaggebend fiir eine Erh6hung der Grenzflichenener-
gie ysi.. Bedingt durch deren meist hohe Viskositat und das Fehlen der mit ZrO; hochreaktiven
Erdalkalien ist die Reaktivitit dieser Schmelzen sehr niedrig, was meist in hohen Benetzungs-
winkeln und geringer Infiltration resultiert.

Bei den MSZ-Substraten hat die Kornvergroberung zwar in einigen Fillen die komplette In-
filtration verhindern und auch die daraus folgenden zerstorerischen Materialquellungen un-
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terbinden konnen, eine entscheidende Verbesserung des Benetzungsverhaltens konnte aller-
dings dadurch nicht erzielt werden. Hierfiir ist die Reaktivitit von silikatischen Schmelzen,
ob alkalischen oder erdalkalisch, gegentiber der MSZ-Substrate, bedingt durch die sehr grofe
Affinitat des SiO; gegentiber der MgO-Komponente im MSZ-Material, zu hoch.

5.2.6.3 Einfluss der Kornorientierung

Auch die Kornorientierung bzw. die kristallographische Orientierung des Gitters auf der zu
benetzenden Oberflache hat einen Einfluss auf das Benetzungsverhalten und somit auf die
Materialkorrosion. VITOS et al.34 haben dies fiir verschiedene Kristallstrukturen anhand
von reinen Metallen nachgewiesen. Dabei wurde u.a. die kubisch-flichenzentrierte Struktur
(fcc), wie sie auch in den YSZ-SC-Materialien vorliegt, untersucht. Die Ergebnisse zeigen, dass
die Metalle mit fcc-Struktur unterschiedliche Oberfldchenenergien je nach Orientierung auf-
weisen. Dabei spielt die Atomdichte in der jeweiligen Oberflache eine grofde Rolle. Aber auch
die Elektronenschalenkonfiguration bzw. die Valenz des jeweiligen Metalls haben z.T. einen
grofden Einfluss auf die errechneten, orientierungsabhangigen Oberflichenenergien, weshalb
eine verallgemeinernde Aussage hier nicht zuldssig ist. Nach VITOS et al.[304 ist die Oberfla-
chenenergie pro Atom in [eV] fiir die fcc-Struktur, unabhangig von der Elektronenschalen-
konfiguration, in der (110)-Ebene am grofdten und in der (111)-Ebene am kleinsten. Die
Atome auf der jeweiligen Oberflache stellen mogliche Verbindungspunkte zu der angrenzen-
den Phase dar und je mehr Atome pro Flache vorhanden sind, desto hoher ist die Oberfla-
chenenergie der Flache. Die (110)-Ebene hat in der einfachen fcc-Struktur mit 2 Atomen pro
Elementarzelle zwar die geringste Atomdichte, Durch die hochste Oberflichenenergie pro
Atom, in Abhingigkeit von den Zellparametern und der Elektronenschalenkonfiguration
kann sie aber dennoch die hochste Oberflachenenergie pro Flache aufweisen. Somit hiangt die
Reihenfolge Oberflichenenergie der jeweiligen Orientierung mafdgeblich an der Atomdichte,
kann aber auch in Fillen gleicher Atomanzahl je Ebene durch die Valenz und die Zellparame-
ter bzw. die Atomgrofde beeinflusst werden (siehe VITOS et al.[3041).

In der Fluoritstruktur (fcc), in der das c-ZrO; kristallisiert, treten zusatzlich interstitielle
Atome in Form der O-Atome auf. Im c-ZrO,-Gitter mit einer Gitterkonstante a von ~0,514 nm
und den Ionenradii von Zr#Vil (0.84 A) und 02V (1.38 A)[42] hat die (110)-Ebene, bedingt
durch die interstitiellen O-Atome, die hochste Atomdichte pro Flache und die hochste Fla-
chenpackungsdichte, gefolgt von der (111)- und der (100)-Ebene (siehe Abb. 5.2-19). Somit
stellt die (110)-Schnittlage die grof3te Anzahl an potentiellen bindungsbildenden Atomen und
folglich die hochste Oberflachenenergie, gefolgt von der (111)- und der (100)-Schnittlage und
gewahrleistet dadurch auch die beste Benetzbarkeit durch die aufliegenden Schmelzen. Ein
gewisser Unsicherheitsfaktor verbirgt sich allerdings darin, dass die orientierungsabhangige
Oberflachenenergie pro Atom fiir Sauerstoff und Zirconium in der fcc-Struktur nicht genauer
bekannt sind. Im Sinne von GL.5.1-5 gilt unter der vereinfachenden Annahme ys;, bleibt kon-
stant, dass der Spreitdruck einer Fliissigphase steigt, wenn die Differenz zwischen der Ober-
flaichenenergie os der zu benetzenden Festphase und der Oberflichenspannung o1z, der be-
netzenden Fliissigphase steigt. Somit ist im (fcc) c-ZrO; der postulierte Benetzungswinkel fiir
die (110)-Ebene maximal und fiir die (100)-Ebene minimal.
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Abb. 5.2-19: Fiir die Benetzungsexperimente verwendeten SC-Schnittlagen (100), (110) und (111) im kubisch-fldchen-
zentrierten Kristallsystem mit der Atomanzahl n je Ebene und der Atom-Fléichendichte FD fiir die jeweilige Schnittlage.

Die folgenden Experimente wurden anhand von Einkristallplattchen durchgefiihrt. Dabei ka-
men Plattchen aus unterschiedlich orientierte Schnittlagen eines kubischen 13 mol% Y,03-
stabilisierten Einkristalls zum Einsatz.

Fiir die Benetzungsversuche wurde die CAS-Schmelze gewéhlt, da sich bei den vorangegan-
genen Benetzungsversuchen gezeigt hat, dass eine gute Reaktivitat gegeniiber ZrO; gegeben
ist, die Benetzungswinkel dabei aber nicht zu klein werden, sodass geringfiigige Unterschiede
im Benetzungsverhalten gut analysiert werden kénnen.

Abb. 5.2-20 zeigt das Benetzungsverhalten der unterschiedlichen Schnittlagen gegeniiber der
CAS-Schmelze. Die Unterschiede im Verlauf der 8/T-Kurven von der SCi00)- Zur SC110)- bzw.
SCa11)-Probe im Temperaturbereich von ca. 1520-1550°C sind nicht auf Unterschiede im Be-
netzungsverhalten zuriickzufiihren. Es handelt sich hierbei um Messartefakte. Die schmelz-
charakteristischen Punkte A, B, C und D belegen, dass es sich um keine vorzeitige Schmelzbil-
dung handeln kann. Diese liegen fiir alle drei Proben (A=1550°C und D=1560°C) im gleichen
Bereich (vgl. auch Tab. 5.2-1). Somit ist das vorzeitige Abknicken der Kurve nicht auf Unter-
schiede im Benetzungsverhalten zuriickzufiihren. Die Erklarung ist im Verkippen der Pulver-
presstablette auf dem SC100)-Substrat zu suchen (siehe Abb. 5.2-20). Dadurch kommt es zu
einer Fehlinterpretation der Kontaktwinkel, die im Temperaturbereich vor der ersten
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Schmelzbildung eigentlich - vergleichbar der beiden anderen Proben - +90° betragen muss.
Durch die asymmetrische Erweichung und die daraus resultierende Verkippung sinkt der Be-
netzungswinkel der einen Seite auf deutlich unter 90° und steigt dementsprechend auf der
anderen Seite auf >90° an. Dazu kommt der Storeinfluss von losen Pulverpartikeln, die sich
beim Aufheizen von der Wand der Presstablette gelost haben und sich im Bereich des zu mes-
senden Kontaktwinkels befinden. Die Kombination aus den beiden Effekten erzeugt bei der
SC(100)-Probe bereits deutlich vor Erreichen des Schmelzpunktes eine scheinbare Senkung des
Kontaktwinkels. Ab ca. 1550°C-1560°C, wenn die Pulvertablette vollstandig aufgeschmolzen
ist und somit auch die Kontaktwinkel sich angeglichen haben, spielt die vorherige Verkippung
keine Rolle mehr und die Kontaktwinkelentwicklung gleicht sich wieder der auf dem (110)-
bzw. (111)-Substrat an (siehe Abb. 5.2-20 oben).
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Abb. 5.2-20: Aufschmelzverhalten und Entwicklung des Benetzungsverhaltens der CAS-Schmelze auf den SC-Schnittlagen
(100), (110) und (111) von 1500°C bis 1600°C (oben). Benetzungsverhalten der CAS-Schmelze bei 1600°C nach Erreichen
des Gleichgewichtzustandes auf unterschiedlich orientierten SC-Schnittlagen (unten).
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Die Kontaktwinkelunterschiede nach dem vollstindigen Aufschmelzen ab 1560°C sind auf
tatsachliche Unterschiede in der Substrat-Schmelz Interaktion und somit auf orientierungs-
bedingte Unterschiede in der Oberflachenenergie os bzw. der Grenzflachenenergie ys. zuriick-
zufithren. Abb. 5.2-20 (unten) zeigt, dass es bei 1600°C deutliche Unterschiede im Benet-
zungsverhalten gibt. Wahrend nach Erreichen der 1600°C die (100)-Schnittlage mit ~24°, im
Verhaltnis zu den auf den polykristallinen Keramiken gemessenen 6 (~8-10°), deutlich
schlechter benetzt, zeigt die (110)-Schnittlage dhnlich niedrige Benetzungswinkel (~8°) wie
die polykristalline Keramik. Die (111)-Schnittlage liegt mit ~14° wieder deutlich iiber dem
polykristallinen Durchschnitt. Mit zunehmender Haltezeit bei 1600°C sinken diese Werte
noch leicht auf etwa 20° (100), 13° (111) bzw. 7° (110). Dieser leichte Abfall deutet auf eine
Ungleichgewichtssituation hin, die sich nach ca. 12 min bei 1600°C ausgeglichen hat und
stabile Werte annimmt.

Da bei den Einkristallplattchen kein Korngréfien-/Korngrenzphaseneinfluss zu erwarten ist,
die gleiche Schmelze verwendet wurde, eine identische chemische Grundzusammensetzung
von ca. 13 mol% Y03 gegeben ist, in der identischen Gasphase (Luft) gemessen wurde und es
sich um hochglanzpolierte Plattchen, ohne jegliche Oberflaichenrauigkeit handelt, sind die be-
obachteten Unterschiede ausschliefilich auf Unterschiede in der Oberfladchenenergie der un-
terschiedlichen Schnittlagen und dadurch auf Unterschiede in der Grenzflachenenergie vysi.
zwischen der Schmelzphase und der ZrO»-Einkristalle zuriickzufiihren. Auf das Benetzungs-
verhalten der polykristallinen Substrate hat dies keinen Einfluss, da bei den polykristallinen
Materialien keine Vorzugsorientierung der Doméanen vorliegt und eine statistische Verteilung
der einzelnen Schnittlagen angenommen werden kann.

Aus diesen Erkenntnissen ergeben sich neue Ansatzpunkte zur Verbesserung der Korrosions-
resistenz im Anwendungsbereich von YSZ-Materialien. Mit Hilfe dieser Einkristallbenet-
zungsversuche konnte der Beweis erbracht werden, dass die Kristallorientierung des c-ZrO;
einen Einfluss auf das Benetzungsverhalten und somit auch auf die Oberfldchenenergie der
Festphase hat. Dies biete einige interessante Ansatzpunkte zur Verbesserung von beispiels-
weise TBCs in Turbinentriebwerken. Durch eine gezielte Steuerung des Kristallwachstums
wahren der Abscheidung auf den Turbinenschaufeln iiber die Gasphase tiber physikalische
(PVD) oder chemische Prozesse (CVD) konnen orientierte ZrO;-Schichten aufgebracht wer-
den, die das Minimum an Benetzbarkeit bieten und somit die Betriebszeiten der Triebwerke
deutlich verldngern, was wiederum einen enormen finanziellen und 6konomischen Vorteil
durch geringere Standzeiten der Maschinen und geringere Wartungskosten mit sich bringt.

5.2.6.4 Einfluss der Ofenatmosphare

Die Ofenatmosphédre kann ebenfalls einen Einfluss auf das Benetzungsverhalten und somit
auch auf die Korrosion eines Feuerfestmaterials durch eine Schmelze haben. Dabei sind ge-
nerell zwei verschiedene Mechanismen zu unterscheiden. (1) Das Benetzungsverhalten wird
direkt durch die Gasphase und deren Interaktion mit dem Substrat (ysy) und der Schmelze
(YLv) beeinflusst. (2) Der Sauerstoffpartialdruck po, hat indirekten Einfluss auf die Oberfla-
chenspannung o1z, der Schmelze.
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(1) Nach Gl.5.1-1 wird ersichtlich, dass sich die Atmosphére direkt auf den Benetzungs-
winkel 0 in Form der Grenzflichenenergie y.c zwischen Fliissig- und Gasphase und
der Grenzflaichenenergie ysg zwischen Fest- und Gasphase auswirkt. Dabei kommt es
im Kontaktbereich zu Wechselwirkungen zwischen den Molekiilen der einzelnen Pha-
sen und somit zu einer Beeinflussung der Grenzflachenenergien vy zur Fliissigphase
bzw. der Grenzflaichenenergie ys¢ zur Festphase. Je nach Starke der Wechselwirkun-
gen konnen sich deutliche Unterschiede in den Benetzungsverhalten der einzelnen
Schmelzphasen auf den verschiedenen Substraten ergeben. BACHILLER-BAEZA et
al.305] konnten anhand von ZrO;-Materialien in COz-Atmosphére zeigen, dass es zu
unterschiedlich starken Anbindungen von CO; und auch zu unterschiedlich starker
und unterschiedlich gearteter Bildung von Karbonatspezies auf den Oberflichen der
m- und t-Zr0O;-Phase kommt. POKROVSKI et al.306] konnten zeigen, dass m-ZrO, das
bis zu 50-fache an CO; und bis zu 5-fache an CO gegeniiber t-/c-ZrO, adsorbieren
kann. Somit ist die Grenzflachenenergie ys¢c der m-Zr0-Phase um ein vielfaches gerin-
ger als die von t-/c-Zr0O,, was theoretisch ein deutlich besseres Benetzungsverhal-
ten/niedrigere 68-Winkel zur Folge hat. Auf diese Weise wird in einer CO2/CO-Atmo-
sphéare das Benetzungsverhalten von m-ZrO, gegentiber t-/c-ZrO; stark beeinflusst.

(2) Durch den po, der Gasphase wird auch der Oxidationszustand von einzelnen Elemen-
ten beeintrachtigt. So kommt es aufgrund des niedrigten po, zu einer partiellen Redu-
zierung des Fe3* zu Fe?*. Dies hat wiederum einen Einfluss auf die Oberflachenspan-
nung der betroffenen eisenhaltigen Schmelzen (siehe Kapitel 5.1.2). Nach KUCUK et
al.[298 und MILLS et al.[186] sorgt die Reduktion von Fe3+ zu Fe?* fiir einen Anstieg der
Oberflachenspannung o1 und dadurch fiir eine tendenzielle Erhohung des Kontakt-
winkels.

Da die vorangegangen Experimente bei oxidierenden Bedingungen in Luft-Atmosphare
durchgefiihrt wurden, die anwendungsrelevanten Atmosphare in den Einsatzfeldern der un-
tersuchten ZrO,-Feuerfestmaterialien im Hochtemperaturbereich aber bei zumeist sehr stark
reduzierenden Bedingungen (z.B. TBC in Turbinentriebwerken oder in der metallschmelzen-
den Industrie) in CO/CO; Atmosphére liegen, wurden ebenfalls Versuche bei niedrigeren po,
durchgefiihrt. Da es bei der Durchfithrung von Experimenten mit CO sehr strenge und hohe
Sicherheitsanforderungen gibt, die in den Laborrdumen und am vorhandenen Erhitzungs-
mikroskop nicht gegeben sind, musste auf CO/CO;-Gasgemische verzichtet und auf reines
CO;-Gas ausgewichen werden.

Dafiir wurde der, in Abb. 5.2-2, dargestellte Versuchsaufbau leicht modifiziert. Zum Einsatz
kam eine CO2-Druckflasche mit 99,995 Vol% reinem CO»-Gas (45 ppm N + Oz, 5 ppm Feuchte,
5 ppm CO und 1 ppm Kohlenwasserstoffe = Herstellerangaben), dessen po, in einer Blindmes-
sung direkt aus der Flasche auf 0,0001 bis 0,0004 mbar bestimmt wurde. Fiir die Benetzungs-
versuche wurde das Gas liber einen Druckminderer auf ca. 1,5 bar herunter reguliert und
liber gasdichte Polyamidleitungen (PA 11) an den Gasspiilstutzen der Ofenkammer ange-
schlossen. Dabei wurde ein stetiger Gasstrom von ca. 10 1/h eingestellt. Dieser Gasfluss war
ausreichend um den kleinstmdéglichen po, zu halten, der durch den Versuchsaufbau (Undich-
tigkeiten in Ofenverschluss und Leitungsanschliissen) vorgegeben wird, ohne die Probe dabei
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entscheidend abzukiihlen. An den Gasauslass (nach der Ofenkammer) wurde eine externe
Lambdasondeneinheit angeschlossen, um den po, liber den gesamten Temperaturbereich
messen zu kénnen (Abb. 5.2-21).

Der po, schwankt liber den gesamten Temperaturbereich sehr stark. Zu Beginn liegt er bei
teilweise tiber 0,4 mbar und sinkt dann sehr schnell auf ca. 0,04-0,07 mbar, welche bei ca.
700-800°C in allen Versuchen erreicht werden (Abb. 5.2-21). Eine moégliche Erklarung fir die
erhohten Werte im niedrigen Temperaturbereich sind Undichtigkeiten im Bajonettverschluss
zwischen Ofenrohr und Flansch, die mit steigender Temperatur und zunehmender Warme-
dehnung der Verschlusseinheit und des Al,03-Ofenrohres geschlossen werden. Im hohen
Temperaturbereich von 800-1600°C ist der po, als konstant bis leicht steigend zu betrachten
(siehe Abb. 5.2-21). Somit liegt unter Versuchsbedingungen ein um ca. 100 bis 700-fach er-
hohter po, im Vergleich zum Ausgangsgas vor, was bei 0,1-0,4 ppm Ausgangsgehalt einen An-
stieg von ca. 40-70 ppm bedeutet.
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Abb. 5.2-21: Gemessener Sauerstoffpartialdruck po, wéhrend des Benetzungsexperiments der verschiedenen Schmelzen
auf dem T8Y-Substrat von 0-1600°C (links) und fiir 15 min bei 1600°C (rechts).

Um den Einfluss der Ofenatmosphdare auf die Benetzungswinkels gut ablesen zu kénnen, ist
es notwendig die Versuche im Kontakt zu einem schlecht infiltrierbaren, dichten, wenig reak-
tiven Substrat durchzufiihren, auf dem die zu untersuchenden Schmelzen auch bei 1600°C
noch messbar sind. Darum wurden die Benetzungsversuche in CO,-Atmosphdare ausschlief3-
lich auf dem T8Y-Material durchgefiihrt.

Abb. 5.2-22 zeigt die ermittelten Benetzungswinkel 0 (siehe auch Tab. 5.2-2) aus den Ver-
suchsreihen in Luft (schwarze Schraffur) und in CO; (rote Schraffur). Es sind keine wesentli-
chen Unterschiede zwischen den beiden Versuchsreihen festzustellen. Im Rahmen der Mes-
sungenauigkeit liegen die Benetzungseigenschaften zwischen den verschiedenen Schmelzen
und der T8Y-Keramik in Luft-Atmosphére bei den gleichen Werten wie in CO,-Atmosphare.

Die Grenzflachenenergien ysq bzw. yic haben sich somit nicht entscheidend gedndert, um sich
auf das Benetzungsverhalten auszuwirken, auch wenn es zu einer theoretischen Senkung der
Grenzflachenenergie ysq durch eine verstarkte Reaktion des CO; mit den ZrO,-Substratober-
flaichen kommt. Der in der Literatur(305. 306 beschriebene Effekt der CO,-Sorption hat im Kon-
takt zum t-/c-ZrO, Material im Vergleich zu normaler Luft-Atmosphére bei den durchgefiihr-
ten Experimenten keinen messbaren Einfluss.
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Abb. 5.2-22: Vergleich der Benetzungswinkel der synthetisierten Schmelzen auf dem T8Y-Material in Luft und CO, bei
1400°C (links) und 1600°C (rechts).

Moglicherweise wird dieser aber erst sichtbar, wenn die Versuche mit einem sehr viel starker

adsorbierenden m-ZrO; Substrat durchgefiihrt werden. Der in der Literatur berichtete Ein-

fluss der CO,-Atmosphare auf die Oberflichenenergie der m-Zr0O,-Phase konnte allerdings

aus Mangel an geeignetem, rein monoklinen Probenmaterial nicht naher Untersucht werden.

Wahrend der Versuche in COz-Atmosphare ist es in den eisenhaltigen Proben zu einer leich-

ten farblichen Anderung gekommen. Die eisenhaltigen Schmelzen CMAS+ und syn.S. zeigen

nach Versuchsende eine leichte Griinfirbung (vgl. Abb. 5.2-23). Das thermodynamische
Gleichgewicht der Reaktion (Gl.5.2-1) liegt bei 1 bar Umgebungsdruck bei ca. 1530°C.
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Abb. 5.2-23: Vergleich der in Luft und CO, aufgeschmolzenen Schmelzen auf dem T8Y-ZrO,-Substrat. Bei den eisenhalt-
eigen Proben ist eine leichte farbliche Anderung zu erkennen, die vermutlich auf die Fe** = Fe?* Reduktion zuriickzufiih-

ren ist.
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In Abhangigkeit vom po, verschiebt sich dieses Gleichgewicht. In synthetischer Luft (0,8 bar
N2 mit 0,2 bar 03) liegt es bei ca. 1378°C und in reiner CO,-Atmosphare bei ca. 1065°C. Ge-
messen wurden wihrend der Versuche ein po, von ca. 0,04 mbar, was eine Gleichgewichts-
temperatur von ca. 1102°C zur Folge hat. Somit startet bei den COz-Experimenten bereits ab
ca. 1102°C die Reduktion des Fe;03-Anteils (Fe3*) zu Fe304 (Fe2*). Bis Versuchsende steht so-
mit deutlich mehr Zeit fiir den Ablauf der Reaktion (Gl.5.2-1) zur Verfligung, als bei den Ver-
suchen in Luft und es kann mehr Fe;03 in Fe304 umgesetzt werden. Die dargestellten Gleich-
gewichtstemperaturen wurden anhand von thermodynamischen Berechnungen mittels
FactSage® 7.0 ermittelt. Unter der Annahme, dass zu Beginn des Experiments samtliches Fe
als Fe3* vorlag, wird bei der Reaktion nach G1.5.2-1 ~33,5 % des Gesamt-Fe zu Fe2* reduziert.

Die partielle Reduktion des Fe3* und die damit verbundene theoretische Erhéhung der Ober-
flaichenspannung o1,y der eisenhaltigen Schmelzen (siehe Kapitel 5.1.2) zeigt kaum einen
messbaren Einfluss auf das Benetzungsverhalten. Lediglich die eisenreichste Schmelze
(syn.S.: Fe203~17,5 wt%) zeigt einen tendenziellen Anstieg in © gegeniiber den Messungen in
Luft. Moglicherweise ist dies auf die Erhohung der Oberflaichenspannung durch die Bildung
von Fe2* zuriickzufiihren.

Da es insbesondere bei den hochkorrosiven erdalkali- und teilweise eisenhaltigen Schmelzen
in der CO,-Atmosphire zu keiner Anderung des Benetzungsverhaltens gekommen ist, kann
abschliefiend festgehalten werden, dass eine reine CO,-Atmosphare im Kontakt zu t-/c-Zr0;
keinen merklichen Einfluss auf das Benetzungsverhalten gegeniiber reiner Luft hat. Es sind
somit keine Unterschiede im Korrosionsverhalten zu erwarten. Dies bestatigt sich durch die
makroskopisch erkennbaren Korrosionserscheinungen der Probenscheiben nach den Versu-
chen. Diese zeigen keine Unterschiede im Vergleich zu den in Luft-Atmosphére analysierten
Proben (Abb. 5.2-23).

Eine stark reduzierende Atmosphére, um das gesamte Fe3* nach Fe?* zu reduzieren und damit
den Einfluss auf die Oberfldchenspannung o1, Zu maximieren, konnte auf diese Weise nicht
eingestellt werden. Fiir spatere Versuchsreihen ist es daher ratsam direkt mit CO-Gas zu ar-
beiten, oder ein Sauerstoffgetter (z.B. Wolframblech) in der Ofenkammer zu platzieren, um
stark reduzierende Bedingungen zu gewahrleisten. Wolfram hat gegeniiber Graphit den ent-
scheidenden Vorteil, dass es erst bei hdheren Temperaturen in grofderem Mafde mit Sauerstoff
reagiert und somit nicht bereits beim Auftheizen vollstidndig oxidiert.

5.2.7 Zusammenfassung

Die vorliegenden Ergebnisse der im Rahmen dieser Studie durchgefiihrten Benetzungsexpe-
rimente von silikatischen Schmelzen auf unterschiedliche stabilisierten ZrO,-Substraten ha-
ben gezeigt, dass das Benetzungsverhalten und die daraus resultierenden Korrosionseigen-
schaften der ZrO,-Materialien von mehreren Faktoren abhangig sind.
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Beim Vergleich der unterschiedlichen Stabilisatortypen (MgO, Y.03) ergab sich, dass die be-
netzte Flache (Spreitung) aller untersuchten Schmelzen auf den MgO-stabilisierten Materia-
lien deutlich grofier ist, als auf den Y,0s-stabilisierten Substraten, was auf die hoheren Ober-
flachenenergien os der MSZ bzw. niedrigere Grenzflachenenergien ys;, und damit erhéhte Re-
aktivitdten mit den silikatischen Schmelzen zuriickzufiihren ist. Konsequenterweise halten
die mit Y,0s-stabilisierten Substrate einer Infiltration durch die verschiedensten Schmelzen
deutlich langer stand als die mit MgO-stabilisierten Materialien. Dies lasst den Schluss zu,
dass die Reaktivitat silikatischer Schmelzen gegeniiber MSZ- deutlich hoher ist als bei YSZ-
Substraten.

Des Weiteren wurden die Einfliisse von Stabilisatorgehalt und Korngréfieneinfluss auf das
Benetzungsverhalten untersucht. Dabei hat sich gezeigt, dass sich eine Anderung des Stabi-
lisatorgehalts nicht zwangslaufig auf das Benetzungsverhalten der YSZ-Materialien gegen-
tiber silikatischer Schmelzen auswirkt. Meist spielt die Korngrofie bzw. die Korngrenzpha-
senkonzentration eine weitaus wichtigere Rolle. Erst bei hoherviskosen, schlecht infiltrieren-
den, weniger reaktiven, erdalkalifreien Schmelzen macht sich auch eine Erh6hung des Y,03-
Gehalts positiv bemerkbar. Sobald der verwendete Stabilisator allerdings sehr gute Loslich-
keit in den Schmelzen zeigt, wie es bei MgO in jeder der untersuchten Schmelze der Fall ist,
zeigen auch hochviskose Schmelzen, wie die NAS-Schmelze, ein sehr gutes Benetzungsverhal-
ten und folglich eine hohe Korrosivitat. Eine Materialvergroberung, bei gleichem Stabilisator-
gehalt, hat dagegen generell zu deutlich infiltrationsresistenteren Zr0O,-Keramiken (sowohl
MgO- als auch Y,03-stabilisiert) und teilweise auch zu messbaren Unterschiede im Benet-
zungsverhalten gefiihrt. So konnten gerade bei den sehr fein gekérnten Keramiken SG3Y und
IBU3Y Erhohungen im Benetzungswinkel und folglich deutliche Verbesserungen in der Infilt-
rations- bzw. Korrosionsresistenz erzielt werden, was auf eine Senkung der Korngrenzpha-
senkontaktpunkte zum aufliegenden Schmelztropfen und eine dadurch verbundene Erho-
hung der Grenzflachenenergie zwischen Fliissig- und Festphase zuriickzufiihren ist.

Als dritter substratseitiger Faktor wurde der Einfluss der ZrO;-Kristallorientierung auf das
Benetzungsverhalten gegeniiber der angreifenden Schmelze untersucht. Es konnte anhand
von kubischen SC-Schnittlagen gezeigt werden, dass es einen deutlich messbaren Unterschied
in dem Benetzungsverhalten der unterschiedlichen Schnittlagen gegeniiber der angreifenden
Schmelze gibt. So ergibt sich fiir (100)ein bis zu 3-fach héherer 8 gegeniiber (110) und folglich
eine starke, orientierungsabhéngige Korrosionsanfalligkeit.

Als weiterer Faktor wurde der Einfluss der Atmosphare/Gasphase auf das Benetzungsverhal-
ten der unterschiedlichen silikatischen Schmelzen gegentiber der Zr0,-Substrate untersucht.
Die Versuche haben gezeigt, dass es zwischen einer reinen CO»- und einer Luft-Atmosphare
keinen Unterschied im Benetzungsverhalten der einzelnen Schmelzen gegentiber der ZrO,-
Materialien gibt. Die Oberflaichenspannung der Fliissigphase aber auch die Grenzflachenener-
gie ysq wird folglich nicht entscheidend beeintrachtigt, sodass messbare Unterschiede in 6
ausbleiben.
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6 Korrosionsexperimente

Eines der Hauptziele dieser Arbeit ist es das Korrosionsverhalten von YSZ im Kontakt zu sili-
katischen Schmelzen zu untersuchen und mit den Korrosionserscheinungen von den haufiger
verwendeten MSZ zu vergeichen. Die vorangegangenen Analysen der Ausgangsmaterialien
und deren Eigenschaften wie Korngrofde, chemische Zusammensetzung und Porenverteilung
sowie die Berechnungen und Abschatzungen der korrosionsbeeinflussenden schmelzseitigen
Faktoren wie Viskositat, Basizitat und Oberflichenspannung sind grundlegende Faktoren, die
das Korrosionsverhalten einer Feuerfestkeramik in Kontakt zu einer aggressiven Schmelze
bei hohen Temperaturen beeinflussen. Nur iber die Kenntnis dieser Faktoren lassen sich fun-
dierte Aussagen iiber das Korrosionsverhalten von Feuerfeststoffen im Kontakt zu Schmelzen
tatigen. So haben POIRIER & GEIGER[3] in ihrem Modell einen Zusammenhang zwischen den
schmelzseitigen Faktoren Viskositit n und Oberflichenspannung oigy, der Schmelze, die
beide die chemische Zusammensetzung widerspiegeln, und der offenen Porositit w in einem
Material hergestellt, um die Zeit t abzuschétzen, die eine infiltrierende Schmelze benétigt, um
eine gewisse Infiltrationstiefe L zu erreichen.

vgl. GL.1-1 t~ [ (2] -

8Dc oLy
wobei k; der Porenkontinuitdt und D¢ dem Kapillardurchmesser entsprechen.

Auch das Benetzungsverhalten der Schmelzen auf den Keramiken spiegelt das Zusammen-
spiel dieser schmelzseitigen bzw. substratseitigen Faktoren wider. So konnten erste Abschat-
zungen iiber die Korrosionsbestindigkeit bereits anhand der Benetzungsexperimente getrof-
fen werden. Eine intensive Benetzung ist Voraussetzung fiir eine starke Material-Schmelz-In-
teraktion und somit fiir den Korrosionsprozess.

Ein weiterer wichtiger Einflussfaktor ist die ZrO;-(Y»03)-Loslichkeit in der zu untersuchen-
den Schmelzen. Die Korrosion eines Materials durch den Angriff eines fliissigen Mediums fin-
det in der Regel nur statt, solange ein chemisches Ungleichgewicht zwischen Schmelze und
Material besteht, die Schmelze durch Auflésung und Auslaugungsprozesse also nicht an auf-
gelostem Material oder dessen Einzelkomponenten gesattigt ist. Das Erreichen des Satti-
gungswertes bedeutet das Einstellen eines chemischen Gleichgewichts und folglich das Ein-
stellen einer weiteren Materialauflésung. Die chemische Triebkraft kommt zum Erliegen und
die Korrosion stoppt.

An dieser Stelle kommt ein weiterer Faktor, die Diffusion des aufgel6sten Materials in angren-
zende ungesattigte Schmelze, zum Tragen. Diese kann unterschiedlich stark ausgebildet sein.
So kann es im Extremfall und je nach Beschaffenheit der angreifenden Schmelze (z.B. bei ho-
her Viskositat) zur Ausbildung einer gesattigten Grenzschicht kommen, die als passivierende
Schutzschicht vor weiterer Korrosion und Materialauflésung schiitzt. Zusatzlich zur Diffusion
spielt auch die Schmelzkonvektion eine wichtige Rolle bei der Schmelzhomogenisierung, wie
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anhand der folgenden Tiegeltests gezeigt werden konnte (6.3.2.1). Beides sind wichtige Mo-
toren fiir den Korrosionsprozess. Um die ZrO;- bzw. die Y203-Loslichkeit in den angreifenden
Schmelzen zu untersuchen, wurden vor den eigentlichen Korrosionsexperimenten extreme
Langzeitversuche in einer speziellen Versuchsanordnung durchgefiihrt, die im Folgenden
(Kapitel 6.2)genauer dargestellt sind.

Ein weiterer Punkt, der die Korrosion der stabilisierten ZrO, Keramiken beeinflusst, ist die
Bildung von Sekundarphasen unter Einsatzbedingungen, die als Reaktionsprodukt aus dem
gelosten Stabilisator bzw. ZrO, und Komponenten der angreifenden Schmelze entstehen.
Trotz einer erreichten Schmelzsittigung an ZrO; und dessen Stabilisator, wird die Korro-
sion/Auslaugung/Zersetzung der ZrO;-Keramik weitergefiihrt, da die sich bildende Sekun-
darphase einen Sink fiir die ausgelaugten/aufgelosten Stoffe darstellt und somit die Korro-
sion nicht stoppen lasst.

Um einen ersten Eindruck iiber die Korrosionserscheinungen von stabilisiertem ZrO; im Kon-
takt zu einer metallurgischen Schlacke unter Einsatzbedingungen bei der Stahlerzeugung zu
erhalten, wird im folgenden Kapitel 6.1 ein Beispiel einer korrodierten MgO-stabilisierten
Zr0,-Keramik nach dem Kontakt zu einer metallurgischen CAS-Schlacke vorgestellt.

6.1 ZrO,-Korrosion nach industriellem Einsatz

In der metallschmelzenden Industrie werden MSZ-Materialien hauptsachlich aus Kosten-
griinden gegeniiber den YSZ bevorzugt. Anahnd einer MSZ-Schieberplatte, die unter realen
Einsatzbedingungen tiber einen langeren Zeitraum unter zyklischer Belastung in einer Schie-
beverschlusseinheit zum Einsatz kam, werden die zu erwartenden Korrosionsphdnomene
veranschaulicht, die bei der Interaktion mit vorwiegend Ca0O-, Al;03- und SiO-haltigen
Schmelzen (Schlacken) auftreten. Abb. 6.1-1 zeigt eine Schemazeichnung eines Schieberplat-
tenverschlusses, wie er in der metallschmelzenden Industrie zur Regulierung des Schmelz-
flusses eingesetzt wird.

Y AN

S S

T

Abb. 6.1-1: Skizze eines Schieberplattenverschlusses zur Regulierung des Schmelzflusses, modifiziert nach UGALDE &
IBARRAP39 (links), im korrodierten Zustand mit Probenentnahmestelle (rechts). Das rote Feld markiert die Stelle aus der
das Querprdparat (Abb. 6.1-2) entnommen wurde.
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Durch gegenseitiges Verschieben der beiden Platten mit azentrischer Bohrung wird der
Schmelzfluss geregelt, der maximal wird, wenn die beiden Bohrungen deckungsgleich iiber-
einander liegen. Dabei entstehen die hochsten Flussgeschwindigkeiten und folglich der
hochste erosive Beitrag zum Korrosionsprozess. Im verschlossenen Zustand steht die
Schmelze/Schlacke am Plattenmaterial an und es kommt zu Austauschreaktionen des ZrO»-
Materials mit der bis zu 1600°C heifRen Schmelze/Schlacke ohne erosiven Einfluss. Nach Un-
terschreitung einer festgelegten Mindestdicke, werden die Platten gegen neue ersetzt. Eine

solche korrodierte Platte wird im Folgenden analysiert.
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Abb. 6.1-2: Querprdparat einer korrodierten MSZ-Schieberplatte (oben links) mit SEM-Detailaufnahme des Schlackenan-
satzes (oben Mitte) und den zugehérigen EDS-Punktmessungen der verschiedenen Reaktionsprodukte Ca-Aluminat (a),
Spinell (b), Ca-Zirconat (c) und Ca-ZrO, (d) (oben rechts). Die zu {@-@) zugehérigen u-XRD*Messungen sind unten
dargestellt.

Aus der Schieberplatte wurde ein Querpraparat hergestellt, das den korrodierten Bereich bis
hin zum unbeeinflussten MSZ-Material abdeckt. Eine Aufnahme des Querschnitts ist in Abb.
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6.1-2 (links) dargestellt. Abb. 6.1-2 (Mitte) zeigt eine SEM-Detailaufnahme des Schlackenan-
satzes. Wie die p-XRD?- und EDS-Messungen belegen, ist es zu Phasenneubildungen in Folge
einer heftigen Reaktion des MSZ-Materials mit der CAS-Schlacke gekommen. Das Ca-Aluminat
Cai2Al14033 (1) & a), das erst bei ca. 1450°C stabil wird[307], stellt dabei eine Phase reinen
Schlackenursprungs dar, die wahrend des Abkiihlvorgangs auskristallisiert ist. Dies ist auch
anhand des Phasengefiiges nachzuvollziehen. Demnach muss sich die CaZrOs-Phase ((1) & b),
die in Form von Dendriten gewachsen ist, zuvor bei hoher Temperatur gebildet haben, bevor
das Ca-Aluminat beim Abkiihlen ausgefallen ist. Die CaZrOs-Phase ist nach der ebenfalls nach-
gewiesenen Spinell-Phase (MgAl;04) entstanden, da das Dendritenwachstum zum Material-
Schmelz-Kontakt hin durch die Kristallflichen der MgAl,04-Phase ((1) & c) begrenzt wird,
bzw. von letzteren Ausgehen. Die MgAl,04-Phase hat sich als direktes Korrosionsprodukt (Se-
kundarphase) unter Einsatzbedingungen aus dem Al,03-Anteil der Schlackenphase und dem
MgO des MSZ bei hohen Temperaturen gebildet. Im Austausch mit dem MgO haben die ZrO»-
Korner CaO ((2) & d) aus der Schlacke aufgenommen, wobei die CSZ-Korner ein riesenhaftes
Kornwachstum aufweisen und in keinem geschlossenen Korngefiige mehr vorliegen. Sie sind
von Fremdphasen/Schmelze umgeben. Im intergranularen Raum hat das CaO der Schlacke
mit dem gelosten ZrO; reagiert und CaZrQO3 gebildet. Die CaZrOs-Phase ist allerdings stark auf
den kontaktnahen Bereich beschrankt. Im Inneren ist die CaZrOsz-Phase nicht mehr vorhan-
den, da das CaO der Schlacke durch den Austausch mit dem MgO der ZrO,-Koérner verbraucht
ist. Die MgAl,04-Phase ist hingegen noch bis weit ins Materialinnere im intergranularen Raum
stabil, nimmt aber auch immer weiter ab, so dass sie in den p-XRD?-Messungen kaum mehr
nachweisbar ist (3). Die infiltrierte Schmelze ist an diesem Punkt bereits so stark an Al,03
verarmt, dass sich MgAl;04 nicht mehr bildet. Moglicherweise spielt hierbei auch die Tempe-
ratur eine Rolle. Aufgrund der schlechten thermischen Leitfahigkeit des ZrO,-Materials bildet
sich innerhalb der Schieberplatte ein Temperaturgradient aus, der vermutlich ausreicht um
die Spinellbildung kinetisch zu unterdriicken.Weiter im Materialinneren sind die ZrO,-Kérner
noch MgO-reicher und somit ndher am Ausgangsmaterial, wie der Vergleich der beiden p-
XRD?-Messung (2) & (3) zeigt. Durch den stindigen Verlust von CaO und Al,03 entsteht eine
SiO;-angereicherte Restschmelze. Das MgO aus den ZrO,-Koérnern reagiert nun bevorzugt mit
dem SiO; aus der infiltrierten Schmelze unter der Bildung einer silikatischen, MgO-haltigen
Phase, die eine Forsteritzusammensetzung aufweist, wie die p-XRD?-Messung (3) belegt. So-
mit wird das MgO durch die Bildung kristalliner Sekundarphasen stiandig aus den ZrO,-Kor-
nern ausgelaugt.

Eine hilfreiche Methode zur Analyse der Phasen-stabilitdtsfelder von Spinell- und Forsterit-
phase stellt die optische Kathodolumineszenzmikroskopie (KLM) dar. Abb. 6.1-3 zeigt eine
KLM-Aufnahme des Querpraparats der Schieberplatte. Die wiahrend des Einsatzes neugebil-
deten, kristallinen Korrosionsprodukte sind z.T. sehr deutlich durch ihre unterschiedlichen
Kathodolumineszenzfarben zu unterscheiden. Die im unteren Teil dominierende blaue Lumi-
neszenz kann grofieren m-ZrO,-Anteilen zugeordnet werden. Im oberen Teil dominiert eine
griine Lumineszenzfarbe. Diese ist nach KARAKUSI!15] typisch fiir die Spinell-Phase. Anders
als Spinell zeigt die Forsterit-Phase eine leuchtend rote Lumineszenz[115], weshalb sie im
Querschnitt des korrodierten Materials sehr einfach von der Spinell-Phase zu unterscheiden
und generell gut zu lokalisieren ist. In beiden Phasen wird die Luminszenz durch geringste
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Abb. 6.1-3: Auflichtmikroskopische (ALM) Aufnahme der Schieberplattenprobe (links) mit der zugehérigen KLM-Auf-
nahme (Mitte links). SEM-Detailaufnahme eines Schmelzeinschlusses mit zugehériger KLM-Aufnahme und den EDS-Ele-
mentverteilungsmappings fiir Zr, Si, Al und Mg (oben rechts). Energiedispersive Spektren der Punkte (a) und (b) mit
quantitativer Auswertung in [Atom%] und den idealen Phasenzusammensetzungen (unten rechts).

Mn2+-Verunreinigungen verursacht, wobei das Mn2* im Spinell tetraedrisch und im Forsterit
oktaedrisch koordiniert ist. Durch die unterschiedliche Kristallfeldaufspaltung kommt es zu
den Unterschieden in der Lumineszenzfarbe der beiden Phasen. Wie die EDS-Elementvertei-
lungsmappings und die aufgefiihrten Punktanalysen in Abb. 6.1-3 belegen, handelt es sich bei
den rot bzw. griin lumineszierenden Phasen tatsachlich um kristalline Forsterit- bzw. Spinell-
Phasen, die als Reaktionsprodukt bei der Korrosion von MSZ-Materialien unter hohen Tem-
peraturen durch Al;O3- und SiO-haltige Schmelzen entstanden sind. Wie die REM-bzw. KLM-
Bilder belegen, ist es zu einer vollkommenen Umsetzung der Schmelzphase in kristalline Pha-
sen gekommen. Eine Restschmelze ist nicht nachweifsbar. Mit Hilfe der KLM lassen sich
Pradominanzbereiche einzelner Phasen sehr leicht auskartieren, wie am Beispiel von Spinell
und Forsterit dargestellt. Die Phasen Cai12Al14033, CaZrOs; und das MSZ- bzw. CSZ-Material zei-
gen hingegen keine sehr starke bis keine Lumineszenz, wie anhand der sehr dunklen MSZ-
bzw. CSZ-dominierten Bereiche zu erkennen ist. Erschwerend kommt hinzu, dass schwach
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lumineszierende Phasen oft von starken Lumineszierern iiberlagert werden. CaZrOs lumines-
zieren eigentlich tief-blau [115], wird aber vermutlich durch die sehr starke griine Lumines-
zenzfarbe der Spinell-Phase liberlagert. Zur Analyse bestimmter nicht-lumineszierender Pha-
sen bzw. Phasenvergesellschaftungen mit starken Lumineszenzunterschieden ist die KLM so-
mit ungeeignet.

Wie am Beispiel der Schieberplatte aus dem industriellen Einsatz anschaulich dargestellt,
kommt es wahrend der Infiltration der Schlacke durch die partielle Kristallisation von be-
stimmten Phasen mit fortschreitender Infiltrationstiefe zu einer Schmelzfraktionierung und
somit auch zu starken Schwankungen der Schmelzeigenschaften wie Viskositat/Basizitat/Be-
netzungsverhalten, die einen groféen Einfluss auf das Korrosionsverhalten der ZrO;-Keramik
haben koénnen. Als besonders kritisch wird die Bildung von Sekundédrphasen aus dem Stabili-
sator der ZrO,-Feuerfestkeramik und Komponenten der Schmelzphase unter Einsatzbedin-
gungen angesehen. Diese fithrt dazu, dass der Destabilisierungsprozess und die damit einher-
gehenden Phasentransformation mit Volumenexpansion und Rissbildung die Materialkorro-
sion verstiarken. Diese korrosionsfordernden Einfliisse werden in den durchgefiihrten
Tiegelexperimenten mit unterschiedlich zusammengesetzten silikatischen Schmelzen analy-
siert.

Erste Vorversuche mit einer dhnlich zusammengesetzten Kupolofenschlacke (60 wt% SiO»,
25 wt% Ca0, 7 wt% Al,03, 4 wt% Fe,0, 2 wt.% MgO and 2 wt% MnO) wurden im Kontakt zu
einer YSZ-Keramik durchgefiihrti#2]. Diese dienten dazu eine Ubertragbarkeit der zuvor dar-
gestellten Korrosionserscheinungen, die im Kontakt zum MSZ-Material aufgetreten sind, auf
die YSZ-Keramik zu tiberpriifen. Hierzu wurde ein mit ~9 wt% Y,03 stabilisierter ZrO,-Tiegel
(FZY, Friatec) mit 1,5 g der Kupolofenschlacke gefiillt, aus Schutzgriinden in ein Al;03-Tiegel
gestellt und fiir 6 h bei 1500°C gehalten. Um den Zustand bei 1500°C einzufrieren und eine
abkiihlungsbedingte Kristallisation sekundarer Phasen zu verhindern, wurde die Probe in-
nerhalb weniger Minuten in Luft auf RT abgeschreckt. Die Tiegelprobe wurde anschlief3end
fiir die Analysen halbiert und feinpoliert (Abb. 6.4-1 links).

Wie die Raman-Untersuchungen zeigen, ist es am Kontakt von Schmelze und t-ZrO; zu einer
Transformation in die m-ZrO,-Phase gekommen. Durch die KLM-Aufnahmen kann der m-
ZrO-Anteil aufgrund seiner blauen Lumineszenz sehr einfach von dem unbeeinflussten t-
ZrO; unterschieden werden. Letzteres zeigt hier, entgegen der gangigen Lehrmeinung, eine
rote Lumineszenzfarbe. Diese wird allerdings nicht dem t-ZrO; zugeschrieben, sondern wird
durch die sehr fein verteilten Al,O3-Partikel (vgl. Abb. 3.3-6) verursacht, die dem FZY-Mate-
rial bei der Produktion zugegeben werden. Im korrodierten Kontaktbereich ist dieses Al,03
nicht mehr vorhanden, da es in der eindringenden Schmelze gel6st und wie das Y03 aus dem
Material ausgelaugt wird. Die Stabilisatorauslaugung sowie die Schmelzinfiltration kann an-
hand von p-RFA Untersuchungen nachvollzogen werden (siehe Abb. 6.1-3).

Wahrend der Korrosion ist es zu keiner messbaren Phasenneubildung gekommen. Mittels p-
XRD? Messungen konnten lediglich das tetragonale Ausgangsmaterial und das monokline
Korrosionsprodukt nachgewiesen werden. Ein Grund hierfiir ist das schnelle Abschrecken auf
RT nach dem Versuch, wodurch eine Kristallisation von Sekundadrphasen unterbunden
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wurde. Ein weiterer Grund fiir die ausgebliebene Neuphasenbildung ist die Tatsache, dass das

Y203 im Gegensatz zum MgO unter den gegebenen Bedingungen keine kristalline Phase aus-
bildet.
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Abb. 6.1-4: Querschnitt der Tiegelprobe nach 6 h bei 1500°C mit Al,O3-Schutztiegel @, FZY-Tiegel @ und der Kupol-
ofenschlacke @ (links), ALM-Aufnahme der Korrosionsfront (Mitte unten) und zugehériger KLM-Aufnahme (Mitte
oben). Rechts ist ein Raman-Phasenmapping von der gekennzeichneten Stelle dargestellt, wobei zwei Einzelpunktmes-
sungen (a) und (b) mit angegeben sind, um die genaue Phasenzusammensetzung besser einschdtzen zu kénnen. Modi-
fiziert nach HEMBERGER et al.l*?],
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Abb. 6.1-5: u-RFA-Messungen anhand des FZY-Tiegelprobenquerschnitts (A-B). An den angegebenen Punkten wurden
die jeweiligen Elementintensitdten von Y, Fe, Mn und Ca gemessen und im Verhdltnis zur gemessenen Zr-Intensitdt auf-
getragen. Modifiziert nach HEMBERGER et al.[*?],
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Eine detaillierte Diskussion zum Thema findet sich in Kapitel 6.4.3.4 ,Einfluss Stabilisator-
typ“. Somit gibt es deutliche und messbare Unterschiede im Korrosionsverhalten zwischen
MSZ und YSZ im Konatkt zu silikatischen Schmelzen. Die geneuen Unterschiede werden in
den nachfolgenden Korrosionstest erarbeitet, wie auch die allgemeinen, stabilisatorauslau-
gungsbedingten Korrosionsvorgange von stabilisierten ZrO,-Materialien.

Ein wesentlicher Punkt, der zur Modellierung der Korrosionsprozesse notwendig ist, ist die
Aufnahmekapazitiat bzw. die Schmelzsattigung an den jeweiligen Komponenten aus dem
Zr0O,-Material. Da der Fokus dieser Arbeit auf der Korrosion von YSZ-Keramiken liegt, miissen
zu Beginn der Studie die Sattigungswerte von ZrO; und Y,03 der verwendeten Schmelzen (NS,
NAS, CAS, CMAS, CMAS+ und syn.S.) experimentell bestimmt werden.

6.2 Schmelzsattigung

Da es fiir die hier untersuchten Schmelzen in der Literatur keine experimentell ermittelten
Sattigungswerte fiir ZrO; und Y.03 gibt, wurden diese Werte mittels Sattigungsexperimenten
in Anlehnung an das experimentelle Verfahren nach KATO & ARAKI[3%8] in geschlossenen Pla-
tinfalttiegeln durchgefiihrt.

6.2.1 Versuchsdurchfihrung

Hierzu wurden Falttiegel (L x B x H: 10 x 10 x 5 mm) aus einem Platinblech hergestellt, mit
einem gesinterten ZrO,-Wiirfel (ca. 5 x 5 x 5 mm) aus 8 mol%-YSZ (T8Y) bestiickt, mit den
Glaspulvern der zu untersuchenden Schmelzen aufgefiillt und anschlief3end mit einem Falt-
deckel verschlossen. Dieser diente dazu, ein libermafiiges Abdampfen von leicht fliichtigen
Elementen, wie z.B. Natrium zu verhindern. Abb. 6.2-1 zeigt eine schematische Darstellung
des Versuchsaufbaus.

Faltdeckel
Glaspulver /

L 8Y-ZrO, Wiirfel [Lsmin

re e

i i .

‘ 5mm
oo

Platinfalttiegel 10 mm Zr0O, & Y,05-Séattigung nach
200 h bei 1600°C

Abb. 6.2-1: Schematische Darstellung des Versuchsaufbaus zur Ermittlung der ZrO,- und Y,03-Sdttigung in den verschie-
denen synthetisierten Schmelzen.

Die Proben wurden anschlief3end auf einer Al,03-Scheibe, die als Unterlage zum Schutz vor
Ofeninnerraumverunreinigungen durch evtl. iiberlaufende Schmelzen dient, in einem BLF
1700 Bottomloader-Ofen der Firma Carbolite (Carbolite, Hope, Hope Valley, UK) auf 1600°C
erhitzt und fir 100 h gehalten. Danach wurde eine Probe des Glases entnommen, um den
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ZrOz- bzw. Y203-Gehalt zu tberprifen. Die iibrige Probe wurde anschliefend fiir weitere
100 h bei 1600°C ausgelagert, um eine gleichmafige Verteilung der in der Schmelze gelosten
Keramikkomponenten zu gewahrleisten. Diese Zeit war notwendig, da es durch die z.T. er-
heblichen Unterschiede in den Viskositdten mitunter zu starken Unterschieden in den Diffu-
sionsraten von Zr0O; und Y03 aus der Keramik in die Schmelzphase kommt. Im Anschluss
wurden die Proben in einem Luftstrom von 1600°C auf RT innerhalb weniger Sekunden ab-
geschreckt, um etwaige Ausfillungsreaktionen zu verhindern. Abb. 6.2-2 zeigt die Proben
nach 200 h bei 1600°C in der Draufsicht bzw. im Querprofil.

alkalihaltig erdalkalihaltig

Abb. 6.2-2: Sdttigungsproben in den Platinfalttiegeln nach 200 h bei 1600°C und den dazugehdérigen Querpréparaten.
Die griinen Rechtecke markieren die Aufnahmepositionen aus Abb. 6.2-3.
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6.2.2 Probencharakterisierung

Die anschliefdende mikroskopische Untersuchung ergab z.T. deutliche Unterschiede im Kor-
rosionsbild der Proben. Wie sich anhand der jeweiligen Querschnittspraparate bereits mak-
roskopisch erkennen lasst, sind die T8Y-Wiirfel in den mit NS-, der NAS- und der CAS-
Schmelze gefiillten Tiegel noch in ihrer urspriinglichen wiirfeligen Form vorhanden, wahrend
die CMASs-Schmelzen und die syn.S.-Schmelze ein deutlich unterschiedliches Korrosionsbild
aufweisen. Die ZrO;-Keramik ist sehr stark aufgequollen und hat ihre urspriingliche Form
verloren. Die einzelnen Koérner haben keinen Kontakt mehr zueinander und ein Korngefiige
ist nicht mehr vorhanden. Die Keramik hat keine Stabilitdt mehr und beginnt zu zerflief3en.
Diese Phanomene sind auf die sehr niedrigen Viskositatswerte (Kapitel 4.6) und das sehr gute
Benetzungsverhalten der Schmelzen (Kapitel 5.2.4) zuriickzufiihren. Die Kombination aus
den genannten Eigenschaften fiihrt zu einer sehr stark kriechenden Schmelze, die das ZrO»-
Material, wie in Abb. 6.2-2 dargestellt, entlang der Korngrenzen zersetzen und den Kornver-
bund vollstandig auflosen.

Die nachfolgenden REM-Aufnahmen (Abb. 6.2-3) der einzelnen Proben geben einen Uberblick
iber die jeweilige ,Struktur” der Keramik am Material-Schmelz-Kontakt nach 200 h bei
1600°C.

Abb. 6.2-3: REM-Aufnahmen der Sdttigungsproben im Kontaktbereich zu den jeweiligen Schmelzen nach 200 h bei
1600°C.

Bei der NS-, NAS- und CAS-Probe ist am Material-Schmelz-Kontakt eine Reaktionszone zu er-
kennen, die sich durch Schmelzinfiltration und Korngefiigednderungen (Schichtbildung) aus-
zeichnet. In einiger Entfernung zum Material-Schmelz-Kontakt liegt das Material in einem un-
gestorten Zustand vor, sodass nach dem Experiment bei der NS-, NAS- und CAS-Probe ein
unbeeinflusster Kernbereich zuriickbleibt. Die Infiltrationstiefen/Korrosionstiefen unter-
scheiden sich z.T. erheblich. Die NAS-Schmelze erreicht lediglich eine Tiefe von ca. 50 pm wo-
hingegen die CAS-und die NS-Schmelze Infiltrations-/Korrosionstiefen von >800 pm errei-
chen. Der Grund hierfiir ist das Zusammenspiel mehrerer Faktoren. Vor allen Dingen spielen
hier die Reaktivitit, das Benetzungsverhalten und die Viskositit eine grofe Rolle. In allen drei
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Faktoren unterscheidet sich die NAS-Schmelze von den anderen Schmelzen deutlich. Durch
die hohere Reaktivitit (besseres Benetzungsverhalten) und die deutlich niedrigere Viskositat
ist die Interaktion der CAS- und der NS-Schmelze mit der Keramik deutlich hoher und das
Kriechverhalten sehr viel besser. Ein sehr auffilliges Merkmal der Korrosionsprozesse zwi-
schen CAS- bzw. NS-Schmelze und Keramik ist die Ausbildung verschiedener Korrosions-
schichten. Wie im spéteren Verlauf dieser Arbeit dargestellt, ist dieses Phdnomen spezifisch
fiir FSZ-Materialien und dabei auf Auflésungs- und Wiederausféallungsprozesse zuriickzufiih-
ren. Eine ausfiihrliche Analyse und Diskussion zu diesem Thema folgt in Kapitel 6.3. Die Korn-
grofie der NS- und CAS-Probe - in den tieferen Infiltrationsschichten gut zu erkennen - ist bei
beiden Proben mit ca. 50 um gegentiber dem Ausgangsmaterial sehr stark vergrobert. Durch
die lange Versuchsdauer bei 1600°C ist es zu einer deutlichen Nachsinterung des Materials
mit libermafdigem Kornwachstum gekommen. Die infiltrierte Schmelzphase spielt dabei eine
entscheidende Rolle. Durch Aufl6sungs- und Wiederausfallungsprozesse wird das iiberma-
3ige Kornwachstum begiinstigt.

Die mikroskopischen Aufnahmen der CMASs-Proben und der syn.S.-Probe bestdtigen die
makroskopischen Beobachtungen. Es liegt in allen drei Fillen kein intaktes Korngefiige mehr
vor. Die einzelnen ZrQ;-Korner, die einem erheblichen Kornwachstum unterlegen sind, sind
gut gerundet und ,schwimmen” frei in der erstarrten Schmelze. Die mittlere, abgeschatzte
Korngrofie betrdgt bei den drei Proben ca. 100 um, was der 20-fachen Grofie des Ausgangs-
materials entspricht. Damit hat sich die Korngréfde im Vergleich zu der CAS- bzw. der NS-
Schmelze nochmals verdoppelt. Diese Tatsache in Kombination mit den stark abgerundeten,
frei schwimmenden Kérnern sprechen eindeutig fiir ein Fliissigphasen-gestiitztes Sintern der
einzelnen ZrO,-Korner, das ebenfalls durch den Vergleich der jeweiligen GADDS-Aufnahmen
(u-XRD?-Beugungsbildern) verdeutlicht wird.

Abb. 6.2-4 zeigt die Beugungsbilder des T8Y-Materials nach den Sattigungsexperimenten. Um
bewusst den teilweise vorhandenen, stabilisatorauslaugungsbedingten Kornzerfall in die mo-
nokline Phase am Material-Schmelzkontakt der Proben CAS und NS nicht mit abzubilden, son-
dern gezielt den Kornvergroberungseffekt aufzuzeigen, wurden die Messungen anhand der
infiltrierten, grobkornigen inneren Korrosionsschicht (NS & CAS) bzw. des infiltrierten Kern-
bereichs (CMASs & syn.S) durchgefiihrt. Da es aufgrund der langen Haltezeit von 200 h bei
1600°C, auch ohne die Beteiligung einer Fliissigphase, zu einem beachtlichen Kornwachstum
bzw. zu einer Kristallitvergroberung kommt, wurde als Referenzmessung der uninfiltrierte
Kernbereich der Sattigungsprobe in der NAS-Schmelze gemessen. Aufgrund des von der
Schmelze unbeeinflussten Korngefiiges, kann diese Messung als Referenz (Nullprobe) ohne
Fliissigphasen-gestiitzte Kornvergroberung nach 200 h bei 1600°C gewertet werden. Die Un-
terschiede zu den Beugungsbildern der iibrigen Sattigungsproben sind dadurch rein auf den
Fliissigphasen-gestiitzten Sinterungs-/Reifeprozess zuriickzufiihren. Als weitere Vergleichs-
werte sind in Abb. 6.2-4 (schwarzes Feld) zusatzlich die Beugungsbilder des Ausgangsmate-
rials nach 2 h bei 1530°C bzw. 4 h bei 1650°C dargestellt.

Die Unterschiede des uninfiltrierten Referenzmaterials zu den durch NS- und der CAS-
Schmelze infiltrierten Materialien sind bereits deutlich erkennbar. Sie dufdern sich in einer
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Vergroberung der Beugungsringe, was auf eine Korn-bzw. Kristallitvergroberung zuriickzu-
fiithren ist.
Kristallitgré8e nach Sdttigung

bei 1600°C fiir 200h

initiale Kristallitgr68e

Referenz nach 2h bei 1530°C

LY

T8Y in CAS

10 20 30 40 50 60

T8Y Referenz nach 4h bei 1650°C T8Y in CMAS

4h@1650°C

)

10 20 30 40 50 60
T8Y in NAS Refernz nach 200h bei 1600°C

T8Y in CMAS+

.
.

T8Y in syn. S.

30 40

o T ;- 5 i
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Abb. 6.2-4: Vergleich der Kristallitgréfsen anhand der Beugungsbilder des T8Y-Materials nach den Sdttigungsexperimen-
ten bei 1600°C fiir 200 h in den verschiedenen Schmelzen (rot hinterlegt). Die Beugungsbilder des T8Y Ausgangsmaterials
ohne Einfluss eines Fliissigphasen gestiitzten Sinterprozesses nach 2 h bei 1530°C, 4 h bei 1650°C sowie 200 h bei 1600°C
sind als Referenz angegeben (schwarz hinterlegt)).
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Allerdings ist auch eine feinkdrnigere Fraktion vorhanden, was anhand des diffusen Anteils
der Beugungsringe zu erkennen ist. Durch den Anteil der feinkristallinen Phase werden die c-
Zr03-Reflexe im Diffraktogramm asymmetrisch verbreitert. Eine exakte Bestimmung dieser
feinverteilten Phase war nicht moglich. Eine Erklarung fiir das Auftreten dieser Phase im Bei-
sein der grobkristallinen Y-FSZ-Phase ist eine pseudo-rhomboedrische Zr0O;-Phase, die durch
mechanisches Bearbeiten von c-ZrO; entstehtl125]. Dabei wird das Kristallgitter durch Span-
nungen verzerrt und es kommt zu einer asymmetrischen Reflexverbreiterung hin zu grofie-
ren d-Werten bzw. kleineren Beugungswinkeln. Dies ist ansatzweise an den Schultern des
kubischen (111)-Hauptreflexes bei ca. 34°20 (CoK,) zu beobachten. Dieser Vorgang wurde
auch bei der Analyse der Ausgangsmaterialien beobachtet (siehe Kapitel 3.3.4).

Im Kontakt zu den beiden CMAS-Schmelzen und der synthetische Schlacke erfolgt ein noch
starkeres Kornwachstum, wie es bereits anhand der REM-Aufnahmen zu erkennen war. In
den Beugungsbildern sind nur noch vereinzelte, punktuelle Beugungssignale weniger grofder
Kristallite zu erkennen. Auch hier kommt es teilweise zu einer asymmetrischen Reflexver-
breiterung. Bei der kristallinen, grobkoérnigen Phase handelt es sich um kubisches Zr0,, je-
doch von Korn zu Korn mit leichten Varianzen im Stabilisatorgehalt. Im Vergleich zum Aus-
gangsmaterial ist diese kubische Phase an Y,03 verarmt und an CaO angereichert, was auf den
Austausch mit den Schmelzphasen zuriickzufiihren ist. Die CaO-Aufnahme ins ZrO,-Gitter
héngt dabei mit der ,Basizitit“ bzw. der Konzentration an ,freiem“ CaO der Schmelzphase
zusammen. Eine detaillierte Diskussion zum Thema Ca0O-Aufnahme ins ZrO,-Gitter in Abhéan-
gigkeit von der Schmelzbasizitit findet sich in Kapitel 6.4.3.9 ,Einfluss Basizitat".

Eine Besonderheit zeigen die Sattigungsproben der NS-Schmelze und der synthetischen
Schlacke. In beiden Féllen ist es wihrend der Versuchsdurchfiithrung zu einer dendritischen
Kristallbildung in der Schmelzphase gekommen. Die gebildeten Kristallisate unterscheiden
sich morphologisch etwas voneinander (vgl. Abb. 6.2-5). Die Kristalle in der NS-Schmelze sind
deutlich grofder und nutzen hauptsachlich die Platintiegelwandung (Abb. 6.2-5 a) und in der
Schmelzphase aufsteigende Luftblasen (Abb. 6.2-5 b) als Kristallisationskeim und wachsen
dendritisch in die Schmelzphase hinein. Erstaunlicher Weise fungieren die vorhandenen Zr0O;
Korner nicht als Kristallisationskeim. Die Struktur und Grof3e der Dendriten weisen auf ein
langsameres und stetiges Wachstum aus der libersattigten Schmelzphase hin. In der synthe-
tischen Schlacke gibt es diese grofien dendritisch wachsenden Kristalle ebenfalls. Auch hier
nutzen sie die Platintiegelwand (Abb. 6.2-5 c), aber auch die ZrO,-Kérner (Abb. 6.2-5 d) als
Kristallisationskeim. Zusatzlich zeigt die syn.S-Probe eine weitere, sehr fein verteilte Form
der Kristallneubildung. Diese flockenartigen Kristalle durchziehen nach dem Abkiihlen der
Sattigungsprobe die gesamte Schmelzphase, mit Ausnahme der in direkter Nachbarschaft zu
den Zr0;-Kornern bzw. Dendriten befindlichen intergranularen Schmelze (Abb. 6.2-5 c & d).
Die flockenartigen Kristalle zeigen, entgegen der Dendriten, keinen offensichtlichen Bezug zu
irgendwelchen Kristallisationskeimen. Die Struktur, Grofde und gleichméafiige Verteilung der
flockenartigen Kristalle spricht fiir ein sehr plotzliches Ausfillen aus der Schmelzphase, wie
es in einer stark libersattigten, abkiihlenden Schmelze der Fall ist.
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Abb. 6.2-5: Kristallneubildungen wdhrend des Sdttigungsexperiments. Bild a) & b) sind Makrofotografien, die ein dend-
ritisches Wachstum der Kristalle in der NS Schmelze, ausgehend von der Tiegelwand bzw. den Luftblasen, nach den ersten
100 h zeigen. Bild c) & d) zeigen REM-Aufnahmen des Querschnitts der Probe mit der synthetischen Schlacke nach 200 h.
Hier sind deutliche Unterschiede in der Kristallmorphologie zu erkennen.

