Zur Oxidphasenbildung in den friihen
Oxidationsstadien von komplexen

Co-Cr-Fe-Mn-Ni-(Cu, Si)-Legierungen

Dissertation

Zur Erlangung des akademischen Grades Doktor-Ingenieur (Dr.-Ing.)
vorgelegt dem Rat der Physikalisch-Astronomischen Fakultat
der Friedrich-Schiller-Universitat Jena

von
M.Sc. Jonathan Apell
geboren am 06.10.1995 in Kassel

FRIEDRICH-SCHILLER-

TSNY IO,
Tt
3 li % \'\
S AN\
AN T T
4




Gutachter

1. Prof. Dr.-Ing. Andreas Undisz

Friedrich-Schiller-Universitét Jena | Technische Universitdt Chemnitz

2. Prof. Dr.-Ing. Ulrich Krupp
Rheinisch-Westfalische Technische Hochschule Aachen

3. Prof. Dr.-Ing. Uwe Glatzel

Universitit Bayreuth

Tag der Disputation: 13.05.2024



Inhaltsverzeichnis

1 Einleitung 1
2 Stand des Wissens 3
2.1 Einordnung zu ,.komplex zusammengesetzten Legierungen* (CCAs)
2.1.1 Konzept, Definitionen und grundlegende Betrachtungen in der
Literatur 3
2.1.2 CCAs als Legierungen fiir zukiinftige Hochtemperaturanwendungen 5
2.2 Friihe Oxidationsstadien von 3d-Ubergangsmetall-CCAs 6
2.2.1 Thermodynamik der Oxidation von 3d-Ubergangsmetall-CCAs 6
2.2.2 Kinetische Beitrdge in den friihen Oxidationsstadien 8
2.2.3 Bedeutung von Oxidmorphologie, -phasen und -zusammensetzung
fiir die Schutzwirkung der Oxidschicht auf CCAs und Stdhlen 11
2.2.4 Einfluss ausgewdhlter Legierungselemente auf die Oxidation von 3d-
Ubergangsmetall-CCAs 12
2.3 Methodische Herausforderungen bei der Analyse frither Oxidationsstadien 15
2.3.1 Lokale und flichige Analyse von Oxidphasen und -zusammensetzung 16
2.3.2 Moglichkeiten zur in-situ Untersuchung frither Oxidationsstadien 19
2.4 Zielstellung 20
3 Materialien und Methoden 22
3.1 Legierungsherstellung, Charakterisierung von Ausgangsgeflige und -phasen
und Oxidationsexperimente 22
3.1.1 Erschmelzen der Legierungen, Verarbeitung zu Blechen und
Priparation der Probenoberfldche 22
3.1.2 Charakterisierung von Geflige und Legierungsphasen vor der
Oxidation 25
3.1.3 Gliihbehandlung an Luft zur gezielten Oxidation und Bestimmung der
Massenzunahme wihrend der Oxidation 25
3.2 Charakterisierung der Oxidschichten 26
3.2.1 Charakterisierung von Oxidschichtmorphologie und -dicke mit
Rasterelektronenmikroskopie 26
3.2.2 Charakterisierung von Oxidphasen mit Rontgendiffraktometrie 26
3.2.3 Charakterisierung der Oxidzusammensetzung mittels
Glimmentladungsspektroskopie und energiedispersiver
Rontgenspektroskopie 27
3.2.4 Lokal hochauflosende Charakterisierung von
Oxidmorphologie, -phasen und -zusammensetzung mittels
Transmissionselektronenmikroskopie 27



3.3 Integrale Charakterisierung der Bildungsreihenfolge von Oxidphasen mittels

in-situ Synchrotron Rontgendiffraktometrie 29
3.4 Thermodynamische Berechnungen von Oxidstabilitdten und Aktivititen
mittels CALPHAD-Methode 31
4 Ergebnisse — CCAs im Co-System 32
4.1 Ausgangszustand der Legierungen im Co-System vor Oxidation 32
4.2 Hochtemperaturoxidation der CCAs im Co-System 34
4.2.1 Massenzunahme wiahrend der frithen Oxidationsstadien bei 800 °C 34
4.2.2 Oxidmorphologie und -schichtdicken nach Oxidation bei 800 °C 35
4.2.3 Phasenidentifikation und quantitative Phasenanalyse mittels GI-XRD 38
4.2.4 Hochaufgeldste lokale Charakterisierung von Zusammensetzung und
Oxidphasen mittels TEM 40
4.3 Oxidationsverhalten der CCAs im Co-System bei 400 °C 47
4.3.1 Oxidmorphologie und integrale Phasenidentifikation nach Oxidation
bei 400 °C 47
4.3.2 Flachige Charakterisierung der Oxidzusammensetzung mittels GD-
OES 49
4.3.3 Lokale hochauflésende TEM-Charakterisierung der bei 400 °C
oxidierten Proben 50
4.4 In-situ Synchrotron GI-XRD-Messungen zur Untersuchung der
Oxidbildungsreihenfolge 53
4.4.1 Temperaturfiihrung zur Oxidation wéhrend in-situ Synchrotron GI-
XRD 54
4.4.2 Phasenbildung bei schnellem Aufheizen und anschlieBender
isothermer Oxidation 55
4.4.3 Reihenfolge der Oxidphasenbildung bei langsamem Autheizen 57
4.5 Thermodynamische Berechnung von Stabilitidten der Oxidphasen und
Aktivitdten in der Legierung 57
4.5.1 Thermodynamische Stabilitdt der Oxidphasen im Legierungssystem
Co-Cr-Fe-Mn-Ni-Si 58
4.5.2 Berechnete Aktivitdten von Cr und Mn in der Legierung 61
5 Ergebnisse — CCAs im Cu-System 64
5.1 Ausgangsgefiige und Phasenbildung der Legierungen im Cu-System 64
5.1.1 Mehrphasigkeit und inhomogenes Gefiige in Ni- und Co-freier CCA 64
5.1.2 Ein- und zweiphasige Gefilige der CCA-6, Cr-freien, Cu-freien, Fe-
freien und Mn-freien CCAs 65
5.2 Frithe Oxidationsstadien von CCA-6, Cr-freier, Cu-freier, Fe-freier und Mn-
freier CCA bei 800 °C 68

II



5.2.1 Rasches Wachstum und Versagen der Oxidschicht bei CCA-6, Cr-

freier und Fe-freier CCA 68
5.2.2 Bevorzugte Oxidation der Cu-reichen FCC-Phase in der Mn-freien
CCA 71
5.2.3 GleichmiBiges Oxidschichtwachstum auf der Cu-freien (Cantor)
CCA 72
6 Diskussion 74
6.1 Gegeniiberstellung der Oxidphasenbildung fiir Co-reiche und Co-arme CCAs
im Co-System 74
6.1.1 Vorschlag zur Unterteilung der Oxidphasenbildung in Stadien fiir
0Co bei 800 °C 74
6.1.2 Vorschlag zur Unterteilung der Oxidphasenbildung in Stadien fiir
26Co bei 800 °C 77

6.2 Gemeinsamkeiten und Unterschiede der Phinomenologie gewachsener
Oxidschichten auf CCAs im Co-System mit 316L und weiteren komplexen

Legierungen 79
6.2.1 Vergleich von Morphologie, Element- und Phasenverteilung in den
frithen Oxidationsstadien mit 316L 79
6.2.2 Einordnung der Oxidphasenbildung in den friihen Oxidationsstadien
beziiglich anderer komplexer Legierungen 81
6.3 Einfluss thermodynamischer und kinetischer Beitrdge auf die frithen
Oxidationsstadien der CCAs im Co-System 82
6.3.1 Vergleichende Diskussion der berechneten thermodynamischen
Oxidstabilititen mit experimentellen Ergebnissen 82
6.3.2 Einfluss kinetischer Effekte auf das Oxidationsverhalten 84
6.4 Gefiige und Phasenbildung sowie Oxidationsverhalten der CCAs im Cu-
System 88
6.4.1 Fliissigphasenentmischung und Phasenbildung der Ni-freien und Co-
freien CCAs 88
6.4.2 Inhomogene Oxidbildung in Cu-haltigen CCAs und Abplatzung des
Oxids 90

6.4.3 Oxidschichtbildung auf der Cu-freien CCA in den frithen Stadien 92
6.5 Perspektiven fiir die Legierungsentwicklung von 3d-Ubergangsmetall-CCAs

fiir Hochtemperaturanwendungen 93
7 Zusammenfassung 96
8 Literaturverzeichnis 98
9 Anhang 10%

III



Einleitung

1 Einleitung

Korrosion von metallischen Werkstoffen verursacht weltweit geschitzte jahrliche Kosten in
Hoéhe von 2,5 Billionen US-Dollar [1]. Dies entspricht 3,4 % des globalen BIP [1]. Zusitz-
lich wird davon ausgegangen, dass allein 4,1 % bis 9,1 % der gesamten CO;-Emissionen bis
2030 durch den erforderlichen Austausch von korrodiertem Stahl entstehen werden [2].
Diese bereits enormen Auswirkungen durch Korrosion von Werkstoffen werden durch
steigende technologische Anforderungen weiter verschirft. Zum einen werden fiir etablierte
Verfahren hohere Einsatztemperaturen angestrebt, um Wirkungsgrade zu verbessern und
dadurch COz-Emissionen zu reduzieren [3]. Zum anderen sind Werkstoffe durch den
Umstieg auf nachhaltige Technologien und erneuerbare Energieerzeugung einer Vielzahl an
korrosiven Umgebungen ausgesetzt, beispielsweise in Brennstoffzellen, Geothermie und
Hochtemperaturwiarmespeichern [4]. Um diesen Herausforderungen zu begegnen, braucht
es neuartige Legierungen mit verbesserten Eigenschaften, die fiir zukiinftige Anwendungen
bei erhohten Temperaturen geeignet sind. Ein vielversprechender Ansatz zur Entwicklung
hochfester, oxidationsbestiandiger Legierungen liegt im Bereich der komplex zusammen-
gesetzten Legierungen, die in den letzten zwei Jahrzehnten grofles Forschungsinteresse
hervorgerufen haben [5,6]. Insbesondere komplexe Legierungen auf Basis von 3d-
Ubergangsmetallen weisen bemerkenswerte mechanische Eigenschaften auf, die sie zu
attraktiven Kandidaten fiir Hochtemperaturanwendungen machen. Oxidationsbestidndigkeit

ist fiir den zukiinftigen Einsatz dieser Legierungen konsequenterweise unabdingbar.

Trotz umfangreicher Forschungsanstrengungen sind bisher jedoch wesentliche Aspekte der
Oxidation von komplexen Legierungen ungeklért. Dies betrifft insbesondere die frithen
Oxidationsstadien und transienten Zustinde, die die Grundlage fiir das Langzeitoxidations-
verhalten bilden [7]. Obwohl iiber den mdglichen Einfluss einer erhohten Legierungs-
komplexitéit auf das Oxidationsverhalten in der Literatur immer wieder spekuliert wurde,
gibt es bisher kaum systematische Untersuchungen dazu. Insbesondere der Einfluss von Co
und Fe auf die Oxidationsbestédndigkeit komplexer Legierungen ist bisher ungeklért, obwohl
diese beiden Bestanteile in géngigen einphasigen komplexen Legierungen in weiten
Konzentrationsbereichen variiert werden. Ebenso bestehen offene Fragen in Legierungs-
systemen mit Cu, in denen mehrphasige Gefiige in Verbindung mit komplexen Vorgédngen
wie Fliissigphasenentmischung und Ausscheidungsbildung auftreten konnen. Wesentliche

Zusammenhdnge dieser Gefiige bzw. des Einflusses von Cu auf das Oxidationsverhalten
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sind bisher offen geblieben und lassen daher keine verldssliche Verortung dieser

Legierungen als Werkstoffe fiir erhdhte Temperaturen zu.

Um das Potential fiir Weiterentwicklung und technischen Einsatz solcher komplexen
Legierungen zu ergriinden, werden in der vorliegenden Arbeit die frithen Oxidationsstadien
von komplexen Legierungen auf Basis von 3d-Ubergangsmetallen anhand von zwei

Modellsystemen untersucht.

1) Autbauend auf Vorarbeiten aus einer Masterarbeit [8] werden die frithen Oxidations-
stadien im System Co-Cr-Fe-Mn-Ni-Si im Temperaturbereich von 400 °C bis 800 °C
erforscht. Hierbei steht der Einfluss des Co- bzw. Fe-Gehalts sowie ein moglicher
Einfluss der erhohten Legierungskomplexitdt im Fokus der vorliegenden Arbeit.
Dies soll erstmals durch einen Vergleich mit dem etablierten Werkstoff 316L bei
gleichbleibenden Gehalten von Cr, Mn und Si ermdglicht werden.

2) Im Legierungssystem Co-Cr-Cu-Fe-Mn-Ni wird der Einfluss der Zusammensetzung
auf die Phasen- und Gefiigebildung und damit auf die frithen Oxidationsstadien bei

800 °C erforscht.

Im Rahmen der Arbeit sollen Legierungen aus beiden Systemen im Levitationsschmelz-
verfahren aus den reinen Ausgangselementen hergestellt und zu Blechen verarbeitet werden.
In beiden Systemen stellen die erwartbaren Oxidschichtdicken in den friihen Oxidations-
stadien im Bereich von nur wenigen Nanometern bis einigen Mikrometern eine besondere
methodische Herausforderung dar. Die Charakterisierung der Oxidmorphologie,
auftretender Oxidphasen und ihrer Zusammensetzung mit hochauflosenden Methoden soll
Zugang zum vorherrschenden Oxidationsverhalten geben. Hierfiir werden insbesondere die
komplementéren ortlich bzw. zeitlich hochauflésenden Methoden Transmissionselektronen-
mikroskopie und in-situ Synchrotron Rontgenbeugung genutzt.

Die durchgefiihrten Untersuchungen sollen einen Beitrag zum Verstidndnis des Einflusses
erhohter Legierungskomplexitit sowie ausgewdéhlter Legierungselemente auf die frithen
Oxidationsstadien komplexer Legierungen leisten. Die Aufkldrung der ersten sich bildenden
Oxidphasen wiirde es beispielweise erlauben, kinetische und thermodynamische Aspekte
wihrend der frithen Oxidationsstadien zu entflechten. Somit soll der grundlegende Wissens-
stand zu den frithen Oxidationsstadien dieser Legierungen substanziell erweitert und
Perspektiven flir den zukiinftigen Einsatz von hochfesten komplexen Legierungen bei

erhohten Temperaturen eréffnet werden.
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2 Stand des Wissens

2.1 Einordnung zu ,komplex zusammengesetzten Legierungen”
(CCAs)

Komplex zusammengesetzte Legierungen werden seit ca. 20 Jahren intensiv erforscht. Diese
Legierungen bestehen in der Regel aus mehreren Elementen in hohen Konzentrationen. Die
in der Literatur festgehaltenen Legierungskonzepte und Definitionen sind nicht immer frei
von Widerspriichen und sollen daher im Folgenden vorgestellt sowie wesentliche Stand-
punkte aus der Literatur eingeordnet werden. AnschlieBend wird das Potential dieser

Legierungen als zukiinftige Hochtemperaturwerkstoffe eruiert.

2.1.1 Konzept, Definitionen und grundlegende Betrachtungen in der Literatur

Die klassische Strategie zur Optimierung von Werkstoffeigenschaften durch Legierungs-
entwicklung basiert in der Regel darauf, zu einem Basiselement ein oder mehrere
Legierungselemente in relativ geringen Konzentrationen hinzuzugeben [5]. Im Kontrast
dazu steht das Konzept der komplex zusammengesetzten Legierungen, bei denen es kein
einzelnes Basiselement gibt. Stattdessen bestehen sie aus mehreren Elementen, oft vier oder
mehr, in hohen Konzentrationen [5]. Diese Strategie eréffnet eine bisher uniiberschaubare
Vielfalt an moglichen Legierungszusammensetzungen, die eine entsprechende Vielfalt an
Werkstoffeigenschaften verspricht. Die ersten allgemeinen Beschreibungen komplex
zusammengesetzter Legierungen in der Literatur erfolgten 2004 von zwei unabhingigen
Forschungsgruppen [9,10]. Darauf folgte eine stark steigende Forschungsaktivitét [5,11],
angespornt durch die Entdeckung von einigen Legierungen mit herausragenden Eigen-
schaften, die konventionelle Legierungen iibertreffen. Hierzu gehoren Legierungen mit
besonders vorteilhafter Kombination von Festigkeit und Duktilitdt [12], Legierungen mit
hoher Festigkeit bei hohen Temperaturen [13,14] sowie Legierungen mit bemerkenswert

hoher Bruchzéhigkeit bei tiefen Temperaturen [15,16].

In der Literatur werden unterschiedliche Definitionen und Begriffe fiir komplex zusammen-
gesetzte Legierungen verwendet, die hier kurz zusammengefasst und eingeordnet werden.
Yeh et al. filhrten urspriinglich den Begriff der Hochentropie-Legierungen (engl. high-
entropy alloys, HEAs) ein [9,17], der in der Literatur nach wie vor am héaufigsten zu finden
ist. Der Begriff wurde so gewdhlt, da Yeh die Hypothese aufstellte, dass eine besonders hohe

Mischungsentropie in diesen Legierungen zur Stabilisierung von einphasigen Misch-

3
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kristallen gegeniiber intermetallischen Phasen fiithre [17]. Es wurden fiir HEAs zwei
Definitionen aufgestellt, die sich teilweise aber nicht vollstindig iiberschneiden [18]. Zum
einen wurden solche Legierungen als HEAs bezeichnet, die fiinf oder mehr Elemente mit
Konzentrationen zwischen 5 at.% und 35 at.% enthalten [9]. Zum anderen wurde die
Mischungsentropie AS,,;, als Kriterium verwendet, die unter Annahme einer idealen Losung
als AS,,ix = —R Y; x; In x; geschrieben werden kann, hierbei ist R die Gaskonstante und x;
der Stoffmengenanteil der Komponente i. Legierungen mit AS,,,;,, = 1,5R wurden als HEAs
definiert, solche mit 1,0R < AS,,;, < 1,5R als Legierungen mit mittlerer Entropie (MEAs)

und solche mit AS,,;,, < 1,0R als Legierungen mit niedriger Entropie (LEAs) [18].

Zu Beginn der Forschung an komplex zusammengesetzten Legierungen wurde der Fokus
hdufig auf Legierungen mit mindestens fiinf Komponenten gelegt, die einphasige Misch-
kristalle ausbilden [5]. Uber die Jahre hat sich das Konzept weiterentwickelt, um vielver-
sprechende Legierungen einzuschlieBen, die oft weniger als fiinf Komponenten haben und
in denen mehrere Phasen auftreten [5]. Dies ermdglicht die Kombination der hohen
Mischkristallverfestigung komplexer Legierungen mit etablierten Mechanismen des
Legierungsdesigns und der Festigungssteigerung wie Ausscheidungshirtung [19,20], der
Nutzung von TWIP/TRIP-Effekten [12,21] oder eutektischen Gefiigen [22,23]. Im Zuge
dieser Erweiterung der Definition haben sich auch neue Begrifflichkeiten entwickelt, die
solche Legierungen miteinschlieBen. Dazu gehoéren CCAs (engl. complex concentrated
alloys bzw. compositionally complex alloys) und MPEAs (engl. multi-principal element
alloys) [24]. In der vorliegenden Arbeit wird sich der Sichtweise der erweiterten Definition
angeschlossen und zur Vereinheitlichung stets die Abkiirzung ,,CCA* verwendet.

Yeh et al. postulierten vier ,,Kerneffekte*, die in komplexen Legierungen auftreten und ihre

Eigenschaften bestimmen sollen [17]. Hierzu gehdren

= e¢in Hochentropieeffekt, der Mischkristalle durch eine hohe Mischungsentropie
gegeniiber intermetallischen Phasen stabilisieren soll,

= ecine starke Verzerrung des Kristallgitters, die unter anderem mit einer hohen Harte
einhergeht,

= eine verlangsamte Diffusionsgeschwindigkeit (,,sluggish diffusion),

= gsowie ein ,,Cocktaileffekt”, der aus der Interaktion unterschiedlicher Elemente

resultiert.

Die Existenz bzw. die Ausprdgung der postulierten Effekte wird zum Zeitpunkt der

Verfassung dieser Arbeit weiterhin kontrovers in der Literatur diskutiert. Insbesondere eine
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Stabilisierung von einphasigen Mischkristallen sowie ein verdndertes Diffusionsverhalten
konnen potenziell entscheidende Auswirkungen auf das Oxidationsverhalten von CCAs
haben. Beziiglich des postulierten Entropieeffekts hat sich gezeigt, dass die Stabilisierung
von einphasigen Mischkristallen stark von der Legierungszusammensetzung abhédngt und
nicht lediglich von der Anzahl der Komponenten bzw. der Mischungsentropie [25]. Viele
komplex zusammengesetzte Legierungen bilden keine einphasigen Mischkristalle [26] und
selbst in Legierungen, die nach der Herstellung zundchst einphasig sind, konnen nach
anhaltender Waiarmebehandlung Zweitphasen auftreten [27,28]. Thermodynamische
Analysen haben aullerdem ergeben, dass Enthalpieterme sowie Entropieterme jenseits der

Konfigurationsentropie die Phasenbildung in CCAs entscheidend beeinflussen [25,29].

Beziiglich der Diffusion in CCAs gibt es experimentelle und theoretische Arbeiten, die von
einer verlangsamten Diffusion berichten [30—33]. Demgegeniiber wurde von verschiedenen
Autoren gezeigt, dass die Diffusion in CCAs nicht notwendigerweise verlangsamt sein muss
[34-38]. Ahnlich wie beim postulierten Entropieeffekt lisst sich schlieBen, dass das
Diffusionsverhalten in CCAs insbesondere von der konkret betrachteten Zusammensetzung
abhéngt und keine Aussagen lediglich auf Basis der Anzahl der Komponenten bzw. der

Mischungsentropie getroffen werden kénnen.

2.1.2 CCAs als Legierungen fiir zukiinftige Hochtemperaturanwendungen

Fiir zukiinftige Hochtemperaturanwendungen werden Werkstoffe bendtigt, die sowohl der
mechanischen Beanspruchung standhalten als auch eine hohe Oxidations- bzw. Korrosions-
bestindigkeit aufweisen. CCAs auf Basis von 3d-Ubergangsmetallen sind aufgrund ihrer
mechanischen Eigenschaften, guten Herstell- und Verarbeitbarkeit sowie der Moglichkeit
zur Optimierung der Oxidationsbestindigkeit dafiir vielversprechend [6,39]. Sie gehoren als
Derivate der Cantor-Legierung CoCrFeMnNi zu den am besten untersuchten CCAs mit einer
breiten Vielfalt an Zusammensetzungen und Eigenschaften [40]. Bei 800 °C kénnen 3d-
Ubergangsmetall-CCAs beispielsweise die Kombination von Festigkeit und Duktilitit von
etablierten Hochtemperaturwerkstoffen erreichen oder sogar tibertreffen (Abbildung 1) [14].
CCAs im System Co-Cr-Cu-Fe-Ni zeigen auBlerdem erhohte Abriebfestigkeit bei hohen
Temperaturen [41] sowie die Bildung von nanoskaligen Cu-reichen Ausscheidungen [42],
die sich bei hohen Temperaturen erwartbar positiv auf die Kriecheigenschaften auswirken
[43]. Um die vorteilhaften mechanischen Eigenschaften der CCAs bei hohen Temperaturen
nutzen zu koOnnen, ist eine ausreichende Oxidations- bzw. Korrosionsbestindigkeit

erforderlich.
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Abbildung 1: Vergleich mechanischer Eigen-
schaften von CCAs und etablierten
Hofch[teér‘l]lperaturwerkstoffen bei 800 °C nach  andere Oxide gebildet werden, zudem kénnen
Ref. [14].

47]. So konnen zu Beginn der Oxidation

Phasenumwandlungen stattfinden und auch
die Kinetik der Oxidation kann sich bereits in den friithen Stadien stark verdndern [44]. Bei
Studien des Langzeitoxidationsverhaltens ist entsprechend hédufig nicht klar, ob die Oxide,
die nach langen Dauern auf der Probenoberfliche vorhanden sind, représentativ fiir den

gesamten Oxidationsprozess sind [44].

2.2 Friihe Oxidationsstadien von 3d-Ubergangsmetall-CCAs

Im Folgenden werden Thermodynamik und Kinetik der Oxidation von 3d-Ubergangsmetall-
CCAs soweit moglich allgemein und getrennt betrachtet sowie der Einfluss einzelner

Legierungselemente anhand der vorhandenen Literatur eingeordnet.

2.2.1 Thermodynamik der Oxidation von 3d-Ubergangsmetall-CCAs

Fiir eine Betrachtung der Thermodynamik der Oxidation von 3d-Ubergangsmetall-CCAs
wird zundchst die Sachlage fiir die Oxidation von Metallen im Allgemeinen aufgegriffen.
Wihrend der Oxidation reagiert ein Metall M mit Sauerstoff aus der Luft, wodurch ein Oxid

MOy gebildet wird [48]:
X 2
2;M+02 —>;Mx0y (1)

Ist die freie Enthalpie AG® der Reaktion negativ, lauft die Reaktion spontan ab. Mit dem
Massenwirkungsgesetz lasst sich die Gleichgewichtskonstante K der Reaktion aufstellen:

2/y

am,0 AG°
K = =Y —exp (— ) (2)
" po, RT



Stand des Wissens

Hierbei sind am, o, und ay die Aktivititen des Oxids bzw. des Metalls und pg, der

Sauerstoffpartialdruck. Bei einer gewihlten Temperatur sind Oxide mit geringerer freier
Bildungsenthalpie thermodynamisch stabiler. Der Gleichgewichtssauerstoffpartialdruck, bei
dem Metall und Oxid im Gleichgewicht sind, wird auch Zersetzungsdruck eines Oxids
genannt. Er ldsst sich unter der Annahme, dass die Aktivitidten der Feststoffe gleich eins sind,

schreiben als:

AG°> 3)

Po, = €xp ( RT
Thermodynamisch stabile Oxide weisen niedrige Zersetzungsdriicke auf. Bei Partialdriicken
oberhalb des Zersetzungsdrucks lduft die Oxidationsreaktion ab, bei niedrigeren Partial-

driicken wiirde das Metall nicht oxidiert bzw. das Oxid zu Metall reduziert werden.

Fiir die Oxidation von reinen Metallen wie beispielsweise Eisen lassen sich thermo-
dynamische Vorhersagen treffen, die gut mit experimentellen Beobachtungen iiberein-
stimmen [49]. Bereits in bindren Legierungssystemen, in denen selektive Oxidation eines
Elements auftritt, kann jedoch die Hinzugabe von geringen Mengen eines dritten
Legierungselements die Oxidbildung entscheidend beeinflussen (,,third element effect™)
[50,51]. Fiir hochkomponentige Legierungssysteme, wie sie bei den in dieser Arbeit unter-
suchten CCAs auftreten, ist die thermodynamische Betrachtung entsprechend noch
komplexer. Es ist eine Vielzahl an Oxidationsreaktionen denkbar, wodurch eine Vorhersage
des Oxidationsverhalten allein anhand von thermodynamischen Daten erheblich einge-
schrankt wird [52]. In Mischkristallen miissen nun auflerdem die Aktivitdten der einzelnen
Komponenten betrachtet werden, die sich gegenseitig beeinflussen [49]. Fiir die

Oxidbildung auf Legierungen gilt ebenfalls am,0, = 1, allerdings apy < 1, womit sich

Gleichung (2) umschreiben lésst als [53]:

1
AG° = —RT In (T) 4)
Ay~ " Po,

Nach Umstellen ergibt sich der Ausdruck:
RTIn(po,) = AG°— RT In (ai,[x/y) (5)

Dieser Ausdruck kann genutzt werden, um thermodynamische Stabilititen von Oxidphasen
fiir bestimmte Legierungszusammensetzungen zu berechnen. Die so berechneten Stabili-
tdten konnen sich erheblich von denen fiir reine Metalle unterscheiden [53]. Trotz der

Einschrinkungen sind thermodynamische Betrachtungen ein wichtiges Werkzeug zum
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Verstindnis des Oxidationsverhaltens komplexer Legierungen, da sie Zugang zur

Eingrenzung mdéglicher Reaktionen geben.

Beziiglich der Oxidation von 3d-Ubergangsmetall-CCAs im System Co-Cr-Cu-Fe-Mn-Ni
sind die wichtigsten Phasen, die auftreten konnen, zusammen mit den moglichen
Besetzungen in Tabelle 1 zusammengestellt [54—58]. Insbesondere in der Spinell-Struktur
sind zahlreiche unterschiedliche Besetzungen vom Typ AB>O4 moglich. Hinzu kommt, dass
viele der Oxidphasen erhebliche Loslichkeiten fiir andere Kationen aufweisen. So bilden
beispielsweise Cr203 — FexO3 [59] und NiO — CoO [60] vollstindig mischbare Systeme.
Auch in Spinell-Typ-Oxiden sind nahezu beliebige Mischungen der Ubergangsmetall-
Kationen moglich [61].

Tabelle 1: Oxidphasen, die bei der Oxidation von 3d-Ubergangsmetall-CCAs im System Co-Cr-Cu-
Fe-Mn-Ni auftreten kénnen [54-58].

Kristallstruktur ~ Raumgruppe Mogliche Besetzungen
B Cnr203, Fex O3,
Korund-Typ R3c
gemischte Oxide (Cr,Fe),03
_ Fe;04, Co304, Oxide vom Typ AB20O4,
Spinell-Typ Fd3m
gemischte Oxide (Fe,Cr,Co,Cu,Mn,Ni);04
_ FeO, NiO, CoO, MnO,
NaCl-Struktur Fm3m
gemischte Oxide (Fe,Ni,Co,Mn)O
Bixbyit-Struktur Ia3 Mn20;
Hausmannit-Struktur ~ [4;/amd Mn;304
CuO-Struktur C2/c CuO
Cuprit-Struktur Pn3m Cu20

2.2.2 Kinetische Beitrage in den friihen Oxidationsstadien

Wenngleich durch die Thermodynamik vorgegeben ist, welche Oxidphasen im Gleich-
gewicht stabil sind, kann es insbesondere in den frithen Oxidationsstadien starke kinetische
Einfliisse auf die Oxidphasenbildung geben. Es ist moglich bzw. sogar wahrscheinlich, dass
sich das thermodynamische Gleichgewicht erst nach einiger Zeit einstellt und in den ersten

Minuten bis Stunden der Oxidation Phasenbildung und -umwandlung von unterschiedlichen
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Oxidphasen stattfinden, die nicht als thermodynamisch giinstigste Phasen gelten [62,63].
Kristallstruktur und Zusammensetzung gebildeter Oxidphasen zeitlich auflésen und auf-
klaren zu konnen, beispielsweise mit in-situ Methoden, trigt maB3geblich zum Verstindnis
des Oxidationsverhaltens der untersuchten Legierungen bei [62,63]. Ebenso ist es moglich,
dass als thermodynamisch stabil vorhergesagte Phasen sich zunéchst nicht bilden konnen,
da die Verfiigbarkeit der benétigten Legierungselemente nahe der Oberfldche nicht ausreicht
bzw. die Keimbildung der Oxidphase energetisch ungiinstig ist. So wurde fiir die frithen
Oxidationsstadien von 316L bei Temperaturen unter 800 °C gezeigt, dass ausschlieBlich ein
Korund-Typ-Oxid gebildet wird, obwohl MnCr,04 Spinell-Typ-Oxid als thermodynamisch
stabil vorhergesagt wird [47]. Dies wird auf kinetische Effekte zuriickgefiihrt, da die
Diffusion von Mn aus dem Grundwerkstoff und damit die Verfligbarkeit von Mn an der
Oberflache zunéchst nicht ausreicht, um MnCr2O4 zu bilden [47].

(@) Kinetische Effekte in den frithen Oxidations-

Korund stadien koOnnen nicht nur beeinflussen,
welche Oxidphasen gebildet werden, sondern
auch mit welcher Zusammensetzung diese
i entstethen bzw. welche Konzentrations-
gradienten auftreten. Als Beispiel wurde

kiirzlich die Theorie des ,nonequilibrium

) = . .
=" solute capture prisentiert, die Beobach-
~ 60
2 4 tungen in den frithen Oxidationsstadien von
gzo Ni-Cr-Mo-Legierungen (Abbildung 2), Ni-
Q 0

e B T S et 30Cr und CoCrFeNi aufgreift [44,64,65]. Die

Distanz (nm)

Abbildung 2: Ni-22Cr-6Mo nach kurzer in-situ Autoren beobachten unerwartete Kombina-

Oxidation bei 700 °C in 1,3-10* mbar Oz nach tjonen von Oxidzusammensetzung und kris-
Ref. [64]. Die TEM-Hellfeldaufnahme (a) zeigt ) ]
Netzebenenabstinde, die fiir ein Korund-Typ- tallographischer Phase, die auflerhalb thermo-

Oxid charakteristisch sind. Eine TEM-HAADF-
Aufnahme (b) mit dazugehdrigem EELS-
Linienprofil (c) zeigt eine Zusammensetzung Bei der Oxidation von Ni-22Cr-6Mo bei

twa NiCrO; im K d-Typ-Oxid. . .
vor etwa NI T Borune-1ypox 700 °C in 1,3-10"* mbar O, wurde beispiels-

dynamischer Loslichkeitsgrenzen liegen [64].

weise Oxid in der Korund-Struktur mit einer Zusammensetzung von etwa NiCrOs3 nach-
gewiesen, weit abseits von Erwartungen im thermodynamischen Gleichgewicht [64]. Die
Autoren schlagen fiir die Beobachtung einen Mechanismus vor, bei dem geldste Atome von

einer sich schnell bewegenden Oxidationsfront ,,eingefangen‘ werden [64].
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Jedoch wurden in anderen Arbeiten auch
innerhalb von Oxidphasen, die im thermo-

dynamischen Gleichgewicht moglich sind,

steile ~ Konzentrationsgradienten = nach-

IFr EDX-li
e -line scans
ESi 100nm

gewiesen, die auf kinetische Effekte hin-

weisen. In den frithen Oxidationsstadien von

®) Cr-reich Fe-reich‘Cr—reichE GW 316L wurden in einzelnen Oxidkérnern der

= 703 @) Korund-Struktur auf Distanzen von einigen

?:if/ 28 ; zehn Nanometern steile Konzentrations-

.§ 40 Gl : gradienten an den Ubergingen von drei

% 28 e . Lagen aus Cr-reichem, Fe-reichem und

é 16 Sl 1 erneut  Cr-reichem  Oxid  beobachtet
W} £5-LARMTMITEEE RSN I | 1N (Abbildung 3). Da hierbei die Reaktionsfront
0 50 100 150

im Innern des Oxids bzw. an der Oxid-

oberfliche liegt [47,66], ldsst sich die

Distanz (nm)

Abbildung 3: 316L nach Oxidation fiir 1 h bei
800 °C an Luft nach Ref. [46]. Innerhalb eines

einzelnen Korund-Typ-Oxidkorns (a) sind im capture* nicht schliissig erkldren, da dort von
STEM-EDXS-Linienprofil (b) steile Cr-Fe- ) .
Konzentrationsgradienten auf kurzen Distanzen €iner Reaktionsfront an der Grenzfliche zum

erkennbar.

