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1 Einleitung und Zielstellung

Intermetallische y- Titanaluminide sind fiir Hochtemperaturanwendungen wegen der
niedrigen Dichte und guten Hochtemperaturfestigkeiten sehr interessant. So kann
z.B. in Flugzeugturbinen ihr Einsatz fiir Turbinenschaufeln die heute gebrduchlichen
Superlegierungen in bestimmten Bereichen der Turbine ablosen, wodurch die
Gewichtsersparnis den Kerosinverbrauch erheblich senkt. Des weiteren sind
Anwendungen im Automobilbau in fortgeschrittener Entwicklung. Dort wird der
Einsatz der Legierung fiir Motorventile und im Turbolader diskutiert. Ein weiterer
Bereich erschlieBt sich bei HeiBgasventilatoren in der chemischen Industrie.
Spezielle Legierungen auf y-TiAl Basis sind erst nach ausgiebiger Entwicklung in
den Bereich der Anwendung geriickt, da bisher die unzureichende Bearbeitbarkeit
und die zu hohe Sprodigkeit von TiAl dessen Anwendung aus mechanischer Sicht
‘verhinderten. Komplexe maBgeschneiderte Legierungen und Verfahren erlauben
heutzutage die Herstellung komplizierter Teile im  Feingussverfahren.
Pulvermetallurgische Herstellungsverfahren sind bisher wegen der hohen
Herstellungskosten noch nicht praktikabel.

Nach wie vor ist der Einsatz jedoch auf Temperaturen unterhalb 800°C beschrénkt,
da es noch nicht gelungen ist, hinreichend oxidationsresistente Werkstoffe zu ent-
wickeln. Ein groBes Problem dabei ist, da sich im Allgemeinen die mechanischen
Eigenschaften bei Zulegieren von reaktiven Elementen drastisch verschlechtern.
Pulvermetallurgisch hergestellte TiAl Legierungen weisen eine Verunreinigung
durch Cl im ppm Bereich auf, welche bei der Herstellung des Titanausgangsmaterials
eingebracht werden. Dijese Legierungen weisen ein {iberraschend exzellentes
Oxidationsverhalten vor. Der Zusammenhang mit der Cl- Verunreinigung wurde von
Kumagai [1] nachgewiesen. Bei der Herstellung von Gusslegierungen bilden sich in
der Schmelze fliichtige Chloride, welche ausgasen. Infolge dessen scheidet eine
definierte Cl Dotierung auf diesem Wege aus. Die Erkldrung des Effektes wurde in
der Literatur kontrovers diskutiert. In der Arbeit von Hald [2] wurde das von
Kumagai vorgeschlagene Modell aus indirekten Schliissen und thermodynamischen

Uberlegungen heraus angezweifelt und ein Alternativmodell vorgeschlagen. Eine



endgiiltige Entscheidung zugunsten eines Modells konnte jedoch nicht getroffen
werden.

Einen vielversprechenden Zugang, um die mechanischen Eigenschaften und das Oxi-
dationsverhalten von TiAl getrennt zu optimieren, stellt die Ionenimplantation dar.
Dieses Verfahren erlaubt den oberflichennahen Bereich sehr kontrolliert zu
modifizieren. Somit sind gezielte Modellexperimente mdoglich. Die Moglichkeit,
schnell und definiert den oberflichennahen Bereich zu modifizieren, ist auBerdem
sehr attraktiv fiir Grundlagenuntersuchungen, die der Klirung von Mechanismen der

Oxidation dienen kénnen.

In dieser Arbeit wird der EinfluB einer oberfléichennahen Dotierung von Titan-

aluminiden mittels Tonenstrahlverfahren untersucht. Vor Beginn des -Projekts waren

folgende Fragestellungen offen:

e Ist ein Oxidationsschutz durch Cl Implantationen in den oberflichennahen
Bereich moglich?

s Kann durch Grundlagenuntersuchungen mittels Ionenimplantation eine der
Modellvorstellung favorisiert werden?

® Wie verteilt sich inhomogen eingebrachtes Chlor wihrend der Oxidation um?

® Was ist die optimale ClI Dosis und gibt es eine Energicabhingigkeit der Effekte?

* Wo liegt die benétigte Minimalenergie im Hinblick auf kostengiinstige
Implantation?

¢ st die Plasmaimmersions- Jonenimplantation als kostengiinstiges Implantations-
verfahren grundsitzlich anwendbar?

* Sind dhnliche Effekte wie fiir Cl auch bei anderen Halogenen zu erwarten?

® Zeigen technische Legierungen gleiche Eigenschaften wie bindres TiAl?

" Neben der Mikrolegierung (Konzentration < 1at%) mit Halogenen wird das Makro-
legierungselement (Konzentration > 1at%) Silizium untersucht, fir daé ein
Oxidationsschutz erst bei hohen implantierten Dosen erwartet wurde, da die
notwendigen Konzentrationen, um eine Schutzwirkung zu erhalten, um GroBen-
ordnungen iiber der des Chlors liegen [3]. Hierbei war es das Ziel, den Oxidations-
schutzmechanismus und den EinfluB der Strahlenschiden infolge einer
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Hochdosisimplantation gezielt zu kliren. Der Mechanismus des Oxidationsschutzes

von Silizium war zu Beginn des Projektes offen.

Zur Kldrung dieser Fragen wurde folgende Vorgehensweise gewihit:

e Beamline- Implantation mit verschiedene Parametern.

¢ Untersuchung des isothermen Oxidationsverhaltens bei 900 °C.

e Untersuchung der Umstrukturierung des oberflichennahen Bereichs nach Kurz-
zeitoxidation an ausgewihlten Proben zur Uberpriifung der Modellvorstellungen

e Tests von Niederenergieimplantationen beziiglich einer kostengiinstigen An-

wendbarkeit des Verfahrens zum Oxidationsschutz technischer Legierungen



2 ¥- TiAl basierte Werkstoffe

2.1 Phasendiagramm

Titan und Aluminium bilden neben den Mischkristallen o- Ti, B- Ti mit gelostem Al
und Al mit gel6stem Ti auch verschiedene intermetallische Phasen. Diese besitzen
im Gegensatz zu den Mischkristallen eine wohldefinierte Struktur und einen engen
Existenzbereich. Das Phasendiagramm ist in Fig. 1 nach der Arbeit von Kattner et al.
[4] dargestellt. Ausgehend von o~ Ti bildet sich mit zunechmendem Al Gehalt ab ca.
20at% die intermetallische Phase 0~ TisAl. Daran schliefit sich der Existenzbereich
von Y- TiAl an. Bei Al Gehalten ab 55at% bilden sich verschiedene Linienphasen
(TiAL, TiAls, TiAls). Ab 75at% kommt es zur Bildung eines Al Kristalles in dem
Titan gelost ist. |

Von besonderer technischer Bedeutung sind die Phasen y- TiAl und 0- TisAl wegen
ihrer hohen Festigkeit bei gleichzeitiger geringer Dichte.

Fig. 1: Phasendiagramm des System Ti-Al nach Katiner et al. [4].



Die hier betrachteten Legierungen mit einem Al- Gehalt von etwa 50at% bilden aus
der Schmelze im Allgemeinen ein zweiphasiges Gefiige [5]. Eine Schmelze mit 50%
Ti scheidet zuerst iiber eine hypoeutektische Reaktion - Ti Prézipitate aus. Somit
wird die Schmelze mit Al angereichert (Fig. 2 Punkt B). Es bildet sich Korner aus
Al- reichen TiAl und die o~ Ti Priizipitate bilden lamellare Korner aus TisAVTiAL
(Fig. 2 Punkt C)

Fig. 2: Ausschnitt aus dem Ti-Al Phasendiagramm nach [5] zur

Verdeutlichung der Vorginge beim Kristallisieren aus einer
Ti50Al Schmelze.

Im folgenden werden die beiden wichtigsten Phasen Y- TiAl und 0p-TizAl
detaillierter beschrieben.

v- TiAl: Erste metallographische Untersuchungen der Phase y- TiAl sind in [6, 7]
beschrieben. Diese zeigen, daB dic Phase einen sehr groBen Homogenitdtsbereich
besitzt. Die Struktur der Phase ist tetragonal L1g (CuAu- Typ) mit ¢/a=1.015 fiir die

stochiometrische Zusammensetzung [8]. Es bilden sich abwechselnd Ebenen von
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Titan und Aluminium aus [9]. Die Struktur ist in Fig. 3 aus verschiedenen
Perspektiven dargestellt. Die elektronische Struktur der Bindungsverhiltnisse hat
einen entscheidenden Einfluf auf die mechanischen Eigenschaften. Die Resultate
verschiedener Untersuchungen [10-14] kénnen wie folgt zusammengefalit werden:
(i) Die Bindungen innerhalb der Ti- Ebenen sind gerichtete d-d Orbital
Bindungen, welche durch Behinderung der Versetzungsbewegung einen
groBen Beitrag zu Sprodigkeit liefern.
(ii) In den Al- Ebenen dominiert rein metallische Bindung.
(iii) Die unterschiedlichen Ebenen sind iiber gerichtete Ti-d-Al-p
Hybridisierung  verbunden, welche zu einer - hohen  Anti-
Phasengrenzenergie fithrt. Dies fiihrt zu einer hohen Sprodigkeit des
Materials.
Die Gitterparameter hiingen von der Zusammensetzung ab [9]. Im Existenzbereich
der Phase werden keine strukturellen Leerstellen gebildet, vielmehr bilden sich bei
nichtstéchiometrischer Zusammensetzung Antisite Defekte aus, wie Positronlebens-
daveruntersuchungen zeigen [15]. TiAl hat den hochsten Schmelzpunkt (Ty=1480°C
bei 51at% Al) im System Ti-Al und bleibt bis zur Schmelze geordnet.

Right

Fig. 3: Kristallstruktur der Phase ¥ TiAl. Die Projektion ist so gewdhit,
daf3 die Bildung der Ebenen erkennbar ist.



o-TizAl: Die Phase kristallisiert in einer hexagonalen Do19 Struktur (NisSn- Typ).
Diese ist isomorph zu o~ Ti. Die Phasengrenze o~ T¥/ 0p-TizAl im Bereich von 20at%
Al wurde stark diskutiert und ist mittlerweile gesichert [16].

z
fActive

Right

Fig. 4: Kristallstruktur der Phase 0p-TizAl. (Al- Atome grof3, Ti- Atome
klein)[17]

2.2 Mechanische Eigenschafien

Die intermetallische Phase Y- TiAl des Zweistoffsystems Titan- Aluminium wurde
bereits Anfang der 70er Jahre als potentieller Hochtemperaturwerkstoff erkannt.
Einphasige TiAl Werkstoffe haben als intermetallische Phase eine sehr hohe
Festigkeit. Das Problem ist die geringe Duktilitit und die schwierige Bearbeitbarkeit
bei Raumtemperatur. Untersuchungen an zweiphasigen Legierungen (TiAl, TizAl)
zeigen eine deutliche Verbesserung der Duktilitit [18]. Die Mikrostruktur 1Bt sich
durch thermo-mechanische Behandlung des Gussgefiiges gezielt einstellen, wobei
ein feinkorniges Gefiige mit einem hohen Anteil an lamellaren K6rnern zu optimalen
mechanischen Eigenschaften fiihrt [19-23]. Somit wurde die Anwendbarkeit neu
diskutiert. Neben kontrollierter thermischer sowie auch thermo- mechanischer

Behandlung, ergibt sich ein weites Feld der Materialoptimierung. Zulegieren von
10



terndren Elementen im Bereich 1-3at% wie V, Hf, Cr und Mn erhéht die Duktilitit
signifikant; Nb, Ta und W wirken hértend und verschlechtern die Duktilitit
wesentlich [24- 30]. Das mikroskopische Verstindnis der Effekte ist lickenhaft. Es
wird diskutiert, daB die Bindungsverhﬁltnissé elektronisch verindert werden [31].
Nach [32] kann die Versprodung von TiAl durch Wasserstoff und Mn auf atomarer
Ebene durch die Behinderung der Versetzungsbewegung verstanden werden.
Dariiber hinaus hat die Legicrung meist eine verdnderte Mikrostruktur (grain-
refinement) und andere thermodynamische Eigenschaften, so daf die Separation und
Interpretation der Effekte erschwert ist.

Insgesamt 1dBt sich dic Entwicklung von TiAl- basierten Werkstoffen an der
Komplexitit der Zusammensetzung und des mikrostrukturellen Designs der
untersuchten Legierungen ablesen. Erste Untersuchungen fanden an bindrem
Gussmaterial statt [6, 7]. Nach Entwicklung von optimierten Gusstechniken zur
Herstellung von sauerstoffarmen TiAl konzentrierten sich Untersuchungen auf
ternére Systeme (z.B. TiA12Cr) und quaternire Legierungen (TiA12Cr2Nb). Moderne
Werkstoffe, die kurz vor der Anwendung stehen, sind z.B. y-TAB mit einer
komplexen Zusammensetzung: Ti47A11,5Nb1Mn1Cr0,2Si0,2B. Die Kriechbestin-
digkeit wird durch Borid-Ausscheidungen deutlich verbessert im Vergleich zu
ghnlichen TiAl-Legierungen ohne Bor, obwohl diese firr ein sehr feinkorniges
Gefiige sorgen. Die Boride verursachen eine wirkungsvolle Behinderung der
Versetzungsbewegung

Zur endkonturnahen Herstellung von Halbzeug wurde die pulvermetallurgische
Herstellung entwickelt, welche jedoch bis heute in den Herstellungskosten nicht

konkurrenzfihig ist.
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3 Oxidationsverhalten von TiAl

Das Oxidationsverhalten von TiAl wird seit der grundlegenden Arbeit von Choudury
[33] intensiv untersucht. Das aufkeimende Interesse an dieser intermetallischen
Phase spiegelt sich in mehreren Ubersichtsarbeiten Anfang der 90‘er wieder [34]. In
jingster Zeit wurden weitere zusammenfassende Arbeiten verdffentlicht [35]. Im
Folgenden wird nach einer Einfiihrung in die Theorie der Oxidation von Metallen der
Kenntnisstand und die Interpretation der Ergebnisse beziiglich TiAl dargestellt.

