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Kurzfassung

Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurde der FEinfluss der Zusammensetzung der
Haftvermittlerschicht auf die Lebensdauer der Wirmeddmmschichtsysteme bei zyklischer
Temperaturbelastung untersucht. Es wurde gefunden, dass die reaktiven Elemente, deren
Zugabe zur Verbesserung der Oxidschichthaftung unerldsslich ist, wéhrend des
Herstellungsprozesses ,,verloren gehen. Dies machte eine genauere systematische

Untersuchung iiber den Einfluss einzelner Herstellungsschritte notwenig.

So fiithren bereits geringfiigig hohere Sauerstoffgehalte in der Spritzkammer einer VPS-
Anlage zur Abbindung von den sauerstoffaffinen reaktiven Elementen (RE). Die nun in
Oxiden chemisch gebundenen RE konnen nicht mehr zur Grenzfliche Oxid/Bondcoat
diffundieren, so dass der positive Effekt auf die Oxidschichthaftung entfillt. Eine weitere
besonders wichtige Beobachtung, besteht darin, das Yttrium wihrend der Wirmebehandlung
stark verarmt. Der Grad der Verarmung hingt nicht nur vom Yttriumreservoir in der

Beschichtung sondern auch von den Wirmebehandlungsparametern ab.

Die Lebensdauer der EB-PVD-Wirmeddmmschichtproben lie sich durch eine reine,
fehlerfreie Oxidschicht mit einer glatten Oxid-Haftvermittlerschicht-Grenzflache nicht
erhohen. Typischerweise erfolgte hier das Versagen durch Rissbildung und- ausbreitung
entlang der Oxid-Haftvermittlerschicht-Grenzflache. Durch Zugabe von Zirkonium konnte
das Versagen auf die Oxid-Wirmeddammschicht-Grenzfldche verschoben werden, wodurch
offenbar mehr thermische Dehnungsenergie in das System eingeleitet werden kann, bevor das
Versagen erfolgt. Die Verschiebung des Versagensortes wurde durch Anderung der
Oxidschichtmorphologie moglich, die im Wesentlichen auf der Einstellung einer unebenen

Grenzflache Oxid/Metall und Ausbildung einer defektbehafteten Oxidschicht beruht.

Im Gegensatz dazu wird die Wirmedammschichtlebensdauer von APS-Proben durch eine
defektbehaftete Oxidschicht verbunden mit schnellem Oxidwachstum insbesondere in den
konvexen Oberflachenregionen deutlich verkiirzt. Poren oder Oxidspinelle schwichen die
mechanische Integritit der Oxidschicht, wodurch die Rissentstehung bzw. der schnelle
Fortschritt  bereits entstandener Risse ermoglicht wird. Die Potentiale zur
Lebensdauerverbesserung ergeben sich in erster Linie aus der Einstellung optimaler

Grenzflachenrauhigkeit zwischen der Wirmeddmm- und Haftvermittlerschicht und/oder



Einstellung einer Wirmeddmmschichtmorphologie mit vielen Defekten senkrecht zur
Rissausbreitungsrichtung, oder auch Ausbildung von Oxidschichten mit niedriger
Defektdichte, niedriger Wachstumsrate und einer besonders ,starken Oxid-

Haftvermittlerschicht-Grenzfldche

Weitere Versuche an den freistehenden MCrAlY-Schichten sollten aufzeigen, wie sich
wasserdampfhaltige oder sogar reduzierende Atmosphiren auf Wasserstoff/Wasserdampf-
Basis, wie sie z.B. in Anlagen mit CO,-Abtrennung auftreten konnen, auf das
Oxidationsverhalten der MCrAlY-Legierungen auswirken. In Wasserdampfatmosphiren
erhoht offenbar der durch Dissoziation entstehende Wasserstoff die Massenzunahme, indem
er die Loslichkeit bzw. Diffusion von Sauerstoff in der Legierung steigert. Ahnliches wird
auch in den stark reduzierenden Atmosphiren wie z.B. Ar-4%H,-2%H,0 beobachtet. Hier
wichst AlbO; aufgrund des geringeren Sauerstoffangebots zwar langsamer, die innere
Oxidation von Yttrium ist aufgrund der Wasserstoffeffekte dafiir umso mehr ausgeprigt. Eine
weitere bemerkenswerte Beobachtung besteht darin, dass in den Wasserdampfatmosphéren,
denen noch Wasserstoff zugegeben wurde, die freistehenden MCrAlY-Schichten zu
Blasenbildung im Materialinneren tendieren. Allem Anschein nach, ist die Rekombination
von gelostem Wasserstoff an den Defektstellen im Material fiir den Druckaufbau in den
Blasen verantwortlich. Geeignete Mafinahmen gegen die Schidigung wiren die Auswahl
eines Coatings mit geringerer Wasserstoffloslichkeit und hoheren Festigkeitskennwerten oder
der Einsatz eines Beschichtungsverfahrens, bei dem weniger Defekte in das Material
eingebracht werden. FEine geeignete MafBnahme wire auch die Reduktion des
Yttriumreservoirs in der Haftvermittlerschicht, weil Al,O; seine guten Barriereeigenschaften

gegen Wasserstoff durch Einbau groBer Anteile yttriumreicher Oxidphasen verliert.



Abstract

In the present study the influence of the bond coat composition on the lifetime of thermal
barrier coatings during thermal cycling was investigated. The knowledge, that the reactive
elements (RE), which are essential for the improvement of the oxide scale adhesion, are
“lost”, during the bond coat processing, made it necessary to investigate systematically the

influence of the different manufacturing stages on the RE distribution.

After VPS (vacuum plasma spraying) with a high oxygen partial pressure in the spraying
chamber, the reactive elements in the NiCoCrAl-coating were tied up in oxide precipitates,
and thus their beneficial effect on the scale adhesion was inhibited. Another important
observation is that the RE’s are depleted during the bondcoat vacuum heat-treatment. The
degree of Y-depletion depends not only on the Y-reservoir in the coating (Y-content and

thickness) but also on the heat-treatment parameters, such as vacuum quality and temperature.

A thin, dense alumina oxide scale with a smooth interface between bond coat and TGO
doesn’t necessary lead to a lifetime extension of the EB-PVD TBC’s. TBC’s with such oxide
morphology typically failed due to crack formation and propagation along the interface
between the TGO and the bondcoat. By addition of zirconium it was possible to shift the
failure initiation from the interface TGO/bondcoat to the interface TBC/TGO, which can
apparently accommodate more thermal strain energy before failure. The shift of the failure
location was achieved by a change of the oxide morphology, which mainly relies on adjusting
a non-even wavy interface between the TGO and the bond coat and formation of defected

oxide layers.

In contrast, a defected oxide scale with a high growth rate shortened the life time of APS-
TBC’s. Porosity and spinel formation weakened the mechanical integrity of the oxide scale,
and facilitated the crack formation and propagation of the already existing cracks. The
potential to improve lifetimes of APS-TBC’s should arise from an adjustment of optimal
interface roughness between TBC and bond coat, a TBC morphology with defect
perpendicular to the crack propagation direction, formation of oxide scales with a low defect

density and growth rate, “strong” interface between bond coat and oxide.