Beobachtung durch ,nonequilibrium solute

Grundwerkstoff ausgegangen wird [64]. Das
Ausbleiben der Bildung eines Spinell-Typ-Oxids auf 316L wird auf Einfliisse der
Keimbildung und die Stabilitdt der steilen Konzentrationsgradienten auf eine kinetische
Hemmung zuriickgefiihrt [46,47]. In einer weiteren Arbeit wurde fiir die frithen Oxidations-
stadien von Fe-15Cr ein Mechanismus zur Erkldarung der beobachteten Cr-Fe-Zweilagigkeit
im natiirlichen Oxid bei Raumtemperatur vorgeschlagen [67]. Die Autoren gehen davon aus,
dass aufgrund von kinetischer Hemmung eine klassische Keimbildung einer kristallinen
Oxidphase nicht stattfindet. Stattdessen schlagen sie vor, dass eine Ubersittigung des
Kiristallgitters der Legierung mit bis zu 60 at.% O stattfindet, gefolgt von einer spinodalen
Entmischung, die zu dem zweilagigen Oxid fiihrt [67]. Dies wiederum steht im Widerspruch
zu anderen Arbeiten, die sich mit Keimbildung und Wachstum der ersten Oxidphasen auf
Fe-Cr-(Ni)-Legierungen befassen [68,69]. All diese diskutierten kinetischen Effekte, die den
Oxidationsmechanismus von CCAs in den frithen Stadien beeinflussen kénnen, miissen bei
Charakterisierung der Oxidschichten und Interpretation der erlangten Ergebnisse zusétzlich
zu thermodynamischen Beitrdgen beriicksichtigt werden. Gleichzeitig wird hierbei deutlich,

dass viele Detailaspekte noch ungeklirt sind und unterschiedliche Mechanismen in der
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Literatur vorgeschlagen werden, die teilweise im Widerspruch miteinander zu stehen

scheinen.

2.2.3 Bedeutung von Oxidmorphologie, -phasen und -zusammensetzung fiir die
Schutzwirkung der Oxidschicht auf CCAs und Stahlen

Bei der Entwicklung von oxidationsbestéindigen Legierungen ist das Ziel stets, dass sich
wiéhrend der Oxidation eine diinne, gut anhaftende und langsam wachsende Oxidschicht
bildet, die den Werkstoff vor weiterer Oxidation schiitzt. Da der Oxidationsprozess iiber
Diffusion von Metall-Kationen nach aullen und Sauerstoff-Anionen nach innen ablauft, stellt
sich bei einer schiitzenden Oxidschicht ein diffusionskontrolliertes Wachstum ein, das zu
einer mit der Zeit immer langsamer werdenden (parabolischen) Wachstumskinetik fiihrt
[49]. Je nach Werkstoff, Atmosphédre, Oxidationstemperatur und -dauer sowie weiteren
Einfliissen kommt es jedoch héufig nicht zur Bildung einer schiitzenden, langsam
wachsenden Oxidschicht. Mitunter kommt es zur Bildung von nicht schiitzenden Oxiden
oder zum Abplatzen der Oxidschicht. Die Oxidmorphologie, die gebildeten Oxidphasen und
thre Zusammensetzung bestimmen gemeinsam das Oxidationsverhalten und damit die
Schutzwirkung der Oxidschicht sowie die Kinetik der weiteren Oxidation und sollen im

Folgenden fiir die relevanten Legierungssysteme konkreter dargestellt werden.

Bei der Oxidation von Cr-haltigen CCAs und Stihlen wird die gewiinschte Oxidphase in der
Literatur hdufig als ein Cr-reiches Korund-Typ-Oxid angegeben, da es zu einer langsam
wachsenden, gut anhaftenden Oxidschicht fiithrt [70-72]. Bei Co-Cr-Fe-Mn-Ni-CCAs bilden
sich jedoch im Gegensatz zu Cr-haltigen Stihlen hdufig schnell wachsende Oxide mit
geringer Schutzwirkung [70,73,74]. So wurde fiir die Oxidation bei 650 °C nach 1100 h
beispielsweise eine Massenzunahme von ca. 3 mg/cm? fiir CoCrFeMnNi im Gegensatz zu
<0,3 mg/cm? fiir den nichtrostenden Austeniten 304H festgestellt [70]. Die Oxidschicht der
CCAs weist in vielen Féllen Poren auf, die den Transport von Sauerstoff aus der Atmosphére
begiinstigen und die mechanische Stabilitit der Oxidschicht herabsetzen [70,74]. Bei
Temperaturen iiber 900 °C wurde sogar iiber das Abplatzen von Oxidschichten berichtet
[74]. Insbesondere Mn-reiche Oxide in der Spinell-, Bixbyit- und Hausmannit-Struktur sind

folglich ungeeignet, eine schiitzende Oxidschicht zu bilden [70,73,74].
Bei der Oxidation von Co-Cr-Cu-Fe-Ni-CCAs kann zudem das zweiphasige Gefiige und die

damit einhergehende inhomogene Oxidmorphologie zu geringer Oxidationsbestindigkeit

beitragen [75,76]. In zwei Untersuchungen zur Oxidation der Legierung CoCrCuFeNi fiir
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Dauern von 100 h bis 500 h wurde eine bevorzugte Oxidation der Cu-reichen Zweitphase
sowie die Bildung von CuO und Spinell-Typ-Oxiden mit geringer Schutzwirkung
festgestellt [75,76]. So zeigte CoCrCuFeNi mit bis zu 3 mg/cm? nach 100 h bei 700 °C bis
900 °C die hochste Massenzunahme der untersuchten Co-Cr-Cu-Fe-Ni-(Al)-Legierungen
[76]. Offen bleibt bisher, ob die nach langen Oxidationsdauern beobachteten Oxidphasen
und deren Zusammensetzung bereits in den frithen Oxidationsstadien entsteht und wie

weitere Legierungselemente das Oxidationsverhalten beeinflussen.

Im Verlauf der Oxidation konnen Prozesse der Phasenbildung bzw. -umwandlung selbst bei
einer initial schiitzenden Oxidphase zum Versagen der schiitzenden Schicht und deutlich
beschleunigter Oxidation fiihren. Wird in einer Legierung ein Element bevorzugt oxidiert,
beispielsweise Cr bei Bildung von Cr203 in Cr-haltigen CCAs und Stihlen, kann es zur Cr-
Verarmung an der Grenzfliche Oxid/Grundwerkstoff kommen [77—-80]. Ein ausreichender
Transport von Cr durch Diffusion aus dem Grundwerkstoff in die Umgebung der
Grenzfliche ist notwendig, um das Wachstum von Cr2O3 aufrechtzuerhalten. Kann dies nicht
gewdhrleistet werden, kann es zur Bildung von Fe-reichen Spinell-Typ- und Korund-Typ-
Oxiden kommen [77-80]. Dies resultiert in der Regel in einer inhomogenen Oxid-
morphologie durch Bildung von Fe-reichen Oxidinseln und einer abrupten Zunahme der

Oxidationsrate [77—-80].

2.2.4 Einfluss ausgewahlter Legierungselemente auf die Oxidation von 3d-

Ubergangsmetall-CCAs

Aufgrund der groBen Vielfalt an mdglichen CCA-Zusammensetzungen gibt es entsprechend
viele Finfliisse auf das Oxidationsverhalten. Wahrend der Einfluss einiger Legierungs-
elemente, beispielsweise Cr, Mn und Al, bereits in einigen Arbeiten untersucht wurde, ist
der Einfluss von Elementen wie Co, Fe und Cu bisher weitgehend unerforscht. Im folgenden
Abschnitt wird eine Systematisierung zum aktuellen Stand des Wissens vorgenommen, die
zundchst an die Elemente in Cr-haltigen Stahlen ankniipft.

In der Mn-freien Legierung CoCrFeNi wurde die Bildung einer diinnen, gut anhaftenden
Oxidschicht beschrieben [44,70,75,81]. Die Cr-reiche Oxidschicht wurde als Cr:O3
identifiziert [81] bzw. als bestehend aus einer inneren Cr20s-Lage und einer dufleren Lage
aus Fe/Co/Ni-reichem Spinell-Typ-Oxid [44,75]. Dies verdeutlicht den positiven Effekt von
Cr auf die Oxidationsbestédndigkeit von CCAs, da Cr in CoCrFeNi die hochste Sauerstoff-
affinitdt besitzt [82] und schiitzendes Korund-Typ-Oxid bilden kann. Bei Cr-Gehalten iiber
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30 at.% kann es jedoch zur Bildung einer BCC-Phase in der Legierung kommen, die die
Oxidationsbestandigkeit herabsetzt [83]. Insgesamt ergeben sich folglich deutliche
Parallelen zum Einfluss von Cr auf das Oxidationsverhalten von 3d-Ubergangsmetall-CCAs
und Cr-haltigen Stdhlen. Mn-reiche CCAs, wie die einphasige Cantor-Legierung
CoCrFeMnNi, gehoren zu den am hiufigsten untersuchten Legierungen im Hinblick auf ihr
Oxidationsverhalten [70,73,74,84-90]. Hier zeigen sich ebenfalls phdnomenologische
Parallelen zu Stdhlen beziiglich des Einflusses von Mn. Bei Wéarmebehandlung wird Mn
rasch bzw. bevorzugt oxidiert und ein hoher Mn-Gehalt fiihrt zur Bildung von schlecht
schiitzenden Oxidphasen. Konkret wurden Mn-reiche Oxide in der Spinell-, Hausmannit-,
und Bixbyit-Struktur nachgewiesen [70,73,74,84-90]. Auf Stdhlen mit Mn-Gehalten
<2 Gew.% wurden meist nur Korund- und Spinell-Typ-Oxide beobachtet [47,80,91],
wihrend Oxide in der Bixbyit-Struktur erst bei Mn-Gehalten > 6 Gew.% auftraten [91]. Fiir
CoCrFeMnNi wurden mehrlagige Oxidschichten mit einer Cr-reichen inneren und einer Mn-
reichen dulleren Lage beobachtet [73,90,92]. Die Cr-reiche Lage, die als Cr,0O3 identifiziert
wurde, ist trotz des hohen Cr-Gehalts von 20 at.% in der Legierung nicht ausreichend, um
die starke Diffusion von Mn nach auflen und anschlieBende Oxidation zu unterbinden
[73,90,92]. Dies ist konsistent mit Studien zur Diffusion in Cr203, bei denen ein deutlich
hoherer Diffusionskoeffizient von Mn im Vergleich zu Fe, Cr und Ni dokumentiert ist
[93,94]. Die Bildung Mn-reicher Oxide fiihrt zu einer ca. 10- bis 30-mal héheren Massen-
zunahme von CoCrFeMnNi im Vergleich zu CoCrFeNi bei vergleichbaren Oxidations-
bedingungen [70,81].

Einige Arbeiten haben das Oxidationsverhalten von 3d-Ubergangsmetall-CCAs mit
etablierten Werkstoffen wie Ni-Basis-Legierungen und austenitischen Stéhlen verglichen
[70,95]. Diese Vergleiche sind jedoch hdufig dominiert von den groen Unterschieden im
Mn-Gehalt (z. B. 20 at.% Mn in CoCrFeMnNi und 2 at.% Mn im rostfreien Austeniten 304)
sowie im Cr-Gehalt (z. B. 33 at.% Cr in CoCrNi und 19 at.% Cr in 304) [70,95]. Aussagen
zu einem moglichen Einfluss der erhohten Komplexitit der Legierung auf das Oxidations-

verhalten konnen somit nur schwer getroffen werden.

In zahlreichen Untersuchungen wurde der Einfluss von Si [90,96] oder Al [90,97-102] auf
das Oxidationsverhalten von 3d-Ubergangsmetall-CCAs untersucht. Ein erhohter Si-Gehalt
fiihrt zu einer hoheren Oxidationsbestdndigkeit durch die Bildung einer diinnen Oxidschicht
aus Cr203 und Si02[90,96]. Die Massenzunahme nach Oxidation an Luft fiir 48 h bei 700 °C
sinkt beispielsweise von 0,16 mg/cm? fiir CoCrFeNi auf 0,08 mg/cm? fiir CoCrFeNiSi [96].
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Das Hinzufiigen von Al fiihrt ebenfalls zu einer erhohten Oxidationsbestindigkeit in
Verbindung mit der Bildung einer diinnen Al,O3-Oxidschicht [90,97-102]. Beide Aspekte
sind im Prinzip analog zu den Beobachtungen an Cr-haltigen Stidhlen mit Si bzw. Al [103—
105]. Si- und Al-Gehalte im Bereich von 20 at.% fithren bei CCAs allerdings dazu, dass
anstatt eines einphasigen FCC-Mischkristalls ein mehrphasiges Gefiige, bestehend aus
FCC-, BCC- und B2-Phasen, entsteht [96,97,101]. Dies wiederum beeinflusst die
mechanischen Eigenschaften der Legierung und geht in der Regel mit einer Herabsetzung

der Duktilitét einher [106,107].

Der Einfluss von Cu auf die Oxidationsbestindigkeit von 3d-Ubergangsmetall-CCAs wird
anscheinend vergleichsweise stark durch das Gefiige bestimmt, da ein hoher Cu-Anteil ab
ca. 10 at.% in Co-Cr-Cu-Fe-Mn-Ni-CCAs in der Regel mit der Bildung eines zweiphasigen
Gefliges einhergeht. Hierbei bildet sich bei CoCrCuFeNi eine Cu-reiche sowie eine Cu-arme
FCC-Phase [75,76,97,108]. Wiahrend der Wéarmebehandlung kommt es zur bevorzugten
Oxidation der Cu-reichen Phase. Dies filihrt zu einer inhomogenen Oxidmorphologie, da die
Oxidation entlang der Cu-reichen, interdendritischen Bereiche ins Material fortschreitet
[75,76,97,108]. An der Oberfliche wird auf der Cu-armen Phase die Bildung von einer
diinnen Cr203-Schicht beobachtet, wihrend deutlich dickere Schichten bestehend aus CuO
und Fe/Co/Cr-reichem Spinell-Typ-Oxid auf der Cu-reichen Phase wachsen [76,97].
Insofern sollte die Bedeutung von Cu fiir die Oxidationsbestindigkeit differenzierter
betrachtet werden. Einerseits scheint auch bei geringen Cu-Gehalten durchaus die Bildung
einer schiitzenden Korund-Typ-Oxidschicht stattfinden zu kénnen, wie es in der Literatur
fiir Cu-haltige Stéhle bis ca. 3 at.% Cu dokumentiert ist [109,110]. Andererseits fiihrt Cu ab
Gehalten von ca. 10 at.% zu einer erheblichen Herabsetzung der Oxidationsbestindigkeit
der Legierung aufgrund der Cu-reichen Zweitphasen und Bildung von schnell wachsenden,
Cu-reichen Oxiden. Der ambivalente Einfluss von Cu wird z. B. auch durch eine
Untersuchung untermauert, bei der im Vergleich von CoCrFeMnNi mit CoCrCuFeNi bei
Temperaturen von 600 — 800 °C eine verbesserte Oxidationsbestindigkeit der Cu-haltigen
CCA festgestellt wurde [97]. Hervorzuheben ist aber auch, dass auferhalb des Systems
CoCrCuFeNi der Einfluss von Cu auf die Oxidation bisher kaum untersucht ist. Bekannt ist,
dass die Geflige Cu-haltiger CCAs aufgrund von Fliissigphasenentmischung, Ausschei-
dungsbildung sowie Bildung intermetallischer Phasen sehr komplex sind [42,111,112]. Es
ist zu vermuten, dass die daraus resultierenden Gefiige einen deutlichen Einfluss auf das

Oxidationsverhalten haben werden. Hierzu liegen aber bisher keine detaillierten Forschungs-
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ergebnisse vor. Daher kann die Eignung von Cu-haltigen CCAs zum Einsatz im Zusammen-

hang mit hohen Temperaturen bisher nicht belastbar eingegrenzt werden.

Fiir die Betrachtung des Einflusses des Co-Gehalts in 3d-Ubergangsmetall-CCAs auf das
Oxidationsverhalten ist es zundchst wichtig zu beriicksichtigen, dass mit Blick auf vielver-
sprechende mechanische Eigenschaften ein vergleichsweise groer Konzentrationsbereich
von 0 bis 45 at.% im Zentrum des aktuellen Forschungsinteresses steht [12,21,113,114].
Folglich sollte auch das Oxidationsverhalten in einem grof3en Konzentrationsbereich von Co
erforscht werden. Co wird in der Beforschung der mechanischen Eigenschaften von CCAs
hiufig durch Fe ersetzt [113,114]. Trotzdem ist der Einfluss von Co bzw. Fe auf das
Oxidationsverhalten von CCAs bisher weitgehend unerforscht. Zhang et al. berichten von
einem geringen Einfluss von Co auf die Oxidationsbestindigkeit von Co.CrCuFeMnNi-
Pulver bei 700 °C [115]. Allgemeingiiltige Schliisse lassen sich aus der Arbeit aber zunédchst
nicht ableiten, da mehrere FCC- und BCC-Phasen vor der Oxidation sowie ein hoher Cu-
Gehalt vorliegen [115]. Der Einfluss von Fe auf die Oxidation wurde im Vergleich von
CoCrNi mit CoCrFeNi bei 750 °C und 950 °C untersucht [81]. Die Autoren berichten fiir
beide Legierungen von der Bildung einer Cr-reichen Korund-Typ-Oxidschicht. Nach 150 h
bei 750 °C ist die Massenzunahme von CoCrFeNi mit 0,06 mg/cm? nur etwa halb so grof3
wie die von CoCrNi, wihrend nach Oxidation bei 950 °C CoCrFeNi mit ca. 0,32 mg/cm?
eine hohere Massenzunahme aufweist als CoCrNi [81]. In den untersuchten Legierungen
sind jedoch Y-Ti-haltige Oxidpartikel sowie Cr23Cs-Karbide enthalten, die die Oxidation
entscheidend beeinflussen [81]. Dies erschwert die Ableitung allgemeiner Schliisse iiber den

Einfluss des Co- bzw. Fe-Gehalts auf die Oxidation.

2.3 Methodische Herausforderungen bei der Analyse friiher

Oxidationsstadien

Fiir die Untersuchung frither Oxidationsstadien ergeben sich besondere Herausforderungen
fiir eine Charakterisierung zur Erlangung belastbarer Ergebnisse. Diese ergeben sich aus den
zu kldrenden Aspekten (Morphologie, Elementverteilung und Oxidphasen) in Kombination
mit den teilweise ausgesprochen kleinen Dimensionen der Oxidschichten. Hierfiir werden
ortlich und zeitlich besonders hochauflosende Methoden bendtigt, die fiir die geringen

Schichtdicken und kurzen Oxidationsdauern geeignet sind.
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2.3.1 Lokale und flachige Analyse von Oxidphasen und -zusammensetzung

Die Dicke der Oxidschichten, die auf Legierungen in den frithen Oxidationsstadien
entstehen, ist entscheidend fiir die Wahl der geeigneten Charakterisierungsmethoden.
Ausgangspunkt fiir die Oxidation bei erhdhten Temperaturen bildet das natiirliche Oxid, das
sich bei Raumtemperatur an Luft auf der Werkstoffoberfldche bildet. Literaturberichten
zufolge liegt die Dicke der natiirlichen Oxidschicht im Bereich von 1 nm bis 2 nm fiir
CoCrFeMnNi [116] und Ni-Basis-Legierungen [117] sowie bei ca. 5 nm flir 316L [118] und
Fe-13Cr [119]. Nach Oxidation fiir < 1 h bei 400 °C bis 500 °C liegen typische Oxidschicht-
dicken im Bereich <20 nm [44,120]. Fiir diese Arbeit ist die minimale Schichtdicke nach
Oxidation daher im Bereich <20 nm zu erwarten. Im Kontrast dazu entstehen bei hoheren
Temperaturen bis 800 °C auf 3d-Ubergangsmetall-CCAs bei Oxidationsdauern im Bereich
von 48 h bis 100 h bereits Schichtdicken bis zu einigen zehn Mikrometern [73,76]. Dies
stellt folglich die obere Grenze der in dieser Arbeit zu erwartenden Schichtdicken dar, da die
untersuchten Oxidationsdauern in der Regel darunter liegen werden. Als zusétzliche Heraus-
forderung kommt hinzu, dass je nach Gefiige und Oxidationsverhalten inhomogene
Oxidmorphologien zu erwarten sind, bei denen diinne und dicke Bereiche auf derselben
Probe gleichzeitig und nebeneinander vorliegen [76,97]. Bei der Wahl der Methoden und
Interpretation der Ergebnisse ist auBerdem zu beriicksichtigen, dass, wie in Kapitel 2.2.2
beschrieben, in den frithen Stadien Oxide mit steilen Konzentrationsgradienten innerhalb
einer Phase [46,47] sowie Ungleichgewichtsphasen entstehen konnen, bei denen die
Kombination von kristallographischer Phase und Zusammensetzung nicht derjenigen im
thermodynamischen Gleichgewicht entspricht [44,64]. Es ist also erforderlich, kristallo-
graphische Phasen und Oxidzusammensetzungen getrennt voneinander zu bestimmen,
anstatt beispielsweise von der Identifikation eines Korund-Typ-Oxids auf einem Cr-reichen
Grundwerkstoff darauf zu schliefen, dass reines Cr2Os; vorliegt. Aufgrund jiingster
Ergebnisse in der Literatur an austenitischen Stdhlen muss die Bildung reiner Oxide sogar
als unwahrscheinlich betrachtet werden [46,47]. Die Charakterisierung unter Beriick-
sichtigung aller genannten Aspekte erfordert also eine geschickte Kombination von
komplementidren Methoden, die zugleich allgemeingiiltige Aussagen erlauben, die fiir den
Probenzustand als Ganzes représentativ sind, als auch lokal hochste Auflosung ermoglichen.
Dies betrifft zugleich die kristallographischen Oxidphasen sowie Elementverteilungen im

Oxid.
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Fiir die flichige Analyse von Oxidphasen kommt vor allem die Methode der Rontgen-
beugung (XRD) in Frage. Fiir die Anwendung von XRD auf Oxidschichten muss jedoch die
Eindringtiefe der Rontgenstrahlung beriicksichtigt werden. Je nach untersuchtem Werkstoff
und Wellenldnge der Rontgenstrahlung liegen typische Eindringtiefen in einer Bragg-
Brentano-Geometrie bei mehreren bis zu einigen zehn Mikrometern [121,122]. Die Mess-
anordnung im streifenden Einfall (GI-XRD), bei der ein flacher Einfallswinkel der Rontgen-
strahlung wéhrend der Messung fixiert wird, ermdglicht es, deutlich mehr gebeugte
Intensitét von oberflichennahen Schichten im Vergleich zum Substrat einzusammeln und,
bei genauem Vorgehen, auch Oxidschichten im Nanometerbereich zu analysieren [121]. GI-
XRD wurde bereits erfolgreich fiir eine flichige Phasenanalyse an Oxidschichten <100 nm
auf 316L genutzt [46,47]. Die Messung von Schichten im Bereich von 10 nm bis 100 nm
Dicke erfordert allerdings eine stabile Justage und lange Messzeiten von vielen Stunden, um
ausreichende Intensitdt einzusammeln. Daher ist die Anwendung von GI-XRD auf solch

diinne Schichten nach bisherigem Stand der Technik an der Grenze des Mdglichen.

Als Methoden fiir eine lokale Phasenanalyse von Oxidschichten kommen Raman-
Spektroskopie [123,124] und Elektronenriickstreubeugung (EBSD) an Oxidschichten im
Querschliff [124,125] in Frage. Fiir Oxidschichten mit Korngréfen <100 nm, wie sie fiir die
frithen Oxidationsstadien der CCAs zu erwarten sind, ist die Auflosung von Raman-
Spektroskopie und EBSD allerdings nicht ausreichend, weshalb Transmissionselektronen-
mikroskopie (TEM) als Methode mit hochster Auflosung in Frage kommt [46,126].
Insbesondere die Nutzung von TEM mit Feinbereichs- bzw. Nanostrahlbeugung ermoglicht
die eindeutige Phasenidentifikation auch bei Oxidschichten mit Dicken im Nanometer-
bereich [46,126]. Die erhaltenen Beugungsbilder konnen mit geeigneter Software indiziert
und gegensimuliert werden, um einen eindeutigen Nachweis der Kristallstruktur zu
erbringen [46,126,127]. Diese Arbeiten sind jedoch mit vergleichsweise hohem Aufwand
beziiglich Kosten, Zeit und Probenprédparation verbunden, wodurch die Anwendung
beschrinkt bleiben muss. Die Untersuchung diinner Oxidschichten auf Werkstoffober-
flichen mit TEM stellt zudem besondere Herausforderungen an die Probenpréparation, da
die eingebrachte Energie bei Nutzung von lonenstrahlen diinne Oxidschichten in Threr
Struktur schiddigen bzw. sogar ungewollt abtragen kann. Mithilfe von oberflichen-
erhaltender Zielpraparation mit fokussiertem Ionenstrahl (FIB) ist es mdglich, Positionen
auf der Probenoberfliche mit bestimmten morphologischen Charakteristika fiir die TEM-

Analyse auszuwédhlen und elektronentransparente TEM-Proben herzustellen [128].
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Als Methode zur flichigen Analyse der Oxidzusammensetzung kommt Glimmentladungs-
spektroskopie (GD-OES) in Frage, bei der die Probenoberfliche auf einer Fliche von
mehreren Quadratmillimetern lagenweise abgetragen und die Zusammensetzung als
Konzentrationsprofil analysiert wird. Die Methode besticht durch kurze Messzeiten in
Verbindung mit hoher Tiefenauflésung, die es erlaubt, selbst in Oxidschichten mit Dicken
im Bereich von 10 nm Mehrlagigkeiten aufzulosen [47,129]. GD-OES wurde bereits erfolg-
reich zur Analyse von Oxidschichten auf CCAs [81], 316L [47] und NiTi [129] eingesetzt.

Fiir eine lokale Charakterisierung der Oxidzusammensetzung kommen je nach benétigter
Auflésung unterschiedliche Methoden in Frage. An Oxidschichten mit Dicken von einigen
Mikrometern und mehr werden typischerweise Querschliffe angefertigt, die anschlieend
mit Rasterelektronenmikroskopie (REM) in Kombination mit energiedispersiver bzw.
wellenldngendispersiver Rontgenspektroskopie (EDXS bzw. WDXS) analysiert werden
[49]. Bei Schichtdicken unter 1 pm ist die Auflosung im REM allerdings in der Regel nicht
ausreichend, um mogliche Mehrlagigkeiten der Oxidschicht aufzulsen. Auch hier gibt es
durch die vielseitige Methode der TEM die Moglichkeit zur hochauflésenden
Charakterisierung. Durch den Einsatz von Raster-Transmissionselektronenmikroskopie
(STEM) in Verbindung mit EDXS ist es mdglich, hochste Auflésung zu erreichen, die die
Analyse von Oxidschichten im Bereich von 10 nm bis 100 nm erméglicht [44,47,130]. In
der Literatur wurden zur Analyse diinner Oxidschichten auBerdem unter anderem Rontgen-
photoelektronenspektroskopie (XPS) [116], Sekundédrionen-Massenspektrometrie (ToF-
SIMS) [131,132] und Atomsondentomographie (APT) [133,134] eingesetzt, die alle
ebenfalls anspruchsvoll, zeit- und kostenintensiv sind. Hierbei erfolgt die Messung bei XPS
und ToF-SIMS auf der Probenoberfliche zwar lokal, eine Auswahl bestimmter zu

untersuchender Bereiche ist aber hiufig nicht moglich.

Nach Abwégung der dargestellten Vor- und Nachteile sowie der bendtigten Kombination
von hochster Auflosung und repriasentativen, flichigen Messungen wird eine Kombination
von Methoden fiir die vorliegende Arbeit ausgewihlt, die der erwartbaren Herausforderung
der stark unterschiedlichen Oxidschichtdicken und inhomogenen Morphologien begegnet
und mit der die frithen Oxidationsstadien von CCAs detailliert charakterisiert werden
konnen. Als flichige Charakterisierungmethoden werden (GI-)XRD und GD-OES
eingesetzt. Dickere Oxidschichten (> 1 um) werden anhand von Querschliffen mit REM

analysiert. TEM wird als hochauflosende Charakterisierungsmethode fiir Oxidzusammen-
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setzung und Oxidphasen eingesetzt. Da TEM eine zeit- und kostenintensive Methode ist,

werden hierfiir entscheidende Probenzustidnde ausgewéhlt.

2.3.2 Moglichkeiten zur in-situ Untersuchung frither Oxidationsstadien

Wihrend der frithen Oxidationsstadien laufen mitunter bereits in der ersten Stunde komplexe
Mechanismen der Phasenbildung, -umwandlung und des Oxidwachstums ab [44,47,62,63].
Die Bildung und Umwandlung von Oxidphasen sind an oxidierten Proben im Nachhinein
allerdings nur begrenzt nachvollziehbar. Zugang zu dieser Fragestellung koénnen in-situ
Untersuchungen bieten, durch die beispielsweise die Phasenbildung und -umwandlung
wiahrend der Hochtemperaturoxidation unmittelbar verfolgt werden konnen. Konkret
wurden bisher zur Untersuchung der Phasenbildung bei der Oxidation in-situ
Untersuchungsmethoden wie TEM, APT und XRD angewendet. Die jeweiligen

Moglichkeiten und Grenzen werden im Folgenden kompakt zusammengefasst.

Ein moglicher Ansatz ist es, lokal hochauflosende Verfahren zur in-situ Untersuchung von
Oxidschichten zu nutzen. Dies wurde beispielsweise fiir CCAs mittels TEM [135], APT [45]
oder Rastertunnelmikroskopie (STM) [69] durchgefiihrt. In diesen Studien konnten
Oxidschichten bereits in den ersten Minuten sowie bei Dicken von wenigen Nanometern
untersucht werden, wodurch wertvolle Informationen wie die lokale Keimbildung, das
Auftreten lokaler Ordnungsphinomene und die Bildung metastabiler Oxide zugénglich
wurden [45,69,135]. Fiir die vorliegende Fragestellung, die die prinzipielle Kldrung von
Phasenbildung und Reihenfolge auftretender Oxidphasen umfasst, sind diese Details fraglos
wertvoll. Von {ibergeordneter Bedeutung werden aber zunichst belastbare Aussagen
gesehen, die aus flichigen Messungen generiert werden. Aufgrund der Vielzahl an
beteiligten Elementen besteht sonst die Gefahr, dass einzelne lokal begrenzte Phdnomene
liberbewertet bzw. andere nicht erkannt werden. Zudem sind die genannten Verfahren haufig
auf Temperaturen < 400 °C limitiert [45,69,135].

Mit flachigen in-situ XRD-Messungen bei hohen Temperaturen bis 1000 °C kann die
Phasenbildung wéhrend der Oxidation untersucht werden [136,137]. In laborbasierten
Messautbauten ist dies aber auf Zeiten und Temperaturen begrenzt, bei denen Oxidschichten
mit Dicken von einigen Mikrometern entstehen [136,137], damit ausreichend gebeugte
Intensitét eingesammelt werden kann. Fiir die in dieser Arbeit untersuchten Schichtdicken
im Nanometerbereich sind in laborbasierten GI-XRD-Aufbauten Messzeiten von bis zu 24 h

fiir eine Messung nétig, wodurch es unmdoglich ist, damit die frithen Oxidationsstadien
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innerhalb der ersten Stunde zu charakterisieren. Synchrotron-Rontgenstrahlung mit
besonders hoher Brillanz ermoglicht es, Vorgédnge, die bereits in den ersten Sekunden der
Hochtemperaturoxidation  ablaufen, zu untersuchen und die Phasenbildung
und -umwandlung in-situ zu verfolgen [62,63,132,138]. Im Rahmen der vorliegenden Arbeit
wird die Phasenbildung in den friihen Oxidationsstadien von CCAs daher mit Synchrotron-

GI-XRD am Deutschen Elektronen-Synchrotron in Hamburg untersucht.