Das Fehlen der flockenartigen Kristalle in direkter Umgebung zu den grofien ZrO,-Koérnern
hdangt womoglich direkt mit den Kornwachstumsprozessen wahrend des Versuchs bei
1600°C zusammen. Entweder fehlen die Kristallisationskeime in der ndheren Umgebung zu
den grofden Kornern, oder die ZrOz-Konzentration im Umfeld um die Kérner ist aufgrund des
stetigen Wachstums zu niedrig fiir eine Ausfiallung beim Abkiihlvorgang. Die ZrO,-Koérner
stellen einen Sink fiir das geldste ZrO; dar, aufgrund dessen die Schmelzphase in den angren-
zenden Bereichen nicht an ZrO; iibersattigt ist. Dadurch wird in diesen Bereichen beim Ab-
kiihlen der Probe das Ausféllen der flockenartigen Kristalle verhindert.

Mittels Raman-Spektroskopie und u-XRD? wurden die Dendriten auf ihren Phasenbestand
hin untersucht. So konnte nachgewiesen werden, dass es sich bei der NS-Probe nach dem Ab-
kithlen um m-Zr0O;-Kristalle handelt (Abb. 6.2-6). Da nicht die monokline sondern die tetra-
gonale Phase bei den Versuchstemperaturen von 1600°C stabil ist, muss es beim Abkiihlen
unter ca. 1100°C zu einem Phasensprung, verbunden mit einem positiven Volumensprung
von ca. 5 % gekommen sein. Dieser sorgt fiir Spannungen in der die ZrO;-Kérner umgebenden
Glasphase. Da die NS-Schmelze aber bis deutlich unter 1000°C duktil ist, kbnnen diese Span-
nungen kompensiert werden ohne eine Rissbildung zu verursachen. Aus diesem Grund gehen
keine Spannungsrisse von den dendritischen Kristallen aus. Im Zentrum der Dendriten in der
NS-Schmelze wurde vereinzelt eine Mischphase aus monoklinem und tetragonalem ZrO-
nachgewiesen (Abb. 6.2-6 tiirkis-rotes Mapping, mittlere Spalte), was dafiir spricht, dass ver-
einzelt auch stabilisiertes ZrO;-aus der Schmelze ausfallt.
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Zusatzlich zur Phasenanalyse kann als Nebeneffekt der Raman-spektroskopischen Untersu-
chung die Orientierung der m-Zr0,-Phase aufgezeigt und somit die Domanenverteilung nach
der martensitischen Transformation aus der t-ZrO;-Phase sichtbar gemacht werden. Je nach
Ausrichtung der an der Raman-Schwingung beteiligten Atombindungen, kommt es im Ra-
man-Spektrum zu unterschiedlichen Intensititsverteilungen der Raman-Banden. Auf diese
Weise konnen Unterschiede in der Doméanenausrichtung sichtbar gemacht werden. So zeigt
das Domanenmapping der m-ZrO,-Phase in Abb. 6.2-6 (rechte Spalte) zwei dominierende
monokline Vorzugsorientierungen m1 & m2, die auf ein Domanenumklappen wahrend der
martensitischen Phasentransformation zuriickzufiihren sind.

Phasenmapping Orientierungsmapping

m-ZrO, m1-ZrO,

.0
luh<*‘" Y

Intensity a.u.

‘..:..-u"'."

b

300
Ramanshift in [cm™

m1 &m2-ZrO

2

Intensity a.u.

3 0
Ramanshift in [cm™]

Abb. 6.2-6: Raman-Phasenmapping anhand eines dendritischen Kristallisats in der NS-Sdttigungsprobe nach 200 h. Die
Pfeile markieren die fiir jeweilige Mapping relevante Raman-Bande.

Die Dendriten aus der syn.S.-Probe bestehen hingegen aus c-Zr0,, wie die p-XRD?-Messungen
belegen (Abb. 6.2-7). Dabei handelt es sich wohl um eine durch Y+Ca+Mg-stabilisierte Phase,
da das Diffraktogramm nicht eindeutig einer YSZ, MSZ bzw. CSZ-Phase zugeordnet werden
kann. Die flockenartigen Kristalle konnten mittels p-XRD? der gleichen Phase zugeordnet
werden (siehe Abb. 6.2-7). Die Reflexpositionen dieser kubischen Phase unterscheidet sich
jedoch von denen der groben, kubischen ZrO,-Koérner, was auf unterschiedliche Gitterkon-
stanten bzw. Unterschiede im Y03, CaO und MgO-Gehalt zuriickzufiihren ist.

Der Unterschied im Dendritenphasenbestand zwischen der syn.S.-Probe und der NS-Probe
besteht darin, dass es in der NS-Schmelze keine Stabilisatoren gibt, die anstelle des Y,03 das
c-Zr0»-Gitter bis auf RT zu stabilisieren. Der niedrige Y,03-Gehalt in den Dendriten in der NS-
Probe zeigt, dass aufgenommene Y,03 nicht wieder aus der Schmelze an die sich bildenden
Zr0,-Kristalle abgegeben wird. Dies ist ein Hinweis darauf, dass die Einbindung des Y03 ins
Glasnetzwerk starker bzw. energetisch giinstiger ist als der Einbau ins ZrO,-Gitter.
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Abb. 6.2-7: u-XRD?*Analysen der rekristallisierten Phasen aus der NS- des Abkiihlens zuriickzufiihren.
Schmelze (oben) und der syn.S.-Schmelze (unten). Die Ausfallung hat wenigstens eine

Anderung des Zr0-Gehalts aber vermutlich auch des Y,03, CaO und MgO-Gehalts in der resi-
dualen Schmelzphase zur Folge. Die maximale erreichte Loslichkeit von ZrO; bzw. Y203 in der
syn.S.-Schmelze bei 1600°C kann somit anhand der auf RT abgekiihlten Proben nicht exakt
bestimmt werden (siehe Kapitel 6.2.3).

6.2.3 ZrO,- und Y,0s3-Aufnahmekapazitat &
Schmelzentwicklung bei 1600°C

Die Sattigungswerte fiir ZrO; und Y03 wurden fiir die NAS-, CAS-, CMAS und CMAS+-
Schmelze durch statistisch verteilte Punktanalysen mit Hilfe von EMPA bestimmt (Abb. 6.2-8
gefiillte Symbole). Die EMP-Analysepunkte in der NS-Probe wurden so gewahlt, dass ein aus-
reichend grofder Abstand zu den neugebildeten Dendriten eingehalten wurde, um Fehlinter-
pretationen, hervorgerufen durch kristallisationsbedingten ZrO»- bzw. Y,03-Verlust, zu ver-
meiden. Da EMPA aufgrund der sehr fein verteilen flockigen Kristallisate in der syn.S.-
Schmelze nicht méglich war, wurden zur Ermittlung der Bulkzusammensetzung (Tab. 6.2-1)
mehrere grofd3flichige EDS-Messungen durchgefiihrt, wobei die flockendhnlichen Kristallisate
und die Schmelzphase gleichermaféen analysiert werden. Ein Problem stellt dabei die Mischa-
nalyse von Schmelzphase und kristalliner Phase dar. Hierfiir ist keine adaquate Matrixkor-
rektur durchfiihrbar. Entsprechend ist der Fehler der quantitativen Analyse deutlich hoher,
als bei den matrixkorrigierten (ZAF-Korrektur) WDS-Analysen mittels EMPA. Ein weiteres
Problem bei der Quantifizierung von Zr und Y mittels EDS stellt die schlechte energetische
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Differenzierung der YLq1(1,9 keV)/Lg1(2,0 keV) und der ZrL,1(2,0 keV)/Lg1(2,1 keV) Linien,
in Kombination mit der Limitation auf max. 20 kV Beschleunigungsspannung beim verwen-
deten LEO® VP 1450 (Carl Zeiss AG, Oberkochen, Deutschland) dar. Dadurch kommt es zu
Uberlagerungseffekten beim Zr- und Y-Signal, welche eine gewisse Uber- bzw. Unterbewer-
tung der ZrO;- und Y,03-Anteile nach sich zieht. Durch Messungen mit deutlich héherer Be-
schleunigungsspannung (30-40 kV) hatte dieses Problem durch die Analyse der deutlich bes-
ser differenzierbareren Kq12(14,9 keV bei Y bzw. 15,8 keV bei Zr) Linien kompensiert werden
konnen, was allerdings aus technischen Griinden nicht méglich war. Die Abweichung zu den
EMPA-Werten wurde, basierend auf Vergleichsmessungen von bekanntem, kristallinem Y-
Zr0y, auf ca. +10 % des Messwertes abgeschatzt. Die fehlende Matrixkorrektur wurde dabei
noch nicht bertcksichtigt. Der Fehlerbalken der EDS-Messungen ist in Abb. 6.2-8 deshalb als
offene Linie angegeben.
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: @‘ A / /A Nas
3 7 V / V cas
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Abb. 6.2-8: ZrO,-Y,03-Aufnahmekapazitéten der untersuchten Schmelzen nach 200 h bei 1600°C. Die ausgefiillten Sym-

bole beziehen sich auf die freie Schmelzphase (Bulk) und die leeren Symbole représentieren die Schmelzphase in ndherer

Umgebung zu den ZrO,-Kérnern der T8Y-Keramik (Kontaktzone). Der ZrO,- bzw. Y,03-Gehalt dndert sich mit dem Ab-
stand zu den ZrO,-Kérnern der T8Y-Keramik.

Wie die Analysen zeigen, ist der ZrO,/Y,03-Gehalt in der freien Schmelze am hdchsten. In
ndchster Umgebung zu den ZrO,-Korner zeigen die Schmelzen meist deutlich niedrigere
Werte fiir ZrO; als in der Bulkschmelze. Diese Differenz steigt mit schwindendem Abstand
zum ZrO,-Material. Dies ist auf Diffusionsprozesse zuriickzufiihren, die beim Fliissigphasen-
gestiitzten Sinterprozess bzw. dem Zr0;-Kornwachstum ablaufen. Die Y,03-Konzentration ist
davon nur leicht betroffen. Dieses Verhalten wird vor allen Dingen in der CAS- und den beiden
CMASs-Schmelzen und der syn.S-Schmelze beobachtet, da diese bei 1600°C eine sehr geringe
Viskositdt aufweisen und somit die notigen Diffusionsprozesse sehr viel einfacher ablaufen
konnen. Als Folge dessen wurden zur Bestimmung der tatsachlichen Sattigungswerte in der
CAS-, CMAS sowie CMAS+-Probe (Tab. 6.2-1) ausschliefRlich Messpunkte in der Glasphase mit
Abstand >500 pm vom ZrOz-Material herangezogen.
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Die NAS-Schmelze zeigt ein gegenldufiges Verhalten. Hier sind die kontaktnahsten Mess-
punkte am ZrO;- und Y,0s-reichsten. Die hohe Viskositdt, in Verbindung mit dem relativ
schlechten Benetzungsverhalten der NAS-Schmelze auf YSZ, verhindert eine ZrO;- bzw. Y,03-
Diffusion in die freie Schmelzphase und es kommt zu einer Ausbildung einer passivierenden
gesdttigten Schmelzschicht, die eine tiefgreifendere Korrosion sowie eine Anreicherung von
ZrOz und Y203 in der Bulkschmelze unterbindet. Eine detaillierte Analyse folgt in Kapitel
6.4.3.7 ,Einfluss Viskositat und (Benetzungsverhalten)“. Folglich wurde in der NAS-Probe
auch kein fliissigphasengestiitztes, libermafdiges Kornwachstum beobachtet. Zur Bestim-
mung des Sattigungswerts (Tab. 6.2-1) wurden bei der NAS-Probe die kontaktnichsten Mess-
punkte ausgewertet.

Tab. 6.2-1: Gemittelte Analysewerte der Schmelzen/Gldser nach 200 h bei 1600°C.

Sattigung in [wt%]

NS NAS CAS CMAS CMAS+ syn.S.*)
Si0, 70,9 +0,7 (81,7) 66,6 +0,2 (75,4) 37,5 £0,3 (47,3) 40,7 +0,4 (45,3 35,1 £0,2 (42,0) 21,7 +1,2 (27,7)
Al,O3 0,2 +0,0 (0,1) 18,8 +0,4 (12,5) 30,6 +0,2 (22,7) 10,3 +0,1 (6,8) 17,8 +0,1 (12,5) 10,4 +0,6 (7,8)
Ca0o 21,7 +1,2 (21,9) 25,6 +0,3 (30,6) 20,5 +0,2 (26,2) 24,0+1,0 (32,8)
MgO 5,4%0,1(8,9 4,5+0,1 (8,1) 3,9+0,4 (7,3)
Na,O 6,6 +0,2 (7,3) 8,4 +0,1(9,2)
MnO 5,8 +0,3 (6,3)
NiO 0,5 +0,0 (0,5)
Fe,03 4,6+0,1(2,1) 11,2 +0,7 (5,4)
HfO, 0,5 +0,1(0,3) 0,2 +0,1(0,1) 0,2 +0,1(0,1) 0,30,1(0,2) 0,2 +0,1(0,1) 1,7 +0,7 (1,0)
Zr0, 15,4 +0,3 (8,7) 3,7 40,1 (2,1) 9+0,1(5,5) 12,2 0,2 (6,6) 11,8 +0,1 (6,9) 17 #1,7 (10,6)
Y,0;3 6,3 +0,2 (1,9) 2,4 +0,6 (0,7) 5,9 +0,2 (2,0) 5,2 +0,1 (1,5) 4,9 40,1 (1,6) 4,7 +0,5 (1,6)
Zr0,/Y,0; 2,44 (4,5) 1,54 (2,9) 1,53 (2,77) 2,35 (4,3) 2,41 (4,4) 3,62 (6,6)

*) mittels EDX-Flidchenanalyse ermittelte Werte
Werte in Klammern () in [mol%]

18¢ 1 Wie aus Tab. 6.2-1 und Abb. 6.2-9
16k 1 zu entnehmen ist, gibt es deutli-
142 1 che Unterschiede in der ZrO.-,

. 1 aber weniger deutliche Unter-
§12; &0, schiede in der Y;0s-Loslichkeit
e 10 ®Y0, 1 der Schmelzen. Die Loslichkeit
é 8t ®7r0,/Y 0,/ hdngt in erster Linie vom chemi-
© 6f ~ schen Ungleichgewicht zwischen
af 1 der ZrO;-Keramik und der jewei-

2 ligen Schmelze ab. Dieses Un-

05 1 gleichgewicht ist somit der An-

%\r S % o3 %, trieb fiir die ZrO,-Korrosion.

Die Absolutgehalte an gelostem
Abb. 6.2-9: Experimentell bestimmte ZrO, bzw. Y,03 Sdttigungswerte der

unterschiedlichen Schmelzen und das resultierende ZrO,/Y,03 Verhdltnis.
Das Zr0,/Y,0s3 Verhiltnis des T8Y-Ausgangsmaterials ist durch eine gestri- Fall die des aufgenommenen
chelte Linie markiert.

Zr0, iibersteigen dabei in jedem

Y203. Betrachtet man allerdings
das Zr0,/Y,03 Verhiltnis des korrodierten T8Y-Ausgangsmaterials (ZrO./Y.03 = 6) gegen-
tiber dem der Schmelzen, wird deutlich, dass anteilig erheblich mehr Y,03 aus der Keramik
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6 Korrosionsexperimente

ausgelaugt wird als Zr0O; aufgelost. Somit ist klar, dass in allen untersuchten Proben eine De-
stabilisierung der YSZ-Keramik durch Stabilisatorauslaugung der Komplettauflésung des Ma-
terials vorangestellt ist.

Die maximale ZrO»-Loslichkeit variiert sehr stark mit der chemischen Zusammensetzung und
somit mit der Basizitdt der Schmelzen (Abb. 6.2-10). Diese Abhdngigkeit gilt fiir alle, in Kapitel
4.5 aufgefiihrten Basizitatsberechnungsmodelle.

Flir Y,0;3 gilt diese Abhan-

C Ky

C 1 LY, %
gigkeit nicht (Abb. 6.2-9). . T % %&x 2 -
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i H e WHITELEY (1922-23) 12,0 @
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. . ® 0,55¢ o ] =
dass dies mit dem verwen- % 77| ~ ] v E’
Elas g .
deten T8Y-Material im Zu- E 7 116 *
ol ]
sammenhang steht und © 03 ]

. . 10,5
eine weitere Y,0s3-Auslau- ]
gung durch das begrenzte DA bt MRS d bt b e b LR AR g bt s B
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(14,5 Wt(y()) stabilisierten apb. 6.2-10: ZrOs-Aufnahmevermégen der analysierten Schmelzen in Abhéngig-
Zr0,-Keramik limitiert keit von der Basizitdt nach den gegebenen Berechnungsmodellen.

wird. Deshalb wurden entsprechende Tests mit hoher Y,03-stabilisiertem Material (GTS mit
17 wt%) durchgefiihrt. Hierfiir wurden die CAS- und die NS-Schmelze gewahlt, da sie die
hochsten Y,03-Werte aufweisen. Der Vergleich mit dem T8Y-Material zeigt, dass es keine Un-
terschiede in den ermittelten ZrO;- und Y,03-Werten gibt. Somit stellen die oben dargestell-
ten Werte fiir ZrO; und Y,03, unabhdngig vom verwendeten YSZ-Material, die tatsdchlichen
Sattigungswerte der jeweiligen Schmelze dar. Dies bedeutet wiederum, dass der scheinbare

Grenzwert in der Y203-Auflésung einen anderen Ursprung haben muss.

Unter Nichtberiicksichtigung der NAS-Probe zeigen Y,03 und ZrO; in Abb. 6.2-9 gegenlaufige
Trends. Mit steigender Basizitat steigt die Loslichkeit von ZrO; und sinkt die Loslichkeit von
Y.0s. Dies ist ein Hinweis auf unterschiedliche Rollen in der Glas-/Schmelzstruktur. Der
starke Anstieg von geldstem Zr0Q; mit steigender Basizitat spricht dafiir, dass ZrO; in den ana-
lysierten Schmelzen ausschlief3lich als saure Oxidkomponente fungiert und somit den netz-
werkspaltenden Einfluss der netzwerkwandelnden Oxidkomponenten Ca0, MgO, Na,O durch
die Kompensation der NBO-lonen ausgleicht. Dagegen spricht der gleichzeitig leicht sinkende
Y,03-Gehalt fiir einen basischen Charakter der Y,03-Komponente.

Fiir die Viskositdatsentwicklung der Schmelzen wirkt sich die Aufnahme der Oxide somit un-
terschiedlich aus. Eine ZrO,-Aufnahme hat somit eher eine Viskosititszunahme und eine
Y,03-Aufnahme eher eine Viskositdatssenkung zur Folge. Dies wurde bereits durch die Glas-
strukturuntersuchungen mittels Raman-Spektroskopie (siehe Kapitel 4.6.3) postuliert. Aller-
dings konnte dabei auch gezeigt werden, dass der Einbau von Zr0O; in die untersuchten Glas-
strukturen, je nach Zusammensetzung, auch eine depolymerisierende Wirkung haben kann.
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Um die initialen Oxidgehalte der Schmelzen nach 200 h bei 1600°C auf Konsistenz zu priifen,
wurde zusatzlich zum Zr0;/Y,03-Gehalt die Verteilung der Ausgangsoxide fiir jede Schmelze
analysiert. Auf diese Weise kann eine Fraktionierung der Oxidkomponenten, hervorgerufen
durch den Einbau in die kristallinen ZrO,-Phasen bzw. ein Abdampfen wahrend des Versuchs,
untersucht werden. Insbesondere Ca0 und MgO, die in einigen Schmelzen als Hauptkompo-
nenten vorliegen sind fiir den Einbau ins ZrO,-Gitter bekannt. Na,O dagegen zeigt bei hohen
Temperaturen erhohte Abdampfraten. Beide Prozesse sorgen fiir eine Anderung der
Schmelzzusammensetzung und konnen daher Einfluss auf die Schmelzeigenschaften nehmen.
Als Referenzkomponente fiir die initiale Zusammensetzung dient SiO, da es nicht im ZrO,-
Gitter 16slich ist und somit den Wert der Ausgangszusammensetzung reprasentiert. Es wur-
den die Oxidverhéltnisse Ca0+(Mg0)/SiO; bzw. Na,0/SiO; der Glaser der Sattigungsproben
mit der Ausgangszusammensetzung der Schmelzen verglichen.

Da Naz0 ebenfalls inkompatibel im ZrO,-Gitter ist, konnen die beobachteten Na;O-Verluste,
insbesondere aus der NS-Schmelze, als Abdampfungsphianomen betrachtet werden. Abb.
6.2-11 zeigt die sich andernden Oxidverhaltnisse von Na;O zum Referenzoxid SiO; der Satti-
gungsproben gegeniiber der theoretischen und der tatsachlichen Zusammensetzung vor Ver-
suchsbeginn. Wahrend das Glasnetzwerk der NAS-Zusammensetzung, durch die stabilisie-
rende Wirkung der Al,03-Komponente, sehr stabil und resistent gegen einen Na,O-Verlust ist,
kommt es bei der NS-Zusammensetzung, trotz des geschlossenen Platinfalttiegels, zu einem
starken Na;0O-Verlust durch Abdampfen. In der NAS-Schmelze wird das Na,0 komplett vom
Al;O3 bzw. den AlO45--Tetraedern zum Ladungsausgleich gebunden und somit strukturell in
das Glasnetzwerk eingebaut. In der NS-Schmelze fehlen Netzwerkstabilisatoren und das Na;0
bzw. die Na*-lonen liegen ungebunden vor und konnen somit das Netzwerk leichter verlas-
sen. Durch die hohen Sintertemperaturen wird das Na;O dem System entzogen und die Zu-
sammensetzung verschiebt sich mit zunehmender Versuchsdauer hin zu niedrigeren
Na;0/Si0;-Verhaltnissen (siehe Abb. 6.2-11). Mit dem stetigen Verlust von Na,0 hingegen an-
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Na,0/SiO, Ca0/sio,
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Abb. 6.2-11: Anderungen der Oxidverhdltnisse Na,0/SiO, bzw. CaO/SiO; ZrO; durch den standigen Verlust
wdhrend des Sdttigungsexperiments bei 1600°C fiir 200 h. von Na;O immer weiter gesenkt
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wird, wodurch das zuvor bei hoherem Na;0-Gehalt aufgeloste ZrO; bis zum Erreichen des
momentanen Gleichgewichtwerts ausfillt und dadurch das stetige Dendritenwachstum be-
dingt.

Auch die Viskositdt und die Basizitat der NS-Schmelze dndern sich stetig durch den standigen
Na,O-Verlust. Der Na;0-Abdampfungsverlust betragt bei der abgedecketen Sattigungsprobe
nach 200 h bei 1600°C 65 %! Nach BOCKRIS et al.[234] bewirkt bereits eine 50 %-ige Senkung
des Na;0-Gehalts in einer NS-Schmelze eine Erh6hung der Viskositiat von ~2,5 Pa-s (1600°C)
auf 27,5(!) Pa-s bei 1600°C. Gleichzeitig dndert sich die optische Basizitdt A von 0,55 auf 0,52
zu niedrigeren Werten. Daraus ergeben sich erhebliche Unterschiede in der Reaktivitat und
der Infiltrationsleistung. Berechnet man die Infiltrationstiefe fiir das gleiche Material, bei der
gleichen Temperatur und der identischen Haltezeit mit den beiden Viskositdtswerten nach
dem Poirier-Geiger-Modell#3], erhdlt man eine um 70 %! geringere Infiltrationstiefe. Fiir die
nachfolgenden Korrosionsexperimente ist diese chemische Inkonsistenz ein Ausschlusskrite-
rium fiir die NS-Schmelze, weshalb sie in der folgenden Arbeit nicht weiter beriicksichtigt

wird.

Wie die Auswertung des Ca0/Si0; Verhaltnisses der jeweiligen Schmelzen zeigt (Abb. 6.2-11),
kommt es in der CAS-Schmelze, den CMASs- und der syn.S.-Schmelze zu einem in dieser Rei-
henfolge ansteigenden CaO-Verlust. Die Gegenprobe liefern EMPA-Messungen der ZrO,-Kor-
ner. Eine detaillierte Darstellung der Messergebnisse findet sich in Kapitel 6.4.3.9. In den
Zr0,-Kornern, welche im Kontakt zur CAS-, den CMASs- und der syn.S.-Schmelze standen,
wurde ein CaO von ca. 0,4/1,4/1,9/4,4 wt% und ein MgO mit 0,0/0,4/0,4/0,5 wt% nachge-
wiesen. Si0; konnte erwartungsgemafs in keinem der analysierten ZrQO, Koérner nachgewiesen
werden. Wahrend das Ca0/Si0;-Verhéltnis in der CAS-Schmelze und den CMASs-Schmelzen,
bedingt durch den nur geringen Einbau von CaO ins ZrO,-Gitter, nur minimal absinkt, sinkt
das Ca0/SiO,-Verhaltnis in der synthetischen Schlacke stark ab. Dies entspricht dem CaO-
Verlust aus der Schmelze. Nach 200 h kdnnen die gemessenen CaO-Gehalte in den frei-
schwimmenden Zr0;-Kornern als konstant angesehen werden, da sie keinerlei Konzentrati-
onsgefille zum Schmelzkontakt hin zeigen. Die unterschiedliche CaO-Gehalte hdangen indirekt
mit der Basizitit der jeweiligen Schmelze zusammen(3%]. Eine ausfiihrliche Diskussion zu die-
sem Thema findet sich ebenfalls in Kapitel 6.4.3.9 , Einfluss Basizitat".

Im Vergleich zum Na;0-Verlust ist die CaO-Absenkung in den CMAS-Schmelzen und vor allem
in der synthetischen Schlacke durch systeminterne Austauschprozesse bedingt. Die Bulksys-
temzusammensetzung dndert sich dabei nicht. Das System ist stabil. Daher ist bei den ange-
strebten Korrosionsexperimenten in Form von Tiegelversuchen davon auszugehen, dass es
zu keinem Verlust einer Oxidkomponente kommt.

6.2.4 Zusammenfassung

Abb. 6.2-12 fasst die korrosionsbeeinflussenden Eigenschaften der analysierten Schmelzen
auf YSZ im Einsatz als Feuerfestwerkstoff zusammen. In Abhangigkeit von der Schmelzzu-
sammensetzung/-reaktivitat/-basizitat sind die Viskositat, das Benetzungsverhalten und die
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6 Korrosionsexperimente

ermittelten maximalen Aufnahmekapazititen von ZrO; und Y,03; aufgetragen. Eine steigende
Basizitat/Reaktivitat bewirkt eine deutliche ZrO;-Anreicherung und birgt somit ein hohes
Korrosionspotential auf ZrO,-Feuerfestmaterialien. Dieses hohe korrosive Potential wird
durch eine sinkende Viskositét verstarkt, da der diffusive Materialabtransport weg von der
Korrosionszone in die ungesattigte freie Schmelze stark erleichtert wird. Die Grundlage fiir
diese intensiven Material-Schmelz-Interaktionen bildet eine gute Materialbenetzung (niedri-
ger Benetzungswinkel), welche mit steigender Basizitdt auf den untersuchten ZrO,-Substra-
ten stark zunimmt. Somit kann folgende Korrosivitatsreihenfolge der untersuchten Schmel-
zen auf YSZ angegeben werden (NAS < NS < CAS < CMAS+ < CMAS < syn.S.).

30 . . :
- @ ng,in[Pas]

25 | A ninfPas] 1
[]ein[

20 E
| @ ZrO,in [wt%]

15 L| © Y,0,in wt%] ]

10 t

0,50 0,65

A DUFFY & INGRAM a.u.

Abb. 6.2-12: Zusammenfassung der korrosionsbeeinflussenden Eigenschaften der untersuchten Schmelzen auf YSZ-Ma-
terialien.

Des Weiteren hat sich bei der Auswertung der Sattigungsexperimente gezeigt, dass nicht alle
Schmelzen fir die weiterflihrenden Korrosionsexperimente zur Bestimmung der Korrosions-
kinetik geeignet sind. Die NS-Schmelze dndert aufgrund des Na,0-Verlusts wahrend des Ex-
periments bei hohen Temperaturen ihre Zusammensetzung und bietet somit keine konstan-
ten Eigenschaften. Sie wird deshalb bei den folgenden Experimenten nicht beriicksichtigt. Die
syn.S-Schmelze wird ebenfalls nicht fiir die Korrosionsexperimente bertcksichtigt. Hier
kommt es zu starken ZrO,-Ausfallungen wahrend des Abkiihlvorgangs. Dies wiederum ver-
hindert die Ermittlung von ZrO;-Diffusionsprofilen in der ans ZrQO;-Material angrenzenden
Schmelzphase, was eine genauere Korrosionsmodellierung unmaoglich macht.

Um die Korrosionskinetik der einzelnen Schmelzen auf ZrO,-Materialien in Abhdngigkeit von
Temperatur und Zeit zu analysieren, sind Korrosionsexperimente bei unterschiedlichen Tem-
peraturen und verschiedenen Haltezeiten notwendig. Ebenso miissen Diffusionsprofile in Ke-
ramik und Schmelzphase erstellt und die Infiltrationstiefen der Schmelzen in die unterschied-
lichen Keramiken ermittelt werden. Dies wird tiber Tiegelversuche anhand der FSZ-Materia-
lien M10Y & T8Y und der PSZ-Materialien IBU3Y, SG3Y sowie IBU10Mg und SG10Mg im
Kontakt zu den Schmelzen NAS, CAS, CMAS und CMAS+ realisiert. Weiterhin ungeklart ist die
genaue Korrosionskinetik von YSZ im Kontakt zu silikatischen Schmelzen. Dies wird anhand
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von speziellen Tiegel-Einkristall-Experimente analysiert. Die Tiegel-Einkristall-Tests, sowie
die Tiegeltestreihen werden in den beiden folgenden Kapiteln behandelt.
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6.3 Kombinierte Tiegel-Einkristall-Tests im Kontakt zur
CAS-Schmelze

In der Literatur beschranken sich die Arbeiten zu Korrosionsstudien von ZrO,-Feuerfestma-
terialien gegeniiber silikatischen Schlacken und Schmelzen vor allen Dingen auf MSZ und
(CSZI33-35, 37,3101 da diese Stabilisatoren kostengiinstiger als andere tliblichen Stabilisatoren
sind. Einige Studien von silikatischen Schmelzen und Schlacken im Kontakt zu ATZ (engl. alu-
minia thoughened zirconia) oder anderen stark Zr0O,-haltigen Kompositwerkstoffen wurden
ebenfalls publiziert, u.a. von KATO & ARAKI (1986)13%8], die in [hrer Studie die Korrosion von
Zirkon (ZrSiO4) und einer Art ATZ-Keramik im Kontakt zu unterschiedlichen silikatischen
Schmelzphasen vergleichen. Studien zum Thema Korrosion von YSZ-Feuerfestmaterialien
gibt es nur wenige. Diese konzentrieren sich im Bereich der feuerfesten Anwendung haupt-
sachlich auf thermische Barriere Schichten (TBC), die auf Flugzeugturbinenschaufeln aufge-
bracht werden. Auf diesem Gebiet gab es in den letzten Jahren einige Neuverdoffentlichungen
u.a. von KRAMER et al.l22], RAI et al.l26l, WELLMAN et al.271 und WU et al.l28], Diese Arbeiten
konzentrieren sich hauptsichlich auf die Analyse Bulkmaterialkorrosion, die vorrangig von
der Mikrostruktur, dem Korngefiige bzw. der Korngrofse abhangig ist. Der Korrosionskinetik
einzelner Korner auf mikrostruktureller Ebene wird dabei eher weniger Beachtung ge-
schenkt. Die genauen Korrosionsprozesse des eigentlichen YSZ-Materials sind daher weitest-
gehend unbekannt. Um jedoch prézise Vorhersagen zur Lebenszeit verschiedenster Bauteile
treffen zu konnen, bedarf es einem genauen Verstidndnis der Vorginge bei der Material-
Schmelz-Interaktion, wie Fremdstabilisierung durch Schmelzkomponenten, Stabilisatoraus-
laugung, Destabilisierung, Phasentransformation, Volumenexpansion mit einhergehender
Rissbildung und Kornzerfall. Auch Faktoren wie Korngefiige und Porositit sind entschei-
dende Einflussgrofien fiir die Korrosion, die fiir eine ganzheitliche Betrachtung beachtet wer-
den miissen.

Um zum einen die Korrosionsvorgange von Y-FSZ im Kontakt zu einer silikatischen Schmelze,
unabhangig von Porositat und Korngroéfie/Korngrenzphasen, betrachten zu kénnen und zum
anderen aber auch den Einfluss dieser Grofden abschatzen zu konnen, wurde fiir diese Arbeit
ein spezieller Versuchsaufbau entwickelt, der sowohl die Reaktionen eines Einkristalls als
auch die Reaktionen einer polykristalline Keramik auf den korrosiven Angriff einer silikati-
schen Schmelze innerhalb einer Probe aufzeigt. Dies hat den Vorteil, dass die Versuchsbedin-
gungen fiir beide Proben identisch sind, wodurch eine Vergleichbarkeit gewahrleistet wird.

6.3.1 Experimentelle Durchfihrung

Die ZrO,-Materialien fiir das kombinierte Tiegel-Einkristall-Experiment haben idealer Weise
die gleiche chemische Zusammensetzung und wenigstens identische ZrO,-Phasenbestande.
Die Minimierung der korrosionsbeeinflussenden Unterschiede, zu denen auch der Phasenbe-
stand und die chemische Ausgangszusammensetzung zihlen, ist Voraussetzung fiir einen
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problemlosen Vergleich der Materialien. Auch an das Test-Setup und die Probengeometrie
werden fiir diese Zwecke besondere Bedingungen gestellt. Um die Korrosionskinetik beider
Materialien liber die gesamte Fiillhohe des Tiegels direkt miteinander vergleichen zu kénnen,
miissen die der angreifenden Schmelzphase zugewandten Seiten moglichst eben und senk-
recht bzw. parallel zueinander stehen und einen ungehinderten Kontakt zur Schmelze auf-
weisen. Fiir den experimentellen Aufbau wurden deshalb dichtgesinterte, zylindrische FSZ-
Tiegel mit ~8 mol% (15 wt%) Y203, mit den durchschnittlichen Mafien ~36,4 mm x
~20,5 mm x ~15,8 mm (H x @ x @) (Metoxit AG, Thayngen, Swiss) und doppelseitig polierte,
nominell identisch zusammengesetzte (100)-Einkristallschnittlagen, im Weiteren als SC
(engl. single crystal) bezeichnet, mit den Abmessungen 10 mm x 10 mm x 0,5 mm (L x B x H)
(MTI Corporation, Richmond, USA) verwendet. Wie sich allerdings bei der Ausgangsmateri-
alcharakterisierung herausstellte, zeigt das SC-Material im Stabilisatorgehalt im Vergleich zu
den Herstellerangaben eine starke Abweichung (siehe Kapitel 3.3.3). Uber WDS-Analysen
konnte ein Y,03-Gehalt von ~12 mol% (~21.5 wt%) ermittelt werden. Somit konnte eine
identische chemische Zusammensetzung fiir diese Testreihe nicht gewahrleistet werden.

Als korrosives Medium wurde die CAS-Schmelze gewahlt, da diese eine moglichst einfache
Zusammensetzung aufweist (siehe Kapitel 4.4), deren Komponenten ebenfalls als Hauptkom-
ponenten einer gidngigen Schlacke bzw. silikatischen Schmelze aus der metallschmelzenden
Industrie bzw. der Luft und Raumfahrt auftreten. Weiter ist diese Zusammensetzung bereits
hinreichend auf ihre Viskositdt untersucht worden, welche bei 1600°C Versuchstemperatur
eine wichtige Rolle im Korrosionsprozess spielt. So wurde die Viskositat n bei 1600°C expe-
rimentell auf ~1.42 Poise bestimmt[261-263] was einem Wert von ~2.63 Pa's entspricht. Mit
den im Rahmen dieser Arbeit evaluierten Viskositdtsmodellen [213, 222 223, 225, 226, 233] konnten
Werte von 5.9-2.46 Pa-s (1.77-1.40 Poise) errechnet werden (Kapitel 4.6), welche den expe-
rimentellen Daten sehr nahe kommen. Bedingt durch geméafiigte Basizitat ist die CAS-
Schmelze zwar reaktiv gegeniiber ZrO,, das Benetzungsverhalten (siehe Kapitel 5.2.6) dabei
aber nicht so gut, dass ein starkes Spreiten auf der Keramikoberflache einsetzt, die zu einer
kompletten Auflosung des Kornverbunds entlang der Korngrenzphasen fiihrt (siehe Kapitel
6.2.2). Somit ist es moglich ein Korrosionsprofil im Kontaktbereich zwischen Material und
Schmelze zu erstellen, um die Auslaugungs- bzw. Auflésungsraten von Y,03 bzw. ZrO; genau
zu studieren.

In Abb. 6.3-1 ist der schematische Versuchsaufbau dargestellt. Das SC-Plattchen wurde mit
Hilfe einer Platinklammer in aufrechter Position in die Mitte des ZrO,-Tiegels gestellt, welcher
anschlieféend mit dem Glaspulver der CAS-Zusammensetzung gefiillt wurde. Als Schutz vor
evtl. austretender Schmelze wurde die Probe in einen Platintiegel gestellt. Dieser bietet, ge-
genliber einem herkdmmlichen Schutztiegel aus Al;03, einige Vorteile. Er ist thermoschock-
resistent, die Probe kann nach dem Versuch einfach mittels Platinschuhzange aus dem Ofen-
genommen werden und er behindert den Abkiihlvorgang beim Abschrecken nach dem Expe-
riment durch die Diinnwandigkeit und hohe Warmeleitfahigkeit nicht.
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CAS-Glaspulver

FSZ-Tiegel
c-ZrO,-Einkristall [100]

Abb. 6.3-1: Schematischer Aufbau des kombinierten Einkristall-Tiegel-Experiments mit Platinschutztiegel.

Die entsprechend praparierte Versuchsanordnung wurde in einem aufrecht stehenden Bot-
tom-Loader-Rohrofen vom Typ BLF1700 (Carbolite, Hope, UK) fiir die Versuchszeit von 0,5 h,
1h, 6 hbzw. 12 h bei 1600°C gehalten. Die Proben wurden danach in einem Luftstrom inner-
halb weniger Minuten auf RT abgekiihlt um einen Kristallisationsprozess kinetisch zu unter-
binden. Anschliefend wurden sie in der Halfte geteilt und jeweils eine Scheibe herauspripa-
riert, die fiir die Untersuchungen mit einer 1 um Diamantsuspension poliert wurde. Die fol-
gende Abb. 6.3-2 zeigt eine detaillierte Ubersichtskarte der vier préparierten Querschnitte
nach den angegebenen Haltezeiten. Es wurde ein Koordinatensystem iiber die Probenskizzen
gelegt, um im weiteren Verlauf eine Orientierung zu erleichtern und gezielt Probenstellen an-
sprechen zu kénnen. So wird beispielsweise die SC-Spitze in der 1 h-Probe, die in Abb. 6.3-2
mit b) bezeichnet wird, mit den Koordinaten b-h6 beschrieben.
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Abb. 6.3-2: Detaillierte Skizzen der prdparierten Schliffe mit tiberlagertem Koordinatensystem zur besseren Orientierung.
a) 0,5 h bei 1600°C, b) 1 h bei 1600°C, c) 6 h bei 1600°C und d) 12 h bei 1600°C. Beispiel der Koordinatenangabe, wie sie
in der folgenden Arbeit Verwendung findet: Die Spitze des SC der 1 h Probe (b) hat demnach die Koordinaten b-hé6.

6.3.2 Ergebnisse & Diskussion

Die makroskopischen bzw. mikroskopischen Korrosionserscheinungen, wie Materialabtrag
(Kapitel 6.3.2.1) bzw. Anderungen im Korngefiige (Kapitel 6.3.2.2) wurden mit Hilfe der opti-
schen Mikroskopie bzw. der Rasterelektronenmikroskopie durchgefiihrt. Die chemischen
Analysen der korrodierten ZrO;-Materialien und der angreifenden Schmelzphase erfolgte
mittels EMPA (Kapitel 6.3.2.3) und die strukturelle Phasenanalyse der korrodierten ZrO,-Ma-
terialien mit Hilfe von p-XRD? und der Raman-Spektroskopie (Kapitel 6.3.2.4). AbschlieRend
werden die erzielten Ergebnisse zur Korrosionsmodellierung herangezogen (Kapitel 6.3.3).
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6.3.2.1 Makroskopische Beurteilung der Materialkorrosion

Die Schmelzen in den Tiegeln sind homogen ohne jegliche Schlierenbildung. Weiter sind die
zu Glas erstarrten Schmelzen, mit Ausnahme der 0,5 h-Probe, komplett entgast. Lediglich ver-
einzelt und gerade unterhalb und auf der Platinklammer sind einige Luftblasen zu erkennen.
Bei der 0,5 h-Probe ist es aufgrund der sehr geringen Haltezeit zu keiner vollstdndigen Ent-
gasung gekommen. Die Luft, die durch das lose geschiittete Glaspulver ins System gelangt,
benotigt eine gewisse Zeit, um an die Oberflache des aufgeschmolzenen Glases zu gelangen.
Die Zeit von 0,5 h hat dafiir nicht ausgereicht, wodurch sich die sehr vielen, kleinen, feinver-
teilten Luftbldaschen in der oberen Halfte des Schmelzreservoirs erklaren lassen. Wie auch
bereits aus den Benetzungsversuchen mit der CAS-Schmelze bekannt ist (siehe Kapitel 5.2.4),
zeigt die Schmelzphase am 3-Phasenpunkt zwischen Fest-, Fliissig- und Gasphase eine sehr
gute Benetzung, was eine wesentliche Voraussetzung fiir intensive Material-Schlacke-Inter-
aktionen darstellt. Diese werden auch bereits makroskopisch besonders an den Tiegelwan-
den der 6 h- und 12 h-Probe in Form einer Spiilkantenbildung sichtbar (vgl. Abb. 6.3-2 c-m1
& m10 bzw. d-m2 & m10).

Auch anhand der SC-Profile, die mit zunehmender Haltezeit immer spitzer zulaufen und deut-
lich von ihrer urspriinglichen 500 pm Starke verloren haben, lassen sich die starken Material-
Schmelz-Interaktionen ablesen. Durch die Platinklammer wird der Material-Schmelzaus-
tausch stark gehemmt, wodurch die urspriingliche Starke der SC-Plattchen iiberwiegend er-
halten bleibt. Abb. 6.3-3 zeigt einige Aufnahmen der SC-Spitzen nach 0,5h, 1 h, 6hund 12 h
und der Spiilkante der 12 h-Probe. Es fallt auf, dass die Tiegelwand einem gewissen Material-
verlust unterliegt, und dass die SC sich mit zunehmender Haltezeit immer starker noch oben
hin verjiingen (dolchartig zulaufen). Im Durchlicht (nicht dargestellt) ist zu erkennen, dass
sich das SC-Material, vom Rand beginnend, von urspriinglich klar und transpatent zu weifilich
triib andert, was auf den Zerfall des SC in einzelne Domanen zuriickzufiihren ist.

Um den Materialabtrag, der durch die Korrosion und die Materialauflésung entstanden ist,
quantifizieren zu kénnen, wurden die Restdicken der SC-Proben und der Tiegelwdnde mit
Hilfe mikroskopischer Aufnahmen und dem Programm TSView (Tucsen Imaging Technology
Co.Ltd., Fujian, China) ermittelt. Fiir die SC-Proben ist dies problemlos mdoglich. Bei der Aus-
messung der Tiegelwandungen kommt es allerdings zu Problemen. Dadurch dass es sich um
zylindrische Korper handelt, die praparationsbedingt nicht exakt mittig und senkrecht aufge-
schnitten werden konnten, kommt es selbst bei der Wandstiarkenvermessung eines unbe-
nutzten Tiegelquerschnittes zu erheblichen Schwankungen. Deshalb ist eine exakte Ermitt-
lung der Restwandstirke bzw. des Materialverlusts anhand der Restwandstidrkenvermessung
nicht moglich.
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Abb. 6.3-3: Makroskopische Korrosionserscheinungen der Tiegelwandung und der SC-Probe.

Unter folgenden Annahmen ist eine grobe, relative Abschitzung des Materialverlusts an den
Tiegelwdnden dennoch durchfiihrbar:

1) Alle Tiegel wurden mit demselben Grad an Schraglage, an identischer Position aufge-
schnitten.
2) Sie besafden vor dem Versuch alle eine einheitliche Wandstarke.

Hierfiir wurden alle Proben anhand zweier Referenzflichen parallel zueinander ausgerichtet,
um eine identische Messrichtung orthogonal zur urspriinglichen Tiegelkante zu gewahrleis-
ten. Der Tiegelboden und die innere urspriingliche Kante der Tiegelwand, die bei allen Proben
oberhalb der Spiilkante noch in Resten vorhanden ist, dienen als Referenzflachen.

Die ausgewerteten, zu vergleichenden Flachen beschranken sich bei den Tiegelwandungen
auf die gerade und parallel zu den SC verlaufenden, von Schmelze bedeckten Bereiche, die
nach oben durch die Spiilkante und nach unten durch den Eckenradius (ca. 2000 um iiber
dem Tiegelboden) begrenzt werden (siehe Skizze Abb. 6.3-4).
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Bei den SC-Proben ist der auswertbare Bereich auf den freistehenden Teil oberhalb der Pla-
tinklammer bis zur ehemaligen Spitze begrenzt. Da die SC-Dicken mit 500 pm konstant sind
und die SC-Proben bei der Praparation *senkrecht angeschnitten wurden, kann die SC-Rest-
starke bzw. der sich daraus ergebende Materialverlust pro Seite (siehe Skizze Abb. 6.3-4) im
Gegensatz zu den Tiegelwdnden sehr genau bestimmt werden.
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Abb. 6.3-4: Gemessener korrosiver Materialverlust anhand der restlichen Tiegelwandstdrke und der SC-Reststdrke der
0,5 h-, 1 h-, 6 h- und der 12 h-Probe. Das Schema (Mitte) illustriert die Sachverhalte in der Probe und zeigt die definierten
auswertbaren Bereiche.

In beiden Plots fallt auf, dass der absolute Materialverlust mit der Zeit deutlich zunimmt. Dies
gilt gleichermafien fiir die SC- als auch die Tiegel-Proben. Des Weiteren bildet sich beim Tie-
gel, als auch beim SC, mit der Zeit eine levelabhdngige Materialkorrosion aus. Zu Versuchsbe-
ginn (0,5 h und 1 h) kann, besonders an den Tiegelwdnden, liber die gesamte Analyseh6he
ein gleichmafiiger Materialabtrag gemessen werden. Dies dndert sich mit zunehmender Ver-
suchsdauer. Bei 6 h und 12 h wird deutlich, dass die Korrosion mit zunehmender Héhe von
unten (Tiegelboden) nach oben (Spiilkante/SC Spitze) sehr stark zunimmt. Auch dies gilt so-
wohl fiir die SC- als auch die Tiegel-Proben. Bei den SC-Proben wird dies zusatzlich durch den
Effekt der Kantenrundung verstarkt. Dabei wird der im Querschnitt rechteckige SC besonders
an den Kanten durch die Schmelzphase angegriffen, was zu einer zunehmenden Abrundung
der Kanten und somit gesteigerten Korrosionsraten fiihrt. Die Kombination dieser Prozesse
lasst die SC-Proben im Querschnitte eine dolchartige Form annehmen. Im Abb. 6.3-4 (rechts)
dufdert sich der hohe Materialverlust durch die zunehmende Abflachung des Kurvenverlaufs
mit zunehmender Hohe. Besonders stark ist dies bei den fortgeschrittenen Versuchsdauern
von 6 h und 12 h zu erkennen.

Zusammenfassend lasst sich sagen, dass es im oberen Teil von Tiegel und SC zu dem starksten
Materialverlust bzw. zur hochsten Korrosion kommt. Dies gilt besonders im Bereich des Trip-
pelpunktes zwischen der Atmosphére, der Schmelzphase und der Keramik, wo der Material-
verlust am hochsten ist. Die Ausbildung einer Spiilkante, die durch den Marangoni-Effekt er-
zeugt wird[311-313] jst verantwortlich fiir den stark erh6hten Materialabtrag. Durch die Reak-
tion der Keramik mit der Schmelze und deren partielle Auflésung in der letzteren kommt es
zu einer Anderung der Grenzflichenenergien und der Schmelzdichte am Trippelpunkt, was
zu einer steigenden konvektiven Schmelzstromung fiihrt, welche eine erhdhte Korrosion
nach sich zieht.
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Aber auch unterhalb der Spiilkante, im Spe-
ziellen bei der 6 h- und 12 h-Probe, kommt
es an den Tiegelwandungen und den SC-

—Kamin

— Heizelemente  Proben nachweislich zu erhdhten Korrosi-
—~Probenkammer onsraten im Vergleich zur bodennahen Re-
! ~—Plasmasprayed gion, wie die Analyse der Materialver-
Al;O,Rohr lustraten (Abb. 6.3-4) belegen. Diese Kor-
rosionsphdanomene koénnen auf das

spezielle Konvektionsmodell zuriickge-

fiihrt werden, das sich wihrend der Durch-
1600°C 1600°C

fiihrung der Tiegeltest aufgrund von leich-

ten thermo-chemischen Varianzen bil-
det_[314-316]_

¥

SCHWABE et al.314 und HINTZ et al.l315]
zeigten in ihren Arbeiten, dass bereits ge-

ringe thermische Unterschiede (<5°C) von

der Auflenseite zum Inneren eines mit

1600°C Fliissigphase gefiillten Tiegels Konvekti-
onszellen entstehen lassen, die in ihrem
Ausmaf3 und ihrer Form die beobachteten
Korrosionsphdnomene erklaren koénnen.
Der Aufbau des im Rahmen dieser Arbeit
eingesetzten = Bottom-Loader-Rohrofens

lasst den Schluss zu, dass die Tiegelaufien-

wande aufgrund ihrer den Heizelementen

Abb. 6.3-5: Schematischer Aufbau des BLF1700-Ofens (oben). parallel zugewandten Fliche eine um we-
Konvektionsbasierte Korrosionserscheinungen an Tiegelwand
und SC (Mitte und unten). Die eingezeichneten Konvektions-
zellen basieren auf Beobachtungen einer durch Temperatur- die dazu senkrecht stehenden Flachen des
differenz erzeugten Konvektionszelle (vgl. SCHWABE et al.34])
in einem mit Schmelze gefiillten Tiegel Die GréfSse der roten
Pfeile gibt die Strémungsgeschwindigkeiten an, welche mit Auch ein zum Tiegelinneren gerichteter
der Stérke des Materialabtrags korrelieren.

nige °C hohere Temperatur erfahren, als

Tiegelbodens und der Tiegeloberseite.

Temperaturgradient von wenigen °C kann
nicht ausgeschlossen werden. Diese geringen Unterschiede wiirden bereits ausreichen, um
eine Konvektionszelle in der Schmelzphase im Tiegelinneren (Abb. 6.3-5), wie von SCHWABE
et al.314 und HINTZ et al.[3!5] nachgewiesen, zu erzeugen.

Die resultierenden Konvektionszellen konzentrieren sich aufgrund der Tiegelgeometrie auf
die obere Halfte des Schmelzreservoirs und erzeugen dort, durch die erh6hten Flief3ge-
schwindigkeiten, einen hoheren Materialabtrag. In der unteren Halfte des Tiegels, in der Eck-
region zwischen Wand und Boden und direkt {iber dem Boden, zeigt das Schwabe-Modell
kaum Bewegung. Dadurch ist in diesen Bereichen ein schneller konvektiver Materialabtrans-
port nicht gegeben. Dies fiihrt zu einer Verlangsamung der Korrosion. Betrachtet man nun die
in Abb. 6.3-4 dargestellten Materialverlust an Tiegelwand und SC, lassen sich folgende Aussa-
gen treffen:
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(1) Der konvektionsbedingte Korrosionsbeitrag ist bei der 0,5 h- und der 1 h-Probe (Tie-
gel & SC) nicht messbar bis sehr gering. Einen Beleg dafiir bieten die steilen, beinahe
senkrechten Verlaufe der Materialverlustkurven (Abb. 6.3-4). Es herrscht auf der ge-
samten Analysehohe * die gleiche Korrosionsrate von oben (Spiilkante) nach unten
(Tiegelboden). Die Korrosion ist hierbei zunachst durch die Zr0O,/Y,03-Loslichkeit in
der CAS-Schmelze gesteuert. Die deutliche Levelabhéngigkeit der Korrosions- bzw.
Materialverlustrate bei langeren Haltezeiten (6 h und 12 h), mit sehr hohen Raten im
oberen Bereich und sehr niedrigen Raten im unteren Bereich, ist auf das Einsetzen
der Schmelzkonvektion zuriickzufithren. Der konvektive Materialabtransport vom
Material-Schmelzkontakt bzw. die standige Zufiihrung von ungesattigter Schmelze
sorgt fiir einen erhohten Materialabtrag. Mit zunehmender Sittigung der Bulk-
schmelze verschwindet dieser Effekt.

(2) Durch die fehlende Konvektion in Bodenndhe sind die Korrosion und der Materialab-
trag sehr gering und hauptsichlich diffusionsgesteuert. Durch die stetig zunehmen-
den Gehalte an ZrO; und Y,03 (Sattigung) der Schmelze verlangsamt sich dieser Pro-

zess zusatzlich.

(3) Der sehr hohe Materialabtrag am Trippelpunkt ist auf die zusatzliche Marangoni-Kon-
vektion zurtickzufiihren.

250 pr—e e e { Die absoluten Material-
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= [ Abb. 6.3-6 gegen die Zeit
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Abb. 6.3-6: Die nach obigem Prinzip ermittelten Materialverlustraten fiir das SC- und Material anstellen zu
das Tiegelmaterial nach 0,5 h, 1 h, 6 h und 12 h ca. 9000 um oberhalb des Tiegelbo-  k&nnen. An dieser Stelle

dens. .
sein nochmals darauf

hingewiesen, dass die absolute Korrosionsrate bzw. die Materialverlustrate aus geometri-
schen und praparationstechnischen Griinden lediglich bei den SC-Proben exakt bestimmt
werden konnte, weshalb ein direkter Vergleich mit dem Tiegelmaterial fehlerbehaftet ist. Fiir
den Vergleich wurde alle Proben auf identischer Hohe, bei ~9000 um iiber dem inneren Tie-
gelboden (fiir Tiegelwandmessungen) und ~7000 pm SC-Hohe (fiir die SC-Proben), gemessen
(vgl. Messlevel Abb. 6.3-6). Dies schliefd3t etwaige Fehleinschatzungen durch den Effekt der
levelabhédngigen Materialkorrosion aus.

Bedingt durch die zunehmende Schmelzsattigung ist in Abb. 6.3-6 direkt ersichtlich, dass es
sich beim Materialabtrag iiber die Zeit um keinen linearen Prozess handelt. Die Abtragsrate
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lasst mit der Zeit nach. Eine deutliche Anderung erfolgt bei ca. 1 h. Der Grund hierfiir ist die
Ausbildung einer ZrO,-gesattigten Schmelzschicht am direkten Material-Schmelz-Kontakt
(detaillierte Diskussion siehe Kapitel 6.3.2.3). Weiter ist zu sehen, dass es zu Beginn (0,5 h)
noch keine merklichen Unterschiede im Materialabtrag zwischen den polykristallinen Tiegel
und den SC-Proben gibt. Nach 1 h werden erste Unterschiede sichtbar. Der Materialverlust
durch die Materialauflésung in die Schmelzphase (Differenz von urspriinglicher Wandstérke
zur Restwandstarke bzw. Differenz von der Hélfte der urspriinglicher SC-Dicke zur Halfte der
Restdicke) ist fiir das monokristalline Material niedriger, als fiir die polykristalline Keramik.
Diese Unterschiede kdnnen mehrere Ursachen haben. Durch die vorherrschende Konvekti-
onszelle ist ein Einfluss des Flussregimes in der Schmelze plausibel. Es ist nicht davon auszu-
gehen, dass unter Versuchsbedingungen, bei den in Abb. 6.3-6 verglichen Probenstellen, eine
identische Flussgeschwindigkeit herrscht und somit identische Voraussetzungen gegeben
sind. Im weiteren Verlauf dieses Kapitels wird darauf noch genauer eingegangen werden.
Auch die Unterschiede in der chemischen Ausgangszusammensetzung der beiden YSZ-Mate-
rialien haben einen Einfluss auf die unterschiedlichen Abtragsraten, wie in Kapitel 6.3.2.3 an-
hand von chemischen Analysen aufgezeigt wird. Die Evaluierung der mikroskopischen Kor-
rosionsphdanomene und eine damit einhergehende, vergleichende Analyse der Korrosionski-
netik auf KorngrofRenebene zwischen einem monokristallinem und einem polykristallinem
Material, sind davon jedoch weitestgehend unabhéngig. Eine genaue Analyse der mikrostruk-
turellen Anderungen ist im folgenden Abschnitt dargestellt.

6.3.2.2 Mikroskopische Beurteilung der Materialkorrosion

Auf mikroskopischer Ebene sind die Korrosionserscheinungen sehr komplex. Wahrend der
Versuche ist es in allen Proben zur Ausbildung einer doppelten Korrosionsschicht ggkommen,
die anhand eindeutig zu definierender Grenzen voneinander zu unterscheiden sind. Im Fol-
genden wird deshalb von einer inneren, dem unbeeintrachtigten Zr0O,-Material zugewandten,
und einer dufieren, der angreifenden Schmelzphase zugewandten Schicht gesprochen. Zur
einfacheren Zuordnung wird eine Farbcodierung fiir die jeweiligen Schichten eingefiihrt. Im
weiteren Verlauf des Kapitels 6.3 ,Kombinierte Tiegel-Einkristall-Tests im Kontakt zur CAS-
Schmelze“ wird deshalb die innere Korrosionsschicht in der Farbe Grau und die dufdere Kor-
rosionsschicht in der Farbe Orange schraffiert. Die Abbildungen Abb. 6.3-7 (Tiegel) und Abb.
6.3-9 (SC) zeigen die mikrostrukturellen Unterschiede bzw. Gemeinsamkeiten zwischen der
inneren und der dufderen Schicht fiir das polykristalline Tiegelmaterial und fiir die SC-Proben.

Polykristalliner Tiegel

Durch die intensive Material-Schmelz-Interaktion ist es im korrodierten Bereich des Tiegel-
materials zu einer Anderung der Mikrostruktur/ des Korngefiiges gekommen. Anhand mik-
rostruktureller Unterschiede kann zwischen zwei Teilschichten, wie in (Abb. 7.3 7) darge-
stellt, differenziert werden.

Die dufdere Schicht (Abb. 7.3 7 b) zeichnet sich durch einen hohen Grad an schmelzgefiillter
Porositdt (Schwammstruktur) und eine relativ kleine durchschnittliche Korngréfe von
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<10 um aus. Innerhalb der Schicht gibt es eine graduelle Anderung der Mikrostruktur. Wah-
rend im dufderen, kontaktnahen Bereich die Korner eine deutliche Rundung aufweisen, wer-
den die Korner/Kornfragmente zum Inneren hin immer scharfkantiger (siehe Abb. 6.3-7 6 h-
Probe) bis hin zu einer haifischzahnartigen Struktur, wobei die Spitze dieser ,Zahne“ immer
dem Materialinneren/der inneren Korrosionsschicht zugewandt ist (siehe Abb. 6.3-7 12 h-
Probe). Die Machtigkeit der dufieren Schicht wachst mit der Versuchszeit und erreicht maxi-
mal 120 um in der 12 h-Probe.

Mikrostruktur

a) innere Schicht b) duBere Schicht

Abb. 6.3-7: Definition der mikrostrukturellen Anderungen des polykristallinen Tiegelmaterials basierend auf detaillierten
REM-Aufnahmen und die sich daraus ergebende Auftrennung der Korrosionsschicht in eine innere und eine duflere
Schicht. Aufere Korrosionsschicht (orange), innere Korrosionsschicht (grau) und unkorrodiertes Ausgangsmaterial
(weif3). Fiir jede Probe sind jeweils die gemessenen Transformationstiefen in um angegeben.

Die innere Korrosionsschicht (Abb. 6.3-7a) weist eine deutlich niedrigere Porositiat und eine
homogene Korngrofienverteilung auf. Das urspriingliche Korngefiige der Keramik scheint
noch vorhanden zu sein, wobei lediglich die Korngrenzphasen durch die infiltrierende
Schmelze aufgel6st wurden. Die durchschnittliche Korngréf3e wachst dabei mit der Haltezeit
von ~10 um (0,5 h) bis ~30 um (12 h), was auf einen Kornreifeprozess/Sinterprozess zu-
riickzufiihren ist, der durch die infiltrierte Schmelzphase begiinstigt wird. Bereits die Satti-
gungsexperimente (Kapitel 6.2.2) haben diesen Fliissigphasen-gestiitzten Kornreifungspro-
zess gezeigt. Die innere Schicht wichst ebenfalls mit der Haltezeit. Am Kontakt zur dufieren
Schicht zeigen die Korner eine starke Abflachung, die vermutlich auf einen verstarkten Auf-
l6seprozess zuriickzufiihren ist. Diese Kornabflachung, in Kombination mit den z.T. sehr stark
ausgepragten haifischzahnartigen Kérnern der dufleren Schicht und der zunehmenden
Menge an eingeschlossener Schmelze vermittelt den Eindruck einer scharfen Grenzflache
zwischen der inneren und der dufderen Korrosionsschicht. Dies ist ein erstes Anzeichen fiir
Unterschiede im Entstehungsprozess der beiden Schichten.
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Abb. 6.3-8: Gemessenen Korrosionsschichtdicken der Tie-
dicken, wie anhand des Plots in Abb. 6.3-8 zu gelwandungen und deren Levelabhéngigkeit. Die Pfeile
markieren das jeweilige Level, in dem die Aufnahmen aus
Abb. 6.3-7 aufgenommen wurden.

erkennen ist. Dies stimmt mit den makrosko-
pischen Korrosionserscheinungen tiberein.
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Es konnte gezeigt werden, dass es in der 0,5 h- und der 1 h-Probe iiber die gesamte Analyse-
hohe zu einem einheitlichen Materialverlust gekommen ist, ohne jegliche Levelabhangigkeit.
Die Schichtdicke von innerer und dufierer Schicht ist in diesen Proben sehr dhnlich. Die Kor-
rosionsrate ist zu Beginn der Versuchsreihe konstant und hat sich von 0,5 h auf 1 h verdop-
pelt, was auf einen ungehinderten Korrosionsablauf schliefien ldsst. Auch dies ist im Einklang
mit den Materialabtragsmessungen. Bei der 1 h-Probe féllt allerdings auf, dass es in Boden-
ndhe einen leichten Riickgang, insbesondere der dufderen Schichtdicke, gibt. Ein erster Spiil-
kanteneinfluss im oberen Bereich ist ebenfalls zu erahnen. Die Einfliisse verstarken sich zu-
nehmend mit der Versuchszeit. Bei der 6 h-Probe ist der Einfluss der Spiilkante und der
schlecht durchmischten bodennahen Zone deutlich zu sehen. Im mittleren Bereich laufen die
Plots der inneren und der dufieren Schichtdicken noch immer parallel, jedoch nehmen sie nun
stetig in Richtung Tiegelboden zu. Diese Entwicklung passt ebenfalls zu dem zuvor gezeigten
Modell der Konvektionszelle in der Schmelze. Bedingt durch die einsetzende Konvektion, die
damit unterschiedlich starken Materialabtransprot-/Durchmischungsraten und die zuneh-
mende Schmelzsattigung, kommt es in vertikaler Richtung zu ungleichen Korrosionsraten.
Die gleichen Phdnomene, nur noch starker ausgepragt, zeigt die 12 h-Probe. Der Einfluss der
bodennahen zunehmend gesattigten Schmelzschicht nimmt immer stiarker zu und die Kur-
venverldufe im mittleren Bereich verflachen zunehmend, da die Unterschiede zwischen ge-
sattigter Bodenregion und stark zirkulierender Spiilkantenregion zunehmen. Erst wenn die
komplette Schmelze an Zr0,/Y,03 gesattigt ist, ist mit der Einstellung dieser Entwicklung zu
rechnen.

Zusammenfassend lasst sich zu den Schichtdickenanalysen sagen, dass das Wachstum der du-
3eren Schicht mit der Zeit starker steigt als das der inneren Schicht. Dies konnte auf unter-
schiedliche Entstehungsprozesse hindeuten, aber auch durch immer langer werdende Infilt-
rations-/Diffusionswege zuriickzufithren sein. Das Modell von unterschiedlichen Entste-
hungsprozessen wird durch die Analysen der bodennahen Bereiche gestarkt. Die starke
Abnahme der Dicke der dufderen Schicht, bei konstant weiter steigender inneren Schichtdi-
cke, lasst auf unterschiedliche Entstehungsprozesse schlief3en.

Da die Schichtdickenverhéltnisse von innerer zu dufderer Schicht, mit Ausnahme im Bereich
der Spiilkanten- und bodennahen Bereiche, {iber die gesamte Tiegelwand gesehen in allen
Proben konstant bleiben, kann der Beitrag der Konvektionszelle ausschliefdlich dem Abtrans-
port des aufgeldsten Materials und der Durchmischung der Schmelzphase, nicht aber einer
aktiven Erosion durch erhohte Flussraten angerechnet werden. Ware dies der Fall miisste
insbesondere die der Schmelze zugewandte dufdere Schicht stirker korrodiert sein. Ein Be-
weis fiir diese Theorie liefert die Spiilkantenkorrosion. Dort herrschen aufgrund der zusatz-
lichen Marangoni-Konvektion erhdhte Flussraten, welche die dufdere Schicht durch die hohen
Flief3raten zusatzlich aktiv erodiert, wobei die innere Schicht davon nicht betroffen ist (siehe
Abb. 6.3-8 6 h & 12 h).

Damit konnte gezeigt werden, dass die Konvektionszelle, die sich aufgrund von leichten ther-
mischen und evtl. auch chemischen Differenzen mit der Zeit ausbildet, den Korrosionsprozess
im Tiegel in Abhangigkeit von der Hohe liber dem Tiegelboden beeinflusst. Dies geschieht
vorndmlich liber die beschleunigte Schmelzdurchmischung der freien Schmelze, wodurch der
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Diffusionsprozess des aufgelosten ZrO,/Y,03 aus der gesattigten Schmelzschicht (siehe Kapi-
tel 6.3.2.3) am direkten Material-Schmelz-Kontakt in die freie Schmelze maximiert wird.
Demnach ist es fiir Tiegelexperimente im Allgemeinen wichtig eine identische/vergleichbare
Analysehohe, in Bezug auf den Schmelzfiillstand im Tiegel, einzuhalten. Nur unter Einhaltung
einer einheitlichen Analysehdhe sind spatere Vergleiche der unterschiedlichen Proben, zum
Zwecke einer Korrosionsmodellierung, moglich bzw. sinnvoll.