Additionally the influence of water vapour-containing and reducing, water vapour/hydrogen-
atmospheres, as may prevail in power generation systems with CO, separation, on the
oxidation behaviour of MCrAlY alloys was investigated. In water vapour containing
atmospheres the hydrogen increases the weight gain by increasing the solubility and
diffusivity of oxygen in the alloy. Similar observations were made in strongly reducing
atmospheres (e.g. Ar-4%H,-2%H;0). In this case the alumina growth rate was decreased, but
the internal oxidation of yttrium due to hydrogen effect was even more pronounced. Another
important observation was the tendency of freestanding MCrAlY coatings to blister when
exposed in water vapour containing atmospheres with hydrogen additions. It seems that
recombination of solute hydrogen at defects in the material interior is responsible for a
pressure build-up in the blisters. Suitable measures to prevent hydrogen-induced damage
would be a choice of material with low hydrogen solubility, high mechanical strength or
application of a coating technology, which introduces fewer defects in the coating. An
alternative measure would be a reduction of the yttrium reservoir in the coating because
barrier properties of alumina scales against hydrogen are deteriorated by precipitation of

yttrium-rich oxide phases in the TGO.
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EINLEITUNG

1. Einleitung

Bis zum Jahr 2030 wird sich der weltweite Energieverbrauch voraussichtlich um 60% erhdhen [1].
Die Schwellen- und Entwicklungsldnder werden im Zuge der weiteren industriellen Entwicklung
und Armutsbekédmpfung die groBite Nachfragesteigerung verzeichnen. In den Industrielédndern wird
der Bedarf trotz der erzielten Einsparungen durch eine effizientere Nutzung der Energie unverindert
hoch bleiben. Die moderne Industriegesellschaft wird sich in Zukunft der Herausforderung stellen
miissen, den steigenden Energiebedarf ohne Schéden fiir die menschliche Gesundheit und ohne
gravierende Umweltbelastung zu befriedigen. Daraus ergibt sich fiir Kraftwerkhersteller die
Notwendigkeit, Anlagen mit einem moglichst hohen Wirkungsgrad, d.h. niedrigem spezifischen
Brennstoffverbrauch und geringen Emissionen zu konzipieren. Um dieses Ziel zu realisieren,
werden unter anderem hohere Prozesstemperaturen bei gleichzeitigem Einsatz moglichst kosten-
giinstiger Werkstoffe bei hinreichender Verfiigbarkeit der Anlagen angestrebt. Die Wirkungsgrad-

steigerungen werden dabei erreichbar durch:

. Verbesserung des nutzbaren Temperaturgefilles
. Anniherung des realen Prozesses an den Carnot-Prozess
. Verbesserung der technischen Umsetzung.

Vor dem Hintergrund der Verpflichtung der Bundesrepublik im Rahmen des Kyoto-Protokolls bis
zum Jahr 2008/2012 die Emission der Treibhausgase um 21% zu vermindern, riicken
erdgasbefeuerte Gasturbinen aufgrund ihrer Umweltfreundlichkeit immer mehr in den Vordergrund
des offentlichen Interesses. Gravierende 6kologische und 6konomische Vorteile ergeben sich, wenn
erdgasgefeuerte Gasturbinen in Kombination mit Dampfturbinen zur Energieerzeugung genutzt
werden (Abbildung 1). Dieser sogenannte GuD-Prozess zeichnet sich im Vergleich zum
konventionellen Kohle-Dampfkraftwerk durch einen hohen Wirkungsgrad und geringe spezifische

CO;-Emission aus [2].

Der einfache offene Gasturbinenprozess besteht aus der Verdichtung, Erwédrmung und
anschlieBender Entspannung des Arbeitsmediums. Der Wirkungsgrad hingt mafB3geblich von der

Turbineneintrittstemperatur und dem Druckverhiltnis der Verbrennungsluft ab [3] (1).
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Mo = =1+ (1)

Moderne Anlagen haben Turbineneintrittstemperaturen von 1200°C und Druckverhiltnisse von bis
zu 30:1. Sie erreichen damit elektrische Wirkungsgrade von bis zu 43% und exergetische
Wirkungsgrade von bis zu 75%. Die sehr hohen Wirkungsgrade lassen sich auf die Steigerung des
Druckverhiltnisses und die Anhebung der Turbineneintrittstemperatur zuriickfithren [2]. Die
Erhohung der Turbineneintrittstemperatur ist im Wesentlichen durch verbesserte Kiihimethoden
und den Einsatz von Hochtemperaturwerkstoffen mit keramischen Wéarmeddmmschichten moglich.
Von 1975 bis heute konnte die Gaseintrittstemperatur von etwa 750°C auf etwa 1200°C bis 1300°C

angehoben werden.

Schalldampfer
L f-l-rl pS Tﬁ
uftfilter — O,
QVAHK = Z__G‘ QH
Pl T, P | T,
G
f Q\.r.ax
--------- ®
p. T. s T3
Gas/Ol

Abbildung 1: Gasturbinenheizkraftwerk mit Abhitzekessel [2]

Seit der Einfithrung gerichtet erstarrter und einkristalliner Superlegierungen scheint das Potential
fir eine weitere Steigerung der Gaseintrittstemperatur durch die Weiterentwicklung der
Superlegierungen weitgehend ausgereizt zu sein. Zukiinftiges Steigerungspotential liegt im
wesentlichem im Einsatz optimierter Kiihltechniken sowie verbesserter Korrosionsschutz- und

Wirmedammschichten.

Keramische Wirmeddmmschichten weisen eine besonders niedrige Wéarmleitfahigkeit auf und
konnen somit metallische Komponenten vom Heilgasstrom in der Gasturbine abschirmen. Durch
ihren Einsatz und die gleichzeitige interne Kiihlung der darunterliegenden Superlegierung ist eine

Senkung der Oberflichentemperatur der Superlegierung von 100 bis 300°C moglich [4]. Moderne
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Gasturbinen konnen dadurch bei Temperaturen oberhalb der Schmelztemperatur (1300°C) der
Superlegierung betrieben werden. Zudem wird durch die Reduktion der Metalltemperatur die

Standzeit einzelner Turbinenkomponenten erheblich erhoht.

Die Vorteile der Wirmedimmung durch diinne keramische Schichten lassen sich wie folgt
zusammenfassen:

e Steigerung der Gaseintrittstemperatur

e Reduktion des Kiihlluftbedarfs

e Reduktion der mittleren Substrattemperatur.

Die eingesetzten Wiarmeddmmschichtsysteme entsprechen einem Vierschichtsystem bestehend aus
einer Superlegierung, einer Korrosionsschutz- bzw. Haftvermittlerschicht, dem sogenannten
Bondcoat (BC: BondCoat), dem thermisch aufgewachsenen Oxid (TGO: Thermally Grown Oxide)
und einer keramischen Wirmeddammschicht (TBC: Thermal Barrier Coating). Die Bondcoats
iibernehmen dabei zwei Funktionen. Zum einen bieten sie der Superlegierung ausreichenden
Oxidationsschutz und zum anderen gewdhrleisten sie die Anbindung des Substrats an die
Wirmeddmmschicht. Als BC kommen in der Praxis MCrAlY-Schichten (M=Ni, NiCo, Co) oder
Diffusionsschichten (PtAl) zum FEinsatz. Yttrium teilstabilisiertes Zirkonoxid hat sich als
keramische Wirmeddmmschicht in den letzten Jahrzehnten sehr gut bewihrt. Es weist viele
vorteilhafte Eigenschaften wie z.B. eine niedrige Wirmeleitfihigkeit, einen hohen
Wirmeausdehnungskoeffizienten und eine niedrige Dichte auf [4]. In der Praxis haben sich bei der
Herstellung von Wirmeddmmschichten zwei Verfahren etabliert: das atmosphérische

Plasmaspritzen und das Elektronenstrahlaufdampfen.

Die Struktur eines aus zwei metallischen und zwei keramischen Lagen bestehenden
Wirmedammschichtsystems ist sehr komplex, da jede Lage ausgesprochen unterschiedliche
physikalische, mechanische und thermische Eigenschaften aufweist. Die mit Warmeddmmschichten
beschichteten Komponenten miissen extremen Temperaturen, thermischer Zyklierung sowie hohen
mechanischen Spannungen iiber die Lebensdauer von bis zu 30000 h standhalten. Obwohl die
Einsatzhiufigkeit und -felder fir Wiarmedammschichten in den letzten Dekaden stark zunahmen,
war das vorzeitige Versagen von Wirmeddammschichten wihrend des Betriebs die vorrangige Sorge
der Gasturbinenbetreiber. Dadurch haben sich die Verbreitung und der Einsatz von
Wirmedimmschichten verlangsamt. Die Mechanismen, die zum Versagen der Wirmedimmschicht

fuhren, sind vielfiltig. Die wichtigsten Einflussfaktoren sind: thermisch induzierte Spannungen
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aufgrund der unterschiedlichen Wirmeausdehnungskoeffizienten, die Oxidation von Metall, die
sich kontinuierlich verdndernden Zusammensetzungen und Mikrostrukturen, Grenzflichen-

morphologien und die Eigenschaften des Warmeddmmschichtsystems.

Es herrscht Einigkeit in der Fachwelt, dass ein Grundverstiandnis iiber Warmeddmmschichtsysteme
und deren Versagen gewonnen werden muss, um das volle Potential zu realisieren. Obwohl
Wirmedammschichtsysteme durch ein kompliziertes Zusammenspiel unterschiedlicher Phinomene
wie Oxidation, Diffusion, Phasenumwandlung, elastische und plastische Verformung, Kriechen,
Wirmeausdehnung, Wirmeleitung, Strahlung, Risse, Ermiidung und Sintern gekennzeichnet sind,
wird das Versagen der Wiarmeddmmschichten maBgeblich von den Oxidationsvorgingen in dem

darunter liegenden Bondcoat bestimmt.

