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Einleitung 1

1 Einleitung
Die Geschichte der Glasherstellung fand vor ca. 5000-6000 Jahren in Agypten ihren

Ursprung. Es wird vermutet, dass Glas zunéchst nur als zufalliges Nebenprodukt (als Glasur)
beim Brennen von Keramiken entstanden ist. Erst spater (~1500 v.Chr.) gelang es, Glas als
eigenstiandigen Werkstoff herzustellen. Uber lange Zeit beschrankte sich die Entwicklung
amorpher Materialien auf oxidische (meist silikatische) Glaser, da mit damaligen Her-
stellungsmethoden nur die fir oxidische Glaser bendtigten, relativ langsamen kritischen
Abkuhlraten realisiert werden konnten. Erst durch die Entwicklung neuer Verfahren, mit
denen deutlich schnellere Abkihlraten erreicht werden konnten, wurde die Herstellung neuer
Gruppen von Glésern, wie z.B. den metallischen Glasern, moglich. Die ersten metallischen
Glaser wurden 1960 von Duwez und Mitarbeitern [1] durch schnelles Abschrecken einer
Schmelze aus AuzsSiys hergestellt. Seitdem sind zahlreiche glasbildende Legierungen
entdeckt worden. In den ersten Jahren war es nur moglich, metallische Glaser als Splats oder
Bander mit geringen Dicken (bis ~50 um) herzustellen; nur so konnten die erforderlichen
hohen Abschreckgeschwindigkeiten realisiert werden. Dickere Glaser konnten zun&chst in
den Systemen Pd-Si-Au, Pd-Si-Ag und Pd-Si-Cu (>1 mm) [2] und Ende der 80er Jahre aus
LassAlxsNigy (Stdbe mit 1,2 mm Durchmesser) [3] produziert werden. Aufbauend auf den
Legierungsentwicklungen von Inoue (an der Tohoku-Universitat, Sendai/Japan) [4, 5] und
Johnson (am California Institute of Technology, Pasadena/USA) [6, 7] konnten in den 90er
Jahren metallene Gléser auf Zr-Basis entwickelt werden werden, die sich mit Dicken >10 mm
als sogenannte ,,bulk-glasses* produzieren lieen. Derzeit ist es mdglich, Bulk-Glaser mit

Dicken bis etwa 100 mm herzustellen.

Metallische Glaser und daraus herstellbare nanokristalline Legierungen auf Zr-Basis haben
aufgrund ihrer besonderen Eigenschaften (insbesondere der mechanischen Eigenschaften) in
den letzten Jahren betrachtliches Interesse geweckt. Um das Anwendungspotential
metallischer Glé&ser genauer einschéatzen zu kénnen, ist auch die Kenntnis des Oxidations-
verhaltens von zentraler Bedeutung. Es hat sich herausgestellt, dass abhangig von der
Zusammensetzung metallene Zr-Basis-Glaser sowohl gute Oxidationsbestandigkeit als auch
»katastrophale* Oxidation bei Raumtemperatur aufweisen kdnnen [8-11]. Dieses unterschied-

liche Verhalten eroffnet ein vielféltiges Spektrum fir die Anwendung metallischer Gléser.

Die Bulk-Glaser Zr55Cu30Ni5AI10 [12] und ZI’41,2Ti13,gNi10CU12,58922,5 (Vitreloy 1) [13] fanden

aufgrund ihrer guten mechanischen Eigenschaften (hohe Zugfestigkeit, hohe Elastizitats-
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grenze und ein E-Modul, der um 20-40% Kleiner ist als der entsprechender kristalliner
Legierungen) Anwendung als Konstruktionsmaterial z.B. flir Penetratoren oder Golfschlager.
Das hohe elastische Limit dieser Glaser im Vergleich zu kristallinen Legierungen ermdglicht
die Speicherung groRerer elastischer Energie und damit weitere Schldge als mit her-
kémmlichen Stahl- oder Titanschldgern. Flr einen langerfristigen Einsatz ist jedoch neben
den mechanischen Eigenschaften und guter thermischer Stabilitat auch eine gute Oxidations-
bestandigkeit erforderlich. Es ist bekannt, dass Zr-Ti-Ni-Cu-Be-Glédser ausgesprochen
oxidationsbestandig sind; nach einer vierstiindigen Auslagerung bei 360°C kann noch keine
Oxidschicht nachgewiesen werden. Die Be-freien Zr-Cu-Ni-Al-Gléser sind wesentlich
oxidationsempfindlicher; Zulegieren geringer Mengen von z.B. Si oder Sn [10] erhoht ihre

Oxidationsbesténdigkeit allerdings betréchtlich.

Aufgrund ihrer hohen Speicherkapazitaten sind metallene Zr-Basis-Gléaser auch als Wasser-
stoffspeicher von Interesse [14]. Da ZrO, die Wasserstoffdurchléssigkeit be- bzw. verhindert,
ist zur reversiblen Ab- und Desorption die Vermeidung einer Oxidschicht essentiell. Fir eine
Nutzung metallener Gléser anstelle von kristallinen Legierungen [15] z.B. als Endlager fur
Deuterium oder Tritium waére dagegen die Ausbildung einer dichten Oxidschicht nach der
Beladung notwendig, um ein Entweichen der gespeicherten Gase zu verhindern.

Ebenfalls von Interesse ist eine Nutzung metallischer Glaser in der Katalyse. Anwendung
finden hier sowohl die as-quenched Legierungen als auch die oxidierten Glaser. Ziel der
Oxidationsreaktion ist in diesem Zusammenhang die Ausbildung eines homogenen Gefliges
aus Oxid und darin eingebettetem nanokristallinen Metall (bzw. einem zweiten Oxid) und
dadurch die Herstellung eines Katalysators mit einer groRen aktiven Oberflache. Erste
Untersuchungen zur Anwendung von metallischen Glasern in der Katalyse wurden in den
frihen 80er Jahren z.B. von Cocke et al. [16] und insbesondere von Kimura et al. [17-18]
durchgefiihrt. Eine 1995 erstellte Ubersicht von Baiker [19] zeigt, dass zahlreiche amorphe
Legierungen katalytische Eigenschaften besitzen. Eine der Gruppen sind metallene Gléser auf
Zr-Basis, z.B. Zr-Fe, Zr-Cu, Zr-Ni, Zr-Au oder Zr-Pd. Heutzutage gibt es eine Reihe
amorpher Zr-Basis-Legierungen, die z.B. zur Hydrierung von CO [20-23], von CO, [24] oder
von Kohlenwasserstoffen [25-27] genutzt werden oder die die Oxidation von CO zu CO,
[28-31] oder die Reduktion von NO [32, 33] unterstitzen.

Ziel dieser Arbeit ist die systematische Untersuchung des Oxidationsverhaltens schnell
oxidierender Zr-Basis-Legierungen, insbesondere von amorphem Zr;oPds. Es soll geklart

werden, warum einige Glaser ,katastrophale* Oxidation zeigen, andere, scheinbar sehr
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ahnliche aber nicht. Dies ist eine wesentliche Voraussetzung zur sicheren technischen
Anwendung dieser Materialgruppe. Besonderes Interesse gilt hierbei der Analyse der Mikro-
struktur der entstehenden Oxidschichten und der Klarung des Oxidationsmechanismus. Auf
diesem Weg konnen gegebenenfalls Strategien entwickelt werden, um das Oxidations-
verhalten zu verbessern. Weiterhin soll untersucht werden, inwieweit die glasige Struktur im
Vergleich zu nano- bzw. grobkristallinen Legierungen gleicher Zusammensetzung einen

Einfluss auf das Oxidationsverhalten austibt.
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2 Theoretische Grundlagen

2.1 Metallische Gléaser

Glaser sind rontgen-amorphe Materialien, die einen Glasubergang aufweisen, d.h. eine
Umwandlung, bei der ein Sprung in den abgeleiteten thermodynamischen Zustandsgréfien
auftritt. Abb. 1 zeigt die Volumenénderung einer abkihlenden Schmelze in Abhéngigkeit der

von Temperatur.

Schmelze

unterkiihlte
Schmelze

Volumen

Kristall

Temperatur

Abb.1: Glasbildung: Volumenanderung bei Abkihlung einer Schmelze

Grundsétzlich kann eine Schmelze beim Abkihlen entweder kristallin oder amorph erstarren.
Im Allgemeinen kihlt eine Schmelze so langsam ab, dass bei Unterschreiten der Schmelz-
temperatur T, sofort Kristallisation einsetzt. Die freiwerdende Kristallisationswarme
verhindert weiteres Abklhlen und die Temperatur bleibt solange konstant, bis die
Kristallisation vollstdndig abgeschlossen ist; erst dann kuhlt das System weiter ab.
Kennzeichnend fur die Struktur von Kristallen ist die periodische oder quasiperiodische
Anordnung der Atome (Gitteraufbau).

Damit aus einer Schmelze ein amorpher Feststoff entstehen kann, muss die Abkihlge-
schwindigkeit v der Schmelze so hoch sein, dass die Kristallisationsprozesse unterdruckt
werden und die Struktur der unterkiihlten Schmelze eingefroren wird (Abb. 2). Die Glasuber-
gangstemperatur Ty hangt von der Abkulhlgeschwindigkeit ab. Je schneller eine Schmelze

abkuhlt, desto hoher ist Tq und desto geringer ist die Dichte der eingefrorenen Schmelze.
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Abb. 2:  Zeit-Temperatur-Umwandlungs-Diagramm fiir die Glashildung bzw. die Kristallisation einer

unterkiihlten Schmelze

Der amorphe Zustand ist gekennzeichnet ist durch das Fehlen von Translations- und
Rotationsfernordnung. Wahrend im Kristall die Abstande und Winkel zwischen den Atomen
periodisch gleich sind, weichen sie in amorphen Materialien geringfligig voneinander ab. Zur
Beschreibung der Atomabstdande in Glasern definiert man einen mittleren Abstand, den

sogenannten Né&chste-Nachbar-Abstand.

reales Glas

/

S
>

ideales Glas (metastabil)

/o

Freie Enthalpie

Kristall
& (stabil)

S,

Reaktionskoordinate

Abb. 3:  Schematische Darstellung der Freien Enthalpien von Glasern und ihren

Umwandlungsprodukten
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Thermodynamisch betrachtet befindet sich ein reales Glas nicht im stabilen Gleichgewicht.

Thermisch aktivierte Umordnungsprozesse konnen zu struktureller Relaxation (ideales Glas)

oder zur Kristallisation fiihren. Treibende Kraft fir diese Prozesse ist der Gewinn aus der

Differenz der Freien Enthalpien (Abb. 3).

Wie gut das Glasbildungsvermdgen eines Materials ist, lasst sich anhand der kritischen

Abkuhlgeschwindigkeit vk ermitteln. Die kritische Abklihlgeschwindigkeit ist definiert als die

geringste Geschwindigkeit, mit der eine Schmelze abgekuhlt werden muss, um gerade noch

vollstdndig amorph zu erstarren; langsameres Abkuhlen wirde, zumindest teilweise, zur
Kristallisation fiihren. Wahrend die kritische Abkiihlrate fiir silikatische Glaser bis zu 10 K/s

betragen kann, sind fir die Herstellung von metallischen Glasern je nach Legierung
Abkiihlgeschwindigkeiten von 10° bis 10*° K/s erforderlich (Abb. 4).

/%%// Ni
- / /\

Zr-Ti-Ni-Cu-Be
Pd-Ni-P

Zr-Ni, Au-Si

&

Oxidische Glaser R
S

T 10104
X,

8
X 10
‘©
X 10°
'-é _|
§ 104 _|
=
[&]
g 102
=
= 10°
<
@ 10-2 _
2
] -4 |
£ 10
Abb. 4:

|
03 04 05 06 07
ty = Ty/Th

Kritische Abkihlgeschwindigkeiten verschiedener glasbildender Systeme [34]

Zur Herstellung metallischer Glé&ser wurden verschiedene Verfahren entwickelt, die sich

anhand des Arbeitsprinzips entsprechend einteilen lassen:

- Abschrecken aus der Schmelze

- Abscheidung aus der Gasphase

- Abscheidung aus wassriger Losung
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- Amorphisierung durch Interdiffusion
- extreme plastische Verformung (z.B. in einer Kugelmuhle, ECAP (Equal Channel
Angular Pressing))

Das gebrauchlichste Prinzip ist das Abschrecken aus der Schmelze, wobei die beiden
wichtigsten Verfahren hierbei das Klatschprinzip (splat-quenching) [35, 36] und das Schmelz-
spinnen (melt-spinning) [37] sind. Beim Klatschprinzip wird ein Schmelztropfen mit Hilfe
zweier Platten zusammengepresst. Dabei wird die Oberflache sehr schnell vergréfert und so
die notwendige Abkuhlgeschwindigkeit erreicht. Beim Schmelzspinnen wird die fllssige
Schmelze auf ein schnell rotierendes Rad gebracht wird und in Bandform ausgezogen. Die
Warmeabfuhr erfolgt bei beiden Verfahren in Wesentlichen durch Warmeubergang; Wéarme-

leitung und Konvektion spielen eine untergeordnete Rolle.

Mit den meisten Herstellungsverfahren lassen sich jedoch nur Werkstlicke mit geringer Dicke
bzw. geringem Durchmesser z.B. Folien, Bander oder Drahte realisieren. Fir eine technische
Anwendung als Strukturmaterial sind Glaser mit gréReren Dicken erforderlich. Hierzu sind
ein sehr gutes Glasbildungsvermdgen und damit kritische Abkuhlraten von weniger als
100 K/s notwendig. Diese Kriterien erfullen die sogenannten Bulk-Glaser, die mit Dicken im
Bereich von einigen Zentimetern herstellbar sind. Die Herstellung der ersten Bulk-Gl&ser auf
Pd-Basis gelang Turnbull und Mitarbeitern [2] bereits in den spéaten 60er Jahren. Aufgrund
der hohen Kosten des Palladiums hatten diese Legierungen flr technische Anwendungen aber
keine Bedeutung. Technisch bedeutsam wurden die Bulk-Glaser erst, als es 1989 Inoue [3]
und Mitarbeitern gelang Massivglaser auf La-Basis mit konventionellen Methoden (durch
Abschrecken der Schmelze in einer wassergekihlten Kokille) herzustellen. Seitdem wurden
zahlreiche terndre und quaternare Massivglaser auf der Basis von z.B. Mg, Fe, Ni oder Zr
entwickelt. Die Entwicklung neuer metallischer Glaser erfolgt heute nach sogenannten
»Design“-Prinzipien. Inoue [38] formuliert drei Kriterien, die Stoffsysteme mit einem guten
Glasbildungsvermdgen erfullen:

- die Legierung sollte aus mehr als drei Komponenten bestehen

- die Hauptelemente der Legierungen sollten einen AtomgréfRenunterschied von mehr

als 12% aufweisen und
- die Mischungsenthalpie der Komponenten sollte negativ sein.

Eine andere Methode zur Entwicklung neuer Glaser wurde von Johnson [13] verfolgt, die von

Greer [39] als ,,confusion by design* bezeichnet wurde. Diese Methode beruht auf folgendem
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Prinzip: durch Einbringen vieler chemisch unterschiedlicher Atome wird erreicht, dass das
System nicht mehr in der Lage ist, diese Atome in einer Kristallinen Struktur anzuordnen;
seine Neigung zur Kiristallisation wird somit deutlich verringert. Meistens handelt sich bei
diesen Legierungen um Systeme mit tiefliegenden Eutektika (eutektische Schmelzen haben
eine erhohte Viskositat, was eine starkere Unterkiihlung erleichtert und die Kristallisation er-
schwert). Zu den bekanntesten Bulk-Glasern gehdren Legierungen auf Zr-Basis, insbesondere
Zr-Cu-Ni-Al-Legierungen [5] entwickelt von der Inoue-Gruppe und Zr-Ti-Cu-Ni-Be-Glaser
[13] hergestellt von der Johnson-Gruppe.

2.2 Oxidation von Metallen

2.2.1 Allgemeine Grundlagen der Oxidation

Unter der Oxidation eines Metalls oder einer Legierung versteht man ihre chemische Reaktion
mit oxidierenden Gasen (O, Ny, S, Hy, Cly, ...), bei der ein Elektronenaustausch stattfindet.
Bei dieser Reaktion bildet sich eine Deckschicht auf der Metall- bzw. Legierungsoberflache.
Um die Reaktion aufrecht zu erhalten, d.h. ein Weiterwachsen der Schicht zu ermdoglichen,
mussen die metallischen und/oder die in der Umgebung befindlichen Reaktanten (im
Weiteren am Beispiel Sauerstoff) durch die entstehende Schicht diffundieren (Abb. 5). Eine

Eindiffusion von Sauerstoff in das Metall soll zunéchst ausgeschlossen werden.

o d . . o d .
. ® 2 e o * 2 e o
e o . e o N

° <« 120, +2¢ =0~
Metall-

e

M2+ 2 \ _

Metall- M+ 0% = MO oxd )

oxid \ o~ 2¢

M = M2* + 2¢ 4
Metall Metall

A

(a) (b)

Abb.5: Phasengrenzreaktionen und Transportvorgange bei der Oxidbildung am Beispiel eines

zweiwertigen Metalls
(a) Oxidbildung an der O,/Metalloxid Phasengrenze (Diffusion der Kationen):

(b) Oxidbildung an der Metalloxid/Metall Phasengrenze (Diffusion der Anionen):
O%, Elektronenstrom entgegengesetzt
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e Thermodynamik
Ob eine chemische Reaktion zwischen Metall und Sauerstoff ablauft, kann mit Hilfe der
Thermodynamik ermittelt werden. Die Triebkraft chemischer Reaktionen wird durch die Freie
Reaktionsenthalpie AGg bestimmt. Es gilt die Gibbs-Helmholtz-Gleichung:

AGRr = AHg - T-ASg

(AGr = Freie Reaktionsenthalpie, = AHgr = Reaktionsenthalpie, = ASg = Reaktionsentropie,

T = Temperatur).

Es lassen sich folgende Falle unterscheiden:
(1) AGrR < 0 = Reaktion lauft spontan und freiwillig ab
(2) AGr
(3) AGr

0 = System ist im Gleichgewicht

\

0 = Reaktion lauft nicht freiwillig ab.

Fur eine beliebige chemische Reaktion wird die Anderung der Freien Enthalpie durch die
folgende Beziehung beschrieben:
AGr=AGR°+RT InK

(AGR® = Freie Standard-Reaktionsenthalpie [ny, =1Molundpy, =1bar], R =allgemeine

Gaskonstante, K = Gleichgewichtskonstante).

Formuliert man folgende allgemeine Oxidationsreaktion:

dann ergibt sich fur die Freie Reaktionsenthalpie:
a(M,0,)
a*(M)-a"? (0,)

AGRr = AGR° + RT In

(a = Aktivitat).
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Da die Aktivitaten von reinen Metallen und Oxiden gleich 1 sind und weiterhin fir die

Aktivitat eines idealen Gases a;= Pi gilt, ergibt sich mit po=1 bar im Gleichgewichts-

0
zustand (AGgr = 0) die folgende Gleichung:
AGR°=RT y/2 Inpg,

Im Standardzustand sind die Freien Enthalpien der Elemente Null. Die Freie Standard-
Reaktionsenthalpie entspricht daher bei der Oxidation reiner Metalle der Freien Standard-
Enthalpie des Oxids:

AGR® = AG°(McOy) - X AG®(M) - y/2 AG°(O2) = AG°(M,Oy)

Oxidation kann demnach erst bei Sauerstoffdriicken oberhalb des Bildungsdrucks des
entsprechenden Oxids erfolgen.

Temperatur [°C]
300 600 900 1200
1 | | |

200
O_
g -ZOO_MO
S m
=, 400
ODC
O
< .600+
-800-
— 710
1000 W :

500 1000 1500
Temperatur [K]

Abb. 6: Ellingham/Richardson-Diagramm fir die Oxidbildung (basierend auf 1 mol Sauerstoff) [40, 41]
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Ob eine Reaktion ablauft oder nicht, kann anhand sogenannter Ellingham/Richardson-
Diagramme (Abb. 6), in denen die Freie Enthalpie in Abhdngigkeit von der Temperatur fur
entsprechende Redoxsysteme aufgetragen ist, einfach abgelesen werden. Je negativer die

Freie Enthalpie ist, d.h. je tiefer die Linie im Diagramm liegt, desto stabiler ist das Oxid.

e Kinetik

Die Kinetik beschreibt den zeitlichen Verlauf einer chemischen Reaktion. In der Literatur
werden verschiedene Zeitgesetze zur Beschreibung des Wachstums von Oxidschichten an-
gegeben [42]. Die Gultigkeit der einzelnen Gesetze hangt von der Beschaffenheit der Schicht,
der Temperatur, dem Sauerstoffdruck und der Oxidationszeit ab. Die wichtigsten Gesetze sind
das lineare und das parabolische Zeitgesetz, auRerdem kénnen unter bestimmten Bedingungen

auch kubische, logarithmische oder invers-logarithmische Gesetze auftreten.

o0 lineares Zeitgesetz:

Lineare Zeitgesetze werden beobachtet, wenn Phasengrenzreaktionen geschwindigkeits-
bestimmend sind. Dies ist bei Ausbildung dunner Oxidschichten, z.B. grundsétzlich zu
Beginn einer Reaktion, sowie bei Ausbildung pordser Deckschichten der Fall. Die
Oxidationsgeschwindigkeit ist dann im Wesentlichen unabhéngig von der Schichtdicke Ax,
sodass gilt:
d;%: konstant
= Ax=k|-t

(ki= lineare Geschwindigkeitskonstante).
Die Schichtdicke nimmt somit proportional mit der Zeit t zu.