3.1 Theorie der Oxidation von Metallen

3.1.1 Oxidation von einfachen Metallen

Die Oxidation von Metallen ist ein wichtiges Forschungsgebiet seit Anfang des
letzten Jahrhunderts. Eine ausfiihrliche Beschreibung findet sich in [36]. Hier sollen
nur die wesentlichen Konzepte und GroBen kurz angerissen werden.

Die Reaktion von gasformigem Sauerstoff mit einer reinen Metalloberfliche wird

durch folgende Gleichung beschrieben:
x Me+ -%,-02 & MeO, 1)

Die Gleichgewichtskonstante dieser Reaktion ergibt sich nach dem Massenwirkungs-

gesetz zu:

a e,
K= —2a% 19))

aj B3P
mit den Aktivitéiten aMe,0,> AMe der festen Bestandteile und dem Partialdruck Po, des
gasformigen Sauerstoffs. Die Gleichgewichtskonstante K der Reaktion ist mit der
freien Bildungsenthalpie verkniipft:
AG® = - RTIn(K) 3
Bei reinem Metall und reinem Oxid werden die Aktivititen zu eins gesetzt:
Uy = Gy = 1 @

Der Sauerstoffpartialdruck im Gleichgewicht wird dann nur noch durch die
Temperatur und die freie Bildungsenthalpie der Reaktion bestimmt.
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Liegt der Sauerstoffpartialdruck an dem Metall {iber diesem kritischen Wert, so wird
Oxid gebildet. In Fig. 5 sind fiir verschiedene Reaktionen die entsprechenden
kritischen Sauerstoffpartialdriicke angegeben. Je niedriger dieser Partialdruck ist,

2AG°

In B, (Me/ Me,0,)= =t

desto unedler ist das Metall.

P, (bar)

7

Fig. 5: Temperaturabhiingige Sauerstoffpartialdriicke von reinen

0

1 ' 1 " 1 LA B 1 ' 1

a(Me)=a(MeO)=1 |

N¥NIO
Co/CoQO

FelFeO

Cricr,o,

SiSio,

AVALON TVTIO
] 3 | 1 1 X 1 i 1 ) 1

0,6 0,7 0,8 0,8 1,0 1.1
1/T (10%/K)

Metall/Oxid- Gleichgewichten [94].

3.1.2 Kinetik der Oxidation nach Wagner

Neben diesen thermodynamischen Stabilitétsbetrachtungen ist fiir die tatséichliche
Ausbildung der geschlossenen Zunderschicht eine kinetische Beschreibung

notwendig.

Die Wachstumskinetik von Oxidschichten wurde zeitgleich in [37] und [38]
beschrieben. Die Reaktion der reinen Metalloberfléiche mit Sauerstoff ist schon nach
kurzer Zeit abgeschlossen. Ist eine geschlossene Zunderschicht gebildet, so ist der
Materialtransport durch Diffusion von Metall- bzw. Sauerstoffionen durch diese der
bestimmende Faktor fiir die Kinetik der weiteren Oxidation. Bei hohen Temperaturen

14
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findet man bei dicken Oxiden im allgemeinen ein parabolisches Wachstum. Die
zeitliche Anderung der Schichtdicke x ist dann umgekehrt proportional zur jeweils
vorliegenden Schichtdicke:

dx k

P (6)
Integration von (6) liefert die zeitliche Anderung der Schichtdicke:

x(£)* = 2kt bzw. x(t) = 2kt )
Eine kontinuierliche Bestimmung der Schichtdicke bei hohen Temperaturen ist
experimentell nur schwer moglich. Daher wird meist die flichenbezogene
Massenzunahme infolge der Sauerstoffaufnahme beim Oxidieren gemessen

(thermogravimetrische Analyse, TGA). Uber die Dichte des Oxids p ye,0,0nd die
molaren Massen m,und my, , wird die Dicke mit der entsprechenden

Massezunahme AM einer Probe mit der Oberfliche A unter Annghme einer
porenfreien, homogenen Schicht der Dicke x verkniipft:

AM y-m,
—=x 8
% (Pye,0, leoy) )

Zusammenfassend ergibt sich dann aus (7) und (8) fiir das Zeitgesetz mit der
Einfiihrung der parabolischen Zeitkonstante kp:

AM

T= kp-l‘ 9
Aus dem zeitlichen Verlauf der Massenzunahme AM folgt als die gemessene GroBe
die Wachstumskonstante k, bei bestimmten Randbedingungen fiir einen gewissen
Zeitraum der Oxidation. In Fig. 6 sind typische Werte fiir verschiedene Metalle bei
Oxidation in O, in Abhingigkeit von der Temperatur zunsammengestellt. Die
Unterschiede erstrecken sich iiber mehrere Grd8enordnungen und spiegeln die

Variation der Diffusionskonstante im Oxid wider.
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Fig. 6: Zusammenstellung der parabolischen Zeitkonstanten fiir

verschiedene Metalle und AlOs bildende Legierungen
[36, 39].

Zur Interpretation der parabolischen Wachstumskonstanten ki, ist eine atomistische

Beschreibung notwendig. Diese wurde zuerst von Wagner [43] vorgeschlagen. Der
, Stofftransport wihrend der Oxidation erfolge durch die kompakte Oxidschicht unter
} folgenden Annahmen [39]:

a) In der Schicht wandern nur Ionen und Elektronen, aber keine neutralen
Teilchen

b)An den Grenzflichen Me/MesOy und MeO,/0; liegt stets
thermodynamisches Gleichgewicht vor.

¢) An jeder Stelle der Schicht herrscht Elektroneutralitiit.

Der Stofftransport ist dann proportional dem Gradienten im elektrochemischen
Potential und fiir die parabolischen Wachstumskonstanten k;, 146t sich zeigen:
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a Mel MeO

Me

kp =c, (Dye +
o Meoro
Me

‘ZQ‘IDO)dlnaMe (10)
ZMe

Hierbei ist co=cumelzmel=Colzol die Aquivalenzkonzentration von Me,Oy, mit den
entsprechenden Wertigkeiten z der Reaktionspartner. Die Integrationsgrenzen be-
schreiben die beiden Phasengrenzen der Oxidschicht. Die parabolische Oxidations-
konstante ist also im wesentlichen durch die Diffusionskonstanten Dye und Dg
bestimmt. Diese sind auler von der Temperatur stark von der Defektstruktur und der

Dotierung der Oxidschicht abhéngig.

Es sei angemerkt, dal im realen Experiment durchaus andere Zeitgesetze beobachtet
werden. Ein lineares Wachstum wird beobachtet, wenn der begrenzende Faktor die
Sauverstoffverfiigbarkeit an der Grenzfliche MeO/O,, der Sauerstoffantransport oder
eine RiBBbildung in der Schicht ist. Ein sog. logarithmisches Wachstum erfolgt bei
niedrigen Temperaturen und diinnen Schichten (,,Blaugliihen*). Es werden auch
Kombinationen von verschiedenen Mechanismen und Anderungen im Oxidations-
mechanismus wihrend der Oxidation beobachtet. Die Auswertung der thermo-
gravimetrischen Messungen und die Interpretation der Ergebnisse ist somit hdufig
nicht eindeutig und ohne weiterfiihrende Untersuchungen schwierig zu fithren.

Das Pilling- Bedworth Verhilinis [38] beschreibt die Volumenénderung pro Mol
Metallatome infolge der Oxidation. Bei Volumenabnahme (PBR kleiner 1) reifien die
Schichten infolge von Zugspannungen wihrend der Oxidation auf. Nimmt das
Volumen stark zu, so buckeln die Schichten auf. Das PB- Verhiltnis hat groBen
EinfluB auf die Schichtmorphologie. Fiir die Oxidation von Titan und Aluminium
findet man nach [40] Werte von 1,7 bzw. 1,3, was sich in der Schichtmorphologie
bei Oxidation von Tiund Al widerspiegelt.

Oxidschichten mit Schutzwirkung bei hohen Temperaturen zeichnen sich dadurch
aus, daB sie sehr dicht sind, gut haften wund eine langsame
‘Wachstumsgeschwindigkeit haben. Diese Eigenschaften erfiillen nur die Oxide
AlO3, Si0; und Cr;0s. Cr- Oxid bildet ab 950 °C die fliichtige Verbindung CrOs;
[41]. Somit verbleiben zum Oxidationsschutz bei hohen Temperaturen nur
Werkstoffe, welche Al- bzw, Si Oxidschichten bilden. Die parabolische
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Zeitkonstanten (Fig. 6) zeigen, daBl die Bildung von Al,O; Schichten zu optimalen

Oxidationsschutz bei hohen Temperaturen fiihrt.

3.1.3 Oxidation binarer Legierungen

Zur Beschreibung der Oxidation bindrer Legierungen sind folgende Punkte zu be-

riicksichtigen:

a) freie Bildungsenthalpien aller in Betracht kommender Reaktionsprodukte

b) die Wachstumsgeschwindigkeit dieser Produkte

c) gegenseitige Loslichkeiten

d) Anderung der Transporteigenschaften durch Dotierungseffekte

e) die Bildung terndrer Phasen

f) Diffusionsprozesse und Anderung der Zusammensetzung im
Grundwerkstoff

g) innere Oxidation

f) die Aktivitdten der beteiligten Elemente

Diese Randbedingungen sind oftmals nicht vollstéindig fiir eine spezielle Legierung
bekannt, so daB das Oxidationsverhalten von Legierungen im Allgemeinen nicht
vorhergesagt werden kann, Welches der Elemente die Oxidschicht bildet, wird durch
die freie Bildungsenthalpie der Oxide sowie die Aktivititen der beteiligten
Reaktanten bestimmt. Die Aktivititen kOnnen stark von eins abweichen.
Experimentell sind sie durch sorgféltige Messung des Sauerstoffpartialdruckes tiber
der Legierung meBbar (Fig. 7). Neben der Bildung der Oxidschicht kommt es bei
Eindiffusion von Sauerstoff zu innerer Oxidation, wobei sich im Material
Ausscheidungen des thermodynamisch stabilsten Elements vornehmlich an
Korngrenzen bilden. Dies fiihrt zu starker Versprodung des oberflichennahen
Bereichs. Durch selektive Oxidation wird die Materialzusammensetzung des
Werkstoffes beeinfluBt. Insbesondere bei intermetallischen Phasen mit eindeutiger
Stochiometrie fithrt dies zur Bildung neuer Phasen im Grundwerkstoff.

Die kinetischen Aspekie der Bildung der Oxidschicht von bindren Legierungen
bingen von der Zusammensetzung des Grundwerkstoffes ab. Die Oxidation von

bindren Legierungen wurde von Meier [42] zusammenfassend beschrieben. Im
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folgenden werden die wesentlichen Aspekte dargestellt. Das Element mit der groBten

thermodynamischen Stabilitédt aller moglichen Oxide bildet erst bei hinreichend
groBer Konzentration die Oxidschicht der Legierung. Ist dic Konzentration nicht
hinreichend, findet innere Oxidation statt. Wagner [43] hat den ﬁbergang von innerer
Oxidation zur Bildung einer Oxidschicht BOy auf einer Legierung AB quantitativ
beschrieben. Die Grenzkonzentration des Elements B ergibt sich aus:

N %
0 78 NoDoVM)
| 26 Toorm 11
Ns ( 2D,V (

wobei NgDy die Sauerstoffpérmeabilitéit in A, Vi und Vo die molaren Volumen des
Metalls bzw. des Oxids BO, und Dz der Diffusionskoeffizient vom Element B in A
ist. Der Faktor g* beschreibt den kritischen Volumenanteil des Oxids, ab dem eine
duBere, geschlossene Oxidschicht gebildet wird. Dieser einheitenlose Faktor betrigt
in vielen Fillen ca. 0,3.

Diese Betrachtung gilt sehr gut fiir die Beschreibung der Hochtemperaturoxidation
von Edelmetallegierungen (Au, Ag, Pt Legierungen). Zur Beschreibung der
Oxidation von intermetallischen Phasen muf8 zusitzlich die eingeschriinkte
Stochiometrie der Legierung, somit die Bildung neuer Phasen an der Oxid- Metall
Grenze beriicksichtigt werden. Des weiteren bilden sich in der Anfangsphase oft
Mischoxide, so daB die Annahmen zu GI. (11) nicht streng erfiillt sind,

3.2 Kenntnisstand fir TiAl

Wie aus Fig. 5 ersichtlich, ist die freie Bindungsenthalpie der Oxidation von Ti und
Al schr dhnlich. Somit bildet sich bei der Oxidation von reinem TiAl eine
Mischoxidschicht, deren hoher Anteil von Rutil (TiO,;) mit seiner hohen
Sauerstoffionenleitfiihigkeit zu einer schnellwachsenden und pordsen Oxidschicht
fithrt [44]. Trotz des hohen Anteils von Al bildet sich keine schiitzende AlLOs-
Schicht aus. Die Aktivitit der Elemente liegt deutlich unter eins und ist stark von der
Zusammensetzung abhingig [45, 46]. Die gegenseitige Abhiéingigkeit der Aktivititen
von Tiund Al ist in Fig. 7 dargestellt.
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Fig. 7: Thermodynamische Aktivititen im System Ti-Al nach [45]. Die

Abweichung von idealem Verhalten ist deutlich.