2.4 Zielstellung

Die intensive Erforschung der vielversprechenden mechanischen Eigenschaften von 3d-
Ubergangsmetall-CCAs ist bereits weit vorangeschritten. Im Gegensatz dazu sind viele
Fragen beziiglich des Oxidationsverhaltens bei mittleren und hohen Temperaturen bisher
ungeklart, beispielsweise zu mdglichen Einfliissen von Zusammensetzung, Konfigurations-
entropie und Gefiige. Die vorliegende Arbeit knlipft an diese Situation an, mit dem Ziel, das
Oxidationsverhalten exemplarisch anhand von zwei der wichtigsten Legierungssysteme
detailliert zu untersuchen und grundlegende Zusammenhinge aufzudecken. Im System
Co-Cr-Fe-Mn-Ni-Si (,,Co-System®), das eine Briicke zwischen den besonders hdufig unter-
suchten Co-Cr-Fe-Ni-Legierungen sowie den etablierten nichtrostenden austenitischen
Stihlen bildet, sind insbesondere mogliche Einfliisse von Legierungszusammensetzung,
Konfigurationsentropie und Gefiige auf das Oxidationsverhalten bisher ungekldrt. Im
System Co-Cr-Cu-Fe-Mn-Ni (,,Cu-System®), in dem durch den Cu-Gehalt gezielt Mehr-
phasigkeit und Ausscheidungsbildung eingestellt werden kann, bestehen offene Fragen
beziiglich der erwartbaren komplexen Verkniipfung bzw. Wechselwirkung von Zusammen-
setzung, Phasenbildung in der Legierung und dem Oxidationsverhalten. Das Hauptaugen-
merk der Arbeit an den beiden Legierungssystemen wird auf die Erforschung der frithen
Stadien der Oxidation gelegt. Die sich zuerst bildenden Oxidphasen stellen héufig
entscheidende Weichen fiir das Langzeitoxidationsverhalten. Exemplarisch sollen fiir
ausgewihlte Proben auch ldngere Oxidationsdauern untersucht werden, um eine Briicke
zwischen frithen und spiten Stadien der Oxidation zu schlagen. Folgende Forschungsfragen

sind in der vorliegenden Arbeit von besonderem Interesse:

=  Wie beeinflusst die Legierungszusammensetzung die frithen Oxidationsstadien im

Co-System? Welchen Einfluss haben insbesondere die Elemente Co und Fe?
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= Existiert ein nachweisbarer Einfluss einer erhhten Komplexitit der Legierung bzw.
Konfigurationsentropie bei gleichbleibenden Anteilen der bevorzugt oxidbildenden
Elemente Cr, Mn und Si auf das Oxidationsverhalten im Co-System?

* Wie ist die temperatur- und zusammensetzungsabhéngige Reihenfolge der ersten
sich bildenden Oxidphasen im Co-System?

=  Welche thermodynamischen und/oder kinetischen Beitrdge dominieren die friihen
Stadien der Oxidation der CCAs?

»  Wie beeinflusst die Legierungszusammensetzung Phasenbildung und Gefiige im Cu-
System?

=  Wie wirken sich Phasenbildung und Gefiige im Cu-System auf das Oxidations-
verhalten aus? Welche Bedeutung ist mdglichen Cu-reichen und Cu-armen Phasen

beziiglich der Oxidationsbesténdigkeit dieser CCAs beizumessen?

Zur Beantwortung der oben genannten Fragen werden die komplexen Legierungen in den
beiden Systemen durch Levitationsschmelzen aus den reinen Ausgangselementen hergestellt
und anschlieBend zu Blechen verarbeitet. Begleitend zur thermomechanischen Verarbeitung
werden Phasenbildung und Gefiige erfasst. Durch gezielte Oxidation bei mittlerer (400 °C)
und hoher (800 °C) Temperatur an Luft sollen Proben oxidiert werden. Die entstehenden
Oxidschichten werden detailliert hinsichtlich Oxidmorphologie und -dicke, Oxidphasen und
Elementverteilung erforscht, um Zugang zum Oxidationsverhalten zu erhalten. Aufgrund
der groflen Spannbreite der Oxidationstemperatur (400 °C bis 800 °C) und -dauer (1 h bis
120 d) ergibt sich methodisch die besondere Herausforderung, dass Oxidschichten mit
Dicken von nur wenigen Nanometern bis zu mehreren Mikrometern entstehen konnen. Die
Untersuchung der nanoskaligen Oxidschichten erfordert den Einsatz moderner, hoch-
auflosender Charakterisierungsmethoden. In der vorliegenden Arbeit werden dafiir insbe-
sondere Transmissionselektronenmikroskopie, Rontgenbeugung und Glimmentladungs-
spektroskopie genutzt und die Ergebnisse mit thermodynamischen Berechnungen anhand
der CALPHAD-Methode gezielt kombiniert und verglichen. Fiir die in-situ Untersuchung
der Bildung von Oxidphasen innerhalb der ersten Stunde der Oxidation sollen zudem
Versuche mit brillanter Synchrotron-Strahlung durchgefiihrt werden. Die Ergebnisse der
umfangreichen experimentellen Charakterisierung und thermodynamischen Berechnungen
sollen genutzt werden, um wesentlichen Aspekte fiir die Oxidation von 3d-Ubergangsmetall-

CCAs zu identifizieren und herauszuarbeiten.
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3 Materialien und Methoden

3.1 Legierungsherstellung, Charakterisierung von Ausgangsgefiige

und -phasen und Oxidationsexperimente

Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurden Legierungen aus zwei Legierungssystemen
(Co-System und Cu-System) im LabormalBstab hergestellt und zu Blechen verarbeitet.
Begleitend zur Herstellung und Verarbeitung wurden Phasenbildung und Gefiige in den
Legierungen charakterisiert. Die hergestellten Proben wurden anschlieBend durch eine

gezielte Glithbehandlung an Luft bei 400 °C bzw. 800 °C oxidiert.

3.1.1 Erschmelzen der Legierungen, Verarbeitung zu Blechen und Praparation der

Probenoberflache

Die Legierungsherstellung erfolgte durch Induktionsschmelzen im Kaltwand-Levitations-
tiegel unter Argon-Atmosphére (99,999 Vol.-% Reinheit). Proben mit jeweils ca. 40 g
wurden aus den reinen Elementen erschmolzen. Hierbei wurden Cr, Cu, Fe und Ni mit
99,99 % Reinheit, Mn mit 99,91 % Reinheit, Si mit 99,9 % Reinheit und Co mit 99,8 %
Reinheit verwendet. Die erhaltenen Proben wurden mindestens einmal im Tiegel gewendet
und anschlieBend erneut aufgeschmolzen, um ein vollstindiges Aufschmelzen aller
Bestandteile und eine optimale Durchmischung in der Schmelze zu gewéhrleisten.

Die Zusammensetzungen der hergestellten Legierungen im Co-System sind in Tabelle 2
zusammengefasst und es wird eine verkiirzte Bezeichnung fiir jede Legierung eingefiihrt.
Bei der Auswahl der Zusammensetzungen wurden unterschiedliche Aspekte berticksichtigt,
um die formulierten Fragestellungen der vorliegenden Arbeit beantworten zu kénnen. Die
Zusammensetzung mit dem hochsten Co-Gehalt (,,26Co*) dhnelt den in der Literatur
beschriebenen hédufig untersuchten dquiatomaren CoCrFeNi-Legierungen und féllt mit einer
Konfigurationsentropie von 1,5 R unter eine der gingigen Definitionen fiir HEAs [18].
Durch Verringerung des Co-Gehalts und Erhohung des Fe-Gehalts wird schrittweise die
Komplexitit der Legierung bzw. die Konfigurationsentropie gesenkt und die Briicke zu
austenitischen Stdhlen geschlagen. Als Referenz wurde der nichtrostende Austenit 316L
(X2CrNiMo17-12-2, Werkstoffnummer 1.4404) als ein etablierter Werkstoff ebenfalls
untersucht. Hierfiir wurde ein kommerziell erhéltlicher Austenit 316L der Firma Outokumpu
Nirosta GmbH bezogen und verwendet. Besonders hervorzuheben ist, dass alle in dieser

Arbeit erschmolzenen CCAs im Co-System die gleichen Anteile der Elemente Cr, Mn und

22



Materialien und Methoden

Si wie 316L beinhalten, da diesen Elementen als bevorzugte Oxidbildner ein besonders
grofBer Einfluss auf das Oxidationsverhalten beizumessen ist. Somit wird die Untersuchung
des Einflusses einer erhohten Komplexitit bzw. Konfigurationsentropie sowie der Bestand-

teile Co und Fe auf die Oxidation unabhéngig vom Gehalt von Cr, Mn und Si ermdglicht.

Tabelle 2: Nominelle Zusammensetzung (in at.%) und Konfigurationsentropie der hergestellten
CCAs im Co-System (Einwaage) sowie von Edelstahl 316L (entsprechend Datenblatt).

Legierung Co Cr Fe Ni Mn Si Mo AS ix
26Co 25,9 19,3 25,9 25,9 2,0 1,0 - I,5R
13Co 12,9 19,3 38,9 25,9 2,0 1,0 - 1,4 R

7Co 6,5 19,3 453 25,9 2,0 1,0 - 1,3R
0Co - 19,3 51,8 25,9 2,0 1,0 - I,LIR
316L - 19,3 64,8 11,4 2,0 1,0 1,5 1,OR

Fiir die Untersuchung des Cu-Systems, bei der der Einfluss der einzelnen Legierungs-
elemente auf Phasen- und Gefiigebildung sowie Oxidation im Vordergrund steht, wurde als
Ausgangspunkt die sechskomponentige &dquiatomare Legierung CoCrCuFeMnNi
(,,CCA-6) verwendet. Durch Auslassen von jeweils einem Legierungselement ergeben sich
sechs fliinfkomponentige dquiatomare Zusammensetzungen, beispielsweise CrCuFeMnNi
(,,Co-freie CCA*) durch Auslassen von Co, die in Tabelle 3 mit jeweils einer verkiirzten
Benennung zusammengefasst sind. Somit kann der Einfluss einzelner Legierungselemente

isoliert und erforscht werden.

Wie spiter beschrieben, wurde trotz erheblicher Anstrengungen deutlich, dass die weitere
Verarbeitung der Cu-haltigen, aber Co-freien und Ni-freien CCAs aufgrund eines stark
inhomogenen Gussgefiiges nicht aussichtsreich sein wiirde. Diese Legierungen wurden
daher ausschlieBlich im Gusszustand charakterisiert. Die weiteren Legierungen wurden mit
einer jeweils angepassten Wéarmebehandlung weiterverarbeitet. Hierfiir wurden die CCAs
im Co-System fiir 24 h bei 1200 °C in einem gasdichten Ofen (Centorr Vacuum Industries)
unter Ar-Atmosphire gegliiht. CCA-6, die Cr-freie, Cu-freie und Mn-freie CCA wurden
nach Auftragen einer MgO-basierten, gasdichten Beschichtung [139] zur Unterdriickung
von Oxidation fiir 72h bei 900 °C im Muffelofen (Linn High Therm) an Luft

wiarmebehandelt und in Wasser abgeschreckt. Die Fe-freie CCA wurde im Quarzrohr unter
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Ar-Atmosphére fiir 4 h bei 1000 °C gegliiht und in Wasser abgeschreckt. Die Temperaturen
wurden jeweils so gewdhlt, um die Bildung sprdoder intermetallischer Phasen sowie ein

Aufschmelzen der Cu-reichen Phase zu verhindern.

Tabelle 3: Nominelle Zusammensetzung (in at.%) der hergestellten CCAs im Cu-System
(Einwaage).

Legierung Co Cr Cu Fe Mn Ni
CCA-6 16,7 16,7 16,7 16,7 16,7 16,7
Co-freie CCA - 20,0 20,0 20,0 20,0 20,0
Cr-freie CCA 20,0 - 20,0 20,0 20,0 20,0
Cu-freie CCA 20,0 20,0 - 20,0 20,0 20,0
Fe-freie CCA 20,0 20,0 20,0 - 20,0 20,0
Mn-freie CCA 20,0 20,0 20,0 20,0 - 20,0

Ni-freie CCA 20,0 20,0 20,0 20,0 20,0 -

Durch unidirektionales Kaltwalzen mit Zwischengliihschritten zur Rekristallisation wurden
die hergestellten Legierungen zu Blechen umgeformt (Abbildung 4). Ein letzter Walzschritt
auf die finale Dicke von 1 mm wurde mit einem Umformgrad von 40 % bis 55 % fiir das
Co-System und 50 % bis 70 % fiir das Cu-System durchgefiihrt. Das 316L-Blech wurde
ebenfalls mit einem Umformgrad von 50 % verformt. Da fiir austenitische Stihle bekannt
ist, dass ein verformtes Gefiige zu einer gleichmiBigeren Oxidschicht fiihrt [71,110,140],

wurde der Schwerpunkt auf Oxidationsversuche an verformten Proben gelegt.

Levitations- Kaltverformung und
schmelzen Rekristallisation

Probenzuschnitt

N

Abbildung 4: Schematische Darstellung der einzelnen Schritte zur Probenherstellung: Die mittels
Levitationsschmelzen aus den reinen Materialien hergestellten Legierungen wurden durch
Kaltverformung zu Blechen verarbeitet, aus denen Proben ausgeschnitten wurden.
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Im Anschluss an die Herstellung von Blechen aus den jeweiligen Legierungen wurden mit
einem COz-Laser Proben mit Dimensionen von 10 mm x 10 mm ausgeschnitten. Die
Oberflache der ausgeschnittenen Proben wurde durch Schleifen mit SiC-Schleifpapier bis
zu 1200er Kérnung und anschlieender Politur mit polykristalliner Diamantsuspension der
Korngroflen 9 um, 3 um und 1 um spiegelblank poliert. Nach der Politur wurden die Proben

im Ultraschallbad mit Aceton und Isopropanol gereinigt und an Luft getrocknet.

3.1.2 Charakterisierung von Gefiige und Legierungsphasen vor der Oxidation

Der Ausgangszustand der hergestellten Legierungen wurde hinsichtlich Gefiige, Phasen und
Zusammensetzung begleitend zur Legierungsverarbeitung detailliert charakterisiert. Dies
ermdglicht es, den Einfluss bestimmter Phasen und ihrer Zusammensetzung auf das
Oxidationsverhalten der Legierung zu identifizieren. Die einphasigen CCAs im Co-System
wurden zur Gefiigedarstellung in einer Losung aus destilliertem Wasser, Ethanol, HCI und
CuCly angeitzt. Das Gefiige wurde anschlieBend im Lichtmikroskop (LM, ZEISS Axio
Imager 2) und im Rasterelektronenmikroskop (ZEISS EVO 40) charakterisiert. Gefiige und
Zusammensetzung einzelner Phasen der groftenteils mehrphasigen CCAs im Cu-System

wurden mit REM-EDXS charakterisiert.

Die Phasenanalyse der Legierungen vor der Oxidation erfolgte mittels Rontgen-
diffraktometrie. Fiir die CCAs im Co-System wurden Diffraktogramme mit Cu-K,-
Strahlung aufgenommen (Bruker D8 Discover, EAH Jena). Fiir die CCAs im Cu-System
wurden Diffraktogramme mit Co-K,y-Strahlung aufgenommen (Bruker D8 Discover, TU

Chemnitz).

3.1.3 Glithbehandlung an Luft zur gezielten Oxidation und Bestimmung der

Massenzunahme wahrend der Oxidation

Fiir die durchgefiihrten Gliihbehandlungen zur Untersuchung der frithen Oxidationsstadien
wurde besonderes Augenmerk auf kurze Gliihdauern im Bereich von 1 h bis 6 h gelegt.
Zusétzliche ausgewdhlte Oxidationsversuche mit Glilhdauern von 72 h bis 120 d sollten
zusdtzlich Ankniipfungen zu Langzeitstudien ermoglichen. Alle Glithbehandlungen wurden
an zuvor polierten Proben an Luftatmosphire in einem Muffelofen (LM-112.2, Linn High
Term) durchgefiihrt. Die Temperatur wéhrend der Gliihbehandlung wurde durch ein NiCr-
Ni-Thermoelement in unmittelbarer Ndhe der Probe iiberwacht. Fiir die Gliihbehandlungen
mit Dauern < 3 h wurden die Proben auf einem diinnen Probenhalter aus Kupfer platziert

und dieser anschlieBend auf einen Kupferblock im vorgeheizten Ofen transferiert. So wurde
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eine schnelle und reproduzierbare Aufheizrate von ca. 22,5 K-s' ermdoglicht [120], die

insbesondere fiir kurze Glithbehandlungen den Einfluss einer Aufheizphase minimiert.

Zur Messung der Massenzunahme der CCAs im Co-System aufgrund der Oxidation wurden
beidseitig polierte Proben an Platindrdhten aufgehéngt und im Muffelofen bis zu 72 h
oxidiert. Die Proben wurden nach definierten Zeiten zum Abkiihlen aus dem Ofen
genommen und die Massenzunahme mit einer Mikrowaage mit einer Ablesbarkeit von 1 pg
(Mettler Toledo MX5) gemessen. Die Werte der Massenzunahme wurden jeweils als
Mittelwert von drei Proben pro Zusammensetzung bestimmt. Zusétzlich wurde die
Massenzunahme nach einer kontinuierlichen Warmebehandlung fiir 72 h bestimmt, die nur

geringe Abweichungen zu Ergebnissen der diskontinuierlich oxidierten Proben zeigte.

3.2 Charakterisierung der Oxidschichten

Die bei der Glithbehandlung entstehenden Oxidschichten mit Dicken im Bereich von
wenigen Nanometern bis einigen Mikrometern stellen eine besondere Herausforderung
hinsichtlich der Charakterisierung dar. Durch Kombination von geeigneten modernen
Charakterisierungsmethoden ist es mdglich, wesentliche Charakteristika der Oxidschichten
skaleniibergreifend zu bestimmen. Hierbei liegt der Fokus auf der Oxidmorphologie und -
dicke, den entstehenden Oxidphasen und der chemischen Zusammensetzung der Oxid-

schicht, die gemeinsam Zugang zum Oxidationsverhalten geben.

3.2.1 Charakterisierung von Oxidschichtmorphologie und -dicke mit

Rasterelektronenmikroskopie

Die Oxidoberflache wurde zunédchst mit Rasterelektronenmikroskopie charakterisiert (JEOL
JSM-7001 F, ZEISS EVO 40 und FEI Helios NanoLab 600i). Hierfiir wurde der
Sekundérelektronen- (SE-) bzw. der Riickstreuelektronen- (RE-)Modus verwendet. Zur
Charakterisierung der Oxidschichtdicke von Proben mit Oxidschichtdicken von mehreren
Mikrometern wurden diese in Epoxidharz mit Ni-Pulver eingebettet und Querschliffe
angefertigt. Ausgewéhlte Proben wurden zum Schutz der Oxidschicht vor der Einbettung

galvanisch vernickelt. Die Préparation erfolgte wie in Kapitel 3.1.1 beschrieben.

3.2.2 Charakterisierung von Oxidphasen mit Rontgendiffraktometrie

Die bei der Oxidation von CCAs im Co-System entstehenden Oxidschichten haben in den

frithen Oxidationsstadien eine geringe Dicke im Bereich von ca. 10 nm bis 1 pm. Um die
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Oxidphasen in den diinnen Schichten zu bestimmen, wurde Rontgendiffraktometrie unter
streifendem Einfall (Bruker D8 Advance, TU Bergakademie Freiberg) mit Cu-K,-Strahlung
durchgefiihrt. Ein paralleler Rontgenstrahl wurde mittels Gobelspiegel erzeugt und auf eine
Hoéhe von 0,1 mm begrenzt sowie ein Einfallswinkel von w = 0,5° eingestellt. Unter diesen
Bedingungen wurde die gesamte Probenlinge von 10 mm durch den Rontgenstrahl
beleuchtet. Quantitative Phasenanteile der auftretenden Oxidphasen wurden mittels
Rietveld-Analyse anhand der GI-XRD-Daten bestimmt. Die Rietveld-Analyse erfolgte unter
Verwendung des Fundamentalparameterformalismus in Bruker TOPAS Version 6 mit
Strukturdaten der [CSD-Datenbank [141]. Die Oxidphasen der CCAs im Cu-System wurden
aufgrund ihrer groBeren Dicke mit Rontgendiffraktometrie mit Co-K-Strahlung in Bragg-
Brentano-Geometrie charakterisiert (Bruker D8 Discover, TU Chemnitz). Die Auswertung

erfolgte anhand von Strukturdaten aus der ICDD-Datenbank [142].

3.2.3 Charakterisierung der Oxidzusammensetzung mittels Glimmentladungs-

spektroskopie und energiedispersiver Rontgenspektroskopie

Konzentrationsprofile der CCAs im Co-System nach Oxidation bei 400 °C wurden mit GD-
OES gemessen (GDA 750, SPECTRUMA Analytik GmbH). Die Messflache betrug jeweils
etwa 5 mm? Fir die GD-OES-Messungen wurde auf eine Methode aufgebaut, die
urspriinglich fiir nichtrostende Stdhle und ihre Oxide entwickelt wurde [46]. Durch
Einbeziehung groBerer Konzentrationsbereiche sowie Aufnahme von Elementen wie Cu
wurde die Messmethode fiir 3d-Ubergangsmetall-CCAs erweitert. Als besonders geeignet
wurde ein Anodenstrom von 50 mA und ein Ar-Druck von 2,5 hPa herausgearbeitet. Diese
Parameter ermoglichen verldssliches Ziinden des Plasmas und eine relativ geringe
Abtragsrate, die die Messung von diinnen Schichten begiinstigt. Die Oxidzusammensetzung
der CCAs im Cu-System wurde an Querschliffen mit REM-EDXS in Form von Punkt-

messungen in den unterschiedlichen Lagen der Oxidschicht durchgefiihrt.

3.2.4 Lokal hochauflosende Charakterisierung von Oxidmorphologie, -phasen

und -zusammensetzung mittels Transmissionselektronenmikroskopie

Die zuvor beschriebenen Methoden ermdglichen die flichenhafte Charakterisierung der
Oxidphasen (GI-XRD) und Oxidzusammensetzung (GD-OES). Fiir diinne Oxidschichten im
Bereich von 10 nm bis 1 um mit teilweise inhomogener Oxidmorphologie, bestehend aus
diinnen und dicken Bereichen, wird die Nutzung von lokalen, hochauflésenden

Charakterisierungsmethoden notwendig. In der vorliegenden Arbeit wurde zur Unter-

27



Materialien und Methoden

suchung diinner Oxidschichten Transmissionselektronenmikroskopie genutzt. Die Pripa-
ration von elektronentransparenten Lamellen fiir die TEM erfolgte durch Zielpréparation mit
fokussiertem Ionenstrahl (FIB) in einem FIB-REM Dual-Beam-Gerét (FEI Helios NanoLab
6001). Zunéchst wurden Bereiche der Probenoberfliche anhand von Abbildung mittels
Elektronenstrahl zur Zielprdparation ausgewéhlt (Abbildung 5a). Um eine mogliche
Schiadigung der Probenoberfliche durch Ga'-Ionen vor Einsatz des lonenstrahls auszu-
schliefen, wurde an den ausgewéhlten Positionen der Oxidoberfldche per Elektronenstrahl
eine Platinschicht als Schutz abgeschieden. Anschlieend wurde an der Probenstelle Platin
per lonenstrahl abgeschieden und der Querschnitt durch FIB-Boschungsschnitte freigelegt
(Abbildung 5b). Die so hergestellte Lamelle wurde mit einem Mikromanipulator
(Omniprobe) auf ein Kupfer- bzw. Molybdédn-Grid transferiert und abschlieBend mit dem

Ionenstrahl schrittweise bis zur Elektronentransparenz gediinnt.

SR e R ) g AR K £ > 3 3 L ,0 : y V
3 ' fg f el b " OXidSCht f} : f /
Bereich der }; premm—— 7 L ¥

Zielpréaparation J ¢ , k.

Abbildung 5: Oberflachenerhaltende Zielpréparation mit fokussiertem Ionenstrahl zur Herstellung
von Lamellen fiir die Transmissionselektronenmikroskopie. a) Auswahl eines Bereichs der
Oxidoberflache, der sowohl Bereiche des Grundoxids als auch einer Oxidinsel enthélt. b) Nach
Abdeckung der Oxidoberfldche mit schiitzendem Platin wird eine Lamelle durch Boschungsschnitte
freigelegt [143].

TEM ermoglicht sowohl die hochauflosende Abbildung der Oxidmorphologie und -dicke,
die lokale Identifikation auftretender Oxidphasen mittels Elektronenstrahlbeugung sowie die
Bestimmung von Elementverteilungen. Fiir die TEM-Untersuchungen wurden ein Cs-
korrigiertes JEOL NEOARM 200 F mit 200 kV und ein konventionelles JEOL JEM-3010
mit 300 kV Beschleunigungsspannung genutzt. Die Oxidmorphologie und -dicke wurde
mithilfe von hochauflosender (Raster-)Transmissionselektronenmikroskopie (HR-(S)TEM)
untersucht. Zur Charakterisierung der Oxidphasen wurde Nanostrahlbeugung (NBED) bzw.
Feinbereichsbeugung (SAED) eingesetzt. Die Kalibrierung der Beugungsbilder erfolgte
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mittels einer TICI-Standardprobe. Fiir die Zuordnung kristallographischer Phasen wurden
die aufgenommenen Beugungsbilder mithilfe der Software ,,SingleCrystal 4.1.2%
(CrystalMaker Software Ltd.) indiziert. Zusétzlich wurde jeweils mit ,,SingleCrystal 4.1.2%
unter Verwendung von Referenzstrukturen (Crystallography Open Database [144]) ein
Beugungsbild derselben Orientierung gegensimuliert und mit dem experimentell
aufgenommen Beugungsbild abgeglichen. Zur hochauflésenden Auskartierung der
chemischen Zusammensetzung von Oxid und Grundwerkstoff wurde STEM-EDXS
eingesetzt. Die Auswertung der EDXS-Analysen erfolgte mit der Software ,,Pathfinder 2.6
(Thermo Fisher Scientific). EDXS-Konzentrationsprofile wurden aus den aufgenommenen

Daten der EDXS-Elementverteilungen extrahiert.

3.3 Integrale Charakterisierung der Bildungsreihenfolge von

Oxidphasen mittels in-situ Synchrotron Rontgendiffraktometrie

Im Zusammenhang mit lokal hochaufgelosten TEM-Ergebnissen ergibt sich héufig die
Notwendigkeit zu kldren, in welchem Ausmal lokal nachgewiesene Phdnomene auch
integral mit nennenswerter Haufigkeit auftreten. In der vorliegenden Arbeit ist dies aufgrund
des zuvor beschriebenen Zusammenhangs von Oxidphasen und der Oxidationsbestédndigkeit
von Bedeutung. Eine Losung der experimentellen Herausforderung zur detaillierten
Untersuchung der Bildungsreihenfolge von Oxidphasen wéhrend der ersten Stunde ist die
Nutzung von in-situ GI-XRD-Untersuchungen mit brillanter Synchrotronstrahlung, die eine
vergleichsweise hohe zeitliche Auflésung ermdoglicht.

Die Synchrotron GI-XRD-Messungen erfolgten am Deutschen Elektronen-Synchrotron
(DESY) in Hamburg an der Beamline P21.2. Der experimentelle Aufbau ist in Abbildung
6a gezeigt. Fiir die Messungen wurde monochromatische Rontgenstrahlung mit einer
Energie von 38 keV verwendet (1 = 0,32628 A). Ein geringer Anteil der Rontgenstrahlung
(Intensitatsverhéltnis des (111)-Reflexes des Grundwerkstoffs 1314 kev/Izskev = 1 %) lag,
bedingt durch Fokussierung und Fiihrung des Strahls, mit einer dreifachen Energie
(114 keV) vor. Der einfallende Rontgenstrahl wurde auf eine Grof3e von ca. 1,2 cm x 8§ um
(horizontal x vertikal) begrenzt. Die Messungen erfolgten unter streifendem Einfall bei
einem festen Einfallswinkel von w = 0,1°. Strahlgr68e und Einfallswinkel wurden
ausgewdhlt, um bei der verwendeten Probengrofle und erwarteten Oxidschichtdicke eine

moglichst starke Intensitét gebeugter Strahlung zu erhalten und gleichzeitig einen groen
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Abbildung 6: a) Experimenteller Aufbau der in-situ Synchrotron GI-XRD-Untersuchungen an
Beamline P21.2 am DESY in Hamburg. b) Beispielhafte Detektoraufnahme des zentralen Detektors
mit Beugungsringen. c¢) Durch azimutale Integration errechnetes Diffraktogramm der in (b)
gezeigten Detektoraufnahme.

Probenbereich zu beleuchten. Die in-situ Oxidation der Proben erfolgte in einer dafiir
vorgesehenen Heizkammer (Anton Paar DHS 1100). Die Heizkammer verfligt iiber eine
Heizplatte mit Thermoelement, die eine genaue Temperaturfiihrung beim Aufheizen und
Abkiihlen erlaubte, sowie eine Graphitkuppel als Abdeckung zur Umgebung. Da sich die
Probe und die Heizkammer beim Aufheizen ausdehnen und beim Abkiihlen zusammen-
ziehen, wurde die Hohe der Probe wihrend der Messung kontinuierlich angepasst, um eine
optimale Beleuchtung der Probenoberflidche zu jedem Zeitpunkt zu erreichen. Die gebeugte
Rontgenstrahlung wurde mit vier Flachendetektoren vom Typ ,,Varex XRD 4343CT*
detektiert, von denen drei zur Auswertung verwendet wurden (eingefarbt in Abbildung 6a).
Zu jedem Zeitpunkt konnte so das gesamte Beugungsbild aufgenommen werden, wodurch
weitere Scan- bzw. Rotationsschritte entfielen. Eine beispielhafte Detektoraufnahme des
zentralen Detektors ist in Abbildung 6b gezeigt. Mithilfe einer LaBs-Standardprobe wurden
die Beugungswinkel kalibriert. Fiir jede Detektoraufnahme betrug die Integrationszeit 2 s,
im Anschluss wurden fiir die Auswertung jeweils 10 Detektoraufnahmen (Zeitraum von

20 s) zusammengefasst. Aus den Detektoraufnahmen wurden anschlieBend durch azimutale
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Integration mit der Python-Bibliothek ,,pyFAI* Diffraktogramme errechnet (Abbildung 6¢).
Die Auswertung der Diffraktogramme und Zuordnung von Reflexlagen erfolgte mithilfe von

»~MATLAB R2022b* unter Verwendung von ICDD-Referenzdaten.

3.4 Thermodynamische Berechnungen von Oxidstabilititen und
Aktivitaten mittels CALPHAD-Methode

Um die Ergebnisse der experimentellen Untersuchungen zu ergénzen und einzuordnen,
wurden thermodynamische Berechnungen mit der CALPHAD-Methode durchgefiihrt. Die
Berechnungen wurden mit der Software ,,FactSage 8.2 [145] und den Datenbanken ,,SGTE
2022 und ,,FTOxid“ durchgefiihrt. Fiir die unterschiedlichen Oxidphasen wurden
Berechnungen zur temperaturabhéngigen freien Bildungsenthalpie AG® unter Verwendung
des ,,Reaction” Moduls in ,,FactSage 8.2 durchgefiihrt. Somit wurde ein Ellingham-
Diagramm fiir die Oxide der beteiligten Elemente unter Umsetzung von 1 mol O2 berechnet.
Mit dem Modul ,,Equilib“ berechnete temperaturabhidngige Aktivitdten in der Legierung
wurden anschlieBend genutzt, um mithilfe von Gleichung (5) ein auf die Legierungs-
zusammensetzung angepasstes Ellingham-Diagramm der wichtigsten Oxide zu errechnen.
Des Weiteren wurde zur Abschitzung des Einflusses einzelner Legierungselemente auf die
Cr- und Mn-Aktivitdt in der Legierung die zusammensetzungsabhidngigen Aktivitdten bei
erhohter Temperatur berechnet. Hierfliir wurde mit dem ,,Phase Diagram® Modul ein
Phasendiagramm im betrachteten Konzentrationsbereich berechnet und mit der ,,Z — iso-
activities Funktion Isoaktivititslinien unter Beriicksichtigung der Standardzustinde der

Elemente eingezeichnet.
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4 Ergebnisse — CCAs im Co-System

Im Folgenden sind die Ergebnisse der CCAs im Co-System dargestellt. Zuerst wird der
Ausgangszustand der hergestellten Legierungen vor der Oxidation gezeigt und anschlieSend
die Ergebnisse der Oxidschichten bei hohen (800 °C) und geringeren (400 °C)
Temperaturen. Eine Verkniipfung der Beobachtungen bei hohen und geringeren
Temperaturen erfolgt anschlieBend durch die Ergebnisse der in-situ Synchrotron-
Messungen. AbschlieBend werden die experimentellen Ergebnisse durch Ergebnisse

thermodynamischer Rechnungen erweitert.