Aus einer Vielzahl von Untersuchungen geht hervor, dass die Oxidwachstumsrate und/oder die
Haftung von mehreren Faktoren beeinflusst werden:
= Zusammensetzung der Haftvermittlerschicht (Konzentration von Cr, Al, Co)
=  Spurenelemente in der Haftvermittlerschicht (reaktive Elemente: Y, Zr, Hf etc.; oder
Verunreinigungen)
= Herstellung der Haftvermittlerschicht (Herstellungsverfahren, Wiarmebehandlung, Glittung

etc.)

Fiir die Optimierung der MCrAlY-Schichten ist es daher unerlisslich, die Einfliisse dieser einzelnen
Faktoren auf die Lebensdauer wihrend der zyklischen Temperaturbelastung zu kennen und deren

Wirkungsweise zu klédren.
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2. Theorie und Kenntnisstand

2.1. Wirmedammschichtsysteme

In den 70er Jahren wurden Wirmedammschichten zundchst in der Brennkammer und den
heiBgasfithrenden Bereichen eingesetzt, da die mechanischen Beanspruchungen dort niedrig und die
vorliegenden Geometrien der Bauteile besser zu beschichten waren. Erst in letzter Zeit werden die
ersten Reihen der Gasturbinenleit- und -laufschaufeln aufler mit einer Oxidationsschutzschicht
zusétzlich mit einer keramischen Wirmeddmmschicht versehen. Als Keramikwerkstoff hat sich
Zirkonoxid durchgesetzt, das in der Regel mit ca. 7Gew.-% Yttriumoxid teilstablisiert zur
Anwendung kommt. Durch den Einsatz einer keramischen Wairmeddmmschicht konnte die
Substrattemperatur um 100-300°C reduziert werden, so dass sich aufgrund der inneren Kiihlung ein

Temperaturgradient iiber den Querschnitt der Turbinenschaufel einstellt [5] (Abbildung 2).
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Abbildung 2: Temperaturverlauf einer innengekiihlten Turbinenschaufel mit einer Wirmedimmschicht

Ein Wirmedidmmschichtsystem auf einer Gasturbinenschaufel ist ein Vierschichtsystem bestehend
aus dem Substratwerkstoff, meist eine auf Nickel basierende Superlegierung, einer Haftvermittler-
und Oxidationsschutzschicht, dem thermisch aufgewachsenen Oxid und einer keramischen
Deckschicht. Die thermisch gewachsene Oxidschicht beeinflusst die Lebensdauer des

Wirmedimmschichtsystems entscheidend [6, 7].
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2.1.1 Substratwerkstoffe

Die Turbinenschaufeln sind sowohl in Flugturbinen als auch in stationdren Gasturbinen die
kritischen Komponenten. Die erreichbaren Wirkungsgrade stehen in Verbindung mit der Fihigkeit
der eingesetzten Materialien, den immer hoher werdenden Betriebstemperaturen standzuhalten. Die
im Laufe der letzten 25 Jahre erzielten Fortschritte hinsichtlich der maximalen Einsatztemperaturen
beruhen im Wesentlichen auf verbesserten Legierungszusammensetzungen, aber auch auf der
Einfilhrung von gerichtet erstarrten und einkristallinen Nickel-Basis-Legierungen [8]. Um
bestimmte spezifische FEigenschaften wie Hochtemperaturfestigkeit, Duktilitdt, Oxidations-
bestindigkeit, Bestindigkeit gegen Hochtemperaturkorrosion, Giessbarkeit usw. zu steigern,
werden den Nickel-Basis-Legierungen eine Vielzahl von unterschiedlichen Elementen zulegiert [9].
Im Betrieb bei hohen Temperaturen kommt es aufgrund unterschiedlicher Konzentrationen
einzelner Elemente zur Interdiffusion zwischen Substrat und Bondcoat. Die aus dem Substrat
diffundierenden Elemente werden zum Teil in die TGO und TBC eingebunden und konnen somit

einen Einfluss auf das Versagen des Warmeddmmschichtsystems haben [10].

2.1.2 Bondcoat und TGO

Die Haftvermittlerschicht auch Bondcoat genannt ist eine 75-200um dicke, oxidationsbesténdige
metallische Schicht, die das Versagen der Wiarmeddammschicht essentiell bestimmt. Zum Einsatz
kommen zwei unterschiedliche Haftvermittlerschichttypen [10, 11]:
e Auflageschichten, meistens MCrAlY (M: Ni, NiCo, Co), hergestellt durch Plasmaspritzen
oder Elektronenstrahlaufdampfen
e Diffusionsschichten (meistens PtAl) aufgebracht durch galvanische Abscheidung in

Kombination mit Packzementierverfahren oder CVD (Chemical Vapour Deposition)

Die MCrAlY-Schichten wurden zunichst als reine Korrosionsschutzschichten entwickelt und erst
spéter wurde deren Einsatzfeld durch die Einfiihrung von Warmeddmmschichten um die Funktion
als Haftvermittlerschicht erweitert. Die Herstellung von MCrAlY-Schichten erfolgt meistens durch
Niederdruck- bzw. Vakuumplasmaspritzverfahren. Darauf folgt eine Wirmebehandlungsstufe, die
in erster Linie der Verdichtung und moglichst guter Anbindung des beschichteten Materials an das
Substrat dient. Die Korrosionsschutzwirkung beruht im Wesentlichen auf der Ausbildung einer

moglichst diinnen defektfreien 0—Al,O3-Schicht. Die MCrAlY-Schichten bilden in der Regel eine

6
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zweiphasige Mikrostruktur aus, mit dem aluminiumreichen B-NiAl eingebettet in eine 7y-Ni-
Mischkristallmatrix. Das -NiAl dient dabei als Reservoir fiir das oxidschichtbildende Element Al
und 16st sich mit zunehmender Auslagerungszeit immer mehr auf. Yttrium sowie andere sogenannte
reaktive Elemente (RE) werden in dem Matrixmaterial nur in geringen Mengen geldst und scheiden
sich meistens an den Korngrenzen als intermetallische Phasen (Ni,Al)sY, CosY oder CosY aus [12].
Die Zugabe von Yttrium ist notwendig, um die Oxidationsbestdndigkeit der MCrAlY-Schichten,
insbesondere die Aluminiumoxidschichthaftung zu verbessern. Neben diesen zwei Phasen treten
auch abhéngig von der Zusammensetzung die a-Cr, y’-Ni3Al oder die o-Phase auf. a-Cr bildet sich,
wenn die Loslichkeitsgrenze von Cr in y-Ni(Co,Cr,Al) iiberschritten ist [13]. Bei der Zugabe von
Re neigen die MCrAlY-Legierungen dazu, die o-(Cr,Mo)(Ni,Co)-Phase zu bilden [14]. Das

Rhenium substituiert dann im Gitter der o-Phase die Chromatome.

2.1.3 Wirmediammschicht

Die auf Zirkoniumdioxid basierenden Wirmedammschichten finden hiufig Verwendung in der
Gasturbine. Die Vorteile gegeniiber anderen keramischen Werkstoffen ergeben sich aus folgenden
chemischen und physikalischen Eigenschaften [4, 5]:
e Niedrige Wirmeleitfahigkeit (~2,3 W-m™-K™ bei 1000 °C fiir Vollkeramik)
e Grofler Wirmeausdehnungskoeffizient (~11 x 10° OC’l) nahe dem der Metalle, was die sich
entwickelnden thermischen Spannungen mildert
e Niedrige Steifigkeit von der Schichtstruktur (~50 GPa); durch geeignete Wahl der
Beschichtungsparameter lésst sich die Mikro- und Defektstruktur der Wéarmeddmmschichten
einstellen, was die mechanischen und physikalischen Eigenschaften derselben stark
beeinflusst. Durch Einbringen von Defekten wie Poren und Risse nimmt die Vertriglichkeit
der Wirmeddmmschicht gegeniiber den sich entwickelnden Dehnungen zu, was die
Spannungen im System weiter abmildert
e Niedrige Dichte (~6,4 grem™); wichtig bei der Beriicksichtigung zentrifugaler Belastungen
auf die schnell rotierenden Bauteile
e Hohe Hirte (~14 GPa) und damit hohe Widerstandsfiahigkeit gegen Erosion

¢ Hohe Schmelztemperatur (~2700°C); passend fiir Hochtemperaturanwendungen.