Einkristall (SC)

Der freistehenden und den von der Platinklammer umgebenen Teil des SC muss bei der mik-
rostrukturelle Untersuchung separat betrachtet werden. Aufgrund des schiitzenden Effekts
der Platinklammer ist die Korrosion im unteren Teil der SCs nicht sehr weit fortgeschritten.
Dennoch kommt es auch hier zu einer Korrosion, sobald die Klammer nicht direkt an dem SC
anliegt und Schmelze eindringen kann. Der SC zersetzt sich in viele langliche bis zu 100 um
lange Fragmente, die in [100]-Richtung orientiert sind. Diese Zersetzung ist auch der Grund
fiir die makroskopisch beobachtete Triibung des ansonsten klaren, transparenten SC-Materi-
als.

Im freistehenden, nicht von Platin umgebenen Teil der SC-Proben nehmen die Korrosionser-
scheinungen deutlich zu. Die Gesamtstdrke des SC nimmt sehr stark ab und es zeigt sich ein,
der polykristallinen Keramik sehr dhnliches, mikrostrukturelles Erscheinungsbild (vgl. Abb.
6.3-9 & Abb. 6.3-7). Die dufdere Schicht ist auch hier schwammartig, aus rundlichen Kérnern
am Kontaktbereich und eckigen bis hin zu ,haifischzahnartigen“ Kérnern an der Grenze zur
inneren Schicht aufgebaut. Auch die innere Schicht kann, im Gegensatz zum polykristallinen
Material, in zwei mikrostrukturell unterschiedliche Unterschichten aufgeteilt werden. Der du-
Bere Teil dhnelt der Schicht des polykristallinen Materials, der innere Teil zeigt z.T. bis zu
100 um lange ,Korner, die alle in [100]-Richtung (senkrecht zur Oberfldche) ausgerichtet
sind. Betrachtet man lediglich den dufieren Teil der inneren Schicht dhnelt dieser in seiner
Machtigkeit der der inneren Korrosionsschicht des polykristallinen Tiegelmaterials. Bertick-
sichtigt man allerdings beide Unterschichten, so ist die innere Schicht der SC-Probe deutlich
machtiger, als die des polykristallinen Materials.

Genau wie im polykristallinen Material, weifdt die innere Schicht, am Kontakt zur dufieren
Schicht, deutlich abgeflachte Kérner auf, weshalb auch hier der Eindruck einer Grenzschicht
zwischen innerer und dufderer Korrosionsschicht entsteht, der wiederum durch die dazwi-
schen eingeschlossene Schmelze verstarkt wird. Das Schichtwachstum der SC-Proben verhalt
sich jedoch verglichen mit dem Tiegelmaterial aufgrund der exponierten Lage, des zusatzli-
chen Zerfallsschrittes und der Probengeometrie anders (vgl. Abb. 6.3-10 & Abb. 6.3-8). Die
gesamte innere Schicht ist stets dicker als die dufiere Schicht, was am vorangestellten Zer-
fallsprozess des Einkristalls in langliche Fragmente und der Beriicksichtigung dieser Struktu-
ren bei der Schichtdickenmessung liegt.
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Mikrostruktur
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Abb. 6.3-9: Definition der mikrostrukturellen Anderungen der SC-Proben basierend auf detaillierten REM-Aufnahmen
und die sich daraus ergebende Auftrennung der Korrosionsschicht in eine innere und eine éufere Schicht. AufSere Korro-
sionsschicht (orange), innere Korrosionsschicht (grau) und unkorrodiertes Ausgangsmaterial (weif3).

Die Entwicklung der Schichtstiarken von innerer und dufderer Schicht mit der Hohe verlauft
gegensdtzlich. Wahrend die daufdere Schichtdicke, wie auch beim Tiegelmaterial mit der Hohe
zunimmt, nimmt die Dicke der inneren Schicht eher ab. Dieser Effekt, der mit zunehmender
Haltezeit und zunehmender Konvektion verstarkt wird, ist der Probengeometrie geschuldet.
Bei der 6 h-Probe kann lediglich die duf3ere Schicht gemessen werden, da die inneren Schich-
ten von beiden SC-Seiten durch die fortgeschrittene Korrosion konvergieren. Somit zeigen die
Messwerte nicht die tatsdchlichen Schichtdicken. Fiir die 12 h-Probe gilt dies sowohl fiir die
innere als auch die dufdere Schicht. Eine Dickenbestimmung ist in diesem Fall unmaglich.
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Am Kontakt zur Platinklammer nehmen beide
Schichtdicken deutlich ab, da hier die
Schmelzkonvektion und somit der Material-
Schmelz-Austausch durch die Platinklammer
stark behindert wird. Dieser Bereich ist aller-
dings von grofdem Interesse, da hier die kom-
plette Korrosionssequenz vom Beginn der du-
Beren Korrosionsschichtbildung tiber deren
Wachstum bis hin zur Reifung und Ausbil-
dung der haifischzahnartigen Kérner beo-
bachtet werden kann (siehe Abb. 6.3-11).

Die REM-Aufnahmen in Abb. 6.3-11 (oben)
zeigen die initiale Phase der Schichtbildung
anhand der 6 h-Probe. Die innere Schicht
wird oberflachlich aufgelost und die ersten
Korner der aufderen Schicht bilden sich in ei-
nigem Abstand durch Wiederausfallungspro-
zesse. Die Korner der aufderen Schicht wach-
sen nun stetig weiter und immer neue Kérner
kommen dazu, wahrend die Koérner der inne-
ren Schicht an der Grenzflache zur neugebil-
deten dufderen Schicht immer weiter aufge-
l6st werden. Die 12 h-Probe (Abb. 6.3-11 un-
ten) zeigt ein fortgeschrittenes Stadium des
Schichtwachstums. Die haifischzahnartigen
Korner der aufderen Schicht wachsen stetig in
Richtung der Spitze weiter.

Die mikroskopischen Gefiigeanalysen lassen
somit den Schluss zu, dass das Material an der
dufderen Grenze der inneren Schicht komplett
aufgeldst wird und an den angrenzenden Kor-
nern der dufleren Schicht wieder ausfallt.
Eine detaillierte Darstellung des genauen
Korrosionsmodells folgt in Kapitel 6.3.3.
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Abb. 6.3-10: Gemessenen Korrosionsschichtdicken der SCs
und deren Levelabhdngigkeit. Die Pfeile markieren das je-
weilige Level, in dem die Aufnahmen aus Abb. 6.3-9 auf-
genommen wurden.
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Initiale Phase

Fortgeschrittenes Stadium

Abb. 6.3-11: Evolution der dufSeren Korrosionsschicht durch Auflésung und Wiederausféllungsprozesse an der Grenze zur
inneren Korrosionsschicht.

Schichtwachstum

Um die fortschreitende Korrosion auf mikroskopischer Ebene, in Form des Schichtdicken-
wachstums, zwischen Tiegelwand und SC zu vergleichen, wurden gemittelte Werte aus dem
mittleren Bereichen der Tiegelwand bzw. einer entsprechenden Position der SC-Proben her-
angezogen. Im gewahlten Bereich verlauft das Schichtdickenwachstum der inneren und au-
8eren Schicht linear und parallel zueinander und zeigt keinen direkten Sattigungseinfluss,
wie im Bodenbereich bzw. keine Beeinflussung durch die Spiilkante. Die fiir den nachfolgen-
den Vergleich ausgewahlten Probenstellen sind fiir die Tiegelproben bzw. die SC-Proben in
Abb. 6.3-8 bzw. Abb. 6.3-10 durch Pfeile markiert.

Flir den Vergleich der Korrosionsschichtentwicklung des polykristallinen Materials und des
monokristallinen Materials wurden lediglich die Bereiche herangezogen, die mikrostruktu-
rell identisch sind. Dies bedeutet, dass, neben der kompletten dufderen Schicht, bei den SC-
Proben lediglich der obere Teil der inneren Korrosionsschicht, dessen Mikrostruktur der der
inneren Korrosionsschicht des polykristallinen Materials gleicht, zur Modellierung herange-
zogen wurde. In der Grafik in Abb. 6.3-12 werden diese Punkte mit SCxorr bezeichnet. Der in-
nere Teil, der offensichtlich eine Vorstufe der Zersetzung des SC in ein ,polykristallines“ Ma-
terial darstellt, ist gesondert in der Grafik aufgefiihrt.

Vergleicht man die korrigierten Werte der SC-Proben mit den Werten des Tiegelmaterials,
zeigt sich, dass fiir die innere Schichten sehr dhnliche Werte erreicht werden (Abb. 6.3-12
links). Die Wachstumsrate der dufderen Schicht fallt hingegen beim polykristallinen Tiegel-
material hoher aus als beim monokristallinen SC-Material (Abb. 6.3-12 rechts). In Verbindung
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mit den ermittelten absoluten Materialabtragraten (Abb. 6.3-6) lassen diese Ergebnisse den
Schluss zu, dass die Korrosion des Tiegelmaterials gegeniiber des SC erhoht ist. Allerdings
kann auch die sich ausbildende Konvektion die Unterschiede in den Schichtmachtigkeiten be-
einflussen. So ist es moglich, dass die dufdere Schicht des SC-Materials, bedingt durch erhohte
Flief3geschwindigkeiten, schneller abgetragen wird, als die des Tiegelmaterials. Ein direkter
Nachweis hierfiir bleibt aber aus.

innere Schicht dullere Schicht
120 120
@ Tiegel @ Tiegel

100 ¥ SC korr 100 Y SC
E 80f|frsc 5_80
£ o ¥ = 60
< .
8 40 77 8 40

20 20

0 2 4 6 8 10 12 4 F 9 4 6 8 10 12 14
Zeitin [h] Zeitin [h]

Abb. 6.3-12: Gemessene Schichtdicken fiir das polykristalline Tiegelmaterial und die SC-Proben gegen die Versuchszeit
in [h].

Der Kurvenverlaufzeigt sowohl bei der inneren als auch der dufderen Schicht einen deutlichen
Knick bei ca. 1 h Haltezeit. Von 0 h bis ~1 h ist die Wachstumsrate eine andere, als im Zeit-
fenster von 1 h bis zu 12 h. Nach ca. 1 h scheint sich das Wachstum deutlich zu verlangsamen
und zunichst linear mit der Zeit zu steigen, wie in Abb. 6.3-12 angedeutet. Der steigende Be-
ginn im Schichtwachstum (0-1 h) kann als initialen Phase gedeutet werden, in der die ver-
schiedenen Prozesse, wie Auflosung, Schmelzsattigung, Kristallkeimbildung und Wiederaus-
fallung anlaufen und einen Gleichgewichtszustand erreichen.

Um eine genauere Aussage iiber die tatsdchliche Schichtentwicklung treffen zu kénnen, be-
darf es weiterer Messwerte anhand von Proben, die fiir deutlich ldngere Zeit bei 1600°C aus-
gelagert wurden. Tiegelexperimente wurden mit entsprechend langen Haltezeiten nicht
durchgefiihrt. Allerdings kénnen die Werte aus der CAS-Sattigungsprobe (200 h) dafiir her-
angezogen werden. Dieser Vergleich ist zuldssig, da das polykristalline YSZ-Material aus den
Sattigungsexperimenten in Korngrofde, Porositat, Stabilisatorgehalt und initialer Phasenzu-
sammensetzung identisch mit dem Tiegel-Material ist und im Platinfalttiegel auch ein dhnli-
ches Konvektionsverhalten zu erwarten ist. Ergdnzt man die Messwerte der Tiegelproben
nach 0,5h, 1 h, 6 h, und 12 h mit den Werten der Sattigungsprobe nach 200 h, zeigt sich im
Anschluss an den zundchst linear erscheinenden Trend folgender Kurvenverlauf im Schicht-
dickenwachstum (Abb. 6.3-13).
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Abb. 6.3-13: Entwicklung des Schichtdickenwachstums nach 200 h bei 1600°C in der CAS-Schmelze.

Die genaue Bestimmung der Machtigkeit der inneren Korrosionsschicht in der Sattigungs-
probe ist allerdings nicht méglich, da die gesamte Probe bis in den Kernbereich die mikro-
strukturellen Erscheinungen der inneren Korrosionsschicht aufweist. Dies ist der speziellen
Versuchsanordnung der Sattigungsproben geschuldet, bei der der Schmelzangriff von allen
Seiten gleichermafden erfolgt. Der angegebene Wert von ~1900 um stellt den Mindestwert
und somit die Dicke der inneren Schicht bis zum geometrischen Mittelpunkt des Probenquer-
schnitts dar. Der tatsichliche Wert weicht unbestimmt nach oben ab, was durch den Fehler-
balken angedeutet ist. Die Werte fiir die dufdere Schicht konnten hingegen sehr genau be-
stimmt werden.

Es zeigt sich ein deutlich unterschiedliches Wachstumsverhalten zwischen innerer und duf3e-
rer Schicht. Wahrend das Wachstum der inneren Schicht wenigstens linear mit der voran-
schreitet, zeigt das Wachstum der dufderen Schicht eine deutliche Begrenzung. Es folgt einer
begrenzten Wachstumsfunktion (G1.6.3-1).

Gl.6.3-1 y=a-(1—-b-e %)

Die genaue Wachstumsfunktion der inneren Schicht ist dagegen nicht bestimmbar. Dies liegt
an der Komplexitit der Schichtdickenentwicklung. Die innere Schicht bildet sich im Inneren
durch Korngrenzphasenauflosung, wird aber gleichzeitig am dufieren Rand mit der Zeit in die
dufdere Schicht umgewandelt. Eine detaillierte Diskussion zum Thema folgt in Kapitel 6.3.3.
Diese Unterschiede in den Entstehungsprozessen sind auch fiir die unterschiedlichen Wachs-
tumskurvenverldufen von innerer und duferer Schicht verantwortlich.

Die genaue Kenntnis liber Verteilung der aufgel6sten Materialkomponenten Zr0O,/Y,03 in der
angrenzenden Bulkschmelze und der interstitiellen Schmelzphase zwischen den beiden
Schichten aber auch die Y,03-Auslaugung aus den ZrO,-Koérnern ist ein nachster wichtiger
Schritt zur vollstandigen Beschreibung des Korrosionsmodells. Im nachfolgenden Kapitel
werden die entsprechenden chemischen Analysen dargestellt.

6.3.2.3 Chemische Analysen (WDS)

Exakte chemische Analysen sind sehr wichtig um die Zusammenhange der Materialkorrosion
und deren Kinetik im Kontakt zur Schmelzphase zu untersuchen. Vorrangig wurden die
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Zr02/Y203-Verteilung in der Bulk- und der interstitiellen Schmelze, sowie die Y,03-Verteilung
in der korrodierten Keramik analysiert. Daneben wurden die ZrO,-Materialien auf den Einbau
von Ca0 untersucht, das in grofderer Menge in der Schmelze vorliegt und dafiir bekannt ist ins
ZrO,-Gitter zu diffundiereni399. Die chemischen Analysen wurden ausschliefdlich mittels
EMPA durchgefiihrt. Die hohe Ortsauflosung, die Moglichkeit der wellenldngendispersiven
Messung (WDS) und die daraus resultierende gute Differenzierbarkeit zwischen Zr und Y sind
fiir eine aussagekraftige Analyse notwendig und somit im entscheidenden Vorteil gegeniiber
dem energiedispersiven Verfahren (EDS). Im Nachfolgenden wird die sich im eigentlichen
Tiegel befindliche Bulkschmelze als ,freie Schmelzphase“ angesprochen, um sie von der zwi-
schen den Korrosionsschichten eingeschlossenen Schmelzeinlagerungen, die hiernach als , in-
terstitielle Schmelze“ bezeichnet wird, abzugrenzen.

Freie Schmelze

Um ein Gesamtbild iiber die Elementverteilung und evtl. vorhandene Konzentrationsgefalle
in der freien Schmelzphase nach den Korrosionsversuchen zu erhalten, wurden iiber die ge-
samte Probenho6he bzw. -breite vertikal bzw. horizontal verlaufende Elementverteilungspro-
file aufgenommen (Abb. 6.3-14 links).

6 o ¢ o o 1
*
. ® o o o O 4

Oxide in [wt%]

SAANARBA R 15— 102
0 2000 4000 6000 8000 10000 0 1000 2000 3000 4000 5000
Abstand vom Tiegelboden in [um] Abstand von der Tiegelseitenwand in [pum]

Abb. 6.3-14: Vertikale und horizontale ZrO,- und Y,03-Verteilung in der freien Schmelzphase nach 0,5 h, 1 h, 6 hund 12 h.

In allen Proben wurde ein vertikales Konzentrationsgefille (A-B) der Komponenten ZrO; und
Y03 vom Bodenkontakt (A) zur Schmelzoberflache (B) detektiert, das mit zunehmender Ver-
suchsdauer abnimmt (Abb. 6.3-14 Mitte). In der 0,5 h- und 1 h-Probe ist lediglich die boden-
nahe Kontaktschicht an ZrO; und Y,03 angereichert. Im oberen Bereich sind noch keine ZrO,-
und Y,03- Gehalte nachweifdbar, da in der kurzen Zeit die Diffusion nicht weit genug vorange-
schritten ist und, durch das verzogerte Einsetzen der Konvektion, noch keine Schmelzdurch-
mischung stattgefunden hat. Da der untere, bodennahe Bereich generell von der Konvektion
liberwiegend unberiihrt bleibt, kommt es dort mit der Zeit zu einer zunehmenden Anreiche-
rung an den gelosten Keramikkomponenten. Bei ldnger andauernden Versuchszeiten (6 und
12 h) ist die Durchmischung durch die einsetzende Konvektion deutlich besser. Das Konzent-
rationsgefille vom Boden bis zur Schmelzoberfliche wird langsam abgebaut. Ein Sattigungs-
wert von ~9 wt% Zr0O; (bei 1600°C) wird lediglich in der bodennahen Schicht der 6 h- und
12 h-Probe erreicht.
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Die horizontale Verteilung (C-D) der aufgeldsten Oxidkomponenten ist, mit Ausnahme der
kontaktnahen Bereiche (bis ~400 pm Entfernung zum Kontakt) konstant, der Gehalt an ge-
lostem Zr02/Y»03 aber levelabhdngig, wie die vertikalen Profilmessungen in Abb. 6.3-14 zei-
gen. Um die direkten Kontaktbereiche von freier Schmelze und polykristalliner Keramik (C)
bzw. SC-Probe (D) von 0-400 um genauer zu analysieren, wurden zusatzliche, hochaufgeloste
Profilmessungen in diesen Bereichen durchgefiihrt (siehe Abb. 6.3-15). Entsprechend der Le-
velabhangigkeit, zeigen auch diese detaillierten Profilmessungen eine Varianz in der
Zr0,/Y;03-Verteilung mit der Hohe tiber dem Tiegelboden. Diese gilt fiir den Kontaktbereich
zu den polykristallinen Tiegelwidnden und den Kontaktbereich zum SC bei allen Haltezeiten.
Exemplarisch ist in Abb. 6.3-15 diese Levelabhdngigkeit anhand der 6 h-Tiegelprobe darge-
stellt.
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Abb. 6.3-15: Levelabhdngige Profilmessungen im Kontakt-/Korrosionsbereich (0-400 um) am Beispiel der 6 h-Tiegel-
probe. Die farbigen Schattierungen reprdsentieren die zur jeweiligen Messposition gehdrigen Korrosionsschichtstérken
der inneren (grau) und der dufSeren Schicht (orange).

Beim Betrachten der chemischen Profile in Abb. 6.3-15 féllt auf, dass die ZrO;-Konzentratio-
nen in der Schmelzphase am direkten Kontakt (~0 pm) weit unterhalb der Sattigung liegen.
Die Werte steigen Richtung freie Schmelze von ca. 4 wt% ZrO, in den darauffolgenden 20 pum,
bis zur Sattigungsgrenze auf ~9 wt% an. Dies ist kontraintuitiv, da am direkten Kontakt durch
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die Materialauflosung mit den hochsten ZrO,-Gehalten zu rechnen ist und nicht nach einiger
Entfernung zum Material-Schmelz-Kontakt. Dieses Phanomen wurde in allen Proben, unab-
hédngig von der Messposition, beobachtet. Der ZrO,-Gehalt sinkt im weiteren Verlauf Richtung
freie Schmelze ab, was Uber Diffusionsprozesse erklart werden kann. Im Bereich {iber dem
Boden, wird in der 12 h-Probe eine Zr0,-Sattigung tiber die gesamte Breite von 400 um beo-
bachtet. Mit steigender Analysehdhe (Unten-Mitte-Oben) nimmt der ZrO,-Gehalt in der freien
Schmelze (20-400 pm vom Kontakt) immer starker ab. In der oberen Messposition wird nicht
einmal innerhalb der ersten 20 um der Sattigungswert erreicht. Auch dieses Verhalten zeigt
sich bei allen Proben. Die Unterschiede in den Elementverteilungen der verschiedenen Ana-
lysepositionen sind einzig auf Unterschiede in der konvektiven Durchmischung zuriickzufiih-
ren, da der Diffusionsbeitrag in der freien Schmelze iiberall als gleich anzunehmen ist.

Die in allen Messpositionen gleichermafien auftretende ZrO;-Verarmung am direkten Kon-
takt lasst sich tiber folgendes Modell erklaren.

innere duBBere adhdsiver , In der Modellvorstellung
Schicht Schicht Schmelzfilm freie Schmelze
- ; t (Abb. 6.3-16) existiert, be-

dingt durch das sehr gute Be-

netzungsverhalten der CAS-
Schmelze, ein diinner, strak
adhasiver Schmelzfilm am di-
rekten Kontakt. Dieser wird
aufgrund der Adhésions-
krifte nicht direkt von der
Konvektionszelle beeinflusst.
Dadurch kann sich in nichs-

_ ) ) ter Nahe zum ZrQ,-Material
Abb. 6.3-16: Schematische Darstellung der Material-Schmelz-Kontakt-Schicht

und die dazugehérigen Verteilungen von ZrO, und Y,0s in der Schmelze. Die €ine Zr0O»-Sdttigung einstel-
schraffierte Fldche markiert den Bereich der ZrO,-Untersdttigung am direkten len, die nach einer gewissen

Kontakt. . . . . .
Zeit, die die Diffusionspro-

zesse bendtigen, auch in allen Proben nachzuweisen ist. Die Konvektion wirkt sich erst in ei-
niger Entfernung zum Kontakt auf die freie Schmelzphase aus, wenn die Adhésionskraft durch
die konvektive Stromungskraft iiberwunden bzw. die Adhasionsarbeit WSt aufgebracht wird.
Indem die Konvektion die Schmelze stindig durchmischt, wird das Konzentrationsgefille von
adhasiver Kontaktschicht zur freien Schmelze stindig maximiert und aufrechterhalten, was
zu einer stetigen Diffusion von Zr0O; aus der Kontaktschicht in die offene Schmelze fiihrt. Eine
stdrkere Durchmischung der freien Schmelze, wie sie im oberen Teil herrscht, fiihrt zu einem
verstarkten Materialabtransport und Diffusionsprozess, der wiederum eine erhéhte Korro-
sion nach sich zieht, wie sie auch bei den makroskopischen (siehe Abb. 6.3-3 & Abb. 6.3-4)
und mikroskopischen Analysen in den entsprechenden Bereichen (siehe Abb. 6.3-7 bzw. Abb.
6.3-9) mit erh6hter konvektiver Durchmischung beobachtet wurde. Mit der Zeit wird die freie
Schmelze immer mehr ZrO; und Y,03 aufnehmen und das Konzentrationsgefdlle immer
schwacher. Nach einiger Zeit ist die komplette Schmelze an ZrO; und Y,03 geséttigt und die
Korrosion kommt zum Erliegen, wie es beispielsweise in der Tiegelbodenregion beobachtet
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werden kann (vgl. Abb. 6.3-8 6 h & 12 h). Dies dufdert sich dadurch, dass die duf3ere Schicht
am Tiegelboden nach ca. 6 h nicht mehr weiter wachst.

Da die an ZrO;-verarmte Schmelze (~0-20 pm) im direkten Kontakt zu ZrQ,-Kérnern steht
und diese nachweislich aufgelost werden, ist eine ZrO,-Rekristallisation am Material
Schmelzkontakt bei 1600°C Versuchstemperatur eher unwahrscheinlich. Viel eher kommt es
beim Abkiihlvorgang, nach dem eigentlichen Experiment, durch die schnelle Temperaturab-
nahme zu einer plétzlichen Ubersittigung der Schmelze, welche den Uberschuss an ZrO; an
die angrenzenden Zr0,-Korner, die als Kristallisationskeime dienen, abgibt. Allerdings ist die-
ses Modell wenigstens fraglich, da die Proben innerhalb von wenigen Minuten auf RT abge-
kiihlt wurden und somit nur sehr wenig Zeit fiir den Diffusionsprozess gegeben ist. Hinzu
kommt, dass die reine CAS-Schmelze einen sehr hohen Schmelzpunkt von ca. 1560°C hat, was
bedeutet, dass das Temperaturfenster lediglich 40°C umfasst, ehe die reine CAS-Schmelze er-
starrt. Durch das aufgeldste ZrO; und Y203 sinkt der Schmelzpunkt zwar um weitere 60°C auf
ca. 1500°C (vgl. Tab. 5.2-1), ob dieses Temperatur- bzw. Zeitfenster allerdings ausreicht, um
die notigen Diffusionsvorgange in Gang zu bringen, ist unklar. Anzeichen fiir eine spontane
Ausfallung von ZrO; in der Schmelze gibt es keine. Hierfiir ist vermutlich die Keimbildungs-
rate nicht hoch genug. Wahrscheinlicher ist, dass die bereits bestehenden ZrO,-Kérner der
dufderen Schicht im Falle einer Ausfallung als Kristallisationskeim dienen. Anzeichen fiir eine
Zr0z-Ausfillung an den Koérnern gibt es am Ubergang von innerer zu duf3erer Schicht (siehe
Abschnitt ,Interstitielle Schmelze").

Die Y;03-Gehalte der freien Schmelze erreichen in keiner Probe den Sattigungswert von
~6 wt%., zeigen aber ebenfalls eine Levelabhangigkeit von hoheren Werten am Boden
(~4 wt%) bis hin zu den niedrigsten Werten im oberen Bereich (~2 wt%). Mit der Zeit steigt
aber auch der Y,03-Gehalt am direkten Kontakt. Wie die Messungen anhand der 200 h-Satti-
gungsprobe (siehe Kapitel 6.2.3) zeigen, stellt sich nach ldngerer Zeit auch eine Y,03-Satti-
gung in der freien Schmelze ein. Ein stark verarmter Bereich, vergleichbar der ZrO-Verar-
mung, ist am direkten Kontakt nicht zu beobachten. Das lasst darauf schlief3en, dass sich die
gelosten Substanzen ZrO; und Y,03 unterschiedlich im SiO,-Netzwerk verhalten. Durch die
Raman-spektroskopischen Untersuchungen (siehe Kapitel 4.7) konnte gezeigt werden, dass
Y,03 eher einen modifizierenden Effekt auf das Glasnetzwerk hat, im Gegensatz zu ZrO,, was
eher stabilisierende Wirkung zeigt. Dadurch ist Y,03 bzw. Y3+ im SiO;-Netzwerk deutlich mo-
biler, als das in Form von ZrQO4*-Tetraeder gebundene Zr#+-lon. Durch die netzwerkspaltende
Wirkung kann das Y203 schneller ins die Bulkschmelze diffundieren und eine Sattigung in der
kontaktnahen Schicht wird verhindert. In abgeschlossenen, kleineren Schmelzvolumina, wie
den interstitiellen/interlamellaren Schmelzeinlagerungen, wir dieser Abtransport verhindert
und es stellt sich bereits nach kiirzester Zeit eine Y,03-Sattigung ein (siehe Abschnitt , Intersti-
tielle Schmelze").

Um einen Vergleich zwischen dem Tiegel- und dem SC-Material bei unterschiedlichen Tem-
peraturen anstellen zu konnen, wurde die am wenigsten durch Boden-/Klammer-/Spiilkan-
teneinfluss/Kanteneffekt beeintrachtigte mittlere Analyseposition gewdahlt (Abb. 6.3-17).
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Abb. 6.3-17: Profilmessungen in mittlerer Analyseposition im Kontakt-/Korrosionsbereich (0-400 um) der polykristallinen
Proben (links) und der SC-Proben (rechts) nach 0,5h, 1 h, 6 h und 12 h. Die farbigen Schattierungen im negativen X-
Achsenabschnitt reprdsentieren die zur mittleren Messposition gehérigen Korrosionsschichtstérken der inneren (grau)
und der duferen Schicht (orange).

Am direkten Kontakt ist wiederum die an ZrO;-untersattigte Schmelzschicht zu erkennen (0-
20 pm), die sowohl am Kontakt zur polykristallinen Keramik als auch zum SC in allen Proben
gleichermafien auftritt. Nicht in allen Proben wird nach den ersten 20 pm eine Zr0,-Sattigung
erreicht. So erreicht die Schmelze in der 0,5 h-Probe lediglich einen Maximalwert von
~7 wt%, um danach wieder stark abzufallen. In der 1 h-Probe sind es immerhin schon
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~8 wt%, allerdings bei dhnlich starkem Abfall zur freien Schmelze hin. Erst nach 6 h wird der
Sattigungswert von ~9 wt% erreicht. Mit zunehmendem Abstand zum Kontakt fallt der Wert
nun deutlich langsamer ab. Bei der 12 h-Probe wird ebenfalls der Sattigungswert erreicht, der
sich im Anschluss auf diesem Niveau halt und innerhalb der 400 pm keinen merklichen Abfall
zeigt. Diese Beobachtungen gelten fiir die polykristalline Keramik (Abb. 6.3-17 links) und die
SC-Proben (Abb. 6.3-17 rechts) gleichermafien.

. . innere dulBere adhdsiver
In Abb. 6.3-18 sind die Ver- S”cr;7icht Sghicht Schme’)/zﬁlm freie Schmelze
laufe der ZrO;-Verteilung , | .
der 0,5h-, 1h-, 6h- und
12 h-Probe aus Abb. 6.3-17

schematisch angedeutet.

Sieht man von der ausfal-
lungsbedingten ZrO,-Verar-

[963M] Ul “04Z

mung am direkten Kontakt

w |
x|
S
£
<\
NN
D\l
E
O
A\
L}
>,
-~
S
=

ab, so beschreiben die Ver-
teilungskurven typische Dif-

fusionsprofile, wie sie durch

die Fick’schen Gesetze (Gl' Abb. 6.3-18: Schematische Darstellung der ZrO,-Verteilung in der Schmelze nach
6.3-2 & 6.3-3) beschrieben 0,5h, 1h, 6 hund 12 hin der mittleren Messposition.

werden.

Gl.6.3-2 J=-D g—; (1. Fick’sches Gesetz)
dc aJ b} dc 9%¢ L.

Gl.6.3-3 Pyl R (D E) =D pye (2. Fick’sches Gesetz)

Dabei ist ] die Teilchenstromdichte, D der Diffusionskoeffizient, c die Konzentration, t die Zeit
und x die Wegstrecke.

Diese Gesetze beschreiben lediglich die reine Materialdiffusion. Der Einfluss der komplexen
Schmelzkonvektionsstromung wird dadurch nicht beschrieben, weshalb eine genaue Be-
schreibung der zeitabhdngigen Materialauflosung in der CAS-Schmelze anhand der Mess-
werte nicht moglich ist.

Bei den ZrO,-Verteilungskurven aus Tiegel und SC sind in der 0,5 h- bzw. der 1 h-Probe leich-
ten Unterschied zu erkennen. Der Konzentrationsabfall, nach Erreichen des Sattigungswer-
tes, erfolgt am SC-Kontakt schneller als beim Tiegelmaterial (schematisch angedeutet als ge-
strichelte Linie in Abb. 6.3-18). Folglich ist die integrale Fliche unterhalb der ZrO,-Kurve
beim SC-Material deutlich kleiner als beim Tiegelmaterial. Dies gilt nicht nur fiir die hier vor-
gestellte mittlere Position, sondern fiir alle Messpositionen gleichermafien. Dies bedeutet,
dass entweder das SC-Material eine geringere Auflosung zeigt —also korrosionsresistenter ist-
oder Stromungsunterschiede, hervorgerufen durch die Konvektionszelle, zu den Unterschie-
den fithren. Da nach 0,5 h und auch 1 h noch kein messbarer Konvektionseinfluss vorhanden
ist (vgl. Kapitel 6.3.2.1 & 6.3.2.2) und die Materialauflosung diffusionsgesteuert und ungehin-
dert bis zum Erreichen des Sattigungswertes ablaufen kann, ist wahrscheinlicher, dass das
SC-Material eine hohere Korrosionsresistenz aufweist.
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6 Korrosionsexperimente

Die Y,03-Werte zeigen keine Auffdlligkeit. Sie erreichen in keiner der Proben zu keinem Zeit-
punkt den Sattigungswert von ~6 wt%. Am direkten Kontakt liegen sie mit ~3 wt% (0,5 h
und 1h) bis ~4wt% (6h und 12 h) am hochsten. Der Konzentrationsabfall zur freien
Schmelze hin ist nicht so stark ausgepragt wie beim ZrO», was an der schnelleren/besseren
Verteilung in der CAS-Schmelze liegt.

Der Vollstindigkeit wegen sei an dieser Stelle auch das HfO, erwdhnt, das neben ZrO; und
Y,0s3 die dritthdufigste Komponente der YSZ-Materialien darstellt. Die HfO,-Konzentration ist
in der Schmelzphase dufierst niedrig (0-0,3 wt%). Aufgrund dieser niedrigen Werte und der
generellen schlechten Quantifizierbarkeit von Hf in Anwesenheit von grofderen Mengen an Zr,
bedingt durch fehlende geeignete Standards zur getrennten Standardisierung von Zr und Hf,
sind die HfO2-Werte in den Abb. 6.3-15 und Abb. 6.3-17 nicht dargestellt.

Da aber die Loslichkeit von CaO im ZrO»-Kristallgitterléll und auch in Y,O3-stabilisiertem
Zr0,[731 sehr hoch ist, ist anzunehmen, dass es auch im Korrosionsbereich zum Einbau von
Ca0 ins ZrO,-Material kommt. Dieser Einbau ins ZrO; bedeutet gleichzeitig ein CaO-Entzug
aus der Schmelze. Anderungen der initialen Schmelz-Oxidkonzentrationen kénnen in den
Verteilungsplots aus Abb. 6.3-15 und Abb. 6.3-17 nicht nachvollzogen werden. Die Material-
auflosung von ZrO; und Y,03 verursacht einen Verdiinnungseffekt, weshalb es in diesen Dar-
stellungen zu einer scheinbaren Abnahme der iibrigen schmelzeigene Komponenten in den
an Zr0; und Y,03 angereicherten Bereichen kommt. Dieser Effekt tiberlagert den vorhande-
nen CaO-Verlust durch Einbau ins ZrO,-Gitter um ein Vielfaches. Auch Al,03 ist in geringerem
Mafe im ZrO,-Gitter 16slich 3171 (siehe Abb. 6.3-19 links), weshalb auch die Al,03-Konzentra-
tion der Schmelze tendenziell, als Folge des Korrosionsprozesses, sinkt. Der SiO;-Gehalt der
CAS-Schmelze bleibt dagegen konstant, da SiO, als ZrO»-Gitter unlésliche Komponente (siehe
Abb. 6.3-19 rechts), nicht der Schmelze entzogen wird. Somit reprasentiert die SiO,-Konzent-
ration die Ausgangszusammensetzung der CAS-Schmelze.

3000 T T T T 3000

G0, L L+c-Zr0,
L+c-Zr0,

2500 L M 2500} ;LZ(_\ /

N\
L+ALO, L+t-210, / L+t-Zr0
2000F - 2000 L+t210, :

C]

C t+Zr0, ) Si0,¢9 + t-ZrO.
<1500 ALO,+t-Z10, 1 Z1500F S -
= c Si0,%9+ ZrSi0, Z1Si0, + t-Zr0,
- SI0,64+ Z15i0,
1000 1 1000
0.6 y
! SO, 2SI, 715i0,+ 210,
s00k AL, +Zr0, s00F
Si0,*! + ZrSio,
) 1 ! . . . ! |
A|203 20 40 , 60 80 zro, sio, 20 40 Z.rSIOA 60 80 zro,
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Abb. 6.3-19: Al,03-ZrO; (links) und SiO,-ZrO; (rechts) Phasendiagramme, berechnet mit FactSage 6.4 bei 1 bar. Die je-
weilige Léslichkeit im ZrO,-Gitter ist griin hinterlegt.

Durch Relationsplots von Si02/Ca0, Si02/Al>03 und Al,03/Ca0 gegen den Abstand vom Mate-
rial-Schmelz-Kontakt (Abb. 6.3-20), kann das Verhalten der im ZrO;-16slichen Komponenten
wahrend der Korrosion nachvollzogen werden.
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Abb. 6.3-20: Verteilung der Schmelzoxide CaO, Al,O3 und SiO, im korrodierten Tiegelmaterial (links) und SC (rechts) und
die jeweilige Schmelzoxidverhdltnisentwicklung in der angrenzenden Schmelzphase. Die durchgezogenen Linien reprd-
sentieren das initiale Oxidverhdltnis der CAS-Ausgangsschmelze.

Abb. 6.3-20 zeigt, dass insbesondere der CaO-Gehalt in der angrenzenden Schmelze abnimmt.
Mit steigender Versuchszeit steigen die Verhaltnisse von Si0;/Ca0, Si0z/Al;03 und Al,03/Ca0
im Vergleich zum initialen CAS-Verhaltnis an. Mit der Zeit diffundiert immer mehr CaO und
auch Al;03 aus der Schmelze in die Keramik. Dabei tiberwiegt der Verlust an CaO den von
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6 Korrosionsexperimente

Al;03 deutlich. Den Gegenbeweis liefern die Elementverteilungsprofile der kontaktnahen kor-
rodierten ZrO,-Phasen (Abb. 6.3-20 links). Im folgenden Abschnitt werden die chemischen
Veranderungen des ZrO;-Materials analysiert.

Tiegel- und SC-Material

Die Spuren der ZrO;-Aufléosung und der Y,03-Auslaugung sind auch anhand der Analysen des
korrodierten ZrO,-Materials zu erkennen. Auf dem negativen x-Achsenabschnitt in Abb.
6.3-15 und Abb. 6.3-17 sind die Abstande vom Material-Schmelz-Kontakt in den jeweiligen
ZrO;-Materialien aufgetragen. Die folgende Beschreibung basiert auf der mittleren Messposi-
tion (vgl. Abb. 6.3-17).

Die Ausgangszusammensetzung des Tiegelmaterials besteht zu ~83 wt% aus ZrO,. Diese ist
in Abb. 6.3-15 und Abb. 6.3-17 als unbeeinflusstes Material gekennzeinet. Die innere Korro-
sionsschicht weist einen kontinuierlichen Anstieg auf ~86 wt% an der Grenze zur dufieren
Korrosionsschicht auf. Dieser steigt danach sprunghaft/iibergangslos auf <94 wt% am inne-
ren Ende der dufderen Schicht an. Innerhalb der dufderen Schicht erfolgt wiederum ein konti-
nuierlicher Anstieg auf ~96 wt%. Die Kérner am direkten Kontakt bestehen somit zu 96 wt%
aus ZrOa.

Der Y,03-Gehalt verhalt sich gegenlaufig. Das unbeeinflusste Ausgangsmaterial weist einen
Gehalt von ~15 wt% auf, der innerhalb der inneren Korrosionsschicht kontinuierlich auf
~9 wt% fillt. Nun erfolgt wiederum ein Sprunghafter Ubergang zur inneren Seite der duf3eren
Schicht auf ~6 wt%. Innerhalb der dufderen Schicht fallt der Y,03-Gehalt dann auf ~2 wt% am
direkten Material-Schmelz-Kontakt. Der Y,03-Gehalt von 2 wt% in den Kérnern am direkten
Schmelzkontakt weist auf einen monoklinen Phasenbestand nach Abkiihlung auf RT hin.

Das HfO, verhalt sich unauffillig und liegt im unbeeinflussten Material als auch in der inneren
Korrosionschicht bei konsteanten ~2,1 wt%. Innerhalb der dufieren Schicht steigt der Wert
langsam auf ~2,3 wt% an. Erwartungsgemaf? zeigt das HfO; somit einen zum ZrO; identischen
Verlauf. Die absoluten HfO,-Werte miissen allerdings aus Griinden der schlechten Standardi-
sierbarkeit als zu hoch angenommen werden.

SiO; konnte aufgrund der schlechten Ldslichkeit nicht in der ZrO;-Keramik nachgewiesen
werden. Es wurden auch keine anderen Zr0,-Si0;-Verbindungen nachgewiesen. Hingegen
konnte eine geringe Al;0z-Anreicherung von ~0,02 wt% aus dem Ausgangsmaterial auf
~0,1 wt% innerhalb der inneren Korrosionsschicht beobachtet werden (Abb. 6.3-20). Glei-
ches gilt fiir CaO, allerdings mit deutlich hheren Werten (0,01 wt% auf ~0,4 wt%) (Abb.
6.3-20). Im Vergleich zur theoretischen Loslichkeit im ZrO,-Gitter (vgl. Abb. 1.1-5) stellt dies
einen sehr geringen Wert dar. Der Grund fiir den geringen CaO-Einbau wird in der geringen
Ca0-Abgabe der CAS-Schmelze vermutet. Da das Al;03 zu CaO-Verhaltnis der CAS-Schmelze
bei 1 liegt, wird alles CaO zur Ladungskompensation und zur strukturellen Einbindung der
AlO45--Tetraeder ins SiO2-Netzwerk bendtigt, wobei das Ca?+ ebenfalls gebunden wird. Eine
detailliertere Diskussion zum Thema findet sich in Kapitel 6.4.3.9. Der Wert von ~0,4 wt%
CaO0 wird in keiner der Proben iiberschritten. In der dufReren Schicht wurde hingegen kaum
Ca0 oder Al;03 nachgewiesen. Die Unterschiede im Ca0/Al,03-Gehalt der freien Schmelze in
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6 Korrosionsexperimente

den verschiedenen Proben (vgl. Abb. 6.3-20) konnen somit nur durch den stetigen Einbau ins
Gitter der ZrO,-Phasen der Korner der inneren Korrosionsschicht erklart werden, da Ca-hal-
tige Sekundarphasen nicht nachgewiesen werden konnten.

Das SC-Material verhilt sich in gleicher Weise. Die wenigen Unterschiede von SC-Material zu
Tiegelmaterial beschrdanken sind auf die innere Korrosionsschicht und die initiale Zusam-
mensetzung des unbeeinflussten Ausgangsmaterials. Das Ausgangsmaterial weist einen initi-
alen ZrO2- bzw. Y;03-Gehalt von ~76 wt% bzw. ~21,5 wt% auf, der auch noch nach 0,5 h im
unaffektierten Material zu messen ist. Nach 1 h scheint auch der Y,03-Gehalt des unaffektier-
ten SC-Materials zu sinken (~19,5 wt%). Somit beginnt das Auslaugen des Stabilisators be-
reits im mikroskopisch ungestorten Material durch Gitterdiffusion, ohne dabei erkennbare
Korrosionsspuren zu hinterlassen. Dieser Vorgang stellt somit den ersten Schritt der Einkris-
tallzersetzung dar. Weitere Belege filir diesen Prozess fehlen allerdings, da aufgrund der ge-
ringen SC-Probenmachtigkeit in den iibrigen Proben im freistehenden SC-Bereich kein intak-
tes SC-Ausgangsmaterial mehr vorhanden ist.

Die Schmelz-Komponenten Al;03 und Ca0 wurden wiederum in angereicherter Form (ver-
gleichbar dem polykristallinen Material) in der inneren Korrosionsschicht gefunden. SiO;
konnte nicht nachgewiesen werden.

Die mikrostrukturellen Unterschiede der inneren Korrosionsschicht des SC-Materials zum
Tiegelmaterial finden sich auch in den chemischen Analysen. Vom ungestdrten Ausgangsma-
terial (21,5 wt% Y,03) zum inneren Teil der inneren Korrosionsschicht mit den elongierten
Fragmenten (Einkristallzersetzung in [100]-Richtung) gibt es einen sprunghaften Anstieg in
Zr0O; bzw. einen sprunghaften Verlust von Y03 auf 16 wt%. Letzterer fallt anschlief3end wei-
ter auf ~14 wt% zur Grenze zum dufderen Teil der inneren Korrosionsschicht (vgl. Abb.
6.3-21). Ab diesem Zeitpunkt gleichen sich die korrosionsbedingten chemischen Anderungen
in beide Materialien, wie auch die mikrostrukturellen Anderungen. Den einzelnen mikro-
strukturell unterscheidbaren Korrosionsschichten kénnen sogar dezidiert Y,03-, CaO und
Al;03-Gehalte zugeordnet werden.

Somit ldsst sich zusammenfassen, dass die Unterschiede im Korrosionsprozess zwischen po-
lykristallinem und monokristallinem Material in der CAS-Schmelze bei 1600°C hauptséchlich
auf die Unterschiede im Ausgangsstabilisatorgehalt zuriickzufiihren sind und sich die Korro-
sionsprozesse nach der Einstellung eines identischen Y,03-Gehalts qualitativ gleichen.
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In Abb. 6.3-21 sind die ermittelten
Y,03-Gehalte und die dazugehodrigen
mikrostrukturellen Anderungen auf-
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Konzentrationsgefille am Ubergang
von innerer zu dufderer Schicht bzw. innerhalb der Schichten zeigen. Ein leichtes Konzentra-
tionsgefille ist aber lediglich innerhalb der inneren Korrosionsschicht zu finden. Wie die
Y,03-Werte belegen, ist die innere Schicht durch eine kontinuierliche Auslaugung entstanden,
bei der die angreifende Schmelze durch Auflésung der Korngrenzen immer weiter ins Mate-
rialinnere vordringt. Dabei gelangt das gut im ZrO,-Gitter 16sliche CaO durch Diffusion ins
Material. Dies zeigt sich bei der daufderen Schicht nicht. Sie weist einen konstant niedrigen
Ca0-Gehalt auf. Das Ca0 wird folglich nur in die bereits bestehenden ZrO,-Koérner der inneren
Korrosionsschicht eingebaut. Es wird dabei ein Maximalwert von ~0.4 wt% CaO erreicht.
Nach JIN et al.[’3l kann der CaO-Gehalt in 9-15 wt% Y03 stabilisiertem ZrO; allerdings bis zu
5-6 wt% betragen. Deshalb muss der Grund fiir die niedrigen aber konstanten CaO Werte
nicht in der schlechten Aufnahmefihigkeit der ZrO,-Korner, sondern vielmehr im niedrigen
Abgabevermogen der Schmelze gesucht werden. Somit bekraftigt die gemessene CaO-Vertei-
lung die Theorie der unterschiedlichen Genese der beiden Schichten. In Kombination mit den
mikroskopischen Beobachtungen (siehe Kapitel 6.3.2.2), weisen die Beobachtungen aus den
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chemischen Analysen auf einen auf Auflosungs- und Widerausfallungsvorgangen basieren-
den Entstehungsprozess hin.

In Abb. 6.3-23 sind die innerhalb der Korrosionsschichten gemessenen Komponentenvertei-
lungen von Zr0;-Y,03-CaO0 als terndrer Plot dargestellt. Es ist eine eindeutige Liicke von 9 bis
6 wt% Y203 zwischen den Kornern der inneren (grau) und den Kérnern der dufieren Korro-
sionsschicht (orange) zu erkennen. Dies ist deckungsgleich mit der Mischungsliicke zwischen
der kubischen und der tetragonalen ZrO;-Phase bei 1600°CI73l. Eine detaillierte Diskussion
zum Thema folgt in Kapitel 6.3.3.

Tiegel

Cao

15 ) 25 20 15 10 5
Ca0 in [wt%] — Ca0 in [wt%] —»
Abb. 6.3-23: ZrO,-Y,03-CaO Verteilungsplots der SC- (links) und Tiegel-Proben (rechts) nach 0,5 h, 1 h, 6 h und 12 h. Die

weifien Symbole reprisentieren die mikrostrukturell unverénderten Ausgangsmaterialien und die (ibrigen Farben die
Jjeweils dargestellte Mikrostruktur bzw. Korrosionsschicht.

Interstitielle Schmelze

Die interstitiellen Schmelzeinlagerungen lassen sich in zwei Gruppen einteilen, die intrala-
mellaren Schmelzeinlagerungen innerhalb der dufderen Korrosionsschicht und die interla-
mellaren Schmelzansammlungen zwischen innerer und dufderer Korrosionsschicht. Beide Ty-
pen wurden mittels EMP analysiert. Die Analysen sind allerdings auf die 6 h- und die 12 h-
Proben beschrankt, da die Schmelzeinlagerungen in den 0,5 h- bzw. 1 h-Proben nicht grof3
genug sind und somit eine Mischanalyse und damit einhergehende Verfalschung der Messer-
gebnisse nicht ausgeschlossen werden kann. Die Analysen zeigen, dass es deutliche Unter-
schiede zwischen den interstitiellen Schmelzeinlagerungen und der freien Schmelzphase gibt
(Abb. 6.3-24).

Die interlamellaren Einlagerungen weisen einen Y,03-Wert von ~6 wt% und einen sehr nied-
rigen ZrOz-Wert von ~3-4 wt% auf (blaues Feld). Der ZrO,-Gehalt entspricht damit dem nied-
rigen Zr0,-Gehalt in der verarmten Schicht am direkten Kontakt (0-20 um) zwischen Material
und freier Schmelze und der Y,03-Wert entspricht dem Sattigungswert bei 1600°C. Die in-
terstitiellen Einlagerungen konnten nur im freistehenden komplett zersetzten Teil der 12 h-
SC-Proben gemessen werden. Sie sind nicht an Y,03-gesattigt (orangenes Feld). Ihr Y,03-Ge-
halt entspricht in etwa den Y,03-Gehalten der sie umgebenden ZrO,-Korner.
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Abb. 6.3-24: ZrO,- und Y,03-Gehalte der interstitiellen Schmelzeinlagerun-
gen der 6 h- und 12 h-Proben (in Farbe) und die jeweiligen Messpunkte in
der freien Schmelze (Grauténe).
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Abb. 6.3-25: Entwicklung des SiO,/CaO-Verhdltnisses gegen die Y,03-Zu-
nahme innerhalb der interstitiellen Schmelzeinlagerungen der dufSeren
Schicht im Vergleich zu der freien Schmelze.

Der Y,03-Gehalt nimmt von der
interlamellaren Schmelzeinlage-
rung hin zur freien Schmelze ste-
tig ab. Das Konzentrationsgefalle
von gesattigter interlamellarer
Schmelze zur freien Schmelze be-
dingt eine stetige Diffusion von
Y203
Schmelze durch die dufdere Kor-

aus der interlamellaren

rosionsschicht  (intralamellare
Schmelze) in die freie Schmelze.
Der sehr niedrige ZrO»-Gehalt in
den interstitiellen Schmelzeinla-
gerungen ist, wie auch in der kon-
taktnahen Schmelzschicht, durch
ein plotzliches Ausféllen von ZrO;
wahrend des Abkiihlens zu erkla-
ren. Gestitzt wird dieses Modell
durch die
hochortsaufgelosten Phasenana-

Ergebnisse der
lyse mittels Raman-Spektrosko-
pie (siehe Kapitel 6.3.2.4).

Die Schmelzoxidverhaltnisse
SiOz/CaO, SiOz/A1203 und
Al;03/Ca0 sind im Vergleich zur
freien Schmelze und zur kontakt-
nahen Schmelzschicht weiter ge-
stiegen. Besonders die interla-
mellaren Schmelzeinlagerungen
weisen deutlich héhere Werte
auf als die freie Schmelze im Kon-

taktbereich. Reprasentativ fiir die Schmelzoxidverhaltnisentwicklung ist in Abb. 6.3-25 das

Si0,/Ca0-Verhaltnis der freien und der interstitiellen Schmelzen gegen den Y,03-Gehalt auf-

getragen. Durch den nachgewiesenen Einbau von CaO in die Kérner der inneren Schicht, wird

das CaO besonders in den interlamellaren Schmelzeinlagerungen immer weiter abgereichert.

Gleiches, in deutlich abgeschwachter Form, gilt fiir den Al,03-Gehalt. Die Diffusion von CaO

bzw. Al;03 aus der freien Schmelze durch die duf3ere, stetig wachsende, Schicht reicht somit

nicht aus, um den Verlust von Ca0 und Al;03 auszugleichen. Das fiihrt in der interstitiellen

Schmelze zu Anderungen in der Zusammensetzung gegeniiber der Bulkschmelze.

Inwiefern sich diese Anderungen in der Schmelzzusammensetzung auf den Korrosionspro-

zess auswirken, ist unklar. Die Moglichkeit besteht, dass es durch den stiandigen Verlust des
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netzwerkmodifizierenden CaO und des netzwerkstabilisierenden Al,O3 zu eine Beeintrachti-
gung der Zr0,-Loslichkeit kommt. Dies kann dazu fiihren, dass ab einem bestimmten Zeit-
punkt das bereits geloste ZrO; nicht mehr in der Glasstruktur in Losung gehalten werden
kann und ausfallt bzw. zu einer erhohten Keimbildungsrate fiir die ZrO,-Ausféllung beitragt.
Dieser Prozess stellt moglicherweise das Initialstadium des dufderen Schichtwachstums dar.

6.3.2.4 Strukturelle Phasenanalyse (u-XRD? & Raman)

Um die durch den Stabilisatorverlust verursachten Phasentransformationen der vollstabili-
sierten ZrO,-Materialien in die tetragonale und die monokline Phase nachzuweisen, wurden
ortsaufgeléste p-XRD?-Messungen durchgefiihrt. Ein weiteres Ziel der p-XRD?-Analysen war
es eventuelle ZrO,-System-fremde Phasenneubildungen aufzudecken, die als Produkt aus der
Zr02-Schmelz-Reaktion hervorgehen. Die typischen Reaktionsprodukte, als Folge einer Kor-
rosion von ZrO;-Keramiken und CAS-Schmelzen bei hohen Temperaturen, wurden bereits in
Kapitel 6.1 aufgefiihrt.

Exemplarisch fiir die Rontgenbeugungsanalysen der kombinierten SC-Tiegel-Proben sind in
Abb. 6.3-26 die u-XRD?-Analysen des SC und des Tiegels nach 12 h dargestellt. Dabei wurde
mit einer 50 pm-Kapillaroptik und einem Einfallswinkel von 10° gemessen. Die Probe wurde
dabei nicht rotiert. Das Messfleckellipsoid, das durch den schriagen Einfallswinkel entsteht,
hat durch die Divergenz des Rontgenstrahls im kleinsten Durchmesser deutlich iiber 50 pm
und bei 10°-Einfallswinkel mehrere 100 pm Langserstreckung. Das Messellipsoid wurde pa-
rallel zu den Korrosionsschichten ausgerichtet und anschlief3end in 25 pm-Schritten ins Ma-
terialinnere bewegt. Die resultierenden Diffraktogramme der Tiegelprobe sind in Abb. 6.3-26
(links) dargestellt. Bei der SC-Probe wurde das Ellipsoid parallel zur SC-Ausrichtung von der
Spitze beginnend zum SC-Boden in 150 um-Schritten nach unten bewegt (Abb. 6.3-26 rechts).

id-ce-he 12hSC

12 hTiegel

<.
&
s ——
q’?~ %‘T&*_.
S ==
K
T
21 30
Spitze
30 40 50
20
Platinklammer
i JJ M A A i
. T
21 30 30 40 50
20

Abb. 6.3-26: u-XRD?*-Analysen der Korrosionsschichten in den 12 h-Proben.
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Eine Bildung eines sekundaren, ZrO,-System-fremden Reaktionsprodukts konnte mit Hilfe
der u-XRD?-Messungen nicht nachgewiesen werden. Lediglich c-ZrO, t-ZrO, und m-ZrO; sind
nach der Korrosion mit Hilfe der Rontgenbeugung nachweisbar, wodurch die bisherigen mik-
roskopischen und chemischen Analysen bestdtigt werden. Trotz der verwendeten 50 pm-Ka-
pillaroptik haben die pu-XRD?-Analysen ein zu geringes ortliches Aufldsevermégen, um die
einzelnen Korrosionsschichten getrennt voneinander zu analysieren und den genauen Pha-
senbestand der einzelnen Schichten aufzunehmen. Die Unterschiede zwischen den einzelnen
Schichten sind zwar deutlich zu erkennen, verwaschen allerdings sehr stark aufgrund des
grofden Messflecks. Die deutlich erkennbaren Missverhaltnisse in den Intensitdten der einzel-
nen Reflexe der ZrO,-Phasen sind auf eine unzureichende Statistik bedingt durch die groben
Kristallite zurtickzufiihren.

Um den Phasenbestand und die Phasenverteilung genauer zu analysieren, wurde die Raman-
Spektroskopie hinzugezogen. Mit einer lateralen Ortsauflosung von ~1 pm ist es mdglich die
einzelnen Schichten phasenanalytisch zu untersuchen. Die mittels EMPA gemessenen Y,0s3-
Gehalte in den Zr0O,-Phasen spiegeln sich auch in den Raman-Messungen wider. Die Phasen-
mappings wurde mit Hilfe der Analysesoftware WiRE 3.3 (Renishaw, New Mills, Glouces-
tershire, UK) auf Basis der Signal-zu-Untergrund-Methode erstellt, wie sie in Abb. 6.3-27 dar-
gestellt ist.
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Raman shiftin [cm™]

160-200 cm™  230-290cm™  615-625 cm”

Abb. 6.3-27: Prinzip der ,Signal-to-Baseline”-Auswertung anhand der m-ZrO,-, t-ZrO,- und c-ZrO,-Phasen.

Dabei werden die auszuwertenden Banden bzw. deren Wellenzahlbereiche durch zwei Gren-
zen definiert und die maximale Intensitat im Verhaltnis zur unteren bzw. oberen Grenze be-
stimmt. Die jeweiligen ausgewerteten Bereiche der Raman-Spektren liegen bei der mono-
klinen Phase zwischen 160-200 cm ! und bei der tetragonalen Phase zwischen 230-290 cm-1.
In beiden Fillen liegen die charakteristischen Hauptbanden in diesen Wellenzahlbereichen
und sie sind damit eindeutig voneinander zu unterschieden. Wird auch die kubische Phase
beriicksichtigt, gibt es im Falle der t-ZrO,-Phase eine leichte Uberlagerung im Bereich von
230-290 cm'!, was dazu fiihrt, dass in einem c-ZrO;-Phasen-Mapping immer auch sehr ge-
ringe t-ZrO;-Anteile angezeigt werden. Erschwerend kommt hinzu, dass ein Phasenmapping
fiir die kubische Phase nur sehr schwer durchzufiihren ist, da diese lediglich eine sehr breite
Hauptbande bei ca. 610-625 cm-! besitzt, deren genaue Lage zudem sehr stark vom Y,03-Ge-
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halt abhéngig ist[139]. Zusatzlich wird die kubische Hauptbande von monoklinen und tetrago-
nalen Banden iliberlagert. Bei den untersuchten Proben ist ein Mapping der kubischen Phase
dennoch moglich, wenn man zur Auswertung lediglich den schmalen Bereich zwischen den
monoklinen Banden bei ~615 cm! und 630 cm! heranzieht. In diesem Bereich besitzt nur die
kubische Phase ein positives Signal-zu-Untergrund-Verhaltnis (vgl. Abb. 6.3-27 rechts). Da
aufgrund der u-XRD?-Messungen andere Phasen als m-ZrO;, t-ZrO; und c-ZrO; ausgeschlos-
sen werden konnen, kann auf diese Weise, speziell in den hier untersuchten Proben, eine c-
Zr0O;-Phasen-Verteilung aufgezeigt werden.

In den Raman-Phasenmappings werden die zunehmenden bzw. abnehmenden Signal-zu-Un-
tergrund-Verhéltnisse in einer stufenlosen Farbskala von schwarz (kein Signal) bis rot
(hochstes gemessenes Signal-zu-Untergrund-Verhaltnis) dargestellt. Durch diese Auswer-
tung lassen sich nicht die absoluten Phasengehalte bestimmen, aber das relative Phasenver-
haltnis aufzeigen.

Abb. 6.3-28 zeigt reprisentative, detaillierte Raman-Phasenmappings im Ubergangsbereich,
zwischen innerer und duferer Korrosionsschicht, anhand der 12 h-Tiegelprobe und der 12 h-
SC-Probe. In diesem Beispiel wurden alle drei Phasen nach oben beschriebener Methode kar-
tiert. Dabei fallt auf, dass die Korrosionsschichten jeweils eine vorherrschende ZrO;-Phase
aufweisen. Die Korner der inneren Korrosionsschicht bestehen aus c-ZrO; (t”-ZrO; bei RT),
wobei die Tetragonalitdt zur Grenze hin mit abnehmendem Y,03-Gehalt steigt. Danach erfolgt
ein deutlicher Sprung. Die eckigen, haifischzahnartigen Kérner der dufieren Schicht bestehen
beinahe vollstindig aus t-ZrO,. Ein geringer m-ZrQ;-Anteil ist aber immer vorhanden. Im wei-
teren Verlauf innerhalb der dufieren Schicht nimmt nun der t-ZrO,-Anteil immer weiter ab,
wahrend der m-ZrO-Anteil ansteigt. Zum Material-Schlacke-Kontakt hin besteht die dufsere
Schicht, die mikrostrukturell durch die gut gerundeten Korner auffallt, fast ausschliefilich aus
m-Zr0,. Diese Beobachtungen gelten fiir alle vier Proben und jeweils beide Materialien gleich-
ermafden. Somit ist in den Korrosionsschichten direkt anhand der mikrostrukturellen Unter-
schiede Korrosionsschichten die Phasenverteilung ablesbar.
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Abb. 6.3-28: Raman-Phasenmapping im Ubergangsbereich zwischen innerer und duferer Korrosionsschicht der 12 h-
Tiegel-Probe (links) und der 12 h-SC-Probe im Bereich der Halteklammer (rechts).

Eine Ubersicht iiber die Raman-Analysen der Korrosionsschichten in mittlerer Messposition
(vergleichbar denen der WDS-Profilmessungen) aller Proben, bei den jeweiligen Haltezeiten,
zeigt Abb. 6.3-29. Bei der Beurteilung der dargestellten Phasenverteilungsmappings ist da-
rauf zu achten, dass fiir die 0,5 h- und 1 h-Proben andere Mafistdbe als fiir die 6 h- bzw. 12 h-
Probe gelten. Fiir jedes Phasenverteilungsbild ist zusatzlich ein Profil (gelb = t-ZrO; und rot =
m-Zr02) mit dem Signal-zu-Untergrund-Verhaltnis gegeben. Diese unterstreichen den schar-
fen Ubergang zwischen innerer und duferer Schicht und belegen den kontinuierlichen An-
stieg der monoklinen Phase innerhalb der duf3eren Schicht. Die kubische Phase wird in dieser
Grafik nicht dargestellt, kann aber nach dem oben beschriebenen Ausschlussverfahren dem
an das tetragonale Verteilungsbild anschliefdenden, schwarzen Bereich zugeordnet werden.
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Abb. 6.3-29: Raman-Phasenmappings des Korrosionsbereichs (mittlere Messposition) der 0,5 h-, 1 h-, 6 h- und 12 h-SC-
und Tiegelproben.

Der Vergleich zwischen monokristallinem und polykristallinem Material zeigt deutlich, dass
es im polykristallinen Material zu einer tiefgreifenderen Phasenumwandlung kommt. Die m-
ZrO,-dominierte Schicht ist in den polykristallinen Tiegelproben stets machtiger als in den

215



6 Korrosionsexperimente

SC-Proben. Dies gilt fiir alle Haltezeiten, mit Ausnahme der 12 h-SC-Probe. Hier ist die mono-
kline Schichtdicke erheblich dicker als in der polykristallinen 12 h-Probe, was der Probenge-
ometrie bzw. der Tatsache geschuldet ist, dass die Korrosionsfronten beider Seiten bereits
konvergiert sind.

Zur Uberpriifung der beobachteten Unterschiede in den Phasenverteilungen und zur Ergén-
zung der qualitativen Phasenanalyse, wurden auf Basis des Modells nach CLARKE & ADARB318]
(GL 6.3-4) eine quantitative Phasenanalyse anhand der Raman-Messungen durchgefiihrt.

IX81 41102
148 264 181 192
Fe(IF48+125%)+ 1181 4115

Gl. 6.3-4 Cm,Clarke&Adar =

Dabei steht Cy, fiir den m-ZrO2-Anteil in [vol.%)], I, fiir die Intensitét der jeweiligen Bande bei
der gegebenen Bandenposition und F fiir einen Korrekturfaktor, der mit 0.971318] angenom-
men wird. Da das Modell lediglich die Quantifizierung von m-ZrO; und t-ZrO vorsieht und
eine Quantifizierung von c-ZrO; nicht vorgesehen ist, wurde ausschliefdlich die dufsere Korro-
sionsschicht in die Kalkulation einbezogen, da diese ausschlief3lich aus m-ZrO und t-ZrO; be-
steht.

Die Quantifizierung der tetragonalen Anteile der inneren Korrosionsschicht ist nicht méglich,
da aufgrund der sehr dhnlichen Kristallstruktur die Raman-Spektren der tetragonalen und
der kubischen Phase mit steigendem Y,03-Gehalt flief3end ineinander iibergehen (vgl. Kapitel
3.4) und die Unterschiede zwischen t-ZrO-Spektrum und c-ZrO,-Spektrum mit steigendem
Y203-Gehalt immer stirker verwaschen.

Das Clarke-Adar-Modell nutzt zur Quantifizierung die integralen Bandenintensitdten der tet-
ragonalen Banden bei 148 cm! und 264 cm! und die der monoklinen Doppelbanden bei
181 cm! bzw. 192 cml. Die integralen Bandenintensititen wurden mittels WiRE 3.3 be-
stimmt. Dabei wurden zunichst alle auszuwertenden Spektren auf die gleiche Art unter-
grundkorrigiert. Hierzu wurde eine polynomische Funktion 4ter-Ordnung gewdhlt (siehe
Abb. 6.3-30 Skizze) und von den Spektren abgezogen. Alle vorhandenen Raman-Banden wur-
den anschliefiend mit Hilfe von Pseudo-Voigt-Funktionen gefittet und die Flachenintegrale
bestimmt. Durch die individuelle, manuelle Anpassung der Untergrundfunktion, kommt es zu
leichten Schwankungen in den integralen Bandenintensititen, die zu einer Varianz (Fehler)
von * 5 vol.% der errechneten monoklinen Phase fiihren.

Die Ergebnisse der Phasenquantifizierung nach Clarke & Adar sind in Abb. 6.3-30 fiir die mitt-
lere Messposition (vgl. Abb. 6.3-29) zusammengefasst.

Das Maximum von Cy, liegt bei beiden Materialien am direkten Material-Schmelz-Kontakt.
Dieser Wert ist bei den SC mit ~80 vol.% m-ZrO; deutlich niedriger, als bei den polykristalli-
nen Keramiken (~96 vol.%). Da in der dufderen Schicht bis auf m-Zr0; lediglich t-ZrO; als wei-
tere kristalline Phase auftritt, lasst sich der t-ZrO,-Gehalt als Differenzwert (8w.zr0,) Zu
100 vol.% bestimmen. So ergibt sich 8:.z:0, nach Gl.6.3-5.