0 parabolisches Zeitgesetz:

Bei hohen Temperaturen verlauft die Oxidation von Metallen oft nach dem parabolischen
Zeitgesetz. Parabolische Zeitgesetze werden beobachtet, wenn die Transportvorgange durch
eine kompakte, porenfreie, fest haftende Oxidschicht geschwindigkeitsbestimmend sind. In
diesem Fall besteht zwischen dem Sauerstoff und der Metalloberflache kein direkter Kontakt

mehr, die Reaktanten mussen durch die Oxidschicht diffundieren, damit die Reaktion weiter
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ablaufen kann. Der Diffusionsweg vergréRert sich dann mit wachsender Schichtdicke und die

Wachstumsgeschwindigkeit der Schicht wird dadurch verlangsamt. Es gilt:

dt AX
=  (AX)’=2ky -t=kp-t

d(ax) Kk,

(kp= parabolische Geschwindigkeitskonstante).

2.2.2 Oxidation von Legierungen

Da fir die meisten technischen Anwendungen keine reinen Metalle verwendet werden und

insbesondere eine Metallglasbildung nur fir Legierungen bekannt ist, sollte die Betrachtung

der Oxidation auf Legierungen ausgeweitet werden. Um eine Ubersicht zu gewinnen, ist eine

Beschrankung auf die Diskussion binarerer Legierungen (A, B) sinnvoll. Das Oxidations-

verhalten einer Legierung wird durch mehrere Parameter bestimmt, insbesondere [43]:

die Zusammensetzung der Legierung

die Affinitat der einzelnen Elemente zum Sauerstoff

den Diffusionsgeschwindigkeiten der beteiligten Elemente in der Legierung und im
entstehenden Oxid

die Zahl und Art der Verbindungen (im terndren Zustandsdiagramm A-B-O) sowie
deren Freie Bildungsenthalpien.

Je nachdem welcher Parameter die Oxidation vorrangig beeinflusst, lassen sich verschiedene

Grenzfélle der Oxidation formulieren (Abb. 7), so z.B.:
1. Selektive Oxidation: nur ein Element (A) bildet das Oxid (AO), das zweite Element

(B) reichert sich in der Legierung vor der Phasengrenze zum Oxid an. Dies ist haufig
der Fall, wenn die Legierung liickenlos mischbar, ein Element (B) aber wesentlich
edler als das andere ist.

Eine zweiphasige Oxidschicht bildet sich: Die unter 1. beschriebene Anreicherung der
Komponente B an der Phasengrenze ist so hoch, dass die Bildung von BO mdglich
wird. Ist die Nachdiffusion von B aus der Legierung nicht gewahrleistet, kommt es in
der Umgebung zu einer Verarmung an B. Eine weitere Bildung von BO ist dann nicht
mehr moglich und BO wird in das sich bildende AO eingebettet.

Es bildet sich eine geschichtete Oxidanordnung aus: Es findet Keimbildung der Oxide

AO und BO statt. Ist nun die Diffusion von Komponente A in AO schneller als die der
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Komponente B in BO, ist ein seitliches Uberwachsen von AO maglich. B reduziert
anschlieBend AO an der gemeinsamen Oberflache, sodass BO lateral auf der
Legierungsoberflache wachsen und eine Sperrschicht ausbilden kann.

4. Es bildet sich ein Mischoxid: Im Oxid sind beide Metalle entsprechend ihrem
Verhéltnis in der Legierung enthalten.

5. Innere Oxidation: dieses Phadnomen tritt auf, wenn die Diffusion des unedleren
Partners (A) im Vergleich zur Diffusion des Sauerstoffs in die Legierung langsam ist.
Unterstutzt wird die Neigung zur inneren Oxidation durch eine hohe Loslichkeit des
Sauerstoffs in der Legierung und einen geringen Molanteil der unedleren

Komponente. Diese Art der Oxidation verlauft oft bevorzugt entlang von Korn-

grenzen, da diese die Sauerstoffdiffusion erleichtern.

:°. 2 e .°. 2 e ° .°. 2 e ° .020 °.020
AN
AO AO AO (A, B)O AO
5
B/A, B B/A, B A B A B ;
¢y 2) 3) (4) (5)
Abb.7: Beispiele der Legierungsoxidation: 1) Selektive Oxidation: nur ein Element bildet das Oxid,

2) Bildung einer zweiphasigen Oxidschicht, 3) Ausbildung eines geschichteten Oxidwachstums,
4) Mischoxidbildung, 5) innere Oxidation

2.2.3 Oxidation kristalliner Zr-Basis-Legierungen

2.2.3.1 Sauerstoffdiffusion in kristallinem Zirkonium und Zirkoniumdioxid

Bevor an einer Metalloberflache ein Oxid gebildet wird, kann es zum Eindiffundieren des
Sauerstoffs in das Metall kommen. Das Ausmal dieser Reaktion wird durch die Sauer-
stoffloslichkeit und die Diffusionsgeschwindigkeit des Sauerstoffs im Metall bestimmt. Das
Zustandsdiagramm des Zr-O Systems (Abb. 8) zeigt, dass schon bei relativ niedrigen

Temperaturen ~28,5 at. % Sauerstoff im a-Zirkonium gelost werden konnen.
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Abb. 8: Phasendiagramm Zirkonium-Sauerstoff [44]

Die Sauerstoffdiffusion in kristallinem Zirkonium wird in Abb. 9 gezeigt. Fur die relativ
niedrige Temperatur von 360°C (obere Grenze der Oxidationsuntersuchungen an metallenen
Zr-Basis-Glasern) lasst sich aus diesen Daten ein Diffusionskoeffizient von ~10%* m?/s
abschatzen. Die Eindringtiefe fur Sauerstoff in kristallines Zirkonium lasst sich unter der

Annahme dieses Diffusionskoeffizienten ermitteln:

(X = Eindringtiefe des Sauerstoffs, D = Diffusionskoeffizient, t = Zeit).

Nach vier Stunden (maximale Oxidationszeit bei 360°C) ergibt somit sich eine maximale

Eindringtiefe von etwa 4 nm.



Theoretische Grundlagen 15

Temperatur [°C]

1500 1000 800 600 500 400
| | | | | |

10-10 - b _|
D=D,exp (-Q/RT)

N& 1012 |- ‘/D0 =5,2-10*m?s _
E, Q = 212,6 k/mol

5

S 10-14 | _|
=

[¢b]

o

é 10-16 | |
Q

wn

>

E 1018 o Pemsler[45] |
()] Zi

° ircalloy 2
* Zircalloy 3 IMallett et al. [46]
100 Debuigne & Lehr [47] -
---------- Davies et al. [48]
| | | | |

6 8 10 12 14 16
reziproke Temperatur 104/T [K]

Abb. 9:  Diffusionskoeffizient von Sauerstoff in a-Zirkonium [49]

2.2.3.2 Oxidation von kristallinem Zirkonium

Die Oxidation von kristallinem Zirkonium ist seit den 40er Jahren von vielen Autoren
beschrieben worden u.a. von Gulbransen und Andrew [50], Belle und Mallett [51],
Cubicciotti [52], Porte et al. [53], Osthagen und Kofstad [54], Hussey und Smelzer [55, 56]
und Westermann [57]. Ein Vergleich der Messergebnisse zeigt unterschiedliche Resultate
(siehe Tab. 1). Zum Beispiel wurden bei der Untersuchung der Oxidationskinetik sowohl
parabolische und kubische als auch lineare Gesetze gefunden. Von einigen Autoren wurde
wahrend der Oxidation sogar eine Anderung der Kinetik beobachtet [58, 59]. Gulbransen und
Andrew [50] zeigten, dass sich die Oxidation von Zirkonium bei Temperaturen zwischen 200
und 425°C durch ein parabolisches Gesetz beschreiben lasst. Cubicciotti [52] berichtete, dass
auch bei Temperaturen zwischen 593 und 880°C die Kinetik durch ein parabolisches Gesetz
dargestellt werden kann. Belle und Mallett [51] hingegen fanden im Temperaturbereich
zwischen 575 und 950°C, dass sich ihre Messergebnisse am besten mit einem kubischen

Wachstumsgesetz beschreiben lieBen. Porte et al. [53] erhielten bei ihren Oxidations-
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versuchen im Temperaturbereich zwischen 400 und 900°C ebenfalls ein kubisches Wachs-
tumsgesetz. Untersuchungen verschiedener Autoren [52, 56] zum Einfluss des Sauerstoff-
partialdrucks auf die Oxidation von Zirkonium ergaben, dass die Reaktion nicht oder nur
wenig vom Druck beeinflusst wird. Levitan et al. [60] hingegen berichteten Uber einen
betrachtlichen Einfluss des Sauerstoffpartialdruckes auf die Oxidationskinetik bei Tempera-
turen oberhalb von 500°C und niedrigen Driicken zwischen 0,1333 und 3,33-10” bar. Beim
Vergleich aller vorgestellten Resultate muss jedoch beachtet werden, dass die Unter-
suchungen jeweils mit unterschiedlichen Materialien (Reinheit und Zusammensetzung des
Zirkoniums), Préparationsmethoden, Reinheit des Oxidationsmittels sowie mit verschiedenen
Messmethoden durchgefuhrt wurden. So zeigte z.B. eine weitere Studie von Gulbransen und
Andrew [50] den Einfluss der Préparationsmethode auf die Oxidation. Die Oxidation von
mechanisch polierten Zirkoniumproben folgt einem kubischen Gesetz und weist eine
schnellere Kinetik auf als die chemisch polierter Proben, deren Kinetik einem parabolischen
Gesetz folgt. Tab. 1 zeigt eine Ubersicht der Ergebnisse verschiedener Oxidationsstudien.
Alle Untersuchungen zum Mechanismus der Zirkoniumoxidation ergaben, dass die Reaktion
an der Grenzflache Metall/Oxid stattfindet [53, 55, 56, 61]. Die Oxidationsreaktion ist durch
die Diffusion des Sauerstoffs durch die entstehende Zirkoniumdioxidschicht kontrolliert. Die
Sauerstoffdiffusion erfolgt Uber Leerstellen im Oxiduntergitter (n-type) [56, 62, 63] (siehe
Abb. 10).

Metall Oxid Gas
0]
Zr 02 zrtt . 0% 02 zr* | 5 2
e 2 4 2 I>adsorbmrter
Zr |58 ] O\ Zr O O <~ Sauerstoff
Zr ~0%° ozt [] 0% ez o
> 2
Zr=>e 0? 02 Zrt <0 5
Zr <——O\'2> e zr 02 02 zrt4 2
Zr |7e 07 0% e  zr* 02 e |O 0,
7r D 714 O+2 O+2 7r+4 02
< Anionen-Diffusion
Elektronen-Diffusion >
D Anionen-Leerstelle

Abb. 10: Mechanismus der Sauerstoffdiffusion durch eine ZrO,-Schicht [62]
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Untersuchungsergebnisse verschiedener Autoren zur Oxidation von Zirkonium

Tab. 1
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Diffusionskoeffizienten von Sauerstoff durch eine ZrO,-Schicht wurden von mehreren
Autoren bestimmt [61, 66-71]. Eine detailliertere Zusammenstellung der Sauerstoffdiffusion
wurde 1999 von Brossman et al. [72, 73] gegeben. Die Sauerstoffdiffusion entlang der
Korngrenzen in nanokristallinem monoklinen ZrO, (Abb. 11) ist um vier Zehnerpotenzen
schneller als die Diffusion durch das Volumen. Bei einer Temperatur von 360°C (obere
Grenze der Oxidationsuntersuchungen an metallischen Zr-Basis-Gléasern) lasst sich ein
Diffusionskoeffizient zwischen ~10?°m%s (Korngrenzen) und ~10%m?%s (Volumen)
abschatzen. Eine Dotierung des Zirkoniumdioxids mit Elementen, deren Wertigkeit von der
des Zirkoniums (vierwertig) abweicht, flihrt zu einer Verdnderung der Leerstellen-
konzentration im Sauerstoffuntergitter. Dotiert man das Zirkoniumdioxid z.B. mit Yttrium
(dreiwertig), so fuhrt das zu einer héheren Anzahl an Leerstellen. Dies wiederum ermdglicht
dem Sauerstoff eine schnellere Diffusion. Bei diesem Beispiel mit hochdotiertem
Y-stabilisiertem ZrO, erreicht man einen Sauerstoffdiffusionskoeffizienten (Dysz~107° m¥s),

der (bei 360°C) den im reinen Zirkoniumdioxid um mehr als vier Zehnerpotenzen Ubersteigt.

Temperatur [°C]

llIOO 990 890 7(I)O 690 5(I)O 4(|)0

auerstoffdiffusion durch das Volumen;
(3 1) S ffdiffusion durch das Vol

] e YSZ undotiertes nanokristallines m-ZrO,

1012 (2)q

2) Sauerstoffdiffusion entlang der Korngrenzen;

N@ 1054 undotiertes nanokristallines m-ZrO,
E. : 3) Sauerstoffdiffusion durch das VVolumen;
O o Y,0, stabilisiertes Zr0, [74]
: 4) Sauerstoffdiffusion durch das Volumen;
10— Y, 0, stabilisiertes ZrO, [75]

8 10 12 14
reziproke Temperatur 10/ T [1/K]

Abb. 11: Diffusionskoeffizienten fir Sauerstoff in ZrO, [73]

2.2.3.3 Struktur des Zirkoniumdioxids

Zirkoniumdioxid existiert abh&ngig von der Temperatur unter atmosphérischen Bedingungen
in drei unterschiedlichen Modifikationen. Die monokline Struktur ist unterhalb von ~1240°C
stabil. Die Phasenumwandlung in die tetragonale Struktur ist mit einer Volumenabnahme von
~4,7% verbunden. Oberhalb von ~2370°C bis zur Schmelztemperatur von ~2680°C liegt ZrO,
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kubisch vor. Die drei Kristallstrukturen unterscheiden sich geringflgig in den Abstédnden der
Atome und den Winkeln zwischen den Netzebenen (Abb. 12). Durch Zulegieren (z.B. von
Y,03; oder MgO) ist eine Stabilisierung der tetragonalen oder der kubischen Phase zu

niedrigeren Temperaturen moglich.

O Sauerstoff

e Zirkonium
kubisch tetragonal monoklin
a=5,09A a=512A, c=525A a=51463 A, b=52135A, ¢c=53110 A
a=p=y=90° a=p=y=90° a = 90°, B =99,2°, y=90°

Abb. 12: Modifikationen von ZrO, [76]

Bei der Oxidation von kristallinem Zirkonium wurden in Abhéngigkeit der Reaktions-
bedingungen Oxide aller drei Modifikationen gefunden. Osthagen und Kofstad [54], Belle
und Mallett [51] sowie Wallwork et al. [65] identifizierten das bei ihren Untersuchungen
entstandene Oxid als monoklines Zirkoniumdioxid. Valot et al. [77] fanden monoklines und
tetragonales ZrO, und Korobkov et al. [78] zeigten, dass in Abhangigkeit von der Temperatur

alle drei Modifikationen auftreten kdnnen.

2.2.4 Oxidation von Zr-Basis-Glasern

Das Oxidationsverhalten metallischer Zr-Basis-Glaser wurde bereits von einigen Autoren an
einer Reihe bindrer, terndrer und auch komplexeren amorphen Legierungen untersucht. Dabei
hat sich herausgestellt, dass einige dieser Glaser sehr gute Oxidationsbestandigkeit aufweisen,
wohingegen andere, selbst bei relativ niedrigen Temperaturen, mit nahezu , katastrophaler
Geschwindigkeit oxidieren. Untersuchungen von Kimura et al. [9] haben gezeigt, dass
amorphes Zr;pAus bereits bei Raumtemperatur eine extrem hohe Oxidationsneigung
aufweist. Die Analyse des entstandenen Oxids mittels Rontgenbeugung und Transmissions-
elektronenmikroskopie zeigte die Bildung einer nanokristallinen Mikrostruktur aus mono-

klinem ZrO, und Goldpartikeln. Das Anfangsstadium der Oxidation wurde mittels Licht- und
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Rasterelektronenmikroskopie untersucht. Dabei beobachteten die Autoren die Bildung von
Oxidhlgeln, nicht die Ausbildung einer deckenden Oxidschicht. Eine genauere mikro-
strukturelle Charakterisierung dieser Oxidhtigel erfolgte jedoch nicht.

Die thermogravimetrische Analyse verschiedener ZrgsMss-Glaser (M = Fe, Co, Ni, Cu, Rh,
Pd, Au) bei 300°C an Luft [8] zeigte, dass Gold- oder Palladium-haltige Glaser deutlich
schneller oxidieren, als Rhodium-, Kupfer- oder Nickel-haltige. Die Autoren vermuteten, dass
die Oxidationsgeschwindigkeit mit der AtomgroRe der zulegierten Elemente korreliert ist. Die
Rontgenanalyse der oxidierten ZrgsFess, ZrssCoss und ZresNiss-Glaser (75 h bei 280°C) zeigte
neben einer amorphen Restphase monoklines und tetragonales ZrO,. Oxidationsunter-
suchungen an Zr-Cu-Glésern ergaben, dass kupferreiche Legierungen schneller oxidieren als
zirkoniumreiche. So wurde z.B. bei der Oxidation von Zr3;Cugs (bei Raumtemperatur) nach
sieben Jahren monoklines ZrO,, Cu,O sowie Cu detektiert, wohingegen bei Zr;oCusp hach
neun Jahren nur ein sehr geringer Anteil an monoklinem ZrO, gefunden wurde.
Untersuchungen zum Oxidationsverhalten amorpher Zr-Ni-Legierungen [79] zeigten, dass
analog zur Oxidation von Zr-Cu die zirkoniumreichen Legierungen bestandiger gegen
Oxidation sind als die nickelreichen. Vergleicht man mittels Rontgendiffraktogrammen die
Anteile an monoklinem und tetragonalem Zirkoniumdioxid (nach 1 bzw. 5 h bei 527°C), so
stellt man fest, dass in der stabileren zirkoniumreichen Legierung (ZrgsNiss) der Anteil der
monoklinen gegenuber der tetragonalen Phase deutlich hoher ist; auf der nickelreichen
Legierung (Zrs3Nig7) bildet sich hingegen ein hoherer Anteil an tetragonalem ZrO,. Man muss
aber wohl davon ausgehen, dass es bei einer Temperatur von 527°C vor der Oxidation zu
einer Kristallisation kommt, es sich bei dieser Untersuchung also mehr um die Oxidation
einer kristallinen Legierung als um die eines Glases handelt. Rasterelektronenmikroskopische
Untersuchungen der oxidierten Oberflache (nach 5 h bei 527°C) zeigten in beiden Fallen
einen lokalen Oxidationsangriff, wobei bei der ZrgsNiss Probe Oxidation nur an Rissen
beobachtet wurde, wohingegen sich bei der schneller oxidierten Zrs3Nigz-Legierung eine
gleichméRige Verteilung von ,,cocoon-like* Oxidationsprodukten ausbildete; die Mikrostruk-
tur dieser Oxidationsprodukte wurde aber nicht genauer charakterisiert. Mittels thermo-
gravimetrischer Analyse untersuchten die Autoren auBerdem den Einfluss der Struktur auf die
Oxidationsgeschwindigkeit. Es stellte sich heraus, dass amorphe Zr-Ni-Legierungen deutlich
schneller oxidieren als eine bei 627 °C kristallisierte Legierung gleicher Zusammensetzung.
Sen et al. [80] untersuchten ebenfalls den Einfluss der Struktur auf die Oxidationskinetik und
kamen bei ihren Untersuchungen an amorphen und kristallinen Zr-Cu-Legierungen zu

analogen Ergebnissen.
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Yamasaki et al. [81] untersuchten die Oxidation von amorphem NigZrso und NissZrgoSms
mittels Thermogravimetrie und Rasterelektronenmikroskopie. Die Autoren stellten bei beiden
Glasern nach funfstiindiger Oxidation bei 500°C einen selektiven Angriff der Oberflache fest
(auch bei 500°C kann davon ausgegangen werden, dass es vor der Oxidation zu Kristallisation
gekommen ist), wobei die Samarium-haltige Legierung einen starkeren Oxidationsangriff
aufwies. Die Analyse der Oxidationsprodukte ergab, dass die Oxidation von Zr-Ni zur
Bildung von Nickel, NiO, monoklinem und tetragonalem ZrO, fuhrt, wohingegen nach
Zulegieren von Samarium neben Nickel und NiO bevorzugt die tetragonale Phase gebildet
wird. Ein Vergleich von Rontgendiffraktogrammen oxidierter Zr-Ni-Glaser —mit
unterschiedlichen Ni-Gehalten ergab, dass der relative Anteil an tetragonaler Phase, im
Vergleich zum Gesamtanteil des gebildeten Zirkoniumdioxids, mit steigendem Ni-Gehalt
linear ansteigt.