Bei Raumtemperatur besitzt das Zirkonoxid die monokline Kristallstruktur und wird auch
Baddeleyit genannt. Zirkonoxid verdndert beim Erhitzen bzw. Abkiihlen seine Morphologie und

besitzt zwei Hochtemperaturmodifikationen, die tetragonale und kubische.
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Beim Phaseniibergang tetragonal—»monoklin kommt es zu einer Volumenzunahme von 3-5%,
weshalb es nicht moglich ist, reines Zirkoniumdioxid als Warmeddmmschicht zu nutzen, da es beim
Abkiihlen Risse bilden wiirde. Durch Zugabe geeigneter Stabilisatorzusitze in Form anderer
Metalloxide (CaO, MgO, Y,03 oder CeO) gelingt es, die tetragonale bzw. die kubische Phase bis
hin zur Raumtemperatur metastabil zu erhalten bzw. zu stabilisieren [15]. Abhingig vom Anteil der
Stabilisatorzusitze konnen bestimmte metastabile Zustinde des Zirkoniumdioxids mit bestimmten
chemischen und physikalischen Eigenschaften eingestellt werden. Durch Zugabe von 7-8 Gew.-%
Y,03 wird die sogenannte t’-Phase stabilisiert. Diese hat sich als besonders geeignet fiir den Einsatz
als Wirmeddammschicht erwiesen, da sie im Gegensatz zu der yttriumédrmeren (5,1 Gew.-%)
tetragonalen Phase nicht der martensitischen Umwandlung unterliegt und somit die Phasenstabilitit

bis zu hohen Temperaturen erhalten bleibt [4, 15, 16].

Obwohl es eine Vielzahl an Beschichtungsverfahren zur Abscheidung keramischer Deckschichten
gibt, haben die folgenden zwei Verfahren die grof3te Bedeutung [17, 18]:

* Atmosphirisches Plasmaspritzen (APS: Air Plasma Spraying)

¢ Elektronenstrahlaufdampfung (EB-PVD: Electron Beam Physical Vapour Deposition)
Beide Verfahren erzeugen eine spezifische Mikrostruktur in der Wiarmeddmmschicht mit

bestimmten Eigenschaften, die im Folgenden niher diskutiert werden (Abbildung 3).
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Abbildung 3: Mikrostruktur von Wirmediammschichten hergestellt durch unterschiedliche Verfahren
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APS-Wirmeddmmschichten

Beim Plasmaspritzen wird die zum Aufschmelzen des Spritzwerkstoffes notwendige Energie durch
ein Plasma eingeleitet. Eine wassergekiihlte Wolframkathode und eine ringférmige Kupferanode,
die ebenfalls intensiv gekiihlt wird, sind an eine Gleichstromquelle angeschlossen. Zwischen
Kathode und Anode wird ein Lichtbogen geziindet und anschlieBend ein Plasmagas unter hohem
Druck eingeblasen. Das Gasgemisch heizt sich auf (15000 bis 20000 K) und stromt mit hoher
Geschwindigkeit (etwa 300-700 m/s) durch die ringformig ausgebildete Anode in die umgebende
Atmosphire. Der pulverformige Beschichtungswerkstoff wird mittels eines Trdgergases iiber
Zufiihrkanile in den Plasmastrahl eingebracht, dort aufgeschmolzen und mit hoher Geschwindigkeit

auf das Substrat geschleudert (Abbildung 4) [19].

Anode Pulver

Substrat

Gaseinlass Kathode

Abbildung 4: Schematische Darstellung eines Plamaspritzprozesses

Die plasmagespritzten Wiarmeddmmschichten sind gekennzeichnet durch [20]:

e die lamellare Mikrostruktur mit vielen interlamellaren Grenzfldchen und Rissen parallel zu
der Metall-Keramik-Grenzflache
® 15-25 vol.-% starke Porositét

Diese besondere Mikrostruktur ist fiir die hohe Dehnungstoleranz und die niedrige
Wirmeleitfahigkeit verantwortlich (~0,8-1,7W-m'1-K'1). Die Grenzfldchenrauhigkeit zwischen der
Wirmeddmmschicht und dem Bondcoat, die zur Verbesserung der Haftung notwendig ist, fithrt zu
geometrisch bedingten ,out-of-plane Wachstums- und/oder themischen Spannungen, die
letztendlich zum Versagen des Wirmeddmmschichtsystems fithren. Die Vielseitigkeit und die
niedrige Kostenstruktur machen das Plasmaspritzen kommerziell sehr attraktiv. Viele Autoren

(Padture et al. [4], Schulz et al. [21]) berichten allerdings, dass die APS-Wérmeddmmschichten bei
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thermischer Zyklierung aufgrund der schnellen Ausbreitung der mikrostrukturellen Defekte parallel
zu der Grenzfldche und der Grenzfldchenrauhigkeit generell eine niedrigere Lebensdauer gegeniiber
EB-PVD-Wirmeddmmschichten haben. Insbesondere aufgrund der gegeniiber den EB-PVD-
Wirmeddammschichten niedrigeren ,,.Dehnungstoleranz® [21, 22] sind die APS-Wirmeddamm-
schichten nur fiir mechanisch weniger beanspruchte Bauteile in den Strahltriebwerken geeignet, wie
Brennkammern, Kraftstoffverdampfer, Flammenhalter fiir Nachbrenner oder Leitschaufeln. In den
industriellen Gasturbinen haben sich die APS-Wirmeddmmschichten hingegen unter anderem als
Beschichtung fiir die Laufschaufeln sehr gut bewihrt. Die Griinde hierfiir sind vor allem in
niedrigeren Einsatztemperaturen, kleineren Temperaturgradienten und einer geringeren Anzahl

thermischer Zyklen als bei Flugturbinen zu sehen.

EB-PVD-Wirmeddmmschichten

Bei diesem Verfahren wird ein Elektronenstrahl auf einen mit Wasser gekiihlten Kupfertiegel
gerichtet, in dem sich das zu verdampfende Material befindet (Abbildung 5). Durch
Elektronenbeschuss wird das Beschichtungsmaterial in die Dampfphase tiberfiihrt. Das in der
Dampfwolke befindliche Substrat wird gegebenenfalls rotiert und zur Einstellung der gewiinschten
Mikrostruktur aufgeheizt. Aufgrund des Temperaturunterschiedes von Wirmequelle und Substrat
kiihlt das Material ab und der Metalldampf schlidgt sich flichig auf dem Substrat nieder. Zur
Realisierung  von  EB-PVD-Systemen sind  Vakuumanlagen zur  Erzeugung von
Hochvakuumdriicken <10 mbar notwendig.
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Abbildung 5: Schema einer typischen EB-PVD-Beschichtungsanlage
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Im Gegensatz zu den APS-Wirmeddmmschichten wird die Bondcoat-Oberfliche vor der
Abscheidung der keramischen Deckschicht geglittet. Die Mikrostruktur der EB-PVD-

Deckschichten weist folgende spezifische Merkmale auf [23]:

e Diinne Zone mit gleichachsiger Kornstruktur von polykristallinem Yttrium stabilisierten
Zirkonoxid an der und in der Nihe der Metall-Keramik-Grenzflidche

e Darauf schlieft sich eine Region mit kolumnarer Kornstruktur an, die sich bis zu der
Oberfliche hin erstreckt

e Porositit in Nanometerbereich innerhalb einzelner Kolumnen

e Kanile senkrecht zur Metall-Keramik-Grenzfliche, die einzelne Kolumnen voneinander

trennen.

Die nicht zusammenhidngenden Kolumnen verleihen der Wirmeddmmschicht die notige
Dehnungstoleranz, weil sie den thermischen Spannungen durch Aufweiten der Kanile zwischen den
Kolumnen nachgeben kann. Die Wirmeleitfahigkeit (~1.5-2W-m™-K™") Iisst sich aufgrund der
Defektstruktur parallel zum Wirmefluss zwar nicht im gleichen Mafle wie bei APS-Schichten
reduzieren, dafiir weisen die abgeschiedenen Schichten eine glatte aerodynamische Oberfldche auf
[22]. Der Nachteil der hoheren Herstellungskosten im Vergleich zu APS wird bei bestimmten

Anwendungen durch die hohere Lebensdauer kompensiert [5, 21].