4.1 Ausgangszustand der Legierungen im Co-System vor Oxidation

° . Die Zusammensetzungen der CCAs im Co-
[

26Co l '! ! A System wurden so gewihlt, dass ein

einphasiger,  kubisch  fldchenzentrierter

Werkstoff rtet d kann. Z
erkstoff erwartet werden kann ur

Uberpriifung dieser Annahme wurden XRD-

Messungen an allen Legierungen durch-
T T T gefiihrt (Abbildung 7). Die Auswertung der

I
|
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Abbildung 7: Diffraktogramme der CCAs im ) o
Co-System im gewalzten Zustand vor der rekristallisierten Zustand vor dem finalen
Oxidation [143].
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Walzen und es wurden ausschliefllich FCC-

Reflexe nachgewiesen. Die Gefiige im

Walzschritt wurden durch Niederschlags-
atzung sichtbar gemacht und wiesen gleichachsige Korner mit Rekristallisationszwillingen
auf (Abbildung 8). Die mittels Linienschnittverfahren bestimmte durchschnittliche
Korngrofe der unterschiedlichen Legierungen lag nach der Rekristallisation im Bereich von

25 um bis 35 um (Tabelle 4).

Tabelle 4: KorngroBlen der CCAs im Co-System nach Kaltwalzen und Rekristallisation.

Legierung 26Co 13Co 7Co 0Co

Korngrofle (um) 32+4 3544 25+2 33+4
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Abbildung 8: LM-Aufnahmen der angedtzten Gefiige im rekristallisierten Zustand (obere Reihe) und
im gewalzten Zustand (untere Reihe). Die Walzrichtung (WR) ist horizontal im Bild [143].

Nach dem Kaltwalzen war das Verformungsgefiige erkennbar und die Korner waren entlang
der Walzrichtung gestreckt (Abbildung 8). Alle Legierungen im Co-System in dieser Arbeit
bilden augenscheinlich Mischkristalle mit homogener Elementverteilung und ohne Bildung
von intermetallischen Phasen. Dies ist anhand von REM-RE-Aufnahmen beispielhaft fiir
den Gusszustand von 26Co sowie den rekristallisierten Zustand von 7Co gezeigt (Abbildung
9). In einigen Legierungen waren runde, fein verteilte Oxidpartikel erkennbar, die reich an
Cr, Mn und Si waren und Durchmesser von ca. 0,5 um bis 2 pm aufwiesen (Abbildung 9
links). Das Auftreten solcher Oxidpartikel in Co-Cr-Fe-Mn-Ni-Legierungen ist ein
bekanntes Phdnomen, das auf Sauerstoffkontamination wihrend des Schmelzens und/oder
der Rohmaterialien zuriickgefiihrt wird [25,74,146]. Der Flachenanteil der Oxidpartikel
wurde an einer Probe im Gusszustand exemplarisch durch Bildanalyse von 10 Ubersichts-
aufnahmen mit der Software ,,GIMP* durch Binarisierung ausgewertet und zu ca. 0,1 %
quantifiziert. Durch diesen geringen Flichenanteil und die bereits erfolgte Reaktion mit
Sauerstoff wird erwartet, dass die Oxidpartikel fiir das Oxidationsverhalten der Legierung

eine untergeordnete Rolle spielen.
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26Co (Gusszustand) 7Co (rekristallisiert)

Abbildung 9: REM-RE-Aufnahmen vom Gusszustand von 26Co (links) und vom rekristallisierten
Zustand von 7Co (rechts). Im Gusszustand von 26Co sind fein verteilte Oxidpartikel aus der
Legierungsherstellung erkennbar.

4.2 Hochtemperaturoxidation der CCAs im Co-System

Im Folgenden werden die Ergebnisse der Massenzunahme sowie zu Morphologie, Phasen
und Zusammensetzung der Oxidschichten auf den hergestellten CCAs im Co-System
dargestellt. Da die Dicke der Oxidschichten weitgehend im Bereich unter 1 pm lag, wurde

hierfiir insbesondere die hochauflésende Methode der TEM genutzt.

4.2.1 Massenzunahme wahrend der frithen Oxidationsstadien bei 800 °C

W 26Co ® 13Co A 7Co v 0Co 4 316L| Die bestimmten Massenzunahmen wéhrend

I

%\ 0,12 4 E der frithen Oxidationsstadien der CCAs im
E’ 0,10 E A Co-System sowie von 316L sind in
g 0081 A i Abbildung 10 dargestellt. Mit zunehmendem
_g’ 0061 Y Anteil an Co stieg die Massenzunahme
g s I systematisch an. Nach Oxidation fiir 1 h bei
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Abbildung 10: Massenzunahme der CCAs im i i i

Co-System sowie von 316L wihrend der frithen Referenzwerkstoft 316 wies die geringste

Oxidationsstadien bei 800 °C [143].

wie die von 0Co mit ca. 0,04 mg/cm?. Der

Massenzunahme auf. Die Unterschiede der
Massenzunahme im Vergleich der CCAs im Co-System waren nach Oxidation fiir 1 h bei
800 °C erheblich und bestdtigen die urspriingliche Annahme zum prinzipiellen Einfluss von
Co in diesen Legierungen im betrachteten Konzentrationsbereich und Oxidationsfenster. In

der Konsequenz wurde der Fokus der weiteren Untersuchung auf diesen Probenzustand
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gelegt. Auffillig ist weiterhin, dass die Massenzunahme der Co-haltigen CCAs sich mit

zunehmender Glihdauer anzundhern schien.

4.2.2 Oxidmorphologie und -schichtdicken nach Oxidation bei 800 °C

Nach Oxidation fiir 1 h bei 800 °C war eine inhomogene Oxidmorphologie erkennbar, die
gleichformige, ebene Bereiche sowie deutliche Erhebungen aufwies (Abbildung 11). Diese
Bereiche werden im Folgenden als ,,Grundoxid“ und ,,Oxidinseln® bezeichnet. Bei
Legierungen mit einem hohen Co-Gehalt (26Co und 13Co) war nach 1 h ein groferer Teil

800°C~-1h 800°C-6h 800°C~-72h

e

26Co

13Co

7Co

0Co

316L

Y

Abbildung 11: REM-SE-Aufnahmen der Oxidoberfliche der CCAs im Co-System sowie von
316L nach Oxidation fiir 1 h, 6 h und 72 h bei 800 °C [143].
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der Oberfldche mit Oxidinseln bedeckt als bei 7Co. Bei der Co-freien Legierung 0Co war
grofBtenteils Grundoxid erkennbar, wihrend nur vereinzelte Oxidinseln mit geringer lateraler
Ausdehnung auftraten. Im Vergleich dazu lag bei 316L eine homogene Oxidmorphologie
ohne Oxidinseln vor. Diese Beobachtung ist konsistent mit der deutlich unterschiedlichen
Massenzunahme der Legierungen nach 1 h bei 800 °C. Bei einzelnen Proben (7Co, 0Co)
waren nach 1 h trotz des gewalzten Ausgangszustands die ehemaligen Korngrenzen als Be-

reiche sichtbar, in denen sich eine diinnere Oxidschicht als auf den Kornflachen gebildet hat.

Fiir die Co-haltigen Legierungen (26Co, 13Co und 7Co) war bei lingeren Oxidationsdauern
eine dhnliche Oxidmorphologie erkennbar (Abbildung 11). Der Anteil an Oxidinseln auf der
Oberfliache stieg (6 h), bis mit Ausnahme der Korngrenzen die gesamte Probenoberfldche
bedeckt war (72 h). Vereinzelte Oxidinseln waren auch nach 72 h noch als solche erkennbar.
Fiir 0Co war ebenfalls nach 6 h ein Zusammenwachsen der Oxidinseln erkennbar, bis sich
nach 72 h eine geschlossene Schicht ausgebildet hat. Bei 316L war nach 6 h eine beginnende
Oxidinselbildung erkennbar, die sich nach 72 h weiter fortgesetzt hat. Trotzdem war ein
GroBteil der Probenoberfldche noch mit Grundoxid bedeckt.

Um Details zum Grundoxid und der beginnenden Oxidinselbildung in den frithen
Oxidationsstadien zu klaren, wurden die Probenzustdnde nach Oxidation fiir 1 h bei 800 °C
untersucht. Die Dicken des Grundoxids wurden mit jeweils mindestens 15 Messungen an
Querschnittsproben per TEM bestimmt. Die so ermittelten Dicken sind 244 + 62 nm flir
26Co, 175 + 93 nm fiir 7Co und 204 + 107 nm fiir 0Co. Bei 316L wurde nach Oxidation
fiir 1 h bei 800 °C eine Oxidschichtdicke von 112 + 39 nm berichtet [46]. Das Grundoxid
von 26Co und 0Co ist beispielhaft in Abbildung 12 gezeigt. An der Grenzflache vom Oxid

zum Grundwerkstoff waren Poren sichtbar, die bei 0Co stirker auftraten als bei 26Co.

26Co Grundoxid e

Abbildung 12: TEM-Hellfeld-Aufnahmen des diinnen Grundoxids auf 26Co (oben) und 0Co
(unten) nach Oxidation fiir 1 h bei 800 °C. Die Bereiche des Grundwerkstoffs (GW), der
Oxidschicht und der schiitzenden Platinschicht (Pt) sind markiert.
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Um die bereits in der Aufsicht erkennbaren Unterschiede der Oxidmorphologie zwischen
Grundoxid und Oxidinseln zu konkretisieren, wurden die Oxidinseln im Querschnitt unter-
sucht. Hierfiir wurden zunéchst 26Co und 0Co ausgewéhlt, um die CCAs mit dem héchsten
bzw. geringsten Co-Gehalt zu betrachten. Bemerkenswert ist, dass auf demselben Proben-
zustand nach Oxidation fiir 1 h bei 800 °C Oxidinseln mit erheblichen Dickenunterschieden
erkennbar waren. So waren beginnende Oxidinseln nur wenig dicker als das Grundoxid,
wihrend einzelne Oxidinseln bereits Dicken im Bereich von 2,5 um bis 4,0 um erreichten,
also 10- bis 20-mal dicker als das Grundoxid waren. Jeweils eine Oxidinsel von 26Co und
0Co ist in Abbildung 13 gezeigt. Die Oxidinseln zeigten eine komplexe Morphologie.
Relativ zur urspriinglichen Probenoberfldche zeigte sich ein Sachverhalt, der sowohl auf
Oxidwachstum nach auflen als auch nach innen hindeutet. Das nach aullen gewachsene Oxid
bestand aus 200 nm bis 500 nm grofen Kornern, die teilweise kolumnar waren. Das nach
innen gewachsene Oxid bestand hingegen aus kleineren, gleichachsigen Kornern mit
Ausdehnungen von ca. 50 nm. Sowohl im nach auflen gewachsenen Oxid als auch entlang

der Grenzflache Oxid/Grundwerkstoff waren vereinzelt Poren vorhanden.

26Co Oxidinsel

Abbildung 13: STEM-Hellfeld-Aufnahmen von Oxidinseln auf 26Co (links) und 0Co (rechts) nach
Oxidation fiir 1 h bei 800 °C. Die Bereiche des Grundwerkstoffs (GW), des Oxids und der
schiitzenden Platinschicht (Pt) sind markiert [143].

Als Briickenschlag zwischen den friihen und spiten Stadien der Oxidation wurde die Oxid-
schichtdicke der fiir 72 h bei 800 °C oxidierten Proben anhand von Querschliffen untersucht
(Abbildung 14). Wie bereits aus den REM-Aufnahmen der Oxidoberflachen ersichtlich

37



Ergebnisse — CCAs im Co-System

(Abbildung 11), war insbesondere bei den Co-haltigen CCAs eine inhomogene Oxidschicht-
dicke zu erwarten. Auf der Oberflache von 26Co waren Oxidinseln mit einer Dicke bis zu
6 um erkennbar (Abbildung 14). Bei allen Proben war ein zweilagiges Oxid sichtbar mit
einem dunkleren Kontrast innen und einem helleren Kontrast aulen. Die nach Oxidation fiir
72 h bei 800 °C bestimmte Massenzunahme war 0,30 + 0,06 mg/cm? fiir 26Co, 0,33 £
0,02 mg/cm? fiir 13Co, 0,31 £+ 0,01 mg/cm? fiir 7Co und 0,25 £ 0,05 mg/cm? fiir 0Co. Die
Co-freie CCA wies auch nach 72 h die geringste Massenzunahme der untersuchten CCAs
auf. Die Massenzunahmen der Co-haltigen CCAs waren jedoch nah beieinander und 13Co
wies die hochste Massenzunahme auf. Dies weist darauf hin, dass der Einfluss des spezi-

fischen Co-Gehalts auf die Oxidationsbestdndigkeit fiir lingere Oxidationsdauern abnimmt.

_&6C°WWMJ 26Co _ Ni-Schutzschicht

B,
-

Abbildung 14: REM-RE-Aufnahmen der vernickelten und eingebetteten Querschliffe der CCAs im
Co-System nach Oxidation fiir 72 h bei 800 °C als Ubersichtsaufnahmen (links) und Detail-
aufnahmen (rechts) [143].

4.2.3 Phasenidentifikation und quantitative Phasenanalyse mittels GI-XRD

Als Ursache fiir die unterschiedliche Auspriagung der Oxidinselbildung in den frithen Stadien
kommen verschiedene Aspekte in Frage. Mit Blick auf die Ergebnisse in der Literatur
erscheint es plausibel, dass die Eigenschaften unterschiedlicher Oxidphasen diese Aus-

wirkung haben konnten. Dies wiirde aber bedeuten, dass sich in den vorliegenden Fillen
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nahezu zeitgleich unterschiedliche Oxidphasen bilden. Die experimentelle Untersuchung
und Korrelation der beobachteten Oxidmorphologie mit sich bildenden Oxidphasen ist somit
essenziell. Fiir eine reprisentative Identifikation von Oxidphasen auf den Werkstoffober-
flichen wurde GI-XRD in Kombination mit quantitativer Phasenanalyse an den fiir 1 h bei
800 °C oxidierten Proben durchgefiihrt. Auf allen Proben waren Reflexe erkennbar, die
Spinell-Typ-Oxid, Korund-Typ-Oxid und der FCC-Legierung zugeordnet werden konnten
(Abbildung 15a). Weitere Reflexe lagen nicht vor, sodass zumindest keine nachweisbaren
Anteile an anderen Oxidphasen gebildet wurden. Bei Beugungswinkeln > 50° treten
zunehmend Uberlagerungen der zahlreichen Oxidreflexe auf. Folglich wurden die gut
trennbaren Reflexe im Winkelbereich bis 35° zur eindeutigen Identifikation mit gestrichelten
Linien markiert (Abbildung 15a). Der FCC-Reflex bei ca. 50,6° (schwarz gepunktete Linie
in Abbildung 15a) wurde mit steigendem Co-Gehalt schwiécher. Dieses Verhalten kann zwar
unterschiedliche Ursachen haben, es ist aber insbesondere konsistent mit dem vermehrten
Auftreten von Oxidinseln und der damit steigenden mittleren Oxidschichtdicke auf 26Co
und 13Co, die zu einer geringeren Beteiligung des Grundwerkstoffs bei streifendem Einfall

fithren.
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Abbildung 15: GI-XRD-Ergebnisse der CCAs im Co-System sowie von 316L nach Oxidation fiir
1 h bei 800 °C. a) Diffraktogramme mit Reflexen von Spinell-Typ-Oxid, Korund-Typ-Oxid und der
FCC-Legierung. Die genutzten Referenzstrukturen sind Fe;O4 fiir Spinell-Typ-Oxid, Fe,O; fiir
Korund-Typ-Oxid und y-Fe fiir FCC. Reflexe, die eine eindeutige Unterscheidung der Phasen
erlauben, sind mit gestrichelten bzw. gepunkteten Linien markiert. b) Mittels Rietveld-Analyse
bestimmte Oxidphasenanteile von Spinell-Typ- und Korund-Typ-Oxid [143].
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Mithilfe quantitativer Phasenanalyse (Rietveld-Analyse) wurden die Oxidphasenanteile auf
den einzelnen Proben bestimmt (Abbildung 15b). Details der Rietveld-Analyse sind im
Anhang dargestellt. Spinell-Typ-Oxid war die dominierende Phase auf den Co-reichen
CCAs 26Co und 13Co, die eine starke Oxidinselbildung zeigten. Mit sinkendem Co-Gehalt
sank ebenfalls der Phasenanteil von Spinell-Typ-Oxid, wihrend der von Korund-Typ-Oxid
zunahm. Auf den Co-freien Legierungen 0Co und 316L war Korund-Typ-Oxid dominant,
passend zu einer groftenteils bzw. ausschlieBlich aus Grundoxid bestehenden Oxid-
oberfliche. Die Korrelation der quantitativen Phasenanalyse mit den REM-Aufnahmen der
Oxidmorphologie zeigt, dass die verstirkte Oxidinselbildung und der héhere Spinell-Typ-
Phasenanteil korrelieren. Fiir die Uberpriifung auf einen kausalen Zusammenhang sind
jedoch weitere Messungen notwendig. Aufgrund der inhomogenen Oxidmorphologie mit
lokal stark unterschiedlichem Oxidschichtwachstum wurde eine detaillierte Untersuchung

der einzelnen Bereiche durchgefiihrt.

4.2.4 Hochaufgeloste lokale Charakterisierung von Zusammensetzung und

Oxidphasen mittels TEM

Fiir die hochaufgeloste Charakterisierung der frithen Oxidationsstadien mit TEM wurden
geeignete Probenzustdnde hinsichtlich Oxidmorphologie, -phasen und -zusammensetzung
ausgewdhlt und analysiert. Oxidphasen und Oxidzusammensetzung wurden unabhdngig
voneinander mit Methoden der Elektronenbeugung bzw. Spektroskopie bestimmt. Dies ist
besonders hervorzuheben, da die lokale Zusammensetzung keinen Beweis des Vorliegens
von Kristallphasen ermoglicht. Zwar sind in einigen Fillen entsprechende Annahmen
durchaus hilfreich, insbesondere bei Bedingungen abseits des thermodynamischen Gleich-
gewichts ist dies aber klar zu hinterfragen.

TEM-Ergebnisse eines Anfangsstadiums des Grundoxids auf 0Co nach Oxidation fiir 1 h bei
800 °C sind in Abbildung 16 dargestellt. Das in Abbildung 16a rechts gezeigte Oxidkorn
wurde mittels Beugung als Korund-Typ-Oxid identifiziert (Abbildung 16¢) und beinhaltete
vor allem Fe und Cr. Es war eine Dreilagigkeit innerhalb des Oxidkorns erkennbar, mit einer
Cr-reichen inneren Lage, einer Fe-reichen mittleren Lage und einer Cr/Fe-reichen dufleren
Lage (Abbildung 16b). Dies wurde anhand von EDXS-Analysen ebenso fiir weitere
Positionen beobachtet. Besonders hervorzuheben ist, dass die gezeigten Korund-Typ-
Oxidkorner durchgehende Netzebenen von der Grenzfliche Oxid/Grundwerkstoff bis zur

Oberflache aufwiesen. Dies ist in Abbildung 16f beispielhaft fiir das oben beschriebene
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Oxidkorn gezeigt: Die FFTs, die aus hochauflésenden TEM-Aufnahmen von verschiedenen
Positionen des Oxidkorns generiert wurden, zeigen eine iibereinstimmende Orientierung. In
diesem frithen Stadium bestand das Grundoxid auf 0Co folglich aus einzelnen Korund-Typ-
Oxidkornern, die eine Cr-Fe-Cr-Dreilagigkeit aufwiesen. Darunter war eine diinne, nicht
durchgéngige, Si-reiche Oxidschicht mit amorpher Struktur sichtbar. An dem in Abbildung
16a links gezeigten Korund-Typ-Oxidkorn war das beginnende Wachstum eines nach innen
wachsenden Oxids erkennbar. Durch Kombination von Phasenidentifikation und Analyse
der Zusammensetzung (Abbildung 16d und e) wurde dieses nach innen wachsende Oxid als

MnCr204 Spinell-Typ-Oxid identifiziert.
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Abbildung 16: TEM-Ergebnisse des diinnen Grundoxids auf 0Co nach Oxidation fiir 1 h bei 800 °C
[143]. a) STEM-Hellfeld-Aufnahme des Grundoxids. b) Elementverteilung (STEM-EDXS) des in a)
markierten Bereichs. ¢) NBED-Aufnahme (schwarz) des mit ,c“ markierten Oxidkorns in
Zonenachse [452] mit iiberlagertem simulierten Beugungsbild (rot) fiir Fe,Os. d) NBED-Aufnahme
(schwarz) des mit ,,d* markierten Oxidkorns in Zonenachse [237] mit iiberlagertem simulierten
Beugungsbild (rot) fiir MnCr,O4. €) EDXS-Konzentrationsprofil entlang des orangefarbenen Pfeils
in a). f) TEM-Hellfeld-Detailaufnahme des einzelnen Korund-Typ-Oxidkorns rechts in a). Die
generierten FFTs (1-3) belegen eine einheitliche Orientierung der Netzebenen fiir das gesamte
Oxidkorn.
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Das Grundoxid auf 7Co nach Oxidation fiir 1 h bei 800 °C wies wesentliche Ahnlichkeiten
mit dem Grundoxid auf 0Co auf (Abbildung 17). Lokal bestand das Grundoxid aus einzelnen
Korund-Typ-Oxidkdrnern mit einer Cr-Fe-Cr-Dreilagigkeit, die zumindest im Rahmen der
Messgrenzen von EDXS frei von Co und Ni waren (Abbildung 17c und e). In anderen
Regionen waren oberhalb einer Cr-reichen Korund-Typ-Oxidlage einzelne Spinell-Typ-
Oxidkorner vorhanden, die Fe, Co, Ni, Mn und Cr enthielten. Die an diesen Positionen

identifizierten Spinell-Typ-Oxide mit Grofen im Bereich von 50 nm entsprechen

wahrscheinlich dem Beginn des Spinell-Typ-Oxidwachstums, allerdings im Gegensatz zu

0Co oberhalb der Cr-reichen Korund-Typ-Oxidlage.
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Abbildung 17: TEM-Ergebnisse des diinnen Grundoxids auf 7Co nach Oxidation fiir 1 h bei 800 °C
[143]. a) STEM-Hellfeld-Aufnahme des Grundoxids. b) Elementverteilung (STEM-EDXS) des
Grundoxids. ¢) NBED-Aufnahme (schwarz) des mit ,,c“ markierten Oxidkorns in Zonenachse [110]
mit liberlagertem simulierten Beugungsbild (rot) fir Fe,Os. d) NBED-Aufnahme (schwarz) des mit
,,d“ markierten Oxidkorns in Zonenachse [112] mit {iberlagertem simulierten Beugungsbild (rot) fiir
Fes0.. ¢) EDXS-Konzentrationsprofil entlang des orangefarbenen Pfeils in a).

Im Gegensatz zu 0Co und 7Co waren auf 26Co bereits nach Oxidation fiir 1 h bei 800 °C
keine Bereiche mit ausschlieBlich Korund-Typ-Oxid vorhanden. Stattdessen bestand das
Grundoxid aus mehreren iibereinander angeordneten Oxidkornern senkrecht zur Proben-
oberfliche (Abbildung 18a). Die innere Lage, die etwa die Hilfte der Oxidschichtdicke
ausmachte, bestand aus Cr-reichem Korund-Typ-Oxid (Abbildung 18b und d). Die duBlere
Lage der Oxidschicht wurde als Spinell-Typ-Oxid identifiziert (Abbildung 18c¢) mit einer
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Zusammensetzung bestehend aus Mn, Fe, Co, Ni und Cr (Abbildung 18e). Auch hier waren
Bereiche mit amorphem, Si-reichem Oxid an der Grenzfliche Oxid/Grundwerkstoff

erkennbar. Ebenso waren an ausgewdhlten Positionen nanoskalige, Cr-Mn-reiche Oxid-

korner sichtbar, die unterhalb der Cr2O3-Schicht zu wachsen begannen.
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Abbildung 18: TEM-Ergebnisse des diinnen Grundoxids auf 26Co nach Oxidation fiir 1 h bei 800 °C
[143]. a) STEM-Hellfeld-Aufnahme des Grundoxids. b) Elementverteilung (STEM-EDXS) des
Grundoxids. ¢) NBED-Aufnahme (schwarz) des mit ,,c* markierten Oxidkorns in Zonenachse [112]
mit liberlagertem simulierten Beugungsbild (rot) fir Fe;O4. d) NBED-Aufnahme (schwarz) des mit
,,d* markierten Oxidkorns in Zonenachse [251] mit iiberlagertem simulierten Beugungsbild (rot) fiir
Cr20;. e) EDXS-Konzentrationsprofil entlang des orangefarbenen Pfeils in a).

Bevor die in Abbildung 13 gezeigten Oxidinseln zu erkennen sind, wurde fiir das Grundoxid
ein Zwischenstadium beobachtet. Ein Bereich mit einem solchen Zwischenstadium auf 0Co
nach Oxidation fiir 1 h bei 800 °C ist in Abbildung 19 gezeigt. Im Gegensatz zu den reinen
Korund-Typ-Oxidkdrnern in Abbildung 16 hat sich hier bereits eine komplexere Oxid-
schicht gebildet. Im linken Bereich von Abbildung 19a war eine ca. 500 nm dicke Oxid-
schicht mit beginnendem Wachstum nach innen erkennbar. Darauf wird geschlossen, da das
Cr-reiche Band nahe der urspriinglichen Probenoberfliche (Abbildung 16) immer noch
vorhanden war (Abbildung 19b). Daran angrenzend in Richtung der Oberfliche waren nun
allerdings Spinell-Typ-Oxidkorner reich an Fe, Mn und Ni vorhanden (Abbildung 19d und
e). An der Oberfldache, noch iiber den Spinell-Typ-Oxidkérnern, waren Korund-Typ-Oxid-

korner reich an Fe und mit einem erhohten Cr-Gehalt nahe der Oberfliche erkennbar
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(Abbildung 19¢ und e). Das Wachstum der in Abbildung 16 im Anfangsstadium gezeigten

MnCr204-Spinell-Bereiche nach innen setzte sich unterhalb des Cr-reichen Bands weiter

fort.
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Abbildung 19: TEM-Ergebnisse des Zwischenstadiums des Oxids auf 0Co nach Oxidation fiir 1 h
bei 800 °C. a) STEM-Hellfeld-Aufnahme des Oxids. b) Elementverteilung (STEM-EDXS) des in a)
markierten Bereichs. ¢) NBED-Aufnahme (schwarz) des mit ,c“ markierten Oxidkorns in
Zonenachse [121] mit iiberlagertem simulierten Beugungsbild (rot) fiir Fe,Os. d) NBED-Aufnahme
(schwarz) des mit ,,d* markierten Oxidkorns in Zonenachse [013] mit iiberlagertem simulierten
Beugungsbild (rot) fiir Fe3O4. ¢) EDXS-Konzentrationsprofil entlang des orangefarbenen Pfeils in

a).

Neben den Bereichen des diinnen Grundoxids und des Oxids im Zwischenstadium lagen auf
derselben Probe Bereiche mit Oxidinseln vor. Die EDXS-Elementverteilung einer Oxidinsel
auf 0Co nach Oxidation fiir 1 h bei 800 °C zeigte im nach aullen gewachsenen Bereich ein
Cr-reiches Band nahe der urspriinglichen Probenoberfldche, dann eine Fe-Ni-reiche Spinell-
Typ-Oxid-Lage und an der Oberflidche eine Fe-reiche Korund-Typ-Oxid-Lage (Abbildung
20). Im nach innen gewachsenen Bereich waren Cr-reiche und Cr/Mn-reiche Oxidkdrner
erkennbar. AuBBerdem waren eingeschlossene Bereiche ohne O sichtbar, in denen Fe und Ni
angereichert waren. Eine detaillierte Analyse des nach innen gewachsenen Oxids einer

Oxidinsel wird im Folgenden fiir 7Co gezeigt.
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Abbildung 20: STEM-Hellfeld-Aufnahme einer Oxidinsel auf 0Co nach Oxidation fiir 1 h bei 800 °C
sowie Elementverteilung (STEM-EDXS) der Oxidinsel. Oxidkorner, in denen mittels NBED
Korund-Typ- (K) bzw. Spinell-Typ-Oxid (S) nachgewiesen wurde, sind markiert [143].

Eine Aufnahme einer Oxidinsel auf 7Co nach Oxidation fiir 1 h bei 800 °C ist iiberlagert mit
der Elementverteilung in Abbildung 21a gezeigt. Mithilfe von NBED wurde die duf3erste,
Fe/Cr-reiche Lage als Korund-Typ identifiziert (Abbildung 21b). Der Hauptteil der
Oxidinsel war Spinell-Typ-Oxid (Abbildung 21c) und reich an Fe und Ni mit lediglich
geringen Anteilen an Cr und Co. Diese Beobachtung bestitigt den zuvor vermuteten
kausalen Zusammenhang fiir die Korrelation zwischen dem Auftreten der Oxidinseln und
einem erhohten Spinell-Typ-Oxidanteil. Eine diinne Cr-reiche Korund-Typ-Oxid-Lage war
weiterhin nahe der urspriinglichen Probenoberfldche vorhanden (Abbildung 21d). Im nach
innen gewachsenen Oxid waren keine klar definierten Lagen erkennbar. Es lag ein
gemischtes Oxid vor, das aus Cr-reichen (griin) und Cr/Mn-reichen (gelb) Oxidkornern
besteht. Der Nachweis von Korund-Typ- und Spinell-Typ-Oxid im nach innen gewachsenen
Bereich (Abbildung 21e) deutet auf das Vorliegen von Cr203 und MnCr20O4 nebeneinander
hin, was durch NBED-Aufnahmen zusétzlich lokal bestitigt wurde. Wie bereits beschrieben,
lagen eingeschlossen im nach innen gewachsenen Oxid metallische Bereiche vor. Ein
Konzentrationsprofil {iber einen solchen Bereich zeigte einen geringeren O-Gehalt und eine
Anreicherung von Fe, Ni und Co (Abbildung 21g). Lokal wurde in einem solchen Korn die
FCC-Struktur nachgewiesen. An der Grenzfliche des nach innen gewachsenen Oxids zum

Grundwerkstoff war ebenfalls ein amorphes, Si-reiches Oxid erkennbar.
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Abbildung 21: TEM-Ergebnisse einer Oxidinsel auf 7Co nach Oxidation fiir 1 h bei 800 °C [143]. a)
Uberlagerte Elementverteilungen (STEM-EDXS) der Oxidinsel. Die Farbskala in a) gilt als
Orientierung, da die dargestellten Farben aus iiberlagerten Intensititen entstehen. b) NBED-
Aufnahme (schwarz) des mit ,,b* markierten Oxidkorns in Zonenachse [001] mit {iberlagertem
simulierten Beugungsbild (rot) fiir Fe;Os. ¢) NBED-Aufnahme (schwarz) des mit ,,c* markierten
Oxidkorns entlang Zonenachse [011] mit iiberlagertem simulierten Beugungsbild (rot) fiir NiFe;Oa.
d) NBED-Aufnahme (schwarz) des mit ,,d* markierten Oxidkorns entlang Zonenachse [010] mit
iiberlagertem simulierten Beugungsbild (rot) fiir Cr,O;. €) SAED-Aufnahme des mit ,,e* markierten
Bereichs. Es treten sowohl Beugungsreflexe von Korund-Typ- (K) als auch von Spinell-Typ-Oxid
(S) auf. f-g) EDXS-Konzentrationsprofile entlang der mit ,,f* bzw. ,,g“ markierten Pfeile in a).

Die Oxidinsel auf 26Co &dhnelte in der Konzentrationsverteilung denen auf 0Co und 7Co
(Abbildung 22). Ein wesentlicher Unterscheid war das Ausbleiben einer Fe-reichen Korund-
Typ-Oxid-Lage an der Oxidoberfliche. Stattdessen bestand der gesamte nach aullen
gewachsene Bereich oberhalb des Cr-reichen Bands aus einem Fe/Co/Ni-reichen Spinell-
Typ-Oxid. Eine Anreicherung von Ni und Mn entlang der Oxidkorngrenzen im nach auflen
gewachsenen Oxid war sichtbar. Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurden Bereiche mit
flichig ausgeprdgten Oxidinseln ebenfalls detailliert charakterisiert. Da ein mit den hier
gezeigten Oxidinseln vergleichbarer Aufbau vorlag, wurde von einer separaten Darstellung

abgesehen.
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Abbildung 22: STEM-Hellfeld-Aufnahme einer Oxidinsel auf 26Co nach Oxidation fiir 1 h bei
800 °C sowie Elementverteilung (STEM-EDXS) der Oxidinsel. Oxidkorner, in denen mittels NBED
Spinell-Typ-Oxid (S) nachgewiesen wurde, sind markiert [143].

4.3 Oxidationsverhalten der CCAs im Co-System bei 400 °C

Im Folgenden sind die Ergebnisse zum Oxidationsverhalten von ausgewéhlten Proben bei
der geringeren Temperatur von 400 °C dargelegt. Diese Ergebnisse ermoglichen die
Beurteilung der Temperaturabhidngigkeit des Oxidationsverhaltens im Co-System. Hierbei
liegt der Fokus auf 26Co und 7Co, um den Einfluss der Legierungszusammensetzung zu
klaren und den Vergleich mit Ergebnissen von 316L zu ermoglichen. Aufgrund der
geringeren Temperatur und der damit verbundenen deutlich geringeren Oxidwachstums-
geschwindigkeit sind die Oxidschichten in den frithen Oxidationsstadien besonders diinn.
Daher musste unmittelbar auf hochauflésende Methoden, insbesondere GD-OES und TEM,
zur Analyse der diinnen Schichten zuriickgegriffen werden. AuBlerdem wurden einzelne
Proben deutlich ldngeren Gliihzeiten bei 400 °C ausgesetzt, um dickere Schichten zu

erzeugen.