Die kritische Al Konzentration fiir TiAl, ab der sich eine geschlossene Al,Os Schicht
bilden soll, wurde in [47] zu 59at% nach Gl (11) berechnet, in einer spiteren Arbeit
[91] mit aktualisierten thermodynamischen Daten gar zu 77at%. Diese Werte sind
aber kritisch zu bewerten und entsprechen nicht den experimentell gefundenen
Bedingungen. Durch die #hnlichen Stabilitdten von Ti und Al bildet sich ein
Mischoxid aus, welches nicht den Annahmen von GL (11) entspricht. Eine
weitergehende Beschreibung wird in [48] unter Beriicksichtigung der Bildung eines
Mischoxids dargestellt. Die kritische Konzentration erhSht sich in  dieser
Beschreibung im Vergleich zu der aus Gl (11) bestimmten. Die quantitative
Beschreibung erfordert genaue Kenntnis der thermodynamischen Daten aller sich
bildenden Phasen und des Einflusses der Mikrostruktur der Oxidschicht, welche
nicht volistindig vorhanden sind.

Die experimentellen Ergebnisse sind zahlreich und z.T. widerspriichlich. Generell
wird immer eine deutlich strukturierte Oxidschicht gefunden, deren Aufbau sich in
verschiedenen zeitlichen Phasen der Oxidation éndert. Diese Phasen lassen sich auch
20



anhand der zeitlichen Massenzunahme bei der Oxidation unterscheiden und sind in

Fig. 8 schematisch dargestellt. Eine detaillierte Korrelation zwischen der
Mikrostruktur der Oxidschicht und der zeitlichen Massenzunahme wurde in [49]
erstellt. In der schnellen transienten Oxidation in den ersten Minuten bildet sich eine
diinne Mischoxidschicht TiO,/ALOs aus. Danach wichst in Phase H eine mit ALO3
Ausscheidungen angereicherte Mischoxidschicht mit einer #uBeren TiO,
Deckschicht. Die ALO; Ausscheidungen wachsen zusammen und bilden in Phase III
eine geschlossenen, vergrabene Al,O3 Schutzschicht. In dieser Phase findet man die

kleinste parabolische Zeitkonstante. Diese ist jedoch nicht stabil,
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Fig. 8: Schematische Darstellung der Massenzunahme bei der

Oxidation von TiAl an Luft bei 900°C [49].

In Fig. 8 ist in Phase IV eine katastrophale Oxidation (,,Break- away") zu erkennen.
Der Zeitpunkt, ab dem dies auftriit, variiert stark und liegt bei 900°C zwischen 300 h
und 1000 h. Die genauen Griinde sind bisher noch umstritten. In {49, 50] wurde aus
Markerexperimenten gefolgert, daB sich im Verlauf der ,,Break- away® Oxidation der
grundlegende Wachstumsmechanismus nicht #ndert und somit die Bildung von
Mikrorissen ausgeschlossen werden kann. Diese Uberlegung wird in {49] weiter
ausgefithrt. Der Sauerstoffpartialdruck in dicken Oxidschichien sinkt so weit ab, daB

sich die Defektstruktur im TiOj #ndert. Somit wird p- Typ TiO,, welches ecine
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geringe Leitfihigkeit fir A" Ionen besitzt, zu n- Typ mit einer sehr guten

TIonenleitfihigkeit. Dies fiihrt zur Auflosung der Al- Oxid angereicherten Schicht und
somit zu einer verstirkten Oxidation. Der Einflu von Makrorissen in der Schicht

infolge von mechanischen Spannungen wird in [51] diskutiert.

Der EinfluB des Luftstickstoffs auf die Oxidation wurde eingehend von
Dettenwanger [52] untersucht. Es wurden bei Oxidation von TiAl an Lauft
Nitridphasen an der Metallrandzone gefunden. Diese behindern die Bildung einer
geschlossenen Al,Os Schicht und fithren somit zu einer beschleunigten Oxidation in
Phase II der Oxidation. Fir die Oxidationseigenschaften ist auch die
Oberfliichenbehandlung der untersuchten Proben von entscheidender Bedeutung
[33]. Durch Schleifen werden in die Oberfliche Deformationen eingeprigt, welche
die Diffusionseigenschaften verindern. Dieser Effekt wurde bei Oxidation an reinem
Sauerstoff gefunden. Die Oxidation an Luft ist unabhiingig von der
Oberflichenbehandlung [50, 53]. Der EinfluB von Wasserdampf zeigt sich bei
Untersuchungen an kiinstlicher, trockener Luft im Vergleich zu Laborluft [54] (in
diesen Untersuchungen wurde Laborluft mit 30% Feuchte verwendet).. Im
Allgemeinen hiingen die Oxidation und die mechanischen Eigenschaften stark von
der Mikrostruktur der untersuchten Legierungen ab. Die mechanischen
Eigenschaften erfordern eine lamellare Struktur, welche durch den hohen Anteil von
TizAl zu schlechten Oxidationseigenschafien fithrt. ,

Durch selektive Oxidation von Al findet man direkt unterhalb der Oxidschicht eine
Al- verarmte Zone. Wie in TEM Untersuchungen nachgewiesen wurde, bildet sich
eine neue Ti-Al-O Phase (X- Phase). Die genaue Strukiur dieser kubischen Phase ist
bis heute in Diskussion [55]. Die thermodynamischen Daten dieser Phase sind nicht
bekannt, so daB sich die in Kapitel 3.1.3 vorgestellten Diskrepanzen zwischen
Oxidationstheorie und experimentellem Befund erkliren. Die Phase bildet sich nach
langen Oxidationszeiten (ab ca. 130h) in op-TiAl um. Eine vollstindige
Umwandlung ist aber erst ab ca. 5000 h zu erwarten. Eine thermodynamische

Beschreibung dieser Umwandlung findet sich in [55].
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3.3 Maoglichkeiten der Verbesserung des Oxidationswider-
standes von TiAl- Werkstoffen

Zur Verbesserung des Hochtemperaturoxidationsverhaltens von TiAl- Legierungen
wird neben Coatings, welche keine Langzeitstabilitit besitzen und deren
Haftfestigkeit und mechanische Belastbarkeit zu wiinschen iibrig 148t, hauptséchlich
versucht, durch Legieren des Grundwerkstoffes die sich bildende Oxidschicht zu
beeinflussen. Dieser Weg erfordert die definierte Herstellung der Legierungen und
die Untersuchung des Einflusses der Legierungselemente auf das Gefiige und die
mechanischen Eigenschaften des Werkstoffes. Eine Vielzahl von Arbeiten sind auf
diesem Gebiet verOffentlicht. Die Elemente lassen sich gemifl ihres
Schutzmechanismus und der benétigten Mindestkonzentration in zwei Klassen

einteilen. Hier wird zwischen Mikro- und Makrolegierungselementen unterschieden.

3.3.1 Makrolegierungselemente

Der ,klassische” Weg besteht im Zulegieren von einigen Gewichtsprozenten. In

einer Reihe von Arbeiten wurde der Einflu von einigen at% an dem betreffenden

Legierungselement beschrieben.
Element |Wirkung Referenz
v negativ [56]
Mn negativ [56]
Cr negativ [56]
Cu negativ [56]
Mo positiv [57]
Si positiv [571
w positiv [57]
Nb positiv 571

Tabelle 1: Ubersicht der in der Literatur beschriebenen Elemente, die
in einem Konzentrationsbereich von einigen at% einen Effekt

auf das Oxidationsverhalten zeigen.
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Die Legierungsentwicklung in Richtung eines Werkstoffes, der gute Hochtempe-

raturoxidationseigenschaften oberhalb von 800°C mit guten mechanischen

Eigenschaften bei Raumtemperatur verbindet, ist noch nicht abgeschlossen.

3.3.2 Mikrolegierungselemente

Liegt die benttigte Minimalkonzentration zur Verénderung des Oxidationsverhaltens
deutlich unter 0,5at% so liegt ein Mikrolegierungseffekt vor.

Einen Uberblick iiber die in der Literatur beschriebenen Elemente ist in Tabelle 2 zu
finden.

Element [krit. Konz. (ppm) |Referenz
B 35 571

C 600 [57]

P 70 [58]

Cl 500 [59]

Br k.A. [59]

J k.A. [59]

F kA, [59]

Te 60 ‘ [60]

Tabelle 2: Ubersicht der in der Literatur beschriebenen Elemente, die
in einem Konzentrationsbereich kleiner als 0,5at% einen

positiven Effekt auf das Oxidationsverhalten zeigen.

Es ist anzumerken, daB der GroBteil der Arbeiten rein empirisch eine Verbesserung
des Oxidationsverhaltens feststellt. FEine systematische Untersuchung der
Mechanismen und der Mikrostruktur der sich bildenden Schichten liegt nur fiir P und
Cl vor [58, 59].

Im folgenden sei der Kenntnisstand bzgl. des Cl zusammengefaBt. Kumagai stelite
1995 an pulvermetallurgisch hergestelltem Ti47Al1,7Mn ein hervorragendes
Oxidationsverhalten fest. Dies wurde auf eine ,,Verunreinigung® des Werkstoffes mit
500ppm Cl zuriickgefiilhrt. Bei der Herstellung wurde das Material nicht

aufgeschmolzen, so daB das fiber den Titanschwamm eingebrachte Cl nicht
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ausdampfen konnte. Die Variation des Cl Gehaltes zeigt, dal eine
Mindestkonzentration erforderlich ist. Der Effekt ist bis zur Degradationstemperatur
von 1300°C wirksam. Es wird ein mdglicher Mechanismus vorgeschlagen, welcher

in Kapitel 3.4 detaillierter diskutiert wird.

3.4 Theorie des Cl- Effektes

In dieser Arbeit werden drei Modelle zur Erklérung des Cl- Effektes diskutiert, die in
der Literatur Beachtung finden. Im Folgenden werden die wesentlichen Argumente
dieser Modelle vorgestellt. Das mittlerweile favorisierte Modell wird dabei detailliert
dargestellt. Die in dieser Arbeit gefundenen experimentellen Hinweise zu seiner
Giiltigkeit werden in Kapitel 5.1 diskutiert.

In [61] wird zur Erklirung des Cl Effekts ein moglicher Mechanismus
vorgeschlagen. Der Effekt wird durch Dotieren des Titanoxids erkldrt. Chlor besetzt
aufgrund seiner Wertigkeit vornehmlich Sauerstoffvakanzen und verringert somit die
Ionenleitfihigkeit des Rutils. Auf diese Weise soll der Sauerstofftransport im Rutil
verringert werden, wodurch die Bildung einer Al,O3 Barriere gefordert wird.

Von Taniguchi [62] wird vorgeschlagen, daB bei Anwesenheit von Cl selektiv Ti in
Form von fliichtigen Titanchloriden dem Werkstoff wihrend der Oxidation entzogen
wird. Somit wird der Werkstoff an der Oberfliche effektiv mit Al angereichert,
wodurch eine ALO; Bildung gefordert wird. Des weiteren wird im
thermogravimetrischen Experiment durch den Masseverlust eine geringere

Oxidationsrate gemessen.
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Fig. 9: Verlauf der Partialdriicke der gebildeten Metallchloride in Ab-
hingigkeit vom Cl Partialdruck, gerechnet fiir den Gleich-
gewichtssauerstoffpartialdruck der Reaktion Ti/TiO bei 900 °C
von 2.5-10°% bar. Die Bereiche A, B, C werden anhand Fig. 10
im Text diskutiert.

In [86] wird ein komplizierterer Mechanismus vorgeschlagen, welcher auf
thermodynamischen Rechnungen beruht. Der stattfindende Korrosionsprozefl wird
als 'aktive Oxidation' beschrieben, bei der fliichtige Chloride an der Metall/Oxid-
Grenzfliche gebildet werden [63,64]. Es wird angenommen, daB bei hohen
Temperaturen ein verstirkter Massetransport iiber diese fliichtigen Metalichloride
stattfindet.