2.2. Versagen der Wirmedimmschichten

Eine akkurate Lebensdauervorhersage bzw. -verlingerung fiir ein Wirmeddmmschichtsystem ist
nur dann moglich, wenn die Natur des Versagens verstanden wird. Wihrend des Betriebs einer
Gasturbine werden mehrere miteinander verkniipfte zeit- und zyklusabhingige Phidnomene
aktiviert, die zur Schidigung und dem Versagen der Wirmeddmmschicht durch Abplatzung fiihren.
Die Wechselwirkung einer Vielzahl unterschiedlicher Degradationsmechanismen sowie
unterschiedliche Einsatzbedingungen verschiedener Wiarmeddmmschichtsysteme sind die
Hauptgriinde, warum die Versagensmechanismen in ihrer Ganzheit nicht komplett verstanden sind
(Abbildung 6). Doch ein allgemeines Verstindnis iiber Wiarmedammschichtversagensmechanismen

hat sich mittlerweile herauskristallisiert und wird im Folgenden diskutiert.
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Externe Belastung

Erosion, Sintern

N Verdichtung, Heillkorrosion
Phasentransformation
TGO Korrosion, Defekie
Ubergangsoxide, Spannungen
Béndesit Al-Verarmung, Stauchung (buckling)
g Kriechen, kritische Dicke
Substrat InterdifMusion

mechanische Wechselwirkung
Entstehung von Poren

Abbildung 6: Unterschiedliche Degradationsmechanismen einwirkend auf Wirmedimmschichten

2.2.1 Versagen durch Oxidation

Eine Vielzahl von Untersuchungen zu dem Versagen von Wirmeddmmschichten hat Einblicke auf
die grundlegenden Mechanismen ermoglicht, die die Lebensdauer der Proben einschrinken. Viele
der verschiedenen Versagensmechanismen finden ihre Ursache und die Triebkraft in der Oxidation
der Haftvermittlerschicht. Einer der groBen bis jetzt ungelosten Probleme bleibt aber, dass die
Lebensdauer der Wirmeddmmschichten eine relativ starke Streuung zeigt. Aufgrund hoher
Herstellungskosten von Gasturbinen besteht daher in der Industrie ein groBer Anreiz,
Lebensdauermodelle zu entwickeln, die die Vorhersage iiber die Lebensdauer der
Wirmedammschichten ermoglichen. Die meisten Modelle beruhen dabei auf dem Einsatz von zwei

Fehlerkriterien.

Das eine Kriterium basiert auf der Kombination von Temperatur und Zeit, die dann zu einer
kritischen Oxidschichtdicke fiithren, bei der das Versagen des gesamten Wirmedammschicht-
systems erfolgt. Dieser Ansatz wird verstidndlich vor dem Hintergrund, dass die in der Oxidschicht
gespeicherte elastische Energie linear mit der Dicke der Oxidschicht bzw. quadratisch mit den sich
entwickelnden Spannungen zunimmt [24]. Ab einem kritischen Wert iibersteigt die zur elastischen
Verformung benotigte Energie jenen Wert der ausreicht, neue Risse zu bilden oder bereits

bestehende weiter wachsen zu lassen.

Ein anderes Kriterium beruht darauf, dass durch Verarmung von Aluminium aufgrund von

Oxidschichtbildung die Aluminiumkonzentration unter einen bestimmten kritischen Wert fillt.

12
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Geschieht dies, so bilden sich statt Al,Os; andere wenig schiitzende Oxide wie nickel- und
kobalthaltige Spinelle [25-27]. Diese verursachen eine schnelle Oxidation der Legierung. Des
Weiteren ist die Bildung dieser Oxide mit einer Volumenzunahme verkniipft. Zudem haben diese
Oxide eine niedrige Bruchenergie, so dass hier bevorzugt neue Risse entstehen. Dieses Modell hat
sich fiir Korrosionsschutzschichten (,,Overlay-coatings®) bewihrt, hat sich allerdings als ungeeignet
fiir Warmeddammschichtsysteme erwiesen. Das Versagen der Wiarmeddmmschichten tritt zu einem
sehr frihen Zeitpunkt auf, wenn das Aluminiumreservoir durch Oxidations- und

Interdiffusionsvorgéinge bei weitem noch nicht vollstiandig aufgezehrt worden ist [6].

Auch die massive Bildung von Y3Al50,, oder Y,Os in der Oxidschicht bei iiberméBiger Dotierung
mit Yttrium (,,Overdoping™) kann negative Folgen auf die Oxidschichthaftung haben, weil die
strukturelle Integritit stark beeintrdchtigt wird und sich die Oxidation durch Bereitstellung von

schnellen Diffusionswegen lokal stark beschleunigen kann [28, 29].

Der vorherrschende Versagensmechanismus von EB-PVD-Wirmeddmmschichten ist durch das
lokale Ablosen der Oxidschicht an der Oxid-Metall-Grenzfliche, einem Aufbuckeln (,,buckling®)

bei weiterer Druckbelastung und letztlich der Abplatzung der Oxidschicht gekennzeichnet.

Das Versagen der APS-Wirmeddmmschichten wird von den Normalspannungen senkrecht zur
Grenzfliche BC/WDS ausgelost. Die Grenzfliche auf den BC-Bergen steht dann unter Zug,
wihrend in den Tallagen Druck vorherrscht. Mit wachsender Oxidschichtdicke nehmen die
Zugspannungen in den Bergregionen der Grenzfliche zu, was letztlich zur Rissbildung an der
Grenzflache Oxid/BC fiihrt. Ab einer gewissen Schichtdicke kommt es zu einer Spannungsumkehr
von Druck auf Zug in den Talbereichen der Wirmeddmmschicht [30]. Diese Spannungsumkehr
bewirkt Rissbildung in der Wirmeddmmschicht zwischen den BC-Bergen. Wachsen die

entstehenden Risse zusammen, so kommt es zu einer Ablosung der Wiarmedammschicht [4].

Oft wurde beobachtet, dass es wihrend der thermischen Zyklierung zu einer Aufrauhung der
Metall-Oxidschicht-Grenzfliche kommen kann. Zwei unterschiedliche Mechanismen konnten

identifiziert werden [6]:

e Ratcheting: Die wachsende Oxidschicht entwickelt durch laterales Wachstum hohe
Druckspannungen. Konnte sich das Oxid frei ausdehnen, wiirde es die Spannungen abbauen,

in dem es sich in die Linge ausdehnt. Da es jedoch an die Haftvermittlerschicht gebunden
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ist, verformt es sich wellenformig. Damit die Oxidschicht mit der Haftvermittlerschicht in
Kontakt bleiben kann, muss die Haftvermittlerschicht die Verformung des Oxids durch
Kriechen nachvollziehen. Das Oxid kann sich so in der Lidnge ausdehnen, behilt aber
aufgrund der guten Haftung den Kontakt zum Bondcoat bei. Das Ratcheting ist also ein
kontinuierlicher Prozess, weil Druckspannungen bei hohen Temperaturen durch laterales
Oxidwachstum fortwihrend aufgebaut werden, um dann durch Ratcheting relaxiert zu
werden. Ratcheting wurde bis jetzt nur bei den PtNiAl-Haftvermittlerschichten beobachtet

[31].

e Rumpling: Tritt nur bei PtNiAl-Schichten wihrend der zyklischen Temperaturbelastung auf
und ist auf volumetrische Anderungen in der Haftvermittlerschicht aufgrund der
Aluminiumverarmung zuriickzufithren. Durch Bereitstellung von Aluminium fiir den
Oxidschichtaufbau bzw. durch Interdiffusion mit dem Substrat verarmt die Schicht an B-
NiAl und wandelt sich zum Teil in y’-Ni3Al um. Die Anderung der Mikrostruktur bewirkt
eine VolumenvergroBerung und fiihrt dadurch zu einer lokalen Aufrauhung der Oberflidche
[32-34]. Der Rumpling-Effekt ist nur bei NiPtAl-Schichten wirksam. Daher existieren bis zu
diesem Zeitpunkt in der Literatur keine Berichte iiber &dhnliche Effekte bei MCrAlY-

Beschichtungen.