4.3.1 Oxidmorphologie und integrale Phasenidentifikation nach Oxidation bei
400 °C

Nach Oxidation von 26Co und 7Co fiir 1 h bei 400 °C war eine diinne, gleichméfige
Oxidoberfliche bestehend aus rundlichen Oxidkornern mit Ausdehnungen < 100 nm
erkennbar (Abbildung 23a und d). In hoherer VergroBBerung waren vereinzelte Riefen aus
dem Polierprozess sichtbar. Nach Oxidation fiir 72 h war die Oberfliche in geringer

VergroBerung weiterhin gleichméBig, wahrend bei Abbildung in hdéherer Vergroferung
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400°C-1h 400°C-72h 400°C-120d

26Co

7Co

Abbildung 23: REM-SE-Aufnahmen der Oxidoberfliche von 26Co und 7Co nach Oxidation fiir 1 h,
72 hund 120 d bei 400 °C [8,146]. Der Pfeil in (c) markiert eine Korngrenze.

einzelne runde Oxidkdrner mit Ausdehnungen bis ca. 250 nm erkennbar wurden (Abbildung
23b und e). Nach einer vergleichsweise langen Glithdauer von 120 d (2880 h) waren die
Oxidoberflachen von 26Co und 7Co in geringer VergroBerung gleichmifBig in den Korn-
flichen. An den Korngrenzen schien das Oxid jedoch diinner zu sein (Abbildung 23¢ und f).
Hierbei ist zu erwdhnen, dass die fiir 120 d gegliihte 26Co-Probe vor der Oxidation bei
1200 °C fiir 24 h homogenisiert wurde und der Grundwerkstoff folglich deutlich groBere
Korner als bei der 7Co-Probe aufweist. Daher war lediglich eine Korngrenze in dem
gezeigten Ausschnitt erkennbar (Abbildung 23c, Pfeil). In hoherer VergroBerung wurde
deutlich, dass die runden Oxidkorner auf der Probenoberfliche nach 120 d Ausdehnungen

bis ca. 500 nm erreicht haben.

Die flichige Phasenidentifikation mit GI-XRD zeigte fiir 26Co nach Oxidation fiir 1 h bei
400 °C im Vergleich zum Grundwerkstoff schwache Reflexe fiir die Oxidschicht, was auf
deren geringe Dicke zurlickgefiihrt wird (Abbildung 24a). Im Bereich der eindeutig
zuordenbaren Reflexe der Oxidphasen war ausschlieBlich ein schwacher Spinell-Typ-
Oxidreflex bei ca. 30,1° erkennbar. Aus diesem Grund wurde die lokale Phasenidentifikation
mittels TEM angewendet. Die fiir 120 d bei 400 °C oxidierten Proben wiesen dickere
Oxidschichten auf, die eine flachige Phasenidentifikation mit GI-XRD begiinstigten. Bei
26Co waren deutliche Spinell-Typ-Oxidreflexe und schwache Korund-Typ-Oxidreflexe
erkennbar, wihrend bei 7Co sowohl Spinell- als auch Korund-Typ-Oxidreflexe deutlich
erkennbar waren (Abbildung 24b). Der qualitativ hohere Korund-Typ-Phasenanteil bei der
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7Co-Legierung mit geringerem Co- und hoherem Fe-Anteil wurde durch quantitative
Phasenanalyse bestétigt (Abbildung 24c). Aufgrund der geringen Schichtdicken und den
damit verbundenen langen Messzeiten wurden die Messungen auf den Bereich der 26-
Winkel von 15° bis 50° konzentriert. Daher waren jedoch insgesamt weniger Reflexe
vorhanden, die durch die Rietveld-Analyse beriicksichtigt werden konnten. Fiir die hier
dargestellte 26Co-120d-Messung fiihrte dies zu einem ,,Goodness of Fit“~-Wert unter 1, der
auf die Mdglichkeit einer Uberanpassung der Messdaten hinweist, was jedoch aufgrund des

Verlaufs der Anpassung unwahrscheinlich erscheint.
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Abbildung 24: GI-XRD-Ergebnisse von 26Co und 7Co nach Oxidation bei 400 °C. a), b) Diffrakto-
gramme mit Reflexen von Spinell-Typ-Oxid und Korund-Typ-Oxid. Der FCC-Reflex des
Grundwerkstoffs ist mit einem Sternsymbol markiert. Die fiir Reflexpositionen genutzten
Referenzstrukturen sind Fe;Os fiir Spinell-Typ-Oxid und Fe,Os; fiir Korund-Typ-Oxid.
Reflexpositionen, die eine eindeutige Unterscheidung der Phasen erlauben, sind mit gestrichelten
Linien markiert. ¢) Quantifizierte Oxidphasenanteile von Spinell-Typ- und Korund-Typ-Oxid fiir
die 120 d oxidierten Proben mittels Rietveld-Analyse [146].

4.3.2 Flachige Charakterisierung der Oxidzusammensetzung mittels GD-OES

Oxidation bei 400 °C resultierte wie zuvor beschrieben in einer vergleichsweise gleich-
méiBigen Morphologie und geringen Rauheit des Oxids. Daher erschien in diesen Féllen GD-
OES als geeignete Methode zur flachigen Charakterisierung der Oxidzusammensetzung
anhand von Konzentrationsprofilen. Nach Oxidation fiir 1 h bei 400 °C war bei 26Co und
7Co eine zweilagige Oxidschicht erkennbar (Abbildung 25). Die innere Lage war Cr-reich,
wihrend die duflere Lage Fe, Co und Ni beinhaltete. Bei 7Co mit geringerem Co-Gehalt in
der Legierung war der Co-Gehalt in der dulleren Oxidlage entsprechend ebenfalls verringert,

wihrend der Fe-Gehalt erhoht war. Die innere Oxidlage war Cr-reich, ebenso wie bei 26Co.
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Si war bei beiden Legierungen an der Grenzfliche Oxid/Grundwerkstoff angereichert. Ni
war wiederum direkt unterhalb des Si im Grundwerkstoff angereichert. Nach 72 h und auch
nach 120 d war die Zweilagigkeit der Oxidschicht immer noch erkennbar, obwohl die
Oxidschichten deutlich dicker gewachsen sind und damit die Tiefenauflosung der Methode
geringer war. Die Zunahme der Oxidschichtdicke war erkennbar an den ldngeren Sputter-
zeiten zum Abtragen der Oxidschicht. Die Zweilagigkeit der Oxidschicht zeigte sich nach
120 d anhand der Cr-Anreicherung in der inneren Lage und vor allem Fe und Co (26Co)

bzw. Fe (7Co) in der duBBeren Lage.
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Abbildung 25: GD-OES-Konzentrationsprofile von 26Co und 7Co nach Oxidation bei 400 °C. Der
Beginn der Messung (0 s, links) entspricht im Konzentrationsprofil der Oxidoberfliche, das Ende
der Messung (rechts) dem Grundwerkstoff [8,147].

4.3.3 Lokale hochauflosende TEM-Charakterisierung der bei 400 °C oxidierten

Proben

Die TEM-Ergebnisse von 26Co nach Oxidation fiir 1 h bei 400 °C zeigten ein diinnes
Grundoxid (10,9 nm = 1,9 nm) sowie lokal Bereiche mit einer Dicke von 20 — 30 nm bei

lateraler Ausdehnung von ca. 40 nm (Abbildung 26a). Die aus den GD-OES-
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Konzentrationsprofilen ersichtliche Zweilagigkeit der Oxidschichten war auch in der
STEM-EDXS-Elementverteilung deutlich erkennbar (Abbildung 26b und f). Wihrend die
innere Lage der Oxidschicht Cr-reich war, waren in der duleren Lage vor allem Fe und Co
sowie ein geringer Ni-Anteil vorhanden. In den lokal begrenzten dickeren Bereichen des
Oxids schien insbesondere die Fe- und Co-reiche duflere Lage dicker zu sein. Die NBED-
Phasenanalyse verschiedener Bereiche der Oxidschicht ergab bemerkenswerterweise drei
unterschiedliche Oxidphasen: Spinell-Typ und Korund-Typ in dicker gewachsenen
Bereichen sowie NaCl-Typ in einem diinnen Bereich der Oxidschicht (Abbildung 26¢ — e).

Bei dem dickeren Bereich, in dem Korund-Typ-Oxid nachgewiesen wurde, handelte es sich

um einen Fe-reichen Korund.
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Abbildung 26: TEM-Ergebnisse des Oxids auf 26Co nach Oxidation fiir 1 h bei 400 °C [8,146]. a)
TEM-Hellfeld-Aufnahme des Oxids. b) Elementverteilung (STEM-EDXS) des in a) markierten
Bereichs. ¢c) NBED-Aufnahme (schwarz) des mit ,.,c* markierten Oxidkorns in Zonenachse [552]
iiberlagert mit dem simulierten Beugungsbild (rot) fiir Fe;O4. d) NBED-Aufnahme (schwarz) des
mit ,,d* markierten Oxidkorns in Zonenachse [001] iiberlagert mit dem simulierten Beugungsbild
(rot) fiir FeO. e) NBED-Aufnahme (schwarz) des mit ,,e* markierten Oxidkorns in Zonenachse
[7 11 1] Uberlagert mit dem simulierten Beugungsbild (rot) fiir Fe,Os. f) EDXS-Konzentrations-
profil entlang des orangefarbenen Pfeils in a).
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Trotz der flachigen Identifikation von Spinell-Typ-Oxid als dominanter Oxidphase auf 26Co
nach 1 h bei 400 °C zeigen die lokal nachgewiesenen Korund-, Spinell- und NaCl-Typ-
Oxidphasen, dass sich zunichst nicht eine einzelne, thermodynamisch bevorzugte Phase
bildete. Die komplexe Legierung ermoglicht anscheinend durch die Verfiigbarkeit von
unterschiedlichen Elementen in vergleichsweise hoher Konzentration an der Oberflache die

Bildung der unterschiedlichen Phasen.

Nach der Oxidation fiir 120 d bei 400 °C war auf 26Co eine inhomogene Oxidschicht
erkennbar (Abbildung 27). Neben Bereichen mit einem diinnen Grundoxid (79 + 44 nm)
waren Oxidinseln mit Dicken bis ca. 600 nm erkennbar, die relativ zur urspriinglichen
Werkstoffoberfliche nach auflen gewachsen sind. Die STEM-EDXS-Elementverteilung
zeigte eine diinne Cr-reiche Lage an der Grenzfliche zum Grundwerkstoff. Der Grof3teil der
exemplarisch genauer charakterisierten Oxidinsel war Fe- und Co-reich mit geringem Anteil
von Cr und Mn. Das Oxid auf 7Co nach 120 d bei 400 °C zeigte eine dhnliche Morphologie,
allerdings mit einem dickeren Grundoxid (135 + 44 nm) und Oxidinseln mit Dicken bis ca.
350 nm (Abbildung 28a). Es war ebenfalls eine Cr-reiche innere Lage sowie eine Fe- und

Co-reiche Oxidinsel vorhanden (Abbildung 28b).

Al V--

Abbildung 27: TEM-Ergebnisse des Oxids auf 26Co nach Oxidation fiir 120 d bei 400 °C. a) TEM-
Hellfeld-Aufnahmen des Oxids. b) Elementverteilung (STEM-EDXS) des in a) markierten Bereichs.
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Abbildung 28: TEM-Ergebnisse des Oxids auf 7Co nach Oxidation fiir 120 d bei 400 °C. a) TEM-
Hellfeld-Aufnahmen des Oxids. b) Elementverteilung (STEM-EDXS) des in a) markierten Bereichs.

4.4 In-situ Synchrotron GI-XRD-Messungen zur Untersuchung der

Oxidbildungsreihenfolge

Die Ergebnisse der Oxidation der Co-CCAs bei hoher und geringerer Temperatur haben
gezeigt, dass bereits wihrend der ersten Stunde ein komplexes Oxidationsverhalten unter
Beteiligung mehrerer Oxidphasen auftritt. Unklar ist bisher geblieben, ob es eine eindeutige
Reihenfolge der Oxidphasenbildung innerhalb der ersten Stunde der Oxidation gibt und
inwiefern die Legierungszusammensetzung entscheidend fiir die erste sich bildende Oxid-
phase ist. Ebenso ist bisher ungeklirt, ob Phasenumwandlungen beim Autheizen bzw.
Abkiihlen auftreten, wie sie beispielsweise bei der Oxidation von Fe-Mn-Legierungen
kiirzlich beobachtet wurden [148]. Da TEM-Untersuchungen bei diesen Fragestellungen ex-
situ durchgefiihrt werden miissten, bliebe der Einsatz dieser Methode aufgrund des hohen
Zeit- und Kostenaufwands auf wenige Probenzustinde begrenzt. Ebenso wéren die not-
wendigen Messzeiten bei laborbasierter GI-XRD aufgrund der geringen Dicke der Oxid-
schichten unrealistisch lang filir in-situ-Untersuchung der frithen Oxidationsstadien. Um
dieser experimentellen Herausforderung zu begegnen, wurden an ausgewéhlten Proben in-
situ Synchrotron GI-XRD-Experimente am Deutschen Elektronen-Synchrotron (DESY) in
Hamburg beantragt und durchgefiihrt. Die Phasenbildung wéhrend der ersten Stunde sowie
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bei Aufheiz- und Abkiihlvorgingen wurde so zuginglich. Details beziiglich des Mess-

aufbaus und der verwendeten Messparameter sind in Kapitel 3.3 beschrieben.

4.4.1 Temperaturfiihrung zur Oxidation wahrend in-situ Synchrotron GI-XRD

Zur Kliarung der formulierten Fragen wurden geeignete Temperaturverldufe fiir die
Oxidation festgelegt. Zum einen sollte durch schnelles Aufheizen und anschlieende
isotherme Oxidation fiir 1 h bei 800 °C eine Glithung, wie sie sonst im Muffelofen
durchgefiihrt wurde, nachgestellt werden. So konnte die Phasenbildung in Abhidngigkeit von
der Glithdauer bestimmt und der Zustand nach 1 h bei 800 °C zur Verifikation mit dem nach
konventioneller Glithung verglichen werden. Mit 100 °C/min wurde eine moglichst hohe
Aufheizrate gewihlt, die technisch bei der verwendeten Heizkammer {iber den gesamten
Temperaturbereich gewihrleistet werden konnte. Nach der isothermen Oxidation wurde die
Probe mit einer konstanten Rate von 50 °C/min abgekiihlt. Bei ca. 200 °C verringerte sich
die Abkiihlrate unter diesen Wert, da die Heizkammer lediglich iiber Druckluft gekiihlt
werden konnte. Aufgrund der verlangsamten Kinetik war unterhalb von 200 °C keine
nennenswerte Verdnderung der Probe mehr zu erwarten. Ein exemplarischer Temperatur-
verlauf fiir schnelles Autheizen und anschlieBende isotherme Oxidation ist in Abbildung 29a
gezeigt. Zum Verstdndnis des Einflusses der Temperatur zwischen 400 °C und 800 °C auf
die Phasenbildung wurden auBlerdem Proben mit geringer Heizrate aufgeheizt. Hierfiir
wurden die Proben zuerst mit 100 °C/min bis auf 400 °C aufgeheizt und fiir 10 min bei
400 °C gehalten. AnschlieBend wurde die Temperatur mit 10 °C/min bis auf 800 °C erhdht.
Nach weiteren 10 min bei 800 °C wurde die Probe abgekiihlt (Abbildung 29b).
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Abbildung 29: Gemessene Temperaturverldufe fiir die Oxidation wahrend in-situ Synchrotron GI-
XRD bei (a) schnellem Autheizen (100 °C/min) und anschliefender isothermer Oxidation fiir 1 h bei
800 °C und (b) langsamem Autheizen (10 °C/min) von 400 °C auf 800 °C.
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4.4.2 Phasenbildung bei schnellem Aufheizen und anschlieBender isothermer

Oxidation

Die Ergebnisse der in-situ Synchrotron GI-XRD-Messungen bei schnellem Aufheizen und
anschlieBender isothermer Oxidation sind exemplarisch fiir 26Co und 0Co in Abbildung 30
gezeigt. Reflexe von Korund-Typ-Oxid (Cr203 bzw. FexO3), Spinell-Typ-Oxid (Misch-
Spinelle zwischen NiFe>O4 und Co304) und vom Grundwerkstoff (FCC) traten auf. Bedingt
durch den Messaufbau waren auch Reflexe von der Graphitkuppel zu erkennen. Die
thermische Ausdehnung bzw. Kontraktion der Probe beim Autheizen bzw. Abkiihlen ging
mit einer Verdnderung der Gitterparameter von Grundwerkstoff und Oxiden einher. Dies
duBerte sich durch eine Verschiebung der Reflexlagen zu kleineren Winkeln beim Aufheizen
und eine entsprechende Riickverschiebung zu hoheren Winkeln beim Abkiihlen, die als

,Knick® in Abbildung 30 erkennbar wird.

Zu Beginn der Experimente waren bei Raumtemperatur zundchst keine Oxidreflexe
nachweisbar. Bei Erreichen von 800 °C nach Aufheizen mit 100 °C/min waren unmittelbar
Reflexe von beiden Oxidphasen nachweisbar. Fiir 26Co waren die Spinell-Typ-Oxid-
Reflexe deutlich stérker als die von Korund-Typ-Oxid (Abbildung 30a), konsistent mit den
laborbasierten GI-XRD-Messungen an 26Co. Im Gegensatz zu laborbasierten Methoden
erlaubte die hohe Brillanz der Synchrotronstrahlung in Verbindung mit der hohen Auflésung
der Flachendetektoren jedoch eine Unterscheidung von unterschiedlich besetzten Oxiden
derselben Kristallstruktur. Dies ermoglichte es beispielsweise, die Bildung von Cr,O3 und
Fe»Os bereits in den frithen Oxidationsstadien zu unterscheiden. Bei 26Co trat als Korund-
Typ-Oxid ausschlieBlich Cr,O; auf, erkennbar bei 5,15° und 7,02°. Diese Beobachtung ist
konsistent mit den TEM-Ergebnissen an Grundoxid und Oxidinseln auf 26Co, bei denen
kein Fe2O3 nachgewiesen wurde. Das Spinell-Typ-Oxid wurde in einem breiten Reflex mit
zweil lokalen Maxima nachgewiesen (zwischen 6,3° und 6,5°). Dies weist fiir 26Co auf
Spinell-Typ-Oxide mit unterschiedlichen Zusammensetzungen hin und kann beispielsweise
durch das gleichzeitige Vorhandensein von Fe-reichen und Co-reichen Spinell-Typ-Oxiden
erklart werden, da insbesondere das Vorhandensein von Co im Oxid zu Reflexen bei hGheren
Beugungswinkeln fiihrt. Fiir 0Co zeigte sich entsprechend der laborbasierten GI-XRD-
Messungen ein umgekehrtes Bild mit deutlich stirkeren Korund-Typ-Reflexen. Es waren

starke Fe,O3- und schwache Cr,Os-Reflexe erkennbar, die auf eine diinne Cr2O3-Schicht und
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Abbildung 30: In-situ Synchrotron GI-XRD-Ergebnisse (38 keV) fiir schnelles Aufheizen
(100 °C/min) und anschlieBende isotherme Oxidation fiir 1 h bei 800 °C von 26Co (a) und 0Co (b).
Die Intensitét ist als Falschfarbendiagramm mit logarithmischer Skalierung {iber den Beugungs-
winkel 20 (x-Achse) und die Zeit (y-Achse) dargestellt. Blaue Regionen entsprechen einer niedrigen
Intensitat, wahrend rote Regionen einer hohen Intensitit entsprechen. Kurzzeitige Schwankungen
der Intensitét, die sich im Diagramm als horizontale Linien &uflern, sind auf die kontinuierliche
Anpassung der Hohe der Probe wihrend der Messung zuriickzufithren und haben auf die
Interpretation der Messergebnisse keinen Einfluss. Der dargestellte Winkelbereich wurde auf kleine
Beugungswinkel, bei denen die unterschiedlichen Oxidphasen gut unterscheidbar sind, beschrankt.
Der gemessene Temperaturverlauf ist neben dem Falschfarbendiagramm dargestellt. Zur Zuordnung
der Reflexe sind Reflexpositionen fiir Korund-Typ- (Fe,Os3 / Cr,03) und Spinell-Typ-Oxid (NiFe;O4
/ C0304) markiert. Die schwachen FCC-Reflexe sind auf einen geringen Anteil der Synchrotron-
strahlung mit dreifacher Photonenenergie (114 keV) zuriickzufiihren.

eine dickere Fe>O3-Schicht hindeuten. Fiir Spinell-Typ-Oxid war ein Reflex erkennbar, der

sich durch einen Fe-Ni-reichen Spinell erkléren l4sst. Nach Erreichen von 800 °C wurden
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wiahrend der isothermen Oxidation die vorhandenen Reflexe stirker, es trat aber keine
weitere Phasenbildung oder -umwandlung auf. Auch wihrend des Abkiihlvorgangs war

keine Phasenumwandlung zu beobachten.

4.4.3 Reihenfolge der Oxidphasenbildung bei langsamem Aufheizen

Durch den langsamen Autheizschritt zwischen 400 °C und 800 °C wurde die Oxidphasen-
bildung in diesem Temperaturfenster gezielt untersucht. Bei 26Co war wihrend des Auf-
heizens zunéchst die Bildung von Spinell-Typ-Oxid nachweisbar (Abbildung 31a). Die
Temperatur, bei der die Spinell-Typ-Oxidphase anhand von einzelnen Diffraktogrammen
zuerst nachweisbar war, lag bei ca. 500 °C. Erst bei einer hoheren Temperatur von ca. 650 °C
kamen zusitzlich Reflexe von Korund-Typ-Oxid hinzu. Bei 0Co war eine umgekehrte
Reihenfolge der Oxidphasenbildung erkennbar. Zuerst waren beim Autheizen Reflexe von
Korund-Typ-Oxid ab ca. 550 °C nachweisbar (Abbildung 31b). Erst bei einer hoheren
Temperatur von ca. 600 °C kamen Spinell-Typ-Reflexe hinzu. Die relative Intensitit von
Korund-Typ- und Spinell-Typ-Reflexen sowie die Besetzung der Phasen zum Ende des
Experiments war flir 26Co vergleichbar mit der Messung nach schnellem Aufheizen und
isothermer Oxidation. Fiir 0Co war, anders als nach schnellem Aufheizen und isothermer
Oxidation, nur FeO3 und kein separierter Cr2O3-Reflex erkennbar. Fiir die Legierungen
13Co und 7Co, deren Co-Gehalt zwischen 26Co und 0Co liegt, wurde jeweils zuerst die
Spinell-Typ-Oxidphase ab ca. 500 °C nachgewiesen. Erst ab ca. 600 °C (13Co) bzw. 550 °C
(7Co) kamen Reflexe der Korund-Typ-Oxidphase hinzu.

4.5 Thermodynamische Berechnung von Stabilitaten der Oxidphasen

und Aktivitaten in der Legierung

Zur Eingrenzung von thermodynamischen Aspekten im Zusammenhang mit den
experimentellen Untersuchungen wurden Berechnungen zu Stabilitidten der Oxidphasen und
zu Aktivititen von Komponenten der Legierungen durchgefiihrt. Im Folgenden werden
zuerst die als thermodynamisch stabil berechneten Oxidphasen im Legierungssystem
dargestellt. Anschlieend werden die Aktivititen einzelner Legierungselemente betrachtet,

um Einfliisse der Zusammensetzung aufzudecken.
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Abbildung 31: In-situ Synchrotron GI-XRD-Ergebnisse (38 keV) fir langsames Aufheizen
(10 °C/min) von 400 °C auf 800 °C von 26Co (a) und 0Co (b). Die Reflexpositionen fiir Korund-
Typ- (Fe:O3 / Cr203) und Spinell-Typ-Oxid (NiFe;Os / Co0304) sind markiert. Wahrend des
Autheizens ist bei 26Co zuerst Spinell-Typ-Oxid (S) nachweisbar und spéter auch Korund-Typ-
Oxid (K). Bei 0Co ist diese Reihenfolge umgekehrt. Die schwachen FCC-Reflexe sind auf einen
geringen Anteil der Synchrotronstrahlung mit dreifacher Photonenenergie (114 keV)
zuriickzufiihren.

4.5.1 Thermodynamische Stabilitat der Oxidphasen im Legierungssystem Co-Cr-
Fe-Mn-Ni-Si

Die freie Bildungsenthalpie AG® fiir die Bildung von Oxiden aus reinen Metallen bei der
Umsetzung von 1 mol Oz kann in Abhéngigkeit der Temperatur in einem Ellingham-

Diagramm dargestellt werden. Fiir das vorliegende, komplexe System Co-Cr-Fe-Mn-Ni-Si
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wurde im Rahmen dieser Arbeit ein Ellingham-Diagramm mittels FactSage fiir >25
mogliche Reaktionen berechnet (Abbildung 32). Hierbei wurde AG° sowohl fiir die Bildung
aus den reinen Elementen als auch flir Reaktionen aus bereits vorhandenen Oxidphasen
berechnet. Fiir Co-Cr-Fe-Mn-Ni-Si-Legierungen war fiir reine Oxide die Bildung von SiO:
thermodynamisch am giinstigsten, gefolgt von MnO und Cr20s. Experimentell wurde MnO
in der Literatur jedoch trotz der vergleichsweise hohen thermodynamischen Triebkraft selten
nachgewiesen und es wurde diskutiert, dass die Bildung von hiufig beobachtetem MnCr,04
zumindest teilweise iiber die Reaktion von MnO mit Cr,O3 erfolgen kann [149,150].
Generell lag bei Bildung des Mischoxids MnCr;0O4 aus reinen Elementen sowie aus
vorhandenem Cr,03 und Mn eine niedrigere freie Bildungsenthalpie als fiir Cr.O3 vor. Die
reinen Oxide von Fe, Co und Ni hatten deutlich hohere freie Bildungsenthalpien,
beispielsweise -362,7 kJ/mol O, fiir Fe;O3; und -317,5 kJ/mol O: fiir CoO im Vergleich
zu -572,2 kJ/mol O; fiir Cr203 und -603,6 kJ/mol O fiir MnCr204 bei 800 °C. Thre Bildung

ist somit thermodynamisch weniger begiinstigt.
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Abbildung 32: Berechnetes Ellingham-Diagramm fiir die Oxidation der CCAs im System Co-Cr-Fe-
Mn-Ni-Si. Die aus den reinen Elementen gebildeten Mischoxide sind als durchgezogene graue Linien
dargestellt. Mischoxide, die aus Reaktionen mit bereits vorhandenen Oxiden entstehen, sind als
gestrichelte graue Linien dargestellt [8].
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In einer 2023 in Corrosion Science verdffentlichten Arbeit wurde mit Blick auf die
Verwendung von Ellingham-Diagrammen fiir die Oxidation von Legierungen hervor-
gehoben, dass sich bei Betrachtung von definierten Legierungszusammensetzungen anstatt
von reinen Metallen die im Ellingham-Diagramm dargestellten thermodynamischen
Stabilitidten der Oxidphasen verschieben [53]. Dies wird damit begriindet, dass in einem
Mischkristall fiir die Aktivitdt der einzelnen Komponenten a, < 1 gilt und die so
berechneten thermodynamischen Stabilitdten der Oxidphasen notwendigerweise liber denen
fiir reine Metalle liegen [53]. Die Auspridgung der Verschiebung der thermodynamischen
Stabilititen hingt von den Aktivititen der einzelnen Legierungselemente ab, kann aber bei
technischen Legierungen zur Anderung der Reihenfolge von Stabilititen der Oxidphasen im
Vergleich zum klassischen Ellingham-Diagramm fiihren [53]. Aus diesem Grund ist es fiir
die thermodynamische Beurteilung der in der vorliegenden Arbeit untersuchten Legierungen
vorteilhaft, das in Ref. [53] vorgestellte Verfahren anzuwenden. Hierfiir wurden mit
FactSage zunichst die temperaturabhéngigen Aktivititen der einzelnen Komponenten fiir
die Zusammensetzungen von 26Co, 13Co, 7Co und 0Co berechnet. Anschlieend wurde
nach Gleichung (5) der Ausdruck RT ln(poz) berechnet, der die thermodynamische
Stabilitdt der Oxidphasen fiir eine konkrete Legierungszusammensetzung beschreibt [53].
Hervorzuheben ist insbesondere, dass sich die thermodynamischen Stabilitdten der Oxid-
phasen zu deutlich hoheren Werten verschieben, wenn die entsprechenden Elemente nur in
geringer Konzentration in der Legierung enthalten sind und die Aktivititen daher ebenfalls

geringe Werte annehmen.

Die so fiir die Legierung 26Co berechneten thermodynamischen Stabilitéiten ausgewdéhlter
Oxidphasen in Abhdngigkeit der Temperatur sind in Abbildung 33 dargestellt. Aufgrund der
geringen Aktivitit von Si und Mn in der Legierung wurden die thermodynamischen
Stabilitdten von SiOz und MnCr204 deutlich nach oben verschoben, wihrend die Stabilitit
von Cr203 nahezu unverdndert blieb. Hieraus resultiert, dass die berechneten Werte fiir
MnCr204 (-576,5 kJ/mol O3), SiO2 (-575,7 kJ/mol O2) und Cr203 (-562,9 kJ/mol O») fiir
26Co bei 800 °C nah beieinander lagen. Fiir MnCr204 und SiO; wurde sogar ein Wechsel
der Reihenfolge im Vergleich zu Werten fiir reine Metalle festgestellt (Abbildung 33). Die
thermodynamischen Stabilititen Fe-, Ni- und Co-haltiger Oxide verschoben sich jeweils zu

hoheren Werten, die Reihenfolge wurde dadurch aber nicht veréndert.

Fiir die weiteren CCAs mit geringeren Co-Gehalten (0Co, 7Co, 13Co) zeigte sich ein

analoges Bild. Obwohl es Unterschiede der Aktivititen im Vergleich der unterschiedlichen
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Legierungszusammensetzungen gab, hat sich gezeigt, dass die Reihenfolge der thermo-

dynamischen Stabilititen der Oxidphasen wie fiir die Legierung 26Co verléuft.
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Abbildung 33: Thermodynamische Stabilitit von ausgewédhlten Oxidphasen in Abhéngigkeit der
Temperatur angelehnt an das Ellingham-Diagramm fiir die Zusammensetzung der Legierung 26Co
(durchgezogene Linien) im Vergleich zu den aus reinen Metallen gebildeten Oxiden (gestrichelte
Linien).

4.5.2 Berechnete Aktivitaten von Cr und Mn in der Legierung

In den frithen Stadien der Oxidation wurde in dieser Arbeit im Co-System ein Versagen der
schiitzenden Oxidschicht beobachtet. Es kam zur Bildung von Oxidinseln, deren Ursachen
gewisse Ahnlichkeiten mit denen der »breakaway oxidation aufzuweisen scheinen. Zum
Verstindnis des Versagensmechanismus der schiitzenden Schicht sind insbesondere die
Aktivitdten einzelner Legierungselemente an der Grenzfliche Oxid/Grundwerkstoff relevant
[77-79]. Die Aktivitit a ist liber den Aktivititskoeffizienten y mit der Konzentration ¢ des
Elements in der Legierung verkniipft, a =y -c. Die Aktivitit an der Grenzfliche

Oxid/Grundwerkstoff kann durch thermodynamische und kinetische Faktoren beeinflusst
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werden. Zum einen ist die Bildung von Cr-reichem Oxid hdufig mit einer Cr-Verarmung im
Grundwerkstoff und damit einem Absinken der lokalen Cr-Konzentration verbunden. Wie
schnell Cr aus dem Grundwerkstoff nachdiffundieren kann, héngt von Faktoren wie der
Temperatur, dem Diffusionskoeffizienten sowie dem Gefiige des Grundwerkstoffs ab.
Dieser Aspekt wird in der Diskussion unter Einbeziehung von Literaturdaten erortert. Zum
anderen konnen thermodynamische Effekte eine Rolle spielen, da sich die chemischen
Potentiale der unterschiedlichen Elemente in einer Legierung gegenseitig beeinflussen und
somit die Aktivitét eines Elements selbst bei konstanter Konzentration von der Legierungs-
zusammensetzung abhéngt. Um dies fiir das betrachtete System zu beurteilen, wurde die
Aktivitét der fir die Oxidation besonders relevanten Elemente Cr und Mn in Abhéngigkeit

der Legierungszusammensetzung berechnet.

Die berechneten Cr-Isoaktivititslinien fiir den FCC-Grundwerkstoff mit 19,3 at.% Cr bei
800 °C sind in Abbildung 34 dargestellt. Fiir die Berechnungen wurde der Fe-Anteil
entsprechend verringert, wenn der Co- bzw. Ni-Anteil erhoht wurde (vgl. Tabelle 2). Jede
Linie im Diagramm markiert die Zusammensetzungen mit konstanter Cr-Aktivitit. Obwohl
die Cr-Konzentration im gesamten dargestellten Konzentrationsfester fiir Co und Ni
konstant ist, war eine erhebliche Beeinflussung der Cr-Aktivitdt erkennbar. Wéhrend eine
Erhéhung des Ni-Anteils nur eine vergleichsweise geringe Anderung der Cr-Aktivitit von
ca. 0,57 auf 0,58 zur Folge hatte, fiihrte insbesondere ein erhdhter Co-Anteil zu geringerer
Cr-Aktivitdt in der Legierung. In Bezug auf 0Co (ac, = 0,58) war die Cr-Aktivitét fiir 26Co
um ca. 20% geringer (acr = 0,46). Bei der Betrachtung der Mn-Aktivitdit im
Grundwerkstoff mit 2 at.% Mn zeigte sich ein groBerer Einfluss des Ni-Gehalts (Abbildung
35). Wiéhrend die Mn-Aktivitit durch einen erhohten Ni-Gehalt deutlich stieg, sank sie bei
konstantem Ni-Gehalt durch Erhohung des Co-Gehalts.
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Abbildung 34: Berechnete Cr-Isoaktivitétslinien im FCC-Grundwerkstoff bei 800°C mit fester Cr-
Konzentration von 19,3 at.% und Variation der Co- und Ni-Konzentrationen. Die gestrichelte Linie
markiert die in den experimentell untersuchten Legierungen im Co-System vorhandene Ni-
Konzentration von 25,9 at.%. Die Zusammensetzung der untersuchten Legierungen ist durch graue

Kreise markiert.
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Abbildung 35: Berechnete Mn-Isoaktivitétslinien im FCC-Grundwerkstoff bei 800 °C mit fester Mn-
Konzentration von 2 at.% und Variation der Co- und Ni-Konzentrationen.
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5 Ergebnisse — CCAs im Cu-System

Im Folgenden werden die Ergebnisse der CCAs im Cu-System dargestellt, in dem der Fokus
auf dem Zusammenspiel von Legierungszusammensetzung, Phasenbildung und Gefiige
sowie Oxidationsverhalten lag. Zuerst werden dafiir die Phasenbildung und das Gefiige vor
der Oxidation betrachtet, anschlieBend folgen die frithen Oxidationsstadien der geeigneten

Legierungen, die bei 800 °C untersucht wurden.