GL.6.3-5: 8¢_zr0, = 100 — Cpy
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Abb. 6.3-30: Berechnete m-ZrO,- und t-ZrO,-Gehalte der duf3eren Korrosionsschicht der polykristallinen Keramik und der
SC-Proben nach 0,5 h, 1 h, 6 h und 12 h in Abhéngigkeit vom Abstand zum Material-Schmelz-Kontakt. Zur besseren Ver-
anschaulichung ist lediglich die éGuf3ere Schicht der 6 h-Proben farbig schattiert.

Beim SC-Material ist der t-ZrO,-dominierte Teil der Schicht (6tzr0,>50 vol.%) machtiger als
beim Tiegelmaterial (Abb. 6.3-30). Mit steigender Versuchszeit steigt C,, im SC-Material lang-
samer und erreicht nicht die hohen Werte des Tiegelmaterials (Abb. 6.3-31 unten). Dies be-
deutet, dass im SC-Material die neugebildete t-ZrO;-Phase am inneren Ende der dufderen
Schichtlanger stabil bleibt und spater in die m-ZrO2-Phase umwandelt, als im polykristallinen
Tiegelmaterial. Die Unterschiede in den Cy- und 8.z:0,-Werten und der Gesamtmachtigkeit
der Korrosionsschicht auf Unterschiede im lokalen Strémungsregime an Tiegelwand und SC
zuriickzufiihren, ist naheliegend, zumal die Gesamtdicke der dufderen Korrosionsschicht auch
eine eindeutige Levelabhidngigkeit zeigt und somit nachweifdlich von der Konvektionsstro-
mung beeinflusst wird. Gegen diese Theorie spricht allerdings die Dicke des 6:.zr0,-Bereichs.
Eine erhohte Schmelzkonvektion am SC-Material wiirde auch eine Steigerung der Y,03-Aus-
laugung bedingen, welche den 8.z:0,-Bereich schrumpfen lassen wiirde. In erster Linie ist des-
halb nicht von einem direkten Einfluss der Schmelzkonvektion auf die beobachteten Unter-
schiede auszugehen. Viel wahrscheinlicher ist, dass die Unterschiede auf den héheren Y,0s3-
Gehalt des SC-Ausgangsmaterials zuriickzufiihren sind. Eine detaillierte Diskussion folgt im
anschlieféenden Kapitel 6.3.3.

217



6 Korrosionsexperimente

W

Tiegel SC Bei der Auswertung der Phasen-
1201 @ /A auBereSchicht verteilung fillt weiter auf, dass
O /A 6(-ZrOz<SO% . :
100 | @ /A 5 >50% der maximale Anteil an t-ZrO; am
'€ 80f Kontakt zur inneren Schicht in al-
o 1
E 60 & len Proben lediglich einen Wert
20 von 90 vol.% erreicht. Somit sind
immer mindestens 10 vol.% m-
20 | L
Zr0; vorhanden. Dies ist u.a. auf
g 12 14 das Anregungsvolumen bei der
; Zeitin [h] konfokalen Raman-Spektroskopie
QO Tiegel zurickzufihren. Es ist vom zu un-

A\ sc

—0) tersuchenden Material (Transpa-

renz/Korngrofie/usw.), aber auch
von der Messapparatur selbst
(Objektiv/Wellenldnge/usw.) ab-
héngig. Das Ergebnis reprisen-
tiert somit nicht ausschliefdlich

8,,0,<50%/8,,,>50%

die fokussierte Oberfliche, son-

6 8 10 12 14
Zeitin [h]

Abb. 6.3-31: Midchtigkeit der m- bzw. t-ZrO,-dominierten Schicht (6. R )

210,<50 % bzw. 8¢ 70,550 %) in [um] in Abhéingigkeit von der Versuchszeit sevolumen groféer als die zu ana-

in [h] (oben) und die daraus berechneten 6:.7:0,<50 % / 6+.2:0,>50 %-Ver- lysierenden t-ZrO,-Korner, dann
hdltnisse fiir das SC- und das Tiegelmaterial (unten). ’

dern beinhaltet immer auch eine
Tiefeninformation. Ist das Analy-

wird immer das umgebende Mate-
rial mitgemessen. Im untersuchten Material ist von einer Analysetiefe von ca. 30 um auszu-
gehen. Betrachtet man die Tiefenscans der haifischdhnlichen t-ZrO;-Korner (Abb. 6.3-32)
zeigt sich, dass eine Analysetiefe von 30 pum nicht nur das t-ZrO,-Korn sondern auch die da-
runterliegenden Bereiche abdeckt.

Zusatzlich aufgenommene, sehr hoch aufgeléste Raman-Phasenmappings der haifischzahn-
artigen Korner (Abb. 6.3-32) zeigen, dass die t-ZrO,-Korner der dufieren aber auch die du-
Bersten c-/t-Zr0;-Korner der inneren Schicht, von einem sehr diinnen m-ZrO,-Film bedeckt
sind. Belegt wird dies durch die jeweils beiliegenden Raman-Tiefenprofilmessungen. Diese
diinne, allgegenwartige m-Zr0;-Ablagerungen sind ein Hinweis auf eine, beim Abkiihlprozess
durch Ausfallung gebildete m-ZrO;-Phase, die wiederum eine Erklarung fiir die deutlich un-
tersattigten ZrOz-Werte in der kontaktnahen Schmelzschicht und den interstitiellen Schmel-
zeinlagerungen liefert (siehe Kapitel 6.3.2.3). Wenn das neugebildete ZrO; einen Y,03-Gehalt
von <2,5 wt% hat, dann liegt es bei RT nach SCOTT47] als reines m-ZrO; vor.

Weiter kann anhand der hochaufl6senden Raman-Messungen gezeigt werden, dass es sich bei
den haifischzahnartigen t-ZrO;-Kdrnern um einzelne Kristallite handelt, die alle in einer dhn-
lichen Orientierung, in Bezug auf die Grenzflache zwischen innerer und dufderer Schicht, auf-
gewachsen sind. Zu erkennen ist dies an den Raman-Bandenverteilung der t-ZrO-Phase.
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Abb. 6.3-32: Detaillierte Raman-Phasenmappings anhand der haifischzahnartigen Kristalle am Ubergang von innerer zu
duperer Korrosionsschicht fiir die 12 h-Tiegelprobe (oben) und die 12 h-SC-Probe (unten). Die Lage des jeweiligen Tiefen-
profils ist durch eine gestrichelte Linie markiert.
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Im Vergleich zu einer Probe mit homogen verteilten, zufillig orientierten Kérnern, wie sie z.B.
die Messungen der tetragonalen Ausgangsmaterialien (Abb. 3.3-12) zeigen, zeigen die Kris-
tallisate, bedingt durch eine speziell orientierte Lage, eine deutliche Uberhohung der tetrago-
nalen 264 cm-1-Bande. An dieser Stelle wurden EBSD-Messungen durchgefiihrt, um die ge-
naue Kornorientierung zu analysieren. Aus oben genannten Griinden (siehe Kapitel 2.4), wa-
ren diese jedoch nicht zielfiihrend. Aber auch die Raman-Messungen zeigen, dass bei allen
gemessenen haifischzahnartigen Kérnern eine dhnliche Orientierung, in Bezug auf die Grenz-
flache zwischen innerer und dufderer Schicht, vorliegen muss. Ein orientiertes Kornwachstum
dieser Art kann lediglich durch eine vollige Umstrukturierung des ZrO,-Gitters wahrend der
Genese, z.B. als Folge eines Wiederausfallungsprozess aus der Schmelzphase, erklart werden.
Solche orientierte Kérner, wie sie reprasentativ anhand der 12 h-Proben in Abb. 6.3-32 dar-
gestellt sind, konnten in allen Proben nachgewiesen werden. Die Strukturanalysen mittels
Raman-Spektroskopie stiitzen somit den bereits anhand der chemischen Analysen vermute-
ten Auflosungs- und Wiederausfallungsprozess, der der Bildung der dufieren Korrosions-
schicht zugrunde liegt.

6.3.3 Korrosionsmodell

Mit Hilfe des folgenden Modells ist es moglich, die zuvor beschriebenen makroskopischen und
mikroskopischen Korrosionsphidnomene bei der Reaktion von Y,03-vollstabilisiertem, kubi-
schem ZrO; mit der CAS-Schmelze bei 1600°C mit den phasenanalytischen und chemischen
Ergebnissen zu korrelieren.

Aufgrund der Interaktion der polykristallinen Keramik und des SC-Materials mit der CAS-
Schmelze bei 1600°C, ist es zur Korrosion der Y,0Os-stabilisierten ZrO,-Materialien gekom-
men. Die dabei auftretenden Korrosionsphdanomene sind, bis auf wenige Einzelheiten, fiir das
polykristalline und das monokristalline Material identisch. Die in beiden Materialien auftre-
tende, doppelte Korrosionsschichtbildung gleicht sich nicht nur mikroskopisch, sondern auch
chemisch. Den einzelnen zuvor definierten Mikrostrukturen kénnen bestimmte Y,03-Gehalte
zugeordnet werden. Der Y,03-Gehalt des Ausgangsmaterials sinkt hin zum Material-Schmelz-
Kontakt. Entsprechend der ermittelten Stabilisatorgehalte, konnten mittels Raman-Spektro-
skopie die entsprechenden ZrQ;-Phasen nachgewiesen werden, wobei durch die Phasenver-
teilungsmappings besonders deutlich wurde, dass die innere und die duf3ere Schicht Genese-
unterschiede aufweisen miissen. Eine kurze Zusammenfassung der Ergebnisse aus mikrosko-
pischer, chemischer und Raman-spektroskopischer Untersuchungen ist in Abb. 6.3-33
dargestellt.

Der Korrosionsprozess startet beim ersten Kontakt zwischen CAS-Schmelze und Keramik. Die
Schmelze beginnt zuerst die leichter 16slichen Korngrenzphasen aufzulésen und dringt auf
diesem Weg ins Material ein. Hierbei besteht ein Unterschied zwischen SC- und Tiegelmate-
rial. Im SC muss die Schmelze entlang einer bestimmten Vorzugsorientierung, vermutlich ent-
lang von Schwachstellen im Kristallgitter (Versetzungen, Leerstellen, usw.), ins SC-Material
vorarbeitet.
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Abb. 6.3-33: Zusammenfassung der Korrosionserscheinungen von Y-FSZ mit CAS-Schmelze bei 1600°C.

Am inneren Teil der inneren Korrosionsschicht machen sich diese Auswirkungen mikrostruk-
turell bemerkbar, wie anhand der mikroskopischen Aufnahmen zu sehen ist (vgl. Abb. 6.3-9).
Beim Weg der Schmelze ins Material kommt es zu Austauschreaktionen zwischen Keramik
und Schmelze. Y203 wird aus den Kérnern ausgelaugt und der Restgehalt an Y,03 sinkt bis auf
9 wt%. Gleichzeitig werden ZrO,-Gitter kompatible Komponenten, wie CaO und auch teil-
weise Al;03 aus der Schmelze in die ZrO,-Korner eingebaut. Der Gehalt an diesen Schmelz-
komponenten in der Keramik wird durch die Schmelzstruktur/-chemie bzw. deren Abgabe-
kapazitat vorgegeben. Zu diesem Zeitpunkt ist (bei 1600°C) die kubische Phase stabil. Dies
stellt den ersten Schritt des Korrosionsprozesses dar. Die Auswirkungen der einsetzenden
Korrosion auf das Material kénnen anhand der mikrostrukturellen Anderungen in der inne-
ren Korrosionsschicht nachvollzogen werden. Mit fortschreitender Versuchsdauer dringt die
Schmelze immer weiter entlang der Korngrenzen ins Material ein.

Die kontaktnahe Schmelze wird durch den stetigen Kontakt zum ZrO,-Material allmahlich an
ausgelaugtem Y,03 angereichert und im weiteren Verlauf auch an ZrO; gesattigt. Gleichzeitig
gibt die Schmelze CaO an die ZrO; Kérner der Keramik ab und die Schmelze verarmt an CaO.
Dadurch stellt sich in der kontaktnahen Schmelzschicht ein Konzentrationsgefille zur freien
Y203- und ZrOz-armen und CaO-reicheren CAS-Schmelze ein. Dies ist der Antrieb fiir eine ste-
tige Diffusion des ausgelaugten Y,03 und des aufgeldsten ZrO; in die freie Schmelze und von
CaO aus der freien Schmelze zur Kontaktschicht. Kommt nun noch zusatzlich eine konvektive
Durchmischung hinzu, lauft der Transportprozess deutlich schneller ab und die Korrosion
wird dadurch beschleunigt, was sich im Verlauf der Korrosionsstudie nach einiger Zeit in den
mittleren und oberen SC- und Tiegelbereichen anhand einer verstarkten Materialkorrosion
zeigt (vgl. Kapitel 6.3.2.1).

Wird durch diesen fortlaufenden Prozess am direkten Kontakt zur Schmelze in den ZrO;-Kor-
nern ein Y,03-Gehalt von ~9 wt% unterschritten, ist die kubische Phase unter den gegebenen
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6 Korrosionsexperimente

Bedingungen instabil. Anhand des terndren Phasendiagramms Zr0;-Ca0-YO15[731 (Abb.
6.3-34) kann diese Entwicklung nachvollzogen werden. Sowohl das SC- als auch das Tiegel-
material verarmt mit der Zeit immer starker an Y03 und nimmt gleichzeitig CaO auf. Der ge-
ringe Einbau von CaO ins c-Zr0O;, der mit maximal 0,4 wt% gemessen wurde, reicht nicht aus,
um den Stabilisatorverlust durch die Y,03-Auslaugung zu kompensieren. Beim Erreichen des
kritischen Wertes (~10 mol% YO15 = 9 wt% Y»03) wird bei 1600°C die Mischungsliicke zwi-
schen kubischer und tetragonaler Phase erreicht und es kommt zu einer rekonstruktiven Pha-
sentransformation.
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Abb. 6.3-34: ZrO,-YO; s-CaO-Phasendiagramm bei 1600°C nach JIN & DU!7?!. Die Entwicklung des Y,0s-Gehalts durch
Auslaugung mit der daraus resultierenden Phasendestabilisierung der c-ZrO,-Phase und der Umwandlung in die t-ZrO,-
Phase ist rot markiert.

Diese Mischungsliicke findet sich auch physisch in den Korrosionshorizonten der Y-FSZ-Ma-
terialien wieder. Sie erklart den Sprung von der inneren (9 wt%) auf die dufiere Schicht
(6 wt%) und somit auch die, bei der Korrosion von FSZ auftretende, doppelte Schichtbildung.
Der Ubergang von c-ZrO; auf t-ZrO; erfolgt unmittelbar, wenn das Stabilititsfeld der c-ZrO,-
Phase durch Y,03-Verlust verlassen wird. Die am direkten Kontakt an Y03 angereicherte und
an ZrO; gesattigte Schmelze fungiert hierbei als Transportmedium, um das instabile c-ZrO»-
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6 Korrosionsexperimente

Gitter in das stabile t-ZrQ,-Gitter zu liberfithren und das iiberschiissige Y,03 abzutransportie-
ren. Die Initialziindung der ersten, vorgelagerten t-ZrO,-Korn-Bildung wird in der Ubersitti-
gung der Schmelze vermutet, die ggf. durch den CaO-Verlust in die c-ZrO;-Korner der stetig
wachsenden inneren Korrosionsschicht getriggert wird.

Die Phasentransformationen, die wiahrend des Experiments ablaufen, sowie die komplexen
Vorginge der Doppelschichtbildung und die Phasenverteilung, die nach Abkiihlung auf RT
vorliegt, konnen anhand aktueller, bindrer Phasendiagramme im System ZrO,-YO1,5[6% 76] er-
klart werden. Abb. 6.3-35 zeigt das Zr0,-YO1 s-Phasendiagramm nach LIPKIN et al.[69] im ZrO,-
reichen Bereich (linke Bildhalfte).
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Abb. 6.3-35: Zr0,-YO; s-Phasendiagramm nach LIKPIN et al.[] mit der jeweiligen temperaturabhdngigen Phasentrans-
formationsgrenze T,t und den geplotteten EMPA-Werten aus den Profilmessungen der SC-/Tiegel-Probe nach der Kor-
rosion durch die CAS-Schmelze (links). Entsprechende Raman-Phasenanalyse anhand dezidierter Messpunkte: @ SC-
Ausgangsmaterial, @ dufSere Grenze der elongierten, innere Korrosionsschicht (SC), @ innere Grenze der inneren Kor-
rosionsschicht (SC & Tiegel), @ dufere Grenze der inneren Korrosionsschicht (SC & Tiegel), @ innere Grenze der dufSe-

ren Korrosionsschicht (SC & Tiegel) und @ dupere Grenze der dufseren Korrosionsschicht (SC & Tiegel) sind rechts dar-
gestellt.

Wie bereits in Kapitel 1.1.2 dargestelltist die To¢/t-Grenze im Gegensatz zur To/m-Grenze nicht
genauer festgelegt, was in Abb. 1.1-6 durch den grauen Bereich dargestellt wird. Die Lage von
To¢/t schwankt in den verschiedenen Arbeitenlé9. 75. 761 deutlich. Die im Rahmen der Korrosi-
onsstudie erhobenen EMPA-Werte anhand der SC- bzw. Tiegel-Probe, nach Abkiihlen auf RT,
sind auf der x-Achse in der linken Bildhalfte aufgetragen. Die zugeho6rigen Raman-Analysen
(1-(6) (rechte Bildhailfte) zeigen eine deutliche Abfolge von der vollstabilisierten c-Phase
liber die t”’-Phase und die t-Phase bis hin zur fast reinen m-Phase.

Durch die Stabilisatorauslaugung in die CAS-Schmelze bei 1600°C verschiebt sich die Zusam-
mensetzung des YSZ-Materials ausgehend vom 23 mol% YO s stabilisierten c-ZrO; stetig zu
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6 Korrosionsexperimente

niedrigeren YO15-Gehalten. Bei ~15 mol% Y015 (~14 wt% / 8,3 mol% Y,03) ist nach Abkiih-
len auf RT noch immer die c-Phase stabil. Erst durch das weitere Auslaugen auf <15 mol%
Y015 ist bei RT die t”-Phase nachweisbar. Dies deckt sich mit der von LIPKIN et al.[69] be-
schriebenen Tyc/t-Kurve, die bei RT die x-Achse bei ca. 15 mol% YO, schneidet. Bei 1600°C
ist bis zum Erreichen der Toe/t-Kurve bei ~9,5 mol% YO 5 die c-Phase die thermodynamisch
bevorzugte Struktur. Im Bereich von 9,5-15 mol% YO1s liegt durch das Abschrecken auf RT
die t”’-Phase vor, wobei mit sinkendem YO1,5-Gehalt die Tetragonalitdt zunimmt, wie den Ra-
man-Analysen (Kapitel 6.3.2.4) zu entnehmen ist. Die t”-Phase entsteht dabei diffusionslos
aus der c-Phase durch leichte Versatze in den O-Atompositionen entlang der c-Achsel81.85 86],
wobei c/a=1 bleibt. Bei 1600°C wird die c-Phase erst bei Y01,5<9,5 mol% (<9 wt% Y.03) in-
stabil und die t-Phase stabil. LIPKIN et al. [¢9] haben gezeigt, dass bei erhdhten Temperaturen
im Bereich von ~7-9 mol% YO,s keine einzelne Zr0,-Phase stabil ist, sondern dass es durch
ein ldngeres Halten bei Temperaturen um 1400-1500°C zu einer Aufspaltung in eine hoch-
stabilisierte c-Phase mit YO1,5>10 mol% (~9 wt% Y.03) und eine niedrig-stabilisierte t-Phase
mit YO1,5<5 mol% (~4,5 wt% Y»03) kommt. Somit besteht, auch den eigenen Analysen zu
Folge, zwischen der instabil werdenden c-Phase und der stabilen t-Phase bei 1600°C eine Mi-
schungsliicke im Bereich von ~9.5-6,5 mol% YO1s. Da die Uberfithrung der c-ZrO.- in die t-
Zr0»-Struktur rekonstruktiv stattfindetl?s 77.85, 90,3191 kann bei der diffusiven Umstrukturie-
rung das iiberschiissige Y203 an die Schmelze abgegeben und die stabilere, Y,03-drmere t-
ZrO,-Struktur aufgebaut werden. Die Aufnahme von ZrO; und Y,03 in die Schmelzphase spielt
dabei eine entscheidende Rolle. Letztere stellt das Transportmedium dar, ohne welches eine
solch geartete Umstrukturierung nicht moglich ware. Entscheidend ist dabei die Schmelzvis-
kositat, welche die Diffusionsprozesse beeinflusst (siehe Kapitel 6.4.3.7 & 6.4.3.8).

Die Gefiigeuntersuchungen im Ubergangsbereich von innerer zu duflerer Schicht stiitzen das
Auflosungs-und-Wiederausfallungsmodell (vgl. Abb. 6.3-33). Einerseits ist am dufderen Rand
der inneren Schicht eine homogene Auflésung der c-ZrO;-Phase zu sehen und andererseits,
direkt daran anschliefRend, am inneren Rand der dufderen Schicht eine eindeutige Wachs-
tumsstruktur der t-Zr0O;-Phase zu erkennen. Auf diese Weise entsteht eine doppelte Korrosi-
onsschicht mit einer sehr deutlichen Grenze von kubischem (innerer Schicht) zu tetragona-
lem ZrO, (auflere Schicht). Einen dhnlichen Prozess haben AIBA et al.[351 in ihrer Arbeit mit
CaO-stabilisiertem ZrO, angenommen. Auch hier wird eine Bildung einer exponierten CaO-
verarmten Schicht als Korrosionsprodukt durch eine Material-Schmelzinteraktion beobach-
tet.

Ein weiterer Hinweis fiir einen kompletten Kristallgitterumbau durch Auflésung und Wieder-
ausféllung ergibt sich aus der CaO-Verteilung. Das wahrend der initialen Phase ins c-ZrO»-
Gitter eingebaute CaO wird beim Auflésen der c-ZrO;-Phase wieder vollstindig von der
Schmelze aufgenommen und ist nicht im t-ZrO,-Gitter nachweisbar (vgl. Kapitel 6.3.2.3). Die
CaO-Verteilung zeigt einen sehr sprunghaften Ubergang von innerer zu duflerer Schicht, was
ebenfalls fiir die Theorie der unterschiedlichen Genesen von innerer und dufderer Schicht
spricht.

Die durch Auslaugung und Destabilisierung aus der c-ZrO,-Phase bei 1600°C entstandene t-
Zr02-Phase auf der inneren Seite der dufderen Korrosionsschicht weifdt einen YO; 5-Gehalt von
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~6 mol% (5,5-6 wt% Y.03) auf. Damit liegt die Zusammensetzung der t-ZrO,-Krtistalle bei
etwas hoheren YO 5-Werten als es durch die t-ZrO,-Phasengrenze im Phasendiagramm nach
LIPKIN et al. [691 bei 1600°C angegeben ist. Nach der Neubildung der ~6 wt% Y.0s-stabilisier-
ten t-ZrO,-Phase ist das SC-Material sowie das Tiegelmaterial dem gleichen herkdmmlichen
Auslaugungs-Destabilisierungs-Zerfallsprozess unterstellt, wie er in der Literatur bereits be-
schrieben wurdel35 421, Eine detaillierte Beschreibung des Korrosionsprozesses auf Korngro-
Benmafistab folgt in Kapitel 6.4.3.5. Bei 1600°C dndert sich der Phasenbestand durch die fort-
schreitende Auslaugung auf bis zu 2 mol% YO1s nicht. Die t-ZrO,-Phase ist bei 1600°C bis zu
Y01,5=0 stabil. Erst beim Abkiihlen auf unter 1200°C wird die Transformation in die m-ZrO-
Phase relevant. Die neugebildeten t-ZrO,-Kristalle mit einem YO15-Gehalt von 6 mol% bleiben
nach Abschrecken auf RT stabil, da die Tot/m-Kurve nicht unterschritten wird. Erst bei t-ZrO,-
Kornern, bei denen die Auslaugung bei 1600°C weiter vorangeschritten ist, wird die Tot/m-
Kurve unterschritten und es kommt zu einer Transformation in die m-Phase, wie es auch an-
hand der Raman-Phasenanalyse nachvollzogen werden kann (vgl. Abb. 6.3-32). Die Raman-
Analysen zeigen, dass es sich bei den haifischzahnartigen t-Zr0O;-Kérnern um Einkristalle, die
mit ihrer Spitze in Richtung der inneren Korrosionsschicht und somit in Richtung der sich
auflosenden Korner der inneren Korrosionsschicht wachsen.

Mit abnehmendem Y,03- Tiegel SC
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gen am Kontakt zur inne- Abb. 6.3-36: Unterschiede im Stabilitétsfeld der neugebildeten t-ZrO,-Kristalle her-

ren Schicht an Y;03- vorgerufen durch ein gréferes Reservoir an Y03 bzw. einen gréfieren Bereich an
gesittigt sind (~6 wt%), Y,0s-gesdttigter Schmelze.

besteht am Kontakt zwischen innerer und dufderer Schicht ein Gleichgewicht zwischen
Schmelze und Keramik, weshalb die neugebildeten Kristalle in diesem Bereich stabil sind und
kein Y,03 an die Schmelze abgeben. In den SC-Proben ist dieser Stabilitdtsbereich, wie die
Raman-Phasenverteilungsmuster und die quantitativen Auswertungen belegen, erhoht, da
die t-ZrO,-Stabilitatsfelder im Vergleich zum Tiegelmaterial machtiger sind (vgl. Abb. 6.3-30).
Dies ist auf die erhdhten initialen Y,03-Gehalte der SC-Proben im Vergleich zu den Tiegelpro-
ben zuriickzufithren. Dadurch dass die Destabilisierung der c-ZrO,-Phase erst bei ~9 wt%
Y,03 einsetzt, muss zuvor deutlich mehr Y,03; aus dem Material in die Schmelze ausgelaugt
werden. Da die Schmelzphase aber lediglich 6 wt% aufnehmen kann und der Austausch mit
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der freien Schmelze im fortgeschrittenen Korrosionsstadium durch die dufiere Korrosions-
schicht behindert wird, ist der Bereich der Y,03-gesattigten interstitielle Schmelze grofier als
in den Tiegelproben. Dies fiihrt zu einem grofieren Stabilitdtsbereich, in dem die neugebilde-
ten t-ZrO,-Kristalle mit einer an Y03 gesattigten und damit nicht reaktiven Schmelze im
Gleichgewicht stehen (Abb. 6.3-36). Erst wenn mit zunehmendem Abstand zur Grenzflache
die Y,03-Diffusion in die freie Schmelze wieder an Bedeutung gewinnt, werden auch die t-
Zr0,-Kristalle angegriffen und das Y,03 weiter ausgelaugt. Dies erfolgt beim Tiegelmaterial
aufgrund des geringeren Y,03-Reservoirs friither, weshalb der t-ZrO,-dominierte Teil der
Schicht (8tzr0, >50 vol.%) weniger machtig als beim SC-Material ausfallt.

Der Antrieb fiir eine fortlaufende Auslaugung ist die Y,03-Diffusion in die freie Schmelze. Die-
ser Diffusionsprozess ist mafdgeblich vom Konzentrationsgefalle der kontaktnahen Schmelz-
schicht zur freien Schmelze abhingig. Das Konzentrationsgefalle wird dabei durch die Kon-
vektionsstromung in der freien Schmelze stets maximiert. Der Korrosionsprozess wird aller-
dings mit der Zeit durch die stetige Y,03-Zunahme und das sich abbauende
Konzentrationsgefalle abgeschwacht. Dies fithrt dazu, dass das Schichtwachstum der dufieren
Schicht limitiert ist und bei durchgehender Y,03-Sattigung der freien Schmelze zum Erliegen
kommt. Damit unterscheidet sich das Schichtwachstum der duferen von dem der inneren
Schicht, deren Wachstum durch die Korngrenzphasenauflosung und die infiltrierende
Schmelze definiert ist und unabhdngig von der Y,03-Sattigung und auch bedingt unabhangig
von der Zr0,-Sattigung ablauft.

Weiterfiihrende Korrosionsexperimente mit entsprechend ZrO;-, Y203- und ZrO,+Y,03-gesét-
tigten CAS-Schmelzen bestitigen diese Annahme. Abb. 6.3-37 zeigt die Korrosionsphano-
mene einer 14,5 wt% Y20s3-stabilisierten c-ZrO,-Keramik in Abhangigkeit von der ZrO:-, Y203-
und ZrO,+Y,03-Sattigung der CAS-Schmelze (experimentelle Beschreibung und detaillierte
Diskussion siehe Kapitel 6.4 bzw. 6.4.3.2).

T8Y in CAS T8Y in CAS+ZrO, T8Y in CAS+Y,0; T8Y in CAS+ZrO,+Y,05
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Abb. 6.3-37: Korrosionsphénomene einer 14,5 wt% Y,Os-stabilisierten ZrO,-Keramik (T8Y) in der CAS-Schmelze, in Ab-
héngigkeit von der ZrO,-, Y,03-, ZrO, + Y,03-Sdttigung nach 6 h bei 1600°C.
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Wie den Aufnahmen zu entnehmen ist, ist einzig die Y,03-Auslaugung fiir das Wachstum der
dufderen Schicht verantwortlich (Abb. 6.3-37 Mitte links). Der Vergleich zwischen der reinen,
ungesdattigten CAS- (Abb. 6.3-37 links) und der an ZrO;-vorgesattigten CAS-Schmelze (Abb.
6.3-37 Mitte links) zeigt, dass die Machtigkeit der dufderen Schicht in der ZrO,-gesattigten
Schmelze deutlich grofier ist, was auf die ausbleibende Bulkauflosung der Keramik zurtickzu-
fithren ist. Dieser Vergleich belegt eindeutig, dass die Entstehung der duferen Schicht einzig
durch die Y,03-Auslaugung und die oben beschriebenen resultierenden Phasentransformati-
onen stattfindet. Des Weiteren zeigen die Experimente mit der Y,03-vorgesattigten (Abb.
6.3-37 Mitte rechts) und der ZrO;+Y,0s-vorgesattigten CAS-Schmelze (Abb. 6.3-37 rechts),
dass das Wachstum der inneren Schicht nur indirekt durch die ZrO;-Auflésung am dufieren
Rand beeinflusst wird. Dies ergibt sich aus der Beobachtung, dass die Korrosionsschicht in
der Y,03-vorgesattigten CAS-Schmelze, im Vergleich zur Zr0O,+Y,03-vorgesattigten CAS-
Schmelze, eine geringere Machtigkeit aufweist. Somit konnte gezeigt werden, dass die Bil-
dung der inneren Korrosionsschicht unabhangig von der ZrO,-Sattigung der Schmelze ab-
lauft.

Der sich tber Korngrenzphasenauflosung auszeichnende Bildungsprozess der inneren
Schicht, ist mafdgeblich von der Schmelzviskositdt und dem Benetzungsverhalten abhangig.
Wie die zuvor dargestellten Untersuchungen zu Viskositat (Kapitel 4.6) und Benetzungsver-
halten (Kapitel 5) gezeigt haben, ist durch die Aufnahme von ZrO; und Y03 in die CAS-
Schmelze mit einer Viskositdtssenkung zu rechnen. Der Bildungsprozess der inneren Schicht
wird somit nicht durch die Sattigung und eine Viskositdtserhohung limitiert. Die gesattigte
Schmelze stellt vielmehr eine Hilfestellung fiir den Kornreifungsprozess (Fliissigphasensin-
tern) dar. Somit ist nicht von einem beschriankten Wachstum auszugehen.

Anhand weitere Korrosionsexperimente mit unterschiedlichen Schmelzen (siehe Kapitel
6.4.3.7), ist ersichtlich, das ist die doppelte Schichtbildung sehr stark von den Schmelzeigen-
schaften (Viskositdt und ZrO:/Y,03; Loslichkeit) abhdngig ist. Eine deutlich niedrigere
Schmelzviskositat hat sehr viel hohere Diffusionsraten zur Folge. Ist die Diffusion der gelos-
ten Stoffe in die freie Schmelze sehr grof3, dann kann eine Wiederausfallung nach Auflésung
der c-ZrO;-Phase vollstindig wegfallen. Es bildet sich lediglich die als innere Korrosions-
schicht bezeichnete Struktur mit angel6sten Korngrenzen und sich auflésenden Kérnern am
direkten Kontakt aus (vgl. auch Kapitel 6.4.3.8).

Der Einfluss der Konvektionszelle, der sich bereits makroskopisch und mikroskopisch in
Form von vertikalen Unterschieden im Korrosionsfortschritt bemerkbar gemacht hat, zeigt
sich auch anhand der Elementverteilungsmuster in der angrenzenden freien Schmelze. Durch
die ausbleibende Schmelzdurchmischung in der Bodenregion kommt es sehr friih zu einer
Sattigung der Schmelze in diesen Bereichen. Womoglich wird dieser Effekt noch durch ein
gravitatives Absinken von nominell schwerer ZrO; und Y;0s-haltiger Schmelze aus den dar-
liber liegenden Korrosionslevel verstarkt. Dies ist der Grund fiir Unterschiede in der Korrosi-
onsschichtentwicklung zwischen Tiegelwand und -boden. Ist die Schmelze, wie am Tiegelbo-
den, an ZrO»- und Y,03-gesattigt, wachst lediglich die innere Korrosionsschicht durch Auflo-
sung der Korngrenzphasen weiter. Durch die Sattigung der freien Schmelze fehlt der
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Korrosionsantrieb in Form eines Konzentrationsgefélles, das die dufdere Schicht weiter wach-
sen lasst. Im mittleren Teil und nahe der Schmelzoberflache zeigt die Konvektionszelle hin-
gegen Wirkung. Durch die stindige Durchmischung der freien Schmelze wird das Konzentra-
tionsgefalle zur kontaktnahen, gesattigten Schmelzschicht stindig aufrecht erhalten (bis die
freie Schmelze vollstandig gesattigt ist), was zu hoheren Korrosionsraten in diesen Bereichen
fiihrt.

Durch die chemischen Analysen der Schmelze konnte gezeigt werden, dass es im kontaktna-
hen Bereich zur Ausbildung einer ZrO,-gesattigter Schmelzschicht kommt, die nicht durch die
Konvektion beeintrachtigt wird. Eine Y,03-Anreicherung findet ebenfalls statt, wobei eine
Sattigung in 12 h Versuchsdauer nicht erreicht wird. Sobald sich eine Zr0,-Sattigung in der
kontaktnahen Schicht einstellt, hingt der weitere Korrosionsfortschritt von der Diffusion der
gelosten Komponenten und somit vom Korrosionsgefille aus der gesattigten Schmelzschicht
zur freien noch ungesattigten Schmelze ab, welches wiederum von der Konvektion und der
Konzentration an den bereits gelosten Stoffen abhéangig ist. Auch wenn die Konvektionszelle
keinen direkten erosiven Einfluss auf den Materialabtrag hat, beeinflusst sie letzteren den-
noch durch die stindige Maximierung des Konzentrationsgefilles von Kontaktschicht zur
freien Schmelze. Da die sich bildende Konvektionszelle im Tiegel vertikal grofée Unterschiede
zeigt, ist es umso bedeutender bei der Auswertung von Schmelzkorrosionsexperimenten, die
in Form von Tiegelversuchen angesetzt wurden, auf ein vergleichbares Korrosionslevel zu
achten. Andernfalls sind Vergleiche zwischen verschiedenen Proben nicht mdéglich, wie die
levelabhdngigen Untersuchungen anhand der Einkristall-Tiegel-Proben eindeutig belegen
(Kapitel 6.3.2.3). Die Auswertung eines mittleren Korrosionslevels ist hierbei von Vorteil, da
die Einfliisse durch zunehmende Schmelzsittigung und erhohte Schmelzflussraten in den

mittleren Bereichen minimiert werden.

Die in allen interstitiellen Schmelzeinlagerungen und in der kontaktnahen Schmelzschicht
auftretende starke ZrO;-Untersattigung von~3 wt% bei RT, gegeniiber ~9 wt% Sattigungs-
wert, werden nicht dem eigentlichen Korrosionsprozess zugeordnet, sondern sind eine se-
kundare Erscheinung. Diese wird h6chstwahrscheinlich durch eine beim Abkiihlvorgang her-
vorgerufene ZrO,-Ausfiallung und Anlagerung an die umgebenden Kérne, als Folge einer
Ubersittigung hervorgerufen. Mittels p-Raman-Messungen konnte eine m-ZrO,-Ablagerung
an allen Koérnern, die im Kontakt zur Schmelze stehen, nachgewiesen werden.

Schichtwachstumsmodell

Zur Auswertung des Schichtwachstums wurden die Messwerte der mittleren Messposition
der 0,5-12 h-Tiegelproben (siehe Abb. 6.3-8) und der 200 h-Sattigungsprobe, wie in Kapitel
6.3.2.2 beschrieben, herangezogen. Der Kurvenverlauf des Korrosionsschichtwachstums
zeigt sehr starke Ahnlichkeiten zum Verlauf der Materialverlustkurve (vgl. Abb. 6.3-6) und
auch zur Entwicklung des &:.z:0,-Bereichs (vgl. Abb. 6.3-31), was auf eine enge Verbindung der
einzelnen Prozesse schliefien lasst.
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6 Korrosionsexperimente

Der komplexe Prozess der Korrosionsschichtbildung ist von mehreren Faktoren abhdngig, die

sich im Laufe der Experimentdauer dndern. Das Schichtwachstum kann in verschiedene Pha-

sen I-I1I unterteilt werden. Die initiale Phase des Schichtwachstumsprozesses, welche im Fol-

genden durch die Phase [ beschrieben wird, ist gesondert zu betrachten, da es in dieser Phase

des Erstkontakts von Schmelze und Keramik zur Einstellung bestimmter Prozesse kommt,

ehe das Schichtwachstum voranschreitet. Die Wachstumsraten von innerer und dufderer
Schicht in Phase II sind, im Vergleich zum weiteren Verlauf (Phase III), hoher (Abb. 6.3-38).
Hierfiir gibt es unterschiedliche Griinde, die im Folgenden dargelegt werden.
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Abb. 6.3-38: Unterteilung des Wachstumsmodells der inneren (links) und duferen Korrosionsschicht(rechts) in unter-
schiedliche Phasen (I-111) des Korrosionsprozesses auf Basis der ermittelten Schichtdicken des korrodierten Tiegelmate-
rials in mittlerer Messposition.

Phase I:

Phase II:

Beim ersten Kontakt von der fliissigen, ZrO,-Y,03-freinen CAS-Schmelze und der
YSZ-Keramik kommt es aufgrund des maximalen chemischen Ungleichgewichts
unmittelbar zu starken Auslaugungs- und Materialauflosungsprozessen, ehe eine
sichtbare Infiltration stattfindet. Zu Beginn der Korrosion ist deshalb zundchst von
einem reinen Materialabtrag ohne sichtbares Schichtwachstum auszugehen. Das
sichtbare Wachstum der inneren Schicht, als Folge der Infiltration (Phase II) star-
tet deshalb mit zeitlichem Versatz.

Die auf3ere Schicht bildet sich erst, wenn der Y203-Gehalt der ZrO;-Keramik bis auf
unter 9 wt% gefallen ist. Dies hat einen weiteren zeitlichen Versatz bis zum Einset-
zen des Schichtwachstums der dufderen Schicht zur Folge, weshalb die Phase II des
aufieren Schichtwachstums deutlich nach der inneren Schicht einsetzt. Was genau
der Ausloser fiir den Beginn des dufderen Schichtwachstums ist, ist nicht bekannt.
Wie zuvor dargestellt tragen moglicherweise lokale chemische Anderungen in der
Schmelzzusammensetzung, hervorgerufen durch den CaO-Verlust in die c-ZrO»-
Koérner der inneren Schicht, zu einer erh6hte Keimbildungsrate bei und indizieren
dadurch eine erste ZrO,-Ausfallung.

Wie durch die Korrosionsexperimente gezeigt werden konnte, ist das infiltrations-
bedingte Wachstum der inneren Schicht ins Materialinnere unabhéngig von der
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6 Korrosionsexperimente

Phase III:

Schmelzsattigung. Da aber die Materialauflosung an der dufleren Grenze dem
Wachstum entgegenwirkt und dieser Vorgang von der Schmelzsattigung beein-
flusst wird, andert sich im Laufe der Zeit die Wachstumsrate (1). Mit der Bildung
der dufderen Schicht kommt ein weiterer Faktor hinzu, der das Wachstum der in-
neren Schicht beeintrdchtigt, da die vorgelagerte und stetig wachsende Schicht
eine Diffusionsbarriere darstellt. Zu Beginn von Phase II spielt dies allerdings noch
keine Rolle, da noch keine dufdere (geschlossene) Schicht vorhanden ist und der
Abtransport des aufgelosten Materials in die freie Schmelze ungehindert stattfin-
den kann. Zu diesem Zeitpunkt wirkt sich die Bulkaufldsung aufgrund der noch un-
gesattigten Schmelze sehr stark auf das Wachstum aus, weshalb die innere Schicht
erst langsam zu wachsen beginnt. Erst mit Sattigung der Kontaktnahen Schmelz-
schicht, wenn die Diffusion von ZrO; in die freie Schmelze reaktionsbestimmend
wird, iiberwiegt die Infiltration ins Innere, sodass die innere Schicht sehr stark
wichst. Um eine genauere Bestimmung der Wachstumsfunktion (1) in Phase II
durchzufiithren, wiren weitere zeitlich deutlich hoher aufgeldste Korrosionstests
notwendig, die allerdings mit diesem experimentellen Aufbau in den notwendigen
geringen zeitlichen Abstdnden nicht durchfiihrbar sind.

Die im vorangegangenen Abschnitt vorgestellten Ergebnisse aus den Korrosions-
test mit unterschiedlich gesattigten CAS-Schmelzen (Abb. 6.3-37) belegen, dass die
aufdere Schicht durch die Y203-Auslaugung und die resultierende rekonstruktive
Phasentransformation der kubischen in die tetragonale Phase entsteht. Am Kon-
taktbereich zur Keramik erreicht die Schmelze allmahlich 9 wt% ZrO; und es bildet
sich eine Zr0;-gesattigte Schmelzschicht aus. Auch Y,03; wird stetig in die Schmelze
ausgelaugt. Aber erst wenn der Y,03-Gehalt in den ZrO,-Kérnern am Kontakt unter
9 wt% sinkt, wird die c-ZrO;-Phase instabil und es erfolgt eine Umstrukturierung
in die Y203-armere t-ZrO,-Phase. Daraufhin bildet sich die erste Kornlage der du-
3eren Schicht. Die Wachstumsrate der dufderen Schicht ist zu Beginn am hochsten,
da das iiberschiissige Y>03 ungehindert aus der Kontaktnahen Schmelzschicht in
die freie Schmelze diffundieren kann, solange die dufdere Schicht noch nicht ge-
schlossen ist. Die dufdere Schicht wachst immer weiter und das Konzentrationsge-
falle zwischen kontaktnaher Schmelzschicht und freier Schmelze verringert sich
immer weiter. Dies fithrt dazu, dass die Transportprozesse des gelosten Y203 durch
die bereits gebildete dufdere Schicht verlangsamen, weshalb die Wachstumsrate
sinkt. Da die Bildung von der Y,03-Sattigung bzw. der Y,0O3-Diffusion in die Bulk-
schmelze abhéngt, ist das Wachstum als begrenzt anzunehmen. Um eine genauere
Bestimmung der Wachstumsfunktion (2) in Phase II durchzufiihren, wiren auch
hier weitere, zeitlich deutlich hoher aufgeldste Korrosionstests notwendig, die aus
genannten Griinden aber nicht durchfiihrbar sind.

Am Ubergang zu Phase 11l dndert sich die Wachstumsrate der duferen Schicht
deutlich hin zu niedrigeren Werten. Dieser Sprung hat verschiedene Ursachen. Die
EMP-Analysen zeigen, dass es nach >1 h zu einer Zr0,-Sattigung in der kontaktna-
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hen Schicht kommt, und weiter, dass es Aufgrund der einsetzenden konvektions-
bedingten Durchmischung der freien Schmelze zu einer stindigen Optimierung
des Diffusionsgefilles kommt. Dies wirkt sich zum einen positiv auf den Y,03-Ab-
transport und dadurch das Wachstum durch Auflésung und Wiederausféllung aus,
zum anderen fiihrt es aber auch dazu, dass das aufgeloste ZrO; sehr effektiv aus
der gesattigten Schmelzschicht in die freie Schmelze gelangt und dadurch die Ab-
tragsrate am Kontakt zur freien Schmelze steigt. Letzteres scheint zu Beginn von
Phase III zu iliberwiegen, weshalb es zu einem Einbruch in der Wachstumsrate
kommt. Mit der Zeit wird das Diffusionsgefille abgebaut und es kommt zu einem
Angleichen des ZrO,- und Y;03-Gehalts zwischen Kontaktschicht und freier
Schmelze (siehe Abb. 6.3-14 & Abb. 6.3-17). Zunachst wird die Zr0,-Sattigung in
der freien Schmelze erreicht und der Materialabtrag stoppt. Bis zum Erreichen der
Y,03-Sattigung wachst die dufdere Schicht stetig weiter, wird aber zunehmend
langsamer, da sich der Diffusionsdruck mit zunehmendem Y,03-Gehalt abbaut und
die wachsende Schicht zusatzlich als Diffusionsbarriere fungiert. Mit Einstellung
der Y,03-Sattigung stoppt auch dieser Prozess vollstandig und die Schicht wachst
nicht mehr weiter. Der Wachstumsprozess kann somit durch eine beschrankte
Wachstumsfunktion (4) beschrieben werden (Abb. 6.3-39), wobei der begren-
zende Faktor die Y,03-Sattigung in der freien Schmelze darstellt.
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Abb. 6.3-39: Wachstumsmodell der éufSeren Korrosionsschicht in Phase Il auf Basis der ermittelten Schicht-
dicken des korrodierten Tiegelmaterials in mittlerer Messposition in Kombination mit der 200 h-Sdttigungs-
probe.

Aus den Sattigungsexperimenten (Kapitel 6.2) ist bekannt, dass bereits nach
~100 h Haltezeit die Schmelzsattigung an ZrO; und Y,03 anndhernd erreicht wird.
Dies deckt sich mit der ermittelten Schichtwachstumsfunktion, der zufolge bereits
bei 100 h das Schichtwachstum eingestellt bzw. sehr stark verlangsamt ist.

Die Beurteilung des genauen Wachstumsprozesses (3) der inneren Schicht ist zu
Beginn von Phase III (1-30 h) sehr schwierig, da er sehr stark vom Wachstum der
aufderen Schicht beeinflusst wird. Das Wachstum der inneren Schicht ins Material-
innere ist sattigungsunabhingig und nur abhangig von der Schmelzzufuhr aus dem
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Reservoir der freien Schmelze. Dadurch ware naherungsweise ein lineares Schicht-
wachstum anzunehmen. Mit wachsender dufderer Schicht wird die Schmelzzufuhr
immer schwieriger, was das Wachstum verlangsamt. Die einsetzende Konvekti-
onsstromung und die damit einhergehende, steigende Materialauflosung auch in
der inneren Schicht zu abnehmenden Schichtdicken, was anhand der Mikroskopi-
schen Untersuchungen gezeigt werden konnte (siehe Kapitel 6.3.2.2). Aus diesen
Griinden reduziert sich die Wachstumsrate der inneren Schicht am Ubergang von
Phase Il zu Phase III deutlich. Wie bereits in Abb. 6.3-13 angedeutet, steigt die
Schichtwachstumsrate im Anschluss an den Ubergang von Phase II auf III in den
ersten 30 h wieder leicht an, ehe sich im weiteren Verlauf bis 200 h eine Linearitat
einstellt (3). Dies ist auf die direkte Abhingigkeit der Schichtentwicklung von der
Bildung der duferen Schicht durch Auflésung und Wiederausfallung zuriickzufiih-
ren. Die innere Schicht bildet sich im Materialinneren durch eine stindige Korn-
grenzphasenauflosung, wird aber gleichzeitig am dufieren Ende auf Kosten der Bil-
dung der dufderen Schicht abgetragen. Die Bildung letzterer ist sattigungsabhangig.
Somit muss das Schichtwachstum der inneren Schicht zu Beginn der Versuchsreihe
in Abhéangigkeit von der Wachstumsfunktion der dufderen Schicht (Abb. 6.3-40) er-
folgen. Mit zunehmender Schmelzsattigung verlangsamt das Wachstum der dufse-
ren Schicht, was zu einem scheinbaren Anstieg der Wachstumsrate der inneren
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Abb. 6.3-40: Wachstumsmodell der inneren Korrosionsschicht in Phase Il auf Basis der ermittelten Schicht-

dicken des korrodierten Tiegelmaterials in mittlerer Messposition in Kombination mit der 200 h-Sdttigungs-
probe.

Um das Wachstum der inneren Schicht genauer bestimmen zu kénnen, muss zu-
ndchst deren Wachstum unabhéngig von der Bildung/Umwandlung in die dufdere
Schicht betrachtet werden. Um die hypothetische Schichtdicke der inneren Schicht
nach 200 h um die Umwandlung in die dufdere Schicht zu korrigieren, muss die
Machtigkeit aus der Sattigungsprobe von min. 1900 pm mindestens um den Wert
der dufderen Schichtdicke nach 200 h (~350 um) nach oben korrigiert werden. Der
Wert von ~2250 um stellt somit die hypothetischen Machtigkeit der inneren
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Schicht nach 200 h, ohne anteilige Umwandlung in die dufdere Schicht, dar. Ver-
fahrt man mit der 1 h, 6 h und 12 h-Probe (siehe Gesamtdicke der Korrosions-
schicht an der markierten Messposition in Abb. 6.3-8) auf die gleiche Weise, sind
hypothetische Schichtdicken von ~55 um, ~130 um und ~200 um anzunehmen
und es ergibt sich aus den Werten 1-200 h fiir Phase III eine lineare Wachstums-
funktion €.

Eine Differenzkurve (Abb. 6.3-40 €)-(4)) aus dieser hypothetischen, linearen
Wachstumsfunktion @) und der begrenzten Wachstumsfunktion () der dufReren
Kurve, beschreibt die tatsidchlichen Messwerte der inneren Schicht, unter Bertick-
sichtigung der dufieren Schicht, sehr gut. Die Differenzkurve erklart die scheinbar
stetige Zunahme der Wachstumsrate der inneren Schicht im Zeitintervall 1-100 h,
aber auch die konstante Wachstumsrate nach Erreichen der Y,03-Sattigung bzw.
Einstellung des Wachstums der dufderen Schicht ab ca. 100 h.

6.3.4 Zusammenfassung

Die Korrosionsstudie anhand der kombinierten Einkristall-Tiegel-Experimente hat gezeigt,
dass die Unterschiede im Korrosionsbild zwischen monokristallinem und polykristallinem
Material sehr gering sind. Mikroskopisch zeigen beide Materialen identische Korrosionser-
scheinungen in Form einer doppelten Korrosionsschichtausbildung, die sich mikrostrukturell
gleichen. Dies ist auf den Phasentransformationsprozess zuriickzufiihren, der die c-ZrO,-
Phase liber die Komplettauflosung und direkte Wiederausfiallung in die t-ZrO,-Phase iiber-
fiihrt und dadurch unabhingig vom Materialgeflige (poly-/monokristallin) agiert. Lediglich
der initiale Schritt des Korrosionsvorgangs des monokristallinen Materials ist ein mikro-
strukturell auffalliger Unterschied. Dabei wird der Einkristall, vermutlich entlang bestimmter
kristallographischer Orientierungen, in langliche Fragmente zersetzt.

Bei genauerer Phasenanalyse zeigen sich weitere feine Unterschiede in der Phasenverteilung.
Diese sind allerdings auf die die unterschiedlichen initialen Y,03-Gehalte und nicht auf den
Kristallinitatsunterschied zuriickzufiihren. Der etwas hohere Ausgangsgehalt des SC-Materi-
als sorgt fiir eine leicht erh6hte Korrosionsbestandigkeit, wie die Auswertung des Material-
abtrags belegt. Grund ist die dadurch bedingte zeitliche Verzogerung der Phasentransforma-
tion von der c-ZrO;- in die t-ZrO,-Phase und die grofiere Menge an Y03, die in der
Schmelzphase abtransportiert werden muss.

Es konnte gezeigt werden, dass es sich bei dem Korrosionsprozess eines c-ZrO,-Materials
durch Stabilisatorauslaugung nicht, wie in der Literatur beschrieben, um einen stetigen Pro-
zess mit kontinuierlich voranschreitender Phasentransformation handelt, sondern dass es
beim Ubergang in die tetragonale Struktur zu einer vélligen Umstrukturierung des Kristall-
gitters iber Auflésungs- und Wiederausfallungsprozesse kommt. Der stabilisatorauslau-
gungsbedingte Korrosionsprozess von Y-FSZ-Materialien ist daher sehr komplex und von
Faktoren wie ZrO- bzw. Y,03-Aufnahmekapazitit und der Schmelzviskositat, welche den Ma-
terialabtransport bestimmt, abhangig.
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Die duflere, vorgelagerte Schicht, bestehend aus t-ZrO, und m-ZrO,, wird durch die Y,03-Aus-
laugung hervorgerufen und stoppt mit Erreichen der Sattigung, wahrend die Infiltration der
Schmelzphase entlang der Korngrenzen unabhéngig von der Schmelzsattigung agiert und un-
gehindert mit der Zeit voranschreitet, also keine Limitation aufweist. Somit wird das Material
immer weiter infiltriert. Die infiltrierte Schmelzphase unterstiitzt den Kornreifungsprozess,
wodurch es zu einem starken Kornwachstum in den schmelzinfiltrierten Bereichen kommt.

Zusatzlich haben die kombinierten Einkristall-Tiegel-Experimente gezeigt, dass die, sich auf-
grund von leichten thermischen und chemischen Unterschieden ausbildende, Konvektions-
zelle einen sehr grofien Einfluss auf die Materialabtragsrate und die Korrosionsschichtent-
wicklung hat. Um die Vergleichbarkeit zwischen mehreren verschiedenen Proben zu gewahr-
leisten, ist es deshalb bei der Evaluation der Korrosionsphdnomene aus Tiegelversuchen sehr
entscheidend, vergleichbare laterale Messpositionen in der Tiegelwand einzuhalten. Die mit-
unter starken lateralen Schwankungen in der Stromungsgeschwindigkeit sind bei der Evalu-
ation von Tiegeltestproben besonders zu beachten.

234



6 Korrosionsexperimente

6.4 Korrosionsstudien von YSZ (MSZ) in Kontakt zu
silikatischen Schmelzen

Im vorangegangenen Kapitel wurden die Korrosionsvorgange von hoch Y,03-stabilisiertem
polykristallinem und monokristallinem Zr0Q,, in Kontakt zu einer CAS-Schmelze anorthiti-
scher Zusammensetzung, genauer analysiert und dabei die makroskopischen sowie die mik-
roskopischen Vorgiange beleuchtet. Aus den Benetzungsexperimenten ist bekannt, dass Sta-
bilisatorgehalt, Stabilisatortyp, Porositat und Korngrofde des Substrats einen Einfluss auf das
Benetzungsverhalten und somit auf die Korrosion durch silikatischen Schmelzen haben. Um
die Korrosionsauswirkungen verschiedener Schmelzen, unterschiedlicher Viskositiat und Ba-
sizitdt auf unterschiedlich stabilisierte ZrO,-Materialien, mit variierenden Korngréfie, Poro-
sitéte, Stabilisatorgehalte und unterschiedlichen Stabilisatortypen, in Abhédngigkeit von Zeit
und Temperatur untersuchen zu kdnnen, wurden eine Reihe klassischer Tiegelversuche
durchgefiihrt. Dabei wird insbesondere ein Vergleich von herkémmlichem, iiblicherweise in
der Feuerfestindustrie verwendetem, MSZ gegeniiber den kostspieligeren YSZ-Materialien
angestrebt, um Nachteile und Vorziige der verschiedenen Materialien herausarbeiten zu kon-
nen.

Die fiir die Korrosionsstudien eingesetzten ZrO,-Keramiktiegel wurden alle nach dem in Ka-
pitel 3.2.1 beschriebenen Herstellungsverfahren gefertigt und anschlieféend bei 1530°C bzw.
1650°C fir 2 h bzw. 4 h gesintert. Es kamen YSZ-Proben der T8Y-, GTS-, (FZY-) IBU3Y- und
SG3Y-Zusammensetzung, sowie MSZ-Proben der IBU10Mg- und der SG10Mg-Zusammenset-
zung zum Einsatz (siehe Kapitel 3). Des Weiteren wurden auch Versuche mit den fertig gelie-
ferten GTS-Proben (~17 wt% Y203) durchgefiihrt, die sich allerdings durch eine sehr starke
Infiltrationsneigung fiir ausgedehntere Versuchsreihen als ungeeignet erwiesen. Fiir die ge-
naue Ausgangsmaterialcharakteristika (Korngrofde, Porositat, Stabilisatorverteilung, Phasen-
bestand sowie Verunreinigungen) sei an dieser Stelle auf Kapitel 3.3 verwiesen.

Die fiir die Korrosionsstudien herangezogenen silikatischen Schmelzen beschranken sich auf
die terndren Systeme CAS (anorthitische Zusammensetzung) und NAS (albitische Zusammen-
setzung), das quaternire System CMAS, mit einer Zusammensetzung dhnlich der von KRA-
MER et al.[?22], und eine um die Metalloxide NiO und Fe;03 erweiterte CMAS+ Zusammenset-
zung nach RAI et al.[26l. Die bindre Zusammensetzung ,NS“ (NazoSigo) sowie die synthetisch
hergestellte Schlacke syn.S. nach ZHANG et al.['84] wurden nicht beriicksichtigt, da es, wie in
Kapitel 6.2 beschrieben, wiahrend der Experimente zu Problemen mit sehr starken Na,O-Ver-
lusten bzw. zu sehr starken Kristallausfallungen gekommen ist, was eine stetige Variation in
der chemischen Zusammensetzung und somit inkonstante Verhaltnisse nach sich zieht.

Zusatzlich zu den Korrosionsstudien mit den reaktiven Schmelzen wurden, wie auch in Kapi-
tel 6.3.3 beschrieben, Test mit ZrOz-, Y203- und Zr0O,+Y»03-gesattigten Schmelzen durchge-
fithrt, um die Effekte der aufgelosten/ausgelaugten Keramikkomponenten auf den weiteren
Korrosionsverlauf zu untersuchen.
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Die Glas-Herstellung erfolgt, wie in Kapitel 4.3 beschrieben, aus oxydischen und karbonati-
schen Ausgangspulvern. Die genauen Schmelzcharakteristika (Basizitat, Viskositat, Benet-
zungsverhalten und Zr0;/Y,03-Sattigung) wurden in Kapitel 4.5, 4.6, 5 und 6.2 behandelt.

6.4.1 Experimentelle Durchfihrung

Die gesinterten Tiegel wurden jeweils mit 1 g eines Glaspulvers gefiillt, aus Schutz- und aber
auch Handhabungsgriinden in einen Platintiegel gestellt, um ein Schmelzaustritt mit einher-
gehender Ofenverunreinigung zu vermeiden und um die Proben nach Beendigung des Expe-
riments einfacher aus dem Brennraum entnehmen zu kénnen. Die deutlich gréfleren GTS-
Tiegel wurden mit jeweils 4 g Glaspulver bestiickt. Die Versuchszeiten wurden auf 0,5 h, 1 h,
6 h oder 12 h angesetzt. Als Versuchstemperatur wurden, in Abhangigkeit von der verwende-
ten Schmelze und deren Schmelzpunkt und Viskositit, Temperaturen von 1400°C und 1600°C
bzw. 1600°C und 1650°C gewahlt.

Nicht alle Keramik-Schmelz Kombinationen sind fiir alle drei Temperaturen geeignet. So
konnten die Korrosionsexperimente mit der CAS-Schmelze nicht unter 1600°C durchgefiihrt
werden, da deren Schmelzpunkt bei ca. 1560°C liegt. Die Versuche mit den sehr niedrig vis-
kosen, hoch-basischen CMAS-Schmelze wurden hingegen nicht bei Temperaturen >1600°C
durchgefiihrt, da die Schmelzen bei den meisten Keramiken bereits deutlich unter 1600°C zu
starker Interaktion/Infiltration neigen (siehe Kapitel 5.2.3).

Die Proben wurden im Anschluss an das Experiment von Versuchstemperatur auf RT inner-
halb weniger Sekunden mit Hilfe eines Luftgeblases abgeschreckt, um einen Kristallisations-
prozess und eine dadurch bedingte Fraktionierung der Schmelzphase zu vermeiden. Fiir das
Einfrieren der in-situ-Bedingungen und die darauf aufbauenden, detaillierten EMP-Punktana-
lysen, zur Ermittlung der Diffusionsprofile der gelosten bzw. ausgelaugten ist das Abschre-
cken unverzichtbar. Zu Vergleichszwecken kam auch ein mit ca. 10°C kaltem Wasser gefiilltes
Abschreckbecken zum Einsatz, in das die Platintiegel mit Hilfe einer Platinzange direkt aus
dem Ofen hineingetaucht wurden, ohne dass es dabei zum Kontakt der Probe mit dem Wasser
gekommen ist. Entsprechende Proben sind im Anschluss gesondert gekennzeichnet.

Eine tabellarische Darstellung der durchgefiihrten Versuche findet sich in Tab. 6.4-1. Dabei
zeigen die farbig markierten Felder die durchgefiihrten Experimente. Die unterschiedlichen
Farben beschreiben die makroskopisch sichtbaren Korrosionsphanomene, die fiir die jewei-
lige Material-Schmelz-Kombination beobachtet wurden, wobei ,Rot“ flir einen Materialab-
trag, ,Grin“ fiir eine Materialquellung und ,Orange” fiir stagnierende bzw. undefinierbare
Verhiltnisse steht. Eine detaillierte Beschreibung dieser Korrosionsphanomene folgt in Kapi-
tel 6.4.3.
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6 Korrosionsexperimente

6.4.2 Probenpraparation und Analyse

Fiir die anstehenden Analysen wurde die abgeschreckten Proben in Langsrichtung halbiert
und der zentrale Teil als Scheibe herausprapariert, einseitig geschliffen und fiir die anstehen-
den Analysen bis auf 1 um poliert.

Die daran durchgefiihrten Messungen zu Materialabtrag, Infiltration, die mikroskopischen
Aufnahmen zu mikrostrukturellen Gefligednderungen, sowie die chemischen und phasenana-
lytischen Messungen wurden alle im mittleren Bereich der aufrechten Tiegelwand durchge-
fiihrt, welcher fiir die Analysen, aus den zuvor erdrterten Griinden (mafdiger Einfluss der Ma-
rangoni-Konvektion bzw. der bodennahen sehr friih einsetzenden Schmelzsattigung) (siehe
Kapitel 6.3), am geeignetsten ist.

Die Messungen zu Materialabtrag und Infiltration wurden lichtmikroskopisch, mit Hilfe eines
Olympus Zoom Stereo Mikroskops vom Typ SZH (Olympus Corporation, Tokyo, Japan) bzw.
BH-2 Mikroskops (Olympus Corporation, Tokyo, Japan) mit angeschlossener CCD-Kamera
vom Typ Tucsen TCA-5.0 (Xintu Photonics Co., Ltd., Fuzhou, Fujian, China) und der zugehori-
gen Analysesoftware TSView (Tucsen Imaging Technology Co., Ltd., Fuzhou, Fujian, China),
durchgefiihrt.

Fiir die detaillierten Gefiigeanalysen wurden die Proben mit Platin besputtert und anschlie-
3end mit einem REM vom Typ LEO® VP 1450 (Carl Zeiss AG, Oberkochen, Deutschland) un-
tersucht.

Die Phasenanalyse erfolgte in erster Linie mittels eines p-Raman-Spektrometers vom Typ In-
Via Reflex (Renishaw, New Mills, Gloucestershire, UK) mit einem griinen Laser (532nm) und
einem 1800er Gitter. Die Messungen wurden in Form von 2-dimensionalen Phasenvertei-
lungsmappings durchgefiihrt, um einen Uberblick iiber die kontaktnahe Phasenverteilung zu
erhalten. Die Messungen wurden zusatzlich an einigen Stellen durch p-XRDZ Messungen mit-
tels Mikrodiffraktometer D8 Discover (Bruker, Karlsruhe, Germany) mit fokussierenden
Rongenoptiken und einem hochauflésenden 2 dimensionalen VANTEC 500 Detektor (Bruker,
Karlsruhe, Germany) erginzt.

An einigen ausgewdahlten Proben wurden chemische Analysen mit Hilfe einer EMP vom Typ
Jeol JXA-8900RL (Jeol, Tokyo, Japan) durchgefiihrt, um die chemischen Anderungen im Kor-
rosionsbereich, im ZrO,-Material und in der angrenzenden Schmelze untersuchen zu kénnen.
Mit Hilfe eines TableTop-SEMs vom Typ TM3030Plus (Hitachi, Ltd., Tokyo, Japan) wurden an
einzelnen Proben Elementverteilungsmappings durchgefiihrt.
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6 Korrosionsexperimente

6.4.3 Ergebnisse und Diskussion der Tiegelexperimente

Aus Griinden der Ubersichtlichkeit und Darstellbarkeit werden die Ergebnisse thematisch in
verschiedene Schwerpunkte eingeteilt. So werden Einfliisse wie Schmelzsattigung, Porositit,
Korngrofie, Stabilisatorgehalt, Stabilisatortyp, Temperatur, Haltezeit und Schmelzchemie, so-
weit nicht anders moglich, getrennt voneinander betrachtet. Die Ergebnisse der mikroskopi-
schen (REM & ALM) und strukturellen Analysen (Raman) werden fiir alle Proben in einem
vereinheitlichten Abbildungsschema dargestellt, was eine einfachere Zurechtfindung ge-
wahrleisten. In der folgenden Abb. 6.4-1 ist ein Muster fiir das vereinheitlichte Abbildungs-
schema mit einer Definition der Korrosionsanzeiger (Materialabtrag/Materialquellung/In-
filtration) dargestellt. Chemische Analysen (EMP), sofern diese durchgefiihrt wurden, werden
aus Ubersichtsgriinden gesondert aufgefiihrt.

Materialabtrag | XX im
Materialquellung | XX im

< Messposition

Infiltrationstiefe [ XXX pm

Korrosionsindikator

#xy Material X+ Schmelze Y (Temperatur/Haltezeit)
%, .. | |
“% . | SEM-Bild Ubersicht SEM-Bilder Detailansicht
(A
(o4

9z|]owyds
SzZ]pWyds

Raman-Einzelmessungen

Raman-Phasenmapping @

100 200 300 400 500 600 700
Wellenzahlen in [cm™]

Abb. 6.4-1: Abbildungsschema der analysierten Tiegelexperimente aus Material X mit Schmelze Y bei der Temperatur in
[°C] / Haltezeit in [h] mit SEM-Ubersichts- und Detailaufnahmen, Raman-Phasenmapping, Raman-Einzelmessungen so-
wie dem jeweiligen Korrosionsindikator, bestehend aus Abtrag oder Quellung und Infiltration.