2.2.2 Sintern der keramischen Wirmedimmschicht

Das Sintern der keramischen Wirmeddmmschicht bei hohen Temperaturen fiihrt zu einer Reduktion
der Oberflidchenenergie durch Ausheilen der durch Herstellung eingebrachten Defekte [35, 36]. Die
Verdichtung hat zwei negative Folgen. Zum einen steigt die Steifigkeit der Wirmeddmmschicht,
gleichzeitig nimmt die Dehnungstoleranz ab. Zum anderen nimmt die Porositét ab, was zu einem
Anstieg der Wirmeleitfihigkeit fithrt. Beide Effekte beschleunigen das Versagen des

Wirmeddmmschichtsystems.

2.2.3 Schidigung durch Erosion

Erosion wird in einer Gasturbine durch feste Partikel im Gasstrom ausgelost. Diese Partikel geraten
auf vielfdltige Art und Weise in den Gasstrom. Zum einen konnen sie aus der Umgebung angesaugt

werden, sind Produkte des Verbrennungsprozesses oder stammen aus der Maschine selbst. Durch
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den Abtrag der Wirmeddmmschicht geht die Hitzeschutzwirkung verloren, was zu einer

Uberhitzung und nachfolgend zum Versagen des Bauteils fithren kann [37].

2.2.4 Schidigung durch Interdiffusion

Die strukturelle Stabilitdt von Haftvermittlerschichten ist ein entscheidender Faktor, wenn ihre
Schutzwirkung iiber lingere Zeitraume bei hohen Temperaturen beibehalten werden soll. Die
Degradation der Beschichtungen erfolgt nicht nur aufgrund der Ausbildung einer schiitzenden
Oxidschicht, sondern auch durch Interdiffusion mit dem Substrat. Die Diffusion von
Legierungselementen aus dem Substrat in die Haftvermittlerschicht und umgekehrt beeinflusst nicht
nur die Oxidationsbestindigkeit, sondern verdndert auch die Mikrostruktur der dufleren Zone der
Superlegierung, was eine Anderung der mechanischen Eigenschaften hervorrufen kann [10, 38]. So
konnte z.B. bei manchen MCrAlY-Legierungen mit hoher Cr-Aktivitit die Bildung geschlossener
Carbidsaume an der Grenzfliche zwischen Haftvermittlerschicht und Grundwerkstoff beobachtet
werden. Die nachfolgenden Temperaturinderungen im Rahmen zyklischer Oxidationsversuche
initiierten aufgrund der thermisch induzierten Spannungen Risse in der sproden Carbidphase, die
zur Ablosung der Haftvermittlerschicht vom Grundwerkstoff fiihrten. [39] Die Interdiffusion
zwischen der Haftvermittlerschicht und dem Substrat ist temperaturaktiviert und nimmt mit

steigenden Temperaturen zu.

2.3. Oxidationstheorie nach Wagner

In der Regel reagieren Metalle in Kontakt mit umgebender Gasatmosphire und bilden
thermodynamisch stabilere Verbindungen wie Oxide, Sulfide, Karbide, Nitride usw. Bei
Raumtemperatur laufen die entsprechenden Reaktionen langsam ab. Mit steigenden Temperaturen
nimmt allerdings die Reaktionsrate rapide zu, so dass der Widerstandsfdhigkeit der Metalle gegen
z.B. Oxidation bei technischen Anwendungen eine iiberragende Rolle zukommt. Die chemische

Reaktion von Metall M und Sauerstoffmolekiil O, kann dann wie folgt beschrieben werden (2):

M +[% joz - M0, @

Die treibende Kraft fiir die Metall-Sauerstoff-Reaktion ist die Anderung der Gibbs’schen freien

Energie (3):
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AG =AG, + RTIn K )

Dabei ist R die allgemeine Gaskonstante, T die Temperatur und K die Gleichgewichtskonstante.
Fiir den Fall des thermodynamische Gleichgewichts (AG=0) reduziert sich die Gleichung (3) zum
folgenden Ausdruck (4):

AG, =-RTInK )

Die freien Bildungsenthalpien der Oxide als Funktion der Temperatur werden normalerweise in
sogenannten Ellingham-Diagrammen zusammengefasst (Abbildung 7). Das Oxid mit geringerer

freier Bildungsenthalpie besitzt hohere thermodynamische Stabilitét [40].
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Abbildung 7: Ellingham-Diagramm

Im Falle der MCrAlY-Beschichtung wire Aluminiumoxid das stabilste Oxid. Fiir folgende
Reaktionsgleichung (5):
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2A1+ % 0, = AlL,0, (5)

ergibt sich dann die Gleichgewichtskonstante zu (6):

Ao

= 2Y3 6)
a/zu : pz)/zz (

Kombiniert man die Gleichung (3) mit der Gleichung (5) ldsst sich der Zersetzungsdruck, der

Sauerstoffpartialdruck, bei dem Metall und Oxid koexistieren, folgendermaB3en ausdriicken (7):

2/3
) 2AG,
=—22.ex 7
pO2 a;:/l'j p|: 3RT :| ( )

Durch Oxidationsvorgdnge wird das Aluminium aus dem Metall verbraucht, so dass die
Aluminiumaktivitit in der Legierung mit der Oxidationszeit abnimmt. Das Aluminiumoxid wird
sich bis zu dem Zeitpunkt bilden, bei dem die Aluminiumaktivitit soweit abgesunken ist, dass der
Sauerstoffpartialdruck an der Oxid-Metall-Grenzfliche zu dem Wert ansteigt, bei dem sich weitere,
weniger stabile Oxide der iibrigen Legierungsbestandteile bilden konnen. Zur Beschreibung der
Kinetik des Oxidationsprozesses wurden folgende Annahmen getroffen. Nach Ausbildung einer
kontinuierlichen Oxidschicht bestimmt die Diffusion von Reaktanten (Kationen und/oder Anionen)
durch das Oxid die Oxidwachstumsrate. Beide Gas-Oxid- und Oxid-Metall-Grenzflachen befinden
sich im thermodynamischen Gleichgewicht. Die Oxidschicht ist dicht, porenfrei und weicht nur
wenig von der Stochiometrie ab. Entsprechend dem 1. Fick’schen Gesetz ergibt sich der

Diffusionsstrom von Reaktanten (J;) zu (8) [40]

J =-D du;

i i dx (8)

Dabei ist D; der Diffusionskoeffizient und p; das chemische Potenzial vom Reaktant i.

Unter der Annahme, dass sich ein thermodynamisches Gleichgewicht auf beiden Grenzflichen

eingestellt hat, vereinfacht sich die Gleichung (7) zu (9):
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Ji=o——=D;" &)
Durch Integration erhilt man folgenden Ausdruck (10):
x=k, -1 (10)
Wobei k, die parabolische Oxidationskonstante wie folgt definiert ist (11):

k,=(@2D, -V, -(u-u) (1n

Da in den realen MCrAlY-Systemen (M: Fe, Ni, Co) experimentell die subparabolische
Zeitabhingigkeit (n<0.5) ermittelt wurde [39, 41], ist es sinnvoll die obige Gleichung (Gl.9)

allgemeiner zu formulieren (12):

x=k-t" (12)
Metall Oxid Gas
M MO 0O,
M = M?* + 2¢ M2+ + 2¢ + 1/20,=MO
oder oder
M+0%=MO+2e 1/20,+2e=0%*
aM =1 .. p02
s AGO .................. . 1 AG,?AO
(pOZ)M/MO = exp[MO} """"""" (aM)M/MO RS exp[
RT (p02 )4 2RT

Gesamtreaktion: 2M+0,=2MO

Abbildung 8: Schematische Darstellung des Oxidwachstumsprozesses nach dem Modell von Wagner [40]

2.4. Oxidwachstum auf MCrAlY-Schichten

Die langfristige Schutzwirkung der MCrAlY-Schichten beruht darauf, dass das Aluminiumreservoir
ausreichend ist, um eine schiitzende a-Al,O3; auszubilden. Wird eine kritische Al-Konzentration im

Laufe der Zeit durch Verarmung unterschritten, so konnen sich Oxide anderer Legierungselemente
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bilden. Nach Wagner lisst sich die Mindestkonzentration von Aluminium, die zum Ubergang von

der inneren zur dufleren Oxidation notwendig ist, wie folgt ermitteln (13) [40]:

: p

: D,V

N, =| B Ny Zon (13)
w 0 DV,

Dabei sind Dg und Dy die Diffusionskoeffizienten von Sauerstoff bzw. Aluminium in der
Legierung, No(s) die Sauerstoffloslichkeit in der Legierung, V., und V. das Molvolumen von
Metall bzw. Oxid und g* der kritische Wert fiir den Anteil von Oxid, ab dem der Ubergang von der
inneren zu der dufleren Oxidschichtbildung stattfinden soll (mit g=f(V,x/Vm)). Daraus ldsst sich
folgern, dass die zur Deckschichtbildung erforderliche Mindestkonzentration von Aluminium
verringert werden kann, entweder durch Reduktion von No® also niedrigerem po, oder niedrigerem
Do oder durch verstiarkten Diffusionsfluss von Aluminium nach auflen iiber Dy;. In einem Ni-Al-
System betrigt sie ungefihr 17 Gew.-% bei 900°C in Luft und nimmt mit steigenden Temperaturen

ab [40].