Im Falle von TiAl sind beide Legierungselemente getrennt an einem solchen Prozef
beteiligt. Untersucht man den Gleichgewichtspartialdruck der Chloride von Titan
und Aluminium bei 900 °C, so ergibt sich ein Verlauf, wie in Fig. 9 gezeigt.
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Fig. 10: Schematische Darstellung der drei Bereiche des Cl-
Partialdruckes bei der Hochtemperaturoxidation von TiAl

Bei kleinen Cl Partialdriicken ist A1CI die stabilste Verbindung, Wird nun analog zur
aktiven Oxidation in chlorhaltigen Atmosphiren angenommen, daB erst ab einem
Partialdruck von 107 bar ein signifikanter Materialtransport iiber das betreffende
Metallchlorid stattfindet, so lassen sich drei Bereiche definieren. In Fig. 10 sind die
Vorgiinge bei der Oxidation in den jeweiligen Konzentrationsbereichen schematisch
dargestellt. Bei sehr kleinem Cl Partialdruck findet kein signifikanter Material-
transport statt, da fiir alle Chloride der Partialdruck zu gering ist (Bereich A). Erhoht
sich der Cl- Partialdruck, so wird zuerst AICI in hinreichendem MaBe gebildet,
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sofern der Sauerstoffpartialdruck im Bereich von 10~ 7 bar verbleibt. Dadurch kommt
ein selektiver Al Transport iiber Mikrorisse zustande. Das Chlorid wird im
oberflichenniitheren Bereich der Oxidschicht, wo ein hoherer Sauerstoffpartialdruck
vorherrscht, oxidiert und bildet AL Os. Das frei werdende Cl steht dem Prozel wieder
zur Verfiigung, Somit findet in diesem Konzentrationsbereich von Cl ein
katalytischer KreisprozeB statt, der zur Ausbildung und Stabilisierung einer Al,Os
Schicht fithrt (Bereich B). Dieser Kreisproze8 hat zur Voraussetzung, daB ein ge-
eigneter Sauerstoffpartialdruckgradient vorliegt.

Bei noch hoherem Chlorpartialdruck wird zusitzlich noch iiber TiCl; Titan
transportiert. Dadurch findet eine verstirkte Oxidation statt und es bildet sich eine
Mischoxidschicht aus. Des weiteren werden durch Verdampfung dieser Chloride und -
anschlieBende Oxidation pordse und schlecht haftende Oxidschichten gebildet,
welche bei Temperaturwechéeln abplatzen konnen (BereichC). Aus Fig. 9 ist
ersichtlich, daB der Bereich, in dem Al selektiv transportiert wird, sehr eng ist und
bei kleinen ClI Konzentrationen liegt.

28



4  Methoden

4.1 Grundlagen der lonenimplantation

Bei der Ionenimplantation dringen hochenergetische Ionen in den Festkorper ein und
werden infolge von einzelnen Streuprozessen abgebremst. Dieser Vorgang ist
statistischer Natur und fiihrt zu Verteilungsfunktionen. Eine erste analytische
Beschreibung des Energieverlusts von energetischen Ionen im Festkérper wurde von
Rutherford und Bohr [65, 66] erbracht und ist in mehreren Arbeiten zusammengefa3t
z.B. [67-69]. Eine geschlossene Beschreibung erfolgte durch Lindhard, Scharff und
Schiott [70]. Nach diesen Autoren spricht man von der LSS-Theorie. Heutzutage
lassen sich die Prozesse sehr schnell auf einem handelsiiblichen PC simulieren, so
daB die praktischen Berechnungen zur Bestimmung der Tiefenverteilung der
implantierten Spezies durchweg auf diesem Wege vollzogen werden.

Ein Ion wechselwirkt beim Eindringen in einen FestkOrpers einerseits mit den
Elektronen, andererseits mit den Kemen der Aiome. Diese beiden
Wechselwirkungen konnen in guter Niherung getrennt betrachtet werden. Der
Energieverlust pro Lingeneinheit wird Bremsvermdgen (englisch: ,,Stopping
Power“) genannt und ist fiir weite Energicbereiche in Abhingigkeit von der Projektil/
Target Kombinationen beschreibbar. Der elektronische Anteil des Energieverlustes
dominiert im hochenergetischen Bereich, der nukleare Anteil kommt erst bei
kleineren Energien, d.h. kurz vor der endgiiltigen Abbremsung der Ionen, zum
Tragen. In Fig. 11 ist das berechnete elektronische und nukleare Bremsvermogen fiir

Cl in einem TiAl Target dargestelit.
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Fig. 11: Elektronisches und nukleares Bremsvermdgen fiir Cl in TiAl
Target fiir verschiedene Energien (TRIM [89]).

Nach der LSS Theorie haben die Ionen eine gauBférmige Reichweitenverteilung, die
durch den Mittelwert und die Streuung eindeutig beschrieben ist. Diese GroBen
werden im Zusammenhang der Ionenimplantation meist als ,projizierte Reichweite*
R, und ,.Jongitudinales Straggeling“ AR, bezeichnet. Experimentelle Untersuchungen
und Monte Carlo Simulationen (z.B. TRIM [89]) zeigen jedoch, daBl durchaus
unsymmetrische Verteilungen beriicksichtigt werden miissen. Bei unsymmetrischen
Verteilungen der Ionen werden zur Beschreibung zwei weitere Momente der
Verteilung benétigt, die Schiefheit (,,Skewness®) und Flachheit (,,Kurtosis®). Dann
138t sich die Verteilung mittels Pearsonverteilungen anpassen. Diese ergeben sich als
Losungen einer Differentialgleichung [71]. Bei physikalisch sinnvollen Parametern
gentigt die Beschreibung der Verteilung durch Pearson 4, welche in dieser Arbeit
durchgehend verwendet wurde. Das Softwarepaket PROFILE [72] (Implant Sciences
Corporation) faBt die Daten vieler TRIM Simulationen zusammen und interpoliert
die dritten und vierten Momente. Die so berechneten Tiefenverteilungen stimmen
sehr gut mit experimentell gefundenen Verteilungen iiberein, Fiir hohe Dosen wird

zusdtzlich der Materialabtrag durch Ionenzerstdubung beriicksichtigt, wodurch die
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Profilform verbreitert wird und der Schwerpunkt der Tiefenverteilung niher zur

Oberfliche riickt.

Der Impulsiibertrag auf die Atome des Festkorpers filhrt zur Schiidigung entlang des
Weges der Ionen. Je nach Energie und Masse der implantierten Ionen und der Masse
des Targets werden Atome von ihren Gitterplitzen verlagert. Diese wiederum
besitzen nach dem StoB ebenfalls eine gewisse kinetische Energie, so daB auch diese
Stoe mit Targetatomen durchfiihren, bis sie gestoppt sind. Somit wird die
eingebrachte Energie des primiren Ions in einer StoBkaskade dissipiert. Diese
ballistischen Effekte werden sehr gut durch Monte Carlo Simulationen beschrieben
(TRIM). Als einfachster Defekttyp entsteht eine Leerstelle und ein
Zwischengitteratom (Frenkel- Paar). Durch Zusammenlagerung entstehen auch
komplexere Defekte (z.B. Versetzungsringe, amorphe Cluster). Bei hohen Fluenzen
iberlappen sich die geschiddigten Gebiete bis zur vollstindigen Amorphisierung des
geschiidigten Gebiets.

In dieser Arbeit wurde bei Raumtemperatur bzw. bei erhShten Temperaturen
implantiert. Unter diesen Bedingungen findet schon wihrend der Implantation eine
Rekombination der Frenkel- Paare und somit ein Ausheilen der Schiden statt. Die
quantitative Beschreibung erfordert demnach nicht nur die Beriicksichtigung
ballistischer Effekte, vielmehr auch die der thermodynamischen Aspekte der
beteiligten Elemente und Phasen. Der Zustand direkt nach der Implantation ist fern
vom thermodynamischen Gleichgewicht. Dieses wird erst durch eine Temperung
nach der Implantation erreicht (Ausheilungsstufen der Strahlenschiden). Bei
einfachen Metallen dominiert wegen der Flexibilitit der metallischen Bindung und
der einfachen Struktur die Schadensausheilung schon wiihrend der Implantation. In
geordneten intermetallischen Phasen mit teilweise kovalenten Bindungen mufl der
EinfluB der Strahlenschiden beriicksichtigt werden. Der EinfluB einer Si
Implantation mit hoher Dosis (z.B. 8-10" Sicm™®) auf die Phasen des Werkstoffs
TiAl wird in Kapitel 5.3 diskutiert. Diese Ergebnisse zeigen, daB fiir die
Implantationen der Mikrolegierungselemente wegen der geringeren Dosis (z.B.
110" Clem™®) die Strahlenschiiden vernachlissigbar in Bezug zur Hochtemperatur-
oxidation bei 900°C sind.
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4.2 Experimentelle Details

4.2.1 Beamline- Implantation

Das Prinzip aller Beamline- Yonenimplanter ist gleich [73-75]. In einer Ionenquelle
werden gasformige, fliissige oder feste Stoffe ionisiert und durch ein elektrisches
Feld extrahiert. Die Extraktionsspannung liegt im Bereich von einigen 10 keV.
Dieses Ionengemisch wird nach der Masse und dem Ladungszustand der Ionen durch
einen Magneten separiert, wodurch ein isotopenreiner Ionenstrahl entsteht. Dieser
Strahl wird durch elekirische Felder auf die Endenergie beschleunigt und durch
ionenoptische Elemente geformt. Zur lateral homogenen Implantation wird der Strahl
in vertikaler und horizontaler Richtung gewobbelt. Die Bestimmung der Dosis
erfolgt iiber Féraday Cups, in welchen die Sekundirelektronen durch eine
Gegenspannung unterdriickt werden. Das Zeitintegral des gemessen Stromes ist dann
direkt zur implantierten Dosis proportional. Durch Eichung der Dosisbestimmung
14Bt sich eine Genauigkeit von etwa 5% erreichen. Zur Beschleunigung sind je nach
Energiebereich unterschiedliche Techniken erforderlich. Bis zu einer Ionenenergie
von wenigen MeV geniigt eine elektrostatische Beschleunigung von positiven Ionen.
Hierbei befindet sich die gesamte Quelle auf Hochspannungspotential. In solchen
Maschinen (z.B. Danfysik 200 keV, Danfysik 500keV am FZR) sind hohe
Strahlstrome bis za 10 mA zu erreichen.

Um hohere Energien mit solchen ,single- ended” Beschleunigern zu erreichen,
werden entweder hoher geladene Ionen separiert, was den maximalen Strahlstrom
verringert, bzw. es wird ein grundlegend anderes Konzept benitigt. In den
sogenannten Tandem Beschleunigertypen werden negative Ionen in einer Quelle auf
Erdpotential erzeugt. Diese werden zur positiven Hochspannungselektrode in der
Mitte des Beschleunigerstrahlrohres beschleunigt. Durch ein Strippergas werden sie
dort zu positiven Ionen umgeladen, wodurch sie weiter beschleunigt werden. Die
Targetkammer liegt wiederum auf Erdpotential. Alle Teile auf Hoch-
spannungspotential sind in einem Hochdrucktank durch SF; isoliert. Ein Beispiel sei
das hier zur Implantation verwendete 3-MV-Tandetron, High Voltage Engineering.
Durch den Ionenstrahl wird Energie auf die Proben iibertragen. Deshalb ist fiir hohe
Energien und Strahistrome ein Kiihltarget erforderlich. Bei den in dieser Arbeit
32



beschriebenen Implantationen wurde der Wirmekontakt zwischen Probe und
Kiihltarget mittels einer temperaturbestéindigen und elektrisch leitfihigen Klebefolie
optimiert. Die Temperatur wurde mit Thermoelementen wihrend der Implantation

gemessen und lag fiir alle Implantationen unter 100 °C,

4.2.2 Auger Elektronenspektroskopie

Zur Tiefenprofilanalyse der Elementverteilung direkt nach der Implantation und nach
Oxidation wurde hauptsidchlich Auger- Elektronenspektroskopie mit dem Gerit
Microlab 310F (Fisons) benutzt. Der theoretische Hintergrund dieser
Standardmethode findet sich in zahlreichen Monographien, z.B.[76,77]. Die
Elektronenquelle ist eine Feldemissionskathode, die bei einer Anregungsspannung
von 10 kV einen sehr gut fokussierten Elektronenstrahl liefert. Somit ist eine laterale
Auflosung von 15nm méglich. Die aus der Oberfliche emittierten Auger-
Elektronen werden in einem hemisphirischen Detektor nachgewiesen und bzgl. ihrer
Energie analysiert. Die Konzentrationsbestimmung erfolgt iiber die Intensitit der
elementspezifischen Augerline mittels tabellierter Sensitivitdtsfaktoren [78]. Diese
sind fiir einen speziellen Bindungstyp angegeben. Andert sich die Linienform infolge
einer verdnderten chemischen Umgebung des entsprechend Elements, so kann dies
mit dieser Methode nicht beriicksichtigt werden. Die qualitativen Aussagen der
Messungen werden aber nicht beeintrichtigt.