Das Abbildungsschema zur vereinheitlichten Darstellung der Ergebnisse (Abb. 6.4-1 unten)
ist wie folgt aufgebaut. Oben ist jeweils die Keramik-Schmelz-Kombination mit Versuchszeit
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6 Korrosionsexperimente

bei entsprechender Temperatur gegeben. Die #-Nummerierung dient der Zuordnung der Pro-
ben in Tab. 6.4-1. Zur groben Ubersicht ist das jeweilige Schliffbild gegeben, das z.T. bereits
erste makroskopische Veranderungen aufzeigt. Das linke SEM-Bild zeigt immer eine Uber-
sichtsaufnahme des Material-Schmelz-Kontakts der analysierten, mittleren Messposition.
Das rechte SEM-Bild zeigt eine Detailaufnahme des korrodierten Bereichs mit Auffalligkeiten
in Gefiigednderungen.

Phasenverteilung

Zur Analyse der Phasenverteilung dient ein 2D-Raman-Phasenmapping, das die Praddomi-
nanzfelder von m-Zr0; (in Rot) und t-ZrO; (in Cyan) zeigt. c-ZrO, wird aufgrund der schlech-
ten Differenzierbarkeit nicht gesondert dargestellt, kann aber, wie in Kapitel 6.3.2.4 erlautert,
in den meisten Féllen dem an die t-ZrO;-Phase angrenzenden, schwarzen Bereich zugeordnet
werden.

Die Raman-Phasenmappings wurden iiber die Signal-to-Baseline-Methode (siehe Kapitel
6.3.2.4) durchgefiihrt. Einzelne Punktanalysen mit den zugehoérigen Spektren sind im Raman-
Mapping weifd markiert und zur besseren Einschitzung der Intensititsverhaltnisse auf der
rechten Seite dargestellt. Das rote Spektrum stellt jeweils das Maximum an Intensitdt im Be-
reich (160-200 cm!) und das cyanfarbene Spektrum das Maximum an Intensitit im Bereich
(220-290 cm-1) dar, wobei die Spektren nicht immer aus nur einer Phase (m-ZrO; bzw. t-Zr0;)
bestehen, sondern meist eine Mischung dieser Phasen darstellen. Das schwarze Spektrum
zeigt einen Messpunkt im Bereich des minimalsten tetragonalen/monoklinen Signals und
entspricht somit dem Probenbereich mit den gréfdten kubischen Anteilen.

In den nachfolgenden Beschreibungen der Tiegeltests wird der Begriff Transformationstiefe
eingefiihrt. Die Transformationstiefe bezieht sich dabei auf die Umwandlung in die monokline
Phase. Eine evtl. vorhandene Umwandlung einer kubischen in eine tetragonale Phase wird
dabei nicht beriicksichtigt. Diese Definition wurde gewéhlt, um einen Vergleichswert fiir alle
Proben, unabhdngig ob tetragonales oder kubisches Ausgangsmaterial, zu erhalten. Die
Transformationstiefe wird anhand der Raman-Phasenmappings (rote Bereiche) angegeben,
welche die Pradominanzbereiche des m-ZrO; zeigen.

Da aus der Untersuchung des unter industriellen Bedingungen korrodierten Schieberplatten-
materials (Kapitel 6.1, Abb. 6.1-2) eine Vielzahl von Neuphasenbildungen unterschiedlichen
Ursprungs bekannt sind, wurden die Tiegelexperimentproben mittels u-XRD? ebenfalls auf
Neuphasenbildungen untersucht (Nachweisgrenze ca. 5 vol%). Abb. 6.4-2 zeigt reprasenta-
tive, ortsaufgeldsten p-XRD?-Messungen im Korrosionsbereich der YSZ-Materialien SG3Y und
T8Y bzw. des MSZ-Materials IBU10Mg im Kontakt zu den Schmelzen CAS und CMAS+ bzw.
CAS und NAS, nach einer Auslagerungsdauer von 12 h und 1 h bzw. 2 h bei 1600°C. Die Bei-
spielmessungen des IBU10Mg-Materials im Kontakt zur NAS- und CAS-Schmelze und des
SG3Y-Materials, im Kontakt zur CAS-Schmelze, zeigen die typische Phasentransformation in
die monokline Phase. Das Beispiel des T8Y-Materials im Kontakt zur CMAS+-Schmelze zeigt
dagegen keine Phasentransformation. Die separierten Kérner bestehen, den p-XRD?-Messun-
gen zu Folge, aus Y,03-stabilisiertem c-ZrO,.
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Abb. 6.4-2: Exemplarische u-XRD?-Messungen anhand des SG3Y-Materials im Kontakt zur CAS-Schmelze (oben), des T8Y-
Materials im Kontakt zur CMAS+-Schmelze (Mitte) und des IBU10Mg-Materials im Kontakt zur NAS- bzw. CAS-Schmelze

(unten). Die Proben wurden rotierend gemessen.
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Eine neugebildete CaZrO3-Phase, wie sie aus der Analyse der Proben nach industriellem Ein-
satz bekannt ist, konnte in keiner der analysierten Tiegelproben nachgewiesen werden. Mog-
licherweise sind die CaO-Gehalte der eingesetzten Schmelzen nicht hoch genug, oder die Pha-
senneubildung wird kinetisch verhindert. Dagegen konnte in den MSZ-Materialien die Neu-
bildung einer Forsterit-dhnliche Phase nachgewiesen werden. Die IBU10Mg-Probe im
Kontakt zu der CAS-Schmelze zeigt einen leichten Ansatz einer Neuphasenbildung (siehe Abb.
6.4-2 unten). Bestatigt wurde diese mittels EDX-Elementverteilungsmappings (siehe Kapitel
6.4.3.4). Auchin der IBU10Mg + NAS(1600°C/2 h) Probe sind nach der Korrosion mittels EDS-
Elementverteilungsmappings Neuphasenbildungen beobachtet worden. Allerdings liegt hier-
bei die Konzentration unterhalb der réntgenografischen Nachweisgrenze, weshalb im ent-
sprechenden Diffraktogramm in Abb. 6.4-2 (unten) keine Fremdphasen zu erkennen sind.

Korrosionsindikator

Im Abbildungsschema (Abb. 6.4-1) ist immer auch ein Korrosionsindikator angegeben, der
die Infiltrationstiefe sowie den Abtrag bzw. die Quellung angibt. Beides wurde mit Hilfe von
ALM-Aufnahmen bestimmt. Eine detaillierte Darstellung der Zusammenhange zeigt Abb.
6.4-1 (oben).

Eine Materialquellung tritt vermehrt dann auf, wenn eine sehr niedrig viskose, stark benet-
zende Schmelze bevorzugt die Korngrenzphasen der ZrO;-Keramik aufldst und, bedingt
durch die sehr gute Benetzung, immer weiter in die Kornzwischenrdume eindringt und dabei
die Kdérner immer weiter auseinandertreibt (Abb. 6.4-3 a). Ist dieser Prozess schneller als die
komplette Auflosung des Materials am Material-Schmelz-Kontakt (Materialabtrag), so wird
ein scheinbarer Materialzugewinn (Materialquellung) gemessen. Dabei ist stets zu beachten,
dass eine Materialquellung niemals ohne eine, wenn auch geringfiigige Materialauflésung ab-
lauft, welche aber nicht genauer quantifiziert werden kann. Ein Szenario, das zu einer echten
Quellung fiihrt, ist die Volumenexpansion um ~5 % bei der Transformation in die monokline
Phase, die durch die Stabilisatorauslaugung getriggert wird und unterhalb 1100°C einsetzt.
Meist ist diese Art der Quellung durch ein sehr dichtes Korngefiige und eine schichtweise
Delaminierung eindeutig zu erkennen (Abb. 6.4-3 b).

Ein reiner Materialabtrag ist immer dann zu messen, wenn die angreifende Schmelze eher
hoher viskos ist und bevorzugt die ZrO,-Koérner direkt auflost, oder wenn das Korngefiige,
bedingt durch eine geringe Porositit, eine geringe Korngrenzphasenkonzentration oder eine
schlechte Benetzbarkeit, ein Eindringen erschwert (Abb. 6.4-3 c).

Bei der Auswertung der mikroskopischen Aufnahmen ist zu berticksichtigen, dass es in den
meisten Fallen tatsdchlich zu einer Mischung dieser Effekte kommt. Dadurch kann der ein-
zelne Beitrag einer Materialquellung bzw. eines Materialabtrags nicht bestimmt werden. Die
als Korrosionsindikatoren angegebenen Quell- und Abtragswerte sind somit die Summe aus
beiden Effekten, im Weiteren als A-Wert bezeichnet. Ist der Differenzwert A zum ehemaligen
Material-Schmelz-Kontakt >0 wird eine Materialquellung, bei A<0 ein Materialabtrag angege-
ben.
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6 Korrosionsexperimente

Materialquellung, wenn /A> Materialabtrag, wenn A<0

Abb. 6.4-3: Schematische Darstellung der verschiedenen Materialquellungsprozesse: (a) Kornaufschwimmung (b) Dela-
minierung und des Materialabtragsprozesses (c). Die gestrichelte Linie definiert den urspriinglichen Material-Schmelz-
Kontakt.

Zur Bestimmung des A-Wertes wurden zundchst im oberen, unbenetzten Bereich der aufrech-
ten Tiegelwand Referenzmessungen durchgefiihrt. Hierfiir wurden fiinf Messungen in einem
festgelegten Abstand von 250 um durchgefiihrt und die initiale Tiegelwandstiarke aus den
fiinf Einzelmessungen gemittelt. Auf die gleiche Weise wurde die korrodierte Tiegelwand ver-
messen. Die Messungen hierfiir wurden bei allen Proben auf einer Héhe von ca. 3 mm ober-
halb des Tiegelbodens durchgefiihrt, um eine identische Analysehohe einzuhalten (siehe Ka-
pitel 6.3.2.1). Der dufdere Referenzpunkt ist dabei die unkorrodierte Aufienseite der Tiegel-
wand und der innere Messpunkt der Material-Schmelz-Kontakt. Der Differenzwert zwischen
initialer und korrodierter Wandstarke bildet den A-Wert, wie er in den jeweiligen Abbildun-
gen (siehe Abb. 6.4-1 Korrosionsindikator) angefiihrt wird. Probleme bei dieser Methode tre-
ten dann auf, wenn der Referenzbereich am oberen Tiegelende, bedingt durch eine sehr
starke Infiltration und Reaktion einer gut benetzenden Schmelze mit dem entsprechenden
Material, angegriffen und sogar aufgequollen ist. Eine weitere Schwierigkeit besteht darin die
Reststirke der korrodierten Wand von Proben zu ermitteln, die im unteren bis mittleren Tie-
gelteil so sehr korrodiert sind, sodass die Korrosion/Infiltration bereits die Aufdenseite er-
reicht hat bzw. das Tiegelmaterial so sehr aufgequollen ist, dass kein eindeutiger Material-
Schmelz-Kontakt mehr erkennbar ist. Entsprechende Proben sind in den folgenden Kapiteln
gesondert gekennzeichnet.

Die mittlere Infiltration der Schmelze ins Material wurde anhand von mikroskopischen Auf-
nahmen ~3 mm oberhalb des Tiegelbodens bestimmt. Hierzu wurde die die Infiltrationstiefe
tiber die komplette Bildbreite gemittelt. Sie ist ebenfalls im Korrosionsanzeiger gegeben. Eine
Schwierigkeit bei der Infiltrationsbestimmung tritt auf, wenn es zu einer starken Material-
quellung gekommen ist. Hier ist die Frage erlaubt, ob es sich um eine Infiltration im eigentli-
chen Sinne handelt, oder ob der Prozess lediglich als Auslosen einzelner Kérner zu betrachten
ist. Um ein einheitliches Vorgehen bei der Bestimmung zu gewahrleisten, wurde die Infiltra-
tionstiefe wie folgt definiert.
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Die Infiltrationstiefe reicht vom tatsachlichen Material-Schmelz-Kontakt, gegeben durch die
vordersten, residualen ZrO,-Korner, bis zur innersten, optisch auflésbaren, intergranularen
Schmelzansammlung, wie im folgenden Beispiel in Abb. 6.4-4 dargestellt. Dabei kann es auf-
grund des begrenzten Auflosevermogens des Lichtmikroskops zu grofieren Abweichungen
zwischen der gemessenen und der tatsachlichen Infiltrationstiefe kommen. Proben, die einen
potentiellen grofien Fehler in der ermittelten Infiltrationstiefe aufweisen, sind gesondert mit
,n.b.“ (nicht bestimmbar) gekennzeichnet.

6.4.3.1 Beispiel

Anhand eines Beispiels werden die zuvor aufgefiihrten Messwerte und die Ergebnisse der
Materialcharakterisierung erlautert. Hierfiir wurde die Probe GTS+NS (1600°C/12 h) ausge-
wahlt. Das GTS-Material sowie die NS-Schmelze spielen zwar im weiteren Verlauf dieser Stu-
die aufgrund der sehr hohen offenen Porositat (GTS) und der variablen temperaturabhingi-
gen Schmelzchemie (NS) keine Rolle, aber anhand der gezeigten Vorversuchsprobe lassen
sich die einzelnen Messwerte und Korrosionserscheinungen gut darstellen (Abb. 6.4-4).

#1 GTS+ NS (1 600°C/1 2h) I MateriaIfSchmelszontakt|

szRWYS

400 pm

e

4 9 Infiltration

% \
o \

= oeInitiale Breite ~ 1700p

~_Infiltration ~ 1200um

1
'

ol o0
500 um |

100 200 300 400 500 600 700
Wellenzahlen in [cm']

Abb. 6.4-4: Exemplarische Auswertung und Darstellung der Ergebnisse anhand des GTS-Materials im Kontakt zur Na»pSigo
Schmelze nach 12 h bei 1600°C nach dem in Abb. 6.4-1 vorgestellten Abbildungsschema.

Uber den offenen Porenraum des GTS-Materials hat eine starke Infiltration (~1200 um) ins
Materialinnere stattgefunden. Aufderdem ist es bei der Reaktion zu Ablésungen ganzer Korn-
verbande gekommen und die ehemalige Material-Schmelz-Grenze ist Richtung Schmelzinne-
res gewandert, was zur Folge hat, dass das Tiegelmaterial durch die infiltrierte Schmelze um
~400 pm aufgequollen ist. Wie die Raman-Messungen belegen ist es nur am eigentlichen Ma-
terial-Schmelz-Kontakt zu einer vollstandigen Destabilisierung in die monokline Phase (Rot)
gekommen. Die Bereiche dahinter sind hauptsichlich tetragonal (Cyan) gepragt, wiahrend das
infiltrierte sowie das unbeeinflusste Material noch als kubische Phase (schwarz) vorliegen.
Die Transformationstiefe kann anhand der m-ZrQ;-Verteilung (Pradominanz) auf ca. 100-
150 pm bestimmt werden. Eine chemische Analyse (EMPA) im kubischen Bereich wurde an
dieser Stelle nicht durchgefiihrt, wire aber niitzlich, um erste Anzeichen einer beginnenden
Stabilisatorauslaugung anhand von Konzentrationsgefallen aufzeigen zu konnen. Vergleich-
bare Messungen wurden im weiteren Verlauf der Korrosionsstudie anhand anderen Proben
durchgefiihrt (siehe folgende Kapitel).
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In der hier vorgestellten Darstellungsweise werden die Ergebnisse der Tiegeltests ausgewer-
tet und miteinander in unterschiedlichen Kategorien (Einfluss ,Porositiat“, Einfluss
»Schmelzsattigung”, usw.) verglichen.

6.4.3.2 Einfluss Schmelzsattigung

Wie bereits zuvor in Kapitel 6.3.3 dargestellt, nimmt die im Verlaufe eines Experimentes zu-
nehmende Schmelzsattigung einen grofden Einfluss auf den Korrosionsverlauf. Viskositatsan-
derungen finden statt (siehe Kapitel 4.7), die den Materialabtransport und die Infiltrations-
neigung (vgl. Poirier-Geiger-Modell Gl.1-1) beeinflussen. Durch die zunehmende Sattigung
wird aber auch das Korrosionspotential der Schmelze gemindert, was zu einer stetigen Sen-
kung der der Materialabtragsrate durch Verlangsamung der Diffusionsprozesse fiihrt.

Der Einfluss der Schmelzsattigung auf den Korrosionsverlauf wurde anhand der CAS-
Schmelze untersucht. Uber die in Kapitel 6.2 vorgestellten Schmelzsittigungsexperimente
wurde ein ZrO;- bzw. ein Y,03-Sattigungswert von ~9 wt% bzw. ~6 wt% in der CAS-Schmelze
ermittelt. Darauthin wurden CAS-Schmelzen mit 9 wt% Zr0O, und/oder 6 wt% Y,03 nach dem
in Kapitel 4.3 beschriebenen Verfahren synthetisiert. Ihre Korrosivitit gegeniiber den YSZ-
Materialien (FSZ & PSZ/TZP) wurde anschliefiend in Form von Tiegeltest (siehe Tab. 6.4-1)
getestet und die Korrosionsauswirkungen anschlief3end in Abhdngigkeit vom Phasenbestand
(FSZ gegeniiber PSZ/TZP) analysiert.

FSZ

Die folgende Abb. 6.4-5 zeigt die Ergebnisse der Korrosionstests in Kontakt zum FSZ T8Y-
Material. Zunachst fallt auf, dass sich die Korrosionserscheinungen zwischen der ungesattig-
ten und der an ZrO; gesattigten Schmelze sehr dhnlich sind. Es kommt zur Ausbildung einer
doppelten Korrosionsschicht, wie sie auch bereits anhand der kombinierten Einkristall-Tie-
gel-Experimente erldutert wurde. Auch der Phasenbestand und die mikrostrukturellen Ande-
rungen nach der Korrosion sind dieselben. Unterschiede bestehen lediglich in der Machtigkeit
der dufderen Korrosionsschicht, bzw. in der Machtigkeit des monoklinen Anteils der dufderen
Korrosionsschicht.

In der an ZrO; gesattigten Schmelze kommt es zu keinem bedeutenden Materialabtrag (Abb.
6.4-5 Mitte oben). Im Gegenteil, die korrodierte Wand zeigt eher Anzeichen eines Zuwachses.
Die Korrosion ist lediglich auf das Auslaugen des Y,03; aus den zu ~15 wt% stabilisierten
Zr0,-Kornern beschrankt. Durch die starke Umwandlung in m-ZrO; und die dadurch bedingte
Volumenzunahme und die Gefligeauflockerung kommt dieser scheinbare Materialzuge-
winn/-quellung zustande. Weiter féllt auf, dass die einzelnen monoklinen Kérner am direkten
Kontakt grofier sind als im Kontakt zur ungesattigten Schmelze.

Die ungesattigte Schmelze (Abb. 6.4-5 oben) hat hingegen ein erhdhtes Materialauflosepoten-
tial, weshalb die dufidere Korrosionsschicht am direkten Material-Schmelz-Kontakt wieder
aufgelost wird, was anhand der zum Kontakt hin abgeflachten Kérner zu erkennen ist. Die
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6 Korrosionsexperimente

erhohte Materialauflosung zeigt sich auch an den Materialabtragsmessungen an der korro-
dierten Tiegelwand. Dabei ist sie mit einem A-Wert von -100 pm deutlich messbar.
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Abb. 6.4-5: Tiegeltests des T8Y-Materials mit (von oben nach unten) der reinen CAS-Schmelze, CAS+ZrO,, CAS+Y,03 und
CAS+Zr0O,+Y,03.

In der an Y,03 gesattigten Schmelze ist nur die Bildung der inneren Korrosionsschicht sicht-
bar. Aufgrund der bereits vorhandenen Y,03-Sattigung findet keine starke Transformation
die tetragonale bzw. in die monokline Phase statt. Allerdings ist es zu einem messbaren Ma-
terialabtrag gekommen, der sogar den Abtrag in der reinen CAS-Schmelze tibertrifft. Das
Zr0,-Material wird komplett aufgeldst (Bulkauflosung) und von der Schmelzphase aufge-
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6 Korrosionsexperimente

nommen. Die Auflésung kann auch hier sehr deutlich anhand der stark abgeflachten kontakt-
nahen Koérner nachvollzogen werden. Dies bedeutet aber auch, dass das stabilisierende Y,03
in den geldsten ZrO,-Kornern ebenfalls aufgelost oder umgelagert worden sein muss. Eine
Umlagerung in die noch vorhandenen Zr0;-Kérnern bzw. eine Entmischung in eine zusatzli-
che Y;03-reiche Phase konnte sowohl mit der Raman-Methode als auch mit der Réntgenbeu-
gung nicht nachgewiesen werden. Moglicherweise existieren sehr feine, kristalline oder
amorphe Ausscheidungen einer Yttriumsilikat- (Y2Siz07) und/oder Yttriumaluminat-Phase
(Y3Al5012), die das iiberschiissige Y203 aufnehmen. Beide angesprochenen Y-haltigen Phasen
sind bei den gegebenen Bedingungen thermodynamisch stabil. Allerdings konnten sie mit den
verwendeten Methoden nicht nachgewiesen werden.

Mikrostrukturell gleichen die Korrosionsphdnomene in der an Y,03 gesattigten CAS-Schmelze
denen der an ZrO; und Y,03 gesattigten Schmelze (Abb. 6.4-5 unten). Einzig die Infiltrations-
tiefe und die Materialabtragung unterscheiden sich. In der an ZrO, und Y,03; geséttigten
Schmelze bleibt nicht nur die Umwandlung von c-ZrO; in t-ZrO; bzw. m-Zr0O; aus, sondern
aufgrund der zusatzlichen Zr0,-Sattigung auch die Bulkauflésung. Lediglich die Infiltration
der Schmelzphase entlang der Korngrenzen ist auch hier sichtbar. Dies hat zur Folge, dass die
gemessene Infiltrationstiefe starker ausgepragt ist, als bei der lediglich an Y,03 gesattigten
Probe.

Die Studie mit den unterschiedlich gesattigten Schmelzen hat das zuvor in Kapitel 6.3.3 auf-
gestellte Korrosionsmodell bestatigt. Es konnte gezeigt werden, dass sich die Y203 bzw. ZrO;
Sattigung unterschiedlich auf den Korrosionsverlauf auswirken. Wahrend eine ZrO,-gesat-
tigte und gleichzeitiger Y,03-frei Schmelze eine Phasentransformation in die tetragonale und,
bei darauffolgender Abkiihlung auf unter 1100°C, in die monokline Phase zur Folge hat, was
die Ausbildung einer korrosionsverlangsamenden dufieren Schicht nach sich zieht, zeigen
ZrO,-freie und gleichzeitig Y,03-gesattigte Schmelzen ein deutlich héheres Materialabtragpo-
tential, als eine komplett ungesattigte Schmelze (vgl. Abb. 6.4-5). Diese Differenz kann zum
einen auf die fehlende Ausbildung der duferen Korrosionsschicht zuriickzufiihren sein, die
den diffussiven Transport des an der Grenze zur inneren Korrosionsschicht aufgelésten/aus-
gelaugten Zr02/Y,0s3 in die offene Schmelze behindert und somit die gesamte Auflésung des
Materials verlangsamt (siehe Kapitel 6.3.3) und zum anderen auch auf die viskosititssen-
kende Wirkung des Y,03, welche die Diffusionsprozesse und somit den Materialabtrag be-
schleunigt. Die Raman-spektroskopischen Studien (Kapitel 4.7) haben gezeigt, dass es bei der
CAS-Zusammensetzung durch die Aufnahme von Y,03 zu einer Depolymerisation und folglich
zu einer Viskositatssenkung kommt. Die Rolle des ZrO; ist dabei nicht eindeutig. Es gibt An-
zeichen fiir eine netzwerkstabilisierende Wirkung, was der Depolymerisation durch das Y,03
entgegenwirkt und somit die Viskositatsabschatzung schwierig macht.

PSZ/TZP

Das in Kapitel 6.3.3 aufgestellte Korrosionsmodell mit der Doppelschichtausbildung gilt aller-
dings nur fiir vollstabilisierte Materialien mit einem Y,03-Gehalt von >9 wt%. Bei Materialien
von ~6 wt% und kleiner, wie bei den hier verwendeten PSZ/TZP-Materialien SG3Y und
IBU3Y, ist eine Doppelschichtbildung nicht vorhanden (siehe Abb. 6.4-6). Es handelt sich bei

247
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dem beobachteten Korrosionsbild vielmehr um eine sukzessive Gefligeauflésung in Folge der
Material-Schmelz-Interaktion, wie die folgenden REM-Bilder zeigen.
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Abb. 6.4-6: Tiegeltests des SG3Y Materials mit reiner CAS-Schmelze (oben) und an ZrO, und Y,0; gesdttigter Schmelze
(unten).

Die angreifende Schmelze laugt das Y03 aus dem stabilisierten t-ZrO;-Material aus. Fallt der
Gehalt unter einen Wert von 2.5 wt%, kommt es beim Abkthlvorgang zu einer Phasentrans-
formation in die monokline Phase, wie die Raman-Messungen belegen. Diese Transformati-
onszone reicht bis zu 500 um tief ins Material, was eine 10-fache vergrofierte Transformati-
onstiefe im Vergleich zum T8Y-Material bedeutet. Allerdings kommt es beim SG3Y-Material
auch zu einer Quellung des Materials, welche die tatsachliche Transformationstiefe verschlei-
ert. Die Schmelze dringt entlang der Korngrenzen bis zu 1900 um tief ins Geflige ein und 16st
das Material entlang der Korngrenzen auf. Dabei schiebt die infiltrierende Schmelze die ,frei
schwimmenden“ Kérner weiter auseinander, was eine Aufweichung und Quellung der Tiegel-
winde nach sich zieht. Der A-Wert konnte auf ca. 300 pm bestimmt werden. Der anteilige Ma-
terialabtrag am Material Schmelz-Kontakt kann daher nicht bestimmt werden.

Der Vergleich mit den Korrosionserscheinungen des SG3Y-Materials im Kontakt zur gesattig-
ten CAS-Schmelze (Abb. 6.4-6 unten) zeigt einen erwartungsgemafd sehr geringfiigigen Be-
reich der Phasentransformation. Der m-ZrO,-Gehalt in den partiell umgewandelten Berei-
chen ist deutlich niedriger ist als bei der Korrosion durch die ungesattigte Schmelze, wie der
Vergleich der beiden roten Spektren zeigt. Die Materialquellung ist hingegen identisch. Die
Infiltration der gesattigten Schmelze ist, wie auch schon beim T8Y-Material, tiefer als bei der
ungesattigten. Dies kann zum einen, wie auch bereits zuvor diskutiert, auf den ausbleibenden
Materialabtrag zuriickgefiihrt werden aber auch durch unterschiedliche Viskosititen (siehe
Poirier-Geiger-Modell Gl.1-1) bedingt werden.
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Ein weiterer offensichtlicher Unterschied zwischen den mikroskopischen Korrosionserschei-
nungen von gesattigter zu ungesattigter CAS-Schmelze ist das Kornwachstum nahe des Mate-
rial-Schmelz-Kontakts. Bei der gesattigten Schmelze ist kein {ibermaf3iges Kornwachstum zu
erkennen, wihrend die kontaktnahen ZrO,-Korner in der ungeséattigten Schmelze nach iden-
tischer Haltezeit und Temperatur die doppelte bis dreifache Gréfie aufweisen. Da es sich bei
den Koérnern um reines m-ZrO; handelt, liegt die Vermutung nahe, dass der Y,03-Verlust, der
lediglich im Kontakt zur ungesattigten Schmelze auftritt, bei dem Kornwachstum eine Rolle
spielt. Eine weitere Moglicherweise konnte auch der stetige ZrO»-Fluss, aus der Infiltrations-
zone, an den m-Zr0Oz-Kérnern vorbei, in die freie Schmelze, darstellen, der die m-ZrO;-Kérner
wachsen lasst, wahrend die eigentliche Materialauflosung im dahinterliegenden t-ZrO»-Be-
reich stattfindet. Dieser mogliche Prozess ist in einer gesattigten Schmelze nicht méglich, da
der Materialtransport aufgrund des nicht vorhandenen Konzentrationsgefélles ausbleibt. Die
wahre Ursache fiir das tibermaf3ige Kornwachstum, konnte nicht abschlief3end geklart wer-
den.

Die Korrosionsexperimente mit dem PSZ/TZP-Material SG3Y im Kontakt zur reinen und ge-
sattigten Schmelze zeigen aber auch, dass die Schmelzsattigung an ZrO; und Y,0s3 nicht ent-
scheidend fiir den Korrosionsfortschritt ist. Infiltration und Materialquellung sind in beiden
Fallen beinahe identisch verheerend und das Materialgefiige wird vergleichbar tiefgreifend
aufgeweicht. Die Korrosion fallt im Vergleich zu den Y-FSZ-Materialien deutlich starker aus.
Diese Unterschiede auf die unterschiedlichen Ausgangsstabilisatorgehalte und die entspre-
chenden Unterschiede im Phasenbestand zuriickzufiihren ist naheliegend und teilweise auch
richtig. Allerdings spielen dabei auch weitere Einflussgrofien, wie Korngréfie und Porositit
eine Rolle, wie in den folgenden Abschnitten dargestellt wird.

6.4.3.3 Einfluss Stabilisatorgehalt

Um den Einfluss des Stabilisatorgehalts im ZrO,-Material auf den Korrosionsfortschritt zu
analysieren, miissen gleiche Grundvoraussetzungen gegeben sein. Fiir einen zuldssigen Ver-
gleich unterschiedlicher Materialien miissen die gleichen Versuchsbedingungen (Tempera-
tur/Haltezeit) und identische Materialvoraussetzungen (Porositit/Korngrofie/Verunreini-
gungsgehalt) gegeben sein. Somit ist die Auswahl bei den YSZ-Materialen auf die Proben SG3Y
und T8Y beschrankt. Die Porositatswerte und Verunreinigungsgehalte sind nahezu identisch
(siehe Kapitel 3.3.1 bzw. 3.3.3.1). Lediglich die mittlere Korngrofie des SG3Y-Material betragt
mit ~1 pm nur 20% des T8Y-Materials. Im Folgenden werde die Ergebnisse der Korrosions-
studien des SG3Y- bzw. T8Y-Materials im Kontakt zu den Schmelzen CAS, NAS und
CMAS/CMAS+ dargestellt und diskutiert.

CAS

Abb. 6.4-7 zeigt den Vergleich von T8Y und SG3Y im Kontakt zur CAS-Schmelze nach 12 h bei
1600°C. Auf den ersten Blick ist ersichtlich, dass das Gefiige der SG3Y-Keramik sehr viel tief-
greifender durch den Schmelzangriff geschadigt ist. Es kommt zu keiner doppelten Korrosi-
onsschichtbildung, wie beim T8Y-Material.
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Abb. 6.4-7: Einfluss des Y,03-Gehalts auf die Korrosion in der CAS-Schmelze: Unterschiede in der Korngréfse von T8Y und
SG3Y.

Die Infiltration ist durch die komplette Tiegelwand fortgeschritten und die infiltrierte
Schmelze hat die Korner z.T. deutlich voneinander separiert und das Material aufge-
schwemmt, was sich durch die scheinbare Materialquellung bemerkbar macht. Die Transfor-
mation in die m-ZrO,-Phase ist beim SG3Y-Material um das 10-fache hoher.

Die entsprechenden EMPA-Profilmessungen (Abb. 6.4-8) zeigen bei der T8Y-Probe im Kon-
takt zur CAS-Schmelze, dass es beim Ubergang der inneren Schicht zur dufReren Schicht zum
Sprung von ~9 wt% auf ~6 wt% kommt. Auch die CaO-Anreicherung in den c-ZrO,-Kérnern
der inneren Schicht ist eindeutig zu erkennen, wie es bereits in Kapitel 6.3.3 fiir FSZ-Material
beschrieben wurde. Auch am direkten Material-Schmelz-Kontakt ist der Y,03-Gehalt auf ca.
2,5 wt% gesunken, wonach die m-ZrO;-Phase nach der Abkiihlung stabil ist. Dies wird iiber
die Raman-Messungen eindeutig bestatigt. Auch die gemessenen Infiltrations- und Transfor-
mationstiefen werden durch die EMPA-Profilmessungen bestatigt. Sie zeigen, dass der Y,03
Verlust (<2 wt%) in den Kérnern der SG3Y-Keramik weiter fortgeschritten ist, als beim T8Y-
Material. Wie auch bei der T8Y-Probe ist es im m-ZrO-Anteil zu keinen CaO-Anreicherungen
gekommen. Die im nicht-umgewandelten t-ZrO,-Bereich nachweisbaren geringfiigigen CaO-
Gehalte liegen als Verunreinigung bereits im Ausgangsmaterial vor und sind keine Folge der

Korrosion.

Eine Auffalligkeit zeigt die Y,03-Verteilung in dem nicht-umgewandelten t-ZrO-Bereich. Der
Y,03-Gehalt der analysierten Korner ist mit ca. 9-10 wt% deutlich hoher als der Ausgangswert
mit ~6 wt% (vgl. Abb. 3.3-11). Die Ursache fiir diese tiberh6hten Werte, ist auf eine Entmi-
schung des Materials in zwei unterschiedlich stabilisierte ZrO,-Phasen, als Folge der Auslage-

rung bei 1600°C zuriickzufiihren.
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Abb. 6.4-8: EMPA-Profile gemessen in den ZrO, Kérnern des korrodierten T8Y (oben) bzw. SG3Y Materials (unten) nach
12 h bei 1600°C in der CAS-Schmelze. Die Profile wurden senkrecht zum Material-Schmelz-Kontakt aufgenommen.

Wie die BSE-Aufnahme in Abb. 6.4-9 belegt, hat sich ein Gefiige mit binarer Kornverteilung
gebildet. Die zugehorigen EDS-Elementverteilungsmappings zeigen, dass die groben Kérner
reicher an Y203 sind als die kleineren Kérner. Wie bereits in Kapitel 3.3 diskutiert, kommt es
bei einer Auslagerung bei Temperaturen von >1000°C auch ohne Schmelzbeteiligung zu einer
Aufteilung in eine t-Phase mit niedrigen Y,03-Gehalten und eine t”-Phase mit hohen Y,03-
Gehalten, wie es auch bereits durch LIPKIN et al.[¢9] experimentell nachgewiesen wurde. Si-
cher tragt die Anwesenheit einer gesattigten Schmelze zur Beschleunigung dieses Prozesses
bei.

YK

Abb. 6.4-9: EDS-Elementverteilungsmapping im korrodierten Bereich mit bindrer Korngréf3enverteilung der SG3Y + CAS
(1600°C/12h) Probe.
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Eine Phasenunterscheidung mittels p-XRD? war an dieser Stelle nicht méglich, da es sich bei
RT bei beiden Phasen um tetragonale Strukturen handelt, welche mittels p-XRD? nicht unter-
schieden werden koénnen (siehe Kapitel 3.3.4).

Da fiir die EMPA-Profilmessungen aufgrund des zu erwartenden Analysevolumens von meh-
reren um? nur gréfRere Kérner ausgewihlt wurden, um eine Mischanalyse mit der infiltrier-
ten Schmelze zu vermeiden, zeigt das Y,03-Profil in Abb. 6.4-8 einen durchgehend hohen
Y203-Gehalt von 9-10 wt%, welcher somit nicht reprasentativ fiir die gesamte Probe ist. Die
detaillierten Gefligeaufnahmen in Abb. 6.4-7 #28 (rot umrandet) lassen den Schluss zu, dass
es durch die binare Phasenverteilung zu einer selektiven Materialkorrosion kommt. Bei die-
ser werden primar die kleineren Korner mit niedrigem Y,03-Gehalt aufgelost, wahrend die
grofden, hochstabilisierten Kérner iibrig bleiben.

Um auch den Einfluss einer unterschiedlichen Korngrofée im Ausgangsmaterial zu eliminie-
ren, wurde fiir einen weiteren Vergleich die Korngroéfie des SG3Y-Material durch einen zu-
satzlichen Sinterschritt (siehe Kapitel 3.2.1) an die mittlere Korngroéfie des T8Y-Materials an-
gepasst. Abb. 6.4-10 zeigt den Vergleich von T8Y und SG3Y Material mit angepasster Korn-
grofde nach 2 h im Kontakt zur CAS-Schmelze.
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Abb. 6.4-10: Einfluss des Y,03-Gehalts auf die Korrosion in der CAS-Schmelze: Identische Korngréf3e von T8Y und SG3Y.
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Eine Vergroberung des Ausgangsmateri-

als hat eine Steigerung der Korrosions-
bestandigkeit zur Folge. Sowohl Infiltra-
tionstiefe als auch Transformationstiefe
werden deutlich verringert, was bereits
anhand der Benetzungsversuche (sieh
Kapitel 5.2.5.1) vermutet wurde. Inwie-
fern sich die Korngrofde auf den Korrosi-

onsprozess auswirkt, wird im Kapitel

6.4.3.5 ,Einfluss Korngrofie“ detaillierter 0 Q P
orngrolse

diskutiert. Der Vergleich zeigt aber wei-

ter, dass das T8Y-Material’ auch bei ver- Abb. 6.4-11: Korrosion in Abhdngigkeit vom Stabilisatorgehalt
anhand Y,0s-stabilisierter Proben T8Y und SG3Ya4ni650°c im Kon-

takt zur CAS-Schmelze bei vergleichbarer Korngréfe in [um] und
halb so grofde Transformationsfront auf- Porositdt.

weist (siehe Abb. 6.4-10 & Abb. 6.4-11) und, dass das Korngefiige nicht so stark durch die
infiltrierende Schmelze gestort wird. Bei SG3Y-Material kommt es trotz Kornvergroberung zu

gleichbarer Korngrofie, eine weniger als

einem Aufschwemmen des Tiegelwandmaterials mit messbarer Materialquellung, welche
sich in der gleichen Grofdenordnung wie beim feinkérnigeren Ausgangsmaterial bewegt.

Der Vergleich zwischen T8Y- und SG3Y-Material zeigt, dass der Stabilisatorgehalt einen gro-
Ben Einfluss auf die Korrosionsbestandigkeit der Zr0,-Keramik hat. Bei hoher (voller) Y,03-
Stabilisierung (FSZ) ist der Korrosionsprozess ein anderer, als bei partieller Stabilisierung
(PSZ/TZP). Beim FSZ-Material kommt es durch die Ausbildung der dufieren Schicht zu einer
Bildung einer Barriereschicht, die den Abtransport des ausgelaugten bzw. aufgelosten Y,03
bzw. ZrO; von der inneren Korrosionsfront in die freie Schmelze behindert, wie es in Kapitel
6.3.3 ausfiihrlich beschrieben wurde. Dieser Schutzmechanismus fehlt bei Materialien, die mit
<6 wt% Y,0s-stabilisiert sind. Es kommt dabei nicht zur Ausbildung einer vorgelagerten Kor-
rosionsschicht, welche die Y,0s3-Diffusion in die freie Schmelze behindert. Das Y,03 wird bei
andauerndem Material-Schmelz-Kontakt direkt auf unter 2,5 wt% ausgelaugt, was einen Zer-
fall der tetragonalen Korner und eine Phasentransformation in die monokline Phase zur Folge
hat. Dieser Prozess schreitet mit der Zeit immer weiter ins Materialinnere voran. Durch die
standig nachstromende Schmelze werden die Kérner sukzessive voneinander separiert, was
den Weg der Schmelze ins Material vereinfacht und die Phasentransformation beschleunigt.
Die erh6hte Transformationstiefe kann durch Raman-Messungen nachgewiesen werden. Die
leicht erhdhte Schmelzinfiltration in Kombination mit der verstarkten Phasentransformation
fithrt zu einer nachweislichen Materialquellung beim SG3Y-Material, wahrend es beim T8Y-
Material lediglich zu einer geringfiigigen Materialauflosung (~35 pum) kommt. Der Anteil des
Materialabtrags der SG3Y-Probe kann hingegen nicht bestimmt werden, da er von der Quel-
lung tiberlagert wird.
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NAS

Die folgende Abb. 6.4-12 zeigt die T8Y-Probe (oben) und die SG3Y-Probe (unten) im Kontakt
zur hochviskosen NAS-Schmelze. Zu beachten ist, dass eine Korngréfdenanpassung hierbei
zuvor nicht erfolgt ist.
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Abb. 6.4-12: Einfluss des Y,03-Gehalts auf die Korrosion in der NAS-Schmelze: Unterschiede in der initialen Korngréfse
von T8Y und SG3Y.
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Abb. 6.4-13: EMPA-Profile, gemessen in den ZrO,-Kérnern des korrodierten T8Y- (oben) bzw. SG3Y-Materials (unten),
nach 12 h bei 1600°C in der NAS-Schmelze. Profile senkrecht zum Material-Schmelz-Kontakt.
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Beim Kontakt zur NAS-Schmelze, die aufgrund der hohen Viskositit und des schlechten Be-
netzungsverhaltens in beiden Fillen nur sehr geringe Korrosionserscheinungen zeigt, sind
dennoch Unterschiede zwischen FSZ und PSZ/TZP festzustellen. Das Y03 wird in beiden Pro-
ben aus dem ZrO,-Material ausgelaugt und es erfolgt ein geringer Materialabtrag. Anzeichen
fiir eine Materialquellung gibt es nicht, was auf die hohe Viskositdt und die schlechte Benet-
zung zurlickzufiihren ist. Wie auch schon bei den Versuchen mit der CAS-Schmelze, zeigt das
PSZ/TZP-Material einen deutlich starkeren Transformationsbereich und eine tiefergreifen-
dere Infiltration (Abb. 6.4-12).

Die EMPA-Profilmessungen (Abb. 6.4-13) zeigen keine Auffalligkeiten. Entsprechend der Pha-
senverteilung (siehe Raman-Phasenmapping) ist es im kontaktnahen, monoklin-umgewan-
delten Bereich zur Auslaugung des Y03 unter einen kritischen Wert von ca. 2,5 wt% gekom-
men, weshalb bei RT die monokline Phase stabil ist. In den ZrO,-Kérnern konnten keine ho-
here Einlagerung von Schmelzkomponenten nachgewiesen werden (vgl. Abb. 7.4 13 rechts),
was zum einen auf die strukturell stabile NAS-Schmelze und deren fest eingebauten Oxidkom-
ponenten zuriickzufithren und zum anderen durch die schlechte Loslichkeit der Schmelzkom-
ponenten im ZrO»-Gitter begriindet ist. Das Fehlen von gut 16slichen, reaktiven Komponenten
(z.B. Erdalkalien CaO bzw. MgO) ist auch hauptverantwortlich fiir die schlechtere Benetzung
und somit fiir die geringe Infiltrationswirkung und die generelle Reaktionstragheit der NAS-
Schmelze gegeniiber der YSZ-Keramiken.

Auch in dieser Probe streut die Y,03-Verteilung, entsprechend der heterogenen Stabilisator-
verteilung im Ausgangsmaterial, im unkorrodierten SG3Y-Material von ~9 wt% bis ~4 wt%.
Ein Geflige mit dhnlich deutlicher bindrer Kornverteilung, wie es im Kontakt zur CAS-
Schmelze auftritt, konnte nicht beobachtet werden, was auf die schwachere Beteiligung der
wenig reaktiven NAS-Schmelze und das entsprechend geringe Auflésevermdégen von zuriick-
zufiihren ist.

CMAS/CMAS+

Die Korrosionsexperimente mit den beiden CMASs-Schmelzen nach 1h bei 1600°C (Abb.
6.4-14 & Abb. 6.4-15) zeigen in allen Bereichen deutliche Unterschiede zwischen dem T8Y-
und dem SG3Y-Material, sind aber materialbezogen in ihrem Erscheinungsbild sehr dhnlich.
Die Intensitit, mit der die Korrosionsphdnomene auftreten, ist allerdings bei der CMAS+
Schmelze hoher, was auf eine hohere Reaktivitit bzw. niedrigere Viskositat zurtickzufithren
ist. Die zugehorigen EMPA-Profilmessungen sind in Abb. 6.4-16 & Abb. 6.4-17 dargestellt.

Die niedrigviskosen, gut benetzenden CMASs-Schmelzen dringen entlang der Korngrenzpha-
sen in das hoch Y;03-stabilisierte T8Y-Material ein. Es kommt zu einer ausgepragten Kornse-
paration. Die m-ZrO,-Phase konnte in keiner der T8Y-Proben nachgewiesen werden. Auch t-
ZrO; ist nur in leichten Ansatzen am dufdersten Kontakt zu erahnen. Wie die Raman-Punkt-
messungen zeigen, sind die Unterschiede in den einzelnen Spektren nur sehr gering, so dass
man noch nicht von einer rein tetragonalen Phase sprechen kann. Der Y,03-Gehalt in den Kor-
ner nimmt dabei stetig von ~14,5 wt% (unaffektierten Material im Tiegelwandinneren) bis
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auf ca. 6-8 wt% (Kornern am dufdersten Kontakt) ab. Y,03 Gehalte von <6 wt% wurden in kei-
nem der untersuchten Kérner gemessen. Im Gegenzug zum Y,03-Verlust hat ein Einbau von
bis zu 2,5 wt% des sehr gut 1dslichen CaO aus der Schmelze stattgefunden.
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Abb. 6.4-14: Korrosion des T8Y- (oben) und SG3Y-Materials (unten) im Kontakt zur CMAS-Schmelze nach 1 h bei 1600°C.
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Abb. 6.4-15: Korrosion des T8Y- (oben) und SG3Y-Materials (unten) im Kontakt zur CMAS+ Schmelze nach 1 h bei 1600°C.
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Abb. 6.4-16: EMPA-Profile gemessen in den ZrO,-Kérnern des korrodierten T8Y- (oben) und SG3Y-Materials (unten) nach
der Korrosion in der CMAS-Schmelze fiir 1 h bei 1600°C. Profile senkrecht zum Material-Schmelz-Kontakt.
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Abb. 6.4-17: EMPA-Profile gemessen in den ZrO, Kérnern des korrodierten T8Y- (oben) und SG3Y-Materials (unten) nach
der Korrosion in der CMAS+ Schmelze fiir 1 h bei 1600°C. Profile senkrecht zum Material-Schmelz-Kontakt.
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Des Weiteren konnten grofiere Anteile Fe;03 und auch MgO in den ZrO;-Kérnern nachgewie-
sen werden. Der Einbau von Ca0 und MgO fiihrt zu einer Fremdstabilisierung des ZrO,-Git-
ters, welche die Transformation in die t-ZrO,-Phase unterbindet und die kubische Struktur
weiter stabil halt. Des Weiteren ist ein erh6htes Kornwachstum der kubischen Korner fest-
stellbar, wie es u.a. KRAMER et al.[22] beobachtet und beschrieben haben. Im Vergleich zum
Ausgangsmaterial sind die Kdrner im Bereich des aufgeldsten Gefiiges deutlich vergrofiert,
was auf einen fliissigphasengestiitzen Kornreifeprozess zuriickzufiihren ist.

Wie die Restwandstirkenmessungen ergaben, ist es im Kontakt zu den beiden CMASs-
Schmelzen trotz der Aufschwemmung zu einem messbaren Materialabtrag gekommen. Die
Ursache hierfiir ist die Komplettaufldsung des Materials, zu der es beim Uberschreiten der
Mischungsliicke von der c-ZrO; (~6-8 wt% Y203, 2-2,5 wt% Ca0, +MgO0) zur niedriger stabili-
sierten t-ZrO, Phase kommt (vgl. Korrosionsmodell Kapitel 6.3.3). Durch die sehr gute Los-
lichkeit von ZrO; (~12 wt% siehe Kapitel 6.2.3) in beiden CMASs-Schmelzen, in Kombination
mit der niedrigen Viskositit der Schmelzen, kommt es nach der Auflésung des ZrO; zu einem
schnellen Abtransport und einer schnellen Verteilung in der freien Bulkschmelze (detaillierte
Diskussion siehe Kapitel 6.4.3.8 ,Einfluss Viskositdt (Temperatur)“), was die direkte Wieder-
ausfallung in der t-ZrO,-Phase unterbindet. Eine Doppelschichtbildung, wie in der CAS-
Schmelze, ist daher in den CMASs-Schmelzen bei 1600°C nicht zu beobachten. Somit ist die
Korrosion des FSZ-Materials durch die CMASs-Schmelzen durch Korngrenzphasenauflosung
und Bulkauflésung gepragt.

Wie die SEM-Bilder zeigen, sind sowohl in der CMAS- als auch der CMAS+-Probe die Kérner
am dufdersten Kontakt stark abgerundet und stark verkleinert. Beides sind Hinweise auf einer
Bulkauflésung. Die Kornseparation wird durch das sehr gute Benetzungsverhalten und die
sehr geringe Viskositat, wie sie flir die CMAS bzw. CMAS+ Schmelze nachgewiesen wurden
(siehe Kapitel 4.6 & 5.2), hervorgerufen. Die Kombination aus niedriger Viskositdt und sehr
gutem Benetzungsverhalten sorgt fiir eine stark kriechende Schmelze (detaillierte Diskussion
siehe Kapitel 6.4.3.7 ,Einfluss Viskositat und (Benetzungsverhalten)“), die insbesondere ent-
lang der Korngrenzen ins Material vordringt. Auch wenn die SEM-Aufnahmen des aufge-
schwemmten Gefliges eher auf einen Quellprozess schliefien lassen, scheint der Materialab-
trag durch Auflésung zu iiberwiegen. Vergleicht man die beobachteten Korrosionserschei-
nungen des FSZ-Materials in den CMASs-Schmelzen mit denen in der CAS-Schmelze, so
entsprechen diese rein dufderlich den Korrosionserscheinungen der inneren Korrosions-
schicht (vgl. Korrosionsmodell Kapitel 6.3.3). Beim T8Y-Material kann die Schmelze aufgrund
der geringeren Korngrenzphasenkonzentration und der grofden Koérner, die sich nicht so
leicht verdrangen lassen, nicht so schnell ins Material eindringen. Die Infiltration beginnt zu
stocken. Die Infiltration fallt im Vergleich zum SG3Y-Material aber noch relativ gering aus.

Beim SG3Y-Material ist der Korrosionsprozess deutlich weiter fortgeschritten. Es ist zu einer
Infiltration von 1200-1500 pm gekommen. Das Material ist aufgequollen, das Korngefiige zer-
stort und aufgeweicht, wie es zuvor bereits im Kontakt zur CAS- und auch zur NAS-Schmelze
beobachtet wurde. Am duflersten Kontakt ist es zu einer vollstindigen Zersetzung der t-ZrO,-
Korner gekommen. Diese zersetzten sich in Folge der Stabilisatorauslaugung in viele kleinere
monokline Kérner und liegen bei abgekiihlter Probe als kleine, runde m-ZrO; Kérner vor. Eine
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detaillierte Untersuchung des Kornzersetzungsprozesses folgt in Kapitel 6.4.3.5 ,Einfluss
Korngrofie“ (Unterpunkt ,Korrosion auf KorngréfRenmafdstab“).

Bei der CMAS+-Probe ist die Korrosion (Infiltration/Transformation) starker fortgeschritten
als bei der CMAS-Probe, was auf Unterschiede in Viskositidt/Benetzungsverhalten/Basizi-
tdt/ZrOz- und Y,03-Aufnahmekapazitdt zuriickzufiihren ist (siehe Kapitel 6.4.3.7, Kapitel
6.4.3.8 und Kapitel 6.4.3.9 ,Einfluss Viskositit/Basizitat"). Der Grund fiir die tiefgreifendere
Phasentransformation in den PSZ/TZP-Materialien ist im niedrigeren Stabilisatorgehalt und
einer niedrigeren Ausgangskorngrofde bzw. in der erhéhten Infiltration und der einhergehen-
den Materialquellung zu suchen. Uber die Zerstérung des Kornverbundes und die Separation
der einzelnen Korner schafft sich die strak kriechende, infiltrierende Schmelze Platz und kann
auf diese Weise immer weiter ins Materialinnere vordringen. Es kommt zu einem material-
einwarts-gerichteten stetigen Schmelzfluss. Dabei steht die eindringende Schmelze nie lange
mit den gleichen Koérnern in Kontakt. Es kann sich kein Gleichgewicht zwischen Schmelze und
Zr0;-Kornern ausbilden.

Flir die dem Material-Schmelz-Kontakt nahen Kérner bedeutet dies, dass die sie umgebende
Schmelze stindig durch den materialeinwarts-gerichteten Schmelzfluss aus dem freien
Schmelzreservoir gespeist wird und sich somit standig erneuert. Dadurch wird am Kontakt
keine Y;03- und ZrO,-Sattigung erreicht und die Kdrner werden immer weiter ausgelaugt und
aufgelost. In Folge dessen werden die Kérner am dufdersten Kontakt kontinuierlich bis auf
~2 wt% ausgelaugt, destabilisiert und aufgeldst. Die weiterflieRende Schmelze nimmt dabei
an jedem Korn, das sie passiert, weiteres Y>03; und ZrO; auf, was die Reaktivitdt gegeniiber
den ZrO; Korner mit fortschreitender Infiltrationstiefe verringert. Im Gegenzug gibt sie im
Zr02-Gitter losliche Komponenten CaO, MgO und (Fe,03) an die Kérner ab. Diese Fremdstabi-
lisierung ist sowohl in den EMPA-Profilmessungen, als auch indirekt in den Raman-Analysen,
die im Anschluss an die m-ZrO, dominierten Kontakt-nahen Bereiche geringen Anteile einer
kubischen Phase zeigen, zu erkennen (detaillierte Diskussion siehe Kapitel 6.4.3.7, Kapitel
6.4.3.8 und Kapitel 6.4.3.9 ,Einfluss Viskositat/Basizitat").

Die EMPA-Profilmessungen im ZrQ;-Material (Abb. 6.4-16 & Abb. 6.4-17) zeigen bei der je-
weiligen maximalen Infiltrationstiefe eine scheinbare Anreicherung an SiO; und Al;03 in den
Zr02-Kornern, was auf Mischanalysen zurtickzufiihren ist. Bedingt durch die sehr kleine Aus-
gangskorngrofie des SG3Y-Materials (~1 um) wird bei den EMP-Messungen immer auch die
an den Korngrenzen befindliche, infiltrierte Schmelze mitgemessen, was den scheinbaren
Si0;-/Al;03-Einbau erklart.

Zusammenfassung

Im Vergleich zum T8Y-Material (FSZ) ist das SG3Y-Material (PSZ/TZP) auch bei vergleichba-
rer Korngrofie gegentiber der getesteten silikatischen Schmelzzusammensetzungen korrosi-
onsanfilliger. Da beim SG3Y-Material mit 6 wt% Y,0s3 keine Mischungsliicke tiberbriickt wer-
den muss, findet neben der starken Infiltration ein konstanter Auslaugungs- Destabilisie-
rungs- und Materialauflosungsprozess statt. Eine korrosionshemmende vorgelagerte Schicht,
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wie sie im Kontakt zur CAS-Schmelze beim FSZ-Material gebildet wird, entsteht beim
PSZ/TZP-Material nicht.

Die Versuche haben aber auch gezeigt, dass der Korngrofdeneffekt einen grofden Einfluss auf
die Korrosion hat. Die Versuche mit unterschiedlichen Schmelzzusammensetzungen zeigen
weiter, dass der Korrosionsprozess zudem sehr stark von den Schmelzeigenschaften Viskosi-
tat/Basizitat abhdngt. Sowohl die Korngrofieneffekte als auch die Einfllisse der Schmelzvis-
kositit/-basizitat werden gesondert in den nachfolgenden Kapiteln behandelt.

6.4.3.4 Einfluss Stabilisatortyp

Auch der Stabilisatortyp hat grofden Einfluss auf den Korrosionsprozess bzw. die Korrosions-
bestdandigkeit von stabilisierten ZrO,-Materialien gegeniiber silikatischer Schmelzen. In die-
sem Kapitel wird das Korrosionsverhalten der typischerweise in der Industrie verwendeten
MSZ-Keramik gegeniiber der YSZ-Keramik verglichen. Leider waren keine ausreichend dich-
ten CSZ-Materialien verfiigbar, weshalb lediglich der Vergleich zwischen MSZ- und YSZ-Ma-
terialien realisiert werden konnte.

Die Versuche wurden ebenfalls als Tiegelversuche durchgefiihrt. Verglichen werden die mit
~4,2 wt% und 3,4 wt% MgO (~12 mol% und 10 mol%) stabilisierten Materialien IBU10Mg
und SG10Mg sowie die bereits bekannten Y,03-stabilisierten Materialien SG3Y (5,8 wt%) und
T8Y (~14,5 wt%). Ein Vergleich mit MSZ- und YSZ-Materialien gleichen Stabilisatorgehalts ist
leider nicht moglich. Auch die Porositét ist mit 2-3 % bei den MgO-stabilisierten Materialien
hoher. Die Ausgangskorngrofie der MgO-stabilisierten Materialien ist mit ~1 pm mit der SG3Y
Keramik vergleichbar.

Am besten lasst sich der Einfluss des Stabilisatortyps anhand von Korrosionstests mit nomi-
nell MgO-/Y,03-freien Schmelzen nachvollziehen, da somit in der Schmelze keine , Vorsatti-
gung” an den Stabilisator Oxiden vorliegt. Die niedrig viskose CAS- und die hoch viskose NAS-
Schmelze erfiillen dieses Kriterium. Die Versuche fiir den folgenden Vergleich wurden alle bei
2 h Haltezeit und 1600°C durchgefiihrt. Erganzend wurden auch Versuche mit der MgO-hal-
tigen CMAS-/CMAS+-Schmelze durchgefiihrt, um den Effekt einer Vorsattigung auf das Kor-
rosionsverhalten von MSZ-Keramiken zu untersuchen.

CAS

Abb. 6.4-18 zeigt in der oberen Hailfte die beiden YSZ-Materialien im Kontakt zur CAS-
Schmelze. Die Korrosionserscheinungen der beiden Materialien wurden bereits ausfiihrlich
im Kapitel 6.4.3.3 ,Einfluss Stabilisatorgehalt” diskutiert. Die Ergebnisse lassen sich wie folgt
zusammenfassen. Im T8Y-Material ist es zu einem Materialabtrag gekommen. Die Schmelze
ist ca. 80 um ins Material eingedrungen und hat dabei zu einer doppelten Korrosionsschicht-
bildung mit einer Transformation in die monokline bzw. tetragonale Phase gefiihrt. Die m-
ZrO,-dominierte Schicht ist ca. 40 pm machtig. Im SG3Y-Material ist es in Folge der erh6hten
Infiltration (~1050 um), der Korngrenzphasenauflosung und der Phasentransformation zu
einer Materialquellung von ca. 120 um gekommen. Als Folge der intensiveren Material-
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Schmelz-Interaktion hat sich eine ca. 200 um méachtige m-ZrO;-dominierte Schicht ausgebil-
det. Auch diese SG3Y-Probe zeigt nach dem Versuch eine Entmischung in zwei unterschied-
lich grofde und unterschiedlich Y,03-haltige Korngruppen (siehe Kapitel 6.4.3.3). Dies erklart
die konstant erhohten Y;03-Werte (9 wt%) in den EMPA-Profilen (Abb. 6.4-19). In beiden
YSZ-Tiegeln (siehe Schliffbilder Abb. 6.4-18 T8Y & SG3Y) ist die Schmelze wahrend der Tests
im Tiegel verblieben.
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Abb. 6.4-18: Tiegeltests der Y,Os-stabilisierten Materialien T8Y und SG3Y (obere Hdlfte) und der MgO-stabilisierten Ma-
terialien IBU10Mg und SG10Mg (untere Hdlfte) mit der CAS-Schmelze nach 2 h bei 1600°C.
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Die untere Halfte zeigt die beiden MgO-stabilisierten Materialien im Kontakt zur CAS-
Schmelze. Bereits makroskopisch ist eine drastische Schadigung beider Materialien (siehe
Schliffbilder) zu erkennen. Es ist bei der Reaktion mit der CAS-Schmelze zu einer starken
Delaminierung des Materials gekommen. In beiden Proben hat die Schmelze das Material
stark infiltriert, was auf das sehr gute Benetzungsverhalten der CAS-Schmelze auf den MSZ-
Materialien zuriickzufiihren ist (siehe Kapitel 5.2.6). Das gute Benetzungsverhalten fiihrt zu
einem starken Kriechverhalten, das wiederum dazu fiihrt, dass die Schmelze im Inneren der
Tiegelwand, iiber diese hinweg, auf die Auf3enseite der Tiegelwand gekrochen ist. Die kom-
plette Schmelze ist ins Material infiltriert, sodass im Tiegel selbst keine Restschmelze mehr
vorhanden ist. Im Zentrum der Tiegelwand ist ein schmaler, unbeeinflusster Steg von ca. 450-
500 pm verblieben, der eine tetragonale bis kubische Phase aufweist (sieche Raman-Punkt-
messungen).
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Abb. 6.4-19: EMPA-Profile gemessen in den ZrO,-Kérnern des korrodierten T8Y- (oben) bzw. SG3Y- (Mitte) und IBU10Mg-
Materials (unten) nach der Korrosion in der CAS-Schmelze bei 1600°C fiir 2 h.

Durch den intensiven Kontakt mit der Schmelze ist es, vom ehemaligen Material-Schmelz-
Kontakt aus gemessen, bis zu einer Tiefe von ca. 1500 pm zu einer vollstdndigen Umwandlung
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6 Korrosionsexperimente

in die monokline Phase gekommen. Anhand der Raman-Punktmessungen ist zu erkennen,
dass die Phasentransformation vollstandig abgelaufen ist und keine Reste einer t-Zr0O,-Phase
vorhanden sind, was auf eine vollstdndige Auslaugung des MgO schliefien lasst. Dies belegen
auch die durchgefiihrten EMPA-Profilmessungen (Abb. 6.4-19 unten). In den monoklinen Be-
reichen ist das MgO grofstenteils bis auf <0,5 wt% ausgelaugt worden. Im Gegenzug sind nur
geringe Mengen an CaO aus der Schmelze in die ZrO;-Kérner eingebaut worden. Die niedrigen
Gehalte an den stabilisierenden Komponenten (MgO, CaO) fiihren bei Abkiihlung unter
~1100°C zu einer vollstdndigen Transformation in die monokline Phase. Im weiteren Verlauf
der Profilmessung steigt der MgO-Gehalt in den t-ZrO-halteigen Bereichen (siehe Raman-
Phasenmapping) bis zum unaffektierten Material auf 4-4,5 wt% an. Auch die CaO-Anteile stei-
gen in diesem Bereich leicht auf 0,7 wt% an. Das unbeeinflusste Restmaterial zeigt dagegen
keine CaO-Anreicherung, was den Schluss zuldsst, dass es tatsachlich in diesem Bereich zu
keiner Reaktion mit der Schmelze gekommen ist. Die stark benetzende, niedrigviskose
Schmelze ist innerhalb der Tiegelwand, liber den unbeeinflussten Bereich, auf die Aufdenseite
der Tiegelwand gelangt. Dort sind die Auslaugungserscheinungen ebenso stark ausgepragt,
wie am urspriinglichen Kontakt zur Schmelze im Inneren des Tiegels. Das MgO wurde eben-
falls auf <0,5 wt% ausgelaugt. Dies zeigt, wie stark der im Volumenverhaltnis zum Tiegelma-
terial geringe Schmelzanteil mit dem MgO-Material reagiert bzw. das MgO auslaugt. Die Be-
obachtungen lassen den Schluss zu, dass das Mg0-Auslaugungspotential der CAS-Schmelze
sehr viel hoher ist, als es bei Y203 der Fall ist. Belegt wird diese Vermutung durch EDX-Ele-
mentverteilungsmappings, die im Abschnitt ,Korrosionsantrieb” dargestellt werden. Eine de-
taillierte Diskussion zum Thema findet in Kapitel 6.4.3.7, 6.4.3.8 und 6.4.3.9 ,Einfluss Visko-
sitat/Basizitat” statt. Folglich ist die Korrosionsresistenz von Y,03-stabilisiertem ZrO, gegen-
tiber CAS-Schmelzen deutlich héher, als die von MgO-stabilisiertem ZrO».

Die Delaminierung des korrodierten Bereichs ist auf die Auflosung der Korngrenzphasen und
den Volumensprung bei der Transformation in die monokline Phase zurtickzufiihren. Wie in
Abb. 6.4-3 b) dargestellt kommt es in Folge des Volumensprungs zu starken Druckspannun-
gen innerhalb der einzelnen Kornlagen. Der einzige Weg diese abzubauen ist eine Aufwol-
bung in Richtung des geringsten Widerstands. Auf diese Weise wird eine Schicht nach der
ndchsten abgehoben und die Probe delaminiert. Die tiefgreifende Delaminierung wird beson-
ders begiinstigt durch das sehr gute Benetzungsverhalten und die niedrige Viskositit der
stark infiltrierenden CAS-Schmelze. In wie fern sich die deutlich hoherviskose NAS-Schmelze
auf den Korrosionsfortgang auswirkt, zeigt der folgende Vergleich von YSZ- und MSZ-Materi-
alien.

NAS

Die folgende Abb. 6.4-20 (obere Halfte) zeigt das T8Y- und das SG3Y-Material im Kontakt zur
NAS-Schmelze nach 2 h bei 1600°C. Im vorangegangenen Kapitel 6.4.3.3 Einfluss Stabilisator-
gehalt wurden die Korrosionserscheinungen bereits anhand der 12 h Proben erlautert. Fiir
die beiden 2 h-Proben (T8Y und SG3Y) gilt, dass es nur zu einer sehr geringen Korrosion ge-
kommen ist. Sowohl die Raman-Phasenmappings, als auch die zugehorigen EMPA-Profilmes-
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6 Korrosionsexperimente

sungen (Abb. 6.4-21) belegen dies. So ist es lediglich am dufiersten Kontakt zu einer gering-
fligigen Auslaugung des Y,03 und einer damit einhergehenden Phasentransformation in die
monokline Phase gekommen.
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Abb. 6.4-20: Tiegeltests der Y,0s-Stabilisierten Materialien T8Y und SG3Y (obere Hdlfte) und der MgO-Stabilisierten Ma-
terialien IBU10Mg und SG10Mg (untere Hdilfte) mit der NAS-Schmelze nach 2 h bei 1600°C.

Die MgO-stabilisierten Materialien zeigen dagegen, auch im Kontakt zur sehr hoch viskosen
NAS-Schmelze, sehr starke Korrosionserscheinungen. Abb. 6.4-20 (untere Halfte) zeigt das
[BU10Mg- und das SG10Mg-Material nach dem Korrosionsversuch in NAS-Schmelze bei
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1600°C/2 h. Sowohl die Infiltration als auch die Phasentransformation ist bei den MSZ- deut-
lich weiter vorangeschritten als bei den YSZ-Materialien. Das entsprechende EMPA-Profil in
Abb. 6.4-21 (unten) zeigt, dass es auch im Kontakt zur NAS-Schmelze zu einer starken Stabi-
lisatorauslaugung gekommen ist.
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Abb. 6.4-21: EMPA-Profile gemessen in den ZrO, Kérnern des korrodierten T8Y (oben) bzw. SG3Y (Mitte) und IBU10Mg
Material (unten) nach der Korrosion in der NAS-Schmelze bei 1600°C fiir 2 h.