Bei der Oxidation von ZrgAlisNizs-Glésern bei Temperaturen zwischen 310°C und 410°C an
trockener Luft wurde mittels Rutherford-Rickstreu-Spektrometrie (RBS) und Transmissions-
elektronenmikroskopie (im Querschnitt) von Sun et al. [82] im Anfangsstadium der Oxidation
die Bildung eines amorphen Zr-Al-Oxids festgestellt; Nickel ist im Oxid verarmt und reichert
sich im Glas in der N&he der Grenzschicht an. In einem spéteren Stadium der Oxidation
wurde an der Grenzflache Glas/amorphes Oxid die Bildung von nanokristallinem ZrO,
beobachtet.

Triwikantoro [83] stellte fest, dass die auf amorphem Zrgg 5Cui2Nij1Alz s und ZrsgCuigNiggTis;
entstehenden Oxidschichten nach ldngeren Oxidationszeiten aus tetragonalem und mono-
klinem Zirkoniumdioxid bestehen; Aluminium bzw. Titan werden in die Oxide eingebaut,
Nickel und Kupfer werden entgegen Beobachtungen anderer Autoren nicht an der Grenz-
flache zum Oxid im Glas angereichert, sondern verbleiben in der Oxidschicht. Es wurde ein
Modell fur die Oxidation vorgeschlagen, in dem zwar eine Anreicherung von Kupfer und
Nickel im Glas rund um die einzelnen sich bildenden ZrO, Kérner erfolgt, der Gehalt dieser
Elemente in der gesamten Oxidschicht aber dem im Glas entspricht. Untersuchungen zum
Einfluss der Struktur auf die Oxidationskinetik bestatigen die Beobachtungen anderer
Autoren, dass Glaser im Vergleich zu quasikristallinen, grobkristallinen und nanokristallinen
Legierungen gleicher Zusammensetzung weniger oxidationsbestandig sind. Zulegieren ge-
ringer Mengen an Silizium oder Zinn flhrt zu einer erheblichen Verbesserung der Oxidations-
bestandigkeit. Thermogravimetrische Untersuchungen an Zrus 75Tig 25Cu7 sNijoBes7 s-Glasern
(Vitreloy 4) ergaben, dass diese eine ausgesprochen gute Oxidationsbestandigkeit zeigen.
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Detailliertere Oxidationsuntersuchungen (bei Raumtemperatur und 300°C) an diesen
Beryllium-haltigen Glasern wurden insbesondere von Faupel et al. [84] mittels Auger-
Spektroskopie in Kombination mit Réntgen-Photoelektronen-Spektroskopie (XPS) durch-
gefihrt. Alle untersuchten Proben wiesen jeweils eine duf3ere Oxid/Hydroxid-Schicht auf, die
Zirkonium und Titan enthielt und mit Beryllium angereichert war; es wurde weiterhin
festgestellt, dass diese Schicht an Kupfer und Nickel, welche nicht oxidieren, verarmt war.
Unterhalb dieser Schicht wurde eine Oxidschicht bestehend aus mehr Zirkonium und weniger
Beryllium sowie moglicher Ti-Suboxide detektiert. Fir dickere Oxidschichten (>15nm)
wurde auch eine Anreicherung von Nickel und Kupfer im Glas an der Grenzflache zum Oxid
beobachtet.

2.3 Kristallisation metallischer Glaser

Metallische Gléaser befinden sich nicht im stabilen thermodynamischen Gleichgewicht; sie
sind metastabil oder zumindest nahe einem metastabilen Gleichgewicht. Daher sind in einem
Temperaturbereich, in dem thermisch aktivierte Prozesse ablaufen kdénnen, Relaxations- und
Kristallisationsvorgénge zu erwarten. Triebkraft fir die Kristallisation ist die Differenz in den
Freien Enthalpien zwischen amorpher und kristalliner Phase. Die Kristallisation verlguft im

Allgemeinen ber Keimbildung und anschieRendes Kristallwachstum:

e Keimbildung

Unter Keimbildung versteht man die Bildung uberkritischer Cluster (Cluster, die einen Radius
aufweisen, der groRer ist als der kritische Radius (r. = 26/Gy)). Zur Bildung eines Keims
muss die Keimbildungsbarriere AG¢ Uberwunden werden. In der klassischen Keimbildungs-

theorie [43] gilt fur einen kugelférmigen Keim:

3 2
NSECLIA

(AGc = kritische  Keimbildungsenthalpie, o = Grenzflachenenergie, 1 = Molvolumen,

AGy = Anderung der Freien Enthalpie pro Volumeneinheit).

Man unterscheidet zwischen zwei Arten von Keimbildung, der homogenen und der
heterogenen Keimbildung. Die Keimbildungsraten kénnen stationdr oder transient sein. Bei

transienter homogener Keimbildung wird angenommen, dass sich die Gleichgewichts-
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verteilung der Cluster erst wahrend einer Wéarmebehandlung bildet; erst dann ist mit
stationdren Keimbildungsraten zu rechnen.

Basierend auf dem Konzept der klassischen Keimbildungstheorie gilt fir die homogene

=1, -exp(_sicj-exp[g—gj

(I = stationdare Keimbildungsrate, I, = Konstante, Q = Aktivierungsenergie fur Diffusion,

Keimbildung:

R = allg. Gaskonstante, T = Temperatur).

Bei der heterogenen Keimbildung wird die Bildung von Keimen an einer bereits bestehenden
Grenzflache angenommen. Im Gegensatz zur homogenen Keimbildung ist dadurch die Grenz-
flachenenergie reduziert, was zu einer geringeren Keimbildungsbarriere und somit zu einer

deutlich hoheren Keimbildungsrate fiihrt.
e Wachstum

Unter der Annahme, dass ein stabiler Keim gebildet wurde und das Wachstum mit konstanter

Wachstumsrate u verlauft, ist die Temperaturabhéngigkeit der Wachstumsgeschwindigkeit

u=u, -exp(_RQ_I? ] exp[%)

(u = Wachstumsgeschwindigkeit, up = Konstante, Qg = Aktivierungsenergie fir das Keim-

gegeben durch:

wachstum, R = allg. Gaskonstante, T = Temperatur).

Qg entspricht in etwa der Aktivierungsenergie fur Diffusion. Fur Temperaturen weit unterhalb
der Schmelztemperatur gilt: AGy>>RT. Damit wird der Term exp(-AGy/RT) sehr klein und

kann vernachléssigt werden, sodass gilt:

u=u, -exp[_RQ_I_GJ .
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¢ Kinetik der Kristallisation

Nimmt man thermisch aktivierte Keimbildung mit stationdrer Keimbildungsrate I und
isotropes Wachstum mit der konstanten Wachstumsgeschwindigkeitu an, so kann der
umgewandelte Volumenanteil X bei konstanter Temperatur T in Abhédngigkeit von der Zeit

bestimmt werden. Fir kleine kristallisierte Volumenanteile gilt dann:

A7 | 3 T 3 4
Xty =—11-(u-t)°-dt=—1-u"-
(t) 3£ (u-t) 3 T

(X(t) = kristallisierter Volumenanteil, t = Zeit).

Mit Hilfe dieser Beziehung lassen sich Zeit-Temperatur-Umwandlungs-Diagramme erstellen,

wie z.B. in Abb. 2 gezeigt.

Bei der Kristallisation von Zr-Basis-Glasern [85] werden in der Regel stark transiente Effekte
beobachtet, die zu einer deutlich verzdgerten Keimbildung flihren. Dies ist die VVoraussetzung
fir das gute Glasbildungsvermogen dieser Glaser. Andererseits erdffnet dies fur die
Oxidationsuntersuchungen auch ein betrachtliches Temperatur-Zeit-Fenster, in dem noch
keine Wechselwirkungen mit beginnender Kristallisation zu erwarten sind. Die Temperatur
muss fur alle Oxidationsuntersuchungen so gewahlt werden, dass wahrend der Wérme-
behandlung im vorgegebenen Zeitintervall keine Kristallisation einsetzt. Nicht auszuschlie3en
ist, dass wahrend der Warmebehandlung Relaxationsvorgénge ablaufen. Es ist allerdings nicht

zu erwarten, dass diese einen signifikanten Einfluss auf die Oxidationsvorgénge haben.
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3 Experimentelle Methoden

3.1 Herstellung amorpher Zr-Basis-Legierungen
Die Herstellung der amorphen Zr-Basis-Legierungen erfolgte mit Hilfe des Schmelzspinn-
verfahrens. Die Fertigung gliederte sich in zwei Teilschritte:

1. Erschmelzen einer Vorlegierung mit der gewiinschten Zusammensetzung

2. Herstellung der Bander in der Schmelzspinnanlage.

Als Ausgangsmaterialien fur die Herstellung der Vorlegierung wurden ausschlieBlich
Elemente hoher Reinheit (Tab. 2) verwendet. Da das Verhalten von Zr-Basis-Glasern sehr

empfindlich auf geringste Verunreinigungen reagiert, wurden fir die Herstellung stets die

Element Reinheit [%0] Hersteller
Zirkonium Missauga Metals (Kanada)
Palladium 99,95 Chempur
Gold 99,90 Chempur
Silber 99,99 Chempur
Nickel 99,97 Balzers
Kupfer 99,99 Balzers
Platin 99,95 Balzers

Tab.2: Reinheit und Bezugsquellen der verwendeten Elemente

gleichen Ausgangsmaterialen eingesetzt. Diese wurden entsprechend der gewinschten
Zusammensetzung (Tab. 3) eingewogen und in einem Lichtbogenofen aufgeschmolzen. Um
eine Oxidation der Proben bei der Herstellung zu verhindern, erfolgte das Aufschmelzen der
Legierungselemente in einer Argonatmosphare (Argon 4.8) bei 500 mbar Uberdruck.
Zusétzlich wurde vor dem Aufschmelzen der Elemente eine Titanprobe aufgeschmolzen, um
noch vorhandenen Sauerstoff zu binden. Mehrmaliges Umschmelzen der Proben gewéhr-
leistete die Homogenitat der Legierungen. Die abgekihlten Vorlegierungen wurden
anschlieBend abgeschliffen, um eventuell gebildete Oxide von der Oberflache zu entfernen,
und flr die Weiterverarbeitung in der Schmelzspinnanlage zerkleinert. Die Herstellung der
amorphen Legierungen erfolgte anschlieBend mit Hilfe des Schmelzspinnverfahrens
(Abb. 13). Die zerkleinerten Vorlegierungen wurden in einer Kieselglasdise unter

Schutzgasatmosphare (300 mbar Helium 4.9) induktiv aufgeschmolzen und mittels eines
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ArgondruckstoRes auf ein rotierendes Kupferrad gebracht. Aufgrund der Fliehkraft hebt die
erstarrende Schmelze in Bandform tangential ab und wird in einem Rohr aufgefangen. Die

genauen Verfahrensparameter sind Tab. 4 zu entnehmen.

Binare Legierung Ternare Legierungen
Zr70AU3
ZroPd;5CU;5
Zr70Pds Zr70Pd15Ag;s5
Zr7oPd;5AU;5
Zr;oPd;sNi
Zr7oPd30 70" M151N¥115
Zr1oPdy7 5Pty
Zr,oPd,sPts

Tab. 3:  Hergestellte Zr-Basis-Legierungen

Kieselglas-Diise
mit Induktionsspule

Abb. 13: Schematische Darstellung des Schmelzspinnverfahrens

(Parameter siehe Tab. 4)
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Parameter Grolie Wert
Kammerdruck Pk [mbar] 300
Auspressdruck pa [mbar] 500
Temperatur T [°C] 1200 - 1280
Radumfangsgeschwindigkeit u [m/s] 40-45
Radius des Rades R [mm] 125
Dusendurchmesser dp [mm] 0,7-0,8
Disenabstand a [mm] 2
Winkel zum oberen Totpunkt B1°] 12 - 15
Dusenwinkel a [°] 12 - 15

Tab. 4:  Herstellungsparameter beim Schmelzspinnverfahren

Mit dem Schmelzspinnverfahren ist es moglich, Abkiihlgeschwindigkeiten von bis zu 10° K/s
zu erreichen. Die Abfuhr der Wéarme erfolgt primér durch den Wéarmelibergang zwischen
Kupferrad und Schmelze und sekundéar durch konvektiven Warmelbergang zwischen
Schmelze und umgebender Heliumatmosphére. Die resultierenden Bénder wiesen eine Dicke

von ca. 30 um und eine Breite von 1,5-3 mm auf.

3.2 Einstellung grob- bzw. nano-/mikrokristalliner Gefiige

Zur Kléarung des Struktureinflusses auf das Oxidationsverhalten wurden neben amorphen auch
grob-kristalline und nano- bzw. mikrokristalline Zr-Pd Legierungen hergestellt. Proben mit
grob-kristallinem Gefuge konnten im Lichtbogenofen direkt aus den Elementen erschmolzen
werden. Fur die Oxidationsuntersuchungen wurden massive Proben mit einer Dicke <1 mm,
einer Breite von ~4 mm und einer Lange von ~9 mm herausgeschnitten. Die Einstellung des
nano-/mikrokristallinen Gefiiges erfolgte mittels gezielter Warmebehandlung aus den mit dem
Schmelzspinnverfahren hergestellten amorphen Béndern. Zu diesem Zweck wurden einzelne
Bandstiicke in einem Vakuumréhrenofen (<10 bar) ausgelagert. Auslagerungstemperatur
und -dauer wurden entsprechend den verschiedenen Gefligen gewahlt. Zum Schutz vor
Oxidation wurden die Bandstiicke vor der Auslagerung in Zr-Folie (Sauerstoffgetter)

eingewickelt.
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3.3 Oxidation der Zr-Basis-Legierungen

Die Durchfuhrung der Oxidationsexperimente fand sowohl an Laborluft als auch an
synthetischer Luft statt. Ein Vergleich der Oxidationsgeschwindigkeiten verschiedener
Legierungen oder unterschiedlicher Gefuige bei gleicher Zusammensetzung wurde mittels
Thermogravimetrie durchgefiuhrt. Da die Beschaffenheit der Probenoberflachen einen
Einfluss auf die Oxidationsgeschwindigkeit hat, wurden alle Messungen zur Vereinheit-
lichung der Bedingungen an geschliffenen Proben (SiO,-Schleifpapier mit 1000er Kornung)
durchgefiihrt. Die Oxidation im Anfangsstadium (Oxidhugelwachstum) wurde an den freien

Oberflachen (nicht in Kontakt mit dem Rad) der unbehandelten Bander untersucht.

3.3.1 Thermogravimetrie

Die Thermogravimetrie (TG) ermdglicht die Erfassung der Gewichtsanderung einer Probe in
Abhangigkeit von der Zeit. Hierbei kann sowohl bei einer definierten Temperatur gemessen,
als auch ein festgelegtes Temperaturprofil vorgegeben werden. Es kdnnen sowohl Gewichts-
zunahmen (z.B. Oxidationsreaktionen) als auch Gewichtsabnahmen (z.B. Verdampfen einer
Komponente) in kontrollierter Atmosphére z.B. in Stickstoff, Sauerstoff, synthetischer Luft
oder auch im Vakuum verfolgt werden. Die mit der Oxidation verbundene Massenzunahme
der Proben wurde bei konstanter Temperatur gemessen. Fir die Experimente wurde
synthetische Luft (20,5% O,, 79,5% N,), mit einer Durchflussrate von 30 cm3/min benutzt,
wobei die Massenzunahme mit einer Thermowaage (Netzsch Typ STA 409C) aufgenommen

wurde. Die Aufheizrate betrug jeweils 30°C/min.

3.3.2 Oxidation im Trockenschrank/Ofen
Oxidation in Laborluft von amorphen bzw. mikro-/nanokristallinen Béndern als auch von
massiven kristallinen Proben erfolgte isotherm in einem Trockenschrank. Eine Ubersicht tiber

Temperaturen und Oxidationszeiten zeigt Tab. 5.

Temperatur [°C] Auslagerungszeiten
180 7-10 d
240 7-9h
300 40-75 min
360 8-14 min

Tab.5: Temperaturen und Zeiten fiir die Oxidation an Laborluft im Trockenschrank
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3.4 Probencharakterisierung/mikrostrukturelle Analyse
3.4.1 Rontgendiffraktometrie (XRD)
Die Rontgendiffraktometrie ermdglicht die Identifizierung auftretender Phasen anhand ihres
charakteristischen Beugungsspektrums. Die Informationen werden fur Cu-K,-Strahlung aus
einem Bereich bis ca. 5um Tiefe erhalten. Die Analyse sehr diinner Oxidschichten ist mit
dieser Methode kaum maglich.
Amorphe und kristalline Proben wurden sowohl vor als auch nach der Oxidationsbehandlung
untersucht. Die Messungen wurden mit Hilfe eines Rontgendiffraktometers der Fa. Philips
(35 kV, 30 mA) mit Ni-gefilteter CuK,-Strahlung (A,1 = 0,15406 nm) im Bereich von
26 = 20° bis 80° mit einer Winkelgeschwindigkeit von 1° 26/min durchgefihrt. Die gezeigten
Diffraktogramme werden nach einer op-Korrektur dargestellt. Rontgendiffraktogramme
kristalliner Proben zeigen infolge ihres periodischen Aufbaus scharfe Reflexe. Es gilt das
Bragg“sche Gesetz:

2-d,,-sin6=n-A

wobei dn der zu dem Winkel 6 gehorige Netzebenenabstand, n die Beugungsordnung und A
die Wellenlange ist. Die ldentifikation der Phasen erfolgte durch Vergleich der gemessenen
Netzebeneabstande (dng) mit denen bekannter Phasen (z.B. mit Hilfe der ASTM-Kartei).
Rontgendiffraktogramme von amorphen Proben weisen aufgrund der fehlenden Fernordnung

Ublicherweise mehrere breite Maxima auf.

3.4.2 Mikroskopie

3.4.2.1 Auflosungsvermadgen verschiedener Mikroskope

Unter dem Aufldsungsvermdgen versteht man die Fahigkeit eines abbildenden Systems,
raumlich voneinander getrennte Strukturen auch getrennt darzustellen. Abb. 14 zeigt das
laterale Auflosungsvermdgen verschiedener Mikroskope. Das Auflésungsvermogen licht-
mikroskopischer Verfahren ist durch Beugungseffekte aufgrund der Wellennatur des Lichts
begrenzt. Der minimale, noch auflésbare Abstand zweier Objekte Ax ist proportional zur
Wellenldnge A und umgekehrt proportional zur benutzten numerischen Apertur Na. Mit einer
Wellenldnge von A =560 nm (physiologisches Optimum) und einer Apertur von 1,4
(Olimmersion) lasst sich eine laterale Auflésung von Ax = 0,24 um erreichen. Eine deutlich
bessere Auflésung wird durch die Verwendung von Elektronenstrahlen erreicht; hier wird das
Auflosungsvermogen allerdings durch die Linsenfehler begrenzt. Im Vergleich zu Licht-
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mikroskopen ist die laterale Auflésung mit Rasterelektronenmikroskopen ca. zwei Zehner-

potenzen, mit Transmissionselektronenmikroskopen in etwa drei Zehnerpotenzen besser.