Die Tiefenprofilierung wurde mittels sukzessivem Materialabtrag durch einen 3 keV
Ar*- Tonenstrahl mit einer Stromdichte von ca. 1-2 pA/mm? durchgefiihrt. Wihrend
des Zerstdubens rotiert die Probe, um einen symmetrischen Abtrag zu gewihrleisten
und Textureffekte auszuschlieBen. Die Zerstdubungszeit pro Schritt hiingt von der
erforderlichen Endtiefe ab und liegt im Bereich von einigen Sekunden bis zu einer
Minute. Um Tiefen bis zu mehreren pm zu erreichen, betriigt die Gesamtzeit der
Messung mehrere Stunden, so daB diese aufwendigen Messungen nur an
ausgesuchten Proben durchgefiihrt werden konnten. Bei solch langen Sputterzeiten
kann eine signifikante Aufrauhung der Oberfliche im Sputterkrater nicht

ausgeschlossen werden,
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4.2.3 Rontgenfeinstrukturanalyse

Die Phasenbildung nach Implantation von Si wurde mittels Rontgenfeinstruktur-
analyse (XRD) untersucht. Eine Beschreibung der Methode findet sich z.B. in [76].
Dazu wurde ein Siemens D5000 Gerit zur Aufnahme der 2@ Scans verwendet.
Durch einen flachen Einstrahlwinkel von 4° wird bevorzugt der oberflichennahe
Bereich untersucht. Die Intensitiit I(z) der Rontgenstrahlung nimmt exponentiell mit
der Tiefe z ab:

I (Z) =7 oe—z/(l*sine) (1 2)

Die Absorptionsldnge A ist eine materialspezifische Grofe. Bei flachen Einfalls-
winkeln © begrenzt die Absorption die Eindringtiefe (Materialdicke bei der
Priméirintensitit auf 1/e geschwicht wurde) und damit die Informationstiefe des
Experiments. In Fig. 12 sind fiir verschiedene Materialien berechnete Eindringtiefen
dargestellt. Das untersuchte Informationsvolumen erstreckt sich daher von der
Oberfliche bis zu einer Tiefe von etwa der Eindringtiefe. Somit wird bevorzugt der
implantierte Bereich untersucht.

2,0

15F

10}

Eindringtiefe (um)

00— . - - : .
0 1 2 3 4 5 6
Einstrahiwinkel (°)
Fig. 12: Berechnete Eindringtiefen der verwendeten Cu Strahlung in
Abhdngigkeit vom Einstrahlwinkel fiir verschiedene Mate-

rialien mit den entsprechenden Absortionsléingen A.
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Die Proben wurden wihrend der Messung rotiert, um iiber laterale Textureffekte zu
mitteln. Die Beugungsdiagramme zeigen eine Vielzahl von Linien auf. Bei den
gefundenen Phasen (Tabelle 3) liegen viele Linien itbereinander. Eine eindeutige
Identifizierung der vorhandenen Phasen erfordert einen weiten 2@ Bereich (20=18°-
85°). Die Zuordnung der Beugungslinien erfolgte mittels der Datenbank JCPD [79].

Folgende Phasen wurden gefunden:

Phase JCPD Nummer |Bemerkung

TiAl 05-0678 Grundwerkstoff

TizAl 14-0451 Grundwerkstoff

TisSis 29-1362 Silizid nach Si-Implantation
TiO, (Rutil) 21-1276 nach Oxidation

AlLO; (Korund) |[46-1212 nach Oxidation

Tabelle 3: Zusammenfassung der gefundenen Phasen und Nummern der

JCPD Karten.

Bei kleinem Einstrahlwinkel geht die Selbstfokussierung der gestrenten Strahlung
(Bragg-Brantano- Fokussierung bei symmetrischer Streuung) verloren. Daher
erfordern Untersuchungen mit einer Variation des Einstrahlwinkels bis zu sehr
flachen Winkeln von 1° eine hohe Intensitidt und Parallelitit des Rontgenstrahls,
Diese Bedingungen sind sehr gut durch Synchrotonstrahlung erfiillt [80], welche am
Strahlrohr ROBL der ESRF, Grenoble bereitgestellt wird. Zur Untersuchung der
tiefenabhiingigen Phasenverteilung wurden der Einstrahlwinkel systematisch

zwischen 0.3° und 8° variiert. Die Ergebnisse werden in 5.2.2 diskutiert.

4.2.4 Weitere Untersuchungsmethoden

lonenstrahimethoden

»Elastic recoil detection” ERD und ,,Rutherford backscattering Spectroscopy” RBS
sind standardfreie Ionenstrahlanalysemethoden [69,81]. Dabei wird <¢in
hochenergetischer Ionenstrahl mit kleiner Intensitit auf die zu untersuchenden
Proben gelenkt, und die aus der Probe herausgestreuten Ionen werden
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energieabhiingig detektiert. Bei ERD werden schwere Ionen (30 MeV 127584y in

flachem Winkel (0:=22.5°) auf die Oberfliche geschossen. Die aus der Probe
herausgestreuten Targetatome werden nach Energie und Geschwindigkeit in einem
»Time of Flight* Detektor nachgewiesen. Details der Apparatur sind in [82]
beschrieben. Dies erlaubt den Nachweis leichter Elemente mit hoher Tiefenauflosung
und Nachweisempfindlichkeit. Bei RBS wird zum Nachweis schwerer Elemente ein
Strahl leichter Ionen (2 MeV 4He“) implantiert und die riickgestreuten He Ionen
werden detektiert [83]. Der Energieverlust infolge der Streuung an Targetatomen in
gewisser Tiefe erlaubt eine Tiefeninformation und der kinematische Faktor der

Einzelstreuung eine Elementtrennung [84].

Thermogravimetrische Untersuchung

Die Messungen wurden am KWI der DECHEMA, Frankfurt durchgefiihrt und sind
in [85] beschrieben. Hier sei kurz das MeBprinzip beschricben. Bei der
thermogravimetrischen Untersuchung der Oxidation iiber die Massenzunahme
withrend der Oxidation wird ein senkrecht stchender Rohrofen verwendet. Die
Temperatur im Ofen wurde mit einem Pt/PtRh- Thermoelement kontrolliert. Die
Oxidationsversuche erfolgten an Raumluft. Diese wurde mit konstantem
GasdurchfluB (83 cm*/min) durch den Ofen geleitet. Die relative Feuchte der Luft
wurde konstant bei 30% gehalten. Die Probe wird an einer Mikrowaage (Sartorius
M25D-V) befestigt und hiingt frei im Ofen. Die nominelle MeBgenauigkeit dieser
Waage betriigt 1pg. Durch Turbulenzen im Ofen entsteht eine Schwankung der
MeBwerte im Bereich 0.2mg. Die Massenzunahme wurde kontinuierlich vermessen

und zur Auswertung auf die Probenoberfliche normiert.

Elektronenmikroskopie

Die Oberfliche der Proben wurde mit einem Rasterelektronen Mikroskop ZEISS
DSM 962 (max. 30kV) mit dem EDX System INCA (Oxford Instruments)
untersucht. Zur Darstellung der Oxidschicht im Querschliff wurde ein
hochauflésendes Transmissions- Elekironenmikroskop (TEM) CM300 mit einer
Beschleunigungsspannung von 300kV, einer LaB6- Kathode und SuperTWIN
Elektronenlinse (Auflosung 0,14 nm) verwendet. Die digitale Darstellung des Bildes
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erfolgt mittels einer CCD- Kamera (GATAN). Zur Elementanalyse der Elemente mit
Z>4 befindet sich zusitzlich ein EDX Zusatz mit Si- Detektor am Gerit. Die
Probenpriéparation der Oxidschicht erfolgte im Sandwich Verfahren. Hierbei werden
zwei Proben zusammengeklebt und in einem Zylinder von ca. Smm eingegossen.
Dieser wird mit einer Bandséige in Scheiben zersigt und mechanisch gediinnt. In
diese Scheiben wird mit einem Dimpler eine Mulde geschliffen. Die Endpriiparation

des durchstrahlbaren Bereichs erfolgte durch Ionendiinnen.
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5 Eraebnisse und Diskussion

5.1 ClI- Implantationen

5.1.1 Variation der Implantationsparameter

Aus der Literatur ist bekannt, daB eine Mindestkonzentration von 500 ppm Cl
erforderlich ist, um eine schiitzende Al,Os; Schicht zu stabilisieren, welche die
Oxidationsrate verringert [61].

Diese ist im Gegensatz zum hier untersuchten implantierten Chlor homogen im
Werkstoff verteilt. Da ein implantiertes Profil sich wihrend der Hochtemperatur-
oxidation durch Diffusion verbreitern wird, war zu erwarten, daB im implantierten
Oberfléchenbereich eine weitaus hohere lokale Cl Konzentration erforderlich ist.
Diese Erwartung hat sich in Vorexperimenten [86] bestétigt. Eine Implantation von
10" Cl/em® bei 1 MeV fiihrte zu einer lokalen Konzentration von etwa 500 ppm, die
erforderlich ist, wenn Cl homogen verteilt ist. Es zeigte sich im
Oxidationsexperiment jedoch kein schiitzender Effekt. Nach Implantation von
insgesamt 1,2-10'® Clcn® bei drei Energien (1 MeV, 2 MeV und 4 MeV) bildete sich
ein iiber einen groferen Tiefenbereich ausgedehntes Profil mit einer mittleren

Konzentration von 0,1at% aus. Diese Probe zeigt einen schiitzenden Effekt {86].

39



1*10"/em® :
5*10"%cm’

<1
1*10"%/cm® 1
5*10"°/cm® ]

- 0,1
1*10%/em?

[} [ i 1 1 'Y 1 1 1 3 0’01

0O 250 500 750 1000 1250 1500 1750

Tiefe (nm)
Fig. 13: Simulierte Tiefenprofile in Abhdngigkeit von der Dosis bei
1 MeV Implantationsenergie. Die Konzentrationsskala ist
logarithmisch dargestellt, um den gesamten

Konzentrationsbereich darzustellen.

Eine erste Zielstellung bestand daher darin, die implantierte Dosis bei konstanter
Energie ausgehend von 1-10'® ¢cm? zu variieren, um einen optimalen Dosisbereich zu
ermitteln. Als KompromiB zwischen technischem Aufwand und hinreichend sicherer
Tiefe wurde die Energie von 1MeV ausgewihit, wodurch ein Profil mit einer
Schwerpunktstiefe von 800 nm erzeugt wurde. Die Dosis wurde im Beteich von
10"° Clem? bis 10' Clicm® variiert. Die zu erwartende Tiefenverteilung der Cl
Konzentration wurde durch TRIM Simulation [89] bestimmt. Fig. 13 zeigt die
entsprechenden Resultate. Die Konzentration im Maximum {iberstreicht den Bereich
von 0.04at% bis 4at% und liegt somit 10 bis 1000 mal hoher, als die erforderliche
Konzentration bei homogener Verteilung. Die Simulationen der Tiefenprofile
wurden durch AES bzw. ERD Messungen bestiitigt.

Die so implantierten Proben wurden bei 900 °C in Luft fiir 100 h ausgelagert. Dabei
wurde die Oxidationsrate thermogravimetrisch bestimmt (vgl. Kapitel 4.3). In Fig. 14

sind die Ergebnisse der Oxidationstests dieser Serie zusammengefaBt.
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Als Referenz wurde eine unimplantierte Probe analog vermessen. Es zeigt sich der

typische Verlauf von TiAl Legierungen [87]. Nach einer gewissen Inkubationszeit,
dic durch eine schnelle, transiente Oxidation, sichtbar an der schnellen
Massenzunahme in den ersten Stunden, charakterisiert ist, bildet sich eine
parabolische Oxidationskinetik aus. Die parabolische Oxidationskonstante liegt im

typischen Bereich von Mischoxidbildnern (ky=5-10"" g”cm™s™).

. s g bk 55.1015 cm_z
“ N
e
110" cm™
3
=
O
g T 4 5-10' cm?
é ; 1-10% cm?
< 4.
° ' ! B T Y T . : . '
0 * 4 6o 80 100

t[h]
Fig. 14: Thermogravimetrische Untersuchung der implantierten

Proben im Vergleich zu unimplantiertem TiAl

Firr die implantierten Dosen 10" und 5-10" Clcm® ist kein Unterschied in der
Oxidationskinetik zur unimplantierten Probe festzustellen. Im Bild sind diese
Messungen durch eine Kurve reprisentiert. Fiir die hoheren Dosen ist eine deutliche
Schutzwirkung nach einer schnellen Anfangsoxidation zu erkennen. Die parabolische
Oxidationsrate ist etwa um zwei GroBenordnungen verringert und liegt im Bereich
von ALO; bildenden Legierungen (k,=5-10"° gcm™s). Mit zunehmender CI

Konzentration nimmt jedoch die Oxidation in der Anfangsphase zu.
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Die Dosis 10 Clem? stellt sich bei 1 MeV als die optimale Dosis heraus. Dies ist

im Vergleich zu Implantationen von z.B. Nb [88] eine sehr kleine Dosis
(Mikrolegierungseffekt).

Fiir diese optimale Dosis wurde der Einflul der Implantationsenergie untersucht.
Hierzu wurden Proben bei Energien von 200keV, 400keV und 2 MeV mit
10" Clem?® implantiert und thermogravimetrisch untersucht. Die dafiir zu
erwartenden Tiefenprofile sind in Fig. 15 dargestellt. Die Implantation wurde mit
ERD (Fig. 15) bzw. AES (Fig. 16) iiberpriift und stimmt sehr gut mit den simulierten
Profilen [89] iiberein.