5.1 Ausgangsgefiige und Phasenbildung der Legierungen im Cu-

System

Je nach Legierungszusammensetzung dominierten bei den CCAs im Cu-System unter-
schiedliche Gefiigemerkmale den Gusszustand. Zuerst sind die Ergebnisse zu Legierungen
dargestellt, bei denen mehrere Phasen sowie ein inhomogenes Gefiige auftraten.
Anschlieend werden die Legierungen beschrieben, bei denen ein- oder zweiphasige Gefiige

im Gusszustand vorlagen.

5.1.1 Mehrphasigkeit und inhomogenes Gefiige in Ni- und Co-freier CCA

Die Gussgefiige der Ni-freien und Co-freien CCAs waren von deutlichen Inhomogenitéten
gepriagt (Abbildung 36a und e). Dies duBlerte sich in phasenseparierten Bereichen von
mehreren hundert Mikrometern Durchmesser mit einer ungleichméBigen Verteilung der Cu-
armen (dunklen) und Cu-reichen (hellen) Bereiche. Die inhomogenen Gefiige bildeten sich
trotz der durch elektromagnetische Felder erzwungenen Durchmischung der Schmelze beim
Halten oberhalb der Liquidustemperatur im Levitationsschmelzen. In anderen Regionen auf
derselben Probe war ein Gefiige ohne grof3flichige Inhomogenititen vorhanden (Abbildung
36b und f). Fiir die Ni-freie CCA waren drei Phasen im Gefiige erkennbar (Abbildung 36c¢)
und konnten mit XRD identifiziert werden (Abbildung 36d). Die Zusammensetzungen der
einzelnen Phasen wurden lokal mit EDXS gemessen und sind in Tabelle 5 aufgelistet. Das
Geflige bestand aus zwei FCC-Phasen, einer Cu-armen (FCC 1) und einer Cu-reichen (FCC
2). AuBBerdem wurde die Bildung einer Cr-reichen c-Phase beobachtet. Analog dazu wurden
im Geflige der Co-freien CCA ebenfalls eine Cu-arme (FCC 1) und eine Cu-reiche (FCC 2)
FCC-Phase identifiziert (Abbildung 36g und h). Zusitzlich zu den FCC-Phasen war eine
Cr/Fe-reiche BCC-Phase vorhanden.

Das stark inhomogene Gefiige, teilweise in Verbindung mit dem Auftreten sproder

intermetallischer Phasen, stellte ein Hindernis fiir die weitere thermomechanische Ver-
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arbeitung sowie fiir mogliche Anwendungen dieser Legierungen dar. Daher wurden die Ni-
freie und Co-freie CCA im Rahmen der vorliegenden Arbeit nicht weiterverarbeitet.
Stattdessen wurde der Fokus auf CCAs mit ein- oder zweiphasigem Geflige ohne grofle

Inhomogenititen gelegt, die fiir potenzielle Anwendungen vielversprechend sind.
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Abbildung 36: REM-RE-Aufnahmen als Beispicle des lokalen Gussgefiiges der Ni-freien CCA (a-
¢) und der Co-freien CCA (e-g). Rontgendiffraktogramme zur Identifikation der gebildeten Phasen
sind beigefiigt fiir die Ni-freie CCA (d) und die Co-freie CCA (h) [151].

Tabelle 5: Mittels REM-EDXS lokal gemessene Zusammensetzungen (in at.%) der nachgewiesenen
Phasen im Gussgefiige der Ni-freien und Co-freien CCAs [151].

Legierung Phase Co Cr Cu Fe Mn Ni
FCC 1 275 226 44 258 197 0.0

Ni-freie CCA FCC2 1.5 0.8 689 15 273 00
o-Phase 201 366 23 235 176 0.0

FCC 1 0.0 184 12.0 224 20.1 27.1

Co-freie CCA FCC2 0.0 33 488 50 261 16.8
BCC 00 564 13 237 106 79

5.1.2 Ein- und zweiphasige Gefiige der CCA-6, Cr-freien, Cu-freien, Fe-freien und
Mn-freien CCAs

Die Gussgefiige von CCA-6, der Cr-freien, Cu-freien, Fe-freien und Mn-freien CCAs sind
in Abbildung 37 gezeigt. Im Gegensatz zu den Ni- und Co- freien CCAs wurden hier keine

grof3flichigen Inhomogenitdten beobachtet, sodass die Abbildungen reprisentativ fiir die
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jeweiligen Legierungen sind. Wie in der Literatur beschrieben, war die Cu-freie (Cantor)
CCA einphasig. Bemerkenswert beziiglich der Untersuchungen in dieser Arbeit ist aber, dass
die Cu-freie CCA als einzige Legierung im Cu-System einphasig war und fiir die {ibrigen
Legierungen jeweils dendritische und interdendritische Phasen mit variierenden Dendriten-
formen und -abstdnden auftraten. Als dendritische Phase wurde jeweils eine Cu-arme Phase
gebildet, die vor allem aus Co, Cr und Fe besteht und in den REM-RE-Aufnahmen dunkel
erscheint. Die interdendritische Phase war jeweils reich an Cu und Mn und erschien in den
Aufnahmen hell. Ni war in beiden Phasen in vergleichbaren Gehalten vorhanden. Ahnlich
wie bereits flir die CCAs im Co-System dokumentiert (Abbildung 8), waren kleine, fein
verteilte Oxidpartikel in den Gussgefiigen als schwarze Punkte erkennbar, die vermutlich
aus Sauerstoffverunreinigung der Rohmaterialien bzw. beim Schmelzprozess stammen und
reich an Cr und/oder Mn waren. Da der Flichenanteil der Oxidpartikel auch bei den CCAs
im Cu-System gering war (< 0,1%), war fiir diese Arbeit kein signifikanter Einfluss der

Oxidpartikel auf das Oxidationsverhalten zu erwarten.

Cr-freie CCA Cu-freie CCA

Fe-freie CCA Mn-freie CCA

Abbildung 37: REM-RE-Aufnahmen der Gussgefiige von CCA-6, der Cr-freien, Cu-freien, Fe-freien
und Mn-freien CCA [151]. Dunkle Bereiche sind reich an Co, Cr und Fe, helle Bereiche reich an Cu
und Mn. Ni ist in beiden Bereichen in vergleichbaren Gehalten vorhanden.

Nach einer Wiarmebehandlung wie beschrieben in Kapitel 3.1.1 waren diese Legierungen
ausreichend duktil fiir Umformung bei Raumtemperatur und wurden durch Kaltwalzen zu
Blechen verformt. Fiir die Fe-freie CCA zeigte sich eine Warmebehandlungstemperatur von
1000 °C als notwendig, um die Bildung einer sproden, Cr-reichen Phase zu vermeiden, die

die Duktilitdit bei Raumtemperatur drastisch herabsetzt [152,153]. Fiir die weiteren
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Fe-freie CCA

-~ || Cu-freie CCA

Abbildung 38: REM-RE-Aufnahmen der Gefiige von CCA-6, der Cr-freien, Cu-freien, Fe-freien
und Mn-freien CCA nach Wérmebehandlung und Kaltwalzen. Die Walzrichtung ist in allen
Aufnahmen horizontal. Die vergro3erten Bereiche zeigen Cu-reiche Ausscheidungen in CCA-6

und der Mn-freien CCA [151].
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Abbildung 39: Rontgendiffraktogramme von
CCA-6, der Cr-freien, Cu-freien, Fe-freien
und Mn-freien CCAs nach Warmebehandlung
und Kaltwalzen [151].

Legierungen war eine Warmebehandlung bei
900 °C ausreichend, um die Bildung von
versprodenden Phasen zu vermeiden. Die
Gefligemerkmale nach Wirmebehandlung
und Kaltwalzen waren entlang der
(Abbildung 38,

horizontal ausgerichtet). Die Cu-freie CCA

Walzrichtung  gestreckt

blieb wie erwartet nach Warmebehandlung
und Kaltwalzen einphasig. In der Mn-freien
CCA sowie zu geringerem Malle in CCA-6
wurden wihrend der Wairmebehandlung
nanoskalige, Cu-reiche Ausscheidungen
innerhalb der dendritischen Phase gebildet

(Abbildung 38, vergroBlerte Bereiche).

Rontgendiffraktometrie der kaltgewalzten
Legierungen vor der Oxidation bestdtigte die
Bildung von zwei FCC-Phasen (FCC 1 und
FCC 2) fiir CCA-6, die Cr-freie, Fe-freie und
Mn-freie CCA sowie eine einzelne FCC-
Phase fiir die Cu-freie CCA (Abbildung 39).

Die mit EDXS gemessenen Zusammen-

67



Ergebnisse — CCAs im Cu-System

setzungen der einzelnen Phasen sind in Tabelle 6 zusammengefasst. Die Phase FCC 1 wurde
der Cu-armen, dendritischen Phase zugeordnet, wihrend FCC 2 der Cu-reichen, inter-

dendritischen Phase entspricht.

Tabelle 6: Mittels REM-EDXS exemplarisch gemessene Zusammensetzungen (in at.%) der
einzelnen Phasen von CCA-6, der Cr-freien, Cu-freien, Fe-freien und Mn-freien CCAs nach Warme-
behandlung und Kaltwalzen.

Legierung Phase Co Cr Cu Fe Mn Ni

FCC 1 23 219 44 195 151 1

CCA-6 Fgg 2 3,5 2,’79 sf 0 49,65 2?:7 12:;

FCC 1 222 00 168 228 179 202

Cr-freie CCA FCC 2 97 00 459 100 180 165

Cu-freie CCA FCC 204 199 00 186 205 207

FCC 1 294 300 53 00 160 193

Fe-freie CCA FCC 2 17 108 350 00 220 205

MifieieCCA pch 53 e &7 a1 00 61

5.2 Friihe Oxidationsstadien von CCA-6, Cr-freier, Cu-freier, Fe-freier
und Mn-freier CCA bei 800 °C

AnschlieBend wurde das Oxidationsverhalten der Legierungen untersucht, bei denen
Herstell- und Umformbarkeit mit Blick auf mdgliche Anwendungen als geeignet einge-

schitzt wurden. Der Fokus wurde auf die frithen Oxidationsstadien bei 800 °C gelegt.

5.2.1 Rasches Wachstum und Versagen der Oxidschicht bei CCA-6, Cr-freier und
Fe-freier CCA

Bei CCA-6, der Cr-freien und der Fe-freien CCA, die alle sowohl Cu als auch Mn enthalten,
trat nach 1 h bei 800 °C Abplatzen der Oxidschicht auf. Dies zeigte sich spétestens beim
Abkiihlen der Proben. Wihrend bei CCA-6 und der Fe-freien CCA nur einzelne Bereiche
des Oxids abplatzten, vor allem am Rand der Proben, trat bei der Cr-freien CCA
groBfldchiges Abplatzen des Oxids auf (Abbildung 40a-c). In Regionen, in denen eine
Oxidschicht auf CCA-6 erhalten blieb, wurde eine Dicke bis ca. 8§ um in Verbindung mit
Poren im Oxid und an der Grenzfliche Oxid/Grundwerkstoff festgestellt (Abbildung 40a).
XRD-Ergebnisse ergaben Reflexe, die Mn3O4 und Spinell-Typ-Oxid zugeordnet wurden
(Abbildung 41a). Die duBere Lage der Oxidschicht war reich an Mn und Cu, was die Bildung
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eines Mn-Cu-Spinell-Typ-Oxids in diesem Bereich nahelegt (Tabelle 7). Die innere Lage
war reich an Mn, konsistent mit Mn3O4. Unter dem Oxid war in den REM-RE-Aufnahmen

ein heller Saum erkennbar, der auf eine Cu-Anreicherung hindeutet.

Crfreie COA ..
5 pm
—

EDXS 8

EDXS O fpued

Fe-freie CCA Mn-freie CCA

5pum

Abbildung 40: REM-RE-Aufnahmen an eingebetteten Querschliffen von CCA-6 (a), der Cr-freien
CCA (b), der Fe-freien CCA (c) und der Mn-freien CCA (d) nach Oxidation fiir 1 h bei 800 °C. Die
Einbettmasse ist in den Abbildungen im oberen Bereich (schwarz). Die Oxidschichten und der
Grundwerkstoff (GW) sind markiert. Die Positionen von EDXS-Analysen sind in den Aufnahmen
vermerkt. Gelbe Pfeile in (d) markieren die bevorzugte Oxidation der Cu-reichen FCC-Phase. Die
Einsatzbilder zeigen Fotografien der Proben nach der Oxidation. Das Abplatzen der Oxidschicht ist
erkennbar [151].

Tabelle 7: Mittels REM-EDXS lokal gemessene Zusammensetzungen (in at.%) an den in Abbildung
40 markierten Positionen [151].

Legierung EDXS-Position O Co Cr Cu Fe Mn Ni

1 529 0.6 03 80 12 356 15
CCA-6 2 522 04 33 05 14 416 08

. 3 528 11,0 00 11 39 282 30
Cr-freie CCA 4 91 29 00 650 80 46 104
5 544 10 41 45 00 350 10

Fe-freie CCA 6 557 03 235 03 00 191 1.1
7 00 88 57 647 00 24 185

. 8 439 10 07 521 06 00 L6
Mn-freie CCA 9 531 56 117 23 186 00 87
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Abbildung 41: Rontgendiffraktogramme von CCA-6, der Cr-freien, Cu-freien, Fe-freien und Mn-
freien CCA nach Oxidation fiir 1 h bei 800 °C. Eingezeichnet wurde die Position von Reflexen fiir
Mn304, Mn,03, Fes04 fiir Spinell-Typ-Oxid, CuO und Cr;0; fiir Korund-Typ-Oxid. Schwarze
Sternsymbole kennzeichnen FCC-Reflexe vom Grundwerkstoff. Gestrichelte Linien markieren
Reflexe, die eine eindeutige Zuordnung der Oxidphasen ermdglichen und entsprechend genutzt
wurden [151].

Die Abwesenheit von Cr (Cr-freie CCA) fiihrte zur ausgeprédgtesten Oxidation in Ver-
bindung mit Abplatzen von erheblichen Teilen der gebildeten Oxidschicht (Abbildung 40b).
Im Querschliff war die Oxidschichtdicke von bis zu 10 pm sichtbar. An der Grenzfliche zur
Legierung hatte sich bereits ein Spalt zwischen Oxid und Grundwerkstoff gebildet. Auch
hier waren Poren im Oxid und entlang der Grenzflache Oxid/Grundwerkstoff erkennbar. Im
Diffraktogramm waren Oxidreflexe vorhanden, die Mn>O3, Spinell-Typ-Oxid und CuO
zugeordnet wurden (Abbildung 41b). Die EDXS-Analyse deutete auf ein Mn- und Co-
reiches Oxid hin, vermutlich ein Spinell-Typ-Oxid. Ein in den REM-RE-Aufnahmen hell

erscheinender Bereich an der Oxidoberfliche wurde dem mit XRD nachgewiesenen CuO
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zugeordnet. Aufgrund des Abplatzens erheblicher Teile der Oxidschicht muss in diesem Fall
beriicksichtigt werden, dass mittels REM-EDXS und XRD zunichst nur die verbliebenen
Teile der Oxidschicht analysiert werden konnten. Der Grundwerkstoff direkt unter der

Grenzfliche Oxid/Grundwerkstoff war mit bis zu 65 at.% Cu angereichert.

Das Oxid auf der Fe-freien CCA war, dhnlich wie bei CCA-6, entlang der Probenrénder
teilweise abgeplatzt. Der Querschliff zeigte eine teilweise abgeplatzte Oxidschicht, bei der
ein Ablosen und Wolben dieser Schicht erkennbar war (Abbildung 40c). Die verbliebene
Oxidschicht hatte eine Dicke bis ca. 10 um und wies zahlreiche Poren auf. Im Diffrakto-
gramm waren Reflexe von Mn3O4 und Spinell-Typ-Oxid vorhanden. Die EDXS-Analyse
zeigte ein dufleres Mn-reiches Oxid. In Verbindung mit den XRD-Ergebnissen schien hier
Mn304 vorzuliegen. Das innere Oxid war Mn- und Cr-reich, passend zum Spinell-Typ-Oxid.
Vergleichbar mit der Cr-reichen CCA waren auch hier eine Cu-Anreicherung bis 65 at.% im

Grundwerkstoff sowie zahlreiche Poren in der Cu/Mn-reichen FCC-Phase erkennbar.

5.2.2 Bevorzugte Oxidation der Cu-reichen FCC-Phase in der Mn-freien CCA

Die Mn-freie CCA zeigte keine Anzeichen von Abplatzung der Oxidschicht nach Oxidation
fiir 1 h bei 800 °C (Abbildung 40d). Im Diffraktogramm waren Reflexe von Spinell-Typ-
Oxid, CuO und Korund-Typ-Oxid vorhanden (Abbildung 41e). Im Querschliff war eine
inhomogene Oxidbildung auf der Mn-freien CCA zu erkennen. Je nachdem, ob die Cu-
reiche oder Cu-arme Phase des Grundwerkstoffs in Kontakt mit der Atmosphire war,
wuchsen Oxide mit unterschiedlicher Dicke und Morphologie. Die bevorzugte Oxidation
der Cu-reichen Phase hat anscheinend zu einer Oxidschicht mit bis zu ca. 5 um Dicke mit
Wachstum nach innen und auBlen gefiihrt. Das nach auBlen gewachsene Oxid enthielt
entsprechend der EDXS-Messungen vor allem Cu und O, was zum mit XRD identifizierten
CuO passt. Das nach innen gewachsene Oxid (Abbildung 40d, gelbe Pfeile) war reich an Fe,
Cr, Co und Ni und entspricht vermutlich einem Spinell-Typ-Oxid. Entlang des nach innen
gewachsenen Oxids, das in die Cu-reiche FCC-Phase hineinwichst, waren Poren an der
Grenzfliche zum Grundwerkstoff vorhanden. In den Regionen dazwischen, in denen die Cu-
arme FCC-Phase in Kontakt mit der Atmosphire war, hat sich ein vergleichsweise diinnes
Oxid (<1 um) gebildet. Das diinne Oxid wurde nicht im Detail untersucht, war aber

wahrscheinlich das mit XRD nachgewiesene Korund-Typ-Oxid.
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5.2.3 GleichmaBiges Oxidschichtwachstum auf der Cu-freien (Cantor) CCA

Im Gegensatz zu den bisher beschriebenen CCAs im Cu-System lag bei der Cu-freien CCA
(Cantor-Legierung) ein einphasiges Gefiige im Grundwerkstoff vor. Nach Oxidation fiir 1 h
bei 800 °C wurde kein Abplatzen der Oxidschicht beobachtet (Abbildung 43e). Die XRD-
Charakterisierung der oxidierten Cu-freien CCA ergab Reflexe von Mn3O4, Mn203 und
Spinell-Typ-Oxid (Abbildung 41c¢). Die Oxidschicht auf der Cu-freien CCA war gleich-
malig gewachsen mit einer Dicke von <1 um. Daher wurde eine hochauflésende
Charakterisierung mit TEM durchgefiihrt. Trotz der umfangreichen Beforschung der Cantor-
Legierung ist eine solche detaillierte Charakterisierung der frithen Oxidationsstadien bei
800 °C in der Literatur bisher nicht dokumentiert. Die Oxidschicht bestand aus einer rund
200 nm dicken inneren Region mit kleinen, gleichachsigen Kornern sowie einer rund
600 nm dicken dufleren Region mit groferen, kolumnar gewachsenen Kornern (Abbildung
42aund Abbildung 43a). An der Grenzfliche Oxid/Grundwerkstoff waren Poren vorhanden.
Die Analyse der Elementverteilung mit STEM-EDXS bestétigte den mehrlagigen Aufbau
der Oxidschicht (Abbildung 42b und c). Das duBlere Oxid war Mn-reich. Mittels NBED
wurde im Bereich des Mn-reichen Oxids lokal Mn3Os nachgewiesen (Abbildung 43b).
Obwohl mit XRD zusétzlich zu Mn3O4 auch Mn,O3; nachgewiesen wurde, konnten keine
Mn,0Os-Bereiche in der mit TEM untersuchten Region nachgewiesen werden. Da TEM
jedoch eine lokal begrenzte, hochauflosende Methode ist, steht dieses Ergebnis nicht
unmittelbar im Widerspruch zu den Ergebnissen der XRD. Es wird als wahrscheinlich
angesehen, dass Mn20s lediglich lokal begrenzt gebildet wurde. An der Grenzfldche vom
duBeren zum inneren Oxid wurde eine Fe-Anreicherung bis ~8 at.% nachgewiesen. Das
innere Oxid bestand anscheinend wiederum aus zwei Lagen: Die Zwischenlage an der
Grenzfliche zum Mn-reichen dulleren Oxid war Cr-reich und enthielt nur wenig Mn (bis ca.
5 at.%). Fiir diese Cr-reiche Lage wurden hochaufgeldste Aufnahmen mittels STEM erstellt
(Abbildung 43c). Ein aus der hochauflosenden STEM-Aufnahme generiertes FFT passte zur
Korund-Typ-Kristallstruktur (Abbildung 43d). Folglich wurde die Zwischenlage als Cr203
identifiziert. Dies scheint zundchst im Kontrast zu den Ergebnissen der XRD zu stehen, da
keine eindeutigen Korund-Typ-Reflexe mit XRD nachgewiesen wurden. Es ist denkbar, dass
dies durch den geringen Phasenanteil von Korund-Typ-Oxid verursacht wurde. Die innere
Lage der Oxidschicht in Kontakt mit dem Grundwerkstoff enthielt vornehmlich Cr und Mn
im Verhéltnis von etwa 2:1. Dieses Ergebnis, zusammen mit der Identifikation von Spinell-

Typ-Oxid mittels XRD, deutet auf die Bildung von MnCr,O4 an dieser Position der
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Oxidschicht hin. Im Grundwerkstoff unter dem Oxid wurde abschlieend eine ausgeprégte
Verarmung von Mn nachgewiesen, die im Rahmen der Grenzen von EDXS bis auf nicht

mehr nachweisbare Mengen an Mn abgesunken war (Abbildung 42b).
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Abbildung 42: TEM-Ergebnisse der Cu-freien CCA nach OX1dat10n fur 1 h bei 800 °C a) STEM—
Hellfeldauthahme der Oxidschicht mit Markierungen fiir Grundwerkstoff (GW), Oxid und Pt-
Schutzschicht. b) STEM-EDXS-Konzentrationsprofil entlang des orangefarbenen Pfeils in a). ¢)
Elementverteilung (STEM-EDXS) des in a) markierten Bereichs [151].

Abbildung 43: a) STEM-Hellfeldaufnahme des inneren und duBeren Oxids. b) NBED-Aufnahme
(schwarz) des duBeren Mn-reichen Oxids in Zonenachse [110] mit simuliertem Beugungsbild (rot)
fiir Mn304 als Uberlagerung. ¢) Hochauflssende STEM-Hellfeldaufnahme des mit einem Pfeil in a)
markierten Cr-reichen Oxidkorns. d) Aus c) generiertes FFT (schwarz) mit simuliertem Beugungs-

bild (rot) fiir Cr,O; in Zonenachse [421] als Uberlagerung. e) Fotografie der Probe nach der
Oxidation als Uberblick [151].
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6 Diskussion

Aufbauend auf den experimentellen Ergebnissen und thermodynamischen Berechnungen
werden im Folgenden Vorschlige zum Oxidationsverhalten von CCAs im Co- und Cu-
System diskutiert. Hierflir wird zuerst die Oxidation von CCAs im Co-System mit einem
Fokus auf den frithen Oxidationsstadien bei 800 °C diskutiert. AnschlieBend werden die
beobachteten Oxidmorphologien, Element- und Phasenverteilungen eingeordnet im
Hinblick auf den etablierten Werkstoff 316L sowie weitere CCAs. Darauffolgend wird der
Einfluss der einzelnen Legierungselemente auf das Oxidationsverhalten sowie die Rolle
thermodynamischer und kinetischer Beitrage im Co-System soweit moglich entflochten.
Nach einer Betrachtung der Mechanismen im Cu-System werden abschlieBend Perspektiven
fiir die Legierungsentwicklung von oxidationsbestindigen 3d-Ubergangsmetall-CCAs auf

Grundlage der hier erarbeiteten Erkenntnisse diskutiert.

6.1 Gegeniiberstellung der Oxidphasenbildung fiir Co-reiche und Co-

arme CCAs im Co-System

Bereits wihrend der frithen Oxidationsstadien bei 800 °C wurde bei den CCAs im Co-
System Bildung von Grundoxid und Oxidinseln beobachtet. Da zu einem festgelegten
Zeitpunkt lokal auf einer Probe beide Morphologien vorlagen, wird eine rein zeitliche
Einteilung des Oxidationsverhaltens erschwert. Stattdessen werden im Folgenden die
experimentellen Ergebnisse genutzt, um eine phidnomenologische Einteilung der Oxid-
phasenbildung vorzuschlagen. Hierfiir wird die Anordnung der Oxidphasen betrachtet, die
mit dem Grundoxid beginnt und bei der in den Oxidinseln beobachteten Abfolge endet. Zur
Diskussion des Einflusses des Co-Gehalts erfolgt die Einteilung zunichst fiir die Co-freie
CCA (0Co) und anschlieBend fiir die CCA mit dem hochsten Co-Gehalt (26Co). Das
Verhalten der CCAs mit mittleren Co-Gehalten wird entsprechend dazwischen eingeordnet.
Der Fokus liegt auf den frithen Oxidationsstadien bei 800 °C. Auf Basis der vorgeschlagenen

Einteilung werden Fragen und Widerspriiche eingehender diskutiert.

6.1.1 Vorschlag zur Unterteilung der Oxidphasenbildung in Stadien fiir 0Co bei
800 °C

Auf Grundlage der experimentellen Ergebnisse wird fiir die Anordnung der Oxidphasen, die

die Bildung und Fortentwicklung der auf 0Co in den frithen Oxidationsstadien bei 800 °C

74



Diskussion

gewachsenen Oxidschichten beschreibt, eine Unterteilung mit drei Stufen vorschlagen

(Abbildung 44).
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1) Anordnung der Oxidphasen 2) Bildung weiterer 3) Anordnung der Oxidphasen
im Grundoxid bei 800 °C Oxidphasen im Bereich der Oxidinseln

Abbildung 44: Unterteilung der Anordnung der Oxidphasen fiir 0Co in den frithen Oxidationsstadien
bei 800 °C. Die Beschriftungen kennzeichnen den Grundwerkstoff (GW) sowie die gebildeten
Phasen Korund-Typ-Oxid (K), Spinell-Typ-Oxid (S), amorphes SiOx sowie die metallischen Partikel
im nach innen gewachsenen Oxid (FCC). Die Farbgebung ist angelehnt an die Darstellungen der
EDXS-Elementverteilungen.

1) Anordnung der Oxidphasen im Grundoxid bei 800 °C: Beim Aufheizen bildet sich bei
der Oxidation von 0Co zuerst Korund-Typ-Oxid sowie ab ca. 600 °C zusitzlich Spinell-
Typ-Oxid (Abbildung 31). Beim Erreichen von 800 °C sind entsprechend beide Oxid-
phasen auf der Probenoberfliche vorhanden, Korund-Typ-Oxid dominiert jedoch
deutlich. In Bereichen des 0Co-Grundoxids entspricht dieses Stadium einem Korund-
Typ-Oxid mit Cr-Fe-Cr-Dreilagigkeit sowie vereinzelten Spinell-Typ-Oxidkristallen.
Die Bildung von Spinell-Typ-Oxid erfolgt zuerst als MnCrOs-Spinell unter dem Cr-
reichen Korund (Abbildung 16). Eine nicht durchgédngige, amorphe SiOx-Schicht ist an

der Grenzflache zum Grundwerkstoff vorhanden.

2) Bildung weiterer Oxidphasen: Im nachsten Stadium der Oxidation bei 800 °C ist nur
noch in vereinzelten Regionen ein ausschlieBliches Korund-Typ-Oxid vorhanden. Die
amorphe, nicht durchgingige SiOx-Schicht liegt an der Grenzfldche Oxid/Grundwerk-
stoff vor. MnCr204-Spinell bildet sich groBfldchig angrenzend an die SiOx-Schicht bzw.
den Grundwerkstoff. In einigen Bereichen ist das Korund-Typ-Oxid nun aufgeteilt:
Angrenzend an die MnCr,04-Bereiche besteht eine durchgéngige Lage von Cr-reichem
Korund-Typ-Oxid. Benachbart in Richtung der Oberfldche wird ein Fe/Mn/Ni-reiches
Spinell-Typ-Oxid gebildet, wihrend an der Oberfliche Fe-reiches Korund-Typ-Oxid
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3)

vorhanden ist. Bei der Entstehung des Fe/Mn/Ni-reichen Spinell-Typ-Oxids sind prinzi-
piell zwei Varianten denkbar: /) Keimbildung und Wachstum eines neuen Oxidkorns der
Spinell-Struktur oberhalb des Cr-reichen Korunds oder i7) die Umwandlung einzelner
Bereiche von Fe-reichem Korund-Typ- in Spinell-Typ-Oxid. Eine eindeutige Kldrung
dieser Fragestellung wird dadurch erschwert, dass bei ex-situ TEM-Untersuchungen die
Keimbildung bzw. Umwandlung nicht selbst unmittelbar beobachtet werden kann. Fiir
Keimbildung und Wachstum spricht aber die Beobachtung, dass der duflere Fe-reiche
Korund mit einer Cr-Anreicherung an der Oberfldche auch in Bereichen des Fe/Mn/Ni-
reichen Spinell-Typ-Oxids noch vorhanden ist (Abbildung 19). Hitte eine Umwandlung
des Fe-reichen Korund-Typ-Oxids in Spinell-Typ-Oxid stattgefunden, wére fiir diese

Beobachtung erst eine erneute Keimbildung des Fe-reichen Korund-Typ-Oxids nétig.

Anordnung der Oxidphasen im Bereich der Oxidinseln: Im nachsten Stadium bildet sich
die Anordnung der Oxidphasen heraus, wie sie im Bereich der Oxidinseln beobachtet
wurde. Dies beinhaltet das Wachstum der Oxidinseln nach auflen in Verbindung mit
einem Oxidwachstum nach innen. Die daraus entstehende Phasenanordnung wurde in
Abbildung 44 zusammengefasst. An der Grenzfliche zum Grundwerkstoff bleiben die
amorphen SiOx-Bereiche weiterhin erhalten. Daran grenzt eine gemischte Region aus
Cr-reichem Korund-, Mn/Cr-reichem Spinell-Typ-Oxid sowie Fe/Ni-reichen metallisch-
en Partikeln, die sich durch Diffusion von Sauerstoff nach innen bildet. AnschlieBend
folgt die weiterhin bestehende Lage von Cr-reichem Korund-Typ-Oxid, die nun
vollstdndig von dem Fe-reichen Korund-Typ-Oxid separiert ist. Angrenzend bildet sich
eine durchgingige Schicht aus Fe/Ni-reichem Spinell-Typ-Oxid. Das Fe/Ni-reiche
Spinell-Typ-Oxid weist einen geringeren Mn-Gehalt im Vergleich zu Stadium 2) auf,
was darauf zuriickgefiihrt wird, dass der GroBteil des aus dem Grundwerkstoff
nachgelieferten Mn in den nach innen wachsenden MnCr,O4-Bereichen eingebaut wird.
AuBen ist Fe-reiches Korund-Typ-Oxid mit Cr-Anreicherung an der Oxidoberfliche
vorhanden. Zur Ausbildung dieser Phasenanordnung ist die Diffusion von Fe, Ni und in
begrenztem Malle auch von Cr vom Grundwerkstoff durch das gebildete Oxid nach

auflen notwendig.

76



Diskussion

6.1.2 Vorschlag zur Unterteilung der Oxidphasenbildung in Stadien fiir 26Co bei
800 °C

Die vorgeschlagene Unterteilung der Anordnung der Oxidphasen fiir 26Co (Abbildung 45)

weist beziiglich Phasenbildung und -reihenfolge Gemeinsamkeiten, aber auch wesentliche

Unterschiede zu der von 0Co auf.
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Abbildung 45: Unterteilung der Anordnung der Oxidphasen fir 26Co in den frithen
Oxidationsstadien bei 800 °C. Die Beschriftungen kennzeichnen den Grundwerkstoff (GW) sowie
die gebildeten Phasen Korund-Typ-Oxid (K), Spinell-Typ-Oxid (S), amorphes SiOx sowie die
metallischen Partikel im nach innen gewachsenen Oxid (FCC). Die Farbgebung ist angelehnt an die
Darstellungen der EDXS-Elementverteilungen.