Auge

LM

TEM

REM

| | | | | | | | l |

| I | | | | | | | s

L 1nm 1um 1mm laterale
0,2 nm Auflésung

Abb. 14: Laterales Auflésungsvermdégen verschiedener Mikroskope (LM = Lichtmikroskop,
TEM = Transmissionselektronenmikroskop, REM = Rasterelektronenmikroskop),

zum Vergleich: Auflésungsvermdégen des Auges

3.4.2.2 Lichtmikroskopie (LM)

Untersuchungen mit Auflichtmikroskopen ermdglichen die Darstellung der Oberflachen-
morphologie und des Gefliges an der Probenoberflache. Die Einsatzmdglichkeiten von
Lichtmikroskopen werden jedoch durch die geringe laterale Auflosung (0,24 um) und die
geringe Tiefenscharfe (wenige um) begrenzt. Ist aber das Auflésungsvermogen des Licht-
mikroskops fur die Charakterisierung einer Probe ausreichend, liegt ein Vorteil dieses
Verfahrens darin, dass die Untersuchungen mit relativ geringem Aufwand durchgefihrt
werden konnen. Dieses Verfahren ist daher besonders gut geeignet, um einen ersten Eindruck
vom Gefiige der Proben und einen Uberblick tiber die gesamte Probenoberfliche zu erlangen.
Ein weiterer Vorteil der Lichtmikroskopie ist die farbige Darstellung. Haufig ist dadurch z.B.
eine leichtere Erkennung und Charakterisierung der Oxide mdglich; Anlauffarben geben
dariber hinaus Hinweise auf die Dicke einer Oxidschicht. Die Untersuchung des
Probenmaterials wurde mit Auflichtmikroskopen der Firma Leitz (Orthoplan) und der Firma
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Zeiss (Axioskop) durchgefihrt. Die lichtmikroskopischen Untersuchungen dienten einerseits
der Charakterisierung des Oxidwachstums (Oxidinseln) und andererseits der Untersuchung
des grobkristallinen Gefliges. Die Untersuchung im Auflichtmikroskop erforderte eine
Probenoberflache mit geringer Rauigkeit, sodass mit Ausnahme der Untersuchung von
Bandoberflachen, mechanisches Schleifen und anschlieRendes Polieren der Proben notwendig
waren. Um die Unterschiede im Reflexionsvermdgen der einzelnen Gefugebestandteile besser
hervorzuheben (Kontrastierung) bzw. um Korngrenzen sichtbar zu machen, war fiur die
Gefiigeuntersuchungen nach dem Polieren ein zusatzliches Atzen der Probenoberflachen (mit
1%iger wassriger Flusssaure) erforderlich.

3.4.2.3 Rasterelektronenmikroskopie (REM)

Das Rasterelektronenmikroskop ermdglicht die Analyse von Probenoberflachen mit guter
lateraler und hoher Tiefenschérfe und eignet sich daher hervorragend zur Abbildung
dreidimensionaler Strukturen. Neben der Darstellung der Topographie lassen sich durch
Ausnutzung verschiedener Wechselwirkungen der Probe mit dem Elektronenstrahl weitere
Informationen z.B. Uber die chemische Zusammensetzung erlangen. Die Untersuchung der
Oxidinseln und Oxidschichten wurde mit einem Rasterelektronenmikroskop der Fa. Hitachi
(S-4500) mit integrierter energiedisperser Rontgenanalyse (EDX) durchgefiihrt. Das Raster-
elektronenmikroskop wurde Ublicherweise mit Beschleunigungsspannungen zwischen 1 und
20 keV betrieben. Eine schlechte Elektronenableitung fuhrt zur Aufladung des Proben-
materials und beeintrachtigt die Qualitat der Abbildung. Bei schlecht leitenden Materialen
kann entweder das REM mit niedrigen Beschleunigungsspannungen betrieben oder das
Probenmaterial zur Verbesserung der Ableitung mit Gold besputtert werden. Die energie-
disperse Analyse ermdglicht die qualitative und quantitative Bestimmung der chemischen
Zusammensetzung des Probenmaterials. Bei EDX Untersuchungen ist allerdings zu beachten,
dass Elemente mit Ordnungszahlen < 4 nicht nachweisbar sind und leichte Elemente wie z.B.
Kohlenstoff oder Sauerstoff nur qualitativ erfasst werden konnen. Weiterhin muss
berticksichtigt werden, dass die Anregung des Probenmaterials in Form einer
»Anregungsbirne” (Abb. 15) erfolgt. Selbst wenn der Elektronenstrahl auf wenige nm
fokussiert werden kann, erhdlt man Réntgenstrahlung aus einem mehrere um® groRem
Volumen. So konnen auch unter der betrachteten Oberflache liegende unbekannte
Gefligebestandteile zum Rontgenspektrum beitragen. Sehr dinne Schichten oder kleine

Teilchen kénnen nicht bzw. nur fehlerbehaftet analysiert werden.
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Elektronenstrahl

|

Probenoberflache

Anregungsvolumen

. y Anregungsvolumen
fur Sekundéarelekronen

fur Rickstreuelektronen

Volumen der
charakteristischen
Rdntgenstrahlung

Abb. 15: Wechselwirkung: Elektronenstrahl-Probenoberflache; Anregungsbirne

3.4.2.4 Transmissionselektronenmikroskopie (TEM)

Die Transmissionselektronenmikroskopie erméglicht eine detaillierte hochaufgeldste Analyse
der Mikrostruktur des Probenmaterials. Neben der Darstellung des Gefliges (im Hell- oder
Dunkelfeldmodus) konnen die auftretenden Phasen mittels Elektronenbeugung identifiziert
werden. Die Untersuchung von Proben im TEM ist nur moglich, wenn der Elektronenstrahl
das Probenmaterial durchdringen kann. Dieses ist erst bei Probendicken von weniger als
100 nm gewadhrleistet und erfordert daher im Allgemeinen eine aufwendige Proben-
praparation.

Die Analyse der Proben erfolgte mit Hilfe eines Transmissionselektronenmikroskops der
Firma Philips (CM 200). Die Untersuchung der Mikrostruktur der Matrix, der Oxidschichten
und deren Grenzflachen wurde mit einer Beschleunigungsspannung von 200 keV durch-
gefihrt. Die ldentifizierung der vorhandenen Phasen konnte durch die Auswertung von
Elektronenbeugungsaufnahmen vorgenommen werden. Die Untersuchung der Oxidhugel
bzw. -schichten wurde meist im Probenquerschliff vorgenommen (Abb. 16). Dazu wurden die
Proben zur Stabilisierung mit Epoxidharz (Gatan, G-1) zwischen Molybdan-Halbzylindern in
einen Messing-Hohlzylinder eingeklebt. Die Verwendung von Molybdan als Stabilisations-
material ist erforderlich, da Molybdan beim anschlieenden Dunnen mit annéhernd gleicher
Geschwindigkeit wie das Probenmaterial abgetragen wird; die meist flr die Praparation
eingesetzten austenitischen Stahle erfiillen diese Bedingungen nicht. Mit einer Diamant-
fadensége wurden anschlieBend Scheiben mit einer Dicke von ca. 250 um herausgeschnitten.

Fur die Untersuchungen im REM wurden diese Proben danach geschliffen und poliert. Fir
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eine Verwendung im TEM wurden die geschnittenen Proben bis auf ~100 um herunter-
geschliffen und anschlielend von beiden Seiten bis auf wenige um Enddicke gedimpelt. Die
anschlieBende Argon-lonendinnung (Gatan, Duomill 600) erfolgte unter Stickstoffkiihlung
(Winkel: 13-17°, Spannung: 5 kV, Strom: 0,7 mA), um Gefiligednderungen durch den Diunn-

prozess zu vermeiden.

Diamantfadensage

Molybdan

oxidierte
Proben

G1-Epoxid

1. Einbetten der Proben mit 2. Einbetten in den Messing- 3. Schneiden und schleifen
G1-Epoxyd zwischen hohlzylinder
Molybdéan-Halbzylinder

100 - 120 pm
- Art
) = 3
<P Ar
4. Dimpeln auf wenige um (TEM) 5. lonendiinnen bis zur Entstehung eines Loches

Dimpeln (~30 um) und polieren (REM)

Abb. 16: Querschliffpraparation fir TEM (1-5) und REM (1-4)

Nach vollstandiger Oxidation lagen die Proben oft nur noch als Pulver vor. In diesem Fall
musste fur die Untersuchung im TEM eine andere Praparationsmethode gewéhlt werden. Das
Oxid-Pulver wurde mit Ethanol aufgeschwemmt und auf Kupfernetze, welche mit einem Film
aus Kohlenstoff beschichtet waren, aufgebracht. Diese Methode ermdglichte es, hinreichend

dunne Oxidpartikel direkt ohne weitere Praparation im TEM zu untersuchen.
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3.4.3 Auger-Elektronen-Spektroskopie (AES)"

Die Auger-Elektronen-Spektroskopie ist eine Methode zur chemischen Analyse von
Festkorperoberflachen und dinnen Schichten. Das Probenmaterial wird dabei mit
hochenergetischen Elektronen beschossen (1-10 keV), wobei Elektronen aus inneren Schalen
der Atome herausgeschlagen werden. Die entstandenen Licken werden mit Elektronen aus
hoheren Schalen aufgefillt. Bei diesem Vorgang werden charakteristische Rontgenstrahlung
oder Auger-Elektronen emittiert (Abb. 17). Die Emission von Auger-Elektronen kann jedoch
nur aus Oberflachenschichten von weniger als 3 nm Tiefe erfolgen; Auger-Elektronen aus
tieferen Bereichen kdnnen den Festkdrper nicht mehr verlassen. Die kinetische Energie von
Auger-Elektronen héngt von der Ordnungszahl des Elements ab. Durch einen Vergleich des
gemessenen Auger-Spektrums mit den Spektren von Referenzproben (mit bekannter
Zusammensetzung) kann die chemische Zusammensetzung der untersuchten Probe ermittelt
werden. Eine Verschiebung der Linien und eine Veranderung der Linienform liefert Infor-

mationen Uber die chemische Bindung.

Auger-Elektron Primérelektron

\

\ Vakuumniveau

000

Q/QO

innere Schale

k..

Abb. 17: Prinzip der Auger-Elektronen-Spektroskopie

“ Die Auger-Untersuchungen wurden von N. Froumin im Rahmen eines gemeinsamen Forschungsprojektes am
Mater. Dept. der Ben-Gurion University of the Negev, Beer-Sheeva, Israel (Prof. D. Eliezer) durchgefiihrt.
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3.4.4 Differential-Scanning-Calorimetry (DSC)"

Die Differential-Scanning-Calorimetrie liefert Informationen zur thermischen Stabilitat
amorpher Legierungen. Bei dieser Untersuchungsmethode wird die Differenz in der Heiz-
leistung (Warmestrome) zwischen der zu untersuchenden Probe und einer Referenzprobe als
Funktion der Temperatur gemessen. Probe und Referenz werden hierbei einem vorgegebenen
Temperatur-Zeit-Profil unterworfen. Es lassen sich sowohl endotherme Reaktionen (Glas-
Ubergang oder Schmelzen) als auch exotherme Reaktionen wie Kristallisation in ihrer
Temperaturabhangigkeit charakterisieren.

Die untersuchten Zr-Basis-Glaser wurden zu Beginn der Messung fiir einige Minuten bei
100°C gehalten, um eventuell vorhandene Feuchtigkeit zu entfernen. Die Messkurve wurde
mit einer Aufheizrate von 20 °C/min aufgenommen und der Warmefluss in einem Diagramm

gegen die Temperatur aufgetragen.

3.5 Widerstandsmessung
Der elektrische Widerstand R hé&ngt von der Mikrostruktur eines Materials ab. Geflige-
anderungen lassen sich also durch die Messung des Widerstandsverlaufes einfach verfolgen.

Der elektrische Widerstand R ist nach dem Ohm’sche Gesetzes gegeben durch:

R=—
I

(U = Spannung, | = Strom).

Der elektrische Widerstand hangt vom spezifischen Widerstand p des Materials, von der

Lange | und dem Querschnitt F des Probenkorpers ab:

R=P ! mitF=b.d
F

(b = Breite, d = Dicke).

Die Oxidation einer Legierung fuhrt in der Regel zu einer erheblichen Erhoéhung des

spezifischen Widerstandes, da Oxide meist schlecht leitende Materialien sind (Tab. 6).

“ Die DSC-Untersuchungen wurden von V. Huett im Rahmen eines gemeinsamen Forschungsprojektes im
Phys. Dept. der Washington University, St. Louis, Missouri, USA (Prof. K. Kelton) durchgefiihrt.
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Elemente (20°C) spezifischer Widerstand [Qcm]
Gold [86] 2,35 x10°
Zirkonium [86] 40,0 x10°
Nickel [86] 6,84 x10°
Metallene Glaser (27°C)
Zrg;Nigs [87] 1,79 x10™
Zr70PdyNiyg [88] 2,07 x10™*
Oxid (20°C)
ZrO, > 10%°

Tab. 6:  Elektrischer Widerstand verschiedener Metalle und Verbindungen

Der elektrische Widerstand wurde nach der Vierpunkt-Methode bei konstanter Temperatur
(19°C + 1°C) bestimmt [89]. Diese Methode hat den Vorteil, dass Leitungs- und Kontakt-
widerstdnde vernachlédssigbar sind. Abb. 18 zeigt das Messprinzip der Vierpunkt-Wider-

standsmessung. Die Probe wurde mittels Gold-beschichteter Kontakte bei gleichbleibendem

o e [ ° L ]

W

Kontakt

Abb. 18: Messprinzip der Vierpunkt-Widerstandsmessung

Abstand auf ein Glasplattchen gedriickt. An die &uReren Kontakte wurde ein konstanter
Gleichstrom | gelegt, an den inneren der Spannungsabfall U gemessen. Die Messungen
konnten direkt mit einem Digitalmultimeter der Firma Keithley (Modell 2000, Genauigkeit:
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0,008% im Widerstandsbereich) durchgefiihrt werden, sodass die Stromzufuhr nicht Gber
einen zusatzlichen Prazisionsstromgeber erfolgen musste.

Bei der Analyse der Kinetik ist zu berlicksichtigen, dass die Oxidbildung zu einer Zunahme
des Probenquerschnittes fihrt. Da aber der elektrische Widerstand von ZrO, um ca. 14
Zehnerpotenzen groRer ist als der des metallenen Glases, kann die Oxidationskinetik allein
aus der Abnahme des Querschnitts des vergleichsweise gut leitenden Glases verfolgt werden.
Der Einfluss der Metallpartikel im gebildeten Zirkoniumdioxid wird diesen Effekt bestenfalls
mindern. Es wird angenommen, dass der Widerstand des Restquerschnitts unverandert bleibt,
also kein Eindiffundieren von Sauerstoff und keine Anreicherung einer der Komponenten
erfolgt, und dass die Abnahme der Dicke d des Restquerschnitts nach einer Inkubationszeit to

proportional zu t" erfolgt.

Dann gilt fur den elektrischen Widerstand:

p-l

R = cfurt>ty
b-dy @—c;-(t—1ty)")

R=— 2
1-¢,-(t-tp)

( do = Anfangsdicke des Bandes, ¢, = Konstante, ¢, = Konstante).
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4 Ergebnisse

Ziel dieser Arbeit ist es, die schnelle Oxidation in einigen metallenen Zr-Basis-Glaser zu
charakterisieren und die Grunde fur dieses Verhalten zu ermitteln. Es erscheint sinnvoll, die
systematischen Untersuchungen zunachst an einem daflr bekannten Glas durchzufuhren.
Amorphes ZrzoPdsp erscheint in diesem Zusammenhang besonders interessant, weil die
Oxidation erst bei Temperaturen um 300°C sehr schnell verlauft, bei Raumtemperatur jedoch
noch keine Reaktionen auftreten. Diese Stabilitdt des Glases gegen Oxidation bei Raum-
temperatur ist wichtig, weil dadurch gewadhrleistet ist, dass es wahrend der Analyse der
oxidierten Probe zu keiner weiteren Veranderung kommt. Andererseits ist bei diesen
Temperaturen in den meisten Zr-Basis-Glasern noch keine nennenswerte Kristallisation zu

erwarten.

4.1 Oxidation von Zr-Pd-Glasern

4.1.1 Charakterisierung der Zr-Pd-Glaser

Die Herstellung der amorphen Zr-Basis-Legierungen erfolgte mit Hilfe des Schmelzspinn-
verfahrens. Abb. 19 zeigt das Rontgendiagramm eines as-cast Zr;oPdso-Bandes. Das Dia-

gramm zeigt die flr amorphes Material typische Rontgenbeugung mit zwei breiten Maxima.

Intensitat

Zr,,Pd,, as-cast

20 30 40 50 60 70
Winkel 20 [°]

Abb. 19: Rdéntgenbeugung von amorphem Zr;oPds, (schmelzgesponnenes Band)

Die thermische Stabilitidt des Zr;oPdso-Glases wurde anhand einer DSC-Analyse ermittelt.
Abb. 20 zeigt, dass nennenswerte Kristallisation erst oberhalb von 430°C einsetzt. Da die

Oxidationsuntersuchungen bei deutlich niedrigeren Temperaturen durchgefiihrt wurden, kann



Ergebnisse 39

wahrend dieser Behandlung eine Kiristallisation der Proben ausgeschlossen werden. Der
kontinuierliche Anstieg der Kurve oberhalb von 400°C ist vermutlich auf Oxidationsvorgénge

in der DSC zurtckzufuhren.

20 °C/min

Warmefluss

Zr,,Pd,, as-cast

Quasikristall-
bildung Kristallisation

100 150 200 250 300 350 400 450 500
Temperatur [°C]

Abb. 20: DSC-Analyse” von amorphem Zr,Pdz

4.1.2 Morphologie der Oxidschicht

Bei der Oxidation von amorphem ZrsoPds, im untersuchten Temperaturbereich zwischen
180°C und 360°C ist zu beobachten, dass auf beiden Seiten der schmelzgesponnenen Béander
(eine freie Oberflache und eine Seite, die mit dem Rad in Kontakt war) ein lokaler Angriff der
Oberflache stattgefunden hat. Ein Vergleich der Bandseiten bei gleicher Temperatur zeigt
einen betrachtlichen Unterschied in Zahl und GrofRe der Oxidinseln oder Oxidhigeln
(Abb. 21); auf der Kontaktseite wurden bereits nach kiirzerer Oxidationszeit deutlich mehr
Oxidationsprodukte festgestellt als auf der freien Oberflache. In der Anfangsphase der
Oxidation bildeten sich die Oxidhugel auf der freien Oberflache bevorzugt an Oberflachen-
defekten wie z.B. an Kratzern. Auf anscheinend unbeschadigten Oberflachen hingegen wurde
das Wachstum von Oxidhlgel nur vereinzelt beobachtet (Abb.21a). Die raster-
elektronenmikroskopische Analyse der Kontaktseite (Abb. 21 b) zeigt, dass im Vergleich zur
freien Oberfl&che eine stark vermehrte Bildung von Oxidhtigeln auftritt. Die Bildung erfolgte
bevorzugt entlang der Riefen, die beim Schmelzspinnen durch den Kontakt des Bandes mit

dem Rad entstanden sind.

“ Die DSC-Untersuchungen wurden von V. T. Huett im Rahmen eines gemeinsamen Forschungsprojektes im
Phys. Dept. der Washington University, St. Louis, USA (Prof. Dr. Kelton) durchgefiihrt.
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Abb. 21: Bildung von Oxidhugeln auf amorphem Zr;Pds, (180°C, Laborluft) (REM):
a) freie Oberflache, 7 Tage, b) Kontaktseite, 3 Tage

Die mikrostrukturelle Untersuchung der entstandenen Oxidhigel erfolgte mittels Raster- und
Transmissionselektronenmikroskopie. Abb. 22 zeigt Oxidhiigel in der Aufsicht und im Quer-
schnitt, gewachsen auf der freien Oberflache, nach einer Oxidationsbehandlung von 10 min
bei 360°C in synthetischer Luft. Die unterschiedliche GroRe ist Folge der Keimbildungszeit;
aullerdem ist zu beriicksichtigen, dass der Querschliff in der Regel nicht genau in der Mitte
des Hugels liegt. Man erkennt, dass das laterale Wachstum ausgehend von der Keimstelle in
lateraler Richtung gleichmaRig verlduft, sodass eine kreisférmige Grundflache entsteht. Des
weiteren beobachtet man vom Zentrum nach auflen einen steilen Abfall, sodass eine
Kegelform entsteht. Der Querschliff eines Oxidhtigels zeigt, dass das Oxid gleichmaRig nach

auBBen sowie in die Matrix hineinwéchst.

Abb. 22: Einzelner Oxidhigel gewachsen auf der freien Oberflache von amorphem Zr,Pdsy
(360°C, 10 min, synthetische Luft) (REM): a) Aufsicht, b) Querschnitt
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Abb. 22 b zeigt, dass das Oxid von der Spitze des Hugels bis zur Grenzflache Matrix/Oxid
einen lamellaren Aufbau besitzt. Die Ausbildung einer Reaktionszone an der Grenzflache
Matrix/Oxid ist angedeutet. Da das Oxid ein grofReres Volumen einnimmt als die Matrix,
kommt es bei fortschreitender Oxidation zum Aufbau von Spannungen, die im weiteren
Verlauf der Reaktion zur Bildung von Rissen und teilweise auch zum Herausbrechen von
Oxidstiicken fihren.