1,6 71 r 1 ' 1 1. 1T T 1 *T71T7
] 416 2 T
14 F | 170 /em TRIMO5
i o ERD |
= 12F 200keV .y
% i .
~ 10} -
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x i 1MeV 1
04 o 2MeV -
L ] .
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Tiefe (nm)
Fig. 15: Simulierte Tiefenprofile bei verschiedenen Energien. Bei der
Implantation mit 400 keV ist eine ERD Messung eingezeichnet.
Es ist eine leichte Abweichung zu erkennen, die aber im

Bereich der experimentellen sowie der simulierten Genauigkeit

liegt.
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Die thermogravimetrische Untersuchung ergab, daB das Oxidationsverhalten der
Implantationen bei 200 keV und 400 keV eine zu 1 MeV identische Schutzwirkung

zeigt. Bei 2 MeV zeigt sich kein schiitzender Effekt. Es wurde kein gradueller
Ubergang beobachtet, die Oxidation verliuft vielmehr wie bei unimplantiertem TiAl
Dies 1i8t sich durch Umlagerungsprozesse wihrend der Oxidation bei 900 °C
erkléren. Durch die groBere Tiefe der Implantation steht in der Anfangsphase nicht
geniigend Cl oberflichennah zur Verfiigung. Das Profil verbreitert sich wihrend der
Oxidation, wodurch die wirksame Cl Konzentration an der Metallrandzone unterhalb
der Grenzkonzentration zu liegen kommt. Somit entspricht dieser Fall der Oxidation
von unimplantierten TiAl. Nach Implantation von 5-10 Clicm?® bei 2 MeV wird
wiederum der volle Schutzeffekt beobachtet. Der experimentelle Nachweis dieser
Umverteilung ist aufgrund der Kombination von groBer Tiefe und kleiner Cl

Konzentration mit den verwendeten Methoden jedoch nicht méglich.
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In Fig. 17 ist der durch Implantation untersuchte Bereich von Dosis und Energie
zusammengefaBBt. Die lokale Maximalkonzentration N sind gegen die
resultierenden Reichweiten Rp aufgetragen. Das entsprechende laterale Straggeling
AR, ist als horizontaler Fehlerbalken angedeutet. Die eingezeichneten Linien
entsprechen konstanter Fluenz, welche am rechten Rand als Scharparameter
angegeben ist. Diese ergeben sich aus der LSS Theorie. Die Ergebnisse der TGA
Messungen sind in verschiedenen Symbolen dargestellt, wobei zwischen den
Kinetiken nach der Inkubationszeit unterschieden wurde. Deutlich ist der

Konzentrations-/Tiefenbercich des schiitzenden Cl Effekts erkennbar.

Energie (MeV)
;0204 1.0 2.0

10

600 1200
R £ ARp (nm)

Fig. 17: Ubersicht iiber die verschiedenen Parameter der untersuchten
Implantationen. Offene Symbole stehen fiir ein Oxidations-
verhalten, das dem unimplantierten TiAl gleicht. Geschlossene
Symbole zeigen an, daf3 nach einer Inkubationszeit sich ALOs
Kinetik ausbildet. Bei 0.02a1% ist die Mindestkonzentration fiir
den ‘CI— Effekt bei homogener Cl- Verteilung eingezeichnet.
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5.1.2 Implantation in technische Werkstoffe und andere Halogene

Um die Ergebnisse der Implantation in binéifes Ti50Al an technischen Werkstoffen
zu verifizieren, wurde mit den optimalen Parametern (1 MeV, 1-10'° cm™®) zwei
Werkstoffe mit Cl implantiert und untersucht. Dabei handelt es sich um TiA11.5Cr,
welches gute mechanische Eigenschaft aufweist, jedoch sehr schlechte
Oxidationseigenschaften besitzt.

Des weiteren wurde y-TAB (Ti47Al11.5Nb1Mn1Cr0.2Si0.2B) untersucht. Dieser
moderne Werkstoff stellt einen Kompromil zwischen Oxidation und mechanischen
Eigenschaften dar. In Fig. 18 sind die Ergebnisse der Oxidationstest zusammen-

gestellt. Wegen der starken Massenzunahme bei TiAll.5Cr wurde die Ordinate in der
Darstellung gebfochen.

AMm/A 30 TiAI1.5Cxr
[mgcm? 20
10
5 -
4

TiAl1.5Cr + 1 MeV, 10 CI cm;i

TAB + 1 MeV, 10" Cl cm™

tih]
Fig. 18: Implantationen in technische Werkstoffe. Das Oxidations-
verhalten it sich fiir einen auf die mechanischen
Eigenschaften optimierten Werkstoff drastisch verbessern.

Selbst ein schon auf Oxidation optimierter Werkstoff wird

weiter verbessert.
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Nach 100 h an Luft kommt es zu einer Massenzunahme von iiber 20 mg/cm?®. Durch
die Cl Implantation wird das Verhalten deutlich verbessert. Die guten Oxidations-
eigenschaften von y-TAB lassen sich durch Implantation noch weiter verbessern.

Um den Effekt von den anderen Halogenen Brom, Jod und Flour zu untersuchen,
wurden Ti50Al Proben implantiert. Dabei wurde fiir Br und J eine Fluenz von
10" cm? gewihlt. Fiir F wurde eine zehnfach geringere Fluenz implantiert, da die
thermodynamischen Berechungen dies nahelegten. Die Energien wurden so
angepalBt, daB sich vergleichbare Tiefenprofile wie nach einer Implantation von Cl

bei 1 MeV ergeben.

Fig. 19 : TGA Untersuchungen von Ti50Al implantierten Proben. Die

Energien der Implantationen wurden so angepafit, daf3 sich

vergleichbare Tiefenprofile ergeben.

Implantation von Flour in einen weitern technischen Werkstoff Y-Met mit der
Zusammensetzung Ti46,5A14(Cr, Nb, Ta, B) bei einer Energie von 25 keV mit einer
Fluenz von 10" cm™ fithrt hingegen zu eiﬁem sehr guten Schutzeffekt, wie in Fig. 20
dargestellt. Flour nimmt im allgemeinen eine Sonderstellung in den chemischen
Eigenschaften der Elemente der 7. Hauptgruppe ein, da es das elektronegativste
Element ist.. Dies spiegelt sich hier wieder, da eine viel hohere Dosis notwendig ist,

um einen Schutzeffekt zu erzielen.
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Fig. 20: TGA Untersuchungen nach F Implantation in den technischen
Werkstoff #MET. Proben. Im Vergleich zu einer un-
implantierten Vergleichsprobe zeigt sich ein sehr guter Schutz-

effekt nach der Implantation von 1 0V Flent.

5.1.3 Untersuchung der Anfangsphase der Oxidation

Da die Bildung der Al,Os Barriereschicht nach einer Inkubationszeit mit schneller,
transienter Oxidation abgeschlossen ist, ist die Anfangsphase der Oxidation
entscheidend. Um die Giiltigkeit des favorisierten Modells genauer zu iiberpriifen,
wurden die ersten Minuten der Oxidation detailliert untersucht. Analog zu der
Langzeituntersuchung wurden verschiedenen Cl Dosen bei 1 MeV implantiert. Die
Oxidationstemperung an Luft bei 900°C wurde nach 10 min unterbrochen und die
Struktur der Oxidschicht mittels AES untersucht.
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Fig. 21: AES Tiefenprofile nach Kurzzeitoxidation fiir 10 min bei
900°C an Luft fiir bei 1 MeV implantierte Proben mit Cl-
Dosen von 10° cm* (a), 10 cem™ (b), 510" cm? (c) und
10" em? (d). Bei den Bilder ¢ und d wurde der Ursprung
soweit verschoben, daf3 die Lage der Metallrandzone bei allen

Bilder iibereinstimmt.
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In Fig. 21 sind die resultierenden AES Tiefenprofile zusammengefafit. Fir die

Kleinste untersuchte Dosis von 10 ¢ (a) findet sich eine Struktur der Oxidschicht
wie bei unimplantiertem TiAl (vgl. Kapitel 3.1). Die Oxidschicht besteht
durchgehend aus Mischoxid und ist ca. 3 pm dick. Die Messung muBte aufgrund der
sehr langen Sputterzeit kurz vor Erreichen des Grundwerkstoffes abgebrochen
werden. In dem gesamten Bereich konnte kein Cl nachgewiesen werden. Im
Vergleich hierzﬁ ist die Oxidschicht bei einer Dosis von 1.10'® cm? wesentlich
diinner. Die gesamte Oxidschicht wurde durchsputtert. Die Struktur der Schicht ist
deutlich verdndert (Fig. 21b). Es deutet sich eine Al Anreicherung (T) im Oxid vor
der Metallrandzone an. In dieser Zone ist dementsprechend Al verarmt ). Das
implantierte Cl findet sich in der Metallrandzone wieder.

Bei den beiden hdheren Dosen (5-1016 cm? und 10" em™) bildet sich eine schlecht
haftende Oxidschicht aus, die beim Abkiihlen vollstéindig abplatzt, wodurch keine
Information bzgl. der Struktur der Schicht gewonnen werden konnte. Aus den
isothermen TGA Experimenten folgt, daB diese Schichten bei konstanter Temperatur
durchaus einen schiitzenden Effekt zeigen. In Fig. 21 b und c sind die Tiefenskalen
der Deutlichkeit halber verschoben. Die Abplatzung findet an der Metallrandzone
statt. Im REM findet man eine pordse Struktur an der verbleibenden Oberfliche, Der
Transport der gasformigen Chloride erfolgt in diesem Bereich iiber Poren, welche
eine bevorzugte Stelle fiir Abplatzungen sind. Es bleibt nur ein Teil des Cl nahe der
Oberfliche in der Probe.

Es zeigt sich, daB schon in den ersten Minuten Cl maigeblich das
Oxidationsverhalten beeinflufit. Jedoch ist die schiitzende AL O3 Schicht noch nicht
vollstindig ausgebildet. Dies zeigt sich auch im Langzeitexperiment, wo die
Inkubationszeit bei der optimalen Dosis etwa 5 h betriigt. Der weitere Oxidations-
verlauf zwischen 10 min und 5h konnte mittels AES Messungen jedoch nicht
verfolgt werden, da einerseits haftende und dicke Oxidschichten bei der AES
Messung aufgrund ihrer schlechten elektirischen Leitfihigkeit zu Aufladungen
fiihrten, andererseits bei zu hohen Cl Konzentrationen die Schichten abplatzen und
somit nicht untersucht werden konnen.

Bei der hohen Implantationsenergie von 1 MeV und der Dosis von 1-10' cm? ist die

lokale C1 Konzentration bereits direkt nach Implantation im Bereich der Auflgsungs-
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grenze der AES Messung. Somit ist die Untersuchung von Umlagerungsprozessen
erschwert. In einem Modellexperiment wurde versucht, diese experimentellen
Einschrinkungen zu umgehen. Um die Umverteilung des implantierten Cl Profils
direkt zu beobachten, wurde bewuBt sehr viel Cl (210" Clem®) bei 200 keV
implantiert. Die Energie wurde auf 200 keV herabgesetzt, was zu einer weiteren
Erhohung der lokalen Cl- Konzentration fiihrt. Die Oxidation fand in einer Ar-
Atomsphire mit einem Restsauerstoffgehalt von weniger als 5 ppm statt, um die sehr
schnelle Oxidation in der Anfangsphase bei 900 °C in Luft zu verlangsamen. Die
Oxidationszeit wurde des weiteren verringert. Fiir 1 min und 2 min wurde mittels
RTA oxidiert, die 10 min Temperung fand in einem konventionellen Rohrofen in Ar
statt.

In diesem Experiment waren alle Oxidschichten sehr gut haftend und lieBen sich
mittels AES vermessen. Die gemessene Cl- Verteilung direkt nach der Implantation
ist in Fig. 22a gezeigt. In einer Tiefe von 200 nm befindet sich das Maximum von
30at%. Nach 1 min bei 900 °C ist ein starker Cl Verlust zu verzeichnen, Es
verbleiben nur noch 30% des implantierten Cl in der Probe. Es ist ein deutlicher
Oxidationsangriff zu erkennen, wobei die Oxidschicht mit AlOQ; angereichert ist.'
Nach 10 min ist die ALOs- Schicht offensichtlich schon geschlossen. In einer Tiefe
von ca. 200 nm findet sich kein Ti mehr.
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Fig. 22: AES Tiefenprofile der Elemente Ti, Al, O und CI. (a) Direkt

nach Implantation (200 keV, 2-107 Cl/en?). (b) Nach 1 min
bei 900 °C: Es zeigr sich ein deutlicher Verlust an Cl. (c) Nach
10 min bei 900 °C in Ar: Die Oxidschicht ist im Vergleich zu
einer unimplantierten Probe (d) deutlich strukturiert. Es

verbleibt ein Rest von ca. 1at% Cl direkt unterhalb einer Al,Os
Barriere




Das verbleibende C1 befindet sich direkt an der Metallrandzone unterhalb der Al,Os
Barriere. Daran schlieit sich die Al- verarmte Zone an. Ein Vergleich zu der
Oxidation von unimplantiertem TiAl (Fig. 22d) zeigt, daB die nach 10 min gebildete
Oxidschicht durch Cl schiitzenden Charakter hat. Das Oxid ohne Cl ist wesentlich

~ dicker und zeigt keinerlei Struktur. Aus der Literatur ist bekannt, daB in Atmo-

sphiren mit verringertem Sauerstoffpartialdruck sich eine Al,Os3- Schicht ausbildet.
Somit 148t sich verstehen, warum in Gegensatz zur Oxidation an Luft (Fig. 21) die
Barrierebildung schon nach 10 min abgeschlossen ist.