1) Anordnung der Oxidphasen im Grundoxid bei 800 °C: Im Gegensatz zu 0Co ist bei 26Co
wihrend des Autheizens zuerst die Bildung von Spinell-Typ-Oxid zu beobachten
(Abbildung 31). Erst bei Temperaturen ab ca. 650 °C ist ein signifikantes Auftreten von
Korund-Typ-Oxid zu beobachten, wihrend Spinell-Typ-Oxid die dominante Oxidphase
bleibt. Im Grundoxid bei 800 °C sind dementsprechend keine Bereiche mit aus-
schlieBlicher Bildung von Korund-Typ-Oxid vorhanden. Stattdessen bildet sich unter der
Fe/Co/Ni/Mn-reichen Spinell-Typ-Oxidschicht, die bereits bei geringeren Temperaturen
vorhanden ist, eine Cr-reiche Korund-Typ-Oxidschicht (Abbildung 18). Diese Element-
verteilung baut dabei auf der auch bei 400 °C bereits im mehrheitlichen Spinell-Typ-
Oxid beobachteten Zweilagigkeit mit einer Cr-reichen inneren und einer Fe/Co/Ni-
reichen duBeren Lage auf (Abbildung 26). Ahnlich wie bei 0Co bildet sich auch bei 26Co
eine nicht durchgédngige, amorphe SiOx-Schicht an der Grenzfliche zum Grund-

werkstoff, die ebenfalls in den weiteren Stadien erhalten bleibt.

2) Bildung weiterer Oxidphasen: Im weiteren Verlauf bei 800 °C findet die Bildung von
Mn/Cr-reichem Spinell-Typ-Oxid unter der Korund-Typ-Oxidlage statt (Abbildung 18).
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Gleichzeitig wichst die dulere Spinell-Typ-Oxidlage weiter, insbesondere unter Einbau
von Fe, Ni und Co. Im Gegensatz zu 0Co bleibt hier die Ausbildung einer Fe-reichen
Korund-Typ-Oxidlage an der Oberfliche aus, vermutlich aufgrund des deutlich

geringeren Fe-Gehalts im Grundwerkstoff.

3) Anordnung der Oxidphasen im Bereich der Oxidinseln: Ahnlich wie bei 0Co bilden sich
im weiteren Oxidationsverlauf Oxidinseln mit einer komplexen Morphologie. Die
Anordnung der gebildeten Oxidphasen ist vergleichbar mit 0Co, bestehend aus einer
nach innen gewachsenen Region aus Cr-reichem Korund-, Mn/Cr-reichem Spinell-Typ-
Oxid und Fe/Ni/Co-reichen metallischen Partikeln, der erhalten gebliebenen Cr-reichen
Korund-Typ-Oxidlage sowie nach aulen gewachsenem Fe/Co/Ni-reichem Spinell-Typ-
Oxid. Die Bildung einer oberflichennahen Fe-reichen Korund-Typ-Oxidlage bleibt

jedoch aus, was ein wesentlicher Unterschied zu 0Co ist.

Der Vergleich der Oxidphasenbildung fiir 0Co und 26Co zeigt den Einfluss des Co- bzw.
Fe-Gehalts bei gleichbleibenden Gehalten an Cr, Mn und Si. Ein erhohter Co-Gehalt
begiinstigt die Bildung von Spinell-Typ-Oxid gegeniiber Korund-Typ-Oxid. Dies gilt bereits
fiir vergleichsweise geringe Temperaturen und setzt sich bei 800 °C fort. Die Begiinstigung
von Spinell-Typ-Oxid fiihrt zu einem weniger schiitzenden Oxid und einer beschleunigten
Oxidationskinetik (Abbildung 10) in den friihen Oxidationsstadien. Bemerkenswert ist, dass
fiir Co-arme und Co-reiche CCAs im Co-System bei 800 °C bereits frith eine Cr-reiche
Korund-Typ-Oxidlage gebildet wird. Fiir 26Co wurde im Grundoxid sogar ein
vergleichsweise dickes (ca. 100 bis 150 nm) und reines Cr-reiches Korund-Typ-Oxid
nachgewiesen. Trotz der Schutzwirkung, die dieser Oxidphase in der Literatur meist
zugeschrieben wird, wurde Wachstum von Fe-reichen Oxidinseln beobachtet. Die Bildung
eines Fe-reichen Korund-Typ-Oxids an der Oberfldche von 0Co bzw. dessen Ausbleiben bei
26Co wird darauf zuriickgefiihrt, dass der Fe-Gehalt in den Legierungen deutlich
unterschiedlich ist und Co keine signifikante Loslichkeit in Korund-Typ-Oxid aufweist
[154]. Da die weitere Phasenbildung sowie das Wachstum von Oxidinseln trotzdem &hnlich
ablaufen, wird dem Fe-reichen Korund-Typ-Oxid lediglich eine untergeordnete Bedeutung

in Bezug auf das Oxidationsverhalten beigemessen.
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6.2 Gemeinsamkeiten und Unterschiede der Phanomenologie
gewachsener Oxidschichten auf CCAs im Co-System mit 316L

und weiteren komplexen Legierungen

Im Folgenden werden Morphologie, Element- und Phasenverteilung der im Co-System
gebildeten Oxidschichten eingeordnet im Vergleich zu dem etablierten Werkstoff 316L
sowie weiteren komplexen Legierungen. Diese Einordnung soll eine Eingrenzung und

Bewertung moglicher Einflussgrofen zuganglich machen.

6.2.1 Vergleich von Morphologie, Element- und Phasenverteilung in den friihen

Oxidationsstadien mit 316L

Die Oxidationsbestindigkeit einer Legierung wird hdufig mit der Bildung einer diinnen,
geschlossenen und gut anhaftenden Oxidschicht verkniipft, die den Werkstoff vor weiterer
Oxidation schiitzt. Bei lokal beschleunigtem Oxidschichtwachstum ist hingegen die
Entstehung einer inhomogenen Oxidmorphologie wahrscheinlich, was in der Regel zur
Bildung von lokal deutlich dickerem Oxid fiihrt. Die Bildung solcher Bereiche begiinstigt
das Abplatzen der Oxidschicht und setzt die Oxidationsbestdndigkeit der Legierung herab
[77,140]. In den frithen Oxidationsstadien der CCAs im Co-System bei 800 °C bestimmt die
Bildung einer inhomogenen Oxidmorphologie in Verbindung mit lokal beschleunigtem
Wachstum das Oxidationsverhalten. Dies fiihrt zur Bildung der Oxidinseln mit weitaus
groBerer Dicke als das Grundoxid. Bei der Oxidation von 316L im gewalzten Zustand wurde
nach Oxidation fiir 1 h bei 800 °C die Bildung einer Oxidschicht mit einer Dicke von
lediglich 112 nm + 39 nm ohne Anzeichen von Oxidinseln festgestellt [46]. Erst nach
Wirmebehandlung fiir 6 h setzt Oxidinselbildung ein (vgl. Abbildung 11) — die Oxidations-
kinetik in den frithen Stadien ist folglich fiir 316L langsamer als fiir die CCAs im Co-System,
was sich auch in der geringeren Massenzunahme abbildet (Abbildung 10). Die gemessene
Dicke des Grundoxids fir 0Co, 7Co und 26Co ist ca. 1,5- bis 2,2-mal dicker als das
Grundoxid auf 316L.

In den frithen Oxidationsstadien bei 800 °C wurde bei allen CCAs im Co-System sowie bei
316L sowohl Korund- als auch Spinell-Typ-Oxid nachgewiesen (Abbildung 15). Diese
Gemeinsamkeit steht jedoch in erheblichem Kontrast zu den experimentell nachgewiesenen
Phasenanteilen mit Dominanz von Spinell-Typ-Oxid bei den Co-haltigen CCAs und
Korund-Typ-Oxid bei 0Co und 316L. Offensichtlich ist in den untersuchen Féllen die

Korrelation der dominierenden Oxidphase mit dem Oxidationsverhalten. Unter Einbe-
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ziehung der Literatur wird auch die kausale Verkniipfung als plausibel angesehen. Wéhrend
Cr-reiche Korund-Typ-Oxide auf Cr-haltigen Legierungen als schiitzend beobachtet wurden
[49,103,155], fithrte die Bildung von Mn- und Fe-reichem Spinell-Typ- sowie Fe-reichem
Korund-Typ-Oxid auch in anderen Legierungssystemen héufig zu Oxidschichten mit
geringerer Schutzwirkung und einer folglich hoheren Massenzunahme [78,91,156]. Das
deutlich dickere Grundoxid auf den CCAs im Co-System im Vergleich zu 316L wird in
dieser Arbeit darauf zuriickgefiihrt, dass fiir die CCAs bereits nach 1 h bei 800 °C auch ein
nennenswerter Anteil Spinell-Typ-Oxid im Grundoxid vorhanden ist (vgl. Abbildung 17 und
Abbildung 18). Fiir 316L wurde zwar auch ein geringer Phasenanteil von 2 Gew.% Spinell-
Typ-Oxid flichenhaft mit GI-XRD nachgewiesen (Abbildung 15), der GroBteil des Grund-
oxids ist jedoch ausschlieBlich Korund-Typ-Oxid [46]. Die Bildung von mehrheitlichem
Spinell-Typ-Oxid geht auch mit dem vermehrten Einbau anderer Elemente wie Mn, Co und
Ni in die Oxidschicht einher, die in Korund-Typ-Oxid nicht (Ni, Co) bzw. nur in weitaus
geringerem Mafe (Mn) eingebaut werden [154,157,158].

Die Bildung einer inhomogenen Oxidmorphologie in Verbindung mit lokal deutlich
dickerem Oxid bereits bei der geringeren Temperatur von 400 °C, wie sie fiir die CCAs im
Co-System auftrat, wurde fiir 316L nicht beobachtet [120]. Bei 400 °C fand fiir 316L die
ausschlieBliche Bildung von Korund-Typ-Oxid statt, auch fiir lange Glithdauern bis 120 d
[47]. Das Oxid weist eine Zweilagigkeit auf, bei der die innere Lage Cr-reich und die dullere
Lage Fe-reich ist [47]. In den Co-haltigen CCAs hingegen tritt bereits bei 400 °C malBgeblich
Spinell-Typ-Oxid in Verbindung mit Fe-reichen Oxidinseln auf.

316L zeigt also in den frithen Oxidationsstadien im Temperaturbereich von 400 °C bis
800 °C eine deutlich hohere Oxidationsbestindigkeit als die CCAs im Co-System bei
gleichbleibenden Anteilen der Elemente Cr, Mn und Si. Dies steht im Kontrast mit einer in
der Literatur vermuteten verbesserten Oxidationsbestdndigkeit in komplexen Legierungen
mit erhohter Konfigurationsentropie. Vielmehr wird deutlich, dass auch hier, dhnlich wie bei
der postulierten verlangsamten Diffusion in komplexen Legierungen, die konkrete
Legierungszusammensetzung anstatt lediglich der erhdhten Legierungskomplexitét fiir die
Eigenschaften ausschlaggebend ist.

Es sind allerdings auch deutliche Unterschiede zwischen den beiden Co-freien Legierungen
316L und 0Co erkennbar, die mit einer beschleunigten Spinell-Typ-Oxidbildung sowie einer
hoheren Massenzunahme bei 0Co einhergehen. Als moglicher Faktor wird hier der hohere

Ni-Gehalt in 0Co betrachtet, der bei ca. 26 at.% Ni gegeniiber 11 at.% Ni in 316L liegt. Ni
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ist in den frithen Oxidationsstadien von 316L nicht Bestandteil der Oxidschicht [46,47]. Dies
wird unterstiitzt durch Ergebnisse in der Literatur, in denen eine geringe Loslichkeit von Ni
in (Fe,Cr)203 Korund-Typ-Oxid, aber eine hohe Loslichkeit bis hin zur Bildung von
Ni(Fe,Cr)204 in Spinell-Typ-Oxid beschrieben wurde [157]. Folglich ist es plausibel, dass
ein hoher Ni-Gehalt in der Legierung die Bildung von Spinell-Typ- gegeniiber Korund-Typ-
Oxid begiinstigt. In der Literatur ist ein komplexes Bild fiir das Oxidationsverhalten von Fe-
Cr-Ni dokumentiert, bei dem der Einfluss von Ni von der genauen Zusammensetzung, der

Temperatur und der Oxidationsatmosphére abhingt [72,159].

6.2.2 Einordnung der Oxidphasenbildung in den frilhen Oxidationsstadien

beziiglich anderer komplexer Legierungen

Beziiglich komplexer 3d-Ubergangsmetall-Legierungen existiert umfangreiche Literatur,
die den aktuellen Forschungsstand dokumentiert. Im Hinblick auf Fragestellungen der
frithen Oxidationsstadien ist dies jedoch bisher auf wenige Zusammensetzungen und
Oxidationsatmosphiren begrenzt. Es ergibt sich ein Bild, aus dem sich trotz der begrenzten

Literatur Beitrage fiir die vorliegende Diskussion herausarbeiten lassen.

Eine grundlegende Beobachtung beziiglich Mn-reicher Legierungen wie CoCrFeMnNi oder
Fe-14Mn-4Si-10Cr-5Ni ist bereits in den frithen Stadien die Bildung Mn-reicher Oxide wie
Mn2O3 und Mn3Os4 als duBlere Lage sowie MnCr2Os bzw. Cr20s; als innere Lage
[90,160,161]. Dies fiihrt bereits friih zur Bildung von vergleichsweise dicken Oxidschichten,
was mit der raschen Diffusion und hohen Sauerstoffaffinitit von Mn in Verbindung gebracht
wird [90,160,161]. Im Kontrast dazu stehen Beobachtungen fiir die Mn-freie Legierung
CoCrFeNi, bei der nach Oxidation fiir 30 min bei 800 °C in 0,5 atm O; eine Oxidschicht-
dicke von ca. 175 nm beschrieben wurde, bestehend aus einer zweilagigen Oxidschicht mit
innerer Cr-reicher Korund- und &uBerer Fe/Co/Ni-reicher Spinell-Typ-Lage [44].
Bemerkenswert ist, dass hierbei trotz einer Zusammensetzung, die der 26Co-Legierung aus
der vorliegenden Arbeit dhnelt, eine Bildung von Oxidinseln ausbleibt [44]. Mogliche
Griinde dafiir sind der hohere Cr-Gehalt (25 at.% in CoCrFeNi und 19 at.% in 26Co) sowie
die Abwesenheit von Mn in CoCrFeN:i.

Einzelne Untersuchungen fiihren die Bildung von Oxidinseln und oberfldchlichen ,,surface
pits* wihrend frilher Oxidationsstadien auf schwefelhaltige Einschliisse oder inter-
metallische Phasen im Grundwerkstoff zuriick. Dies wurde etwa bei der Oxidation von Fe-

14Mn-4Si-10Cr-5Ni, zum Teil mit geringer Beimengung von Ce, fiir 1 h bei 800 °C als
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Ursache vorgeschlagen [160]. In der vorliegenden Arbeit deuten die experimentellen
Ergebnisse darauf hin, dass die Oxidinseln auf den Co-CCAs weder durch schwefelhaltige
Einschliisse noch durch intermetallische Phasen hervorgerufen wurden. XRD- und REM-
Untersuchungen vor und nach der Oxidation zeigten stets einen einphasigen, kubisch
flichenzentrierten Werkstoff ohne Bildung intermetallischer Phasen. Vereinzelte Oxid-
partikel, die im Gussgefiige einiger der erschmolzenen CCAs gefunden wurden (vgl. Kapitel
4.1), nahmen nur einen geringen Oberflichenanteil von ca. 0,1 % ein, wihrend die Oxid-
inselbildung auf der gesamten Oberfliche beobachtet wurde. In den lokalen TEM-
Untersuchungen des beginnenden Inselwachstums wurden ebenfalls keine Einschliisse oder
intermetallische Phasen in unmittelbarer Ndhe der Oxidinseln beobachtet, weshalb sie als

Ursache fiir die Oxidinselbildung der CCAs im Co-System unwahrscheinlich sind.

6.3 Einfluss thermodynamischer und kinetischer Beitrage auf die

frilhen Oxidationsstadien der CCAs im Co-System

Im Folgenden werden thermodynamische und kinetische Beitridge zum Oxidationsverhalten
der CCAs im Co-System erortert. Hierfiir werden zuerst die gebildeten Oxidphasen mit der
in Kapitel 4.5.1 berechneten Reihenfolge im thermodynamischen Gleichgewicht verglichen.
Anschliefend werden kinetische Beitrdge betrachtet, die insbesondere in den frithen

Oxidationsstadien liberwiegen konnen.

6.3.1 Vergleichende Diskussion der berechneten thermodynamischen

Oxidstabilitaten mit experimentellen Ergebnissen

Bei der Oxidation an Luft bei 800 °C bildet sich auf den CCAs im Co-System wie in Kapitel
6.1 dargestellt eine charakteristische Oxidanordnung aus. Am Beispiel von 7Co beginnt die
Anordnung mit amorphem SiOx an der Grenzfliche Oxid/Grundwerkstoff bis hin zu einem
Fe/Cr-reichen Korund-Typ-Oxid an der Oxidoberfliche (Abbildung 46a). Diese Anordnung
wurde fiir die anderen CCAs im Co-System analog beobachtet, lediglich bei 26Co war die
auBerste Fe-reiche Korund-Typ-Oxidlage nicht vorhanden.

Mithilfe von Gleichung (5) und unter Berlicksichtigung der Aktivitdten in der Legierung
wurde der fiir die Legierungszusammensetzung spezifische Gleichgewichtssauerstoft-
partialdruck fiir die relevanten Oxide fiir 800 °C berechnet (Abbildung 46b). Im Experiment
besteht offensichtlich ein Gradient des Sauerstoffpartialdrucks bzw. der Sauerstoffaktivitit,

sodass die hochste Sauerstoffaktivitit an der Oxidoberflache vorliegt und in Richtung des

82



Diskussion

Grundwerkstoffs abnimmt. Oxide, die bei einer geringeren Sauerstoffaktivitét stabil sind,

wiirden aus thermodynamischer Perspektive folglich weiter innen auftreten.
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Abbildung 46: Gegeniiberstellung der experimentell nachgewiesenen Reihenfolge der gebildeten
Oxidphasen am Beispiel von 7Co (a) mit den fiir die Legierungszusammensetzung berechneten
Gleichgewichtssauerstoffpartialdriicken der relevanten Oxide fiir 800 °C (b). Die Farbskala in (a)
gilt als Orientierung, da die dargestellten Farben aus iiberlagerten Intensititen entstehen.

Wesentliche Teile der berechneten Reihenfolge der Gleichgewichtssauerstoffpartialdriicke
sind konsistent mit der experimentell nachgewiesenen Reihenfolge der gebildeten Oxid-
phasen. Cr203, MnCr20O4 und SiO» besitzen die mit Abstand geringsten Gleichgewichts-
sauerstoffpartialdriicke im Bereich von 10?7 bis 10"* bar, wobei die Werte fiir SiO, und
MnCr204 fiir die gegebene Zusammensetzung nahezu identisch sind. Hierbei ist zu
erwdhnen, dass die Einbeziehung einer amorphen anstatt einer kristallinen SiO»-Phase in den
thermodynamischen Berechnungen keinen signifikanten Einfluss auf die berechneten
Oxidstabilitdten hatte. Die Bildung der SiOx-Schicht unterhalb von MnCr2O4 trotz der
vergleichbaren Gleichgewichtssauerstoffpartialdriicke ist moglicherweise auf Aspekte der
Keimbildung zuriickzufiihren, da SiOx stets amorph beobachtet wurde und somit keine
Bildung einer kristallinen Phase erfolgen muss. Notwendige Energiebeitridge bzw. Barrieren
zur Keimbildung von SiOy sollten daher geringer sein als fiir MnCr20s. Die Bildung von
Cr203 und MnCr204 findet im nach innen gewachsenen Bereich nicht als zusammen-
hingende Lagen, sondern diskontinuierlich statt, konsistent mit den dhnlichen Sauerstoft-
partialdriicken der beiden Phasen, die entsprechend eine klarere Abfolge der Oxidphasen

nicht begiinstigen. Die Beobachtung von metallischen, Fe/Co/Ni-reichen Bereichen in dieser
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Region ist ebenfalls konsistent mit den Ergebnissen der thermodynamischen Berechnungen,
da Fe-, Co- und Ni-Oxide Gleichgewichtssauerstoffpartialdriicke besitzen, die ca. 10
GroBenordnungen hoher sind (Abbildung 46b). Entsprechend werden Fe-reiche Spinell-
Typ- und Korund-Typ-Oxide oberhalb der Cr.O3-Lage gebildet, da nahe der Oxidoberfléche
hohere Sauerstoffpartialdriicke vorliegen, die die Bildung von Fe-reichen Oxiden
ermdglichen. Die Fe/Co/Ni-reichen Bereiche sind folglich nicht neu gebildet durch
Reduktion bestehender Oxide, sondern verbleiben im metallischen Zustand, nachdem die

reaktiveren Elemente wie Cr und Mn oxidiert wurden.

Auf eine Limitation der dargelegten Herangehensweise soll an dieser Stelle verwiesen
werden: Die experimentell beobachteten Oxide sind nicht reines Fe2O3; bzw. NiFe2Os,
sondern besitzen nennenswerte Gehalte weiterer Elemente. So ist es beispielsweise
plausibel, dass der Gehalt von Co und Cr die Stabilitdt des Spinell-Typ-Oxids zu geringeren
Partialdriicken verschiebt, die mit der Bildung weiter innen verglichen mit Fe-reichem
Korund-Typ-Oxid konsistent sind. Zusidtzlich zu thermodynamischen Aspekten ist
insbesondere bei frithen Stadien der Oxidation auch mit wesentlichen Beitrigen kinetischer

Aspekte zu rechnen [53], die im folgenden Abschnitt diskutiert werden.

6.3.2 Einfluss kinetischer Effekte auf das Oxidationsverhalten

In den friihen Oxidationsstadien der CCAs im Co-System treten Elementverteilungen mit
steilen Konzentrationsgradienten auf, die {iber ldngere Zeitrdume stabil bleiben und fiir die
eine thermodynamische Stabilisierung nicht zu existieren scheint. Folglich ist dem Einfluss
kinetischer Aspekte hier ehebliche Bedeutung zuzumessen. Konkrete Beispiele sind die
Zweilagigkeit nach Oxidation bei 400 °C mit einer Cr-reichen inneren Lage und einer
Fe/Co/Ni-reichen duBleren Lage in einzelnen Spinell-Typ-Oxidkornern auf einer Distanz von
10 nm bis 30 nm. Zum anderen treten im Grundoxid von 0Co und 7Co nach Oxidation bei
800 °C Korund-Typ-Oxidkoérner auf, die eine Cr-Fe-Cr-Dreilagigkeit mit steilen
Konzentrationsgradienten iiber vergleichbar kurze Distanzen aufweisen. Beide Phdnomene
dhneln den zuvor bei 316L beschriebenen Beobachtungen an Oxidschichten mit einem
Autbau, dessen Bildung auf ,.kinetic trapping* zuriickgefiihrt wird [46,47]. Das Auftreten
steiler Konzentrationsgradienten in einem Oxidkorn, die sich trotz der hohen Temperaturen
und kurzen Distanzen von wenigen Nanometern nicht ausgleichen, ist also nicht auf den
Werkstoff 316L begrenzt, sondern von umfassenderer Bedeutung. Dies verdeutlicht erneut,

dass die Nutzung hochaufldsender Charakterisierungsmethoden sowie die getrennte
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Bestimmung von kristallographischer Phase und Elementverteilung mit hoher Ortlicher

Auflosung entscheidend fiir die tiefgreifende Erforschung von friihen Oxidationsstadien ist.

Beziiglich der Oxidinselbildung bei 800 °C sowie der Unterschiede zwischen den
Werkstoffen verschiedener Zusammensetzungen wird hier ebenfalls eine kinetische
Betrachtung als notwendig betrachtet. Fiir einen Oxidationsmechanismus mit Versagen einer
schiitzenden Cr-reichen Oxidschicht und anschlie8ender Bildung von Fe-reichen Oxidinseln
werden in der Literatur unterschiedliche Mechanismen diskutiert und der Begriff
»Breakaway-Oxidation* wurde geprégt [77,78]. Bemerkenswerterweise kann eine solche
»Breakaway“-Oxidation je nach Werkstoff, Temperatur und Atmosphire auf Zeitskalen von
wenigen Sekunden [62] bis hin zu vielen Stunden [79] stattfinden. In der Literatur wird der
Begriff ,,Breakaway** meist mit einer deutlichen Beschleunigung der Oxidationskinetik in
Verbindung gebracht [77,79]. In der vorliegenden Arbeit findet die Bildung der Oxidinseln
jedoch so rasch statt, dass die durchgefiihrten Messungen zur Bestimmung der Massen-
zunahme und damit der Oxidationskinetik in den friihen Stadien (Abbildung 10) keinen
beschleunigten Verlauf erkennen lassen, sondern die Oxidinselbildung in der allgemeinen
Massenzunahme aufgeht. Dennoch findet ein Versagen einer zundchst schiitzenden Cr-
reichen Oxidschicht und Bildung Fe-reicher Oxide statt, weshalb eine Diskussion der

Versagensmechanismen als gerechtfertigt angesehen wird.

Ein entscheidender Faktor, ob bzw. wie schnell Versagen einer schiitzenden Cr-reichen
Oxidschicht auftritt, ist die Nachlieferung von Cr durch Diffusion aus dem Grundwerkstoff.
Aufgrund der selektiven Oxidation von Cr verarmt der Grundwerkstoff an der Grenzfldche
zum Oxid an Cr. Lokal dndert sich dadurch die Cr-Aktivitit. Féllt in der Folge die Cr-
Aktivitét unter eine kritische Grenze, findet die Bildung Fe-reicher Spinell-Typ-Oxide statt,
wodurch die Oxidation lokal beschleunigt wird [78]. In der Literatur werden mehrere
Versagensmechanismen diskutiert, die zur ,,Breakaway‘-Oxidation filhren kénnen [77].
Zum einen kann die Cr-Aktivitdt durch Cr-Verarmung so stark absinken, dass die Bildung
Fe-reicher Spinell-Typ-Oxide an der Grenzfliche Oxid/Grundwerkstoff thermodynamisch
ermdglicht wird (,,intrinsic chemical failure®) [77]. Zum anderen kann die Entstehung von
Rissen bzw. das Abplatzen des Oxids dazu fiihren, dass der Cr-verarmte Grundwerkstoff mit
der Atmosphére in Kontakt kommt und darauthin Spinell-Typ-Oxide gebildet werden
(,,mechanically induced chemical failure*) [77]. Abplatzen der Oxidschicht oder die
Entstehung von Rissen wurde bei den CCAs im Co-System weder mit konventionellen

Methoden noch mit TEM beobachtet. Allerdings wurde in der vorliegenden Arbeit bei
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einigen untersuchten Proben nach Oxidation bei 800 °C eine erhebliche Cr-Verarmung an
der Grenzflaiche zum Grundwerkstoff aufgezeigt (z. B. fiir 7Co in Abbildung 21), wihrend
die Verarmung bei anderen Proben weniger ausgeprégt ist. Dies deutet auf das Vorliegen
eines Mechanismus hin, der zumindest angelehnt an die Definition der ,,Breakaway*-
Oxidation einzuordnen ist. Diese Interpretation wird ebenfalls gestiitzt durch die
Beobachtung, dass die Oxidinselbildung bevorzugt in Kornflichen beginnt. Entlang von
Korngrenzen ist der Transport von Cr aus dem Grundwerkstoff begiinstigt und zumindest

anfangs wurde entlang der Korngrenzen ein diinneres Oxid beobachtet (Abbildung 11).

Die Diffusionsgeschwindigkeit von Cr im Grundwerkstoff wird durch unterschiedliche
Faktoren beeinflusst, unter anderem durch die Kristallstruktur des Werkstoffs, die
Legierungszusammensetzung sowie durch vorhandene Gitterdefekte [162]. Alle CCAs im
Co-System sowie 316L sind kubisch flachenzentrierte Werkstoffe, fiir die der Diffusions-
koeffizient von Cr isotrop ist und mehrere Grofenordnungen unter dem in kubisch
raumzentrierten Fe-Basis-Werkstoffen liegt [163,164]. Fir CCAs wurde von Yeh et al.
zudem die Hypothese aufgestellt, dass die Diffusion gegeniiber konventionellen Legie-
rungen verlangsamt sei [17,30]. In Bezug auf die Oxidationsbestindigkeit von CCAs wurde
diese postulierte verlangsamte Diffusion als positiver [165] bzw. als negativer [70] Einfluss
diskutiert. Seitdem wird die Auspragung einer moglicherweise verlangsamten Diffusion in
CCAs kontrovers diskutiert. Diffusionsuntersuchungen haben gezeigt, dass vielmehr die
spezifische Zusammensetzung im Gegensatz zur Legierungskomplexitit bzw. zur Anzahl
der Legierungselemente ausschlaggebend fiir die beobachtete Diffusionsgeschwindigkeit ist
[34-38]. Dies verdeutlicht, dass der Einfluss des Co-, Fe- und Ni-Gehalts auf die Cr-
Diffusion im betrachteten System zur Beurteilung der Oxidationsbestéindigkeit von
Bedeutung ist.

Da die Oxidinselbildung bei 800 °C in der vorliegenden Arbeit stets in den Kornflichen
beginnt, sollte vorrangig die Volumendiffusion von Cr bedeutsam sein. Folglich wird hier
der Volumendiffusionskoeftfizient von Cr betrachtet. Fiir FCC Co- und Ni-Basis-Legie-
rungen ist bekannt, dass die Diffusion von Cr in Co-Basis-Legierungen langsamer verlduft
[166,167]. In einem direkten Vergleich von CoCrFeNi (eine Zusammensetzung dhnlich wie
26Co, allerdings mit hoherem Cr-Gehalt und ohne Mn und Si) mit Fe-15Cr-20Ni (eine
Zusammensetzung nidher an 0Co) zeigen Vaidya et al., dass die Cr-Diffusion in den beiden

Legierungen sehr dhnlich ist [35]. Werden zusitzlich zu CoCrFeNi noch weitere Literatur-
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daten zur Cr-Diffusion in kubisch flichenzentrierten Cr-Ni-Stdhlen beriicksichtigt, ergibt
sich ein komplexeres Bild (Abbildung 47).
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Abbildung 47: Diffusionskoeffizient der Volumendiffusion von Cr in kubisch flaichenzentrierten
CCAs und Cr-Ni-Stdhlen [35,168—172]. Die Spanne der Literaturwerte reicht bei 800 °C {iber ca.
1,5 GroBenordnungen.

Betrachtet man die Volumendiffusion von Cr in diesen Werkstoffen bei 800 °C, werden je
nach konkreter Legierungszusammensetzung und verwendeter Untersuchungsmethode
Unterschiede im Diffusionskoeffizienten von bis zu 1,5 GréBenordnungen berichtet
(Abbildung 47). Es wird ebenfalls deutlich, dass bereits kleine Beimengungen, beispiels-
weise von 1,4 Gew.% Si in Fe-15Cr-20Ni, einen signifikanten Einfluss auf den Diffusions-
koeffizienten von Cr haben konnen [171]. Beziiglich des Ni-Gehalts ldsst sich in den
Legierungen mit Ni-Gehalten zwischen 12 und 25 Gew.% aus den verfligbaren Ergebnissen
kein klarer Trend fiir den Cr-Diffusionskoeffizienten ableiten. Der Vergleich von CoCrFeNi
mit Co-freien Fe-Cr-Ni-Legierungen verdeutlicht jedoch auch, dass die Cr-Diffusion in der
CCA zwar nicht notwendigerweise langsamer ablauft als bei terndren Legierungen, Cr aber
mit Sicherheit nicht schneller diffundiert als in den Fe-Cr-Ni-Legierungen. Im Hinblick auf
das unterschiedliche Verhalten von 26Co und 0Co ist es also plausibel, dass ein hoherer Co-

Gehalt durch eine mdglicherweise langsamere Diffusion von Cr zusitzlich zur Cr-
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Verarmung und damit zum fritheren Versagen der Cr-reichen Korund-Typ-Oxidschicht

beitragt.

6.4 Gefiige und Phasenbildung sowie Oxidationsverhalten der CCAs
im Cu-System

Im Folgenden werden die Ergebnisse des Gefliges und der Phasenbildung sowie der frithen
Oxidationsstadien der CCAs im Cu-System diskutiert. Hierbei liegt der Fokus darauf, wie
die Legierungszusammensetzung Gefiige und Phasenbildung beeinflusst und wie sich Cu-
reiche bzw. Cu-arme Phasen auf das Oxidationsverhalten der CCAs auswirken. Zunéchst
wird das inhomogene Gefiige der Ni-freien und Co-freien CCAs betrachtet und im Kontext
mit Ergebnissen thermodynamischer Berechnungen diskutiert. AnschlieBend werden die
entscheidenden Einfliisse auf die frilhen Oxidationsstadien der weiteren CCAs im Cu-

System erortert.