Eine detailliertere Untersuchung der lamellaren Mikrostruktur sowie die Analyse der
auftretenden Phasen im gebildeten Oxid wurde mittels Transmissionselektronenmikroskopie
(Abb. 23) durchgefiihrt. Die Uberlagerung von Beugungskontrast und Massenkontrast
(Pd-reichere Gebiete) verwischt den lamellaren Aufbau weitgehend. Die Auswertung der
Beugungsaufnahmen (Abb. 23 c) zeigte, dass der Oxidhiugel aus monoklinem und

Pd-reicheren tetragonalem Zirkoniumdioxid sowie nanokristallinem Palladium besteht.

t-2r0, (220)

_____ m-ZrO, (111)- t-ZrO, (200)
---- m-ZrO, (011)

_____ m-Zr0, (100)

..... m-ZrO, (111)_ t-ZrO, (111)
........... Pd 2111
........... Pd 200

t-Zr0, (131)

Abb. 23: Lamellarer Aufbau eines Oxidhugels (300°C, 50 min, synthetische Luft) (TEM):
a) Hellfeld, b) Dunkelfeld, ¢) Beugungsaufnahme
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Abb. 24 zeigt die Reaktionszone eines Oxidhtigels, der sich auf der freien Oberflache von
amorphem Zr;oPd3p nach 12 min bei 360°C an synthetischer Luft gebildet hat. Die Reaktions-
zone bemisst ~1 um. Der mehrlagige Saum konnte auf unterschiedliche Pd-Konzentration
deuten. Man erkennt weiterhin, dass die Reaktionszone eine grobere lamellare Struktur
aufweist, als die im Inneren des Oxidhiigels. Mit Hilfe der EDX-Analyse wurde die
Zusammensetzung der Matrix, des Oxidhigels und der Reaktionszone untersucht. Die
Zusammensetzung des Oxids bezuglich der Metalle entsprach im Rahmen der Mess-
genauigkeit des EDX-Verfahrens der der Matrix und auch bei der Untersuchung der
Reaktionszone konnte keine Abweichung in der Zusammensetzung festgestellt werden. Eine
Analyse der Zusammensetzung einzelner Lamellen ist aufgrund der vergleichsweise groRen

Anregungsbirne nicht moglich.

Abb. 24: Reaktionszone: Querschliff eines Oxidhiigels auf Zr;oPds
(360°C, 12 min, synthetische Luft) (REM)

Abb. 25 zeigt die elektronenmikroskopische Aufnahme der Reaktionszone. Zu erkennen ist
eine mehrlagige Front mit dem sich anschlieRenden lamellaren Gefuige. Die deutlich geringere
Dicke der Reaktionszone konnte darin begriindet sein, dass das Querschliffpréparations-
verfahren fur TEM nur die Untersuchung relativ kleiner, d.h. junger Oxidhiigel ermdglicht, da
die gréReren bei der Praparation herausbrechen. Die Dicke der Reaktionszone nimmt im
Laufe des Oxidationsprozesses zu; bei sehr kleinen Oxidhugeln ist im REM die Reaktions-
zone nicht mehr aufzulésen. Die Analyse der Feinbereichsbeugung im Bereich der Reaktions-
zone ergibt monoklines und tetragonales ZrO,, sowie Palladium; eine eindeutige Lokali-

sierung gelingt jedoch nicht.
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< mehrlagige Reaktionszone

Abb. 25: Reaktionszone eines Oxidhuigels auf Zr;oPds, (360°C, 10 min, synthetische Luft) (TEM)

Abb. 26 zeigt die rasterelektronenmikroskopische Aufnahme einer amorphen Zr7oPds, Probe
nach 2-stindiger Oxidation bei 300°C an synthetischer Luft. Auch im weiter fortgeschrittenen
Stadium der Oxidation bleibt der lamellare Aufbau des Oxids erhalten; der Pfeil kennzeichnet
hier die Grenze zweier zusammengewachsener Oxidhilgel. Es tritt keine Teilung oder
besondere Grenzschicht auf.

Abb. 26: Oxidationsfront in amorphem Zr;,Pd3, (300°C, 2 h, synthetische Luft) (REM)

Treffen bei fortgeschrittener Oxidation die von beiden Oberflachen ausgehenden Reaktions-
fronten aufeinander, kommt es zu einer Spaltung des Bandes (Abb. 27). Bei der Betrachtung
der &uBeren und der neugeschaffenen inneren Bandoberflachen fallt auf, dass die innere
Flache blau-grau erscheint, wohingegen die &uBere Oberflache eine deutlich dunklere
schwarz-graue Farbung aufweist. Das Auseinanderklaffen der Randbereiche ist Folge der
geringeren Banddicke. Wahrend der &ul3ere Bereich bereits durchoxidiert ist, kommt es weiter

Innen infolge von Oxidationsvorgdngen zu einer weiteren Dickenzunahme und damit
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verbunden auch zu Spannungsfeldern. Abb. 28 zeigt die rasterelektronenmikroskopische
Untersuchung der dufReren Bandoberflache und der neu geschaffenen Innenfléache nach einer
Oxidationszeit von drei Stunden bei 300°C an synthetischer Luft. Auf der Bandauf3enseite

findet man das typische Oxidhugelwachstum. Auf der Innenseite ist eine deutlich feinere,

netzartige Oxidstruktur zu erkennen.

Abb. 27:  Oxidation von Zr;xPds, (300°C, 150 min, synthetische Luft) (REM): Spaltung der Bander

Abb. 28: Oxidation von Zr,Pds, (300°C, 3 h, synthetische Luft) (REM): Spaltung der Bander:
a) Bandaulenseite, b) Innenseite

4.1.3 Gusshaut

Der unterschiedlich schnelle Oxidationsbeginn (Abb. 21) der beiden Seiten eines Bandes lasst
vermuten, dass die freie Oberflache durch eine wéhrend des Schmelzspinnens entstandene
Gusshaut deutlich besser vor dem Oxidationsangriff geschitzt wird als die Kontaktseite.
Abb. 29 zeigt die beiden unterschiedlichen Oberflachen. Wéhrend die freie Oberflache vollig

glatt ist, erkennt man auf der Kontaktseite die typischen Riefen, die durch die Wechsel-
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wirkung der erstarrenden Schmelze mit der geschliffenen Radoberflache entstanden sind. Eine
Beschédigung der Gusshaut durch den Kontakt mit dem Rad oder durch Kratzen bzw.
Abschleifen fihrt vermutlich zu einer Beschleunigung der Keimbildung. Abb. 30 zeigt den
Querschliff einer unbehandelten sowie einer geschliffenen amorphen ZrsoPdso-Probe nach
vierstundiger Oxidation bei 240°C. Es ist deutlich zu erkennen, dass die freie Oberflache
erheblich stabiler gegen Oxidation ist als die Kontaktseite. Weiterhin wurde festgestellt, dass
das Abschleifen der Proben auf beiden Probenoberflaichen zu einer Beschleunigung des

Oxidationsprozesses flhrt. Dies bestatigt die Annahme einer schitzenden Gusshaut als

Erklarung fur das unterschiedliche Keimbildungsverhalten der Oxidhugel.

freie
Oberflache

Kontaktseite

Abb. 30: Oxidation von amorphem Zr;oPdz, (240°C, 4h, synthetische Luft) (REM):
a) unbehandelte Probe, b) geschliffene Probe
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Abb. 31:  Auger-Elektronen-Spekroskopie der freien Oberflache eines unbehandelten
Zr4oPd3-Bandes
a)
t-Zr0, (202)
£2102 (1) t-2r0, (002)
t-Zr0, (002) t-Zr0, (111)
t-Zr0, (202) Pd (110)
t-ZrO, (113) t-ZrO, (113)

Abb. 32:  Aufbau der Gusshaut: unbehandelte Oberflédche von amorphem Zr,,Pds, (TEM):

a) Gefligeaufnahme (Querschliff), b) Beugungsaufnahme der &uf3eren Schicht, ¢) Beugungs-

aufnahme der zweiten (breiten) Schicht
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Zur weiteren Analyse der Gusshaut wurden transmissionselektronenmikroskopische Unter-
suchungen sowie Auger-Elektronen-Spektroskopie™ durchgefiihrt. Abb. 31 zeigt das Auger-
Tiefenprofil der freien Oberflache eines unbehandelten as-cast Bandes. Die Ergebnisse lassen
auf die Existenz einer weitgehend Pd-freien Zirkoniumdioxidschicht von 10-20 nm schliel3en.
Eine detailliertere Analyse des Aufbaus der Gusshaut erfolgte mittels TEM Untersuchungen
im Querschliff. Die Gusshaut scheint aus insgesamt drei einzelnen Schichten (Abb. 32) zu
bestehen. Die Feinbereichsbeugung (Abb. 32 b&c) der einzelnen Schichten ergab, dass es
sich bei der diunnen duBeren Schicht um tetragonales ZrO, handelt. Darunter befindet sich
eine Dbreitere Schicht, die aus tetragonalem ZrO, und darin eingebettet nanokristallinem
Palladium besteht. Die dritte Schicht ist wiederum 10-20 nm breit, jedoch war eine Analyse

dieser diinnen Schicht mit den zur Verfuigung stehenden Methoden nicht moglich.

4.1.4 Kinetik
Dass amorphes Zr;oPdsy sehr schnell oxidiert, zeigt der Vergleich der Oxidations-
geschwindigkeiten von ZrzoPdso mit denen von kristallinem Zirkonium und Palladium z.B. bei

300°C (Abb. 33). Man erkennt, dass Zirkonium und Palladium innerhalb der Versuchsdauer

0,030 —— Zr7OPd3O 300°C
—— 7r

|~ Pd /
0,020
0,015 /
0,010
0,005 /

50 100 150 200 250
Zeit [min]

o
o
N
ol

Gewichtszunahme [mg/mm?]

Abb. 33: Thermogravimetrische Analyse der Oxidation von amorphem Zr;oPd3, sowie kristallinem

Zirkonium und Palladium (Folien, Dicke: Pd = 47 um, Zr = 50 um) (300°C, synthetische Luft)

“ Die Augeruntersuchungen wurden von N. Froumin im Rahmen eines gemeinsamen Forschungsprojektes am
Dept. Mater. der Ben-Gurion University of the Negev, Beer-Sheeva, Israel (Prof. Dr. Eliezer) durchgefiihrt.
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keine nennenswerte Oxidation aufweisen, wohingegen bei amorphem Zr;oPds, eine deutliche
Massenzunahme zu beobachten ist. Die Oxidationsbehandlung bei 300°C fihrt bei Zr7oPdso

bereits innerhalb von ~140 min zur vollstdndigen Oxidation des ~30 um dicken Bandes.

0,030

0,025 /‘ /

0,020 - 360°C
/ / ——300°C

0,015 —— 240°C

0,010 / /

0,005

50 100 150 200 250
Zeit [min]

Gewichtszunahme [mg/mm?]

Abb. 34: Thermogravimetrische Analyse der Oxidation von amorphem Zr;,Pds, (synthetische Luft)

Abb. 34 zeigt die thermogravimetrische Analyse amorpher Zr7oPdso-Proben in Abhangigkeit
von der Temperatur. Insbesondere bei 300°C ist ein komplexes Oxidationsverhalten zu
erkennen, das nicht Uber eine einfache GesetzmaRigkeit (linear oder parabolisch) beschrieben
werden kann.

Die Rontgenbeugung der entstandenen Oxidschichten auf amorphem Zr;Pd3, nach
unterschiedlicher Behandlungsdauer bzw. Temperatur (Abb. 35) spiegelt dieses komplexe
Oxidationsverhalten wieder. Analysiert man z.B. die bei 300°C entstandene Oxidschicht, so
stellt man fest, dass nach 50 min neben monoklinem und tetragonalem ZrO, kristallines
Palladium vorliegt. Zu einem spéteren Zeitpunkt, z.B. nach einer Oxidationsdauer von zwei
Stunden, wurde anstelle des Palladiums Palladiumoxid detektiert. Zieht man die (brigen
Rontgendiagramme zu den Betrachtungen hinzu, so gelangt man zu dem Ergebnis, dass im
frihen Stadium der Oxidation zunéchst nur das Zirkonium oxidiert und erst zu einem deutlich

spateren Zeitpunkt auch PdO gebildet wird.
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Abb. 35: Roéntgenbeugung amorpher Zr;Pds-Proben nach unterschiedlichen Oxidationsbehandlungen

Um die Oxidationskinetik insbesondere im friihen Stadium zu charakterisieren, wurden
ausgesuchte definierte Oxidhtigel nach verschiedenen Warmebehandlungen mittels
lichtmikroskopischer Verfahren aufgenommen und ihr Durchmesser bestimmt. Abb. 36 zeigt
das laterale Wachstum der Oxidhiigel bei 360°C an Umgebungsluft nach 10, 12 und 14
Minuten. Der Pfeil kennzeichnet als Referenz jeweils den selben Oxidhiigel nach den
verschiedenen Wérmebehandlungen. Abb. 37 stellt das wahre Wachstum von Oxidhiigeln dar.
Die Keimbildungszeiten wurden mittels statistischer Auswertung bestimmt und jeweils
abgezogen. Das laterale Wachstum lasst sich in etwa mit einem t°° Gesetz beschreiben.
Untersuchungen bei verschiedenen Oxidationstemperaturen ergaben aber, dass sich das Oxid-

wachstum bei niedrigeren Temperaturen auch durch ein lineares Wachstumsgesetz gut
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beschreiben lasst. Abb. 38 zeigt die GroRenverteilung von Oxidhigeln bei 180°C nach
verschiedenen Wachstumszeiten. Die verwendete Analysemethode erforderte wegen der
schlechten Auflosung des Lichtmikroskops eine Mindestgrofie der Oxidhulgel von 1-2 pum.
Eine zu hohe Anzahl von Oxidhigeln wiederum, und das damit verbundene Zusammen-
wachsen, machten eine korrekte GrélRenbestimmung einzelner Hiigel nach langen Oxidations-
zeiten unmoglich. Die Bildung der ersten Oxidhigel konnte nach etwa 4 Tagen beobachtet

werden. Diese verzdgerte Entstehung von Keimen lasst auf einen transienten Keimbildungs-

mechanismus schlief3en.

Abb. 36: Oxidation auf der freien Oberflache von amorphem Zr;qPdz, (360°C, Umgebungsluft) (LM):
laterales Wachstum nach a) 10, b) 12 und ¢) 14 Minuten

20
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2 16 -
§ 14 1 /
[%2)
£ 1 //»{/
< 10 /é;-*‘/ x Zr,,Pd,, as-cast, |
% 8 5 x freie Oberflache |
2 6 P
£ 4] g7
P

1 2 3 4 5 6 7
wahre Zeit [min]

Abb. 37:  Wachstum von Oxidhiigeln (Kurve angepasst mit t>°) in Abhéngigkeit der wahren Zeit
(360°C, Umgebungsluft)



Ergebnisse 51
180°C )
90 ’
E 80 ’
S 70
= Zr,Pd4, as-cast,
E 60 freie Oberflache
<
(5]
S 50 I
(O
: |
> 40
E |
¢ 30
E |
= 20 B EH H = = = w\ 9Tage
N B B ©® wm wm wa | 8Tage
< 10 H BH = |m =m @™m W\ 7Tage
4 = - w 6 Tage
0-2 2-4 4-6 6-8 8-10 10-12 12-14 14-16 16-18

GroRenklassen [um]

Abb. 38: GroRenverteilung der Oxidhiigel auf der freien Oberflache von amorphem Zr;Pdsg

(180°C, Laborluft)
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Abb. 39: Einfluss der Oxidationstemperatur auf das Wachstum von Oxidhtgeln: Auftragung der jeweils
maximalen Durchmesser je Messreihe (180°C, 240°C und 300°C, Laborluft)
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Ausgehend von der sicherlich berechtigten Annahme, dass die jeweils groRten Oxidhugel
sofort nach Erreichen der entsprechenden Temperatur gebildet werden, kann mit einer
Auftragung der maximalen Durchmesser gegen die Oxidationszeit die Oxidationskinetik
bestimmt werden. Abb. 39 zeigt die Auftragung der maximalen Durchmesser von Oxidhiigeln
bei 180°C, 240°C und 300°C nach den verschiedenen Auslagerungszeiten. Daraus ergaben
sich die folgenden lateralen Wachstumsgeschwindigkeiten: fiir 180°C: 2,08-10™* m/s, fiir
240°C: 4,05-10™° m/s und firr 300°C: 2,68-10° m/s. Tragt man die so ermittelten Wachstums-
geschwindigkeiten gegen die reziproke Temperatur auf (Abb. 40), so erhélt man eine Akti-

vierungsenergie von ca. 88 kJ/mol.

Temperatur [°C]
. 350 300 250 200 150
Zr,,Pds,

[EEN
Q
o

=y 002
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107 \

[EEN

Q
-
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Wachstumsgeschwindigkeit u [m/s]

0,0019 0,0021 0,0023

UT [L/K]

0,0017

Abb. 40: Temperaturabhéngigkeit der lateralen Wachstumsgeschwindigkeit der Oxidhtigel

4.1.5 Einfluss der Feuchtigkeit

Vergleichende Untersuchungen an Laborluft und an synthetischer Luft ergaben, dass bei der
Oxidation offensichtlich die Luftfeuchtigkeit eine Rolle spielt. Abb. 41 zeigt die thermo-
gravimetrische Analyse von amorphem Zr7oPdso bei 300°C in synthetischer und in Laborluft.
An synthetischer Luft wird der bereits erwdhnte komplexe Verlauf der Gewichtszunahme

beobachtet. Die Oxidation an Laborluft ist geringfligig langsamer; die Kinetik nahezu linear.
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Abb. 41: Thermogravimetrische Analyse von amorphem Zr;,Pdsg
(300°C, synthetische Luft und Laborluft)

Abb. 42 zeigt die rasterelektronenmikroskopische Aufnahme eines nach 12 min bei 360°C in
Laborluft auf der freien Bandoberflaiche gewachsenen Oxidhigels. Vergleicht man das
laterale Wachstum von Oxidhigeln, die unter diesen Bedingungen entstanden sind, mit dem
von Higeln in synthetischer Luft (siehe Abb. 22), so stellt man in beiden Fallen ein von der
Keimstelle ausgehend gleichmaRiges Wachstum fest. In Laborluft verlauft das Wachstum
ausgehend von einem spitzen higelférmigen Zentrum nach auBen hin allerdings in flach

abfallenden Wellen.

Abb. 42: Einfluss der Feuchtigkeit auf die Morphologie einzelner Oxidhiigel gewachsen auf der
freien Oberflache von amorphem Zr;,Pds, (360°C, 12 min, Laborluft) (REM):
a) Aufsicht, b) Querschnitt
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t-ZrO, (400)

b (400) © (420) o Pd
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Abb. 43: Oxidhigel auf amorphem Zr;oPd3, (360°C, 12 min, Laborluft) (TEM): a) Gefligeaufnahme,
b) Gefligeaufnahme des ovalen Einschlusses, ¢) Beugungsaufnahme des lamellaren Oxids,

d) Beugungsaufnahme des ovalen Einschlusses

Abb. 44: Lamellarer Aufbau eines Oxidhigels auf amorphem Zr;,Pds, (360°C, 10 min Laborluft)
(TEM): a) Hellfeld, b) Dunkelfeld

Die transmissionselektronenmikroskopischen Aufnahmen in Abb. 43 zeigen den inneren

Aufbau eines an Laborluft gewachsenen Oxidhigels. Man erkennt, dass auch das in Laborluft
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gewachsene Oxid lamellar aufgebaut ist. Bei einigen Oxidhigeln finden sich zusatzlich im
Zentrum ovale Einschlusse, die einen Kern zu besitzen scheinen. Die Beugungsaufnahmen
bestétigen, dass das lamellare Oxid aus monoklinem und tetragonalem ZrO, aufgebaut ist.
Der Kern im ovalen Bereich konnte als Palladium identifiziert werden. Bei weiterer Oxidation
zerfallen diese Einschlisse, sodass nach vollstandiger Oxidation nur noch eine lamellare

Oxidanordnung mit eingebettetem nanokristallinen Palladium gefunden wird (Abb. 44).