Im Folgenden wird die in Fig. 23 dargestellte Veréinderung der Cl Verteilung genauer
betrachtet. In allen Fillen ist die Cl- Verteilung nach der Oxidation durch einen
Doppelpeak charakterisiert. Zur Bestitigung dieser Verteilung wurden die Proben
mit ERD vermessen soweit dies vom Konzentrations- und Tiefenbereich méglich

war,
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Das resultierende Cl Profil ist in Fig. 24 mit dem AES- Profil verglichen. Die

Tiefenskalen stimmen bei einer Sputterrate von 0,3 nm/s iiberein. Das Profil wird

bestitigt. Die beiden Maxima bei 190 nm bzw. 330 nm sind mit Pfeilen markiert. Die

Umlagerung des unimodalen Implantationsprofil zu einer bimodalen Verteilung 18t

auf einen komplizierteren ProzeB als reine Diffusion schlieBen. Eines der beiden

Maxima liegt im Bereich von hoherem Sauverstoffpartialdruck, das andere in der

Metallrandzone. Dort ist der Werkstoff an Al verarmt (X- Phase). Folgt man dem
Modell von [86], finden in diesen Bercichen die beiden Teilreaktionen des

Kreisprozesses statt: Die Bildung von AICl in der Metallrandzone bzw. die

Oxidation des AICI zu ALQ; im Oxid in einem Bereich niher zu Oberfliche.
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Fig. 24: Vergleich der mit AES und ERD bestimmten Cl Verteilungen

nach Oxidation von 1 min bei 900 °C. Fiir eine angenommene
Sputterrate bei der AES Messung von 0,3 nm/s stimmen die
Messungen sehr gut iiberein. Die Positionen der beiden

Maxima sind mit Pfeilen markiert,
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5.1.4 Diskussion verschiedener Modelle fiir den Cl- Effekt

Zusammenfassend werden im Folgenden die Modellvorstellungen mit den
experimentellen Befunden verglichen. Alle hier vorgesteliten Ergebnisse lassen sich
im Modell von [86] verstehen.

Die beobachtete Abhiingigkeit des Effekts von der Cl Konzentration, insbesondere
der scharfe Schwellwert zwischen 5-10" cm? und 10 cm?, ab dem die volle
Schutzwirkung eintritt, deckt sich mit der Vorstellung, daB erst, wenn ein
hinreichender Transport tiber Chloride vorliegt, eine ALOs Barriere stabilisiert
werden kann. Dies ist in qualitativer Ubereinstimmung mit den Modellrechnungen
(Kapitel 3.4). Die Verlingerung der Inkubationszeit bei zunehmender Cl Konzen-
tration und die damit verbundene erhohte Massenzunahme im TGA Experiment
zeigt, daB der optimale Bereich der Cl- Konzentration sehr eng ist. Durch Bildung
von fliichtigen TiCls wird iiberschiissiges Cl abgebaut, wodurch sich auch bei hoher
Cl1 Anfangskonzentration im Laufe der Oxidation eine schiitzende Barriere ausbilden
kann. An den nach der Abkiihlung abgeplatzten Oxidschichten konnte eine erhdhte
Porbsitdt in der Metallrandzone festgestelll werden, was auf fliichtige
Reaktionsprodukte hinweist. Diese Porositit vermindert die Haftung der Schicht und
Erleichtert somit die Abplatzung infolge der thermischen Spannungen nach dem
Abkiihlen. Die Tiefenprofile des Cl nach Kurzzeitoxidation zeigen eine bimodale
Verteilung. Die Lage der beiden Maxima ist mit der Sauerstofftiefenverteilung
korreliert. Dies spricht gegen einen einfachen Diffusionsmechanismus, Vielmehr
entspricht dies der Modellvorstellung, daB ein Al- Transport von der Metallrandzone
in das Oxid stattfindet. Die beschleunigte Ausbildung der Cl- induzierten ALOs
Barriere bei Oxidation mit reduziertem Sauerstoffpartialdruck Po, im Falle der Ar
Temperung ist ein weiterer Hinweis, da der vorgeschlagene ProzeB stark von Po,
bestimmt ist.

Das Modell von [62], welches von einer Ti Verarmung infolge des Abdampfens
fliichtiger Titanchloride ausgeht, kann nach den experimentellen Daten
ausgeschlossen werden. Durch die Implantation wird absolut nur eine sehr kleine Cl

Menge eingebracht, welche selbst bei vollstindiger Abdampfung in Form von TiCls
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nur eine vernachlissigbare Wirkung auf die Zusammensetzung des oberflichennahen
Bereichs hiitte. Die beobachtete Lage des Cl Profils in der Metallrandzone zeigt, daB
kein nennenswerter Materialtransport iiber Chloride bis an die Oberfléiche stattfindet.
Das von Kumagai vorgeschlagene Modell [61] geht von einer Verminderung der
Sauverstoffionenleitfahigkeit durch Cl- Dotierung des Rutils aus. Es konnte zwar
keine Dotierung des TiO, mit Cl im AES Experiment direkt nachgewiesen werden,
jedoch liegt die Nachweisgrenze der Untersuchungsmethoden bei ca. 0.5at%.

Das Modell kann mittels Ionenimplantation explizit getestet werden. Hierzu wurden
Proben 20 min bei 900 °C an Luft oxidiert. Dies fiihrte zu einer haftenden
Mischoxidschicht von ca. 2 pm Dicke. Die Proben wurden bei Energien von 15 keV
bzw. 1 MeV implantiert. Diese Energien wurden so ausgewihlt, daB entweder eine
Dotierung des Oxids (15 keV) oder der Metallrandzone (1 MeV) erreicht wurde.

Die Proben wurden thermogravimetrisch bei 900°C an Luft untersucht. Das
Oxidationsverhalten nach Implantation in den &uBeren Bereich des Oxids bei 15 keV
ist nicht verbessert. Die Massenzunahme entspricht der einer gleichartig
voroxidierten Referenzprobe. Die Deponierung des Cl in die Metallrandzone fiihrte
jedoch zu dem vollen Cl Effekt [90]. Die Messungen widerlegen also, dafl der
Schutzeffekt durch eine Dotierung des Oxids zustande kommt. Vielmehr muf} eine
gewisse Cl Konzentration in der Metallrandzone vorliegen, um eine schiitzende
Oxidschicht zu bilden. Weiterhin ist bemerkenswert, daBl auch nach einer
Anfangsoxidation ohne EinfluBl von Cl das weitere Wachstum unter dem Einflu} des
Cl noch zu einer schiitzenden Schicht fiihrt.
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5.1.5 Niederenergieimplantationen

Die vorgestellten Messungen zeigen, daB fiir die Oxidationskinetik nach
Ionenimplantation nur die Fluenz entscheidend ist. Der Einflu der
Implantationsenergie und somit der Tiefenverteilung des implantierten Cl ist im
Bereich von 200 keV bis 1 MeV vernachlissigbar.

Eine moglichst niedrige Implantationsenergie ist interessant, um die Implantations-
kosten zu senken. Neben der konventionellen Beam-Line Implantation ist die
sogenannte Plasmaimmersions- Ionenimplantation eine effektive Methode zur
allseitigen Implantation von kompliziert geformten Werkstiicken. Die hier
vorgestellten Ergebnisse zur Implantation mit 15 keV stellen somit auch eine
Vorstudie zu PIII Experimenten dar, bei denen die maximale Implantationsenergie
pro Ion bis etwa 20 keV beschriinkt ist, wenn man annimmt, daB vorwiegend Cly*
Tonen implantiert werden.

Die minimale Implantationsenergie am benutzten Implanter (HVEE, bis 200KV) ist
durch die Strahlfithrung begrenzt und liegt bei 15 keV. Diese Energie wurde gewéhlt,
um den untersuchten Energiebereich weiter auszudehnen. Eine erste Frage betrifft
die Lage des implantierten C1 bzgl. der natiirlichen Oxidschicht des TiAl. Zusitzlich
wurde versucht bei erhdhter Temperatur zu implantieren, um eine Eindiffusion des
implantierten Cl zu stimulieren. In Fig. 25 sind die AES Tiefenprofile nach
Implantation bei 15 keV fiir die Dosen (5-10* cm?, 1-10' cm? und 2,5-10'¢ cm®)
und nach Implantation bei 500 °C im Vergleich zu unimplantiertem TiAl

zusammengestellt. Der Ubersicht halber sind hier nur die Elemente Chlor und

Sauerstoff dargestellt.

58



Konz. (at%) Konz. (at%)

Konz. (at%)

N
o

' T A A B |

= N W b O
o OO0 0o

0 50 100 150 200
60

‘(b) | nicht

implantiert

50 100 150 200

Go_iﬁ)-l"'l"'l"'_ __(d')'l"'l"'l"'_
50 HC 450 -
1e16 Cllom® 1 1e16 Cllcm® 1
40 140 T =500 °C -
30 430 impI™ .
20 7 20 -
10 110 .
]
0 0
0 50 100 150 200 O 50 100' 150 200
60 T Sputterzeit (s)
50 K@)\ 2.5e16 Clion? -
40 - 1 —o
30 N ] —e—(Cl
201 ]

10 |-
0,.......!......!-..

0 50 100 150 200

Sputterzeit (s)

Fig. 25: AES Tiefenprofile der Elemente Cl und O nach Implantation

bei 15 keV fiir die angegebenen Fluenzen.

Fiir die kleinste Dosis (a) zeigt sich im Vergleich zu einer unimplantierten Probe (b),
daB die natiirliche Oxidschicht nur unwesentlich verbreitert ist und von den
implantierten Cl Jonen gerade noch durchdrungen werden kann. Nach Implantation
von hoheren Dosen (c,e) verbreitert sich die Oxidschicht bedingt durch
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Restsauerstoff in der Kammer weiter. Dadurch kommt ein gewisser Teil des
implantierten Chlors in der Oxidschicht zu liegen. Auch die Implantation bei
erhohter Temperatur (d) fiihrte zu verstirktem Wachstum der Oxidschicht, wodurch
im Gegensatz zu (c) der GroBteil des Cl sich im Oxid befindet. Unter diesen
Bedingungen ist somit die maximal in das Grundmaterial implantierbare Dosis durch
das Wachsen der Oxidschicht wiihrend der Implantation nach oben hin beschréinkt.
Um den EinfluB des Cl auf die Anfangsphase der Oxidation zu untersuchen, wurden
die Proben wurden bei 800°C fiir 10 min oxidiert. Die Tiefenprofile sind in Fig. 26
dargestellt. Die Struktur der Schicht ist bei der kleinsten Dosis (a) analog zu der
 oxidierten unimplantierten Referenzprobe (b). Es ist also kein Cl Effekt zu erkennen.
Im Gegensatz dazu ist die Struktur nach Implantation von 1.10" Cl/em? bei
Raumtemperatur deutlich veréindert (c). Es deutet sich eine beginnende Al
Anreicherung an (Fig. 26¢). Das verbleibende Cl findet sich direkt unterhalb dieser
Anreicherung wieder. Bei der héchsten Dosis von 2,5:10' cm? (e) und bei der
Implantation von 1-10" cm™® bei 500 °C (d) platzt die gesamt Oxidschicht an der
Metallrandzone vollstiéindig ab. Es verbleibt ein gewisser Teil des implantierten Cl
sehr oberflichennah in der Probe, welcher jedoch weit unterhalb der benétigten Cl1
Menge liegt.
Nur die optimale Implantation von 1-10"® cm™ konnte fiir 100 h mit TGA vermessen
werden. Es zeigt sich eine sehr gute Schutzwirkung. Der Massenzuwachs liegt sogar
deutlich unter dem der mit 200 keV implantierten Probe. Die Oxidation wihrend der
Inkubationszeit ist geringer, wenn Cl n#her zur Oberfliche implantiert ist.
Offensichtlich befindet sich Cl direkt nach Implantation in der Metallrandzone (Fig.
25) in einer optimalen Tiefe. Nachdem die Schutzwirkung eingetreten ist, zeigt sich

eine Al,Os Kinetik iiber den gesamten untersuchten Zeitraum.
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Fig. 26: AES Tiefenprofile der mit 15 keV implantierten Proben nach
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Der Bereich der notwendigen Implantationsenergie LiBt sich somit zu kleinen

Energien bis ca. 15 keV ausdehnen. Diese Unterschranke ist durch die natiirliche
Oxidhaut bedingt, welche durchdrungen werden muf. Diese Messungen bestitigen
einerseits die Giiltigkeit der Hypothese, daB die Schutzwirkung des Clin der

Anfangsphase der Oxidation stattfindet und durch die schnelle Umlagerung von der
Ausgangstiefenverteilung in weiten Grenzen unabhingig ist, anderseits zeigen die
Messungen, daBl eine minimale Energie von 15 keV notwendig ist, um geniigend Cl1

an die Metallrandzone zu implantieren.

x  TiAl

6-. = TiAl + 200 keV, 10" CI

®1| = TiAl+ 15keV, 10 CI

4- unbehandelt
3.

200keVV

AmM/A (mg/em?)
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Fig. 27: TGA Oxidationsmessung der mit der optimalen Dosis von
1-10%® em® bei 15 keV implantierten im Vergleich zu einer

unimplantierten Probe. Es ist eine sehr gute Schutzwirkung zu

erkennen.
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5.2 Si- Implantationen

Die erwartete Wirkung von Si auf das Hochtemperaturoxidationsverhaltens
unterscheidet sich wesentlich von der des im vorherigen Kapitel beschriebenen
Chlors [91, 92]. Deswegen sollte der Einflu} einer Hochdosis- Implantation von Si
auf das Oxidationsverhalten untersucht werden. Hierbei wurde besonderer Wert auf
die Untersuchung der Phasenbildung nach der Implantation und deren Entwicklung

bei nachfolgendem Tempern bei verschiedenen Temperaturen gelegt.