Chromzusitze in dem NiAl-System fordern die selektive Oxidation von Aluminium. Zum Beispiel
kann durch Chromzusitze im Bereich von 10 Gew.-% die Bildung &duBlerer Aluminiumoxid-
deckschichten auf Legierungen erreicht werden, die Aluminiumgehalte im Bereich von 5 Gew.-%
aufweisen. Da hohe Aluminiumgehalte im Allgemeinen zu Versprodung durch Bildung
intermetallischer Phasen beitragen, ermoglichte dieser Effekt die Entwicklung von duktileren

Legierungen und Schichten.

Damit die Effekte der Zusammensetzung auf die Oxidation besser iiberblickt werden konnen,
werden oft die empirisch ermittelten Daten in sogenannten Oxidkarten zusammengefasst. So zeigt
die Oxidkarte von NiCrAl drei unterschiedliche Regionen mit unterschiedlichem
Oxidationsverhalten (Abbildung 9):

I. NiO-Deckschicht + innere Oxidation von Al,O3/Cr,O3

II. Cr,0O3-Deckschicht + innere Oxidation von Al,O3

III. Al,O3-Deckschicht
Tatsdchlich treten im Ni-Cr-Al-System auch Mischoxide wie NiCrO4, NiCrOs;, NiCr,O4 oder
NiAl,O4 auf, so dass die Oxidkarten meistens die tatsichlichen Verhiltnisse nur vereinfacht

darstellen.
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Abbildung 9: Oxidkarte des Systems Ni-Cr-Al bei 1000°C [39]

Die oft praktizierte Zugabe von Kobalt wirkt sich nicht ummittelbar auf das Oxidationsverhalten
entsprechender Legierungssysteme aus. Vielmehr soll sie mechanische Eigenschaften (z.B. Kriech-
bestindigkeit) durch Anderung der Stapelfehlerenergie bzw. der Phasenzusammensetzung giinstig
beeinflussen. Die Zusidtze von Kobalt in y’-verfestigte Legierungen sollen so die Stapelfehler-
energie der y—Phase reduzieren. Dabei ist die Stapelfehlerenergie (eng. stacking fault energy (SFE))
von reinem Ni ungefihr 300 mJm™ und die von reinem Co nur 25 mJm™>. Die Reduktion der
Stapelfehlerenergie erhoht die Kriechbestindigkeit der y-Phase [42]. Aulerdem wird berichtet, dass
Co durch grofere Aluminiumloslichkeit in der y—Phase die Anteile von y’ reduziert und die von y
erhoht [43]. Dadurch sollte sich das y-Phasenfeld in Richtung der hoheren Aluminiumkonzentration
ausdehnen. Co soll auBerdem die Loslichkeit von Cr in y erhohen, wodurch die Anteile von a-Cr
und der topologisch dicht gepackten Phasen (TCP: topologically close packed) abnehmen sollten
[44].

Oft werden den MCrAlY-Legierungen geringe Zusétze an sauerstoffaffinen und chemisch aktiven
Elementen wie Yttrium zugegeben. Die Zugabe von diesen reaktiven Elementen ist unerlisslich,
weil sie die Schichthaftung erheblich verbessern. Wird Yttrium allerdings in grofleren Mengen
zulegiert, so bilden sich als zweite Phasen in der Oxidschicht verschiedene Yttriumaluminate
Y3Al501; (YAG: Yttrium-Aluminium-Granat), YAIO3; (YAP: Yttrium-Aluminium-Perovskit) und
Y4ALOy (YAM: Yttrium-Aluminium-Oxid monoklin). Diese konnen sich unter Umstinden
nachteilig auf die Schichthaftung auswirken, weil zusétzliche thermisch induzierte Spannungen
aufgrund der unterschiedlichen Wirmeausdehnungskoeffizienten von Al,O3 und Yttriumaluminat-
verbindungen eingeleitet werden, die zweiten Phasen zusitzliche Spannungskonzentrationsstellen
darstellen und sie auch den schnellen Transport von Sauerstoff durch die Oxidschicht beférdern. Zu

wenig Yttrium fiihrt zu einem schnellen Versagen der Oxidschicht durch Abplatzen. Dies macht

20



THEORIE UND KENNTNISSTAND

deutlich, wie wichtig es ist, die richtige Konzentration von Yttrium in der Beschichtung
einzustellen. Die Schwierigkeit besteht darin, dass die Yttriumkonzentration in der Schicht (typisch
im 0,1 Gew.-%-Bereich) oft grolen Schwankungen unterworfen ist. Die Schwankungen sind darauf
zuriickzufiihren, dass die komplizierte Herstellungskette von MCrAlY-Haftvermittlerschichten vom

Hersteller nur schwer zu kontrollieren ist und daher oft nicht reproduzierbar ablauft [45, 46].

Wihrend der Abscheidung durch Vakuumplasmaspritzen reagieren so das metallische Yttrium und
Aluminium im aufgeschmolzenen Pulvergut mit dem Restsauerstoff in der Vakuumkammer und
bilden Oxide, die in der Haftvermittlerschicht zwischen den einzelnen Auftragslagen fein verteilt
vorliegen. Damit liegt die Konzentration des frei verfiigbaren nicht gebundenen metallischen
Yttriums real weit unterhalb der nominellen Zusammensetzung. Als eine weitere Quelle fiir die
Yttriumverarmung konnte sich die Vakuumwirmebehandlung erweisen, die normalerweise im
Anschluss auf den Beschichtungsprozess durchgefithrt werden muss, um die gewiinschte

Mikrostruktur im Substrat einzustellen.

2.5. Einfluss der reaktiven Elemente

Fiir die Entwicklung von Hochtemperaturwerkstoffen ist das Verstidndnis tiber Diffusionsprozesse
in den Korrosionsprodukten notwendig. Die Zugabe von Dotierungselementen wie Cer, Lanthan,
Yttrium usw. fithrt zu einem verbesserten Korrosionswiderstand aufgrund der besseren
Oxidhaftung. Der sogenannte ,,Reactive Element Effect umfasst mehrere Phdnomene, die das
Verhalten und die Rolle des reaktiven Elementes bestimmen. Obwohl in der Wissenschafts-
gemeinde liber die Wirkungsweise der reaktiven Elemente immer noch kontrovers diskutiert wird,
wurden wihrend der letzten Dekaden erhebliche Fortschritte in Bezug auf das Verstidndnis des

Effekts gemacht. Im Folgenden wird dazu ein Uberblick gegeben.

2.5.1 Schwefel-Effekt

Der negative Effekt von Schwefel auf die Oxidschichthaftung, der oft an der Grenzfldche zwischen
Oxid und Metall segregiert und dort zum vorzeitigen Abplatzen der Oxidschicht fiihrt, wurde von
vielen Autoren untersucht [47-52]. Schwefel, der normalerweise als Verunreinigung in Metallen
vorliegt, scheidet sich an der Grenzfliche zwischen Oxid und Metall aus und schwicht deren

Bindung. Die reaktiven Elemente wirken diesem Mechanismus aufgrund der hohen chemischen
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Affinitdt zu Schwefel entgegen, indem sie schnell mit Schwefel reagieren und so seine Segregation

an der Grenzfldche verhindern [53, 54].

Mehrere Autoren haben in ihren Untersuchungen zeigen konnen, dass die Entschwefelung durch
Wasserstoffglithung oder schmelzmetallurgische Methoden die Oxidhaftung auf den
Superlegierungen deutlich verbessert [49-51, 55, 56]. Chemische Analysen haben ergeben, dass nur
die Konzentrationen von S und C durch Wasserstoffglithen beeinflusst wurden, so dass der Schluss
gezogen werden konnte, dass das vorzeitige Abplatzen der Oxidschichten durch die Wirkung dieser

beiden Elemente negativ beeinflusst wurde.