4.2 Einfluss der Struktur auf das Oxidationsverhalten von
Zr-Pd-Legierungen

Von groBtem Interesse ist die Frage, ob die Struktur einen Einfluss auf die Oxidations-
bestandigkeit besitzt; es ist also zu klaren, wie kristallines Zr,Pd oxidiert. Zum Vergleich
wurden Oxidationsuntersuchungen bei 300°C an synthetischer Luft mittels thermogravi-
metrischer Analyse (Abb. 45) an amorphem und feinkristallinem (hergestellt aus den amor-
phen Proben; Warmehandlung 480°C, 30 min) ZryoPdso, sowie grobkristallinem Zr,Pd
durchgefiihrt. Diese Untersuchungen zeigen, dass die amorphe Legierung eine deutlich hohere
Oxidationsneigung besitzt als die kristallinen Proben. Die grofite Oxidationsbestandigkeit
zeigt grobkristallines Zr,Pd. Der Oxidationsangriff (Abb. 46) bei der amorphen und der fein-
kristallinen Proben erfolgt relativ gleichméRig von der Oberflache ausgehend. Bei der grob-

kristallinen Probe kommt es ebenfalls zu einer Oberflachenoxidation, wenn auch mit deutlich

0,030 T Zr,yPds, amorph 300°C
—o—Zr,oPd5, mikrokristallin

0,0251_,_ Zr,Pd  grobkristallin /
0,020 /
0,015 M

20 40 60 80 100 120
Zeit [min]

0,005 -

Gewichtszunahme [mg/mm?]

Abb. 45: Einfluss der Struktur auf die Oxidationskinetik: thermogravimetrische Analyse von amorphem
und feinkristallinem Zr;oPds, sowie grobkristallinem Zr,Pd (300°C, synthetische Luft)



Ergebnisse 56

langsamerem Verlauf; insbesondere beobachtet man aber die Bildung massiver Oxidphasen
entlang von Korngrenzen (Abb. 46 ¢ und Abb. 47) bis tief in die Probe hinein. Die trans-
missionselektronenmikroskopische Aufnahme der grobkristallinen Probe (Abb. 48) zeigt auf
der Korngrenze zwischen zwei Zr,Pd Kdrnern eine Nadel, bei der es sich vermutlich um
ZrgPd3;0 handelt. Aus der Dunkelfeldaufnahme kann man entnehmen, dass zu einem gewissen

Grad in Korngrenzennahe auch innere Oxidation auftritt.

Abb. 46: Einfluss der Struktur auf die Oxidation von Zr-Pd (300°C, 2 Stunden, synthetische Luft)
(REM): a) amorphes Zr;oPdsy; b) mikrokristallines Zr,,Pds; ) grobkristallines Zr,Pd

<—— Korngrenze

Abb. 47: Oxidation entlang der Korngrenzen: grobkristallines Zr,Pd (300°C, 4 Stunden,
synthetische Luft) a) rasterelektronenmikroskopische Aufnahme b) Schemazeichnung
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Die Rontgenbeugung eines spateren Oxidationsstadiums detektiert allerdings nur tetragonales
und monoklines ZrO, sowie Pd und PdO. Hierbei ist aber zu beachten, dass die Rdntgen-
beugung Informationen aus oberflachennahen Bereichen liefert, d.h., dass mit dieser Methode
Oxidgefiige untersucht werden die aus einem ,,spateren” Stadium der Oxidation stammen,
bzw. Gber einen anderen Mechanismus gebildet wurden. TEM-Proben zeigen dagegen in der
Regel Bereiche tief im Inneren der Probe, wo man wahrscheinlich ein ,,friiheres” Stadium der
Oxidation beobachtet.

R ZrgPd;0 (755)

B ZrsPd,0 (440)
R Zr,Pd,0 (422)

A ZrgPd;0 (511, 333)

IS ZryPd;0 (822, 660)

Abb. 48: Oxidation entlang einer Korngrenze in grobkristallinem Zr,Pd
(300°C, 2 h, synthetische Luft) (TEM): a) Dunkelfeld, b) Beugung

4.3 Einfluss von Legierungselementen auf die Oxidationskinetik von

Zr-Basis-Glasern

Es hat sich gezeigt, dass einige Zr-Basis-Gléaser sehr gute Oxidationsbestandigkeit zeigen,
andere dagegen zu extrem schneller Oxidation neigen. Durch systematische Untersuchung
verschiedener Zr-Basis-Glaser bzw. durch den partiellen Austausch von Palladium durch
andere Ubergangselemente in ZroPdso soll daher der Einfluss der verschiedenen Legierungs-
elemente auf das Oxidationsverhalten geklart werden.

Zu diesem Zweck wurden thermogravimetrische Analysen einiger bindrer und ternarer Glaser
durchgefihrt. Abb. 49 zeigt die Gewichtszunahme von amorphem ZrzoPdso, Zr;0Ausy und
ZrgoPto, jeweils bei 300°C in synthetischer Luft oxidiert. Man erkennt, dass unter diesen Be-
dingungen Zr-Pd und Zr-Au sehr schnell oxidieren, wohingegen bei Zr-Pt keine nennenswerte
Oxidation festzustellen ist. Aufféllig ist der unterschiedliche Kurvenverlauf fir Zr-Au und
Zr-Pd: die gleichmalige Steigung flr Zr;pAusp und das bereits erwéhnte komplexe Verhalten

flr ZrsoPd3o. Nach ~140 bzw. ~90 min erreichen die Oxidationskurven von Zr-Pd und Zr-Au
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Plateaus; die Bé&nder sind jetzt bereits vollstdndig oxidiert. Die Gewichtszunahme durch die
vollstandige Oxidation ist bei ZrzoAuso geringer, obwohl dieses Band ca. 10% dicker war, als
das ZryPd3y Band. Gold wird im Gegensatz zu Palladium unter den herrschenden

Bedingungen nicht oxidiert; daraus resultieren die beobachteten Unterschiede in der
Gewichtszunahme.

o 0,030 Ts=Zr,pd,, 300°C
S == Zr;0AUy, ,,,x—*—-"—"—"‘"‘—"—"—"—"—"—"—"
\g’ 0,025 +Zr80Pt20 W
£
< 0,020
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§ 0,005 %/
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Abb. 49: Thermogravimetrische Analyse der Oxidation einiger binarer Zr-Basis-Glaser
(300°C, synthetische Luft)
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Abb. 50: Thermogravimetrische Analyse der Oxidation von Zr,oPdsy und Zr;oPd;sM;s-Glésern
(M = Ag, Au, Cu, Ni, Pt) (300°C, synthetische Luft)
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Zur weiteren Klarung des Einflusses einzelner Legierungselemente auf die Oxidationskinetik

wurde, ausgehend von Zr;oPds3, die Halfte des Palladiums jeweils durch Ag, Au, Cu, Ni bzw.

Pt ersetzt. Abb. 50 stellt die Ergebnisse der thermogravimetrischen Analyse der Oxidation der

entsprechenden Glaser in synthetischer Luft dar: Zr,oPdsy oxidiert am schnellsten. Das

Zulegieren der anderen Elemente flhrt zur Verringerung der Oxidationskinetik. Die Abnahme

der Oxidationsgeschwindigkeit erfolgt mit folgender Sequenz: Gold > Silber > Kupfer >

Nickel. Zr7oPd1sPt;s erwies sich von den untersuchten Glasern am stabilsten, allerdings kaum

besser als Zr;gPd15Ni1s.

(002)2(002) ‘v t-Zr0, vV m-ZrO, 0O ¢-ZrO, O PdO m Au
(002%101()200) ( (éz(o_)zz) (131)
v 022) (1 013 v
(111)%11%%11) ) 211) (202‘)&(220)((11v2))(113)1 03(200)
011) (1
(01110) v(110) 12 0" iRy (210)400)
v
111
(1 Zr;,Pdg,
m(200) W (220) (311)m
0 200) 7
0O(111) F70Pd15AUL5
» 0 (220) O (311)
S 0 (400)
15
=
Zr70Pd;5Ad; 5
Zr;4Pd;5Cu;5
Zr,oPd;Niy s
ZrqPdysPts
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Abb. 51: Rdéntgenbeugung oxidierter Zr,oPdsy und Zr,oPdsX;5-Glaser (X = Ag, Au, Cu, Ni, Pt)
(300°C, 4 h, synthetische Luft)
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Abb. 51 zeigt die Réntgenbeugung dieser Glaser nach vierstiindiger Oxidation”. Das Beu-
gungsdiagramm fur oxidiertes Zr-Pd lasst sich sehr gut mit monoklinem und tetragonalem
ZrO, sowie tetragonalem PdO indizieren. Die Reflexe des auf Zr-Pd-Ag bzw. Zr-Pd-Cu
gebildeten Oxids lassen sich jedoch besser unter Annahme eines kubischen ZrO; (mit
a=510A bzw. a=5,12A) und monoklinem ZrO, beschreiben. Bei Zrz;oPdisNiis und
Zr7oPdssPtys ist aufgrund der geringen Oxidationsgeschwindigkeit und der damit verbundenen
geringen Schichtdicke noch keine Aussage Uber das Oxid moglich.

4.4 Oxidation von amorphem Zr;oPd;sAuss und Zr;PdisAg:s

Wie in Kapitel 4.3 erwahnt, oxidieren ZrzoPdisAuis und Zr7oPdisAgis-Glaser nur wenig
langsamer als Zr,oPdso. Diese Glaser eignen sich daher, um zu verifizieren, ob die bei der
Oxidation von ZrzPds gefundenen Charakteristika (z.B. lokaler Angriff der Oberflache mit
Bildung einzelner Oxidhugel, lamellare Mikrostruktur dieser Hugel bzw. Spaltung des Bandes
nach vollstdndiger Oxidation) typisch sind fir schnelle Oxidation. Auch auf den freien
Oberflachen von Zr7oPdisAuss und Zr7oPdisAgis-Glasern beobachtet man im Anfangsstadium
der Oxidation einen lokalen Angriff (siehe Abb.52). Es féllt jedoch auf, dass die auf
amorphem Zr-Pd-Au gewachsenen Oxidhiigel keine gleichmaRig runde Grundflache mehr
aufweisen. Bei dem auf Zr-Pd-Ag gewachsenen Oxidhiigel ist die typische Hiigelform einem

eher flachigen Wachstum mit einer unregelmaRigen Grundflache gewichen.

Abb. 52: Oxidhugel auf der freien Oberflache (synthetische Luft) (REM):
a.) Zr70Pd15AU15 (300°C, 50 mln), b) Zr7oPd15A915 (180°C, 8 Tage)

“ Eine Unterscheidung zwischen der tetragonalen und der kubischen Struktur ist sowohl in der Réntgenbeugung
als auch in der Elektronenbeugung kaum moglich, da die Gitterkonstanten nahezu gleich sind. Eine hohe
Intensitét des Réntgenreflexes bei 74,7° wird als Indiz fiir das Vorliegen der kubischen Phase angesehen.
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Sowohl bei ZrzPdisAuss als auch ZroPdisAgss ist nach vollstandiger Oxidation ahnlich wie
in Zr7oPdso eine Spaltung der Bénder zu beobachten. Auf der &ulReren Oberflache, also der
urspringlichen Bandoberflache (Abb. 53 a), wurden Goldpartikel mit unterschiedlichen
Durchmessern zwischen ~0,1 und 1 um beobachtet. Die neugeschaffene Oberflache hingegen

weist eine sehr gleichmaRige Belegung mit eher flachigen Goldpartikeln auf (Abb. 53 b)

(&hnliche Muster sind z.B. von spinodaler Entmischung bekannt).

Abb. 53:  AuRere und innere Oberflache nach Oxidation von amorphem Zr,,Pd;sAu;s (REM):
(300°C, 4 h, synthetische Luft)

Die Oxidation von Zr7oPdisAgss verlauft im Prinzip &hnlich (siehe Abb. 54), allerdings auf
einer sehr viel groberen Skala. Die bei ZryoPdisAuis gefundene gleichmaRige Belegung

weicht einer Belegung mit Partikeln sehr unterschiedlicher Form und GroéRe.

Abb. 54:  AuRere und innere Oberflache von nach Oxidation Zr,oPdisAgss (REM):
(300°C, 4h, synthetische Luft)
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Abb. 55: Oxidation von Zr;Pd;sAugs (360°C, 20 min, synthetische Luft) (TEM): a), b) Gefligeaufnahme,
¢) Beugungsaufnahme
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Abb. 56: Oxidation von Zr;oPd;sAg;s (360°C, 4 h, synthetische Luft) (TEM):

a) Gefligeaufnahme, b) Beugungsaufnahme

Abb. 55 und 56 zeigen elektronenmikroskopische Aufnahmen von typischen Querschliffen
der beiden terndren Glaser. Die Oxidhugel, die sich auf Zr;oPdisAuis und Zr7oPdisAgis
bilden, sind trotz unterschiedlicher Oberflachenmorphologie im Inneren &hnlich lamellar
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aufgebaut (wie bereits fur Zr;oPdso ausfiihrlich beschrieben). Die Auswertung der Fein-
bereichsbeugung ergab, dass bei der Oxidation von Zr-Pd-Au monoklines und tetragonales
ZrO,, auf Zr-Pd-Ag dagegen monoklines und kubisches ZrO, gebildet wird. Nanokristallines
Gold bzw. Silber liegen jeweils eingebettet in der Oxidschicht vor. Aufféllig sind bei dem

oxidierten Zr7oPd;sAuss-Glas die zum Teil mehrere nm groRen Gold-Kristalle (Abb. 55 b).

4.5 Oxidation von Zr;oPd;q.Pt-Glasern

Zr-Pt-Gléaser sind deutlich stabiler gegen Oxidation als amorphe Zr-Pd-Legierungen. Wahrend
die Oxidhlgel auf Zr;oPd3o-Glasern lamellar aufgebaut sind, beobachtet man auf ZrgyPty die
Bildung einer eher gleichmaBigen Oxidschicht. Um nun zu klaren, warum Zr-Pd extrem
schnell oxidiert bzw. Zr-Pt eine ausgesprochen gute Oxidationsbestéandigkeit aufweist, wurde
ausgehend von Zr,oPds, das Palladium teilweise durch Platin ersetzt. Diese Untersuchung
sollte auch klaren, wie die offensichtlich verschiedenen Oxidationsmechanismen ineinander
ubergehen. Zu diesem Zweck wurden thermogravimetrische Analysen, Rdntgenbeugung,
REM sowie TEM an einer Reihe von Zr;oPds.xPtx-Glasern (x =0; 2,5; 5, 10 und 15)
durchgefiihrt.

0,030 T2 7 pd,, 300°C

|- ZI’7OPd2715Pt215
—— Zr,Pd,ePt /(
00201 —— Zr,,Pd,,Pt,,
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Abb. 57: Thermogravimetrische Analyse der Oxidation verschiedener Zr;PdsoPt,-Glaser
(300°C, synthetische Luft)

Abb. 57 zeigt die thermogravimetrische Analyse von amorphem Zrz;oPdsg, ZrzoPd275Pts 5,
Zr70Pd2sPts, Zr7oPdaoPtio und Zr7oPdisPtis bei 300°C nach vierstiindiger Oxidation in syn-
thetischer Luft. Man erkennt, dass je hoher der Anteil an Platin ist, desto stabiler ist das Glas
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gegen Oxidation. Bereits der geringe Gehalt von 2,5 at.% Platin verlangsamt die Oxidations-

reaktion extrem.

Die Analyse der Rontgenbeugung (Abb. 58) ergab, dass mit Zunahme des Platinanteils der

Anteil an tetragonalem bzw. kubischen ZrO, anstieg. Bei Zr7oPdisPtis konnte nur noch ein

sehr geringer Anteil an monoklinem ZrO, detektiert werden.

(Ooz)vv(OOZ) ¥ t-ZrO, vV m-ZrO, O ¢-ZrO, ® Pd O PdO
(002)(101) (220) (131) 300°C
(111)(111%%11)@ 3883 02 422) (013) o
(O11) (i10) 128116y 2 (202 220)(U12)(113)6y(200) .
(200)0
Zr,,Pdy, 4h
(111) g (220)0 @10 (400)0
Zr;oPdy; 5Pty 5, 4h
=
3
3
=
Zr,,Pd,sPts, 4h
Zr,oPd,oPty,, 4h
Zr,,PdysPt,, 4h
Zr4oPd;5Pty5, 2 Wochen
L L L L L L L L L L LB LN BRI L B
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Abb. 58: Roéntgenbeugung nach einer Oxidation von amorphem Zr;oPdso Pty
(300°C, 4 h, synthetische Luft, bzw. 300°C, 2 Wochen, Laborluft)




Ergebnisse

65

Abb. 59: Oxidation von amorphem Zr;oPd,sPts (300°C, 4h, synthetische Luft) (TEM):

a) Hellfeld, b) Dunkelfeld

................. m-Zr0, (202, 300)
e Pd (112)

210, (111)._.m-zro, 21113
........................ m-ZrO, (100

........................ m-ZrO, (011)
TP m-Zr0O, (002)

t-ZrO, (400)

t-ZrO, (113)

e P (1112) _
1210, (111) __m-zr0, (111)
m-ZrO, (100)

________________________ m-ZrO, (011)

------------------- m-ZrO, (002
-..Pd (111) 2 (002)

t-Zr0, (202)

Abb. 60: Oxidation von amorphem Zr;oPd,sPts und Zr,oPd,Ptyo (300°C, 4h, synthetische Luft) (TEM):
a) Beugung zu Abb. 59, b) Beugung zu Abb. 61

Abb. 61: Oxidation von amorphem Zr;oPd,,Pt;, (300°C, 4h, synthetische Luft) (TEM):

a) Hellfeld, b) Dunkelfeld
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Die transmissionselektronenmikroskopischen Aufnahmen (Abb. 59-62) zeigen, dass ein
hoherer Platingehalt auch einen Einfluss auf die Mikrostruktur des gebildeten Oxidhiigels hat.
Je mehr Platin im Glas vorhanden war, desto breiter wurden die vom tetragonalen ZrO,
gebildeten Lamellen und desto schmaler die aus monoklinem ZrO,. Bei Zr7oPd;sPt;s konnten

aufgrund des zu geringen Anteils keine monoklinen ZrO,-Lamellen mehr beobachtet werden

(Abb. 62); der lamellare Aufbau wird durch eine nahezu globulare Anordnung ersetzt.

m-ZrO, (111)
___________ Pd img

t-Zr0, (131)

Abb. 62: Oxidation von amorphem Zr;,Pd;sPt;5 (300°C, 12 Tage, synthetische Luft) (TEM):
a) Hellfeld, b) Dunkelfeld, ¢) Beugung

4.6 Oxidation von amorphem Zr;Auzg

Es hat sich gezeigt, dass von allen untersuchten Glasern amorphes ZrzpAusy mit Abstand am
schnellsten oxidiert; sogar schon bei Raumtemperatur, sodass z.B. bei mikroskopischen
Untersuchungen darauf geachtet werden muss, ldngere Zeitrdume oder zusétzliche Er-
warmung etwa beim Einbetten (auch beim Kalteinbetten kommt es zu geringfiigiger Proben-
erwarmung) zu vermeiden. In der Anfangsphase der Reaktion kommt es analog zu ZrzoPd3o zu

einem lokalen Angriff der Oberflache. In Abb. 63 sind Oxidhugel dargestellt, die in vier
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Tagen an Laborluft bei Raumtemperatur gewachsen sind. Die Oxidhugel weisen ein
gleichmaRig laterales Wachstum auf; beginnend von der Keimstelle, stark abfallend nach
auflen. Dies flhrt zu der beobachteten konischen Form. Die Oxidhigel sind jedoch im
Vergleich zu Zry,oPdsp oder ZrsoPdisAuss viel glatter. Die Analyse des Verlaufs der
Schnittlinien zwischen den beiden Oxidhtigeln in Abb. 63 b deutet darauf hin, dass das

laterale Wachstum einem linearen Gesetz folgt.