5.2.1 Dosisvariation

Die implantierte Dosis wurde bei 1 MeV im Bereich von 210 cm? bis 8-10"7 cm™
variiert. In Fig. 28 sind fiir die Dosen 8-10" cm™® und 4-10"7 cm™® die mit AES
gemessenen und mit TRIM simulierten Tiefenprofile verglichen. Die Uber-
einstimmung ist sehr gut. Die Maximalkonzentration von Si liegt in der Tiefe von

1 pm bei ca. 35at% fiir die hochste Dosis und bei ca. 1at% fiir die niedrigste Dosis.
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Fig. 28: Mit AES gemessene und mit TRIM simulierte Tiefenverteilung
von Silizium nach Implantation bei einer Energie von 1 MeV
Jiir zwei Fluenzen. Die Tiefenskala der AES Messung wurde

mit einer konstanten Sputterrate von 0,32 nm/s bestimmt.
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Die implantierten Proben wurden thermogravimetrisch untersucht. Die Resultate sind
in Fig. 29 zusammengefait. Das Oxidationsverhalten ist im gesamten untersuchten
Bereich dhnlich. Im Vergleich zu reinem TiAl ist die Massenzunahme in den ersten
Stunden deutlich reduziert. Diese Verringerung bleibt iiber den untersuchten
Zeitraum bestehen und fithrt nach 100 h zu einer Reduzierung der Massenzunahme
von ca. 30%. Der Anstieg der Masse nach etwa 5 h ist jedoch nahezu identisch mit
der von ungeschiitztem TiAl, d.h. die Oxidationskinetik nach der Anfangsphase ist
nicht verbessert. Die Schutzwirkung des implantierten Si geht also verloren. Um
diesen Effekt nidher zu beleuchten, wurde der Fall der hochsten Konzentration

detailliert untersucht.
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Fig. 29: Oxidationstests bei 900 °C nach Silizium Implantationen im
Vergleich zu einer unbehandelten Ti50Al Probe.



5.2.2 Phasenbildung nach Implantation

Direkt nach der Implantation findet man keine neuen Phasen im System. Es zeigen
sich auBler TiAl- Phasen des GuBwerkstoffes keine neuen Linien in der Rontgen-
beugungsmessung. Die Mikrostruktur ist jedoch insofern verédndert, als sich bei der
Rontgenbeugungsmessung im streifenden Einfall (GXRD) ein Anstieg der mit der
TizAl Phase korrelierten Linien zeigt. Zur Auswertung der Phasenanteile wurden die
freistehende (203) Linie der o,- TisAl Phase und die (101) Linie der y- TiAl Phase
ausgewihlt. Intensitéit, Lage und Halbwertsbreite dieser Linien sind in Fig. 30 in
Abhingigkeit von der implantierten Dosis dargestellt. Die Intensitéit der (203) O,-
Linie steigt nahezu linear mit der Dosis an. Der Anstieg ist also eindeutig durch die
Implantation bedingt. Die Linienbreite, welche ein MaB fiir die KristallitgroBe
darstellt, bleibt nahezu unverindert. Die Peaklage der o, Phase verschiebt sich
geringfiigig, dies kann durch Spannungen in der Phase infolge der Anreicherung mit
Si erkldrt werden. |
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Fig. 30: XRD Parameter Intensitit, Linienbreite und Linienlage der
Phasen TiAl und TisAl in Abgéngigkeit der implantierten ‘
Dosis.

Eine mit der htchsten Dosis implantierte Probe wurde mit Synchrotronstrahlung am
ROBL Strahlrohr vermessen. Durch die hohe Intensitiit und extreme Parallelitiit des
Rontgenstrahls sind hier Rontgenbeugungsmessungen mit sehr kleinem Einfalls-
winkel moglich. Der Einstrahlwinkel wurde variiert, um zu einer tiefenanfgelssten
Phaseninformation zu kommen. Die Tiefenskala kann durch die mittlere

Eindringtiefe abgeschiitzt werden. Der Intensititsverlauf im 2@ Bereich von 30° bis
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41° in Abhiingigkeit von der Tiefe ist in Fig. 31 durch eine Graustufenskala
dargestellt. Der gewihlte Winkelbereich enthiilt vier Reflexe, die wie in Fig. 31
markiert, den Phasen - TiAl und op- TizAl zugeordnet werden konnen. Bei einem
Einstrahlwinkel von 4° ist bei den beiden Linienlagen, die der o, Phase entsprechen,
~ ein Maximum zu erkennen. Dieser Einstrahlwinkel entspricht einer Eindringtiefe von
ca. lpm. Der Verlauf der Intensitit mit der Tiefe folgt somit recht genau dem

Konzentrationsprofil des implantierten Siliziums.

eff. Eindringtiefe (um)
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Fig. 31: Rontgenbeugung im streifenden Einfall in Abhdngigkeit vom
Einstrahlwinkel. Die Darstellung der Intensitit ist
graustufencodiert (dunkel: niedrige Intensitit, hell: hohe

Intensitiit).
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Wie dic in Fig. 32 gezeigte Abhingigkeit des Anteils der TisAl-Phase von der
Temperatur beim Anlassen nach der Implantation zeigt, ist die Zunahme der O-
Phase durch die Implantation nur bis 650 °C stabil. Sie ist somit nicht fiir das
Oxidationsverhalten bei 900 °C relevant, obwohl die o, Phase die Oxidation
begiinstigt.
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Fig. 32: Anderung der Peakfliiche des (203)- Reflexes der Phase TisAl

fiir die mit 81 0" em? implantierte Probe bei nachtriglichem

|
0

Tempern im Vergleich zu unimplantiertem TiAl. Direkt nach
Implantation ist ein deutlicher Anstieg zu beobachten, der bei
650 °C ausheilt.
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5.2.3 Bildung der Silizid Barriere

Zur Untersuchung des Verhaltens des Siliziums und der erwarteten Bildung
siliziumhaltiger Phasen [93, 94] wurde ein umfangreiches Temperprogramm durch-
gefiihrt (Ar- Atmosphire). Nach jedem Behandlungsschritt wurden die
Tiefenverteilung der Elemente mittels AES und die sich bildenden Phasen mittels

GRXD untersucht.

15 — T
—e—Ti.Si,

210F O TiAL i
D
c
9 i .
=
x 5 T
Q
(b
o A

0-?-0 1 I 1 i ]

0O 200 400 600 800 1000
T(C)

Fig. 33: Peakfliiche von Reflexen der Phase TisSiz (<222>) und der
Phase TiAls (<200>) in Abhdngigkeit der Temperatur. Ab
650°C setzt die Bildung von TisSisz ein.

Im Rontgenbeugungsdiagramm wird ab einer Temperatur von 550 °C die Bildung
von Silizid (TisSis) nachgewiesen. Diese Phase ist stabil bis mindestens 850 °C. Nur
in einem engen Temperaturbereich bildet sich Ti>Als, welches sich ab 700 °C wieder
zuriickbildet. Die Temperaturabhingigkeit der Reflexe (222) von TisSis und (200)
von TiAls ist in Fig. 33 dargestellt. Wie Fig. 34 zeigt, #ndert sich die
Tiefenverteilung von Si bei dieser Phasenbildung nicht. Es diffundiert vielmehr
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zusitzliches Ti in den entsprechenden Tiefenbereich. Dadurch findet man eine

relative Anreicherung von Al direkt unterhalb des Si Profils, was zur Bildung der Al
reichen TiAls- Phase fiihrt.
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Fig. 34: Tiefenprofile von Si, Ti, Al und O (a) direkt nach Implantation,
(b) nach dem Temperschritt bei 650 °C.

Nach dem letzten Temperschritt wurde eine Querschnittsprobe fiir TEM
Untersuchungen prépariert. Man erkennt in Fig. 35 den Schichtaufbau, welcher sich
nach 900°C, 1h ausbildet. Zwischen dem &HuBeren Mischoxid und dem
Grundwerkstoff hat sich eine geschlossene Silizid-Schicht gebildet. In der

Elektronenbeugung lassen sich alle Gitterebenenabstinde der Phase TisSis zuordnen.
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Durch EDX Messungen wurde nachgewiesen, daB nur in dieser Schicht Silizium

vorhanden ist.

Fig. 35: Querschnitts- TEM Aufnahme und Elektronenbeugungsbild aus
der Schicht nach dem letzten Temperschritt bei 900°C fiir 1h.

5.2.4 Auflosung der Silizid- Barriere

Die Auflosung der Silizid- Barriere wurde explizit in einem isothermen Experiment
bei 900°C untersucht. Hierzu wurden Proben fir 1h und fiir 5h bei 900°C oxidiert
und die Struktur der sich bildenden Oxidschicht mit AES vermessen (Fig. 36). Nach
1h ist die Barrierewirkung der Silizid-Schicht am Tiefenprofil des Sauerstoffs zu
erkennen. Die Silizid-Barriere ist geschlossen. Nach 5 h platzt die Oxidschicht direkt
iber der Silizid-Schicht ab. Die Si- Konzentration ist geringer, was auf die
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Auflésung der Barriere hindeutet. Der eindringende Sauerstoff beginnt die Silizid-

Barriere zu durchdringen, was am Sauerstoffprofil zu erkennen ist.
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Fig. 36: AES Tiefenprofile nach Oxidation bei 900 °C fiir 1h (a) und 5h
(b) fiir eine implantierte Dosis von 8-1 0" Sifem™.

In Fig. 37 ist eine andere Stelle des durchstrahlbaren Bereichs der in Fig. 35

dargestellten Probe dargestellt. Man erkennt schon nach 1h erste Anzeichen der
Ablsung der Oxidschicht.
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Fig. 37: TEM- Aufnahme nach 1h bei 900 °C. Die hellen Bereiche
iiber der dunklen Silizid-Schicht stellen erste Risse dar, an

denen sich die Oxidschicht abzuldsen beginnt,

Die Ergebnisse zeigen, daB die anfingliche Verbesserung des Oxidationsverhaltens
auf die Bildung von Titansilizid zuriickzufithren ist. Diese behindern die Diffusion
von Sauerstoff. Die Barrierewirkung ist jedoch nicht langzeitstabil. Die Auflosung

konnte fiir die hochste Konzentration von Silizium direkt nachgewiesen werden.
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6 Zusammenfassung

In der vorliegenden Arbeit wurde die Moglichkeit der oberflichennahen Dotierung
von Titanaluminiden zur Oxidationsverbesserung mittels Ionenstrahlverfahren

untersucht.

Ausgehend von Literaturerkenntnissen wurde ein enges Parameterfenster fir
Tonenimplantation von Cl gefunden. Implantation mit einer Fluenz von 10 cm?
fiihrt zu einem optimalen Schutzeffekt bis zu 1000 h. Dies erméglicht einerseits eine
Oberflichenbehandlung von TiAl Legierungen, welche keinen Einflul auf die
Oberflichenqualitit hat und durch die geringe Tiefe der modifizierten Schicht
dementsprechend auch keinen negativen EinfluB auf die mechanischen Eigen-
schaften des Grundmaterials hat. Der Einflu} der Implantationsenergie im Bereich
15 keV bis 1 MeV ist vernachldBigbar, da es zu sehr schnellen Diffusionsprozessen
in den ersten Minuten der Oxidation kommt. Es konnte gezeigt werden, daB die
anderen Halogene Br, J und F analoge Eigenschaften zeigen und da der Schut-
zeffekt unabhiingig von weiteren Legierungszusitzen auch in technischen
Legierungen beobachtbar ist.

Erstmalig wurde der Effekt von Chlorimplantationen auf das Hochtemperatur-
oxidationsverhalten systematisch untersucht. Diese Resultate ermoglichen ein
tieferes Verstidndnis des Effekts. Es wurden die vor Projektbeginn konkurrierenden
Modelle diskutiert. Die dargestellten Experimente konnen nur mit dem Modell der
katalytischen Wirkung des Cl verstanden werden. Andere Modelle stehen teilweise
im direkten Widerspruch zu den Beobachtungen.

Die Ergebnisse nach Implantation von Silizium zeigen, daB die anfiingliche
Verbesserung des Oxidationsverhaltens auf die Bildung von Titansilizid zuriick-
zufiihren ist. Diese Barriere behindert die Diffusion von Sauerstoff. Die Barriere-
wirkung ist jedoch nicht langzeitstabil. Die Auflosung konnte fiir die hochste
Konzentration von Silizium direkt nachgewiesen werden. Es wurde ein konsistentes
physikalisches Bild diskutiert. Wegen der relativ kurzen Schutzwirkungszeit der

Methode wurden die Experimente nicht weiterverfolgt.
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Die Niederenergieimplantationen von Chlor zeigen ein Weg zur eventuellen
kommerziellen Anwendung des Effekts auf. Ein kostengiinstiges Verfahren, die
sogenannte Plasmaimmersions- Ionenimplantation, wird in einem AiF- geforderten
Nachfolgeprojekt auf seine Praxistauglichkeit untersucht. Diese rein anwendungs-
orientierten Untersuchungen sind nicht Gegenstand dieser Arbeit. Zusammengefafit
148t sich sagen, daB sich die Implantation von Cl aus einem Cl- haltigen Plasma als
sehr komplexer ProzeB zwischen Implantieren, Atzen und Oberflichenreaktionen
darstellt. Die Reaktionen der Oberfliche mit dem Plasma hingen desweitern von der
Zusammensetzung der Legierung ab. Die Oxidationstests zeigen jedoch einen

positiven Einflu$} auf das Oxidationsverhalten.
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