6.4.1 Fliissigphasenentmischung und Phasenbildung der Ni-freien und Co-freien
CCAs

Das inhomogene Gefiige mit grof3flichig separierten Cu-reichen und Cu-armen Bereichen,
wie es fiir die Ni-freie und Co-freie CCA im Gusszustand beobachtet wurde (Abbildung 36),
ist typisch fiir das Auftreten von Fliissigphasenentmischung bei Legierungen im Co-Cr-Cu-
Fe-Mn-Ni-System [111,173,174]. Als Ursache fiir die Entmischung der Schmelze wird eine
hohe positive Mischungsenthalpie und eine niedrige Mischungsentropie in Cu-haltigen
Legierungen angesehen [111,173]. Die Gefiigeaufnahmen in dieser Arbeit zeigen, dass die
Cu-arme Schmelze offenbar zuerst erstarrt. In die angrenzenden Bereiche der Cu-reichen
Schmelze wachsen die Dendriten der Cu-armen Phase bei fortschreitender Erstarrung hinein
[173]. Um genauer zu untersuchen, wie die Legierungszusammensetzung die Gefiigebildung
unter Beteiligung von Fliissigphasenentmischung in den CCAs beeinflusst, wurden
begleitende thermodynamische Berechnungen durchgefiihrt. Eine mittels FactSage
berechnete Liquidusprojektion erlaubt es, die beim Erstarren entstehende Primérphase bzw.
das Auftreten von Fliissigphasenentmischung abzuschéitzen. Fiir die Ni-freie CCA wird eine
stabile Mischungsliicke in der Cu-reichen Region der quasiternidren Liquidusprojektion
vorhergesagt (Abbildung 48a). Die Legierungszusammensetzung (Co20Cr20Cu20Fe20Mnzo)

liegt innerhalb der Mischungsliicke (LIQ #2), konsistent mit der experimentell beobachteten
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Fliissigphasenentmischung und dem daraus resultierenden inhomogenen Gefiige.
Bemerkenswert ist, dass durch Reduktion des Cu-Gehalts um ca. 4 at.% oder Hinzugeben
von ca. 5 at.% Ni in der Legierung Fliissigphasenentmischung vermutlich vermieden werden
kann. Fiir die Ni-freie Legierung ist in der Literatur das Auftreten von Fliissigphasen-
entmischung [173] oder dendritischer Erstarrung mit einer ,,granular dendritic phase* [175]
beschrieben. Die fiir die Ni-freie CCA in der Literatur identifizierten Phasen FCC 1, FCC 2
und o-Phase stimmen mit den in der vorliegenden Arbeit identifizierten Phasen iiberein

[25,173,175].

a CoggFeq,Mng, T(°C) b Nig sF€g Mg » T(°C)
1700

1600
1500

1400

1300
I 1200
1100

Vi

0,6 0,4 0,2

0,2

0,8 0,6 0,4 0,8 )
CuggFegoMng, Molenbruch CrosFegoMng,  CuggFey ,Mng, Molenbruch CroeFegoMng ,
c 1350
1250
:(3 ——————
5 1150
2
o
t}
1050 LIQ#1 + LIQ #2
=3 N BCC +
& Fcc+LQ |Fce
950 AN
FCC#1 + BCC + FCC #1: + KCC #2
FCC #2 fep N\
850 - - WA B
0 0,2 0,4 0,6 0,8 1

Nig3Crg3FeqoMng, / (CuggFeg,Mng, + NigsCrosFeg,Mng,) (mol/mol)

Abbildung 48: Berechnete Liquidusprojektionen mit Primérphase bzw. Fliissigphasenentmischung
fiir die Ni-freie CCA (a) und die Co-freie CCA (b). Der orangefarbene Punkt markiert die jeweilige
Legierungszusammensetzung. In dem Schnitt entlang der gestrichelten orangefarbenen Linie in (b)
ist das Gleichgewichtsphasendiagramm (schwarz) zusammen mit der metastabilen Verlangerung der
Mischungsliicke der Schmelze (rot) fiir die Co-freie CCA dargestellt (c).

Fir die Co-freie CCA wird zwar eine Mischungsliicke in der Liquidusprojektion
vorhergesagt, die Legierungszusammensetzung in dieser Arbeit befindet sich aber nicht in

diesem Phasengebiet (Abbildung 48b). Im thermodynamischen Gleichgewicht wird anhand
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der Daten also keine Fliissigphasenentmischung vorhergesagt. Eine Anndherung zur
experimentell beobachteten Entmischung ergibt sich durch Einbeziehung metastabiler
Mischungsliicken. So kann ein Erstarrungspfad vorgeschlagen werden, der das beobachtete
Gefiige und die berechnete Liquidusprojektion konsistent vereint. Abbildung 48c zeigt einen
Schnitt entlang der gestrichelten orangefarbenen Linie in Abbildung 48b, in dem das
Gleichgewichtsphasendiagramm (schwarz) und die metastabile Verldngerung der
Mischungsliicke der Schmelze (rot, Phasengebiet LIQ #1 + LIQ #2) eingezeichnet ist. Beim
Abkiihlen der Schmelze mit Konzentration co erstarrt zuerst eine Cu-arme FCC-Primér-
phase. Beim Wachstum der Priméarphase wird die Schmelze mit Cu angereichert und erreicht
ein lokales Minimum der Liquidustemperatur. Nach Erreichen des lokalen Minimums (77)
ist lediglich etwa die Hilfte des Materials erstarrt. Die restliche Schmelze wird weiter mit
Cu angereichert und erreicht bereits bei geringfligigem Unterschreiten von 71 auf 7> die
metastabile Verldngerung der Mischungsliicke der Schmelze, was anschlieBend zu
Fliissigphasenentmischung fiihrt (73). Im weiteren Verlauf erstarrt eine BCC-Phase sowie
eine Cu-reiche FCC-Phase, was mit den experimentellen Beobachtungen der vorliegenden
Arbeit iibereinstimmt. Im Gegensatz zur Ni-freien CCA ist fiir die Co-freie CCA kein
Auftreten von Fliissigphasenentmischung in der Literatur dokumentiert [112,175,176].
Stattdessen wurde fiir diese Legierung bisher dendritische Erstarrung beobachtet

[112,175,176].

6.4.2 Inhomogene Oxidbildung in Cu-haltigen CCAs und Abplatzung des Oxids

Die fiir CCA-6, die Cr-freie, Fe-freie und Mn-freie CCA beobachteten Gefiige im Guss-
zustand zeigen weitgehend Ubereinstimmung zu in der Literatur dokumentierten Gefiigen
[41,42,177,178]. Fiir die Einordnung, wie sich die Phasen und Gefiige auf das Oxidations-
verhalten der CCAs auswirken, werden im Folgenden die Cu-haltigen CCAs getrennt

betrachtet nach Mn-haltig und Mn-frei.

Die erste Gruppe umfasst mit CCA-6, der Cr-freien und Fe-freien CCA solche Legierungen,
die Cu und Mn enthalten und bei denen sich eine Cu/Mn-reiche FCC-Phase bildet. Bei allen
Legierungen dieser Gruppe wurde starke Oxidation in Verbindung mit Abplatzen der
Oxidschicht beobachtet. Die Bildung von dicken, Mn-reichen Oxiden in Verbindung mit der
Bildung von Kirkendall-Poren in der Cu/Mn-reichen FCC-Phase sind Anzeichen fiir
selektive Oxidation von Mn in Verbindung mit einer starken Diffusion von Mn aus der
Cu/Mn-reichen FCC-Phase nach auflen. Da Cu in diesem Fall in vergleichsweise begrenztem

Male oxidiert wird, kann ein Teil des zuriickbleibenden Cu in der Cu-armen FCC-Phase
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gelost werden. Da die Loslichkeit fiir Cu aber in der Cu-armen Phase ebenfalls begrenzt ist
(die mit FactSage berechnete Loslichkeit von Cu in CoCrFeNi betrigt ca. 3 at.% bei 800 °C),
reichert sich Cu zusétzlich nahe der Grenzfliche Oxid/Grundwerkstoff an (Abbildung 40).
Das Vorliegen von Cu und Mn in der Legierung sowie das dadurch entstehende Gefiige unter
Beteiligung einer Cu/Mn-reichen FCC-Phase sind folglich verantwortlich fiir die
beobachtete Verringerung der Oxidationsbestdndigkeit der Legierungen. Daher muss flir
diese Legierungen, trotz guter Verarbeitbarkeit bzw. vorteilhafter mechanischer Eigen-
schaften, ein Einsatz bei erhohten Temperaturen als ausgesprochen kritisch betrachtet
werden. Auch erscheint eine grundlegende Verbesserung des Oxidationsverhaltens durch

Anderung der Legierungszusammensetzung um einige at.% nicht realistisch.

Im Gegensatz zu den Mn-haltigen Legierungen wurde in der Mn-freien CCA kein Abplatzen
des Oxids beobachtet. Die beobachtete Oxidmorphologie war trotzdem inhomogen, was als
ein Resultat des unterschiedlichen Oxidationsverhaltens der Cu-armen und Cu-reichen FCC-
Phasen wiéhrend der frithen Oxidationsstadien angesehen wird. Hervorzuheben ist, dass hier
ohne die Gegenwart von Mn die Oxidation wesentlich langsamer ablduft. Auf der Cu-armen
FCC-Phase wurde eine diinne Oxidschicht beobachtet und die Bildung von Cr,O3 in den
friihen Oxidationsstadien ist hier plausibel. Bei vergleichbaren Legierungszusammen-
setzungen wie CoCrFeNi ist die Bildung von Cr203 in den frithen Oxidationsstadien in der
Literatur dokumentiert [44,75]. Korund-Typ-Oxid wurde mit XRD auf der Probenoberfléche
nachgewiesen (Abbildung 41). Die beobachtete Morphologie in Bereichen der Cu-reichen
FCC-Phase, bei der CuO nach aulen wichst und ein Fe/Cr/Co/Ni-reiches Spinell-Typ-Oxid
nach innen, wird durch vergleichsweise rasche Diffusion der Legierungselemente in der Cu-
reichen FCC-Phase bestimmt [76]. Eine Berechnung der freien Bildungsenthalpien mit
FactSage fiir 800 °C zeigt, dass CuO mit -120,7 kJ/mol O, eine deutlich hohere freie
Bildungsenthalpie hat als (Fe,Cr,Co,Ni)304 Spinell-Typ-Oxide. Beispielsweise ergibt sich
fiir FeCr204 -548,2 kJ/mol O,. Damit ist plausibel, dass CuO an der Oberflache gebildet
wird, wo die Verfiigbarkeit von Sauerstoff am groBten und damit die Sauerstoffaktivitit am
hochsten ist. Das Spinell-Typ-Oxid wird darunter gebildet, da es bei entsprechend
geringeren Sauerstoffaktivitidten trotzdem stabil ist. Durch bisherige Studien wurde die
bevorzugte Oxidation der Cu-reichen FCC-Phase in der Mn-freien CCA (CoCrCuFeNi) fiir
einen groBBen Temperaturbereich nachgewiesen [75,76,97,108]. Die Oxidation bei 800 °C
fiihrt zu einer duBeren CuO-Lage und darunter liegenden Lagen von Fe/Co/Cr-reichem

Spinell-Typ-Oxid sowie Cr0Os3, dhnlich wie in der vorliegenden Arbeit beobachtet
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[75,76,97]. Ein Widerspruch ergibt sich in der Literatur im Hinblick auf die Oxid-
morphologie. Wihrend in einigen Arbeiten bei 800 °C inhomogene Oxidbildung mit
dickerem Oxid in Bereichen der Cu-reichen FCC-Phase dokumentiert ist [76,97],
beobachten andere Autoren eine kontinuierliche Oxidschicht von relativ gleichméaBiger
Dicke [75].

Die Ergebnisse der vorliegenden Arbeit zeigen deutlich, dass in den frithen
Oxidationsstadien in den Regionen der Cu-armen FCC-Phase die Moglichkeit zur Bildung
eines diinnen, schiitzenden Oxids besteht. Der hohe Cu-Gehalt der Legierung, der die
Bildung einer zweiten FCC-Phase hervorruft, verhindert jedoch, dass dieses schiitzende
Oxid die Legierungsoberfliache vollstindig bedeckt. AbschlieBend ist zu konstatieren, dass
die Vermeidung von Mn eine klare Verbesserung des Oxidationsverhaltens in den frithen
Stadien im Vergleich zu Cu- und Mn-haltigen Legierungen wie CCA-6 mit sich bringt. Als
geringere, aber dennoch nennenswerte Schwachstelle ist die Cu-reiche Phase zu verstehen,
da diese zur Bildung deutlich dickerer Oxide fiihrt, die bei langerer Oxidationsdauer Gefahr

laufen, abzuplatzen.

6.4.3 Oxidschichtbildung auf der Cu-freien CCA in den friihen Stadien

Auf der einphasigen Cu-freien CCA wurde nach 1h bei 800 °C die Bildung einer
Oxidschicht mit homogener Dicke im Bereich von 1 pm beobachtet. Da die Oxidschicht im
Wesentlichen Mn und Cr enthélt, sind die Oxidstabilititen im Mn-Cr-O-System von
Bedeutung. Die beobachtete Reihenfolge der Oxidbildung ist konsistent mit den mit
FactSage berechneten freien Bildungsenthalpien bei 800 °C (-507,3 kJ/mol O, fiir
Mn30s4, -572,2 kJ/mol O» fiir Cr203, -603,6 kJ/mol O fiir MnCr204). Bei 800 °C sind im
Mn-Cr-O-System an Luft Mn;0s, Spinell-Typ-Oxide und Cr203 thermodynamisch stabil
[179]. Diese Phasen wurden in der vorliegenden Arbeit alle auf der Oberflédche der Cu-freien
CCA nachgewiesen. Zusitzlich wurde die Bildung von Mn3O4 bei 800 °C mit XRD und
NBED nachgewiesen, obwohl es erst bei Temperaturen oberhalb von 880 °C thermo-
dynamisch stabil sein sollte [179]. In bisherigen Studien, die das Oxidationsverhalten der
Cu-freien CCA untersucht haben, wurde Mn;O3; bei 800 °C und Mn3O4 bei 900 °C
nachgewiesen [73,90,92]. In einzelnen Studien wurde die Bildung von Mn3O4 aber auch
bereits bei 800 °C beobachtet, so beispielsweise bei der Oxidation in 2 % O, [180]. Da in
den meisten Studien allerdings deutlich langere Oxidationsdauern im Bereich von 24 h bis

100 h betrachtet wurden, erscheint es plausibel, dass die Bildung von Mn304 lediglich in den
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frilhen Oxidationsstadien stattfindet und spéter eine Umwandlung von Mn3Os in Mn20O3

ablduft, hin zum thermodynamischen Gleichgewicht.

Die Cr20Os3-Lage, die sich unter dem Mn-reichen Oxid bildet, ist offensichtlich nicht
ausreichend, um die Diffusion von Mn nach auBlen zu unterbinden. Mn weist eine
ausreichend hohe Loslichkeit und Mobilitét in Cr-reichem Korund-Typ-Oxid auf [47]. Die
erhebliche Verarmung von Mn bis zu praktisch 0at.% an der Grenzfliche
Oxid/Grundwerkstoff legt nahe, dass in den frithen Oxidationsstadien die Diffusion von Mn
aus dem Grundwerkstoff die Oxidationsrate bestimmt. Fiir langere Oxidationsdauern von
24 h bis 100 h bei 800 °C wurde die Diffusion von Mn durch das Mn-reiche Oxid als
geschwindigkeitsbestimmender Prozess beschrieben [73,92]. Es ist daher plausibel, dass
sich der geschwindigkeitsbestimmende Prozess im Verlauf der Oxidation aufgrund der
wachsenden Oxidschichtdicke von der Diffusion von Mn durch den Grundwerkstoff hin zur

Diffusion von Mn durch das Oxid verschiebt.

Obwohl die einphasige Cu-freie CCA von den untersuchten CCAs im Cu-System das
diinnste Oxid aufweist, wurde trotzdem die Bildung von Mn-reichem Oxid in Verbindung
mit Poren beobachtet. Langfristig ist also die Bildung eines wenig schiitzenden Oxids zu
beflirchten, wodurch der Einsatz bei erhohten Temperaturen fiir lange Dauern in Frage

gestellt werden muss.

6.5 Perspektiven fiir die Legierungsentwicklung von 3d-Ubergangs-

metall-CCAs fiir Hochtemperaturanwendungen

Wie im Stand des Wissens dargestellt, sind 3d-Ubergangsmetall-CCAs aufgrund ihrer
vorteilhaften mechanischen Eigenschaften vielversprechende Kandidaten fiir Anwendungen
bis ca. 800 °C. Hochfeste bzw. kriechbestindige 3d-Ubergangsmetall-CCAs miissen jedoch
zusdtzlich ausreichende Oxidationsbestindigkeit aufweisen, damit ihre mechanischen
Eigenschaften genutzt werden konnen. Die Ergebnisse der vorliegenden Arbeit bieten
folgende Orientierung zu Perspektiven und Grenzen beziiglich der Weiterentwicklung
benannter Legierungen:

Vorteilhaft ist, dass fiir 3d-Ubergangsmetall-CCAs eine Vielfalt an Zusammensetzungen mit
vielversprechenden mechanischen Eigenschaften besteht, die beispielsweise Co-Gehalte von
0 bis 45 at.% [12,21,113,114] und Cu-Gehalte von 0 bis 20 at.% [41,42] beinhalten. Dies
erlaubt es, die Oxidationsbestéindigkeit bei der Legierungsentwicklung durch gezielte

Einstellung der Zusammensetzung zu berlicksichtigen, ohne die mechanischen Eigen-
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schaften zu sehr zu beeintrachtigen. Die experimentellen Ergebnisse der vorliegenden Arbeit
haben gezeigt, dass bereits 7 at.% Co dazu fiithren, dass bei mittleren Temperaturen bis
500 °C Spinell-Typ-Oxid vor Korund-Typ-Oxid gebildet wurde sowie Spinell-Typ-Oxid als
dominante Oxidphase vorlag, wodurch die Oxidationsbestéindigkeit herabgesetzt wurde.
Dieser Trend setzt sich bei 800 °C fort, indem ein hoherer Co-Gehalt die Bildung von
Spinell-Typ-Oxid begiinstigt und die Kinetik der Oxidation beschleunigt. Fiir
Hochtemperaturanwendungen miisste der Co-Gehalt also entsprechend gering angesetzt
werden bzw. der Cr-Gehalt weiter erhoht werden, wie es beispielsweise mit 25 at.% in
CoCrFeNi der Fall ist. Durch Verringerung des Co-Gehalts ndhert sich die Zusammen-
setzung der Legierungen der Zusammensetzung von nichtrostenden austenitischen Stdhlen
an, die als etablierte Werkstoffe in korrosiven Umgebungen eingesetzt werden. Die
Flexibilisierung der Zusammensetzung, wie sie durch den CCA-Ansatz ermoglicht wird,
kann hier als Chance genutzt werden. Aufbauend auf dem umfangreichen Wissen zu
austenitischen Stdhlen und in Verbindung mit einem durch thermodynamische Rechnungen
geleiteten Legierungsdesign, das beispielsweise die Verdnderung der Cr-Aktivitdt durch den
Co-Gehalt beriicksichtigt, kann durch Reduktion des Co-Gehalts in 3d-Ubergangsmetall-
CCAs ein Optimum mit Bezug auf mechanische Eigenschaften und Oxidationsbestidndigkeit

gefunden werden.

Fiir viele der CCAs in der Literatur werden hohe Mn-Gehalte im Bereich von 20 bis 45 at.%
verwendet, um durch Aktivierung von Verformungsmechanismen wie TWIP/TRIP oder
Nanozwillingsbildung die mechanischen Eigenschaften zu optimieren [12,15]. Mit Blick auf
die Oxidationsbesténdigkeit sorgen bereits 8 bis 20 at.% Mn in CCAs fiir die Bildung von
kaum oder nicht schiitzenden, Mn-reichen Oxiden [73,160,181], was durch die Mn-reichen
Legierungen in der vorliegenden Arbeit untermauert wurde. Bemerkenswerterweise haben
bereits 2 at.% Mn, wie sie in den CCAs im Co-System sowie in 316L vorhanden sind, einen
wesentlichen Einfluss auf das Oxidationsverhalten. Dies ist daran erkennbar, dass bei allen
untersuchten Proben die ersten Spinell-Typ-Oxidkdrner Mn-reich sind und dies wird
zusdtzlich durch die thermodynamischen Rechnungen bekréftigt. Trotzdem koénnen
Legierungen mit bis zu 2 at.% Mn schiitzendes Korund-Typ-Oxid bilden, wie es beispiels-
weise bei 316L der Fall ist. Mit Blick auf mechanische Eigenschaften und Oxidations-
bestandigkeit ist also ein geringer Mn-Anteil moglich, dieser sollte aber nach aktueller Sicht

wenige Atomprozent nicht liberschreiten.
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Die Untersuchung der CCAs im Cu-System hat gezeigt, dass insbesondere die Kombination
von hohen Cu- und Mn-Anteilen zu einer Oxidation fiihrt, die einen Hochtemperatureinsatz
nicht erlaubt. Jedoch bleibt auch in der Mn-freien Legierung der als kritisch zu betrachtende
hohe Cu-Anteil, der zu einer Cu-reichen Zweitphase fiihrt, die bevorzugt oxidiert wird. Eine
mogliche Perspektive ist die Reduzierung des Cu-Anteils in einen Bereich von ca. 3 at.%.
Somit wiirde die Bildung einer gro3flichigen Cu-reichen Zweitphase vermieden werden, die
die Oxidationsbestdndigkeit herabsetzt. Gleichzeitig wiirde die Moglichkeit der Bildung
nanoskaliger Cu-reicher Ausscheidungen durch geeignete Warmebehandlung und damit die

Optimierung mechanischer Eigenschaften erhalten bleiben.
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7 Zusammenfassung

Ziel der vorliegenden Arbeit war es, einen Beitrag zum Einfluss von Legierungszusammen-
setzung und -komplexitit auf friihe Oxidationsstadien von 3d-Ubergangsmetall-CCAs zu
leisten. Hierfiir wurden insgesamt 11 verschiedene Legierungen aus den zwei grundlegenden
Modellsystemen Co-Cr-Fe-Mn-Ni-Si (Co-System) und Co-Cr-Cu-Fe-Mn-Ni (Cu-System)
erfolgreich hergestellt, thermomechanisch verarbeitet, oxidiert und detailliert untersucht.

Die wichtigsten Ergebnisse werden im Folgenden zusammengefasst.

Die Konzentration von Co in der Legierung beeinflusste die frithen Oxidationsstadien der
CCAs im Co-System entscheidend. Ein erhohter Co- und damit geringerer Fe-Anteil fiihrte
zu einer hoheren Massenzunahme bei 800 °C. Die entstehende Oxidmorphologie war
inhomogen, bestehend aus diinnem Grundoxid und lokal gebildeten, dicken Oxidinseln, die
mit erhohtem Co-Gehalt vermehrt auftraten. Die Verknilipfung mit quantitativer Phasen-
analyse zeigte, dass beschleunigte Oxidation und verstirkte Oxidinselbildung mit einem
hoheren Anteil Spinell-Typ-Oxid und geringerem Anteil Korund-Typ-Oxid einhergingen.
Die hochauflosende Charakterisierung mittels TEM offenbarte eine komplexe Morphologie
der gebildeten Oxidschichten. Oxidphasen und ihre Elementverteilung in Bereichen des
Grundoxids und der Oxidinseln wurden detailliert aufgekldrt. Experimente bei geringeren
Temperaturen zeigten, dass bereits bei 400 °C ein erhohter Co-Gehalt zu einem hdéheren

Spinell-Typ-Oxidanteil und der Bildung einer inhomogenen Oxidmorphologie fiihrte.

In der Literatur wurde iiber einen positiven Einfluss von erhohter Legierungskomplexitét
bzw. Konfigurationsentropie auf die Oxidationsbestindigkeit immer wieder spekuliert.
Diese These wurde in der vorliegenden Arbeit erstmals fiir ein System mit gleichbleibenden
Anteilen der bevorzugt oxidbildenden Elemente Cr, Mn und Si iiberpriift und mit dem
etabliertem Werkstoff 316L verglichen. Die Oxidationsbestindigkeit der Co-haltigen
Legierungen war trotz ihrer erhdhten Komplexitét geringer als fiir Co-arme Legierungen und
316L, die eine geringere Konfigurationsentropie besitzen. Der Einfluss einzelner Elemente
wie Co und Cu, nicht die Legierungskomplexitit, zeigte sich als entscheidender Einfluss auf
die Oxidationsbestidndigkeit in den untersuchten Legierungssystemen.

In-situ Synchrotron GI-XRD-Untersuchungen erlaubten die Aufklarung der Reihenfolge der
ersten nachweisbaren Oxidphasen. Fiir Co-arme Legierungen war Korund-Typ-Oxid die
erste nachweisbare Oxidphase, wihrend fiir Co-reiche Legierungen Spinell-Typ-Oxid zuerst

nachweisbar war. Unterhalb von 600 °C wurde im Rahmen der Synchrotron-Experimente
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ein Regime identifiziert, bei dem flir Co-arme Legierungen ausschlieBlich Korund-Typ-

Oxidbildung nachgewiesen wurde.

Thermodynamische Berechnungen anhand der CALPHAD-Methode ermdglichten den
Abgleich experimenteller Ergebnisse mit Vorhersagen im thermodynamischen Gleich-
gewicht. Fiir CCAs im Co-System wurde eine Reduzierung der Cr-Aktivitdt mit steigendem
Co-Gehalt bei gleichbleibendem Cr-Gehalt vorhergesagt, die erwartbar zur verstarkten
Oxidinselbildung bei Co-reichen Legierungen beitrdgt. Nach einer kiirzlich vorgestellten
Methode wurden thermodynamische Stabilititen von Oxidphasen fiir die definierten
Legierungszusammensetzungen der CCAs im Co-System berechnet. Die experimentell
beobachtete Anordnung der Oxidphasen in Bereichen der Oxidinseln zeigte grundsétzlich
eine gute Ubereinstimmung mit den thermodynamischen Berechnungen. Gleichzeitig
wurden kinetische Effekte in den frilhen Oxidationsstadien beobachtet, die sich unter
anderem in Form des Auftretens einzelner Korund-Typ-Oxidkorner im Grundoxid mit einer
Cr-Fe-Cr-Dreilagigkeit duflerten, die auf eine kinetische Hemmung des Konzentrations-

ausgleichs durch Diffusion hindeuteten.

Die Legierungszusammensetzung der CCAs im Cu-System hatte einen bestimmenden
Einfluss auf Phasenbildung und Gefiige, der sich auf das Oxidationsverhalten iibertrug. In
einzelnen Cu-haltigen CCAs wurde ein grof3flichig inhomogenes Gefiige beobachtet, das
anhand von begleitenden thermodynamischen Rechnungen auf Fliissigphasenentmischung
zuriickgefiihrt wurde und eine weitere Verarbeitung dieser Legierungen verhinderte. Cu-
haltige Legierungen bildeten eine Cu-reiche Zweitphase, die insbesondere in Kombination
mit Mn die Oxidationsbesténdigkeit herabsetzte.

Das CCA-Konzept eroffnet weitreichende Moglichkeiten zur Legierungsentwicklung fiir
Anwendungen bei erhohten Temperaturen. Bei vergleichbaren mechanischen Eigenschaften
erscheint eine Reduzierung des Co-Anteils vorteilhaft fiir die Oxidationsbestindigkeit. Ein
hoher Mn-Anteil, der hdufig ausschlaggebend fiir attraktive mechanische Eigenschaften ist,
fiihrte zu einer geringen Oxidationsbestdndigkeit. Jedoch hat die Oxidation der Co-freien
Legierungen in der vorliegenden Arbeit gezeigt, dass bei einem geringen Mn-Gehalt bis ca.
2 at.% die Bildung eines schiitzenden Korund-Typ-Oxids moglich ist. Zur Verbesserung der
Oxidationsbestandigkeit in Cu-haltigen CCAs sollte der Cu-Gehalt reduziert werden, sodass

die Bildung einer groBflichig ausgebildeten Cu-reichen Zweitphase vermieden wird.
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Abbildung 49: Gemessene GI-XRD Intensitéten der CCAs im Co-System sowie von 316L nach
Oxidation fiir 1 h bei 800 °C (schwarz) und mit Rietveld-Verfeinerung berechnete Intensititen
(rot). Die Differenz zwischen gemessener und berechneter Intensitdt ist jeweils darunter
dargestellt. Reflexe, die dem FCC Grundwerkstoff, Spinell-Typ- und Korund-Typ-Oxid

zugeordnet werden, sind eingezeichnet [143].
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Tabelle 8: Mit Rietveld-Verfeinerung erhaltene Parameter fiir die CCAs im Co-System sowie
316L nach Oxidation fiir 1h bei 800 °C, ecinschlieBlich der R-Werte, Phasenanteile,
KristallitgroBen Ly,.z und Mikrodehnung &0 der enthaltenen Phasen [143]. Die genutzten
Kristallstrukturen sind Fe304 (ICSD 50567) fiir Spinell-Typ-Oxid, a-Fe203 (ICSD 64599) fiir
Korund-Typ-Oxid und y-Fe (ICSD 53803) fiir FCC.

Parameter 26Co 13Co 7Co 0Co 316L
Reop (%0) 5.13 4.46 3.80 5.20 4.53
Ry (%) 8.86 8.23 12.45 14.13 16.71
R, (%) 6.69 5.78 9.29 10.15 11.88
GOF 1.73 1.84 3.28 2.72 3.69
Anteil Spinell (Gew.%) 92.0(4) 88.2(5) 50.7(4) 18.8(4) 2.2(4)
Anteil Korund (Gew.%) 5.6(3) 10.8(5) 43.0(4) 70.3(4) 95.8(7)
Anteil FCC (Gew.%) 2.4(2) 1.0(2) 6.3(2) 10.9(2) 2.0(3)
Lyoris Spinell (nm) 40(5) 42(4) 40(7)
Lyor.i3 Korund (nm) 16(1) 20(1) 74(13) 47(4)
Lyoris FCC (nm) 14(5) 25(5) 120(40) 79(14)  100(200)
g0 Spinell (%) 0.091(9) 0.160(9) 0.293(9) 0.336(33)
& Korund (%) 0.149(13)  0.185(10)  0.212(5)
& FCC (%) 0.082(9) 0.128(6) 0.101(16)
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Abstract

Complex concentrated alloys (CCAs) based on 3d transition metals are promising
materials to face the corrosion challenges of the future, e.g., materials for higher
temperatures and new environments in renewable energy generation. However, despite a
large body of research concerning their mechanical properties, open questions regarding
the alloys’ oxidation resistance remain. To elucidate how composition and increased alloy
complexity affect oxidation resistance during the early oxidation stages, alloys from two

model systems were prepared, oxidized, and the oxide layers characterized.

For CoxCri9Fes>-xNi2gMn2Sii, an increased Co and thus decreased Fe content led to higher
mass gain during the early oxidation stages at 800 °C in air. The oxide morphology after
1 h at 800 °C was inhomogeneous, consisting of a thin base oxide that is mainly Cr-rich
corundum-type oxide and thick oxide islands. A higher Co content led to a higher area
fraction of oxide islands and an increased spinel-type oxide phase fraction, as oxide
islands were mainly spinel-type. TEM revealed a complex microstructure of base oxide
and oxide islands including multiple oxide phases, inward and outward growth.
Investigation at 400 °C indicated that already at this lower temperature, a higher Co
content led to an increased spinel-type oxide phase fraction and an inhomogeneous oxide
morphology. Contrary to statements in the literature, a higher alloy complexity decreased

oxidation resistance when accounting for constant contents of Cr, Mn, and Si.

In-situ Synchrotron GI-XRD revealed a change in the first forming oxide phase,
indicating that spinel-type oxide was formed first for alloys with a high Co content,
whereas corundum-type oxide was formed first for Co-free alloys. Exclusive corundum-

type oxide formation was identified below 600 °C for Co-free alloys.

Thermodynamic calculations (CALPHAD method) indicated that a higher Co content
decreases Cr activity at 800 °C, likely contributing to the earlier failure of Cr-rich
corundum-type oxide in Co-rich alloys. Using temperature dependent activities, an
Ellingham diagram for the specific alloy compositions was calculated, showing Cr203,
Si0,, and MnCr204 to be the most stable oxides with comparable stability. The order of
observed oxides in oxide island regions was mainly consistent with the order of calculated
equilibrium oxygen partial pressures. Despite these consistencies between
thermodynamics and experimental observations, kinetic effects were also observed
during early stages of oxidation, including single corundum-type oxide grains with a Cr-

Fe-Cr multilayered composition, likely indicating kinetic trapping.
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For CCAs in the system Co-Cr-Cu-Fe-Mn-Ni, the Co-free and Ni-free alloys showed a
large-scale inhomogeneous microstructure that hindered further processing, likely due to
liquid phase separation as supported by thermodynamic calculations. In Cu-containing
alloys, two FCC phases were formed that are Cu-rich and Cu-poor. During early stages
of oxidation of alloys containing both Cu and Mn at 800 °C in air, the Cu-rich FCC phase
led to fast outward diffusion of Mn, strong oxidation and spallation of the oxide upon
cooling. The Mn-free alloy formed a partially protective oxide, however, preferential
oxidation of the Cu-rich phase was still observed. The single-phase Cu-free (Cantor)

alloys formed a thin, multi-layered oxide that was mainly Mn-rich.

Considering the wide range of Co contents in alloys with good mechanical properties,
replacing Co with Fe is a promising route to enhance oxidation resistance while at the
same time decreasing alloy cost for high-temperature applications of 3d transition metal
CCAs. A high alloy Mn content which is often essential for the mechanical properties led
to an insufficient oxidation resistance. However, in alloys with up to 2 at.% Mn, a
protective oxide could still be formed. When targeting high-temperature applications, the
alloy Cu content should be reduced as to prevent formation of a large-scale Cu-rich

second phase.
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