Abb. 63: Oxidhigel auf amorphem Zr;Auz(Raumtemperatur, 4 Tage, Laborluft):
a) REM-Aufsicht, b) Simulation fur ein lineares Wachstum

0,030 T5-300°C, amorph
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Abb. 64: Thermogravimetrische Analyse der Oxidation von Zr;,Aus, (synthetische Luft)

Die thermogravimetrische Analyse (Abb. 64) amorpher sowie kristalliner ZrzpAuzo-Proben

(hergestellt aus amorphem ZrzpAuszg) bei 300°C in synthetischer Luft bestatigt, dass
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kristallines Zr-Au ebenso wie Kristallines Zr-Pd bestandiger gegen Oxidation ist als amorphe
Proben gleicher Zusammensetzung.

| vt2r0, vm-Zr0, m Au

111
(.) (230)
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(220)
(111) (11((1);)2)888; @1{)112); (022) (122) (131)( | (230)
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300°C, amorph

Intensitat

300°C, kristallin

240°C, amorph

LI I A B I B Y N O B N O I B S O D B N N N Y N NI B B I N B O N O N O Y N B B B

20 30 40 50 60 70
Winkel 20 [°]

Abb. 65: Rdéntgenbeugung amorpher und kristalliner Zr;,Aus, Proben (4 h, synthetische Luft)

Abb. 66: Oxidation von amorphem Zr;Aug, (240°C, 4 h, synthetische Luft) (REM):
a) Querschliff, b) Aufsicht
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Die Auswertung der Rontgenbeugung (Abb. 65) identifiziert bei allen Proben monoklines und
tetragonales ZrO; etwa in gleichem Verhaltnis sowie kristallines Gold. Abb. 66 a zeigt den
Querschliff einer bei 240°C vollstdndig oxidierten Probe. Das entstandene Oxid ist gleich-
maRig von Goldpartikeln durchzogen. Auf der geschliffenen Oberflache (Abb. 66 a & b)
findet man Goldpartikel mit Durchmessern zwischen ~50 und 500 nm,

Die Oxidationskinetik der Zr;pAuzp-Glaser sollte sich auch Uber eine Messung des elek-
trischen Widerstandes (Abb. 67) verfolgen lassen. Man beobachtet zunédchst einen sehr
langsamen Anstieg des Widerstandes; nach ca. 85 Tagen kommt es zu einem exponentiellen
Anstieg, nach 105 Tagen dann zum Versagen des Bandes. Der Widerstandsverlauf I&sst sich
zunachst unter der Annahme eines linearen Zeitgesetzes gut anpassen. Dies entspricht aber
nicht unbedingt der Wachstumskinetik einer Oxidschicht, denn sowohl die Dickenzunahme
einzelner Oxidhigel, laterales Wachstum und die Bildung neuer Oxidhiigel werden zum
Widerstandsverlauf beitragen.

140
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Abb. 67: Widerstandsmessung von amorphem Zr;,Aus bei 18,9°C (+ 0,8°C)

Die rasterelektronenmikroskopische Analyse des Endstadiums (Abb. 68) ermdglicht die
Erklarung des extrem schnellen Anstiegs des Widerstandes nach langeren Zeiten. Man
erkennt, dass die Oxidation zunehmend zur Bildung von Rissen, spater auch zur Spaltung des
Bandes und zum Zerbrechen in 20-100 um groRe Bruchstiicke fiihrt. Auf der &uf3eren
Oberflache erkennt man noch die urspringlich gebildeten Oxidhigel. Die Auswertung der

Rontgenbeugung des Zr;pAusp-Bandes nach der Widerstandsmessung identifiziert Gold sowie
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Abb. 68: Oxidation von amorphem Zr;pAuz, (Raumtemperatur, 105 Tage, Laborluft) (REM):
a) Querschnitt, b) aulRere Oberflache

ceeeneeene AU (200)
_______ t-Zr0, (111)...m-Zr0, (111)

m-ZrO, (011)

A-lj--i-l--l-)--m-ZrOZ (002)

t-210, (202
t-2r0, (131

Abb. 69: Oxidation von amorphem Zr;pAuz, (Raumtemperatur, 105 Tage, Laborluft)
(TEM-Pulverprobe): a) Hellfeld, b) Beugung

monoklines und tetragonales ZrO,, wobei bei Raumtemperatur jedoch ein deutlich hdherer
Anteil an monokliner Phase festgestellt wurde als bei hoheren Temperaturen. Die trans-
missionselektronenmikroskopische Analyse (Abb. 69) an aufgeschwemmten Pulverpartikeln

des zerfallenen Bandes bestatigt dieses Ergebnis.
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5 Diskussion

Metallische Gléser und daraus hergestellte nanokristalline Legierungen auf Zr-Basis haben in
den letzten Jahren aufgrund ihrer besonderen Eigenschaften betréchtliches Interesse
hervorgerufen. Um das Anwendungspotential dieser Materialien fur einen Einsatz z.B. als
Konstruktionsmaterial oder auch als Katalysator einschatzen zu kénnen, ist die Kenntnis des
Oxidationsverhaltens von zentraler Bedeutung. Es hat sich herausgestellt, dass abhangig von
dem spaten Ubergangselement metallische Zr-Basis-Gldser sowohl gute Oxidations-
bestandigkeit als auch ,katastrophale” Oxidation bereits bei Raumtemperatur aufweisen
konnen. Ziel dieser Arbeit war es, die schnelle Oxidation in einigen metallenen Glasern zu

charakterisieren und Griinde fiir dieses Oxidationsverhalten zu ermitteln.

Pd

ZrPd + ¢
Zr,Pd + ZrPd + ¢

Zr,Pd + ZrPd x PdO

Zr,Pd + ¢
ZrO, + PdO
ZrgPd;O

(big cube, e-Phase)
Zr + Zr,Pd

o-Zr +Zr0, + ¢

\ A
Zr o-Zr 0zr4 20, | O
Zr,Pd + 210, + ¢ M-, 210,

Abb. 70: Hypothetisches Phasendiagramm Zr-Pd-O (schematisch)

Ausgangsmaterial fur die Oxidationsuntersuchungen ist dabei amorphes ZrzoPdso, da dieses
Glas bei Temperaturen um 300°C sehr schnell oxidiert, andererseits aber bei Raum-

temperatur noch keine nennenswerten Reaktionen auftreten. Dies ist von Vorteil, weil
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dadurch gewaéhrleistet ist, dass es wahrend der Analyse der oxidierten Probe zu keiner
weiteren Verédnderung kommt. Fir die Charakterisierung der Oxidation von Zr-Pd-Glésern ist
es hilfreich, das terndre Zustandsdiagramm Zr-Pd-O zu verwenden; ein derartiges Diagramm
liegt jedoch nicht vor. Abb. 70 zeigt ein hypothetisches Diagramm, dass allen Informationen
aus den bindren Phasendiagrammen [44] sowie den experimentellen Ergebnissen dieser
Arbeit Rechnung tragt. Die Existenz der ZrsPds;O-Phase (e-Phase, kfz: a=12,458 A) ist
ebenfalls bekannt [90]. Der entsprechende Teil des Zustandsdiagramms wurde analog zu dem
bereits bekannten Ausschnitt des Zr-Rh-O Diagramms [90] konstruiert. Dies erscheint
plausibel, da Zr-Rh &hnliche Phasen wie Zr-Pd bildet.

5.1 Oxidationskinetik

Zr-Pd-Glaser, und in noch hoherem MaRe Zr-Au-Gléser, zeigen eine bemerkenswert schnelle
Oxidation. Die Oxidation von Zr-Basis-Legierungen ist Ublicherweise durch die Sauer-
stoffdiffusion durch die entstehende ZrO, Oxidschicht zur Grenzflache Glas/Oxidschicht
kontrolliert. Eine Abschéatzung der Geschwindigkeit und somit ein Vergleich mit anderen
Materialien ist anhand von Diffusionskoeffizienten fur die Sauerstoffdiffusion moglich. Eine
Abschétzung der Diffusionskoeffizienten kann mit Hilfe mikroskopischer Aufnahmen aus der
Geometrie der Oxidschicht bzw. der Oxidhigel erfolgen. Nimmt man diffusionsgesteuertes
Wachstum an, so kann der Diffusionskoeffizient aus der folgenden Beziehung ermittelt
werden:

x2=D-t

(X = Dicke der Oxidschicht, D = Diffusionskoeffizient, t = Zeit).

Dies ist eine untere Grenze fir den Diffusionskoeffizienten, auch wenn das Wachstum, etwa
durch die Reaktion an der Grenzflache bestimmt, einer anderen Gesetzméaligkeit folgt. Der in
Abb. 22 b gezeigte Oxidhugel, gewachsen auf der freien Oberflache von amorphem ZrzoPdso
mit einer Dicke von ~5,2 um, wurde nach 10-minutiger Oxidationsbehandlung bei 360°C
gefunden. Daraus ergibt sich ein Diffusionskoeffizient von D~4,7-10"** m?/s. Da dieser Oxid-
higel (J: 6,8 um) jedoch wesentlich kleiner ist als der in Abb.22a dargestellte und im selben
Zeitraum gewachsene Higel (&: 17,5 um), muss wohl davon ausgegangen werden, dass
dieser erheblich spéter gebildet wurde. Die wahre Wachstumszeit ist daher entsprechend

kiirzer. Der daraus resultierende Diffusionskoeffizient diirfte bei etwa 10™** m?s liegen. Fiir
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geschliffene Bénder (siehe Abb. 27) ergibt sich bei 300°C ein Diffusionskoeffizient von
~4,9-10 m?s, bei 240°C (siehe Abb. 30b) erhalt man einen Wert von ~3,0-10*° m%s. Fiihrt
man diese Berechnungen analog fir Zr;0Auso (siehe Abb. 68) durch, kann fir die Oxidation
bei Raumtemperatur ein Diffusionskoeffizient von 9,2-10"*" m?/s abgeschatzt werden. Ver-
gleicht man diese Daten mit den Diffusionskoeffizienten fir Sauerstoff in nanokristallinem
ZrO; (Abb. 11), zeigt sich, dass die ermittelten Werte fur die auf Zr-Pd- und Zr-Au-Glésern
entstehenden Oxidschichten um mehrere Zehnerpotenzen groRer sind; ein Vergleich mit den
Werten fur hochdotiertes nanokristallines ZrO, (ZrO, - 6,9 mol% Y,03) (siehe Abb. 71) ergibt
durchaus vergleichbare Werte fur den Diffusionskoeffizienten in Oxidschichten auf Zr;oPdso,

aber immer noch deutlich kleinere Werte verglichen mit denen in Oxidschichten auf ZrzoAuso.
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Abb. 71: Sauerstoffdiffusion in hochdotiertem nanokristallinen ZrO, [91]

Die mikroskopische Analyse der Oxidschicht auf amorphem ZrzoPds ergab nanokristallines
monoklines und tetragonales (bzw. kubisches) ZrO,; es konnten jedoch keine Angaben Uber

den Gehalt an Palladium bzw. dessen Verteilung im ZrO, gemacht werden. Die schnelle
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Sauerstoffdiffusion kénnte Folge eines Einbaus von Palladium auf Zirkonium-Platze im ZrO,
und einer damit verbundenen erhohten Konzentration struktureller Sauerstoffleerstellen sein
(4-wertiges Zr wird gegen 2-wertiges Pd ausgetauscht). Fur Zr-Pt und Zr-Ni wurde eine
erheblich langsamere Oxidation beobachtet; demnach sollte auch die Sauerstoffdiffusion
langsamer sein. Platin ist in der Regel 4-wertig; ein Einbau in das ZrO,-Gitter wirde die
Leerstellenkonzentration kaum erhéhen und somit auch die Diffusionsgeschwindigkeit nicht
sonderlich beeinflussen. Dies gilt aber nicht fur das 2-wertige Nickel. In diesem Fall sollte die
Sauerstoffleerstellenkonzentration und damit auch die Diffusion erhéht und die Oxidation
beschleunigt sein. Dies ist allerdings nicht der Fall. Die langsamere Oxidation kdnnte in
einem solchen Modell nur auf eine deutlich geringere Loslichkeit dieses Metalls im ZrO,
zuruckzufihren sein.

Andererseits wurde beobachtet, dass die schnelle Oxidation mit der Bildung einer lamellaren
Anordnung von monoklinem und tetragonalem (bzw. kubischem) ZrO; verbunden ist. Entlang
dieser auf die Reaktionsfront ausgerichteten Phasengrenzflachen konnte der Sauerstoff-
transport besonders schnell erfolgen. Dass Oxidgrenzflachen besonders giinstige Diffusions-
pfade sind und dadurch eine bemerkenswert schnelle Oxidation ermdglicht, ist seit langem
aus einem friher oft gezeigten Demonstrationsversuch zur Bildung von Al,O3; bekannt
[92, 93]. Bereits bei Raumtemperatur werden auf hochreinem Aluminium bei der Beriihrung
mit Quecksilber spontan und mit hoher Geschwindigkeit mehrere Zentimeter lange Al,O3-
Fasern gebildet [93].

Um letztendlich zu klaren, wie der schnelle Sauerstofftransport durch die Oxidschicht erfolgt,
sind zumindest Informationen ber die Loslichkeit der Metalle in ZrO, sowie eine genaue
mikroskopische Analyse der Grenzflache zwischen den ZrO,-Lamellen erforderlich.

5.2 Modell der Oxidation schnell oxidierender Zr-Basis-Glaser

In theoretischen Ansatzen zur Beschreibung von Oxidationsvorgédngen werden planare
Oxidationsfronten angenommen; Keimbildungsvorgange werden dabei in der Regel nicht
beriicksichtigt. Fur die Oxidation von amorphem ZrgAlisNizs wurde von Sun et al. [82] in
einem frihen Stadium eine Anreicherung von Ni unterhalb der sich bildenden Oxidschicht
beobachtet. Eine solche Anreicherung wurde auch von Faupel et al. [84] fir amorphes
Zr46,75Tig 25CU7 sNijoBeyz 5 beschrieben. Triwikantoro [83] hat bei seinen Untersuchungen
spaterer Oxidationsstadien in ZrgosCuiaNipiAlys, ZragCussNigTizz und einigen anderen
Zr-Basis-Glésern dies nicht bestatigen kdnnen. Die dicken Oxidschichten enthielten alle
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Metalle - eingebaut im Oxid oder als zusatzliche Mischkristalle - in gleichem Verhaltnis wie
im Glas. Im Verlauf seiner Unersuchungen hat Triwikantoro ein Modell vorgeschlagen
(Abb. 72), dass beide Beobachtungen beriicksichtigt. Demnach werden zunéchst einzelne
globulare ZrO,-Kristalle auf oder in der N&he der Grenzflache Oxid/metallisches Glas
gebildet. Bei fortschreitender Oxidation wachsen diese Kristalle und gleichzeitig reichern sich
Kupfer und Nickel lokal im umgebenden Glas an. Dies entspricht durchaus den oben
erwéhnten Beobachtungen anderer Gruppen. Ist eine hinreichend hohe Metalllibersattigung
erreicht, kommt es zwischen den Oxidpartikeln zur Nanokristallisation von (Cu, Ni)-Misch-

kristallen. So wird in der entstehenden Oxidschicht der Legierungsgehalt aufrecht erhalten.

I mit Cu & Ni angereichertes Glas

Abb. 72: Triwikantoro-Modell der Oxidation von ZrggsCuy,Niy Al s und ZrsCuygNigg Tiy-Glasern [83]

Vergleicht man das im Rahmen dieser Arbeit beobachtete Oxidationsverhalten schnell
oxidierender Zr-Basis-Glé&ser mit den vorhandenen Modellen, stellt man fest, dass diese die
auftretenden Phanomene nicht beschreiben kdnnen. Die gewonnenen Ergebnisse missen
daher in einem entsprechenden neuen Modell berlcksichtigt werden. Folgende Punkte
scheinen charakteristisch fir die Oxidation der untersuchten schnell oxidierenden Gléaser zu
sein und werden im Folgenden am Beispiel von Zr7oPds dargestellt:
- Die Oxidation erfolgt nicht als gleichmaRig flachiger Angriff, vielmehr wird lokal die
Keimbildung von Oxidhiigeln beobachtet; dieser Angriff erfolgt primér an Stellen, an
denen die schiitzende Gusshaut Defekte aufweist.
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Die Oxidhugel sind weitgehend lamellar aufgebaut, und zwar aus monoklinem und
tetragonalem ZrO,; die Lamellen verlaufen senkrecht zur Reaktionsfront. Ein
ahnlicher Aufbau einer Reaktionszone wird bei der Oxidation von Zircaloy-4 [94]
beobachtet. Die Autoren berichten tber die Bildung einer ZrO,-Oxidschicht, die sie
mit ,,phase gradient* bezeichnen. Darunter wird eine Variation der beiden Oxidphasen
Uber der Dicke der Reaktionszone verstanden und angenommen, dass das tetragonale
ZrO; durch Spannungsfelder stabilisiert wird.

Der unterschiedliche Kontrast deutet auf einen unterschiedlichen Palladium-Gehalt in
monoklinem und tetragonalem ZrO, hin.

Palladium wird, soweit es nicht im ZrO, geldst vorliegt, in Form von Nanokristallen in
das Oxid eingebaut; spater oxidieren diese Kristalle ebenfalls.

Zwischen amorpher Matrix und dem lamellaren Geflige existiert eine mehrlagige
Reaktionsfront mit komplexem Aufbau; man findet beide Modifikationen von ZrO;,

ohne dass jedoch eine eindeutige Lokalisierung gelingt.

Abb. 73 zeigt die schematische Darstellung eines entsprechend aufgebauten Oxidhiigels.

Lamellen: m-ZrO, +t-ZrO,

Oxidhugel
Gusshaut

i - ...

zone \
amorphe Matrix

Y

Matrix

Abb. 73:  Schematische Darstellung der Oxidation schnell oxidierender Zr-Basis-Glaser

Ein auf den ersten Blick ahnlicher mikrostruktureller Aufbau ist von der Oxidation von

kristallinem NiAl bekannt [95, 96]. Auch dieser Oxidationsvorgang wurde als sehr schnell

eingestuft. In der Anfangsphase beobachteten die Autoren das Wachstum von ,,doppelten

Kegeln“. Die Keimbildung erfolgte an Stellen, an denen die Al,O; Schutzschicht lokal

aufgrund von Verunreinigungen und einer damit verbundener Al-Verarmung nicht gebildet

werden konnte. Die Verarmung muss so stark sein, dass die Bildung von elementarem Nickel
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ermoglicht wird. Nickel hat eine relativ hohe Sauerstoffloslichkeit, sodass der Sauerstoff in
die Metallphase eindringen kann, und durch innere Oxidation Al,O3; gebildet wird. Die
dadurch gebildeten ,,Doppel-Kegel“ wiesen eine lamellare Mikrostruktur aus Nickel und
Al,O3 auf. Unterhalb des lamellaren Gefliges wurde ein Saum aus AlsNi detektiert (Abb. 74).
Die Grenzflache Ni/Al,O3 sorgt fiir schnelles Eindiffundieren von Sauerstoff in den ,,Doppel-
Kegel“. Der Aufbau erscheint dhnlich, jedoch kommt es bei der Oxidation von amorphem
Zr7oPdso nicht zur Ausbildung einer Metall/Oxidgrenzflache. Des weiteren handelt es sich in
der Reaktionszone nicht wie bei NiAl um eine an einer Komponente verarmte kristalline

Phase.
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Abb. 74: Schematische Darstellung des ,,Doppel-Kegel“-Wachstums bei der Oxidation von NiAl [96]

5.3 Spaltung der Bander

Die vollstdndige Oxidation von schnell oxidierenden Gléasern wie z.B. ZroPd3o, Zr7oPdisAuss,
Zr10Pd1sAg1s (bei 300°C) sowie von ZrzpAusp (bei RT) filhrt an den Stellen, an denen die
Reaktionsfronten zusammentreffen, zunachst zu einer Bildung von Léchern und anschlieRend
zur Spaltung der Bander. In Abb. 27 erkennt man, dass diese Ldcher an Stellen entstehen, an
denen die Oxidation schon vollstandig abgelaufen ist, wohingegen an anderen Stellen, an
denen noch Matrix vorhanden ist, die beiden Bandhalften noch miteinander verbunden
bleiben. Da die Oxidation mit einer Volumenzunahme einhergeht, deutet die Spaltung der

Bander daraufhin, dass es zu einer Ansammlung von Leerstellen dhnlich der Lochbildung
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beim Kirkendall-Effekt gekommen ist. Eigentlich ist bei den niedrigen Temperaturen,
insbesondere bei der Oxidation von amorphem Zrz0Auso, keine Diffusion von Au oder Zr zu
erwarten. Die Diffusionskoeffizienten bei 300°C fir die Diffusion in amorphem ZrsoNisg
liegen z.B. fur Nickel bei 318-10%* m?/s, fiir Kupfer bei 29,8-10% m%s und fiir Gold bei
0,044-10% m?/s [97]. Fur die Diffusion von Zirkonium in amorphem ZrzgFe,s ist bei 300°C
ein Diffusionskoeffizient von ~102' m%s ermittelt worden [98]. Vermutlich kommt es aber
auf Grund der durch den Oxidationsprozess entstandenen Spannungen zur Diffusion von Gold
weit in das Glas hinein, kompensiert durch einen entsprechenden Leerstellenfluss. Abb. 53 b
zeigt die innere Oberflache eines gespaltenen ZrzpAusp-Bandes, wo man deutlich den hohen
Anteil an Goldpartikeln (helle Flachen) erkennen kann.

5.4 Einfluss von Platin auf die Oxidation von Zr;oPd;.Pt,-Glasern

Ziel dieser Arbeit ist es auch, die wesentlichen Unterschiede im Oxidationsverhalten
verschiedener Zr-Basis-Glaser zu ermitteln und den/die jeweils verantwortlichen Mechanis-
mus/Mechanismen der Oxidationsreaktion aufzudecken. Besonders geeignet schien in diesem
Fall eine Untersuchung von Zr-Pd-Pt-Glasern, da Palladium und Platin in vielen Parametern
wie etwa dem Atomradius oder dem Redoxpotential sehr dhnlich sind, sich das Oxidations-
verhalten der entsprechenden bindren Gléaser jedoch grundlegend unterscheidet. Wahrend
Zr-Pd-Glaser entsprechend dem vorgeschlagenen Modell schnell oxidierender Zr-Basis-
Glaser oxidieren, erfolgt die Oxidation von Zr-Pt-Glasern relativ langsam entsprechend dem
Triwikantoro-Modell.