Auch eine starke Materialquellung ist erfolgt, welche durch die starke und tiefgreifende Infilt-
ration begriindet wird. Zwischen dem SG10Mg- und dem IBU10Mg-Material sind leichte Un-
terschiede zu erkennen. Die Infiltration und auch die Umwandlungstiefe sind beim SG10Mg-
Material etwas tiefer als bei IBU10Mg. Da beide Materialien eine dhnliche Ausgangskorn-
grofle aufweisen, muss die Ursache fiir diese Unterschiede in der Porositat liegen. Diese ist
beim SG10Mg-Material mit ~3 % ca. doppelt so hoch wie bei IBU10Mg (~1,8 %). Der Einfluss
der Porositat wird im Kapitel 6.4.3.6 ,Einfluss der Porositit” genauer diskutiert. Warum es

beim SG10Mg- im Vergleich zum IBU10Mg-Material zu keiner offensichtlichen Delaminierung
kommt ist unklar.
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6 Korrosionsexperimente

Auch im Kontakt zur NAS-Schmelze zeigt sich, dass das MgO sehr viel starker auslaugt wird,
als das Y,03 aus den YSZ-Keramiken. Die Auslaugung auf unter 1 wt% MgO schreitet ca.
850 pm ins Materialinnere voran. Dies hat eine vollstindige Destabilisierung und folglich eine
Phasentransformation in die m-ZrO;-Phase zur Folge, welche durch die Raman-Messungen
bestatigt wird.

CMAS/CMAS+

Der nachfolgende Abschnitt zeigt den Vergleich des T8Y-, SG3Y-, IBU10Mg- und SG10Mg-Ma-
terials im Kontakt zu den beiden basischen CMASs-Schmelzen nach 0,5 h bei 1600°C.

Die Korrosionserscheinungen des T8Y- und des SG3Y-Materials wurden bereits ausfiihrlich
in Kapitel 6.4.3.3 ,Einfluss Stabilisatorgehalt beschrieben und diskutiert. Die in den Abb.
6.4-22 (obere Halfte) und Abb. 6.4-23 (obere Halfte) gezeigten Korrosionserscheinungen
nach 0,5 h in den CMAS-Schmelzen stimmen mit den zuvor beschriebenen iiberein. Die zuge-
hérigen EMPA-Profilmessungen sind in Abb. 6.4-24 und Abb. 6.4-25 dargestellt. Die Anderun-
gen in Y,03-Gehalt decken sich mit den Raman-Messungen und der ermittelten Transforma-
tionstiefe. Auch die Infiltrationstiefe spiegelt sich in den EMPA-Profilmessungen wider. So
zeigen die jeweiligen Proben immer eine, bis an die lichtmikroskopisch gemessene Infiltrati-
onsgrenze heranreichende Anreicherung von CaO, MgO, (Fe;03) in den ZrO;-Koérnern. Die
EMP-Analysen im monoklinen Bereich der SG3Y-Proben ist schwer Fehlerbehaftet, da es auf-
grund der sehr geringen ZrO;-Korngrofie im umgewandelten Bereich (ca. 1-2 um) zu Mischa-
nalysen mit der umgebenden Schmelze kommt. So zeigen die Messungen u.a. erhohte SiO»-
Gehalte, welche aufgrund der Mischanalyse zustande kommen.

Die MgO-stabilisierten Materialien in Abb. 6.4-22 (untere Halfte) und Abb. 6.4-23 (untere
Halfte) zeigen dhnliche Delaminierungserscheinungen wie im Kontakt zu den sauren CAS-
und NAS-Schmelzen. Auch hier sind Unterschiede in den Korrosionserscheinungen zwischen
dem IBU10Mg- und dem SG10Mg-Material zu erkennen. Beim IBU10Mg-Material ist eine of-
fensichtliche Delaminierung zu erkennen, wahrend das SG10Mg-Material diese nur ansatz-
weise zeigt. Die Ursache bleibt allerdings unklar. Im Vergleich zu den Y,03-stabilisierten Ma-
terialien zeigt sich, dass aufgrund der sehr guten Benetzbarkeit der stark kriechenden
CMASs-Schmelzen eine Infiltration innerhalb des Tiegelmaterials bis zum oberen Ende der
Tiegelwand erfolgt ist. Dies fiihrt iber die gesamte Tiegelwandh6he zu Materialquellungspro-
zessen. Aufgrund der fehlenden Referenzwandstirke ist eine Bestimmung der Materialab-
trags/-quellrate in beiden Fallen nicht moglich.

Trotz des bereits vorhandenen MgO bzw. einer gewissen Vorsattigung der CMAS-Schmelzen,
kommt es bei den Experimenten mit den MSZ-Materialien zu einer tiefergreifenden Umwand-
lung in die monokline Phase. Diese Ubertrifft die Transformationstiefe in den YSZ-Proben um
ein Vielfaches, auch wenn die Differenz zwischen beiden Materialgruppen nicht mehr so dras-
tisch ausfallt, wie im Kontakt zu den nominell MgO-freien Schmelzen CAS und NAS. Aus den
Ergebnissen lasst sich ableiten, dass auch in den CMASs-Schmelzen die MgO-Loslichkeit ho-
her ist als die Y;03-Loslichkeit.
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Mit den Korrosionsversuchen im Kontakt zu den beiden CMASs-Schmelzen konnte gezeigt
werden, dass auch im Kontakt zu den basischeren, Mg0O-haltigen, silikatischen Schmelzen die
YSZ-Keramiken eine hohere Bestdndigkeit gegen die Stabilisatorauslaugung und die darauf
folgende Destabilisierung und Phasentransformation in die m-ZrO, Phase besitzen, als die
MSZ-Materialien. Diese Unterschiede sind auf einen besonderen Korrosionsantrieb zurtick-
zufiihren, der im Speziellen im Kontakt zu silikatischen Schmelzen auftritt.

Material-Schmelz-Kontakt

#32 T8Y + CMAS (1600°C/0.5h)

Materialquellung

Infiltration

[ ]
200 pm

100 200 300 400 500 600 700
Wellenzahlen in [em™]

Material-Schmelz-Kontakt

Materialquellung

#33 SG3Y+ CMAS (1600°C/0.5h)

Infiltration

300 400 500 600 700
Wellenzahlen in [cm]

200 pm

Infiltration

100 200 300 400 500 600 700
Wellenzahlen in [cm]

Material-Schmelz-Kontakt

Materialquellung

Infiltration

200 300 400 500 600 700
Wellenzahlen in [cm™]

Abb. 6.4-22: Tiegeltest des T8Y-, SG3Y-, IBU10Mg- und SG10Mg-Materials im Kontakt zur CMAS-Schmelze nach 0,5 h bei
1600°C.
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Abb. 6.4-23: Tiegeltest des T8Y-, SG3Y-, IBU10Mg- und SG10Mg-Materials im Kontakt zur CMAS+-Schmelze nach 0,5 h
bei 1600°C.
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o #32 T8Y + CMAS (1600°C/0.5h)

3,0
i YO,
25| A Ca0
16 _ A
,_o‘ =]
R m m e B seeme B, o T & 20f| v mgo A
212 2 | ALQ A
— P
€10 - E 150 & sio,
(V]
T 8 = ol A
= X 1,0
O 6 m O
4 0,5 ® v
2 Al A Y
A
ob m  m. . sesssscoos sSosDEosDs-sooslts posesdEd 0,0
500 450 400 350 300 250 200 150 100 50 0 500 450 400 350 300 250 200 150 100 50 a
Abstand vom Kontakt in [um] Abstand vom Kontakt in [um]
#33 SG3Y+ CMAS (1600°C/0.5h)
0 3,0
*
18 | Y0,
16 250 A ca0
12
= A = B ALD,
< 10 €15 i
a ) 5 | @ Sio,
T 8 [ ] L. R =
5 = 4] X 1,0
S o L p iy # et
] 7] s W
J . = iy L
o| 05
Ba paAAy =) ] m [ ] [ ]
0 ] "] B 8 I~} 0,0
2

000 1800 1600 1400 1200 1000 800 600 400 200 0 ’2000 1800 1600 1400 1200 1000 800 600 400 200 0
Abstand vom Kontakt in [um] Abstand vom Kontakt in [um]

Abb. 6.4-24: EMPA-Profile gemessen im T8Y- (oben) bzw. SG3Y-Material (unten) nach der Korrosion in der CMAS-
Schmelze bei 1600°C fiir 0,5 h.
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Abb. 6.4-25: EMPA-Profile gemessen im T8Y-(oben) bzw. SG3Y-Material (unten) nach der Korrosion in der CMAS+-
Schmelze bei 1600°C fiir 0,5 h.
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Korrosionsantrieb

Der Antrieb, der fiir die starke Mg0-Auslaugung verantwortlich gemacht wird, wird in der
starken Affinitat der silikatischen, sauren Schmelzen gegeniiber MgO vermutet. ANEZIRIS et
al.371 haben gezeigt, dass es beim Kontakt zu einer silikatischer Schlacke zur Bildung von
MgO-Si0O;-Phasen kommt. AIBA et al.[351 haben den gleichen Effekt an CaO-stabilisiertem ZrO-
festgestellt. Sie berichten in ihrer Arbeit, dass insbesondere die Si0z-Komponenten mit dem
CaO aus dem CSZ reagiert und auf diese Weise eine Schmelze mit pseudowollastonitischer
Zusammensetzung (CaSiO3) entsteht. Des Weiteren konnten die Autoren zeigen, dass auch
Al;03 und Fe,03 zur Destabilisierung beitragen. STRAKHOV & ZHUKOVSKAYAI40 haben in ih-
rer Arbeit 1979 bereits davon berichtet, dass die Loslichkeit von Y,03 in silikatischen (sauren)
Schmelzen nicht so hoch ist, wie die von MgO oder CaO, da das SiO; aus der Schmelze eine
sehr grofde Affinitit gegeniiber MgO bzw. CaO zeigt, aber eine sehr geringe gegentiber Y,03
aufweist. Dies liegt an der Tendenz des SiO; mit dem aufgenommenen MgO/CaO entspre-
chende stabile Silikatphasen (vgl. Gl. 6.4-1 & 6.4-2) zu bilden. Durch die Kristallisation ent-
sprechender Phasen entsteht ein ,Sink“ flir das ausgelaugte Mg0O/Ca0 und die Stabilisato-
rauslaugung aus den Zr0O,-Kérnern kann sattigungsunabhangig voranschreiten.

Wie bereits aus der Untersuchung der korrodierten MSZ-Schieberplatte nach industriellem
Einsatz (Kapitel 6.1) bekannt ist, kommt es zu unterschiedlichsten Phasenneubildungen, wel-
che Reaktionsprodukt aus Schmelz- und MSZ-Komponenten darstellen. Auf diese Weise bil-
det sich aus dem SiO;-Anteil der Schmelze und dem MgO aus der MSZ-Keramik nach Gl. 6.4-1
Forsterit-dhnlichen Phasen (Mg;SiO4).

GL.6.4-1 2MgO + Si0, = Mg,Si0,

Bei entsprechend hohem Al;03-Gehalt kann es ebenfalls zu einer Neuphasenbildung zwischen
dem MgO-Stabilisator und der Al;03-Komponente der Schmelze kommen. Ein haufiges Kor-
rosionsprodukt von MgO-haltigen Feuerfestmaterialien im Hochtemperatureinsatz ist eine
Spinell-dhnliche (MgAl;04) Zusammensetzung (Gl. 6.4-2), wie sie ebenfalls anhand des ver-
schlissenen Ausbruchmaterials in Kapitel 6.1 nachgewiesen werden konnte.

YSZ-Materialien sind hingegen deutlich reaktionstrager und somit unempfindlicher im Kon-
takt zu silikatischen Schmelzen. Wie die durchgefiihrten Experimente mit Y,03-gesattigter
Schmelze gezeigt haben, wird das Y03 nur bis zum Erreichen der Sattigung in die
Schmelzphase aufgenommen (siehe Kapitel 6.4.3.2 , Einfluss Schmelzsattigung*). Eine Kristal-
lisation von einer entsprechenden YS- oder YA-Phase (vgl. Gl. 6.4-3 & 6.4-4) konnte in keiner
der untersuchten Proben beobachtet werden, auch wenn die zu erwartende Y;Si;07- bzw.
Y3Als012-Phase nach Gl 6.4-3 bzw. Gl. 6.4-4 bei den gegebenen Versuchsbedingungen eben-
falls thermodynamisch stabil ist.

Gl 64'3 Y203 + 25102 = Y25i207 [s]

Gl64'4‘ 3Y203 + 5Al203 = 2Y3A15012 [S]
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Berechnet man die Gibbs-Energie der Reaktionen (Gl. 6.4-1 bis Gl. 6.4-4) bei 1600°C unter der
Annahme AHy 2s5o¢ =const. und S°sec=const.,, ergibt sich fiir Gl. 6.4-1 ein AGgrek<0 (=-
59 kJ/mol), fiir Gl. 6.4-2 ein AGreak<0 (=-39 KJ/mol), fiir Gl. 6.4-3 ein AGreak<0 (-1018 kJ/mol)
und fiir Gl. 6.4-4 ein AGreak<0 (-1203 kJ/mol). Die Daten zur Berechnung der Gibbs-Energie
beruhen auf den Daten aus ROBIE & HEMINGWAY320l, CUBID et al.[321], FABRICHNAYA et
al.[322,323] und BARINI[324],

Zusatzlich durchgefiithrte EDS-Elementverteilungsmappings der korrodierten MSZ-Proben

belegen die Neuphasenbildung im intergranularen schmelzgefiillten Porenraum. Abb. 6.4-26
zeigt ein EDS-Mapping im korrodierten Bereich der IBU10Mg+CAS(1600°C/2h)-Probe.

m#zz IBU10Mg+CAS(1600°C/2h) [JE2TTS Si Ka
N & )

Abb. 6.4-26: EDS-Elementverteilungsmapping im korrodierten Bereich der IBU10Mg+CAS(1600°C/2h)-Probe. Die roten
Felder (1-3) markieren Schmelzeinschliisse, aus denen eine sekunddre Phase auskristallisiert ist.

Die Felder 1-3 zeigen eine deutliche Anreicherung an Mg. Zusétzlich sind nur noch Si und O
vorhanden, was auf eine reine MS-Phase schliefden lasst. Zusatzlich zur MS-Phase gibt es auch
Bereiche (rotes Feld 2) in denen eine Al-reiche Phase zu sehen ist, die aufder geringere Men-
gen an Mg und O keine weiteren Elemente aufweist. Die EDS-Analysen deuten auf eine klas-
sische Forsterit- bzw. Spinell-Zusammensetzung hin, wie sie typischerweise als Produkt der
Korrosion von MSZ-Materialien im Kontakt zu alumosilikatischen Schlacken auftreten (siehe
Kapitel 6.1). Die gezeigten pu-XRD?-Messungen in Abb. 6.4-2 zeigen leichte Anzeichen einer
Forsterit-Phase. Eine eindeutige strukturelle Phasenidentifikation konnte jedoch bei keiner
der Phasen durchgefiihrt werden, da die Anteile vermutlich unterhalb der Nachweisgrenze
der p-XRD?-Methode liegen. Die AM- und MS-Phase liegen dabei, wie in Feld 2 zu sehen, mit-
einander verwachsen vor, wie es bereits aus den Untersuchungen der korrodierten MSZ-
Schieberplatte von der Forsterit-Phase und der Spinell-Phase bekannt ist.

EMPA-Messungen der korrodierten ZrO,-Koérner und der benachbarten intergranularen
Schmelzeinlagerungen bestatigen die vollstindige MgO-Auslaugung und eine sehr starke An-
reicherung in der Schmelzphase (Abb. 6.4-27 links). Das MgO reichert sich bis zu 20 wt% in
der nominell MgO-freien CAS-Schmelze an. In den rot-markierten Messpunkten, die eine der
kristallinen Sekundarphasen abdecken, steigt der MgO-Gehalt teilweise bis auf 50 wt%. Diese
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Messpunkte stellen aufgrund der sehr kleinen Kristalle immer eine Mischanalyse aus Rest-
Schmelzphase, ZrO,-Kérnern und evtl. vorhandener weiterer Sekundarphasen dar, weshalb
bei den Punktanalysen nicht die ideale Spinell- bzw. Forsterit-Zusammensetzung gemessen

wird.
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Abb. 6.4-27: EMPA-Profilmessungen der IBU10Mg+CAS(1600°C/2h)-Probe (links) (vgl. Abb. 6.4-19) und der
IBU3Y+CAS(1600°C/2h)-Probe (rechts) mit Messwerten aus den intergranularen, infiltrierten Schmelze (leere Symbole)
und den ZrO,-Kérnern (volle Symbole) der korrodierten und unkorrodierten Keramiken.

Die IBU3Y+CAS(1600°C/2h)-Probe (Abb. 6.4-27 rechts) zeigt erwartungsgemafs eine deutlich
niedrigere Y,03-Auslaugung aus der Keramik bzw. Y,03-Anreicherung in der Schmelze. Das
Y.03 wird dabei lediglich bis zum Sattigungswert von ~6 wt% am direkten Material-Schmelz-
Kontakt in die CAS-Schmelze aufgenommen. Die Bildung einer kristallinen Silikatphase
konnte nicht beobachtet werden. Ein EDS-Elementverteilungsmapping der korrodierten Ke-
ramik zeigt keine Anreicherungen von bestimmten Elementen als Folge einer Rekristallisa-
tion aus der Schmelze (Abb. 6.4-28). Das ausgelaugte Y,03 verteilt sich homogen in der an-
grenzenden CAS-Schmelze. Somit stoppt der Destabilisierungsprozess, sobald der Sattigungs-
wert der Schmelze erreicht ist, da kein Sink in Form einer sich bildenden YS- oder YA-Phase
entsteht.

#20 IBU3Y+CAS(1600°C/2h) Zrla Si Ka
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Abb. 6.4-28: : EDS-Elementverteilungsmapping im korrodierten Bereich der IBU3Y+CAS(1600°C/2h)-Probe.

Auch anhand der stark korrodierten IBU10Mg+NAS(1600°C/2h)-Probe wurden EDS-Ele-
mentverteilungsmappings aufgenommen (Abb. 6.4-29). Wie das Mg-Mapping zeigt, hat auch
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die Korrosion in der NAS-Schmelze zu einer beinahe vollstindigen MgO-Auslaugung aus den
ZrO; Kornern und einer starken Anreicherung in der Schmelzphase gefiihrt. Damit stimmen
die EDS-Analysen mit den EMP-Analysen (Abb. 6.4-21) lberein. Auch in dieser Probe ist es
nachweislich zu einer lokalen Elementanreicherung in den interstitiellen Schmelzeinlagerun-
gen gekommen, wie die Elementverteilungsmuster zeigen. Einige Bereiche sind stark an Na
und Al angereichert, und besitzen dabei auch grofiere Anteile an Si, wahrend sich die librige
interstitielle Phase fast ausschliefilich aus Mg und Si zusammensetzt und kaum Al aufweist.

#6 |BU1OM9+NAS(1600°C/2h) Zrla

Abb. 6.4-29: : EDS-Elementverteilungsmapping im korrodierten Bereich der IBU10Mg+NAS(1600°C/2h)-Probe.

Es konnte nicht genauer geklart werden, um welche Phasen es sich handelt, da die Konzent-
rationen beider Phasen unterhalb der Nachweisgrenze der u-XRD?-Methode liegen bzw. es
sich evtl. um réontgenamorphe Phasen handelt. Es ist jedoch davon auszugehen, dass es sich
bei der MS-Phase wiederum um eine kristalline Phase mit Forsterit-dhnlicher Zusammenset-
zung handelt. Durch diesen Prozess entsteht wiederum ein MgO-Sink und immer mehr MgO
wird in die Schmelze ausgelaugt, die ihrerseits durch die Bildung der MS-Phase immer weiter
an SiOz verarmt. Der Prozess stoppt, wenn kein MgO mehr aus dem ZrO; ausgelaugt bzw. kein
SiO; aus der Schmelze mehr fiir die MS-Phasenbildung zur Verfligung steht. Die MgO-Gehalte
von <0,5 wt% der ausgelaugten ZrO;-Korner (siehe Abb. 6.4-21) belegen, dass der Auslau-
gungsprozess vollstindig abgelaufen ist und die Mg;SiO4-Ausfallung aufgrund des mangeln-
den MgO-Nachschubs stoppt.

Die Restschmelze ist zu diesem Zeitpunkt stark an SiO,-untersattigt und ist damit deutlich
niedriger viskos als die Ausgangsschmelze. Wie sich dies auf die Korrosion der ZrO,-Kérner
auswirkt, konnte nicht untersucht werden. Durch den SiO2-Verlust kommt in der Rest-
schmelze zu einer indirekten Anreicherung der Elemente Na und Al, wie das EDS-Element-
mapping aus Abb. 6.4-29 zeigt. Da die Probe nach dem Versuch innerhalb weniger Sekunden
auf unter 1000°C abgeschreckt wurde, ist eine weitere Phasenbildung unterhalb 1600°C ki-
netisch sehr stark gehemmt. Dennoch ist es moglich, dass aus den stark SiO,-untersattigten
Restschmelzreservoirs eine NAS-Phase mit Nephelin-dhnlicher Zusammensetzung ausfallt,
welche thermodynamisch erst unter 1550°C stabil wird. Nachgewiesen werden konnte diese
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jedoch nicht. Somit ist davon auszugehen, dass sich wahrend des Versuchs bei 1600°C eine
MS-Phase mit Fortserit-dhnlicher Zusammensetzung bildet und sich Na;0, Al;03 in der an
SiOz-verarmten Schmelze anreichern, die dann beim Abkiihlvorgang erstarrt bzw. evtl. als
amorphe oder kristalline NAS-Phase Nephelin-dhnlicher Zusammensetzung auskristallisiert.

Zusammenfassung

Abschliefiend lassen sich die Ergebnisse zu den Experimenten mit den unterschiedlichen Sta-
bilisatortypen in Kontakt zu silikatischen Schmelzen wie folgt zusammenfassen: MSZ-Kera-
miken korrodieren im Kontakt zu silikatischen Schmelzen und Schlacken sehr viel schneller
als YSZ. Auch basischere Schmelzen zeigen eine hohere Aggressivitat gegeniiber MSZ.

Aufgrund der sehr starken Tendenz des SiO; bzw. Al,03 mit dem MgO-Anteil aus den MSZ-
Materialien hochtemperaturstabiles Mg,SiO4 bzw. MgAl,04 zu bilden, wird das MgO perma-
nent aus dem Material ausgelaugt und das ZrO, immer weiter destabilisiert. Da sich die
Mg,SiO4- bzw. die MgAl,04-Phase bei 1600°C bildet und stabil vorliegt, wird dieser Prozess
stetig fortgefiihrt, bis eine der beteiligten Komponenten nicht mehr in ausreichender Menge
vorhanden ist. Auch die Y:Siz07-Phase ware bei 1600°C stabil, konnte aber in keiner Probe
nachgewiesen werden. Eine mogliche Erklarung dafiir ist, dass das Y,03 strukturell sehr gut
in die Schmelzphasen eingebunden wird, sodass die Y,03-haltige Glasphase stabiler ist bzw.
energetisch giinstiger, als die Neubildung einer YS-Phase. Dies kann auf eine gute Einbindung
des Y203 im Glasnetzwerk hindeuten. In den angrenzenden Schmelzeinlagerungen ist das
Y,03 gleichmaflig verteilt und wird nicht, wie das Mg0, in bestimmten Bereichen angerei-
chert. Da eine Bildung einer YS-Phase nicht stattfindet, reichert sich das ausgelaugte Y03 le-
diglich bis zum Erreichen des Sattigungswerts in der Schmelze an, ehe die Auslaugung und
folglich die Destabilisierung stoppt. Dies ist besonders bei der sehr reaktionstragen NAS-
Schmelze zu beobachten. Eine detaillierte Diskussion zum Thema folgt in Kapitel 6.4.3.7,
6.4.3.8 und 6.4.3.9 ,Einfluss Viskositit/Basizitat".

In Bezug auf saure silikatische Schmelzen zeigt sich somit eindeutig, dass die YSZ-Materialien
den MSZ-Materialien vorzuziehen sind. Sowohl Infiltration als Materialquellung und Destabi-
lisierung sind bei den YSZ-Materialien deutlich niedriger. Im Kontakt zu den basischeren
CMAS-Schmelzen wird der Unterschied in den Korrosionserscheinungen zwischen YSZ- und
MSZ-Keramiken kleiner, ist aber dennoch vorhanden. Dies liegt an der bereits vorhandenen
JVorsattigung” der Schmelze mit MgO. Zusatzlich ist der SiO; Anteil bzw. das Si0,/Mg0+Ca0
Verhaltnis in beiden Schmelzen deutlich niedriger als bei der CAS- und NAS-Schmelze, was
die Tendenz, weiteres Mg0O aus dem ZrO,-Material auszulaugen, abmildert.

Der Vergleich mit unterschiedlichen Stabilisatortypen (MgO und Y.03) hat ergeben, dass ins-
besondere die SiO;-Komponente in den Schmelzen einen grofden Einfluss auf die Korrosion
der MgO-stabilisierten ZrO,-Materialien hat. Grundsatzlich gilt, je hoher der SiO2-Gehalt bzw.
je niedriger die Basizitdt, desto grofier ist die Tendenz MgO und Y03, die vorwiegend als
Netzwerkwandler fungieren, aus der Keramik auszulaugen (siehe Kapitel 6.2.3 & 6.4.3.9 ,Ein-
fluss Basizitat“.
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Zusatzlich zur Basizitat spielt aber auch die
Viskositdt eine grof3e Rolle. Dies zeigt sich
beim Vergleich der NAS- mit der CAS-
Schmelze. Die NAS-Schmelze hat den nomi-
nell hochsten SiO,-Gehalt hat aber auch
hohe Viskositit. Die CAS-
Schmelze hingegen hat 50 % weniger SiO;

eine sehr
und eine deutlich niedrigere Viskositat, was
zu schnelleren Diffusionsprozessen und
stiarkerer Infiltration entlang der Korn-
grenzen flihrt und somit eine grofdere Scha-
digung im Material nach sich zieht (vgl. Ka-
pitel 6.4.3.7 & 6.4.3.8 ,Einfluss Viskositat").

Die Unterschiede in den Korrosionserschei-
nungen zwischen MSZ und YSZ basieren auf
der unterschiedlich starken stabilisator-
verlustbedingten Transformation in die m-
Zr0,-Phase (Abb. 6.4-30 a) und sind somit
direkt vom Stabilisatortyp abhangig. Die
in der Infiltration (Abb.
6.4-30 b) werden in erster Linie durch das

Unterschiede

Benetzungsverhalten, also den physikali-
schen Wechselwirkungen von Keramik und
Schmelzphase, bestimmt. Das Benetzungs-
verhalten seinerseits ist sehr stark von der
chemischen Zusammensetzung von
Schmelze und Keramik abhéangig und somit
auch indirekt vom Stabilisatortyp. Aber
auch die Korngrofie, die Porositdat und die
Viskositdt der Schmelze beeinflussen den
Infiltrationsprozess und somit die Korro-
sion (siehe folgende Kapitel). Die Auswer-

tungen von Korrosionsbestdndigkeitstests
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Abb. 6.4-30: Vergleich der YSZ-Proben (blau) mit den MSZ-
Proben (orange) im Kontakt zu den sauren Schmelzen NAS &
CAS und den basischen CMAS-Schmelzen. (a) Transformation-
stiefe, (b) Infiltrationstiefe mit Benetzungswinkel (griin) und
Porositdt (violett) und (c) Materialabtrag/-Quellung.

in Form von Infiltrationstiefenbestimmungen sind daher differenziert zu betrachten. Das
Gleiche gilt fiir den Materialquellung (Abb. 6.4-30 c), die mafd3geblich von der Infiltration ab-
hangt. Da die Oberflachenenergie von MSZ-Materialien deutlich héher ist, als die der YSZ-Ma-

terialien, werden erstere besser benetzt. Dies ist auch auf die hohe Reaktivitat der silikati-

schen Schmelzen, mit der MgO-haltigen Keramik zuriickzufiihren (siehe Kapitel 5.2.4). Als

Folge daraus konnen die Schmelzen entlang der Korngrenzen und tiber die Poren deutlich

einfacher und schneller ins Material infiltrieren. Dieser Effekt ist sehr schon beim Vergleich
der SG3Y-Probe und der IBU10Mg-Probe im Kontakt zur schlecht benetzenden NAS-Schmelze
zu sehen. Trotz der kleinen Korngrofde von ~1 um kann die Schmelze nicht sehr tief ins SG3Y-

275



6 Korrosionsexperimente

Material vordringen. Bei beiden MSZ-Materialien sind die Infiltration und auch die Material-
quellung trotz grofRerer Kérner aufgrund des sehr viel besseren Benetzungsverhaltens viel
hoher.

6.4.3.5 Einfluss Korngrofe

Wie der Vergleich der folgenden Proben zeigt, hat die Korngrof3e der unterschiedlich stabili-
sierten ZrO,-Materialien unter gewissen Voraussetzungen einen Einfluss auf das Korrosions-
verhalten des entsprechenden Materials. Eine besonders kleine Korngrofée hat eine hohe
Korngrenzphasenkonzentration zur Folge, die wiederum Wegbarkeiten fiir eine eindrin-
gende Schmelzphase darstellen. Ein einfaches Rechenbeispiel verdeutlicht diesen Sachver-
halt: Ein Korn (Wiirfel) mit einer Kantenldnge von 10 um besitzt 6 Flichen 4 100 um?. Hal-
biert man die Korngrofle auf 5 pm bei gleichbleibendem Gesamtvolumen bleibt die dufiere
Oberfliche die gleiche (6 x 100 um?), aber im Inneren entstehen 3 neue Flichen (Korngrenz-
flichen) 4 100 um?. In diesem vereinfachten Wiirfelbeispiel sinkt die Korngrenzphasenkon-
zentration um 50% bei einer Verdopplung der Korngrofie.

Die Korngrenzphasen sind Schwachstellen im Korngefiige und stellen gute Wegbarkeiten fiir
die angreifende Schmelze dar, zumal in den Korngrenzphasen auch die haufigen Verunreini-
gungen (CaO0 und Al;03) enthalten sind, die durch die silikatischen Schmelzen sehr gut geldst
werden. Sobald einzelne Korner vollstindig von Schmelze umschlossen sind werden sie aus
dem Kornverbund herausgelost, das Korngefiige weicht sukzessive auf und einzelne Kérner
koénnen komplett in die Schmelze abtransportiert werden und l6sen sich dabei deutlich
schneller auf. Der in vielen Tiegelproben beobachtete Materialquelleffekt beruht zum grofdten
Teil auf diesem Prozess. Bei grofderen Kornern dauert der Infiltrationsprozess, die Material-
aufweichung und -quellung und die Kornaus- bzw. -auflésung erheblich langer.

Im Folgenden sind die Ergebnisse der Tiegelexperimente der YSZ-Materialien T8Y, IBU3Y,
SG3Y und dem MSZ-Material SG10Mg im Kontakt zur CAS-Schmelze bei 1600°C und 2 h Hal-
tezeit dargestellt. Zum Vergleich wurden die Versuche unter den gleichen Voraussetzungen
mit den jeweils bei 1650°C fiir 4 h gesinterten Materialien durchgefiihrt. Dieser Sinterschritt
hat bei allen Materialien zu einer deutlichen Steigerung der Korngrofe gefiihrt (siehe Kapitel
3.2). So konnte die mittlere Korngrofée des T8Y-Materials von ~5 pm auf ~10 um, bei SG3Y
von ~1 pm auf ~5 pm, bei IBU3Y von ~1 pm auf ~4 pm und beim SG10Mg-Material auf ca.
35! pm gesteigert werden. Bei den angefiihrten Korngrofien ist zu beachten, dass es sich um
Messwerte aus den Ausgangsmaterialien vor den Tiegelexperimenten handelt. Die in den
SEM-Bildern gezeigten Geflige konnen durchaus von diesen Werten abweichen, da es wah-
rend des Versuchs zu einer weiter fortschreitenden Kornreifung kommt, die in einigen Fallen
noch zusatzlich durch die Anwesenheit einer Schmelzphase (Stichwort ,fliissigphasenge-
stiitztes Sintern“)unterstiitzt wird.

Beim T8Y-Material hat eine Steigerung der Korngrofie des Ausgangsmaterials keinen mess-
baren Effekt auf das Korrosionsverhalten (Abb. 6.4-31).
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Abb. 6.4-31: Tiegeltests des T8Y-Materials mit unterschiedlichen Korngréfsen des Ausgangsmaterials (~5 um (oben) und
~10 um (unten)) mit der CAS-Schmelze nach 2 h bei 1600°C.

Sowohl die Infiltration ins Material, als auch der Materialabtrag ist fiir beide Materialien iden-
tisch. Auch die Phasenverteilung zeigt keine Auffalligkeiten. Die Korrosion ist in beiden Fallen
identisch. Dies lasst sich durch den speziellen Korrosionsverlauf beim T8Y- bzw. generell bei
Y-FSZ-Materialien erkldaren. Da die dufdere Korrosionsschicht durch einen Aufl6sungs- und
Wiederausfallungsprozess entsteht, der aber, wie der Vergleich von monokristallinem und
polykristallinem Material (Kapitel 6.3) gezeigt hat, unabhdngig von der Korngrofie ablauft,
sind bei diesem Material keine Unterschiede zu erwarten.

Anders verhalt es sich bei den PSZ/TZP-Materialien IBU3Y und SG3Y (Abb. 6.4-32). Wie zuvor
beschrieben unterscheidet sich der Korrosionsprozess von niedrig Y,0z-stabilisierten und
hoch Y,0s3-stabilisierten ZrO,-Materialien. Dadurch dass der Korrosionsprozess dieser Mate-
rialien sehr stark durch die Korngrenzphasenauflosung gekennzeichnet ist, ist mit einem
deutlichen Einfluss auf die Korrosion durch Anderungen in der Korngréf3e zu rechnen.

Bei dem IBU3Y-Material mit ~1 um Korngrofie ist es nach 2 h bei 1600°C im Kontakt zur CAS-
Schmelze zu einer kompletten Aufschdumung des Tiegelmaterials gekommen (siehe Schliff-
bild), sodass keine freie Schmelzphase mehr im Tiegel zu finden ist. Das Material hat sich flo-
cken- und schichtartig von der Wand getrennt und ist durch die komplette Infiltration sehr
stark aufgequollen. Dabei sind lediglich die ersten 500 pm in die monokline Phase umgewan-
delt. Bei dem restlichen aufgeschdaumten Material ist die tetragonale Struktur erhalten geblie-
ben. Dies veranschaulicht den starken Anteil der Korngrenzphasenauflésung bei der Materi-
alkorrosion

Die Steigerung der Korngrofie auf ~4 pm hat zu einer deutlichen Abmilderung der Infiltration
und auch der Phasentransformation bzw. der Y,03-Auslaugung gefiihrt. Das Materialgefiige
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der Tiegelwand ist trotz einer Infiltration von z.T. bis zu 860 pm noch in Takt. Auch die Trans-

formation in die monokline Phase mit nur ca. 100 um deutlich abgeschwacht.
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Abb. 6.4-32: Tiegeltests des IBU3Y- (oben) bzw. SG3Y-Materials (unten) mit unterschiedlichen Korngréf3en des Ausgangs-
materials mit der CAS-Schmelze nach 2 h bei 1600°C.

Beim SG3Y-Material verhalt es sich tendenziell dhnlich, allerdings bei insgesamt deutlich
schwicher ausgepragten Korrosionserscheinungen. Das Ausgangsmaterial mit ~1 pm Korn-
grofie (#16) zeigt keine starken Quellerscheinungen (siehe Schliffbild) und konsequenter
Weise ist die Umwandlung in die monokline Phase mit ~250 pm nicht so weit fortgeschritten.
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Der Unterschied zum gezeigten IBU3Y Material (#20) mit gleicher Korngrofie wird in der ini-
tialen geschlossenen Materialporositat vermutet (siehe folgendes Kapitel 6.4.3.6 , Einfluss der
Porositit”). Auch beim SG3Y-Material zeigt die Kornvergréberung auf ~5 pm (#17) eine deut-
liche Verbesserung der Korrosionsresistenz, auch wenn die gemessene Materialquellung
nicht merklich niedriger ist. Die Infiltrationstiefe ist um das 10-fache gesunken und auch die
Phasentransformation in m-ZrO; ist bedingt durch die verschlechterte Infiltration mit
<100 um mehr als halbiert worden.

Der Zusammenhang zwischen Korngrofde und Korrosionsresistenz ist auch in dem MgO-sta-
bilisierten SG10Mg-Material zu finden (Abb. 6.4-33). Beim SG10Mg-Material, mit kleinerer
initialer Korngrofie (#18), ist es zu einer tiefgreifenden Schmelzinfiltration gekommen. Be-
dingt durch die sehr gute Benetzbarkeit des MSZ-Materials durch die CAS-Schmelze (siehe
Kapitel 5.2.4) ist letztere sogar liber den Tiegelrand an die Auf3enseite der Tiegelwand gekro-
chen und hat dort zu dhnlich starken Korrosionserscheinungen wie auf der dargestellten In-
nenseite gefiihrt. In Folge der tiefgreifenden Destabilisierung und der Umwandlung in die m-
Zr0z-Phase kommt es zu einem starken Delaminierungsprozess.
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Wellenzahlen in [em]

| Material-Schmelz-Kontakt |

Materialabtrag | Materialquellung

~2400 um

Infiltration

100 200 300 400 500 600 700
Wellenzahlen in [em™']

| Material-Schmelz-Kontakt |

nb.

~2000 pm

Infiltration

°
500 um

100 200 300 400 500 600 700
Wellenzahlen in [cm™]

Abb. 6.4-33: Tiegeltests des IBU10Mg- (oben) bzw. SG10Mg-Materials (Mitte & unten) mit unterschiedlichen Korngréfien
des Ausgangsmaterials mit der CAS-Schmelze nach 2 h bei 1600°C.
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Das gleiche zeigt die IBU10Mg-Probe (Abb. 6.4-4 #22). Die Phasentransformation in m-Zr0O;
im Kontaktbereich zur Schmelze ist bei den Materialien mit kleinerer initialer Korngrofde sehr
stark fortgeschritten und in allen Bereichen vollstindig abgelaufen, so dass mittels Raman-
spektroskopie keine t-ZrO;-Phase mehr nachweisbar ist (Diskussion siehe Kapitel 6.4.3.4
»Einfluss Stabilisatortyp“). Der Vergleich mit den zusatzlich fiir 4 h bei 1650°C gesinterten
Proben zeigt, dass eine Vergroberung der Koérner auf bis zu 35 pm zu einer deutlichen Abmil-
derung der Korrosionseffekte gefiihrt hat (#19). Wie die SEM-Bilder zeigen, ist es noch zu
keiner vollstindigen Delaminierung des Materials in der untersuchten Tiegelwand gekom-
men, auch wenn erste Ansatze in Form von Material-Schmelz-Kontakt-parallelen Rissen im
Korngefiige dies bereits andeuten. Der Tiegelboden allerdings zeigt auch hier bereits erste
Delaminierungen. Die Infiltration ist um 400 um weniger weit fortgeschritten, was auf die
niedrigere Korngrenzphasenkonzentration zuriickzufiihren ist. Auch die Transformation in
die m-ZrO,-Phase ist sehr stark abgemildert. Wie auch bei den YSZ-Materialien, ist diese mit
~600 pum sehr viel geringer als bei den feinkérnigeren Materialien (~2200 um), wobei dabei
zu beachten ist, dass bei den 2200 um Tiefe bereits ein erheblicher Anteil an Materialquellung
enthalten ist. Beriicksichtigt man lediglich die Keramikanteile ohne die durch die Quellung
verursachten interlamellaren Zwischenrdume, ergibt sich noch immer eine Transformation-
stiefe von >1200 pum.

Somit ist der Grund fiir die erhohte Korrosionsresistenz/Infiltrationsresistenz der hoher und
langer gesinterten Keramiken, gegeniiber der kiirzer und niedriger gesinterten Keramiken,
auf die Kornvergroberung zuriickzufiihren. Fiir alle getesteten Keramiken trifft zu, dass es
durch den Sinterschritt bei hoherer Temperatur und ldngerer Haltezeit zu einer Kornver-
groberung gekommen ist. Diese reduziert die Korngrenzphasenkonzentration, welche als
Wegbarkeiten fiir die infiltrierende Schmelze dient. Zusatzlich wird das Oberflache/Volu-
men-Verhéltnis der ZrO;-Kdrner verringert, was den Stabilisatorauslaugungsprozess ver-
langsamt. Dies macht sich besonders bei den PSZ/TZP-Materialien bemerkbar. Je grofier die
t-Zr02-Korner sind, desto grofier sind die Diffusionswege des Mg0/Y,03 in die Schmelze und
desto langer dauern die komplette Destabilisierung in die m-ZrO,-Phase und der darauf fol-
gende Kornzerfall und die Auflésung. Der Korrosionsprozess eines YSZ-Materials auf Korn-
grofdenmafistab, beginnend bei der c-ZrO;>t-Zr0,-Umwandlung durch Auflésungs-und Wi-
derausfallungsprozesse, liber den kontinuierlichen Stabilisatorverlust bis hin zum Zerfall in
m-ZrO,-Fragmente, wird im folgenden Abschnitt genauer analysiert. Sowohl die Verringe-
rung der Korngrenzphasenkonzentration, als auch die Senkung der Oberflache bzw. die Er-
hoéhung der Diffusionswege sorgen fiir eine bessere Korrosionsresistenz.

Korrosion auf KorngroRenmalistab

Inwiefern die einzelnen Kérner durch die Stabilisatorauslaugung betroffen sind und wie sich
dieser auf die Kornstabilitat auswirkt konnte anhand der meisten Tiegelproben nicht nach-
vollzogen werden, da die Ausgangskorngrofie zu gering ist. In der Literatur existiert ein Mo-
dell nach AIBA et al.351 nachdem es durch die Reaktion von CaO-stabilisierten c-ZrO;-Kérnern
zu einer Zersetzung in die monokline Phase kommt. Die Autoren zeigen, dass sich die Kérner
wahrend des Einsatzes in einem Kompositfeuerfestmaterial, das als Eintauchdiise bei der
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Stahlerzeugung im Einsatz war, strukturell verdndern. Beobachtet wurde diese Phdnomen
lediglich an Kérnern >50 um, da Kérner <50 um, laut den Autoren, unter den gegeben Bedin-
gungen vollstindig umgewandelt wurden. Die im Kontakt zu den Kornern stehende
Si02+Al;03+MgO-haltige Schmelzphase interagiert mit den ZrO,-Kérnern und laugt das CaO
aus. Die Autoren gehen von einer direkten Uberfithrung der kubischen in die monokline
Phase aus. Diese Aussage stiitzt sich alleine auf EDS-Elementverteilungsmappings und EDS-
Punktanalysen. Strukturelle Untersuchungen mittels Raman-Spektroskopie oder p-XRD?
wurden nicht durchgefiihrt. Das publizierte Modell basiert lediglich auf angestellten Verglei-
chen mit Korrosionserscheinungen, die aus der Metallindustrie anhand von der Oxidation von
Magnetit Kdrnern durch eine Gasphase bekannt sind. Wie die Korrosionsstudien im Folgen-
den zeigen werden, ist das von AIBA et al.[35] publizierte Modell unvollstindig und fiir FSZ-
Korner nicht korrekt.

Wie sich der Zerfallsprozess der einzelnen ZrQ;-Koérner durch den fortschreitenden Stabilisa-
torverlust im Verlauf des Korrosionsprozesses, bis hin zum Kornzerfall in kleine m-ZrO,-
Fragmente auf Korngréfdenebene darstellt, konnte im Rahmen diese Projektes, mittels hoch-
aufgeloster Raman-Spektroskopie und EMP-Analysen, anhand der grobkornigen Y,03-stabi-
lisierten GTS-Probe im Kontakt zur CAS-Schmelze analysiert werden. Die Kérner der Keramik
sind ausreichend grofs, um gezielte Phasenanalyse anhand einzelner Kérner durchzufiihren
und diese anschliefRend mit den chemischen Daten aus EMPA-Profilmessungen dieser einzel-
nen Korner zu korrelieren.

Abb. 6.4-34 zeigt die GTS+CAS(1600°C/12h)-Probe im Profilschnitt (Mitte links). Aufgrund
des relativ hohen Porenanteils von ~13 vol% und der guten Benetzbarkeit durch die CAS-
Schmelze, ist es zu einer weitreichenden Infiltration ins Material gekommen. Die einzelnen
bis zu 20 um grofden c-ZrO,-Kérner mit einem nominellen Y,03-Gehalt von ~17 wt% werden
durch Auflésung der Korngrenzphasen deutlich voneinander separiert. Dieser Umstand er-
laubt die im Folgenden dargestellte Analyse einzelner, * vollstindig von Schmelzphase um-
gebener, ausreichend grofler FSZ-Korner.

Die Evolution des Korrosionsprozesses kann anhand der Korner (1)-(11) mit zunehmendem
Abstand zum Material-Schmelz-Kontakt beobachtet werden. Dadurch ergibt sich eine gra-
dierte korniibergreifende, sowie korninterne Korrosionsabfolge. Durch die starke Infiltration
und Kornseparation kann jedes einzelne Korn, mit zunehmendem Abstand zum Material-
Schmelz-Kontakt, als SC-Experiment mit unterschiedlicher Kontaktzeit zu unterschiedlich ge-
sattigter Schmelze betrachtet werden. In Abb. 6.4-34 sind die Analysen verschiedene Kérner
(1-@A1) mit zunehmendem Abstand zum Material-Schmelz-Kontakt dargestellt.

Die rechte Spalte zeigt die Raman-Phasenmappings einiger ausgewahlter Korner, mit Rot fiir
m-Zr0,, Cyan fiir t-ZrO, und Blau fiir c-ZrO,. Es ist eindeutig zu erkennen, dass es mit zuneh-
mendem Abstand zu Kontakt sowohl unter den verschiedenen Kornern, als auch innerhalb
der einzelnen Koérner zu eine gradierten Korrosion kommt.
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Korrosionsschemata #29 GTS + CAS (1600°C/12h)

Abnahme des Y,0, Gehalts ——

EMPA-Profile

Raman-Phasenmappings

Y,0; in [wt %]

Y,05 in [wt %]

Y,0; in [wt %]

Y,05 in [wt %]

Y,05 in [wt %]

Y;0; in [wt %]

Y;0;5 in [wt %]
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Abb. 6.4-34: Destabilisierungs- und Zersetzungsprozess auf Korngréf8enebene anhand der GTS+CAS(1600°C/12h)-Probe.
Oben in der mikroskopischen Aufnahme (bei O um) befindet sich der Material-Schmelz-Kontakt.

In der Spalte daneben (Mitte rechts) sind die EMPA-Profilmessungen aller analysierter Kor-

ner dargestellt. Die chemischen Analysen korrelieren mit den Raman-Phasenmappings. Wah-

rend das Korn (1) am direkten Material-Schmelz-Kontakt bereits vollstandig auf unter ~2,5-

3 wt% Y03 ausgelaugt, und somit komplett in die m-ZrO,-Phase umgewandelt wurde, zeigen

die nachfolgenden Korner (2)-(5) mit zunehmendem Abstand zum Kontakt immer grofere t-
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Zr0z-Kernbereiche mit immer hoheren Y,03-Gehalten. Die Auslaugung des Y;03 ist durch Dif-
fusionsprozesse aus dem Kernbereich der ZrO,-Kérner an deren Oberflache bestimmt. Je gro-
3er das Korn ist, desto langer halt es das Y203 im Kernbereich und desto langsamer wandelt
es in die m-ZrO,-Phase um. Somit steigt bei t-ZrO,-Kornern die Korrosionsresistenz mit der
Korngrofie. Dies ist, neben der Verringerung der Korngrenzphasenkonzentration, ein weite-
rer korrosionsmindernder Effekt einer Kornvergroberung.

Sinken die Y,03-Gehalte der voll stabilisierten c-ZrO; Kérner im Verlauf der Auslaugung auf
unter 12 wt% (Korn (6)-(8)) entsteht beim Abkiihlen auf RT durch eine displazive Phasen-
transformation die t”’-ZrO,-Phase. Diese chemischen Anderungen kénnen anhand der EMPA-
Profilmessungen der angegriffenen c-ZrO;-Koérner nachvollzogen werden. Rontgenografisch
sind t”- und c-ZrO; nicht zu unterscheiden, weshalb man allgemein von einer kubischen
Struktur spricht. In den Raman-Phasenmappings ist die t"’-Zr0O,-Phase ansatzweise zu erah-
nen (siehe Kapitel 3.4). Der Y,03-Gehalt in diesen ,kubischen“ Kérnern fallt nicht unter 9-
10 wt%, libersteigt aber in den t-ZrO,-Kérnern nicht die 6-7 wt%. Dies liegt an der Tatsache,
dass sich die c-ZrO,-Phase aufgrund der Mischungsliicke zwischen ~9 wt% und ~6 wt% Y,03
bei 1600°C (siehe Kapitel 6.3.3) im Kontakt zu einer Schmelzphase nicht direkt in eine t-Zr0,-
Phase umwandeln ldsst, ohne davor kurzeitig in Losung zu gehen. Durch diese rekonstruktive,
diffusive Phasentransformation entstehen voneinander getrennte Kérner, weshalb die kubi-
sche Phase nicht mit einer syngenetisch gebildeten t- oder m-ZrO-Phase in einem Korn vor-
liegt. Es ist kein Korn zu finden, das alle 3 Phasen in sich vereint.

Bei genauerer Betrachtung der von AIBA et al.[35] gezeigten korrodierten Kérner, ist ebenfalls
zu beobachten, dass das c-ZrO; nicht mit t- bzw. m-ZrO; in einem Korn vorliegt. Die von AIBA
et al.351 beobachtete, vorgelagerte Schicht aus feinkdrnigem, monoklinem ZrO; ist rdumlich
vom Ausgangskorn getrennt, sodass es sich auch hierbei um unterschiedliche Kérner handelt.
An einigen Kérnern konnte jedoch neben der c-Zr0;-Phase auch m-ZrO; beobachtet werden,
das in sehr diinnen Schichten am Randbereich der Kérner auftritt. Dies ist aber nicht auf die
stetig fortschreitende Stabilisatorauslaugung zuriickzufiihren, sondern vielmehr durch die
beim Abkiihlprozess auftretende Schmelziibersattigung. Letztere bedingt eine retrograde
Zr02-Ausfallung, welches sich als m-ZrO auf den bestehenden Kornern niederschlagt (siehe
Kapitel 6.3.2.4).

Im Gegensatz zu den c-Zr0,-Kérnern, kénnen t-ZrO; und das, durch Auslaugung und Destabi-
lisierung entstandene m-Zr0O; aufgrund der diffusionslosen displaziven Phasentransforma-
tion, die beim Abkiihlen von 1600°C auf RT erfolgt, in einem Korn vorliegen. Dies wird durch
die Raman-Phasenmappings anhand von Korn (2)-(5) belegt. Wie genau der weitere Zerfall
der t-ZrO,-Koérner in viele kleinere m-ZrO-Fragmente ablauft, ist nicht abschlief3end zu kla-
ren. Da bei 1600°C und ~2,5 wt% Y»0s3 die t-ZrO»- und nicht die m-ZrO;-Phase stabil ist, ist es
wahrscheinlich, dass der Zerfallsschritt mit dem Abkiihlprozess zusammenhangt. Abb. 6.4-35
zeigt die Raman-spektroskopische Untersuchung eines einzelnen ZrO,-Korns im Abstand von
ca. 150 um vom Material Schmelz Kontakt (Bereich von Korn (3)).
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m-ZrO, & t.ZrO,

m-ZrO, & t.ZrO,

Abb. 6.4-35: Material-Schmelz-Konakt-nahes Raman-Phasenmapping eines einzelnen, fast vollstdndig von Schmelze um-
gebenen t-ZrO,-Korns mit 2 Tiefenprofilmessungen entlang der Profile 1 und 2. Rechts dargestellt: Das daraus abgelei-
tete Korrosionsmodell.

Die detaillierte Einzelkornmessung zeigt, dass das tetragonale Einzelkorn in mehrere Frag-
mente mit z.T. noch vorhandenen tetragonalen Kernbereichen zerfallen ist, wobei die Einzel-
Fragmente vollstindig von m-ZrO, umgeben sind. Das skizzierte Modell in Abb. 6.4-35 (Mitte)
veranschaulicht diesen Sachverhalt. Wie auch bereits von AIBA et al.[351 postuliert, wird das
Korn vom Randbereich beginnend so stark ausgelaugt, dass bei RT nur noch die m-ZrO-Phase
stabil ist. In den Kornbereichen, in denen der Y;0s-Gehalt bereits unter die kritischen
~2,5 wt% gefallen ist, wandelt das t-ZrO,-Korn beim Abkiihlen unter ~1100°C partiell in die
monokline Phase um. Dies hat einen Volumensprung und folglich korninterne Spannungen
zur Folge und das Korn zerfillt in mehrere Fragmente. Das erweiterte, vervollstindige Kor-
rosionsmodel nach AIBA et al.3%] ist in Abb. 6.4-34 in der linken Spalte dargestellt. Um noch
genauere Einblicke in den Zersetzungsprozess zu erhalten, sind hochaufgel6ste TEM-Aufnah-
men notwendig, die aber im Rahmen dieser Arbeit nicht durchgefiihrt wurden.

Zusammenfassung

Zusammenfassend lasst sich sagen, dass eine Gefligevergroberung bzw. eine gréfiere Korn-
grofe sich bei stabilisierten ZrO,-Materialien positiv auf deren Korrosionsresistenz gegen-
tiber einem Schmelzangriff auswirken. Sowohl die Infiltration (Abb. 6.4-36 a) als auch die
Transformationstiefe (Abb. 6.4-36 b) werden deutlich verringert. Dies ist auf die Minderung
der Korngrenzphasenkonzentration, iiber die die Schmelze primér in die polykristallinen Ma-
terialien eindringt, und die Erh6hung der Diffusionswege der Stabilisatorkomponenten aus
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den Einzelkornern in die Schmelzphase zurtickzufiihren. Die Kornvergroberung wirkt sich
aber lediglich bei PSZ/TZP-Materialien, bei denen die tetragonalen Koérner direkt in die m-
Zr0;-Phase iibergehen, korrosionsreduzierend aus. Bei FSZ-Materialien hat die Korngrofie,
wie anhand des T8Y-Materials und der zuvor vorgestellten polykristallinen M10Y- und SC-
Keramik, keinen direkten Einfluss auf das Korrosionsverhalten, da der Korrosionsprozess
von der c-Zr0O;- in die t-ZrO,-Phase durch einen Aufl6sungs- und Widerausfillungsprozess
ablauft, der anndhernd korngréfdenunabhéngig ist (siehe Kapitel 6.3).

a) Infiltration b) Transformationstiefe
KorngréRRe
2500 1600 /
1400
2000 560
7 1500 E 1000
= = 800 SG10Mg
£ 1000 600 A= sG3Y
400
500 P susy.
200 - e b
0 0 1530°C/2h 1650°C/4h
D
) 1600°C/2 h in CAS
1600°C/2 h in CAS Q KorngroBe /2hin

Abb. 6.4-36: Auswirkungen einer Gefligevergréberung auf die Korrosion von Y,03- und MgO-stabilisiertem ZrQO.

Wie bereits durch den Vergleich der beiden 5,8 wt% Y»03-stabilisierten Materialien IBU3Y
und SG3Y, die sich lediglich in ihrer Porositat unterschieden, angedeutet wurde, spielt auch
die Porositdt der Materialien eine sehr wichtige Rolle beim Korrosionsprozess. Dieser Ein-
fluss wird im nachfolgenden Kapitel 6.4.3.6 genauer beleuchtet.

6.4.3.6 Einfluss der Porositat

Nicht zuletzt durch das bekannte Modell von Nach POIRIER & GEIGER [43] ist bekannt, dass
die Porositat und insbesondere eine offene Porositit, einen grofden Einfluss auf die Korrosion
von feuerfesten Materialien haben. Allerdings haben auch grofiere Anteile einer geschlosse-
nen Porositat einen z.T. verheerenden Einfluss auf die Korrosionsbestandigkeit. Dieser Fak-
tor wurde bisher in der Literatur weitestgehend vernachlassigt. Eine Arbeit von CHUNG &
SCHLESINGERB®] hat gezeigt, dass dichte MSZ- und CSZ-Werkstoffe wesentlich korrosionsbe-
standiger gegeniiber basischen, sauren und eisenreichen Schmelzen sind als identisch zusam-
mengesetzte Stoffe mit einer niedrigeren Gesamtdichte. Anhand von YSZ-Materialien im Kon-
takt zu silikatischen Schmelzen wurde der Effekt einer geschlossenen Porositit auf das Kor-
rosionsverhalten bisher noch nicht genauer untersucht.

Der folgende Vergleich zeigt die beiden Y-FSZ-Materialien T8Y (~15 wt% Y»03) und GTS
(~17 wt% Y,03) sowie die beiden ~6 wt% Y,03-stabilisierten PSZ/TZP-Materialien IBU3Y
und SG3Y nach den Korrosionstests mit einer niedrigviskosen (CAS) und einer hochviskosen
(NAS) Schmelze. Pges/Posr wurden, wie in Kapitel 3.3.1 dargestellt, fiir T8Y auf 0,4 %/0 %, GTS
13 %/0,2 %, IBU3Y 4,7 %/0 % und SG3Y 0,8 %/0 % bestimmt. Die mittlere Korngrofie ist im
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GTS-Material mit ~10 pum doppelt so wie im T8Y-Material (~5 um) (siehe Kapitel 3.3.2), was
etwa einer Reduzierung der Korngrenzphasenflache um ~50 % entspricht.

CAS

Abb. 6.4-37 zeigt die Proben im Kontakt zur CAS-Schmelze nach 12 h bzw. 2 h bei 1600°C. Die
FSZ-Materialien T8Y und GTS zeigen Raman-spektroskopisch das gleiche Phasenverteilungs-
muster, allerdings in unterschiedlicher Stiarke. Insbesondere der monokline Bereich ist bei
der GTS-Probe stirker ausgeprigt. Das Phasenverteilungsmuster ist aber identisch, was auf
einen sehr dhnlichen Korrosionsprozess schliefRen lasst. Mikroskopisch und makroskopisch
unterscheiden sich die beiden Proben jedoch geringfiigig. Bei der hochporésen GTS-Probe ist
die fiir die Korrosion durch die CAS-Schmelze charakteristische doppelte Korrosionsschicht-
bildung nicht erkennbar, lediglich die Raman-Messungen deuten darauf hin.

Por

#27 T8Y + CAS (1600°C/12h) ositat ~0,5%

‘ .

Material-Schmelz-Kontakt

Infiltration

100 200 300 400 500 600 700
Wellenzahlen in [cm']

#29 GTS+ CAS (1600°C/12h) Porositat ~13% [Material-SchmelzKontakt]

130 pm

komplett

Infiltration

100 200 300 400 500 600 700
Wellenzahlen in [em™]

Abb. 6.4-37: Vergleich unterschiedlich poréser Y-FSZ-Proben nach der Korrosion durch die niedrigviskose CAS-Schmelze.

Im Gegensatz zur T8Y-Probe ist es bei der GTS-Probe zudem zu einer Materialquellung ge-
kommen. Uber die vorhandenen offenen Porositit und die grofen Porenrdume kann die
Schmelze deutlich leichter und in der gleichen Zeit auch tiefer ins Material vordringen und
dabei die Korner voneinander separieren und das Material aufschwemmen. Dies wird durch
die SEM-Bilder der GTS-Probe bestatigt. Die Materialauflosung wird deutlich von der Quel-
lung tiberlagert. Auch die fiir Y-FSZ-Material typische Grenzschicht von dufierer zu innerer
Korrosionsschicht ist aufgrund der kompletten Infiltration und der Materialquellung nicht
mehr zu erkennen. Es wird vermutet, dass zusatzlich zu den intergranularen Poren auch die
Korngrenzphase der GTS-Probe eine wichtige Rolle beim Infiltrationsprozess spielt. Zwar ist
die Korngrofle der GTS-Probe ca. doppelt so grofl wie die der T8Y-Keramik, aber die GTS-
Keramik weist eine iiber 30-fach hohere Konzentration an Al;03 und 25-fach h6here Konzent-
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ration an Ca0-Verunreinigungen gegeniiber dem T8Y-Material auf und besitzt zusatzlich gro-
Bere Anteile an SiO. Da sich die Verunreinigungen bevorzugt in den Korngrenzphasen an-
sammeln und diese sehr leicht von der CAS-Schmelze aufgenommen werden kdnnen, wird
die Korrosion entlang der Korngrenzphasen beschleunigt. Die dichte und reinere T8Y-Probe
zeigt hingegen ein, der Versuchszeit von 12 h entsprechendes Korrosionsbild mit doppelter
Schichtbildung, leichtem Materialabtrag und geringerer Transformationstiefe. Die Infiltration
ist mit 210 um ebenfalls um ein Vielfaches geringer als bei dem GTS-Material.

Die mit 6 wt% Y,03 stabilisierten PSZ/TZP-Proben IBU3Y und SG3Y im Kontakt zur CAS-
Schmelze sind in Abb. 6.4-32 dargestellt. Bereits das Schliffbild zeigt extreme, makroskopisch
sichtbare Unterschiede. Bei dem IBU3Y-Material ist es zu einer regelrechten Aufschdumung
der infiltrierten Tiegelwand gekommen, die so weit fortgeschritten ist, dass keine freie
Schmelze mehr im Tiegel verblieben ist. Bei der identisch zusammengesetzten SG3Y-Probe
mit gleicher Korngrofie ist es lediglich zu einer starken Infiltration und einer damit einherge-
henden leichten Materialquellung gekommen, ohne nennenswerte Nebenerscheinungen.

#16 SG3Y+CAS (1600°C/2h)  Porositit ~1% - o [Materia-Schmelz-Kontake]

120 um

~1050 um

Infiltration

200 300 400 500 600 700
Wellenzahlen in [cm™']

#20 IBU3Y + CAS (1600°C/2h) Porostitat ~5% (B creena]
NS 7 R AT 5 o S

komplett

n.b.

Infiltration

300 400 500 600 700
Wellenzahlen in [cm]

Abb. 6.4-38: Vergleich unterschiedlich poréser Y-PSZ/TZP-Proben nach der Korrosion durch die niedrigviskose CAS-
Schmelze.

Der einzige bekannte Unterschied zwischen den beiden Proben ist ein Porenanteil von ~4 %
Pgescni. Dieser wird fiir die starke Materialquellung verantwortlich gemacht. Das folgende Mo-
dell (Abb. 6.4-39) veranschaulicht den Ablauf der Materialaufschaumung/-quellung. Die in
den Porenrdumen vorhandene Luft dehnt sich auf dem Weg von RT auf Versuchstemperatur
(1600°C) aus. Dies geschieht, solange das Korngefiige noch in Takt ist, bei konstantem Volu-
men, konstanter Stoffmenge und steigendem Poreninnendruck und kann tiber die ideale Gas-
gleichung Gl1.6.4-5 berechnet werden.

Gl.6.4-5 p-V=n-R-T
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Dabei ist p der Druck in [N/m?], V das Volumen in [m?], n die Stoffmenge in [mol], R die allge-
meine Gaskonstante in [J/mol-K] und T die Temperatur in [K]. Der Sprung von 25°C RT auf
1600°C Versuchstemperatur ergibt somit einen Druckanstieg bzw. einen Volumensprung von
ca. 650 %! Wird das sehr feinkérnige Material von der Schmelze infiltriert und die einzelnen
Korner voneinander separiert, kommt es zur Materialaufweichung. Sobald die Stabilitat des
Korngefiiges durch die Auflosung der Grenzphase und die infiltrierende Schmelze herabge-
setzt wird, reicht der Poreninnendruck aus, um das Korngefiige auseinander zu treiben (siehe
Abb. 6.4-39). Dieser Prozess kann allerdings nur stattfinden, wenn die Poren keine Verbin-
dung an die Oberfliche haben (keine offene Porositit) bzw. wenn der Weg durch
Schmelzphase und/oder ineinander verkeilte Kérner blockiert wird. Je grofier die Korner
sind desto energieaufwendiger ist deren Verschiebung. Grofdere Korner haben mehr Kontakt-
punkte untereinander als kleine. Je mehr Kontaktpunkte desto grofier ist die Reibung die
liberwunden werden muss, um Koérner gegeneinander zu verschieben. Auch die Reduzierung
der Korngrenzen, welche einer Reduzierung von Gleitebenen gleichkommt, tragt fiir eine Er-
schwerung der Kornbewegung und somit der Materialaufbldhung bei. Dies erklart, warum
das feinkdrnige IBU3Y-Material, bei identischer Porositdt, deutlich stiarker Auseinanderge-
trieben wird, als das grobkérnigere Pendant bzw. das deutlich pordsere GTS-Material.

Gefligeaufweichung

Abb. 6.4-39: Schematische Darstellung der Probenaufblihung bedingt durch die Porenraumausdehnung.

Der Einfluss der Porositidt wurde ebenfalls fiir die unterschiedlich porésen MSZ-Keramiken
SG10Mg und IBU10Mg untersucht, die sich in der Korngrofie und der Bulkzusammensetzung
nicht unterscheiden. Abb. 6.4-40 zeigt den Vergleich des IBU10Mg-Materials mit ~2 % Poro-
sitdt und des SG10Mg-Materials mit ~3 % Porenanteil. Makroskopisch ist in beiden Proben
eine sehr starke Schadigung mit Delaminierungseffekten zu erkennen, die allerdings auf Ma-
terialquellungseffekte zuriickzufiihren sind, die durch die Bildung der m-Zr0,-Phase beim
Abkiihlen entstehen. Die Unterschiede zwischen beiden Materialien sind sehr gering, aber
dennoch ist die Infiltration beim IBU10Mg-Material niedriger als beim SG10Mg-Material.
Auch die Transformation in die m-ZrO,-Phase ist beim niedriger porésen IBU10Mg weniger
tief fortgeschritten. Die Porositatsunterschiede sind allerdings zu gering, um fundierte Aus-
sagen iiber den Porositatseinfluss machen zu kénnen.
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Abb. 6.4-40: Vergleich unterschiedlich poréser MSZ -Proben nach der Korrosion durch die niedrigviskose CAS-Schmelze.

NAS

Auch bei den Korrosionsexperimenten mit der deutlich hoherviskosen und schlechter benet-
zenden NAS-Schmelze zeigt sich ein Porosititseinfluss. Der Vergleich von T8Y- und GTS-Ma-
terial (Abb. 6.4-41) zeigt, dass die gegeniiber der ZrQ;-Kérner wenig aggressive NAS-
Schmelze durch Auflésung der Korngrenzphasen und tiber die Porenrdume sehr tief ins Ma-
terial eindringen kann (~180 pm gegentiber 10 pm) und dadurch das Korngefiige aufweicht.