Die im Rahmen dieser Arbeit durchgefiihrten Untersuchungen haben gezeigt, dass schon
geringe Mengen Platin (2,5 at.% anstelle von Palladium) die Oxidationsgeschwindigkeit
deutlich senken; je mehr Platin das Glas enthalt, desto langsamer wird auch die Kinetik. Aus
der Analyse der RoOntgenbeugung (Abb. 58) der oxidierten Proben ergab sich, dass mit
steigendem Platin-Gehalt der Anteil an tetragonalem gegeniiber dem monoklinen ZrO,
zunimmt. Die Rontgenbeugung des oxidierten Zr7oPd1sPtis-Glases zeigte nur noch einen sehr
geringen Anteil monoklinen Zirkoniumdioxids. Zulegieren von Platin fuhrte auch zu einer
Veranderung des Gefliges der Oxidschicht. Wéhrend die Oxidschicht auf Zr,oPds aus gleich-
maélig groRen Lamellen, abwechselnd monoklines und tetragonales ZrO,, mit einer Breite von
etwa 20-30 pum besteht, nimmt mit steigendem Platin-Gehalt die Breite der tetragonalen Oxid-
Lamellen zu und insgesamt wird eine Vergroberung des Gefiiges beobachtet. Die sich auf

amorphem Zr7oPd,sPts bildenden tetragonalen Lamellen haben eine Breite von 60-80 um, die
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monoklinen Lamellen eine Breite von etwa 30-50 um. Auf Zr7oPdyoPti bilden sich bereits
100-150 um breite tetragonale Oxid-Lamellen und ca. 50-90 um breite monokline. In der
Oxidschicht auf amorphem ZrzoPd;sPtis-Glases fehlt der lamellare Aufbau ganz. Es wird
angenommen, dass der Sauerstofftransport entlang der Lamellen erfolgt (siehe Abb. 75). Das
bedeutet, dass je weniger Grenzflachen aufgrund der Vergroberung des Gefliges fiir den
Transport zur Verfugung stehen, desto langsamer ist die Oxidationskinetik. Da tetragonales
ZrO, eine um etwa 4,7% geringere Dichte besitzt, kdnnte auch mit einer schnelleren

Diffusion im VVolumen zu rechnen sein.

m-ZrO, +t-ZrO, *~ * .« o+
2 2 Og' ..-02'.

Reaktions-

Zone \

Matrix

Abb.75: Schematische Darstellung des angenommenen Sauerstofftransports entlang der Lamellen

Abb. 76 zeigt ein hypothetisches Phasendiagramm fiir ZrO,-(Pd,Pt)O. Im thermodynamischen
Gleichgewicht wird bei einer Oxidationstemperatur von 360°C oder weniger nur noch
monoklines ZrO, neben PdO vorliegen (siehe Abb. 70); tetragonales ZrO, wird zwar durch
viele Oxide wie z.B. Y,03 oder CaO und vermutlich auch durch PdO stabilisiert, aber
wahrscheinlich nicht bis auf die relativ niedrigen Oxidationstemperaturen. In das hypo-
thetische Diagramm in Abb. 76 sind gestrichelt Loslichkeitslinien fir eine metastabile
Ausweitung des Existenzbereiches der tetragonalen Phase zu tieferen Temperaturen einge-
tragen. Ein solches metastabiles Gleichgewicht konnte sich z.B. fur eine Legierung mit der
Konzentration c; einstellen, wenn die Keimbildung fur die zweite Gleichgewichtsphase
schwierig ist. Die Bildung des beobachteten Gefliges der entstehenden Oxidhugel auf ZrzoPdsg
konnte wie folgt ablaufen: Man kann annehmen, dass sich in der Reaktionszone zunéchst
tetragonales ZrO; bildet. Dieses tetragonale ZrO, ist bei der Oxidationstemperatur Toy nicht
stabil und konnte entsprechend dem metastabilen Zustandsdiagramm (im roten Diagramm) in
ein lamellares Geflige aus monoklinem und tetragonalem ZrO, entmischen. Eine solche

sequentielle Reaktion beginnend mit der Bildung des tetragonalen Hochtemperaturoxids
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entspricht der Oswald schen Stufenregel, die z.B. bei Kristallisationsvorgangen metallischer
Glaser oft beobachtet wird. Der anschlielende Zerfall des stark Uberséttigten tetragonalen
ZrO; in ein lamellares Gefuige aus monoklinem und tetragonalem ZrO, kann als dis-
kontinuierliche Ausscheidung betrachtet werden.

Der unterschiedliche Einfluss von Palladium und Platin auf die Oxidationskinetik kénnte
maoglicherweise aus einer unterschiedlichen Loéslichkeit der beiden Elemente im ZrO,
resultieren. Geht man davon aus, dass Platin eine geringere L&slichkeit sowohl im mono-
klinen, als auch im tetragonalen ZrO, besitzt, dann fihrt die Entmischung entsprechend
Abb. 76 (blaues Diagramm) zu einem hoheren Anteil an tetragonaler Phase.

Genauere Einzelheiten eines solchen Reaktionsablaufs lieBen sich vielleicht durch Hoch-

auflésungs-TEM bzw. analytische TEM mit sehr hoher Auflésung verifizieren.

Temperatur

tetragonales ZrO,

monoklines
Zro,

" ‘
"
"
"
"
V.
]
]
]
]
]

[N

Zro, (Pd, PHO

Abb. 76: Hypothetisches Phasendiagramm fiir das System ZrO,-(Pd, Pt)O
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5.5 Einfluss der spaten Ubergangsmetalle auf die Oxidationsbestandigkeit

In der Literatur ist bereits von mehreren Autoren erwahnt worden, dass metallene Zr-Basis-
Glaser abhingig von dem spaten Ubergangselement sowohl gute Oxidationsbestandigkeit als
auch ,,katastrophale” Oxidation bei Raumtemperatur aufweisen kénnen [8-11]. Kimura et al.
[8] nehmen an, dass bei der Oxidation binarer Zr-Basis-Glaser (Zr-Au, Zr-Pd, Zr-Rh, Zr-Cu
und Zr-Ni) die Oxidationsgeschwindigkeit vom Atomradius des Ubergangsmetalls abhangt.
Je groRer der Atomradius des zulegierten Elementes, desto groRer ist das freie Volumen des
metallenen Glases und desto schneller die Oxidation. Die Autoren nehmen ebenfalls an, dass
die Oxidation durch die Sauerstoffdiffusion in dem jeweiligen Glas bestimmt wird. Die
Ergebnisse der Untersuchungen, die im Rahmen dieser Arbeit gefunden wurden, konnten
diese These jedoch nicht unterstutzen. Zr-Pd-Gléser oxidieren extrem schnell, wohingegen bei
Zr-Pt noch keine nennenswerte Oxidation festzustellen war. Vergleicht man die Atomradien

miteinander, muss man feststellen, dass diese nahezu gleich (Tab. 7) sind.

Einflussgrolie Pd Au Ag Cu Ni Pt
Atomradius [pm] 137,6 144,2 144,5 127,8 124.,6 137,3
lonenradius [pm] 64 68 79 57 55 63
Wertigkeit 2 (4) 3(1) 1 2 (1) 2(3) 4(2)
Schmelzpunkt [°C] 1554 1064 962 1083 1453 d772
Schmelzpunkt Zr,TM [°C] 1085 1100 1191 1000 1120 | (1727)
Redoxpotential [V] 0,951 1,498 0,800 0342 | 0257 1 1118
Dichte (Zr,,Pd;sTM;s) [g/em®] | 7,82 - 7,77 7,47 736 | 890
Loslichkeit in ZrO, [wt%] ? ? 7 7 ? ?

Tab.7:  EinflussgroRen verschiedener Ubergangselemente

Zur Klarung der Frage, warum einige Zr-Basis-Glaser extrem schnell oxidieren, andere
hingegen sehr bestandig sind, wurde eine systematische Untersuchung des Einflusses von
Ubergangselenenten auf die Oxidationskinetik durchgefiihrt. Ausgehend von ZrzoPds, wurde
jeweils die Hélfte des Palladiums durch Ag, Au, Cu, Ni bzw. Pt ersetzt. Es zeigte sich, dass
bei 300°C Zr;oPds3, die schnellste Oxidation aufwies. Zulegieren der anderen Elemente fiihrte
zur Verringerung der Oxidationskinetik, wobei fir die Abnahme der Oxidationsge-

schwindigkeit folgende Sequenz ermittelt wurde: Gold > Silber > Kupfer > Nickel > Platin.
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Ein Vergleich weiterer moglicher EinflussgroRen wie z.B. der lonenradius der Elemente, die
Wertigkeit oder das Redoxpotential lieferten ebenso wie der Vergleich der Atomradien keinen
Hinweis zur Klarung dieser Frage. Gleiches gilt fir die Schmelzpunkte der Elemente bzw. der
Verbindung Zr,TM, die als MaR fur die Bindungsstarke dienen kdnnen. Die in der Literatur
angegebenen spezifischen Dichten mussen fur einen Vergleich zundchst auf die jeweiligen
Atomgewichte umgerechnet werden, um als Mal fir Packungsdichten dienen zu kdnnen.
Aber auch dies fuhrt zu keiner Korrelation mit den beobachteten Oxidationsge-
schwindigkeiten. Eine mogliche Erklarung fir die unterschiedliche Oxidationskinetik,
insbesondere im Vergleich von Zr-Pd und Zr-Pt, kdnnte aus unterschiedlichen Loslichkeiten
der beiden Ubergangselemente im ZrO, resultieren; dies wurde bereits beim Vergleich

zwischen Zr-Pd- und Zr-Pt-Glasern diskutiert wurde.

5.6 Einfluss der Struktur auf die Oxidation von Zr-Pd-Legierungen

Die Oxidationsuntersuchungen an amorphem und mikrokristallinem Zr;oPdso sowie grob-
kristallinem Zr,Pd haben ergeben, dass die Oxidationsgeschwindigkeit in der Reihenfolge:
amorph — mikrokristallin — grobkristallin abnimmt. Diese Reihenfolge wird auch flr
amorphes und nanokristallines Zr;pAuzo beobachtet. Dieses Ergebnis entspricht genau dem
bereits fir eine Reihe anderer Zr-Basis Glaser beschriebenen Oxidationsverhalten [10, 83]
und kann mit der geringeren Triebkraft kristalliner Legierungen fur die Oxidation begriindet
werden. Die kristalline Phase besitzt eine deutlich niedrigere Freie Enthalpien als die amorphe
Precursor-Phase; die Oxidationsprodukte und damit die Freie Enthalpie der oxidierten Proben
sind die gleichen. Die mit Abstand grélite Oxidationsbestandigkeit wurde entsprechend fir
das grobkristalline Zr,Pd gefunden. GroRe Koérner sind relativ stabil gegen Oxidation, wie
auch die rasterelektronenmikroskopische Aufnahme in Abb. 47 a zeigt; es tritt aber entlang
bestimmter Korngrenzen bis sehr tief in die Probe hinein ein Oxidationsprozess auf, der
zunéchst zur Bildung der relativ sauerstoffarmen ZrsPd3;O-Phase flihrt. Das hypothetische
terndre Zustandsdiagramm in Abb. 70 zeigt, dass dies die sauerstoffarmste Phase entlang der
Linie Zr,Pd — Sauerstoff ist. Die Bildung dieser Phase wird allerdings weder im amorphen
noch im mikrokristallinen Material beobachtet. Damit stellt sich die Frage, warum ZrgPd3O
im grobkristallinen gebildet wird, nicht aber im mikrokristallinen Material. Heterogene
Keimbildung an Grenzflachen ist besonders leicht, da durch lokale Einsparung der
Korngrenzenenergie die Keimbildungsbarriere erniedrigt wird. Korngrenzen sind aber im

grobkristallinen und mit deutlich héherem Anteil im mikrokristallinen Material zu finden.
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Vermutlich kénnen aber entlang bestimmter Korngrenzen kohdrente Phasengrenzflachen mit
besonders niedriger Grenzflachenenergie aufgebaut werden. Eine genaue Analyse der

Korngrenzen in Abb. 77 deutet darauf hin, dass es sich um Zwillingsgrenzen handelt. Die

Abb. 77: Oxidation von grobkristallinem Zr,Pd (300°C, 4h, synthetische Luft) (LM)

Maglichkeit zur Bildung besonders gunstiger Phasengrenzen wird bekréftigt durch die
Beobachtung der parallel orientierten ségezahnartigen Auswichse entlang der Phasengrenz-
flache. Derartige Zwillingsgrenzen als heterogene Keimstellen stehen in dem mikro-
kristallinen Material offensichtlich nicht zur Verfigung. Eine vertiefte Analyse und Be-
stimmung der gulnstigsten Orientierungsbeziehungen fiir solche Grenzflachen soll aber nicht

Inhalt dieser Arbeit sein.
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6 Zusammenfassung

Metallene Zr-Basis-Gléser sind eine relativ neue Materialgruppe mit interessanten Eigen-

schaften. Um eine sichere technische Anwendung dieser Glaser gewahrleisten zu kdnnen, ist

die Kenntnis des Oxidationsverhaltens von zentraler Bedeutung.

In dieser Arbeit wurde die systematische Untersuchung des Oxidationsverhaltens schnell

oxidierender Zr-Basis-Glaser, insbesondere von amorphem Zr;oPdso vorgestellt. Ziel war die

Analyse der Mikrostruktur der entstehenden Oxidschichten und die Klarung des Oxidations-

mechanismus. Die Untersuchungen fiihrten zu folgenden Ergebnissen:

Die mit dem Schmelzspinnverfahren hergestellten Zr-Basis-Glaser weisen hinsichtlich der
Oxidation zwei unterschiedlich aktive Oberflachen auf; die glatte Oberflache zeigt im
Vergleich zur Kontaktseite eine deutlich geringere Oxidationsneigung, da sich beim
Herstellungsprozess eine schiitzende Gusshaut ausbildet. Die Gusshaut auf ZrzoPdsg
besteht aus drei Schichten, die &uf3erste Schicht ist eine reine t-ZrO,-Schicht mit einer
Dicke von 10-20 nm; die mittlere Schicht besteht aus t-ZrO, und darin eingebettetem
nanokristallinen Palladium; eine eindeutige Analyse der dritten Schicht gelang noch nicht.
Fur die Untersuchung der Oxidationskinetik wurden meist angeschliffene Oberflachen
eingesetzt.

Zr-Basis-Gléser konnen sowohl ausgesprochen bestdndig gegen Oxidation sein, aber auch
»katastrophale* Oxidation bereits bei Raumtemperatur zeigen; Zr7oPdso oxidiert deutlich
schneller als die meisten anderen Zr-Basis-Glé&ser.

Die Oxidation auf amorphem Zr;oPd3, erfolgt nicht mit einem gleichméaRigen flachigen
Angriff, stattdessen wird eine lokale Keimbildung von Oxidhiigeln beobachtet. Diese
Oxidhugel sind weitgehend lamellar aufgebaut, und zwar aus monoklinem und tetra-
gonalem ZrO,; der Unterschied im Kontrast weist darauf hin, dass in den beiden ZrO,-
Modifikationen unterschiedlich viel Palladium geldst ist. Palladium wird, soweit es nicht
im ZrO; gel0st ist, nanokristallin, zundchst in metallischer Form, spéter als PdO in das
Oxid eingebaut. Zwischen amorpher Matrix und lamellarem Oxid existiert eine mehr-
lagige Reaktionsfront mit komplexem Aufbau; man findet darin beide Modifikationen des
ZrO, sowie Palladium.

Die Bildung der Oxidhiigel auf amorphem ZrzoPds erfolgt Gber transiente Keimbildung.
Wahrend fiir das laterale Wachstum der Oxidhiigel bei 360°C ein t*°-Gesetz erhalten

wurde, lasst sich die Oxidationskinetik im Temperaturbereich von 180°C bis 300°C uber
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ein lineares Gesetz beschreiben; hierbei wurde eine Aktivierungsenergie von 88 kJ/mol
ermittelt. Die vollstandige Oxidation fuhrt zu einer Spaltung der Béander; vermutlich
werden Diffusionsvorgange des Metalls in das Glas durch einen entsprechenden Leer-
stellenfluss kompensiert. Dieser bei so niedrigen Temperaturen unerwartete Vorgang ist
vermutlich auf entstehende Spannungsfelder zurtickzufihren.

- Untersuchungen zum Einfluss der Struktur auf die Oxidationskinetik von Zr-Pd-
Legierungen haben gezeigt, dass die Oxidation amorpher Legierungen am schnellsten
ablauft. Kristalline Legierungen gleicher Zusammensetzung erweisen sich als deutlich
stabiler, was vermutlich auf die geringere Triebkraft zurtickzufiihren ist. Am stabilsten
gegen Oxidation hat sich grobkristallines Zr,Pd erwiesen; allerdings verlauft die Oxi-
dation bevorzugt entlang der Korngrenzen unter Bildung von ZrgPd;O, was dazu fihrt,
dass bereits in einem relativ frihen Oxidationsstadium Schadigungen tief im Inneren des
Materials auftreten konnen. Es wird angenommen, dass im grobkristallinen Zr,Pd die Bil-
dung von ZrgPd3;0O bevorzugt an Zwillingskorngrenzen auftritt; solche Grenzen stehen im
mikrokristallinen Material als heterogene Keimstellen offensichtlich nicht zur Verfligung.

- Systematische Untersuchungen zum Einfluss von spaten Ubergangselementen auf die
Oxidationsgeschwindigkeit von Zr;oPdisMis-Glasern ergaben, dass die Oxidations-
bestandigkeit in der Sequenz M = Gold < Silber < Kupfer < Nickel < Platin zunimmt. Es
wird angenommen, dass die Oxidationsgeschwindigkeit mit der Loslichkeit des
Ubergangsmetalls im Zirkoniumdioxid korreliert ist.

- Das von Triwikantoro vorgeschlagene Modell [83] zur Oxidation von Zr-Basis-Glasern
kann die Oxidation von schnell oxidierenden Zr-Basis-Glasern nicht beschreiben. Auf der
Grundlage der beobachteten Phdnomene und der erhaltenen Messergebnisse wurde daher
ein neues Modell vorgeschlagen: die schnelle Oxidation von Zr-Basis-Glasern ist mit der
Ausbildung der lamellaren Struktur aus monoklinem und tetragonalem ZrO, verbunden.
Der Sauerstofftransport zur Reaktionszone kann vermutlich sehr schnell entlang der
Grenzflachen zwischen diesen Lamellen erfolgen.

Untersuchungen an Zry,oPdso.xPtx-Glasern (x = 0; 2,5; 5; 10; 15) haben gezeigt, dass es
einen Ubergang von dem in dieser Arbeit vorgeschlagenen Modell fiir schnell oxidierende
Zr-Basis-Glaser zu dem Triwikantoro-Modell fir die langsamere Oxidation der Gléser
gibt. Bereits geringe Platin-Gehalte fihren zu einer deutlichen Verringerung der
Oxidationsgeschwindigkeit. Mit steigendem Platin-Gehalt nimmt auch der Anteil an
tetragonalem ZrO, im Verhéltnis zum monoklinen zu; dies hat insgesamt eine

Vergréberung der lamellaren Struktur und insbesondere eine Verbreiterung der
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tetragonalen ZrO,-Lamellen zur Folge. Die Haufigkeit der Lamellengrenzen wird
vermutlich durch den Ubergangsmetall-Gehalt, der im ZrO, gelést werden kann,
bestimmt. Wahrend bei Platin-Gehalten < 10 at.% die Oxidation mit der Ausbildung von
Lamellen verbunden ist, wird bei amorphem Zr;oPdisPt;s eine globulare Anordnung
gefunden; die Oxidation verlauft entsprechend langsam und folgt nicht mehr dem Modell
fiir schnelle Oxidation, sondern entsprechend dem Triwikantoro-Modell.

Die Untersuchungsergebnisse zeigen, dass auch scheinbar recht dhnliche Zr-Basis-Gléaser wie
z.B. Zr-Pd und Zr-Pt ein extrem unterschiedliches Oxidationsverhalten zeigen kénnen. Dies
veranschaulicht, dass die Kenntnis des Oxidationsverhaltens eines Material unbedingt erfor-
derlich ist, um dessen Anwendungspotential einschatzen und einen sicheren Einsatz des

Werkstoffs gewahrleisten zu kdnnen.
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