Material-Schmelz-Kontakt

#7 T8Y+ NAS (1600°C/2) Porositat ~0,5%

Infiltration

P

100 200 300 400 500 600 700
Wellenzahlen in [cm]

Infiltration

100 200 300 400 500 600 700
- Wellenzahlen in el

Abb. 6.4-41: Vergleich unterschiedlich poréser Y-FSZ-Proben nach der Korrosion durch die hochviskose NAS-Schmelze.
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Die hohere Infiltration des GTS-Materials bewirkt eine tiefergreifende Stabilisatorauslau-
gung, welche eine hohere Transformationstiefe nach sich zieht. Der durch die hohe Porositat
und die Korngrenzphasen verursachte erhohte Schmelzfluss ins Keramikinnere fiihrt deut-
lich mehr Schmelze an den kontaktnahen ZrO,-Kérnern vorbei, als bei einer dichten Keramik.
Dadurch kann mehr Y,03 aus den Kérnern ausgelaugt werden.

Die PSZ/TZP-Materialien zeigen im Kontakt zur NAS-Schmelze ebenfalls Infiltrationserschei-
nungen, die beim IBU3Y-Material etwas tiefer reichen als beim SG3Y-Material (Abb. 6.4-42).
Wie anhand der SEM-Aufnahme der Korrosionsschicht der h6herporésen IBU3Y-Probe zu se-
hen ist, stellen die Porenrdume gute Wegbarkeiten fiir die infiltrierende Schmelze dar,
wodurch letztere schneller bzw. in der gleichen Zeit tiefer ins Material vordringen kann. Bei
der IBU3Y-Probe konnte auch eine leichte Quellung gemessen werden, die auf den Porenaus-
dehnungseffekt zuriickgefiihrt werden kann.

#3 SG3Y+ NAS (1600°C/2h)

Porositat ~1% Material-Schmelz-Kontakt
A e e 0

Infiltration

100 200 300 400 500 600 700
Wellenzahlen in [cm™']

#5 IBU3Y + NAS (1600°C/2h) Porositdat ~5% |MaterialfSchmelz—Kontakt

60 pm

~25pum

Infiltration

100 200 300 400 500 600 700
Wellenzahlen in [em™]

Abb. 6.4-42: Vergleich unterschiedlich poréser Y-PSZ/TZP-Proben nach der Korrosion durch die hochviskose NAS-
Schmelze.

Eine vergleichbar starke Aufblahung, wie sie im Kontakt zur CAS-Schmelze erfolgt ist, konnte
im Kontakt zur NAS-Schmelze nicht beobachtet werden. Die ist auf die hohere Viskositat, das
schlechtere Benetzungsverhalten und die dadurch bedingte geringere Infiltration in die Tie-
gelwand und die schlechtere Kornseparation zuriickzufiihren. Die Transformationstiefe ist in
beiden Materialien identisch gering ausgepragt. Der generelle Korrosionsfortschritt ist bei
der NAS-Schmelze durch die erhéhte Viskositat und die niedrige Basizitat vergleichsweise
gering, da es sehr schnell zu einer kontaktnahen Schmelzsattigung kommt, die diffusiv nur
sehr langsam iiberbriickt werden kann. Eine detailliertere Diskussion zum Thema findet sich
in den folgenden Kapiteln 6.4.3.7, 6.4.3.8 und 6.4.3.9 ,Einfluss Viskositdt und Basizitat".
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Auch bei den MSZ-Keramiken hat die Porositit auch einen nachweislichen Einfluss auf den
Korrosionsfortschritt im Kontakt zur hochviskosen NAS-Schmelze. Abb. 6.4-43 zeigt den Ver-
gleich des IBU10Mg-Materials mit ~2 % Porenanteil, gegeniiber dem SG10Mg-Material mit
einer gemessenen Porositit von ~3 %. Erwartungsgemaf? fallt auch hierbei der Unterschied
zwischen beiden Materialien, bedingt durch den nur geringen Unterschied in der Porositit,
minimal aus. Dennoch ist die Infiltration im SG10Mg-Material messbar weiter fortgeschritten
als im IBU10Mg Material. Auch die Transformationstiefe fallt starker aus als bei der IBU10Mg-
Keramik.

IBUTOMg+ NAS (1600°C/2h)

Porositat ~2%

Material-Schmelz-Kontakt

n.b.

~1600 um

Infiltration

Wellenzahlen in [cm™]

I Material-Schmelz-Kontakt |

170um

~2200 pm

Infiltration

100 200 300 400 500 600 700
Wellenzahlen in [cm™

Abb. 6.4-43: Vergleich unterschiedlich poréser MSZ-Proben nach der Korrosion durch die hochviskose NAS-Schmelze.

Zusammenfassung

In Abb. 6.4-44 sind die zuvor prasentierten Ergebnisse zusammengefasst. Verglichen wurden
jeweils zwei Materialien mit * gleichem Stabilisatorgehalt, + gleicher Korngrofie aber unter-
schiedlicher Porositit, die unter denselben Bedingungen (Zeit/Temperatur/Schmelzzusam-
mensetzung) korrodiert wurden. Die Schaubilder zeigen eine deutliche Abnahme der Korro-
sionserscheinungen mit Abnahme der Porositit. Die gilt sowohl fiir sehr gut benetzende
Schmelzen, wie am Beispiel der CAS-Schmelze gezeigt werden konnte, aber auch -wenn auch
mit weniger starkem Effekt- flir weniger gut benetzende, hoherviskose Schmelzen (z.B. NAS),
im Kontakt zu YSZ und MSZ gleichermaf3en.

Die Versuche mit unterschiedlich pordsen, aber ansonsten *identisch zusammengesetzten
YSZ-Materialien zeigen, dass auch eine geschlossene Porositdt einen grofien Einfluss auf das
Korrosionsverhalten von feuerfesten Materialien haben kann. Fiir MSZ gilt dies ebenfalls.
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Abb. 6.4-44: Auswirkungen der materialinternen Porositdt auf die Korrosionserscheinungen, wie Infiltration und Trans-
formation, im Kontakt zur CAS- (a & c) bzw. NAS-Schmelze (b & d).

Die in der Literatur vorhandene Modelle zur Berechnung der Infiltrationstiefe, wie z.B. nach
POIRIER & GEIGERM31 (Gl.1-1), sind somit um den Einfluss der geschlossenen Porositit zu
korrigieren, da diese die Infiltration beeinflussen kann.

Der Einfluss der geschlossenen Porositit auf den Korrosionsprozess ist vielseitig. Zum einen
dringt die Schmelze tliber die existierenden Hohlrdume schneller in das Material ein, was den
Infiltrationsprozess beschleunigt und intensiviert, und zum anderen kénnen geschlossene
Porenrdume bzw. die darin eingeschlossene Luft ein Aufbldhen des infiltrierten Materials be-
wirken. Wie zuvor dargestellt, ist der Einfluss der geschlossenen Porositit dabei stark von
der Korngrofie bzw. der Korngrenzphasenkonzentration der untersuchten Materialien und

von der jeweiligen Schmelze und deren Eigenschaften wie Viskositit, Benetzungsverhalten
usw. abhdngig.

Die Auswirkungen der schmelzseitigen Einflussfaktoren, wie Viskositat und Basizitat auf die
Korrosion von stabilisierten ZrO,-Materialien, werden im Folgenden behandelt.
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6.4.3.7 Einfluss Viskositat und (Benetzungsverhalten)

Wie in den vorangegangenen Kapiteln 4.5 & 4.6 dargestellt, weisen die NAS-, die CAS-, die
CMAS- und die CMAS+-Schmelze aufgrund ihrer unterschiedlichen chemischen Zusammen-
setzung deutliche Unterschiede in ihren Viskositats- und Basizitatswerten auf. Dadurch wird
auch indirekt (siehe Kapitel 5) das Benetzungsverhalten der Schmelzen beeinflusst, welches
einen entscheidenden Einfluss auf den Korrosionsprozess hat. Der Einfluss der Versuchstem-
peratur muss an dieser Stelle mit berticksichtigt werden, da gerade die Viskositat und das
Benetzungsverhalten sehr stark von ihr abhédngig sind. Diese beeinflussen wiederum den Kor-
rosionsprozess, da letzterer eine intensive Benetzung voraussetzt.

In Verbindung mit einer niedrigen Viskositdt entsteht eine stark kriechende Schmelze, die
sehr schnell tiber die Auflésung der Korngrenzphasen ins Materialinnere vordringen kann,
wie es zuvor in Kapitel 6.4.3.5 ,Einfluss Korngrofie“ gezeigt wurde. Eine niedrige Viskositat
bedeutet auch meist eine sehr gute Schmelzdurchmischung, da konvektive sowie diffusive
Prozesse sehr viel schneller ablaufen kénnen. Umgekehrt kann eine hohe Viskositit in Ver-
bindung mit einer schlechten Benetzbarkeit sogar zu einer starken Verlangsamung des Auf-
l6seprozesses flihren, da sich in Folge der schlechten Durchmischung eine gesattigte Schmelz-
schichtbildet, die die Korrosion sogar zum Erliegen bringen kann. Ein solcher Effekt zeigt sich
bei den Versuchen mit YSZ-Keramiken im Kontakt zur hochviskosen NAS-Schmelze, sogar bei
Temperaturen von 1600°C. Ein konkretes Beispiel ist in Abb. 6.4-45 dargestellt.

Die Grafik zeigt eine KLM-Auf- [(HY/IECRISEIN NG @ably)
nahme der GTS-Probe im Kon- ¥
takt zur schlechtbenetzenden
NAS-Schmelze (6 =30°). Die
starke Durchsetzung mit Luft-
blasen nach 12 h bei 1600°C
ist auf eine schlechte Entga-

sung nach dem Aufschmelzen

des Glaspulvers in Folge einer
relativ hohen Schmelzviskosi-

tat zurickzufiithren. Am direk-
ten Material-Schmelz-Kontakt
sind einige grofiere Luftblasen

Oxide in [wt%]

zu erkennen, die sich durch
das Eindringen der Schmelze

in die luftgefiillten Poren und 500 1000 1500 2000 2500
Abstand vom Kontakt in [um]

die damit einhergehende Ver-

dréngung der Luft gebildet ha- Abb. 6.4-45: KLM-Aufnahme der NAS-Schmelze in einem GTS-Tiegel nach 12 h

) . _ bei1600°C.
ben. Des Weiteren zeigt die

KLM-Aufnahme eine hell/blassblau lumineszierende NAS-Schmelze. Am direkten Kontakt dn-
dert sich diese KL-Farbe hin zu dunklerem blau. Wie die EMPA-Profilmessung am direkten
Kontakt zeigt, korreliert die dunkle KL-Farbe mit den erh6hten Werten an ZrO, und Y,03. Am
direkten Kontakt wird der Sattigungswert (siehe Kapitel 6.2.3) fiir ZrO; und Y03 erreicht. Die
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Unregelmafiigkeiten bzw. Ausbuchtungen dieser blaulumineszierenden, an ZrO, und Y,03 an-
gereicherten Schmelzschicht entstehen durch die Konvektionsstromungen, die am 3-Phasen-
punkt zwischen Luftblase, Schmelze und Keramik ihren Ursprung haben. An diesen Stellen
wird die Schmelze besser durchmischt und die Schicht wird machtiger. Ohne den Einfluss
dieser konvektiven Durchmischung, bleibt die Schicht deutlich unter 500 pm, da ein diffusiver
Austausch mit der ungesattigten Schmelze aufgrund der hohen Viskositat kaum stattfindet.
Auch in den Proben der Sattigungsexperimente (Kapitel 6.2), die fiir 200 h bei 1600°C gehal-
ten wurden, wird ein diffusiver Austausch mit der freien NAS-Schmelze weitestgehend ver-
hindert. Dies verhindert die weitere Anreicherung der freien Schmelze an ZrO,/Y0s.

Bereits KATO & ARAKIB%8] haben am direkten Kontakt zu ZrO;-Materialien in ihren Korrosi-
onsstudien mit unterschiedlichen Schmelzen festgestellt, dass am direkten Kontakt immer
die ZrO,-Sattigung erreicht wird. Darauf aufbauend haben sie die Vermutung geaufdert, dass
die Korrosion von ZrQ;-Materialien nicht von der absoluten ZrO;-Ldslichkeit in der Schmelze
abhangig ist, sondern maf3geblich durch die Diffusion des gelosten ZrO; in die gesamte
Schmelze bestimmt wird. Die rechnerische Grundlage der Materialkorrosion basiert auf der
Noyes-Whitney-Gleichung325] (Gl. 6.4-6), die die Korrosionsrate in Abhangigkeit vom Ab-
transport des geldsten Stoffes beschreibt.

GL6.4-6 X=(Co—Co) 2

Dabei ist X die Korrosionsrate, Cs die Sattigungskonzentration des Stoffes in der Schmelze, Co
die Konzentration des gelosten Stoffes in der ,freien“/Bulk Schmelze, D die Diffusions-
konstante und d die Dicke der Schicht des geldsten Stoffes an der Oberfliche zum aufzulésen-
den Material. Nach KOTO & ARAKI308] ist der Term D/d sehr stark von der Viskositit einer
Schmelze abhangig, wonach sich folgender Ausdruck (Gl.6.4-7) ergibt,

Gl. 6.4-7 X =k(Cs—Cy) n™
wobei 1 die Viskositat der Schmelze in [dPa's] ist und k und m Konstanten sind.

Nach den Autoren lassen sich aus dem ermittelten Materialverlust, der in diesem Fall als X
gegeben ist, und dem ermittelten Sattigungswert des zu berechnenden Stoffes, liber Regres-
sionsanalysen die beiden Konstanten bestimmen. Dabei wurde allerdings nicht beriicksich-
tigt, dass es aufgrund von Materialquellungseffekten zu sehr stark schwankenden Werte von
X, bis hin zu scheinbar negativen Korrosionsraten kommen kann, wie die vorangegangenen
Analysen der Tiegelexperimente zeigen. Somit ist das Modell in dieser Form, trotz der ermit-
telten Sattigungswerte fiir ZrO, und Y,0s3 in den eingesetzten Schmelzen, auf die Proben die-
ser Studie nicht anwendbar. Nichts desto trotz belegt das Modell eine eindeutige Abhadngig-
keit der Korrosion von der Viskositit der angreifenden Schmelze. Uber die genaue Analyse
der Diffusionsprofile des geldsten ZrO; in der angrenzenden, freien Schmelze kénnen auch
ohne die Kenntnis der genauen Korrosionsraten Aussagen iiber das Korrosionsverhalten der
unterschiedlichen Schmelzen getroffen werden.
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In einer Schmelze mit - im Vergleich zur zuvor gezeigten NAS-Schmelze - besserer Benetzbar-
keit und deutlich niedrigerer Viskositat (z.B. CAS), wird ebenfalls eine gesattigte Schmelz-
schicht am direkten Kontakt zur Keramik beobachtet. Diese steht aber im starken diffusiven
Austausch mit der freien Schmelze, wodurch sich mit zunehmender Haltezeit der Konzentra-
tionsunterschied zwischen Kontaktschicht und freier Schmelze immer weiter abbaut. Nach
12 h Haltezeit ist er beinahe ausgeglichen, wie bereits in Kapitel 6.3.2.3 die EMPA-Profilmes-
sungen in der CAS-Schmelze im Kontakt zum M10Y und dem SC-Material gezeigt haben. Ent-
sprechend sind die Korrosion und deren Auswirkungen wie Infiltration, Transformation und
Materialabtrag durch niedrigviskosere Schmelze deutlich erhoht. Dies zeigt der folgende Ver-
gleich des T8Y- und SG3Y-Materials im Kontakt zu den Schmelzen NAS, CAS, CMAS und
CMAS+. Die iibrigen Proben eignen sich fiir diesen Vergleich nicht, da sie aufgrund hoherer
Porositatswerte, kleinerer Korngréfde bzw. hoherer Korngrenzphasenkonzentration zu sehr
starker Infiltration und starken Materialquellungen neigen.

NAS & CAS

Abb. 6.4-46 zeigt deutlich, dass es in der schlecht benetzenden, hochviskosen NAS-Schmelze
sowohl im Kontakt zum T8Y-Material (6~26°) als auch im Kontakt zum SG3Y-Material
(6~24°), wie auch im Kontakt zum zuvor gezeigten GTS-Material (6~30°), zu einer starken
Anreicherung der gelosten ZrO»- und Y,03-Komponenten bis hin zum Sattigungswert kommt.
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Abb. 6.4-46: EMPA-Profile in der ans T8Y-Material (links) bzw. SG3Y-Material (rechts) angrenzenden ,freien” NAS-
Schmelze (oben) und der CAS-Schmelze (unten) nach 2 h (gefiillte Symbole) bzw. 12 h (leere Symbole) Haltezeit.

Das geldste Material wird dabei aber nicht in die freie Schmelze abgegeben. Dies zeigen die
Profilmessungen nach 2 h und 12 h. In der Zeitspanne von 10 h ist es zu keiner merklichen
Ausdehnung der angereicherten Schmelzschicht gekommen, die in beiden Proben bei ca.
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400 um endet. Der Vergleich zur GTS-Probe (Abb. 6.4-45) mit einer Schichtdicke von
~900 pum zeigt, dass die angereicherte Schmelzschicht nochmals deutlich schmaler ist. Dies
ist auf die fehlende Blasenbildung auf der Keramikoberflache, bedingt durch eine sehr nied-
rige Porositat, zurlickzufiihren, die fiir eine stirkere konvektive Durchmischung sorgt. Auf-
grund der hohen Viskositdt von ~180 Pa-s bei 1600°C ist die Diffusion stark gehemmt, was zu
einer starken Verlangsamung der Korrosionsprozesse bis hin zu einem Korrosionsstillstand
fithrt (siehe Zeit-Weg Diagramm Abb. 6.4-49).

Auch die in allen anderen Schmelzen beobachtete ZrO,-Verarmung in den ersten 20 pm, die
der ZrO;-Ausfillung durch den Abkiihlprozess zugeschrieben wird (siehe Kapitel 6.3.3), ist in
keiner der NAS-Proben (Abb. 6.4-46 oben) nachweisbar, im Gegensatz zu den CAS-Proben
(Abb. 6.4-46 unten). Auch dies ist ein Anzeichen fiir eine sehr stark gehemmte Diffusion be-
dingt durch die hohe Viskositat.

Der diffusive Abtransport der geldsten Stoffe in die freie Schmelze lauft bei einer niedrigeren
Schmelzviskositit und besserem Benetzungsverhalten (6=8°) sehr viel schneller ab, wie der
Vergleich mit der CAS-Schmelze (Viskositit ~6 Pa-s) (Abb. 6.4-46 unten) zeigt. Bereits nach
2 h ist auch die freie Schmelze in iiber 1000 pm Entfernung zum Kontakt an ZrO; und Y,03
angereichert. Nach 12 h sind weit iiber 1000 um der kontaktnahen Schmelze komplett an
Zr0; (~9 wt%) gesdttigt. Auch der Y,03-Wert ist weiter gestiegen, hat aber noch nicht den
Sattigungswert von ~6 wt % erreicht. Der Materialabtrag wird bis zur kompletten ZrO,-Sat-
tigung der freien Schmelze weiter voranschreiten. Da die Y,03-Sattigung zu diesem Zeitpunkt
noch nicht erreicht ist, geht die Korrosion des Materials (Transformation) noch weiter. Im
Falle des T8Y-Materials wird die dufdere Schicht an der Grenze zur inneren Schicht weiter
wachsen, wahrend sie am direkten Kontakt nicht weiter aufgelost wird. Ist die Y,03-Sattigung
der freien Schmelze erreicht, stoppt auch die Transformation am Kontakt zur inneren Schicht
(siehe Kapitel 6.3.3). Die Infiltration ist allerdings davon unabhdngig. Sie wird selbst bei einer
vollstandigen Schmelzsattigung weiter voranschreiten.

Da die fiir diese Studie eingesetzten MgO-stabilisierten Proben bereits nach kiirzester Zeit
sowohl von der CAS-, der CMAS- und der CMAS+-Schmelze komplett infiltriert wurden, konn-
ten keine Langzeitversuche durchgefiihrt werden. Somit konnte in den meisten Fallen keine
Diffusionsprofilmessungen in der freien Schmelze angefertigt werden. Einzig die IBU10Mg-
Probe im Kontakt zur NAS-Schmelze hatte nach 2 h noch einen Rest Schmelze im Tiegel, was
hauptsachlich auf die hohe Viskositat der NAS-Schmelze, deren moderates Benetzungsver-
halten (6~11°) und die dadurch bedingte niedrigere Infiltrationswirkung zurtickzufiihren ist.

Der folgende Vergleich zeigt die IBU10Mg-Probe im Kontakt zur NAS-Schmelze nach 2 h und
im Kontakt zur CAS-Schmelze nach 0,5 h. In beiden Proben ist der MgO-Gehalt am direkten
Kontakt bei ca. 1,5 wt%. Die ZrO,-Werte unterscheiden sich und liegen in der CAS-Schmelze
mit ~8 wt% fast doppelt so hoch, wie in der NAS-Schmelze (~4 wt%). Dies liegt an der gene-
rell deutlich hoheren Aufnahmekapazitat/Loslichkeit von ZrO; in der basischeren CAS-
Schmelze (siehe Kapitel 6.2.3). Wahrend in der niedrigviskosen CAS-Schmelze bereits nach
0,5 h die MgO-Werte in 1500 um Abstand vom Kontakt bei ~1 wt% liegen, sinken die MgO-
Gehalte in der NAS-Schmelze sogar nach 2 h Versuchszeit nach ~500 pm auf 0 wt%. Auch die
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Diffusion des geldsten ZrO; in die freie Schmelze ist in der CAS-Schmelze nach 0,5 h hoher als
in der NAS-Schmelze nach 2 h. Somit bestatigen die EMPA-Profile dieser Proben, dass es in
der niedrigviskosen CAS-Schmelze zu hoheren Diffusionswerten als in der hochviskosen und
somit stark diffusionsbehinderte NAS-Schmelze kommt.
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) Tiegel > C gj T Schmelze .
O 9
(o)
z, 8 MgO in Schmelze
g o O Zr0, in Schmelze
ol V MgQinzro,
) § & - A CaOinZr0,
o é 5 o
A g4 o©
(o]
3
¥V o
2
o)
v
Cbo
0, o]

MAVANAVA
0

2000 1800 1600 1400 1200 1000 80 200 400 600 800 1000 1200 1400 1600 1800 2000

Abstand vom Kontakt in [pm]

#6 1BUTOMg + NAS (1600°C/2h) Nyus ~180[Pa-s]  @=171°
~ Tiegel | g Schmelze (=S
9
8 MgO in Schmelze
O Zr0, in Schmelze
4 V MgQin Zr0,
L
2
© (0] % (@)
0
WWyV vvvvwvavV o 084
oP3
v 2
VN vy O
X T Y885 0 000 Q5.0

W ' AEPEra——.
200 400 600 800 1000 1200 1400 1600 1800 2000

2000 1800 1600 1400 | 1200 .
SR, X
] b0} Abstand vom Kontakt in [um]

Abb. 6.4-47: EMPA-Profil Messungen liber den Kontaktbereich des IBU10Mg-Materials im Kontakt zur CAS-Schmelze
nach 0,5 h (oben) und im Kontakt zur NAS-Schmelze nach 2 h (unten). Die leeren Symbole reprdsentieren Messwerte aus
der freien Schmelzphase (rechts) und der interstitiellen Schmelzeinlagerungen (links). Die gefiillten Symbole zeigen Mess-
werte aus den ZrO-Kérnern.

Es wird vermutet, dass die bereits in Kapitel 6.4.3.4 ,Einfluss Stabilisatortyp“ beschriebene
Delaminierung ganzer ZrO;-Schichten in der IBU10Mg+CAS(1600°C/0,5h) Probe einen star-
ken Einfluss auf die Diffusion der gelosten MgO-Komponente in die freie Schmelze hat. Durch
die relativ hohe Dichtigkeit der strakt an MgO verarmten m-ZrQ-Schicht wird die MgO-Diffu-
sion aus den dahinter liegenden Schichten in die freie Schmelze behindert. Die gemessenen
MgO-Werte der zwischen delaminierten m-ZrQ;-Schicht und dem Bulkmaterial eingeschlos-
senen Schmelze liegen bei ~8 wt% und sind somit deutlich hoher als in der freien Schmelze.
Am 3dufleren Kontakt zur freien Schmelze konnten vergleichbar hohe Werte nicht gemessen
werden. Eine stiarkere MgO-Anreicherung ist nicht nachweisbar. Dies ist auf eine sehr hohe
MgO-Diffusionsrate in der CAS-Schmelze zuriickzufiihren.
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CMAS & CMAS+

Im Kontakt zu noch niedriger viskosen Schmelze (CMAS/CMAS+ mit ~1,8/1,5 Pa-s), in Kom-
bination mit noch héheren ZrO;-Aufnahmekapazitaten (~12 wt%) und dem sehr guten Be-
netzungsverhalten (0~6° auf T8Y bzw. 8~0° auf SG3Y), ist der Materialabtransport aus der
Korrosionszone noch effektiver. Abb. 6.4-48 zeigt das T8Y- und SG3Y-Material im Kontakt zur
CMAS- bzw. CMAS+-Schmelze nach 0,5 bzw. 1 h bei 1600°C.
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Abb. 6.4-48: EMPA-Profile in der ans T8Y-Material (links) bzw. SG3Y-Material (rechts) angrenzenden , freien” CMAS+-
Schmelze (oben) und der CMAS-Schmelze (unten) nach 0,5 h (gefiillte Symbole) bzw. 1 h (leere Symbole) Haltezeit.

Bereits nach 0,5 h bei 1600°C ist die CMAS-Schmelze in iiber 2000 um Entfernung zum Kon-
takt sehr stark an ZrO; angereichert. Nach 1 h wird ein Wert von >10 wt% erreicht. In der
noch etwas niedriger viskosen CMAS+-Schmelze ist bereits nach 1h die Sittigung der
Schmelze auch in ca. 500 pm Entfernung zum Kontakt erreicht. Die Diffusion der geldsten
Stoffe erfolgt somit bei sehr niedriger Viskositat sehr schnell und effektiv.

Der Abtransport des ZrO; bzw. Y,03 erfolgt bei den CMASs-Schmelzen so schnell, dass sich im
Kontakt zum FSZ-Material (T8Y) keine dufdere Korrosionsschicht durch die Destabilisierung
der kubischen und die einhergehende Umstrukturierung in die tetragonale Phase (siehe Ka-
pitel 6.3) bilden kann, wie sie bei der Korrosion im Kontakt zur CAS-Schmelze zu beobachten
ist. Durch die niedrige Viskositat, das sehr gute Benetzungsverhalten und die hohe ZrO,-L6s-
lichkeit wird ein sehr schneller Abtransport der gelosten Stoffe in die freie Schmelze gewahr-
leistet. Dadurch wird die sofortige Wiederausfallung der t-ZrO,-Phase nach Destabilisierung
und Auflésung der c-ZrO;-Phase verhindert. In den CMASs-Schmelzen erfolgt die Korrosion
der Y-FSZ-Materialien direkt tiber die Komplettauflésung des Materials.
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6 Korrosionsexperimente

Anhand der EMPA-Profilmessungen in Abb. 6.4-48 ist zu erkennen, dass es auch im Kontakt
zu den niedrig viskosen CMASs-Schmelzen aufgrund der Riickdiffusion wahrend des Abkiih-
lens zu einer ZrO;-Verarmung in Kontaktndhe kommt (vgl. Kapitel 6.3.3).

Zusammenfassung

Die Ergebnisse der Analysen der T8Y- bzw. der SG3Y-Probe im Kontakt zu den unterschiedli-
che viskosen und unterschiedlich stark benetzenden Schmelzen bei 1600°C sind in Abb.
6.4-49 dargestellt. Dabei gilt, je viskoser und schlecht benetzender eine Schmelze ist, desto
geringer fallen die Korrosionserscheinungen (Infiltrations- und Transformationstiefe) aus.
Insbesondere die Transformation der stabilisierten Phasen, die sehr eng mit der Y,03-Auf-
nahmekapazitit der Schmelzen und dem Abtransport des Y203 von der Korrosionsfront ver-
bunden ist, ist ein guter Indikator fiir eine Viskositdtsabhangigkeit.

Die Y;0s3-Loslichkeit ist mit T8Y @ 1600°C
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Symbole) und Materialabtrag (orangene Symbole) des T8Y-Materials und des
Bei der relativ schlecht benet- SG3Y-Materials in Abhéngigkeit von der Zeit in [h].

zenden NAS-Schmelze, in der

es wahrend der 12 h-Versuchszeit kaum zu Korrosionserscheinungen kommt, deutet die Stei-
gung von +0 darauf hin, dass die Korrosion, bedingt durch den schlechten Abtransport der
gelosten Stoffe, sehr stark gehemmt ist. Auch der gemessen Materialabtrag belegt dies. Dieser
stagniert nach ~2 h Versuchsdauer. Sowohl beim T8Y- als auch beim SG3Y-Material ist auch
nach 12 h Versuchsdauer nicht mehr Material abgetragen worden, da die Auflosung des Ma-
terials durch die gesattigte Schmelzschicht behindert wird.
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Im Kontakt zur gut benetzenden CAS-Schmelze verlangsamt sich der Materialabtragswert der
T8Y-Probe erst nach 6-12 h. Dies hangt mit der Erhéhten Diffusionsrate der geldsten Stoffe
aus der gesattigten Grenzschicht in die freie Schmelze zusammen. Letztere ist nach ~12 h ge-
sattigt, was eine Stagnation der Materialauflésung zur Folge hat (vgl. Abb. 6.4-46).

Flir die Proben im Kontakt zu den niedrigviskosen, sehr gut benetzenden und dadurch stark
kriechenden CMASs-Schmelzen waren die Vergleiche der Materialabtragswerte aufgrund der
erh6hten Quellung nicht méglich.

Auch im Kontakt zu den MSZ-Materialien konnte gezeigt werden, dass die Viskositit in Ver-
bindung mit dem sehr guten Benetzungsverhalten der Schmelzen einen grofden Einfluss auf
die Korrosion der stabilisierten ZrO,-Materialien hat.

Mit dem angestellten Vergleich der unterschiedlich viskosen Schmelzen und den sich aus den
Korrosionsstudien ergebenden Diffusionsprofile in die freie, ungesattigte Schmelze konnte
belegt werden, dass die Viskositat nicht nur die Infiltration ins ZrO,-Material beeinflusst, son-
dern auch die Transformation und den Materialabtrag.

6.4.3.8 Einfluss Viskositat (Temperatur)

Die Viskositat einer Schmelze ist sehr stark temperaturabhangig (siehe Kapitel 4.6), wodurch
das Korrosionspotential einer Schmelze stark variiert. Zur Uberpriifung der Temperaturab-
hingigkeit der Korrosionsprozesse wurde Experimente ausgewdhlter Material-Schmelz-
Kombinationen bei unterschiedlichen Temperatur durchgefiihrt. Ausgewahlt wurden hierfiir
Experimente mit den beiden CMASs-Schmelzen als auch der CAS-Schmelze im Kontakt zur
T8Y- und zur SG3Y-Keramik. Im Rahmen der Messgenauigkeit konnte in den gewahlten Tem-
peraturfenstern keine Beeinflussung des Benetzungsverhalten festgestellt werden (siehe
Tab. 5.2-2), weshalb eine Beeinflussung der Korrosionskinetik lediglich auf Viskositatsunter-
schiede und ggf. abweichende Loslichkeitsprodukte zuriickzufiihren ist.

Da die CAS-Zusammensetzung erst bei ca. 1550°C aufschmilzt, wurden zusatzlich zu den
1600°C Tests Experimente bei hoheren Temperaturen (1650°C) durchgefiihrt, um die Visko-
sitdt der Schmelze weiter herabzusetzen. Der Einfluss der Temperaturerhéhung auf die ZrO,-
bzw. Y203-Loslichkeit in der CAS-Schmelze wurde zusatzlich anhand einer Versuchsreihe mit
der vorgesattigten CAS-Schmelze untersucht.

Im Kontakt zu der CMAS+/CMAS-Schmelze wurden zur Variation der Viskositat, zusatzlich zu
den 1600°C-Experimenten, Experimente bei 1400°C durchgefiihrt. Da in allen Proben im Kon-
takt zu den CMAS-Schmelzen bei 1600°C bereits nach 1 h eine sehr starke Korrosion auftritt,
wurde fiir diese Versuchsreihe die sehr niedrige Schmelzviskositat (1,5 Pa:s CMAS+ bzw.
1,8 Pa-s CMAS) durch die Temperatursenkung erhoht.
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CAS

Die Erhohung der Versuchstemperatur von 1600°C auf 1650°C bewirkt bei der CAS-Schmelze
eine Viskositatssenkung von ~6 Pa-s auf ~4 Pa-s. Es ist davon auszugehen, dass die Diffusi-
onsprozesse bei 1650°C schneller ablaufen und dadurch die Korrosion (Materialabtrag und
Y203-Auslaugung) erhéht werden. Die Versuche mit der CAS-Schmelze wurden ausschlief3lich
im Kontakt zum T8Y- und zum SG3Y-Material durchgefiihrt, da alle anderen Materialien be-
reits bei 1600°C und sehr kurzer Haltezeit sehr starke Korrosionserscheinungen aufzeigen,
die bis hin zur totalen Zerstorung des Tiegels und der kompletten Durchdringung des ZrO-
Materials gefiihrt haben.

Die Erh6hung der Temperatur um 50°C und die damit verbundene Reduzierung der Viskosi-
tat wirkt sich in beiden Materialien sehr deutlich auf die Quantitit, nicht aber auf die Qualitat
der Materialkorrosion aus. Sowohl die Infiltration als auch die Transformationstiefe in die m-
Zr0,-Phase haben sich anndhernd verdoppelt (Abb. 6.4-50). Auch der Materialabtrag ist
merklich angestiegen, was auf eine erh6hte Diffusionsrate der gelsten Stoffe vom Kontakt-
bereich in die freie Bulkschmelze zurtickzufiihren ist. Der grundlegende Korrosionsprozess
hat sich allerdings nicht gedndert. Das SG3Y-Material zersetzt sich durch den permanenten
Y203-Verlust direkt in die m-ZrO,-Phase (detaillierte Diskussion siehe Kapitel 6.4.3.5 , Einfluss
Korngrofie“), wahrend im Y-FSZ-Material nach wie vor eine doppelschichtige Korrosion zu
beobachten ist. Folglich hat die Reduzierung der Schmelzviskositiat von ~6 auf ~4 Pa-s die
Zr0,-Diffusion in der Schmelze nicht ausreichend erhoéht, um das instabil werdende kubische
Material bei der Umsetzung in die tetragonale Phase komplett in Losung zu nehmen und von
der Korrosionsfront in die freie Schmelze abzutransportieren, wie es bei den CMAS-Schmel-
zen bei einer Viskositat von ~1,5 Pa-s beobachtet wurde. Bei dem Vergleich ist allerdings auch
zu beachten, dass die ZrO,-Aufnahmekapazitit der CAS-Schmelze mit ~9 wt% im Vergleich
zu den CMASs-Schmelzen (~12 wt%) niedriger ist, was den beobachteten Effekt verstarkt.

Da es sich bei den in Kapitel 6.2 experimentell ermittelten Sattigungswerte um Gleichge-
wichtswerte bei 1600°C handelt, wurden bei 1650°C zusatzliche Korrosionsstudien mit der
bei 1600°C gesattigten CAS-Schmelze durchgefiihrt. Anhand dieser Zusatztests kann der Ein-
fluss der Temperaturerh6hung auf die Schmelzsattigung untersucht werden. Fallen die Kor-
rosionserscheinungen hdher aus als bei den 1600°C-Tests, wirkt sich die Temperaturerho-
hung l6slichkeitserhohend aus. Fiir den Vergleich wurden Tiegeltests mit der an ZrO- und
Y,03-gesattigten CAS-Schmelze bei 1600°C und 1650°C und 6 h Haltezeit durchgefiihrt. Die
Ergebnisse sind in Abb. 6.4-51 dargestellt. Durch die Temperaturerh6hung kommt es zu einer
Viskositdtssenkung. Dies resultiert in einer stark kriechenden Schmelze, die entlang der
Korngrenzen starker ins Material eindringt als bei 1600°C. Wie bereits in Kapitel 6.3.3 dar-
gestellt, ist die Infiltrationswirkung bzw. die Bildung der inneren Korrosionsschicht unabhan-
gig von der Schmelzsattigung. Die Bildung der dufderen Schicht allerdings nicht (siehe Kapitel
6.3). Sofern die Temperaturerhohung einen Einfluss auf die absolute Zr0O,/Y,03-Loslichkeit
hat, dufiert sich dies durch eine verstarkte Materialauflosung bzw. eine starker ausfallende
Transformation. Ein Unterschied im Materialabtragist bei 1600°C und 1650°C, bei dem SG3Y-
Material, bedingt durch die Materialquellung nicht nachweisbar. Beim T8Y-Material kommt
es bei 1650°C zu einem tendenziell hdheren Abtrag, was auf einen leichten Anstieg der ZrO»-
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Loslichkeit hindeutet. Des Weiteren ist bei 1650°C eine leichter Anstieg der Transformation
in die m-ZrO;-Phase (SG3Y) bzw. eine stiarkere Bildung einer t”-Phase (T8Y) feststellbar.
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Abb. 6.4-50: Vergleich der Korrosionsphéinomene des SG3Y- (oben) und des T8Y-Materials (unten) im Kontakt zur CAS-
Schmelze nach 6 h bei 1600°C bzw. 1650°C.
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Abb. 6.4-51: Vergleich der Korrosionsphdnomene des SG3Y- (oben) und des T8Y-Materials (unten) im Kontakt zur ZrO,-
und Y,0s-gesdttigten CAS-Schmelze nach 6 h bei 1600°C bzw. 1650°C.

Beides spricht fiir eine steigende, wenn auch geringfiigige Y>03-Auslaugung. Eine Erhohung
der ZrO,-bzw. Y,03-Loslichkeit in der CAS-Schmelze durch einen Temperaturanstieg ist somit
wahrscheinlich. Die Unterschiede sind aber so gering, dass bedeutende Loslichkeitsunter-
schiede, die die Korrosionskinetik beeinflussen, ausgeschlossen werden kénnen. EMP-Analy-
sen zur genaueren Untersuchung der Y,03-Verteilung in den entsprechenden Kérner und zur
Bestimmung der absoluten Zr0O,/Y»03-Gehalte der Schmelze nach 6 h bei 1650°C sind nicht
durchgefiihrt worden.
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CMAS/CMAS+

Ziel der Versuchsreihen bei niedrigeren Temperaturen (1400°C) war es, die Diffusionsge-
schwindigkeit in den sehr niedrigviskosen CMASs-Schmelzen herabzusetzen. Die resultie-
rende Viskositdtserh6hung behindert den diffusive Abtransport des geldsten ZrO, bzw. aus-
gelaugten Y,03 in die freie Schmelze so stark, dass sich im Kontakt zum T8Y-Material einer
doppelten Korrosionsschicht bilden kann (siehe Abb. 6.4-52), wie sie auch bei der Korrosion
durch die CAS-Schmelze entsteht.
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Abb. 6.4-52: Vergleich der Korrosionsphéinomene des T8Y-Materials im Kontakt zur CMAS+-Schmelze (oben) und zur
CMAS-Schmelze (unten) nach 1 h bei 1400°C bzw. 1600°C.
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Ebenfalls wird durch die Viskositdtssenkung die Infiltrationswirkung und die Korngrenzpha-
senauflésung/Kornseparation herabgesetzt. Der Vergleich der T8Y-Probe im Kontakt zu den
CMASs-Schmelzen nach 1 h bei 1600°C und 1 h bei 1400°C zeigt, dass es bei niedrigerer Tem-
peratur zu einem anderen Korrosionsverhalten kommt als bei hoherer Temperatur.

Durch die Temperatursenkung um 200°C bleiben die iibrigen Eigenschaften der Schmelzen,
wie Basizitat und auch das Benetzungsverhalten (siehe Kapitel 4.5 & 5.2) weitestgehend un-
beeinflusst, die Viskositat der CMAS-bzw. CMAS+-Schmelze erhoht sich aber von 1,8/1,5 Pa's
um ca. 400 %! auf ~9/~7 Pa-s. Diese erh6hte Viskositét, vergleichbar der der CAS-Schmelze
bei 1600°C (~6 Pa-s), fiihrt dazu, dass das geloste Material nicht mehr so effektiv in die freie
Schmelze abtransportiert werden kann. Die Erhohung reicht aus, um eine direkte Wiederaus-
fallung von t-ZrO; nach der stabilisatorverlustbedingten Destabilisierung und voriibergehen-
den Komplettauflosung der c-ZrO,-Phase zu ermoglichen. Im Gegensatz zur Bulkauflosung
bei den 1600°C Proben, zeigt das FSZ-Material bei 1400°C die bekannte Doppelschichtbil-
dung, wie sie bereits aus den Korrosionsstudien mit der CAS-Schmelze bekannt ist. Durch die
Viskositatserhohung wird auch das Kriechverhalten der Schmelzen herabgesetzt. Dies
schwacht die Korngrenzphasenauflosung (Infiltrationswirkung) und den damit einhergehen-
den Kornseparationsprozess. Auch sorgt die Viskositatserhohung, in Kombination mit einer
verringerten ZrO,-Loslichkeit, fiir eine Abschwachung der Materialauflosung, was durch die
gemessenen, niedrigeren Materialabtragsraten belegt wird.

#49 T8Y + CMAS+ (1400°C/1h)

Die zugehorigen Raman-Phasenmap-
pings der korrodierten T8Y-Proben bei
1400°C in den CMASs-Schmelzen bele-
gen, dass sich die Korrosionsprozesse
in der CAS-Schmelze bei 1600°C und
den CMASs-Schmelzen bei 1400°C glei-
chen. Es ist zur Ausbildung einer dop-
pelten Korrosionsschicht gekommen,
wobei das destabilisierte c-ZrO; am du-
8eren Rand der inneren Schicht kom- #37T8Y+CMAS (1400°C/1h)
plett aufgelost wird, dabei Y203 an die
Schmelze abgibt und wieder direkt als
vorgelagertes t-ZrO, ausfillt. Die t-
Zr0,-Phase wichst dabei bevorzugt an
den Eckpunkten der c-ZrO;-Korner auf.
Mit fortschreitender Korrosion wach-
sen die t-ZrOz-Korner und bilden eine

duflere Korrosionsschicht, die im Zuge Abb. 6.4-53: Raman-Phasenmappings der doppelten Korrosions-
der weiteren Y203-Auslaugung bis zur schicht des T8Y-Materials im Kontakt zu den CMASs-Schmelzen bei

1400°C.
m-Zr0O;-Phase destabilisiert wird. Auch

dies konnte mittels Raman-Messungen belegt werden, wie Abb. 6.4-53 zeigt. Es ist deutlich
zu erkennen, dass die grofien Kérner der inneren Schicht keine t-ZrO-Anteile aufweisen. Die
t-Zr0O2-Phase entsteht erst durch die Wiederausfallung an den Ecken der c-ZrO,-Koérner. Diese
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6 Korrosionsexperimente

werden durch die fortschreitende Y,03-Auslaugung in die m-ZrO,-Phase umgewandelt. Damit
entspricht der Korrosionsprozess in den CMASs-Schmelzen bei 1400°C dem in der CAS-
Schmelze bei 1600°C (vgl. Kapitel 6.3.3). Durch die Experimente mit den CMAS-Schmelzen bei
unterschiedlicher Temperatur konnte anhand des FSZ-Materials belegt werden, dass die Vis-
kositdt einer Schmelze einen entscheidenden Einfluss auf das Korrosionsverhalten hat.

Inwiefern sich diese Viskositatserh6hung der CMASs-Schmelzen auf das Korrosionsverhalten
der tibrigen YSZ-Materialien (SG3Y & IBU3Y) und des MSZ-Materials IBU10Mg auswirkt, ist
in den folgenden Abbildungen Abb. 6.4-54 und Abb. 6.4-55 dargestellt.

#50 SG3Y+CMAS+ (1400°C/Th) 11,5 ~7 [Pass]

Materialquellung

Infiltration

50 pm

100 200 300 400 500 600 700
Wellenzahlen in [cm]

#52 SG3Y + CMAS+ (1600°C/1h) Ny, ~ 1.5 [Pass]

Materialabtrag

A

100 200 300 400 500 600 7000
Wellenzahlen in [em]

Materialquellung

#38 SG3Y+ CMAS (1400°C/Th) 1, ~9 [Pass]

Infiltration

ALONVIgo W G0 200 300 400 500 600 700
— Wellenzahlen in [cm ']

Material-Schmelz-Kontakt

Materialabtrag | Materialquellung

EVRY |

500 pm s i A 100 200 300 400 500 600 700

Wellenzahlen in lem™l

Abb. 6.4-54: Vergleich der Korrosionsphéinomene des SG3Y-Materials im Kontakt zur CMAS+-Schmelze (oben) und zur
CMAS-Schmelze (unten) nach 1 h bei 1400°C bzw. 1600°C.

306
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Abb. 6.4-54 zeigt den Vergleich der Korrosion des SG3Y-Materials im Kontakt zur CMAS+-
bzw. CMAS-Schmelze bei 1400°C und 1600°C. Auch hier hat die Viskositatserh6hung zu einer
deutlichen Herabsetzung der Infiltration (Materialquellung) gefiihrt. Auch die Transforma-
tion in die monokline Phase ist in beiden Proben weniger stark ausgepragt. Der Zersetzungs-
prozess der t-ZrO;- in die m-ZrO;-Phase erfolgt dabei entsprechend des in Kapitel 6.4.3.5 ,Ein-
fluss Korngrofde“ vorgestellten Zersetzungsprozess von t-ZrO,-Kérnern.

Im Unterschied zu der 1400°C-Probe zeigt die 1600°C-Probe in den Raman-Punktmessungen
im Anschluss an den m-ZrO,-Bereich deutliche Signale einer kubischen Phase. Diese entsteht
durch die Aufnahme der im ZrO,-Gitter l6slichen CaO- bzw. MgO-Komponente (siehe Kapitel
6.4.3.3 ,Einfluss Stabilisatorgehalt“). Es liegt somit eine sekundire Stabilisierung durch
Schmelzkomponenten (Fremdstabilisierung) vor, wie sie auch bereits im Schieberplattenma-
terial nach der industriellen Anwendung festgestellt wurde (siehe Kapitel 6.1). Die Auf-
nahme/Ldslichkeit von CaO in den Kérnern einer ZrO,-Feuerfestkeramik wird haufig in der
Literatur mit der Basizitdt der Schmelze in Verbindung gebracht (detaillierte Diskussion siehe
Kapitel 6.4.3.9 ,Einfluss Basizitat"). Die durch die zusatzliche Aufnahme von Ca0/MgO stabi-
lisierten c-ZrO, Korner zeigen das bereits in der Literatur beschriebene riesenhafte Korn-
wachstum, das auch in der Schieberplatten Probe (vgl. Abb. 6.1-2 & Abb. 6.1-3) beobachtet
wurde.

In Abb. 6.4-55 ist der Vergleich der CMASs-Schmelzen bei 1400°C bzw. 1600°C im Kontakt
zum hoherporosen IBU3Y-Material dargestellt. Dabei fallen die Unterschiede zwischen
1600°C und 1400°C sehr drastisch aus, wie bereites anhand der Schliffbilder zu erkennen ist.
Die bei 1600°C sehr niedrigviskose CMASs-Schmelzen dringen bereits nach 0,5 h, begiinstigt
durch die hohe Korngrenzphasenkonzentration und dem Porenanteil von 5 %, sehr weit ins
Materialinnere vor. Durch den Effekt der Porenausdehnung (siehe Kapitel 6.4.3.6 ,Einfluss
der Porositit”) schaumt das IBU3Y-Material sehr stark auf. Wie bereits zuvor beim SG3Y-Ma-
terial, kommt es auch im IBU3Y-Material bei der jeweiligen 1600°C-Probe im Anschluss an
den m-ZrO;-dominierten Bereich zu einer Stabilisierung der kubischen Phase. EMPA-Profil-
messungen wurden an dieser Probe allerdings nicht durchgefiihrt, es ist aber davon auszuge-
hen, dass es auch bei der IBU3Y-Probe zu einer verstirkten Aufnahme von CaO bzw. MgO
gekommen ist, welche die Stabilisierung in die c-ZrO;-Phase erklart. Auch ein iibermafiiges
Kornwachstum ist zu erkennen.

Wie auch bei den SG3Y-Proben, istin den 1400°C-Proben ein solches Uberméﬁiges Wachstum
nicht feststellbar. Ebenfalls fehlt der Nachweis einer kubischen Phase. Das Fehlen letzterer ist
auf die zu niedrige Temperatur von 1400°C zuriickzufiihren, da die Neubildung einer c-ZrO-
Phase thermodynamisch verhindert wird.

Auch der Aufschaumungseffekt ist deutlich schwacher als bei 1600°C. Dies ist auf die hohere
Viskositdt der CMASs-Schmelzen und die geringere Gasvolumenausdehnung zurtickzufiihren.
Hinzu kommt, dass es zusatzlich zu einer deutlich geringeren Infiltration zu einer weniger
starken Korngefiigezerstorung kommt, welche beide Grundvoraussetzungen fiir eine starke
Materialaufschaumung sind (siehe Kapitel 6.4.3.5 , Einfluss Korngrofde®).
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#42 1BU3Y + CMAS+ (1400°C/0.5h) Ny, ~7 [Pa-s] [Materal-Schmelz-Kontake]
300 um
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Wellenzahlen in [cm ']

| Material-Schmelz-Kontakt

komplett

n.b.

Infiltration
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Infiltration
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Abb. 6.4-55: Vergleich der Korrosionsphdnomene des IBU3Y-Materials im Kontakt zur CMAS+-Schmelze (oben) und zur
CMAS-Schmelze (unten) nach 1 h bei 1400°C bzw. 1600°C.

Der Temperatureinfluss wurde ebenfalls anhand der IBU10Mg-Proben analysiert. Abb. 6.4-56
zeigt das IBU10Mg-Material im Kontakt zu den beiden CMASs-Schmelzen bei 1400°C und
1600°C. Die allgemeinen Korrosionserscheinungen des IBU10Mg-Materials im Kontakt zu
den CMASs-Schmelzen wurden bereits ausfiihrlich in Kapitel 6.4.3.4 , Einfluss Stabilisatortyp“
diskutiert. Im Vergleich zu den 1600°C-Proben sind in den 1400°C-Proben die Infiltration und
Transformationstiefe, bedingt durch die Viskositatserh6hung, deutlich weniger stark ausge-
pragt. Hinzu kommt, dass eine Delaminierung ganzer Kornlagen durch die laterale Ausdeh-
nung, als Folge der Transformation in die monokline Phase, in den 1400°C-Proben nicht statt-
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findet, obwohl es nachweislich zu einer kompletten Destabilisierung (vgl. Raman-Phasen-
mapping) durch die MgO-Auslaugung, gekommen ist. Wahrscheinlich spielt auch hierbei die
deutlich héhere Viskositiat der Schmelzen eine entscheidende Rolle.

Material-Schmelz-Kontakt

Materialabtrag

Materialquellung

Infiltration

100 200 300 400 500 600 700
Wellenzahlen in [cm™]

Material-Schmelz-Kontakt
Materialabtrag

Materialquellung

Infiltration

200 300 400 500 600 70G
Wellenzahlen in [cm™']

Material-Schmelz-Kontakt

Materialquellung

e

g+ CMAS (1400°C/0.5h) 1, ~9 [Pa-s]

Infiltration

100 200 300 400 500 600 700
Wellenzahlen in [cm™]

Material-Schmelz-Kontakt

Materialquellung

Infiltration

500 um . 50 um 100 200 300 400 500 600 700

Wellenzahlen in [cm]

Abb. 6.4-56: Vergleich der Korrosionsphénomene des IBU10Mg-Materials im Kontakt zur CMAS+-Schmelze (oben) und
zur CMAS-Schmelze (unten) nach 0,5 h bei 1400°C bzw. 1600°C.

Zusammenfassung

Zusammenfassend ldsst sich sagen, dass die temperaturbedingten Anderungen der Schmelz-
viskositit und die dadurch bedingten Anderungen in den Diffusionsgeschwindigkeiten des
geldsten Zr0O,/Y.03 den Korrosionsprozess stark beeinflussen.
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6 Korrosionsexperimente

Die Ergebnisse der Korrosion durch die CAS-Schmelze in Abhiangigkeit von der Temperatur
sind in Abb. 6.4-57 zusammengefasst.

250 T 3500 i
@ Infiltration @ Infiltration
O Materialabtarg 3000 || @ Transformation
200 || @ Transformation
g_ g_ 2500
= PUE 'c 2000}
& g
= 100 | o/ = 1500f
// 1000 f
50 [ ’/
500 F
0 L i I 1 1 L O L 1 1 1 1 1
1590 1600 1610 1620 1630 1640 1650 1660 1590 1600 1610 1620 1630 1640 1650 1660

Temperatur in [°C]

Temperatur in [°C]

Abb. 6.4-57: Infiltrationstiefe (Symbole in ,Schwarz”), Materialabtrag (Symbole in ,Grau”) und Transformationstiefe
(Symbole in ,,Rot”) der Proben T8Y (links) und SG3Y (rechts) nach 6 h bei 1600°C bzw. 1650°C.
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Abb. 6.4-58: Infiltrationstiefe (Symbole in ,,Schwarz”) und Transformationstiefe (Symbole in ,Rot“) der Proben T8Y, SG3Y
und IBU3Y nach 1 h und der IBU10Mg-Probe nach 0,5 h im Kontakt zur CMAS+- bzw. CMAS-Schmelze bei 1400°C (7 bzw.
9 Pa-s) und 1600°C (1,5 bzw. 1,8 Pa-s).

Eine Reduzierung der Viskositét fiihrt in allen Proben zu einer erhohten Infiltration, einem
erhohten Materialabtrag und einer verstirkten Transformation in die m-Zr0,-Phase. Auch bei
den CMASs-Schmelzen fiihrt eine Anderung in Temperatur bzw. Viskositit zu einer Anderung
in der Korrosionsintensitat. Bedingt durch die Viskositdatsunterschiede ergeben sich im Kon-
takt zum vollstabilisierten T8Y-Material sogar grundlegende Unterschiede in der Korrosions-
kinetik. Anders als bei 1400°C wird bei 1600°C, durch die niedrige Viskositat der Schmelzen,
das aufgeldste ZrO, umgehend von der Korrosionsfront diffusiv abtransportiert, sodass sich
keine dufdere Korrosionsschicht durch Wiederausfallung bilden kann. In Abb. 6.4-58 sind die
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Ergebnisse der Experimente mit den CMASs-Schmelzen bei 1400°C und 1600°C Zusammen-
gefasst.

Eine Steigerung der Viskositat durch Temperatursenkung fiihrt in allen Proben zu einer ver-
minderten Infiltration und einer geringeren Transformation in die m-Zr0,-Phase.

6.4.3.9 Einfluss Basizitat

Der Einfluss der ,Basizitat" wird in der Literatur mit den unterschiedlichsten Korrosionser-
scheinungen von stabilisierten ZrO,-Materialien, im Kontakt zu silikatischen Schmelzen und
Schlacken unterschiedlichster Zusammensetzung, in Verbindung gebracht. Dies ist auf unter-
schiedliche Definitionen von ,Basizitat" zuriickzufithren (vgl. Kapitel 4.5). So ist beispiels-
weise die Rede von einer Basizitdtsabhangigkeit der CaO-Loslichkeit im ZrO,-Gitter309], einer
Basizitatsabhdngigkeit der Infiltrationstiefe und Kornseparierung, was auf den direkten Zu-
sammenhang von Basizitit und Viskositat zurtickzufiihren ist(303], aber auch von einer Basizi-
tatsabhangigkeit der kompletten Materialauflosung in die angreifende Schmelzphasel3¢l. Die
den genannten Studien(36. 303,309 zugrunde liegende Basizitét ist allerdings verschieden defi-
niert. So gibt es in der Literatur unterschiedliche Auslegungen der Basizitat in Verbindung
mit den angefiihrten Korrosionserscheinungen, die im Folgenden getrennt voneinander be-
trachtet werden. Anhand der im Rahmen dieser Arbeit durchgefiihrten Korrosionsexperi-
mente wird zunachst (1) der Einfluss der ,Basizitit” auf die CaO-Aufnahme in die ZrO,-Struk-
tur betrachtet. Daran anschliefdend wird (2) die Basizitdtsabhingigkeit der Infiltration und
Kornseparation, was grofdtenteils eine Viskositatsabhadngigkeit darstellt (siehe vorheriger
Abschnitt), analysiert und abschliefiend (3) der Einfluss der ,Basizitat“ auf das Auflosever-
halten der ZrO,-Keramik evaluiert.

Ca0 Einbau ins ZrO,-Gitter

Die Basizitat hat laut Literatur einen grof3en Einfluss auf die Bildung des Korrosionsprodukts
CaZrO3 bzw. auf die CaO-Ldslichkeit im ZrO»-Gitter und somit auch auf die Korrosion von sta-
bilisiertem ZrO; im Kontakt zu silikatischen Schmelzen. PARK[3%9 hat in seiner Arbeit von
2007 thermodynamische Berechnungen zum Thema CaZrOs-Bildung im Ca0-MgO-
Si0+CaF2+Zr0; System durchgefiihrt, die ebenfalls experimentell tiberpriift wurden. Dabei
konnte der Autor zeigen, dass die CaZrOs-Bildung sehr stark von dem Ca0/SiO; Verhaltnis,
einer sehr einfachen Definition der Basizitit nach BLUMI%I, abhdngt. Im Gegensatz zu
PARKI309 wird der Ausdruck ,Basizitiat” in dieser Arbeit im Zusammenhang mit den CaO/SiO»-
Verhaltnis ausdriicklich nicht verwendet, da die Basizitdt einer Schmelze, je nach Definition,
nicht nur von CaO und SiO; abhadngt, sondern sich sehr viel komplexer zusammensetzt. So
spielen die Gehalte von Al,03, MgO, Fe O aber auch die nicht sehr haufig vertretenen Na,O
und K;O eine Rolle. Deshalb wird im Folgenden der Ausdruck C/S-Verhaltnis gebraucht, um
eine falsche Assoziation zu vermeiden.

Sind in einer silikatischen Schmelze auch netzwerkstabilisierende Komponenten wie z.B.
Al;03 anwesend, muss ein Teil der anwesenden netzwerkmodifizierenden Komponenten wie
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CaO (ggf. Mg0, Na;0, etc.) zum Ladungsausgleich fiir die [AlO4]5--Tetraeder aufgewendet wer-
den (siehe Kapitel 4.2). Nach der Reihenfolge der stirksten Basizitdt geschieht dies, sobald
vorhanden, zuerst mit Na;0, dann CaO und am Ende MgO. In der CAS-, CMAS- und CMAS+-
Schmelze wird somit ein, dem Al;03 bzw. [AlO4]>-Tetraeder-Gehalt entsprechender Anteil
zum Ladungsausgleich herangezogen und strukturell im Glasnetzwerk gebunden. Dieser An-
teil steht somit dem Einbau ins ZrO,-Gitter nicht zur Verfligung. In der FecO-haltigen CMAS+-
Schmelze ist zusatzlich zum Al,0;3 ein sehr grofier, netzwerkstabilisierender Teil Fe,03 vor-
handen. Letzteres bindet ebenfalls einen Teil des nach dem Ladungsausgleich der [AlO4]5-
Tetraeder iibriggebliebenen freien CaO (Diskussion siehe Kapitel 4.2). Somit muss der freie
CaO-Anteil in der CMAS+-Schmelze weiter um den Fe;03-Anteil reduziert werden. Somit muss
der ,freie“ CaO-Gehalt um den strukturell gebundene CaO-Anteil korrigiert werden, um ein
Cfrei/S-Verhaltnis im Sinne von PARKI3%9 zu berechnen. Im Folgenden wird deshalb beim C/S-
Verhiltnis, das bereits zwecks Ladungsausgleichung korrigiert wurde, vom Cfrei/S-Verhaltnis
gesprochen. Die fiir die im Rahmen dieser Arbeit verwendeten Cfrei/S-Verhaltnisse wurden
wie folgt berechnet.

Von der idealen Zusammensetzung der Schmelzen in [mol%] ausgehend, wurden vom CaO-
Gehalt die Anteile von Al;03 und Fe;03 (bei den Fe,O haltigen Schmelzen wird vereinfachend
von einer vollstandigen Oxidation zu Fe,03; ausgegangen) abgezogen, um das Verhaltnis von
Jfreiem“ Ca0 zu ,kompensiertem*“ CaO (Cfrei/Ckomp) zu bestimmen. Dieses Verhaltnis wurde
auf den CaQGesamt {ibertragen, um CaOfrei zu berechnen. Die errechneten Werte flir das CaOfrei
der untersuchten Schmelzen sind in Tab. 6.4-2 angegeben.

Tab. 6.4-2: Berechnete Werte fiir den nicht strukturell im Glasnetzwerk gebundene CaO-Anteil "' in [wt%] bzw. [mol%]
und die sich daraus ergebenden C'"¢/S-Verhiiltnisse der Schmelzen CAS, CMAS, CMAS+ und syn.S.

Oxide in [wt%)]

Schmelze CaO SiO2 Al,03 MgO Fe,03 MnO NiO Cfrei crei/s Cfrei/Ckome
CAS 20,16 43,19 36,65 0 0
CMAS 33,13 48,13 11,86 6,94 26,59 0,55
CMAS+ 29 44 11 6 8 - 2 19,75 0,45
Syn.S. 32,4 23,5 12,5 5,4 17,5 8,9 19,37 0,82

Oxide in [mol%]
CAS 25 50 25 1,0
CMAS 35,3 48,13 6,96 9,62 4,072
CMAS+ 32,67 46,26 6,81 9,4 3,61 1,69 2,135
Syn.S. 39,56 26,78 8,4 9,17 7,5 8,6 1,488

Nach PARKB kommt es erst bei einem C/S von >1,5 zu einer Bildung von CaZrOs. Dabei
regiert das CaO der Schmelze mit dem geldsten ZrO; unter der Bildung von CaZrOs, das mit
einer Gibbs-Energie von AG=-77 kJ/mol bei 1600°C stabil vorliegt. Auch wenn die Basizitat
der verwendeten Schmelzen, berechnet nach den verschiedenen klassischen Modellen, z.T.
deutlich iiber 2,5 liegen (vgl. Kapitel 4.5), wurde ein C/S-Verhaltnis von 1,5 in keiner der im
Rahmen dieser Arbeit verwendeten Schmelzen erreicht, zumal es durch die Korrektur zu
Cfrei/S nochmals deutlich abnimmt (max. 0,82 in der synthetischen Schlacke). Die Bildung ei-
ner CaZrOz-Phase ist somit nach PARK[309 thermodynamisch nicht méglich. Bestatigt wurde
dies durch die p-XRD?-Analysen der korrodierten Tiegel- /Sattigungsproben, anhand derer
keine CaZrOsz-Phase nachgewiesen werden konnte (vgl. Kapitel 6.4.2). Da nach PARKI3%9] aber
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nicht nur die CaZrOsz-Bildung, sondern auch die CaO-Léslichkeit im ZrO,-Gitter vom C/S-Ver-
héaltnis abhangig ist, wurden die maximale CaO-Einlagerung in den ZrO,-Koérnern nach dem
Schmelzkontakt ermittelt. Dies wurde anhand der fiir 200 h ausgelagerten Sattigungsproben
durchgefiihrt, um sicherzustellen, dass der ermittelte CaO-Gehalt die Gleichgewichtsbedin-
gungen reprasentiert. Hierfiir wurden EMPA-Profilmessungen einzelner Kérner durchge-
fithrt, um ggf. korninterne Konzentrationsunterschiede in Folge von unvollstiandig abgelaufe-
nen Diffusionsprozessen aufzuzeigen bzw. letztere ausschlief3en zu konnen. Die Analysen der
200 h Proben sind in Abb. 6.4-59 dargestellt. Angegeben werden alle im ZrO,-Gitter gelosten
Oxidkomponenten in [wt%]. Die Durchschnittswerte wurden iiber mehrere Kérner gemittelt.
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Abb. 6.4-59: EMPA-Profilmessungen (iber die korrodierten Bereiche/Kérner des T8Y-Materials nach 200 h bei 1600°C im
Kontakt zur CAS-, CMAS-, CMAS+-Schmelze und syn.S. mit den jeweils (iber mehrere Kérner (bzw. innere Korrosions-
schicht bei CAS) gemittelten Gehalten an Y,03, CaO, Al,03, (MgO, Fe,03, MnO und NiO).
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Eine Einlagerung von CaO ins ZrO»-

4,2 re 0,3926 ) 62,8984-; sy S Gitter konnte in allen Experimenten
4¢|R?= 09993 mit CaO-haltigen Schmelzen beo-
§3§ bachtet werden. In den einzelnen
= 25E ZrOz-Kérnern konnten keine CaO-
@: 2¢ Konzentrationsgefille nachgewie-
- 1'? CMAS+ sen werden, was auf vollstandig ab-
05 gelaufene Diffusionsprozesse und
0 T e i T - folglich auf Gleichgewichtsbedin-
' Cs ’ gungen zwischen Schmelze und
= © O qmo, ' 50 &  ZrOz-Kérner schliefen lésst. Bei
a0 5 & Vergleich der unterschiedlichen
< 25 % 40 STE Schmelzen fillt auf, dass es z.T. deut-
220} S : TE’ 1% & liche Unterschiede in den gelosten
g 15¢ < 30:'; § Ca0-Gehalten der ZrO;-Korner gibt.
S 10 : 8“ 20 §§ Nach PARK[3%] hingt dies mit der
g t_ZrOH_Z:FOQ 1048  Basizitit bzw. dem C/S-Verhaltnis
0 tizr&. —_— I S— = der Schmelze zusammen. Da nicht

0 0,5 1.5 2

Cfrli/s alles CaO fiir den Einbau ins ZrO;-

Gitter zur Verfiigung steht, wurden
Abb. 6.4-60: Plot der in den ZrO,-Kérnern gemessenen CaO-Werte ge-

gen die ermittelten C"¢/S-Verhdltnisse der Schmelzen mit bestimmter die nominellen C/S-Verhéltnisse

Ausgleichsfunktion (oben). Ausgleichsfunktion mit eingetragenen Pha-  der untersuchten Schmelzen, wie

senstabilitétsfelder des ZrO,-CaO-Systems nach STUBICAN & RAY . . .
(1977) bei 1600°C (unten). oben beschrieben, nach Cfrei /S korri-

giert.

In Abhéngigkeit vom Cfrei/S-Verhaltnis kommt es zu einer definierten Loslichkeit von Ca0O im
Zr02-Gitter. Abb. 6.4-60 (oben) zeigt einen Zusammenhang zwischen dem geldsten CaO-Ge-
halt und dem Cfrei/S-Verhaltnis der Schmelzen. Aus diesem Zusammenhang lasst sich eine
Funktion zur Berechnung des bei 1600°C im ZrO,-Gitter gelosten CaO-Anteils in Abhdngigkeit
vom Cfrei/S-Verhaltnis der Schmelze ableiten (Gl. 6.4-8).

Gl.6.4-8 y = 0,3926 - 02:8984°x

Unter der Beachtung der Phasengrenzen bei 1600°C im Zr0O,-CaO-System nach STUBICAN &
RAYI61], ergeben sich folgende Abhdngigkeiten zwischen dem Cfrei/S-Verhaltniss der angrei-
fenden Schmelze und dem gelosten CaO-Gehalt in den jeweils stabilen Ca0-ZrO, Phasen (Abb.
6.4-60 unten).

[.  Rein CaO-stabilisiertes t-Zr0O; ist im Kontakt zu Schmlezen mit einem Cfrei/S<0,61
stabil.

II. Bei0,61 < Cfrei/S < 0,9 befindet sich die Mischungsliicke zwischen t-ZrO und c-
ZrO und es bilden sich hoch-stabilisierte c-ZrO,-Koérner neben niedrig-stabili-
sierten t-ZrO,-Koérnern.

I11. Bei 0,9 < Cfrei /S < 1,14 ist ¢c-ZrO; stabil.
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6 Korrosionsexperimente

IV.  Bei 1,14 < Cfrei/S < 1,5 existiert eine 2-Phasenvergesellschaftung von c-ZrO; und
CaZrOs3, wobei der c-ZrO;-Anteil mit steigendem Cfrei/S stetig fallt.

V.  Ab Cfrei/S > 1,5 ist nur noch CaZrOs; stabil.

Die ermittelte Stabilititsgrenze von CaZrOs bei einem Cfrei/S von ~1,5 stimmt sehr gut mit der
von PARKB09 angegebenen Grenze bei C/S > 1,5 liberein. Fiir tiefere C/S-Werte gibt PARKI[309]
lediglich einen Wert bei C/S = 1,2 an, bei dem die c-ZrO;-Phase stabil ist. Auch diese Angabe
stimmt mit dem in Abb. 6.4-60 (unten) dargestellten Modell in erster Naherung iiberein, wo-
bei die maximale abgelesene c-ZrO,-Stabilitit mit einem Cfr¢i/S von ~1,14 etwas darunter
liegt. Diese minimale Abweichung zu der von PRAKI3%91 angegebenen Grenze von 1,2 kann auf
Ablesefehler bzw. leichte Schwankungen in den von STUBICAN & RAYI61] bestimmten Phasen-
stabilitdtsgrenzen zuriickzufiihren sein.

Das beschriebene Modell gilt jedoch nur fiir das reine CaO-ZrO,-System. Liegen wietere Sta-
bilisatoren, wie Y203, MgO, etc. vor, weichen die in I-V angegebenen Phasengrenzen von den
angegebenen Werten ab. Dies zeigt sich in den ZrO,-Kdérnern nach den Sattigungsexperimen-
ten. Die Kérner zeigen alle, unabhdngig vom Ca0-Gehalt, eine kubische Struktur, was auf den
zusatzlich vorhandenen hohen Gehalt an Y;03 zuriickzufiihren ist. Hinzu kommt, dass auch
noch weitere Oxidkomponenten (MgO, Al;03, Fe203, MnO und NiO) im ZrO,-Gitter gelost sind,
die ihrerseits einen stabilisierenden Effekt haben bzw. deren Auswirkung auf die ZrO,-Gitter-
stabilisierung noch nicht ndher untersucht wurde. Inwiefern die absolute CaO-L6slichkeit im
ZrO,-Gitter durch die Anwesenheit weiterer Oxidkomponenten beeinflusst wird, wurde eben-
falls noch nicht naher untersucht. Nach JIN & DU[73I sind im terndren System Zr0,-Y015-CaO
in einer c-ZrO;-Struktur mit 8 mol% (~14,5 wt%) Y»03-Gehalt bis zu 12 mol% (~5,5 wt%)
CaO0 loslich. Bei den nach dem Sattigungsexperiment gemessenen 11,5 wt% Y»03 sogar bis zu
6,5 wt% CaO0, ehe die CaZrOs-Phase stabil wird. Aufgrund dieser hohen Loslichkeiten von CaO
und Y,03, aber auch von MgQI[58 60,721 und Fe,O bzw. MnOI32¢] und auch von Al;03[317]1 in der
Zr02-Struktur bei 1600°C ist davon auszugehen, dass es sich bei den gemessenen CaO-Gehal-
ten nicht um die maximale CaO-Loslichkeit im ZrO»-Gitter handelt, sondern um den Gehalt,
der von der chemischen Zusammensetzung und somit dem Cfrei/S-Verhéltnis der Schmelze
vorgegeben wird. Dafiir sprechen auch die in der CAS-Schmelze gemessenen, CaO-Werte von
~0,4 wt% (~1 mol%) bei 12,4 wt% (~7,2 mol%) Y.0s. Bei diesem Y,03-Gehalt sind nach JIN
& DUI73] theoretisch bis zu 6 wt% (13 mol%) CaO in der c-ZrO;-Struktur l6slich. Die Ursache
fiir den sehr niedrigen CaO-Gehalt liegt somit in der Schmelzstruktur bzw. dem Cfrei/S-Ver-
héltnis begriindet.

Die in der Literatur beschriebene Abhdangigkeit der CaO-Loslichkeit im ZrQ,-Gitter von der
Basizitat trifft nur dann zu, wenn diese lediglich iiber basischen, im ZrO»-Gitter l6sliche Kom-
ponenten (Ca0, MgO, usw.) im Verhaltnis zum SiO-Gehalt definiert ist (siehe klassische Defi-
nition nach BLUMI1%I Kapitel 4.5.1). Dabei diirfen keine weiteren basische, im ZrO,-Gitter un-
l6slichen Komponenten, wie NazO oder K0 vorhanden sein und auch keine netzwerkstabili-
sierenden Komponenten, die einen Teil der basischen Komponenten zum Ladungsausgleich
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6 Korrosionsexperimente

binden. Sind Alkalien und Netzwerkstabilisatoren, wie Al,03 (Fez03), in der Schmelze vertre-
ten, muss der korrigierte Cfrei/S-Wert anstelle der Basizitiat verwendet werden und die in der
Literatur beschrieben Abhangigkeit der CaO-Loéslichkeit von der Basizitat trifft nicht zu.

Infiltration

Inwiefern sich die Basizitdt, der im Rahmen dieser Studie untersuchten Schmelzen, auf die
Infiltrationstiefe in den unterschiedlichen Zr0,-Materialien auswirkt, wird im Folgenden dar-
gestellt. Hierfiir wurden die aus den Tiegelexperimenten ermittelten Infiltrationstiefen her-
angezogen.Abb. 6.4-61 zeigt die nach den unterschiedlichen Modellrechnungen berechneten
Basizitat der NAS-, CAS- und CMAS-, CMAS+-Schmelze, aufgetragen gegen die Infiltrations-
tiefe ins T8Y- bzw. SG3Y-Material nach unterschiedlichen Haltezeiten.

Der Vergleich der ,sauren NAS-Schmelze mit der ,basischeren“ CAS-Schmelze im Kontakt
zum T8Y- bzw. SG3Y-Material zeigt die in der Literatur hdufig postulierte Basizitats-Infiltra-
tions-Abhangigkeit, bei der eine hohe Basizitit eine hohe Infiltration bewirkt[36 41,3031 Dage-
gen zeigen die beiden CMASs-Schmelzen eine gegenteilige Abhangigkeit. Die CMAS-Schmelze,
die in fast allen Basizitdtsmodellen (siehe Kapitel 4.5) eine hohere Basizitat aufweist als die
CMAS+-Schmelze, zeigt immer eine niedrigere Infiltrationstiefe, was somit einer allgemein-
glltigen Basizitatsabhdngigkeit der Schmelzinfiltration3031 widerspricht.

Die gangige Ansicht, eine hohe Basizitat bedingt immer auch eine hohe Infiltration, ist damit
widerlegt. Dies ist darauf zuriickzufiihren, dass auch andere Faktoren den Infiltrationspro-
zess begiinstigen. Nicht nur Viskositatsunterschiede, die in erster Linie aus der Basizitit ab-
geleitet werden, sondern auch unterschiedliche Oberflachenspannungen o1, bzw. Grenzfla-
chenenergien ys;. sowie daraus resultierende Unterschiede im Benetzungsverhalten beein-
flussen das Infiltrationsverhalten sehr stark. Hohe Infiltrationsleistungen sind immer auf eine
niedrige Viskositdt und ein gutes Benetzungsverhalten zurtiickzufiihren, bedeuten aber nicht
immer auch eine hohe Basizitét, da das Benetzungsverhalten auch maf3geblich von der Ober-
flaichenspannung o1, der Schmelzphase bzw. der Grenzflachenenergie ysi. zwischen Fest-
und Fliissigphase abhangig ist (siehe Kapitel 5.1.2). Die Oberflachenspannung (Oberflachen-
eigenschaft) kann bereits durch sehr geringfiigige Anderungen bestimmter oberflichenakti-
ver Komponenten (z.B. K20) stark beeinflusst werden, wobei sich die Basizitiat der Schmelze
(Volumeneigenschaft) dabei kaum dndert. Auch Anderungen in der Temperatur haben einen
sehr grofden Einfluss auf die Viskositat (siehe Kapitel 4.6), beeinflussen aber die Basizitit
nicht, da diese temperaturunabhéngig ist.

Die unterschiedlichen Konzentrationen der im ZrO,-Gitter gut l6slichen Komponenten CaO,
MgO aber auch Fe;03 und NiO beeinflussen die Reaktivitit der Schmelzen und somit die
Grenzflachenenergie zur ZrO,-Keramik. Die erhohte Loslichkeit der Erdalkalienlé0 611 aber
auch die gute Loslichkeit von anderen Metalloxiden wie Fe,O oder MnQI32¢] in der ZrO»-Struk-
tur kann als Antrieb flr eine intensive Interaktion von ZrO; und Schmelze betrachtet werden.
Im Kontakt zu ZrO; resultiert die hohe Reaktivitit - ausgedriickt tiber die Grenzflaichenener-
gie ysi. (vgl. G1.5.1-1 bis GL.5.1-5)- dieser Ca0-Mg0-Fe,O-MnO-haltigen Schmelzen in niedrigen
Benetzungswinkel.
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Abb. 6.4-61: Vergleich der Infiltrationstiefen der NAS-, CAS-, CMAS- und CMAS+-Schmelze im Kontakt zum T8Y- bzw.
SG3Y-Material mit der optischen Basizitéit nach MILLS (rot), DUFFY & INGRAM (grau) und den klassischen Basizitdtsmo-
dellen nach WINKLER (blau) und WHITELEY (gelb).

Dieser fiihrt zu intensiven Infiltrationserscheinungen entlang der Korngrenzen und zum Aus-
l6sen ganzer Kornverbdnde, wie es in den Tiegelexperimenten mit den hoch basischen
CMASs-Schmelzen im Kontakt zu ,sauren” ZrO;-Materialien und auch in der Literatur(36 41,303]
beobachtet wurde. Ist eine Material-Schmelz-Kombination nicht reaktiv, wie es z.B. bei der
Kombination aus ,saurem”“ YSZ und ,saurer” NAS-Schmelze gegeben ist, dann werden auch
die Korngrenzphasen nur sehr schwer angelost und die Infiltration stockt. Ist das ZrO,-Mate-
rial hingegen mit dem nominell basischeren MgO stabilisiert, kommt es im Kontakt zur glei-
chen Schmelze mit der gleichen Basizitit zu einer sehr intensiven Korngrenzphasenauflsung
und Infiltration (siehe Kapitel 6.4.3.4 ,Einfluss Stabilisatortyp“). Die Infiltration ist somit
nicht direkt von der Basizitit abhédngig, sondern von der Reaktivitat der Schmelzen.
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6 Korrosionsexperimente

Beide Eigenschaften, die Viskositdt und das Benetzungsverhalten, sind entscheidend fiir das
Infiltrationsverhalten (siehe Poirier-Geiger-Modell (Gl.1-1)), wobei die Basizitdt nur bedingt
eine Rolle spielt. Dies bedeutet, dass die chemische Zusammensetzung (Basizitit) der
Schmelze zwar die Basis fiir den Korngrenzauflosungsprozess darstellt, der eigentliche Infilt-
rationsprozess aber hauptsachlich durch die Viskositdt und das Benetzungsverhalten be-
stimmt wird (siehe Kapitel 6.4.3.7 ,Einfluss Viskositiat und (Benetzungsverhalten)“). Somit ist
die Korrosionsleistung, in Bezug auf die Korngrenzphasenauflésung und Infiltrationsleistung,
tatsachlich nicht von der Basizitat, sondern von der Viskositat der Schmelzen und dem Benet-
zungsverhalten anhangig, auch wenn in den meisten Féallen eine hohe Basizitit mit einer star-
ken Infiltrationsleistung einhergeht.

Materialauflésung

Die Loslichkeit der Y-ZrO,-Keramik bzw. der Komponenten ZrO; und Y,03 in den Schmelzen
NAS, CAS, CMAS, CMAS+ und der syn.S. ist, im Gegensatz zur Losung einzelner Schmelzkom-
ponenten in der ZrO,-Struktur (1) oder zur Schmelzinfiltration liber die Grenzphasen (2), di-
rekt von der Basizitat abhdngig. Dies wurde bereits in Kapitel 6.2.3 dargestellt. Um Loslich-
keitswerte von ZrO; und Y03 in der Schmelzphase in Abhangigkeit von der ,Basizitit“ darzu-
stellen, muss, im Gegensatz zur zuvor (1) gezeigten Loslichkeit von CaO im ZrO;-Gitter, die
Gesamtbasizitat und die Schmelzstruktur, unter Beriicksichtigung aller Komponenten, heran-
gezogen werden, da die ZrO;- bzw. Y203-Aufnahme durch die Schmelzstruktur vorgegeben
wird. Die Materialauflosung in die Schmelzphase muss daher immer mit der Basizitat bzw.
der optischen Basizitit korreliert werden (Abb. 6.4-62 links & Abb. 6.4-63 links).
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Abb. 6.4-62: Abhdngigkeit der ZrO,-Léslichkeit von Ao (links) und der Summe an basischen Schmelzkomponenten (CaO,
MgO, Na,0O, MnO, NiO etc.) (rechts). Die geplotteten Werte stammen aus den Analysen der Sdttigungsproben (Tab.
6.2-1). Die n- bzw. 6-Werte beziehen sich auf das T8Y-Substrat bei 1600°C. Die jeweilige Trendlinie wurde ohne Beriick-
sichtigung der mit () gekennzeichneten chemisch inkonsistenten bzw. hochviskosen/diffusionsgehemmten Schmelzen

gefittet.

318



6 Korrosionsexperimente

Die Loslichkeit von ZrO; in den analysierten Schmelzen steigt mit der Basizitdt bzw. mit der
Konzentration an basischen, netzwerkmodifizierenden Komponenten. Dies lasst auf einen
netzwerkstabilierenden Charakter des ZrO; schliefden, was die Ergebnisse aus den Raman-
Analysen (Kapitel 4.7) unterstreicht.

Das Y203 hingegen wird eher den modifizierenden (basischen) Komponenten zugeordnet, wie
die Glasstrukturanalysen mittels Raman-Spektroskopie (siehe Kapitel 4.7) gezeigt haben.
Dementsprechend sinkt die Loslichkeit mit steigender Basizitit (Abb. 6.4-63 links) bzw. steigt
mit dem Gehalt an netzwerkbildenden und stabilisierenden Komponenten (Abb. 6.4-63
rechts). Aufgrund der negativen Steigung im Y,03-Basizitat-Plot (Abb. 6.4-63 links) wird ver-
mutet, dass die Hohe der Y,03-Loslichkeit in der Schmelzstruktur durch die sauren, netzwerk-
bildenden/-stabilisierenden Komponenten (SiO4* und AlO45-) beeinflusst wird. Eine hohe
thermodynamische Affinitdt von SiO; bzw. Al;03 Verbindungen mit Y,03 einzugehen, wurde
bereits in Kapitel 6.4.3.4 ,Einfluss Stabilisatortyp“ berechnet und diskutiert. Allerdings
konnte in keiner Probe eine entsprechende kristalline Phase nachgewiesen werden. Es wird
vermutet, dass die Y203-Komponente strukturell so gut in die Glasstruktur eingebunden wird,
dass diese unter den gegebenen Bedingungen thermodynamisch stabiler bzw. energetisch
glinstiger ist, als die Neubildung einer kristallinen Phase.
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Abb. 6.4-63: Abhdngigkeit der Y,03-Loslichkeit von der optischen Basizitdt Acorr (links) und der Summe an netzwerkbil-
denden/-stabilisierenden Schmelzkomponenten (SiO, & Al;0s.) (rechts). Die geplotteten Werte stammen aus den Analy-
sen der Sdttigungsproben (Tab. 6.2-1). Zusdtzlich sind die Viskositdtswerte bzw. die Benetzungswinkel der Schmelzen bei
1600°C auf dem T8Y-Substrat angegeben. Die jeweilige Trendlinie wurde ohne Beriicksichtigung der mit () gekennzeich-
neten chemisch inkonsistenten bzw. hochviskosen/diffusionsgehemmten Schmelzen gefittet.

Die NS-Schmelze wird aufgrund ihrer chemischen Inkonsistenz iiber die Versuchsdauer von
200 h bei 1600°C in dieser Reihe nicht berticksichtigt. Auch die NAS-Schmelze wurde dabei
nicht beriicksichtigt, da der Austausch mit der ZrO,-Keramik aufgrund der sehr hohen Visko-
sitdt und der schlechten Benetzung stark eingeschrankt bzw. sogar gestoppt wird (siehe Ka-
pitel 6.4.3.7 ,Einfluss Viskositat und (Benetzungsverhalten)*).
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Der Einfluss der Schmelzbasizitat auf die MgO-Auslaugung aus der ZrO;-Keramik ist ebenfalls
von der Basizitiat abhangig. Allerdings spielt hierbei auch der bereits vorhandene Mg0-Anteil
der Schmelzen eine Rolle, da dadurch die Schmelzphase bereits eine gewisse Vorsattigung
besitzt, wodurch die weitere Aufnahme von MgO, durch Auslaugung aus den ZrO,-Koérnern,
verlangsamt wird. Dies zeigt sich in einer verringerten Korrosivitat der CMASs-Schmelzen
gegeniiber der CAS-Schmelze im Kontakt zu MgO-stabilisierten IBU10Mg-Material (Abb.
6.4-64).

#13 IBUTOMg + CAS (1600°C/0.5h) 7 . - [Material-Schmelz Kontakt]

nb.
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Infiltration
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Abb. 6.4-64: Vergleich der Korrosion des IBUI0Mg Materials im Kontakt zu Schmelzen mit und ohne MgO-Vorsdttigung
nach 0,5 h bei 1600°C.

Trotz niedrigerer Viskositat und héherer Basizitidt der CMASs-Schmelzen (#36 & #48) zeigt
die CAS-Schmelze (#13) intensivere Auslaugung und eine tiefgreifendere Transformation in
die monokline Phase, wie die Raman-Messungen belegen. Dies deutet auf eine erhohte MgO-
Aufnahmekapazitit der CAS-Schmelze hin. Somit ist, wie auch zuvor bei den YSZ-Materialien,
die MgO-Auslaugung umgekehrt proportional zur Basizitidt Acrr der Schmelze, da das MgO
(basisch, netzwerkwandelnde Komponente, von saureren Schmelzen starker aufgenommen
wird, als von basischeren Schmelzen (Abb. 6.4-65 links). Die Infiltrationstiefe hingegen ist
wiederum bei der niedrig viskosen CMAS+-Schmelze am grofdten (Abb. 6.4-65 rechts).
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Abb. 6.4-65: Die Phasentransformation in die m-ZrO, Phase bedingt durch die MgO-Auslaugung in Abhdngigkeit von der
Basizitdt (links) und die Infiltrationstiefe in Abhdngigkeit von der Viskositdt (rechts).

Durch die Versuche mit den MgO-stabilisierten Materialien im Kontakt zu Schmelzen unter-
schiedlicher Basizitat konnte gezeigt werden, dass das Mg0O, wie das zuvor gezeigte Y03, von
weniger basischen Schmelzen bzw. SiO;-reicheren Schmelzen starker Ausgelaugt wird, da die
Loslichkeit der basischen MgO-Komponente in einer eher sauren Schmelze hoher ist als in
basischeren Schmelzen. Ein bereits in der Schmelzphase vorhandener MgO-Gehalt tragt zu-
satzlich zu einer Verringerung der Auslaugung bei. Die Infiltration ist davon nicht beeinflusst,
da sie von der Viskositat und nicht der Basizitat abhangt.

Zusammenfassung

Der vielseitig in der Literatur diskutierte Einfluss der Schmelzbasizitit auf das Korrosions-
verhalten von ZrO;-Keramiken ldsst sich somit wie folgt zusammenfassen.

1) Der Einbau von CaO ins ZrO;-Gitter bis hin zur Neubildung der CaZrOs-Phase wird
mafigeblich durch das Cfrel/S-Verhaltnis und nicht durch die Gesamtbasizitat beein-
flusst, wobei zur Berechnung des CaOfrei-Anteils auch die Alkalien aufgrund ihrer ho-

hen Basizitat beriicksichtigt werden miissen.

2) Die Infiltrationswirkung einer Schmelze ist nicht von der Basizitat, sondern haupt-
sachlich von der Schmelzviskositat und dem Benetzungsverhalten abhangig. Dabei
kommt es haufig vor, dass im Kontakt zu ZrO-Substraten eine hohe Schmelzbasizitit
eine niedrige Viskositit und einen niedrigen Benetzungswinkel bedingt, was dann zu
dem Schluss fiihrt, dass die Infiltration von der Basizitat abhdngig ist. Aber gerade der
Benetzungswinkel ist sehr stark von der Oberflachenspannung und somit lediglich
von den oberflichenaktiven Komponenten der Schmelzphase abhangig und wird in
erster Linie nicht, wie die Basizitdt, durch die Bulkzusammensetzung der Schmelze

bestimmt.

3) Wiederum direkt mit der Basizitat lasst sich die ZrO;- und die Y203/MgO-Ldslichkeit
korrelieren. Wobei die Loslichkeitswerte von ZrO, gegenlaufig zu den Y,03/MgO-
Werten sind. Eine hohe Basizitat bewirkt eine verstarkte ZrO,;-Aufnahme, wobei das
ZrO; netzwerkstabilisierende Funktionen tibernimmt. Im Gegensatz dazu werden die
hochsten Y,03-Gehalte in Schmelzen mit niedriger Basizitat gemessen bzw. erfolgt die
tiefgreifendste MgO-Auslaugung in den weniger basischen Schmelzen. Beides deutet
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6 Korrosionsexperimente

auf eine vorwiegend netzwerkmodifizierende Wirkung von Y03 und MgO in den
Schmelzphasen hin.
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7 Zusammenfassung &
Abschlussdiskussion

Das Ziel dieses Projektes war die Untersuchung des genauen Korrosionsfortgangs unter-
schiedlich Y,0s-stabilisierter ZrO,-Keramiken im Kontakt zu silikatischen Schmelzen und
Schlacken, wie sie in der metallschmelzenden aber auch der Glasindustrie vorliegen, bei an-
wendungsrelevanten Temperaturen um 1600°C. Als Vergleichsmaterial, zur genaueren Ein-
ordung der erzielten Ergebnisse, dienten handelstiibliche MgO-stabilisierte ZrO,-Keramiken,
wie sie in dieser Zusammensetzung haufig in feuerfesten Auskleidungen und feuerfesten Spe-
zialbauteilen zum Einsatz kommen. Die Korrosion der ZrO;-Materialien mussten substratsei-
tig in Abhangigkeit vom Stabilisatortyp, dem Stabilisatorgehalt, der materialinternen Porosi-
tat und der Korngrof3e analysiert werden. Neben der Analyse der substrateigenen Einfluss-
faktoren war es wichtig, die schmelzseitigen Einflussgrofien, wie die Schmelzviskositat, die
Schmelzbasizitat, die Zr0,/Y,03-Loslichkeit und deren Wirkung auf die Schmelzstruktur so-
wie das Benetzungsverhalten der Schmelzen auf den ZrO,-Substraten zu evaluieren. Die Vis-
kositat und Basizitdt wurden anhand geeigneter Modelle berechnet und die Zr0O/Y,03-Los-
lichkeit sowie das Benetzungsverhalten experimentell bestimmt. Um den genauen Korrosi-
onsfortgang unabhidngig von der Porositit und Korngrenzphasenkonzentration zu
analysieren, war ein weiteres Ziel dieses Projektes die genaue Analyse der ZrO,-Korrosion auf
sub-Korngrofienmafistab. Dies wurde anhand von speziellen kombinierten Y-ZrO; Einkris-
tall-Tiegel Experimenten im Kontakt zu silikatischen Schmelzen bewerkstelligt.

Das ZrO,-Material

Geeignete, fertiggesinterte PSZ/TZP- bzw. FSZ-Tiegel mit entsprechend hohen Y,03-Gehalten
waren flir die anstehenden Korrosionsexperimente im freien Markt nicht erhaltlich, sehr
kostspielig (Fiatec/Metoxit/MTIcorp.) oder in ihren Eigenschaften wie Porositdt und Phasen-
bestand nicht geeignet (GTS Keramik), weshalb im ersten Arbeitsschritt geeignete ZrO,-Tie-
gel aus unterschiedlichen, kommerziell erhaltlichen ,ready-to-press” Pulvern der Hersteller
IBUtec (~3 mol% Y»03), Saint Gobain (~3 mol% Y203) und Tosoh (~8 mol% Y.03) hergestellt
wurden. Hierzu wurden zylindrische ZrO,-Rohlinge kaltisostatisch gepresst und in diversen
Nachbearbeitungsschritten zu Tiegeln geformt und bei 1530°C fiir 2 h dichtgesintert. Auf
diese Weise wurden sowohl Y,0s-stabilisierte TZP/PSZ- als auch FSZ-Tiegel hergestellt. Als
Vergleichsmaterial dienten zugekaufte Y-FSZ-Tiegel der Firma Metoxit (~8 mol% Y»03) bzw.
PSZ-Tiegel der Firma Friatec (~5 mol% Y:03). Die Einkristalle (~13 mol% Y03) fiir die Ein-
kristall-Korrosionsexperimente der Firma MTIcorp. sowie weitere, von der Firma GTS-Kera-
mik speziell fiir dieses Projekt angefertigte Tiegel (~12 mol% Y»03), wurden ebenfalls zuge-
kauft. Die Mg-PSZ-Referenzproben wurden wiederum in Eigenarbeit mit Pulvern der Herstel-
ler IBUtec (~10 mol% Mg0) und SaintGobain (~10 mol% MgO) hergestellt.
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7 Zusammenfassung & Abschlussdiskussion

Syntheseversuche mit CaO-stabilisierten ZrO,-Pulvern der Firma UCM (~10 mol% CaO)
konnten keine dichten Probenkoérper erzeugen, weshalb die CaO-stabilisierten ZrO,-Materia-
lien im weiteren Verlauf der Korrosionsstudien nicht weiter berticksichtigt wurden. Auf die
gleiche Weise allerdings bei h6herer Sintertemperatur (1650°C) und ldngerer Sinterzeit (4 h)
wurden von jedem Material weitere Tiegel hergestellt, um ein groberes Korngefilige zu erzie-
len und somit grobkdérnigere Proben mit ansonsten identischen Eigenschaften zu erhalten.
Vor Beginn der Experimente wurden alle ZrO,-Proben chemisch, sowie phasen- und gefi-
geanalytisch untersucht, um die Ausgangskenngrofien Porositdt, Korngrofie, aber auch die
Phasenverteilung (Stabilisatorverteilung) festzustellen. Im Zuge der Materialcharakterisie-
rung mittels Raman-Spektroskopie wurde eine Methode entwickeltl129.327], mit deren Hilfe es
moglich ist den Y,03-Gehalt in stabilisierten t- bis c-ZrO;-Materialien zu bestimmen.

Die silikatischen Schmelzen

Die Auswahl der fir die Korrosionsexperimente herangezogenen Schmelzen erfolgte nach
folgenden Kriterien. Es sollte sich vorwiegend um einfach zusammengesetzte Modellschmel-
zen bindrer bis ternirer Zusammensetzung handeln, die bereits ausreichend auf ihre Eigen-
schaften wie Viskositat und Basizitat untersucht wurden bzw. um Schmelzen, die bereits bei
Korrosionsexperimenten mit anderen ZrO;-Keramiken eingesetzt und deren Korrosionswir-
kungen auf ZrO,-Materialien bestatigt und beschrieben wurden. Unter der Beriicksichtigung
dieser Auswahlkriterien wurden einfache Modellschmelzen aus den Systemen NS (20 mol%
Naz0 und 80 mol% Si0z), NAS (12,5 mol% Na0, 12,5 mol% Al;03 und 75 mol% SiOz), CAS
(25 mol% CaO0, 25 mol% Al;03 und 50 mol% SiO:) und anwendungsrelevante Schmelzen aus
dem System Ca0O-MgO0-Al;03-Si0, sowohl ohne (CMAS), als auch mit weiteren Metalloxiden
(CMAS+) und eine synthetische Schlacke (syn.S.) auf Basis von Oxid-/Karbonatpulvern syn-
thetisiert. Die Glaser wurden anschliefiend zu feinen Pulvern aufgemahlen. Ein Teil des Glas-
bruchs wurde davor zur genaueren Charakterisierung abgezweigt und mittels
EDX/EMPA/Raman-Spektroskopie/IR Spektroskopie analysiert, um die genaue chemische
Zusammensetzung, den Homogenisierungsgrad, sowie den Wassergehalt bzw. die vollstan-
dige Dekarbonatisierung zu iiberpriifen.

Unter Berticksichtigung der chemischen Zusammensetzung wurden anschlief3end die Basizi-
tat und die Viskositat der einzelnen Glaser unter Verwendung geeigneter Modelle berechnet.

Die Berechnung der Basizitit erfolgte anhand einfacher, klassischer Modellel198 1991 und an-
hand einiger ausgewahlter, modernerer Bestimmungsansatze, die auf optischen Messwerten
(optische Basizitat; OB bzw. A) beruhenl167.178,187-190,192,195,207] uynd sich zudem bei Silikatsch-

melzen im Feuerfestbereich etabliert haben.

Die Berechnung der Viskositat ist, wie deren Messung bei sehr hohen Temperaturen, sehr
fehleranfallig und wird hier in erster Linie als Richtwert verstanden, um die unterschiedli-
chen Schmelzen und deren Infiltrationswirkung/Korrosivitat, relativ zueinander, abschitzen
zu konnen. Da die Viskositit stark von der Zusammensetzung abhangt, existieren, neben den
klassischen Modellansatzen, einige neue Berechnungsmodellel213.225,226] die auf den A-Wer-
ten basieren, um auch strukturelle Aspekte in die Berechnung mit einzubeziehen.
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7 Zusammenfassung & Abschlussdiskussion

Des Weiteren konnte, basierend auf Raman-spektroskopischen Analysen, eine Methode zur
relativen Viskositatsabschatzung prasentiert werden. Die Ergebnisse der Viskositatsberech-
nungsmodelle wurden damit gréfitenteils bestétigt. Zusatzlich bietet die struktursensible Ra-
man-Methode die Moglichkeit, die Rolle der in der Schmelze (Glas) aufgeldsten Komponenten
Zr0O; und Y;03 auf das SiO,-Netzwerk bzw. die SiO;-Polyederstruktur zuverldssig und sehr
schnell, ohne besonderen Praparations- und Messaufwand zu bewertet. Dabei zeigte Y2053,
vergleichbar dem MgO, in allen untersuchten Schmelzen eine vornehmlich modifizierende
Wirkung, welche sich in einer Viskositiatsreduzierung aufdert, wohingegen die Rolle des ZrO-
in Abhéngigkeit von der Basizitat differenziert betrachtet werden muss. Den Analysen zur
Folge fungiert ZrO; in Schmelzen mit hoher Basizitat netzwerkstabilisierend und folglich vis-
kositatssteigernd und in Schmelzen niedriger Basizitit, ohne freie Netzwerkmodifikatoren,
selbst netzwerkmodifizierend mit gegenlaufigen Folgen fiir die Viskositit. In Abhingigkeit
von der Basizitit bedeutet die ZrOz-Auflésung fiir die Korrosionsdynamik/-kinetik aufgrund
der Beeinflussung der Diffusionsprozesse entweder eine Beschleunigung oder eine Verlang-
samung.

Die Abschatzung der Schmelzeigenschaften wie der Basizitat bzw. die Kenntnis der Viskositt,
aber auch die Kenntnis tiber die ZrO,-Materialcharakteristika, wie die chemische Zusammen-
setzung, der Phasenbestand, die Porositdt und die Korngroéfdenverteilung (Mikrogefiige), sind
dabei wichtige Voraussetzungen fiir die Analyse und Diskussion der Korrosionserscheinun-
gen der unterschiedlichen Material-Schmelz-Kombinationen. Auch die sich aus der Interak-
tion beider Stoffgruppen neuergebenden Grofde ys. (Grenzflichenenergie) variiert dabei jeder
Material-Schmelz-Kombination. Dies dufdert sich in unterschiedlichen Benetzungsverhalten,
welche tliber die Qualitit des Korrosionsfortgangs und folglich des Material-Schmelz-Aus-
tauschs entscheidet. Der Quantitat des Materialaustauschs wird durch das Loslichkeitspro-
dukt der Keramikkomponenten in der jeweiligen Schmelze bestimmt. Deshalb wurde die Auf-
nahmekapazitit (Schmelzsattigung) an ZrO; und Y,03 experimentell bestimmt, um fiir die an-
stehende Korrosionsmodellierung eine fundieret Datengrundlage zu erhalten.

Benetzungsverhalten

Es wurden dynamische Benetzungsexperimente zu allen Material-Schmelz-Kombinationen
bis 1600°C durchgefiihrt. Dadurch konnten die Benetzungswinkel der einzelnen Schmelzen
auf den zu untersuchenden Substraten bestimmt werden. Des Weiteren gewahrten die Expe-
rimente erste Einblicke in das Infiltrationsverhalten des aufliegenden Schmelztropfens ins
Zr0;-Material. In Abhéangigkeit von der Schmelzviskositat, dem Mikrogefiige der Keramik und
dem Benetzungsverhalten ergaben sich dabei erste Korrosionsindikatoren fiir die unter-
schiedlichen Material-Schmelz-Kombinationen.

Das Benetzungsverhalten hdngt unter anderem von der Porositdt, der Korngréfie (Korn-
grenzphasen-konzentration) und dem Stabilisatortyp ab. Insbesondere die Korngréfse und
der Stabilisatortyp spielen eine grof3e Rolle. Eine Erh6hung der Korngrofde bzw. Verringerung
der Korngrenzphasenkonzentration bewirkt eine Verringerung der Reaktivitit mit der
Schmelze bzw. wahrscheinlich auch eine Senkung der Oberflachenenergie des Substrats, was
zu schlechteren Benetzbarkeit und folglich schlechteren Infiltrierbarkeit fiihrt. Bei den wenig
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7 Zusammenfassung & Abschlussdiskussion

reaktiven, alkalihaltigen Schmelzen (NS & NAS) hat die Materialvergroberung keinen mess-
baren Effekt gezeigt, wohingegen in den untersuchten reaktiven, erdalkalihaltigen Schmelzen
(CAS, CMAS, CMAS+) eine eindeutige Verschlechterung erfolgte. Die Anderung der Reaktivitit
zwischen Substrat und Schmelze ist auch der Grund, weshalb YSZ deutlich schlechter von al-
len untersuchten Schmelzen benetzt wird als MSZ. MgO hat eine deutlich hohere Loslichkeit
im Silikatnetzwerk als Y03 bzw. bilden sich unter Versuchsbedingungen, im Gegensatz zum
Y,03, MgO-haltige, kristalline Phasen, die als MgO-Sink wirken. Deshalb schreitet die Stabi-
lisatorauslaugung bei MSZ weiter voran als bei YSZ, mit verheerenden Folgen fiir die Materi-
alstabilitat. Auch der Einfluss des Stabilisatorgehalts wurde untersucht. Es zeigt sich im Kon-
takt zur untersuchten, wenig reaktiven NAS-Schmelze eine Tendenz zu schlechterer Benetz-
barkeit von Substrat mit hoherem Y,03-Gehalt, was auf die Verringerung der
Oberflachenenergie zurtickzufiihren ist. Im Kontakt zur hoch-reaktiven CAS-Schmelze ist dies
nicht nachweisbar. Hier wird der Effekt durch die Einfliisse von Korngréfie/Porositat/usw.
liberdeckt, die durch die unterschiedlichen Materialien vorgegeben sind. Im Zusammenhang
mit den Einkristalltests wurden auch Benetzungsexperimente mit unterschiedlichen Schnitt-
lagen des FSZ-Materials (fcc) durchgefiihrt, um den Einfluss der unterschiedlichen Kristallo-
rientierungen auf das Benetzungsverhalten zu iiberpriifen. Analysiert wurden die Schnittla-
gen (100), (110) und (111). Aus den Testreihen ergab sich eine deutliche Abhangigkeit von
Kristallorientierung und Benetzungswinkel. Diese ist auf die Abhdngigkeit der Oberflachen-
energie von der Anzahl an potentiellen bindungsbildenden Atomen in der jeweiligen Kris-
tallorientierung zuriickzufiihren. In der Reihe (100)-(111)-(110) steigt die Anzahl dieser po-
tentiell bindungsbildenden Atome. Die Oberfldchenenergie verhalt sich entsprechend bzw.
die Grenzflichenenergie entgegengesetzt, wodurch der Benetzungswinkel sinkt. Mit Hilfe der
Einkristall-Benetzungsversuche konnte der Beweis erbracht werden, dass die Kristallorien-
tierung des c-Zr0; einen Einfluss auf das Benetzungsverhalten der Festphase hat.

Auch der Einfluss der Atmosphare wurde anhand von Luft und CO; untersucht. Dabei konnten
allerdings keine messbaren Unterschiede festgestellt werden.

Loslichkeitsbestimmung

Die Loslichkeitsexperimente zur Bestimmung der ZrO;- bzw. Y,03-Aufnahmekapazitit wur-
den in Anlehnung an die Arbeit von KATO & ARAKIB08] in Pt-Falttiegeln durchgefiihrt. Auf
diese Weise konnte mit Ausnahme der NA und der NAS-Schmelze fiir jede der eingesetzten
Schmelze ein Sattigungswert fiir ZrO, und Y,03 bei 1600°C bestimmt werden. Die Kenntnis
liber beide Werte spielt bei der Interpretation der Korrosionserscheinungen und der Korro-
sionsmodellierung eine entscheidende Rolle.

Die Loslichkeitsbestimmung von Zr0O,/Y.03 in den synthetisierten silikatischen Schmelzen
ergaben nach 200 h bei 1600°C unterschiedlichste Werte in Abhangigkeit von der Schmelz-
zusammensetzung (Basizitat). Dabei traten bei einigen Schmelzen Probleme bei der Satti-
gungsbestimmung auf. Die NS-Probe ist chemisch nicht konstant, da das Na,O stetig wahrend
des Versuchs abdampft. Dabei kommt es zur Ubersittigung der Restschmelze und zur Aus-
scheidung des zuvor geldsten ZrO,. Somit kann der ermittelte Wert fiir die Korrelation von
Zr0,-Loslichkeit und Basizitat nicht herangezogen werden. In der NAS-Schmelze bildet sich
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7 Zusammenfassung & Abschlussdiskussion

aufgrund der hohen Viskositat von 250-600 Pa-s bei 1600°C eine Diffusionsbarriere, die eine
Zr0,/Y,03 Aufnahme in der Gesamtschmelze verhindert. Die fiir die NAS-Schmelze ermittel-
ten Werte beziehen sich lediglich auf die angereicherte Schicht nahe des Material-Schmelz-
Kontakts. Auch in der syn.S. kam es beim Abkiihlen nach dem Versuch zur Ubersittigung und
zur Ausfillung feinverteilter ZrO,-Kristalle. Das System ist aber geschlossen und chemisch
konstant und kann somit unter Beachtung des Folgenden in die Korrelation einbezogen wer-
den. Die Sattigungswerte der syn.S. wurden iliber grofdrdumige EDX-Bulkanalysen der
Schmelze inkl. ZrO,-Kristillchen ermittelt. Der geschatzte Fehler betragt dabei aufgrund der
ungenaueren EDX-Analyse und der nicht vorhandenen Matrixkorrektur ca. 10 %. Durch die
Korrelation von ZrO»- bzw. Y,03-Loslichkeit und der jeweiligen berechneten Basizitit, kann
die Rolle der gel6sten Komponenten in den SiO,-Netzwerken der Schmelzen abgeschatzt wer-
den. Wahrend der ZrO;-Wert mit der Basizitat steigt, sinkt der Y,03-Wert. Daraus folgt, dass
Zr0; mit steigender Basizitat in den untersuchten Schmelzen eher eine netzwerkstabilisie-
rende Rolle einnimmt, wohingegen Y,03 netzwerkmodifizierend wirkt. Bestatigung finden
diese Schlussfolgerungen in den Ergebnissen der bereits zuvor angesprochen SiO,-Polyeder-
Strukturaufldsung mittels Raman-Spektroskopie.

/rO,-Korrosion

Zur ersten Abschatzung der zu erwartenden Korrosionserscheinungen, die durch eine Inter-
aktion einer stabilisierten ZrO,-Keramik mit einer Hochofenschlacke unter Einsatzbedingun-
gen auftreten, wurde eine verschlissene Mg-ZrO, Schieberplatte, die zur Regulierung des
Schmelzflusses im Eisen- oder Schlackensteiger verwendet wurde, analysiert. Die Korrosion
beschrankt sich im Wesentlichen auf die MgO-Auslaugung in die Schmelzphase, den im Ge-
genzug ablaufenden Einbau von schlackeseitigem CaO ins ZrO,-Gitter, die Infiltration der
Schmelzphase, vornehmlich entlang der Korngrenzen, in die Keramik und die Reaktion und
Phasenneubildung des ausgelaugten MgO und des aufgeldsten ZrO, mit den Komponenten
der hauptsachlich aus Ca0-Al;03-Si0; bestehenden Schlacke. In der Literatur sind vergleich-
bare Materialien bereits hinreichend untersucht worden(37l. Insbesondere die Phasen Fors-
terit, Spinel und Calciumzirconat konnten als Hauptreaktionsprodukte bestimmt werden.
Diese stellen den Motor fiir die fortlaufende Stabilisatorauslaugung und Materialauflésung
dar.

Unter Verwendung einer dhnlich zusammengesetzten Kupolofenschlacke wurden erste Vor-
versuche unter Verwendung von Y,03-stabilisirtem ZrQO,-Material im Labor durchgefiihrt, um
erste Eindriicke der Korrosion im Kontakt zu Y,03-stabilisiertem ZrO; zu erhalten[#2l. Dabei
konnte unter Zuhilfenahme ortsaufgeloster, strukturbestimmender Methoden (u-XRD? und
Raman-Spektroskopie) eine Destabilisierung der t-ZrO,-Ausgangsphase in die m-ZrO,-Phase
lokal aufgezeigt und kartographiert werden. Der Nachweis der Stabilisatorauslaugung bzw.
die Bestdtigung der Phasentransformation erfolgte mittels u-XRF bzw. KLM. Letztere ist dafiir
geeignet m-ZrO; von stabilisiertem t-ZrO; bzw. c-ZrO; rein optisch zu unterscheiden, da m-
Zr0; eine leuchten blaue Lumineszenz gegeniiber der fast nicht vorhandenen Lumineszenz
der t- bzw. c-ZrO,-Phase zeigtl*2l. Fremdphasen oder sekundare Reaktionsprodukte, wie aus
dem korrodierten Schieberplattenmaterial bekannt, waren nicht nachweisbar(42l. Einerseits
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wurde eine Bildung letzterer kinetisch aufgrund der sehr schnellen Abkiihlung, aber wohl
auch thermodynamisch aufgrund des stabilen, strukturellen Einbaus des Y03 ins SiO,-Netz-
werk gehemmt.

Die weiterfilhrenden Experimente zur Bestimmung der genauen Korrosionsablaufe, hervor-
gerufen durch den Kontakt silikatischer Schmelzen zu stabilisierten ZrO,-Materialien, wur-
den in zwei grofe Bereiche aufgeteilt.

1) Ein grofies Ziel dieses Forschungsvorhabens war die Aufklarung des bisher weinig unter-
suchten Destabilisierungsvorgangs von YSZ-Materialien im Kontakt zu silikatischen Schmel-
zen/Schlacken. Hierzu wurden spezielle Einkristall-Tiegel-Experimente an Y-FSZ-Materialien
im Kontakt zu einer ausgewadhlten Schmelze durchgefiihrt.

2) Ein weiteres Ziel war es diese Korrosionsvorgange in Abhdngigkeit von Materialeigen-
schaften wie Stabilisatorgehalt, -typ, Korngrofie und Porositdt aber auch in Abhdngigkeit von
den Schmelzeigenschaften (Viskositat, Basizitdt) zu analysieren. Die entsprechenden Ver-
suchsreihen wurden in Form von Tiegelexperimenten, mit den zuvor hergestellten und aus-
fiihrlich charakterisierten ZrO,-Materialien und den ausgewdahlten Schmelzen, durchgefiihrt.

Zu 1): Die Experimente zur Bestimmung der stabilisatorauslaugungsbedingten Korrosions-
ablaufe in einem monokristallinen YSZ-Material wurden durch einen bislang einzigartigen
Versuchsaufbau realisiert. Um eine direkte Vergleichsmoglichkeit zu einem identisch stabili-
sierten, polykristallinem YSZ-Material unter identischen Versuchsbedingungen zu gewahr-
leisten, wurde ein FSZ-Tiegel (~8 mol% Y203) der Firma Metoxit mit einem darin aufrecht
stehenden, nominell identisch zusammengesetzten, Einkristallplattchen (MTIcorp.) bestiickt
und mit Glaspulver der CAS-Zusammensetzung gefiillt.

Der gewahlte Versuchsaufbau erméglicht es, evtl. auftretende Unterschiede im Korrosions-
bild zwischen poly- und monokristallinem ZrO,-Material auf deren unterschiedliche Mikro-
struktur (Korngrenzphasen, Porositit etc.) zurlickzufiihren. Die Ergebnisse zeigen, dass es
zwischen poly- und monokristallinem ZrO; nur sehr geringfiigige Unterschiede im Korrosi-
onsbild gibt, die aber auf Unterschiede im Y,03-Ausgangsgehalt und nicht auf die unterschied-
liche Mikrostruktur bzw. unterschiedliche Phasenzusammensetzungen zuriickzufiihren sind.
Die mikroskopischen Korrosionserscheinungen, wie die Doppelschichtbildung mit zugehori-
ger Phasenverteilungen und entsprechender Elementverteilung, sind fiir beide Materialien
identisch. Dies lasst den Schluss zu, dass in diesem speziellen Fall die ZrO,-Korrosion in erster
Linie von der chemischen Zusammensetzung, also dem Stabilisierungsgrad und folglich der
Phasenverteilung abhéangt, und weiniger durch die Mikrostruktur beeinflusst wird. Die Kor-
rosionsstudien ergaben weiter, dass der Destabilisierungsprozess von der vollstabilisierten
c-Zr0;-Phase bis hin zur m-Zr0;-Phase ablauft.

Allerdings geschieht dies nicht durch eine stufenlose Y,03-Auslaugung, wie es teilweise in der
Literatur angenommen wird, sondern es kommt aufgrund der Mischungsliicke im System
Zr0,-Y,03 zwischen der t-ZrO; und der c-ZrO,-Phase zu einem Sprung. Letzterer dufdert sich
sowohl chemisch (Sprung von ~9 auf ~6 wt% Y»03), als auch mikrostrukturell durch die Dop-
pelschichtbildung. Nach dem Auslaugen auf ~9 wt% Y03 ist bei 1600°C Versuchstemperatur
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der Punkt erreicht, an dem die c-Phase instabil und die t-Phase thermodynamisch stabil wird.
Da die t-Phase aber bei dieser Temperatur lediglich 6 wt% Y,03 aufnehmen kann, muss das
iiberschiissige Y203 abgegeben werden. Des Weiteren kann die c-Struktur nicht diffusionslos
in die t-Struktur tiberfiihrt werden. Es ist eine rekonstruktive Phasentransformation notwen-
dig. Beides geschieht bei einer vollstandigen Auflosung und direkter Wiederausfallung, wobei
das tiberschiissige Y.03 an die Schmelzphase abgegeben und von letzterer abtransportiert
wird.

Gestiitzt wird das Modell durch die mikrostrukturellen Beobachtungen. Das t-ZrO, wéchst in
Form von orientiert wachsenden Einkristallen (erkennbare Kristallflichen) auf der inneren
Korrosionsschicht auf und bildet eine vorgelagerte Diffusionsbarriere fiir das Y,03, was den
Korrosionsprozess verlangsamt. Bei der Auflosung der inneren Schicht und der Bildung der
dufderen Schicht spielt der Abtransport (Diffusion) des gelosten Materials in die freie
Schmelze und dabei insbesondere die ZrO;- bzw. Y,03-Aufnahmekapazitit (Basizitdt) der
Schmelze eine entscheidende Rolle. Aber auch die Viskositiat der Schmelze hat einen grofien
Einfluss auf den Korrosionsfortgang, wie es durch die erweiterte Tiegelexperimentreihe be-
legt werden konnte. Die innere Korrosionsschicht zeigt nach Abkiihlen auf RT ausschliefdlich
c- bzw. t”-Phasen und kann daher der Destabilisierung der c-Struktur zugeordnet werden.
Am Kontakt zur dufderen Schicht wird sie komplett aufgeldst. Die duf3ere Schicht zeigt im In-
neren bei RT die neugebildete t-Phase und anschliefdend deren fortschreitende, stufenlose
Auslaugung mit Transformation in die m-Phase. Somit ergibt sich nach dem Abkiihlen auf RT
vom unbeeinflussten Materialinneren in Richtung Material-Schmelz-Kontakt folgende uni-
versell fiir jegliche Art von Y-FSZ geltende Phasenabfolge: c-ZrO; — t”-ZrO; || t-ZrO; — m-
ZI‘Oz.

Zu 2): Die weiterfilhrenden Untersuchungsreihen mit den unterschiedlichen YSZ und MSZ
Materialien dienten in erster Linie der Analyse weiterer korrosionsbeeinflussender Faktoren
sowie der Weiterfithrung der durch die Benetzungs- und Sattigungsexperimente angestofe-
nen Analysen. Mit Hilfe der Standard-Tiegeltests wurde die ZrO;-Korrosion in Abhédngigkeit
vom Stabilisatortyp, vom Stabilisatorgehalt, von der Porositidt und von der Korngrofde, im
Kontakt zu Schmelzen unterschiedlicher Viskositdt und Basizitit bei unterschiedlichen Tem-
peraturen und Haltezeiten untersucht. Die Experimente wurden bei 1400°C / 1600°C /
1650°C und Haltezeiten von 0,5 h bis 12 h durchgefiihrt. Zum Einsatz kamen dabei die YSZ-
Substrate IBU3Y/SG3Y/T8Y sowie die MSZ-Materialien IBU10Mg/SG10Mg mit sowohl nor-
malem, als auch vergrobertem Korngefiige. Die Korrosionsstudien wurden im Kontakt zu den
Schmelzen der Zusammensetzung NAS/CAS/CMAS/CMAS+ durchgefiihrt.

Sehr grofde Auswirkungen auf den Korrosionsprozess (Infiltration->Phasentransforma-
tion—->Materialzersetzung) haben die Korngrofie und der verwendete Stabilisator(328, wie es
bereits die Benetzungsexperimente gezeigt haben. Insbesondere bei den ausgangs sehr fein-
kornigen Materialien IBU3Y und SG3Y (~1 um mittlere Korngroéfie) bzw. auch bei den
IBU10Mg und SG10Mg hat bereits eine Vergroberung auf ~5 um bzw. auf bis zu 35 um zu
einer deutlichen Erhohung der Infiltrationsresistenz gefiihrt. Als Folge dessen ist die stabi-
lisatorauslaugungsbedingte Phasentransformation deutlich geringfiigiger ausgepragt, was im
Falle der IBU3Y-Probe sogar den desastrosen Komplettzerfall des Materials verhindert. Bei
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den MSZ-Materialien wird eine Delaminierung ganzer Kornschichten als Folge einer Volu-
menausdehnung stark eingeschrankt. Bei einer hohen Ausgangskorngroéfie von >5 um, wie
z.B. beim T8Y Material, hat dagegen eine weitere Vergroberung auf ~10 pm keinen messba-
ren Effekt. Dies wurde bereits anhand der kombinierten Einkristall-Tiegel-Experimente nach-
gewiesen, bei denen zwischen dem polykristallinen Metoxit Material und den Einkristallplatt-
chen kaum Unterschiede im Korrosionsfortgang nachweisbar waren. Die Korngroéfienunab-
hdngigkeit ist auf den Auflésungs-Wiederausfiallungsprozess zuriickzufithren, der der
Korrosion von FSZ zugrundeliegt.

Bedingt durch die hoheren Anfangsgehalte an Y03, erwiesen sich die hoher stabilisieren Ma-
terialien bei vergleichbarer Porositit als generell korrosionsresistenter, was auf die erhdhte
Resistenz gegen eine Destabilisierung und den korrosionsverlangsamenden, zusatzlichen
Transformationsschritt (c-ZrO,—>t-Zr0;) iiber Auflésung und Wiederausfallung zuriickzufiih-
ren ist.

Die erhohte Reaktivitit der silikatischen Schmelzen gegeniiber den MSZ-Materialien zeigt
auch bei den Tiegelexperimenten, im Vergleich zu den YSZ-Materialien, eine sehr viel hohere
korrosive Wirkung[328l. Dies ist zum einen auf die hohere Loslichkeit von MgO in den Schmel-
zen und zum anderen auf die Bildung von MgO-haltigen Sekundarphasen wie Forsterit und
Spinell zurtickzufiihren, die als Sink fiir das MgO fungieren und somit den Auslaugungspro-
zess kontinuierlich fortfithrenl328l. Im Gegensatz dazu stoppt die Y>03-Auslaugung beim Errei-
chen des Sattigungswerts, da eine Bildung von Y203-haltigen Sekundarphasen ausbleibt, ob-
wohl diese bei den gegebenen Bedingungen thermodynamisch ebenfalls stabil vorliegen
miissten328l. Es wird jedoch vermutet, dass der Y,03-Einbau in die SiO-Glasstruktur thermo-
dynamisch stabiler ist und somit eine Kristallisation ausbleibt.

In weiteren Untersuchungen konnte gezeigt werden, dass die Viskositit einen entscheiden-
den Einfluss auf den Korrosionsprozess und insbesondere auf das Auflosung-und-Wiederaus-
fallungs-basierte Modell hat. In den Y-FSZ-Proben im Kontakt zu den sehr niedrigviskosen
CMAS- und CMAS+-Schmelze (1600°C) ist es zu keiner Ausbildung der typischen Doppel-
schicht gekommen. Es sind lediglich Korrosionsauswirkungen zu erkennen, die mikrostruk-
turell, chemische als auch phasenanalytisch der inneren Korrosionsschicht sehr dhneln. Die
Infiltration und die Materialbenetzung sind allerdings so intensiv, dass einzelnen Kérner
langsam aus dem Kornverbund separiert werden und beginnen sich in der Schmelze komplett
aufzulésen. Der Grund fiir das Ausbleiben der Bildung einer duferen Korrosionsschicht istim
erhohten diffusiven Abtransport aufgrund der sehr niedrigen Viskositét zu suchen. Nach der
Destabilisierung der c- bzw. t”’-ZrO; Struktur und der folgenden Komplettauflésung, wird das
geloste Material, noch bevor sich die t-ZrO;-Phase durch Wiederausfallung bilden kann, be-
giinstigt durch die generell erhdéhten ZrO;-Aufnahmekapazitit der CMASs-Schmelzen und
eine erhohte Diffusion, vom Material-Schmelz-Kontakt weg, in die freie Schmelze abtranspor-
tiert. Auf diese Weise entsteht keine gesattigte Schmelzschicht und die Bildung einer dufderen
Korrosionsschicht findet nicht statt. Durch Erhéhung der Viskositat (durch Temperatursen-
kung auf 1400°C) wird der diffusive Abtransport in die Bulkschmelze verlangsamt und es
kommt, wie aus den Einkristall-Tiegel-Experimenten bekannt, zu einer Ausbildung einer du-
Beren Korrosionsschicht. Diese zeigt die typische auslaugungsbedingte Gradierung von t-
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Zr0; bis m-ZrO». Daraus lasst sich ableiten, dass die Viskositét des korrosiven Mediums einen
entscheidenden Einfluss auf den Korrosionsprozess von Y-FSZ bzw. stabilisiertem ZrO,-Ma-
terial im Allgemeinen hat.

Der in der Literaturi36.303,309] zitierte Einfluss der Schmelzbasizitdt auf den Korrosionsprozess
von ZrOz-Materialien wurde ebenfalls untersucht. Neben den bereits angesprochenen Ein-
fliissen der Basizitat auf die Loslichkeit von Zr0O,/Y,03, wurden die Infiltrationswirkung in
Abhangigkeit von der Basizitdt und insbesondere der CaO-Einbau ins ZrO»-Gitter analysiert.
Dies wurde anhand der fiir 200 h bei 1600°C ausgelagerten Sattigungsproben durchgefiihrt.
Da sich die Basizitat nach sehr vielen verschiedenen Ansatzen abschitzen lasst, deren Berech-
nungsbasis auf weit mehr als nur dem CaO- und dem SiO,-Gehalt basiert, ist die Aussage der
Abhdngigkeit des CaO-Einbaus von der ,Basizitdt“ nicht korrekt. Hinzu kommt, dass das CaO,
das z.B. zum Ladungsausgleich von amphoteren Komponenten wie z.B. Al;03 stabil in die
Schmelzstruktur eingebunden wird, nicht so einfach an das Zr0O; abgegeben werden kann, wie
Jfreies”, ungebundenes CaO. Auf Basis dieser These wurden die ermittelten CaO-Werte in den
YSZ-Proben nach dem Kontakt zu den Schmelzen mit CAS-, CMAS-, CMAS+- und syn.S.-Zusam-
mensetzung mit den berechneten ,freien“-CaO-Werten korreliert. Aus den Analysen hat sich
ergeben, dass der CaO-Einbau ins ZrO»-Gitter nicht mit der eigentlichen Basizitdt oder dem
absoluten Ca0O-Gehalt, sondern mit dem Verhéltnis von ,freiem“, ungebundenem CaO zum
SiO,-Gehalt der jeweiligen Schmelze korreliert.
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8 Ausblick

1) Die Korrosionsexperimente haben gezeigt, dass die Materialkorrosion sehr stark von der
Zr0»- und Y,03-Sattigung des korrosiven Mediums abhangig ist. Durch die Aufnahme dieser
Komponenten in die Schmelzstruktur kommt es zu einer Reihe an Folgeerscheinungen, die
die weitere Korrosion beeinflussen konnen. So zeigen die auf der Raman-Spektroskopie ba-
sierenden Strukturanalysen der Schmelzen bzw. Glaser, dass es durch die Aufnahme von Y,03
und MgO (CaO) und teilweise auch ZrO; zu einer Depolymerisierung des SiO;-Netzwerks
kommt, was eine Viskositatssenkung zur Folge hat. Eine genauere Analyse der Auswirkung
dieser Viskositatsentwicklung auf das Korrosionsverhalten konnte jedoch im Rahmen dieser
Arbeit nicht durchgefiihrt werden. Durch gezielte Studien mit einfachen silikatischen Modell-
schmelzen z.B. des Systems CS bzw. MS, deren Viskositatswerte bereits hinreichend unter-
sucht wurden, in Kombination mit variierenden Anteilen an Y,03, (MgO, Ca0) und/oder ZrO;
konnen Schmelzen mit leicht abgestufter Viskositat hergestellt werden. Durch die Verwen-
dung solch einfach zusammengesetzter Schmelzen, ohne initiale Gehalte an Netzwerkstabi-
lisatoren (z.B. Al;03), wird die Interpretation der Rollen der aufzulésenden Komponenten
Y203 (MgO, Ca0) und/oder ZrO; vereinfacht. Mittels der vorgestellten Raman-Methode (Ka-
pitel: 4.6.3) konnen diese Schmelzen anschlief3end analysiert und die Viskositatsentwicklung
verifiziert werden. Um die korrosive Wirkung dieser unterschiedlich viskosen Schmelzen auf
Feuerfestkeramiken besser einordnen zu kdnnen, ist es notwendig Korrosionsexperimente
im Kontakt zu Y,03; (MgO, Ca0) und ZrO,-freien, einphasigen Feuerfestkeramiken, wie bei-
spielsweise Al,03-Materialien zu analysieren und diese mit den stabilisierten ZrO,-Kerami-
ken zu vergleichen.

2) Das Korrosionsmodell von FSZ-Keramiken (Kapitel 6.3.3) mit der doppelten Korrosions-
schichtbildung, welche eng mit dem Materialabtransport in die freie Schmelze und somit mit
deren Viskositat verkniipft ist, muss durch ausgedehnte Versuchsreihen in unterschiedlichen
Schmelzen, bei unterschiedlichen Temperaturen (Viskosititsvariation) genauer analysiert
werden. Insbesondere der direkte Material-Schmelz-Kontakt muss dabei durch ausgedehnte
EMP-Analysen untersucht werden. In den Proben mit doppelter Korrosionsschichtbildung
muss am Material-Schmelz-Kontakt eine Zr0,-Sattigung nachweisbar sein, um das in Kapitel
6.3.3 aufgestellte Modell der ZrO;-Korrosion und dessen Viskositatsabhangigkeit zu bestéti-
gen. Hierfiir missen im Vorfeld Sattigungsexperimente mit den zu untersuchenden Schmel-
zen, bei den gewdhlten Testtemperaturen durchgefiihrt werden. Die ermittelten Gleichge-
wichtssattigungswerte sind unverzichtbar und dienen, wie auch schon in Kapitel 6.3.3, als
Grundlage fiir die Korrosionsmodellierung.

3a) Ein grofdes Potential an weiterfithrender Forschungsarbeit bieten die Benetzungsversu-
che mittels Erhitzungsmikroskopie (HTM). Es ist zunédchst sinnvoll, anhand der bereits durch-
gefithrten Benetzungsproben, ausgedehnte Gefiigeanalysen und Kontaktwinkelmessungen
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mittels REM an Querpraparaten durchzufiihren. Diese waren im Rahmen der hier vorliegen-
den Studie zeitlich nicht vorgesehen, versprechen aber einen Erkenntnisgewinn im Bereich
des initialen Material-Schmelz-Kontakts bzw. der initialen Korrosionsphase. Einfliisse durch
Korngrofie (Korngrenzphasenkonzentration), Porositat und Stabilisatorgehalt und -typ und
auch die Kristallneubildung nach sehr kurzer Versuchszeit sind dadurch auch leichter zu ana-
lysieren und bewerten.

3b) Da es anhand des zur Verfiigung stehenden ZrO,-Probenmaterials nicht moglich war der
Einfluss von Stabilisatorgehalt und Korngrofie auf das Benetzungsverhalten sauber zu tren-
nen, ist es wichtig den Einfluss des Stabilisatorgehalts, unabhangig von anderen Kenngrofien,
anhand von geeignetem YSZ-Material zu untersuchen. Hierfiir ist es notwendig YSZ-Substrate
zu beschaffen, die bis auf den Stabilisatorgehalt identischen Eigenschaften (Korngrofie, Poro-
sitat, etc.) besitzen. Dadurch sind die Unterschiede im Benetzungsverhalten ausschliefdlich
auf die Unterschiede im Stabilisatorgehalt zuriickzufiihren.

3c) Eine weitere, korrosionsbestimmende Grofe, deren Einfluss auf den Korrosionsprozess
bzw. die Schmelzinfiltration genauer analysiert werden muss, ist die Oberflichenspannung
der Fliissigphasen bzw. deren Evolution wahrend des Korrosionsprozesses durch die Y03
(MgO, Ca0) und ZrO;-Aufnahme. Hierfiir bietet es sich an, die unter 1) fiir die weiterfiithren-
den Untersuchungen des Viskositdtseinflusses synthetisierten teilgesattigten Schmelzen des
CS- bzw. MS-Systems, in weiterfilhrenden Benetzungsreihen auf YSZ (CSZ & MSZ) Keramiken
mit dem Erhitzungsmikroskop (HTM) zu analysieren. Durch diese Versuchsreihen kdnnen die
Einfliisse der Y,03 (MgO, Ca0O) und ZrO;-Aufnahme auf das Benetzungsverhalten und somit
das Infiltrationspotential der Schmelzen bestimmt werden. Zusatzlich miissen im Rahmen
dieser Versuchsreihen die Benetzungswinkel nach entsprechender Aquilibrationszeit bei den
unter 2) gewdhlten Versuchstemperaturen genau analysiert werden.

3d) Die Versuchsreihen bei unterschiedlichen Atmosphéren haben in der vorliegenden Studie
keine Unterschiede im Benetzungsverhalten ergeben. Dies ist auf die Tatsache zuriickzufiih-
ren, dass die Beeinflussung durch eine oberflachliche CO-Sorption stark Phasenabhéngig ist
und sich bei m-ZrO; deutlich starker auswirkt, als bei t-Zr0,[305.306]. Um den potentiellen Ein-
fluss einer CO-Atmosphdre auf das Benetzungsverhalten von silikatischen Schmelzen auf
Zr0;-Substraten doch noch untersuchen zu kénnen, sind Versuche mit kiinstlich vorkorro-
dierten, monoklin-umgewandelten PSZ-Proben notwendig, da bei Ihnen der Effekt auf die
Grenzflachenenergie ysg maximal ist. Um den Einfluss von anwendungsrelevantere Atmo-
sphirenzusammensetzungen auf das Benetzungsverhalten zu analysieren, sind weitere Ver-
suchsreihen mit stark reduzierenden, CO-haltigen Atmosphédren notwendig. Da die Sicher-
heitsvorschriften Versuche mit CO-Gas in der bestehenden Apparatur nicht zulassen, konnen
Versuche mit zusatzlich in den Ofen eingebrachten Sauerstoffgettern (z.B. Wolfram oder Gra-
phit) angesetzt werden, die bei erhdhten Temperaturen den Grofiteil des einstromenden CO;
zu CO reduzieren. Auf diese Weise stellt sich eine anwendungsrelevantere Atmosphare ein, in
der das Benetzungsverhalten der silikatischen Schmelzen untersucht werden kann.

4) Als Ergdnzung zu dem im Rahmen dieser Arbeit entwickelten Modell zur Quantifizierung
des Y,03-Gehalts in stabilisierten ZrO,-Materialien, auf Basis der Raman-Spektroskopie (siehe
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Kapitel 3.4), bietet es sich an, das erstellte Modell auf weitere typische ZrO,-Stabilisatoren
(z.B. Mg0, Ca0, etc.) zu erweitern. Die Schwierigkeit besteht zunachst darin, geeignete Mate-
rialien mit einer grofden Bandbreite an unterschiedlichen Stabilisatorgehalten zu beschaffen
bzw. in Eigenarbeit zu synthetisieren, die eine Stabilisierung von der tetragonalen bis hin zur

vollstabilisierten, kubischen Phase gewahrleisten.
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