Andere Autoren haben angedeutet, dass auch andere Verunreinigungen wie C, N, O und Na eine
groB3e Rolle bei der Oxidhaftung spielen konnten [52, 57-59]. Kohlenstoff steht schon lange unter
Verdacht, eine gewichtige Rolle bei der Oxidhaftung zu spielen. Allerdings hat es sich als schwierig

herausgestellt, seinen Einfluss auf die Haftung eindeutig nachzuweisen [60].

2.5.2 Anderung des Oxidwachstumsmechanismus

Die "®O-Tracerversuche kombiniert mit SIMS oder NRA haben sich als eine verlissliche Methode
zur Identifizierung des Oxidschichtwachstumsmechanismus erwiesen. Die Tracer-Experimente an
verschiedenen  aluminiumoxidbildenden  Legierungen  zeigen einen  Wechsel  des
Oxidwachstumsmechanismus von dem kombinierten Beitrag von Sauerstoffanionen und
Aluminiumkationen fiir den Fall der Abwesenheit von reaktiven Elementen zur vorwiegenden
Sauerstoffdiffusion bei Vorhandensein von reaktiven Elementen [41, 61-65]. Eine Anderung des
Schichtwachstumsmechanismus geht mit der Anderung der Oxidschichtwachstumsrate und
-morphologie einher. Es sollte auch nicht unerwihnt bleiben, dass auch die Oxidschichthaftung
positiv beeinflusst werden sollte, weil die Leerstellenkondensation an der Oxid-Metall-Grenzfliche
fiir einen vorwiegend durch Sauerstoffanionendiffusion erfolgenden Oxidwachstum ausbleiben

sollte.

Ein wichtiger Aspekt ist, dass bei zu hoch gewihlten Konzentrationen von reaktiven Elementen
eine Erhohung der Oxidwachstumsrate auftritt, da die zunehmende innere Oxidation einen
zusitzlichen Massenzuwachs auslost und der Einbau von RE-Oxiden in die Oxidschicht die
Schichtwachstumsrate erhoht. Die RE-Oxide bieten namlich schnelle Diffusionswege fiir Sauerstoff

aufgrund der ausgeprigten Defektstruktur im Sauerstoffanionenuntergitter.
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In allen aluminiumoxidbildenden Legierungen fiihrt die Zugabe von reaktiven Elementen zu einer

Modifizierung der Schichtmikrostruktur von der globularen zu einer kolumnaren Struktur [66-68].

2.5.3 Anderung der Grenzflichenenergie

Theoretische Berechnungen [69-71] und experimentelle Studien [72, 73] deuten darauf hin, dass die
an den Grenzflichen segregierenden Elemente wie Schwefel oder Reaktivelemente die Grenz-
flichenenergien dndern konnen. Sie beeinflussen damit nicht nur die Haftung des Oxids, sondern
stabilisieren auch die Poren, die sich an der Oxid-Metall-Grenzfliche ausbilden. Eine Hypothese
besagt, dass eine ,,saubere” und porenfreie Metall-Oxid-Grenzfliche von sich aus eine starke
Bindung aufweist [50]. Die verbesserte Haftung miisste dann durch Entschweflung der Legierung
zu erreichen sein. Neue Untersuchungsergebnisse zeigen, dass entschwefelte nicht dotierte
Legierungen nicht an die Oxidhaftung der mit Reaktivelementen dotierten Gegenstiicken
heranreichen [73]. Deswegen kann die Hypothese iiber verbesserte chemische Bindung zwischen
Metall und Oxid durch eine Anderung der Grenzflichenenergie bei Zugabe von Yttrium nicht

vollstiandig ausgeschlossen werden.

2.5.4 Mechanical keying/pegging

Die Bildung von Oxidfingern (,,Oxide Pegs*) durch innere Oxidation der reaktiven Elementen unter
der Oxidschicht und die dadurch entstehende mechanische Verzahnung zwischen Metall und Oxid
wurde lange als der entscheidende Faktor gesehen, der die Oxidhaftung verbessert [28, 74].
Allerdings wurde die verbesserte Haftung auch bei den Legierungen beobachtet, die aufgrund
reduzierter Zugabe von reaktiven Elementen keine ,Pegs® ausbildeten [75, 76]. Auch die
Beobachtungen, dass ODS-Legierungen keine ,,Pegs* bilden und trotzdem gute Oxidschichthaftung
aufweisen [65], sprechen dafiir, dass die ,,Pegs® vielleicht vorteilhaft sind, aber nicht unbedingt

notwendig, um die Haftung zu verbessern.

2.5.5 Porenbildung an den Grenzflichen

Die Porenbildung an den Grenzflidchen reduziert den Kontakt zwischen Substrat und Oxidschicht

und ist in einigen Legierungssystemen, wie z.B. RE-freies NiAl, die primidre Ursache fiir
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Oxidschichtabplatzung [54, 77-80]. Wenn Poren und Hohlrdume durch den Kirkendall-Effekt unter
der Deckschicht oder durch Kondensation von Leerstellen entstehen, dann muss die Zugabe von
Reaktivelementen die relativen Diffusionsraten, die Leerstellenkonzentration oder eine anderes
Aspekt des Oxid-Metall-Systems dndern. Alternativ konnte Schwefel die Porenbildung durch
Segregation an Grenzfldchen beeinflussen und so die Wachstumsrate von Poren vergroBern [54,
58]. Wenn die reaktiven Elemente den Schwefel abbinden oder auf andere Weise dessen
Grenzflichensegregation verhindern, sollte die nachteilige Wirkung von Schwefel an der Metall-

Oxid-Grenzflidche verhindert werden.

Ein anderes Modell geht von der Vorstellung aus, dass verteilte RE-Oxide als Senken fiir
Leerstellen fungieren und so die Entstehung von Poren bzw. Hohlrdumen an den Grenzfliche

unterbinden [81-83].

2.5.6 Verformbarkeit des Oxids

Ein Anstieg der Verformbarkeit (Kriechen) bei Dotierung des Metalls mit Yttrium wurde aufgrund
der geringeren Korngrofien im Oxid angenommen. Die Kornstruktur des Oxids ist zwar gestreckt
lang gezogen, aber nicht merklich kleiner als die von Legierungen ohne Yttriumzugabe. Ferner
zeigten neueste Untersuchungen von feinkornigem Aluminiumoxid hoher Reinheit, dass die
Addition von Reaktivelementen eigentlich die Kriechfestigkeit erhoht [84]. Das mit RE dotierte

Oxid scheint demnach sogar widerstandsfihiger gegeniiber einer Verformung zu sein.

2.5.7 Dotierung des Oxids

Eine andere These besagt, dass die reaktiven Elemente die Oxidschicht dotieren und so die
Defektstruktur des Oxids beeinflussen [85]. Bis jetzt konnten zwei Dinge geklidrt werden. Zum
einen wird die Defektstruktur in erster Linie durch den Einbau von Kationen aus dem
Grundmaterial beeinflusst. Zum anderen ist die Loslichkeit der Reaktivelemente im Oxid so gering,
dass sie einen sehr geringen Einfluss auf die Defektstruktur ausiiben [86]. Die Reaktivelemente sind
hauptsichlich als eine zweite Phase bzw. Korngrenzenausscheidung vorzufinden aber nicht in

Losung [62].

24



THEORIE UND KENNTNISSTAND

2.6. Spannungsaufbau in den Oxidschichten

Der Aufbau und die Relaxation von Spannungen und die Fihigkeit der Legierungen, die
Oxidschicht auszuheilen, falls von Spannungen verursachte Risse oder Abplatzungen auftreten, sind
wichtige Gesichtspunkte in der Hochtemperaturoxidation von den Legierungen. Spannungen in der
Oxidschicht konnen vielfiltige Ursachen haben. Sie konnen natiirlich extern eingeleitet werden,
durch Krifte, die von auflen auf die oxidierende Komponente einwirken. Zusitzliche Spannungen
werden aber auch durch Oxidation selbst erzeugt, z.B. durch thermisch induzierte Spannungen und

Wachstumsspannungen.

2.6.1 Thermisch induzierte Spannungen

Aufgrund unterschiedlicher Wiarmeausdehnungskoeffizienten zwischen Metall und Oxid entstehen
bei Temperaturdnderungen Spannungen in den einzelnen Schichten. Die entstehende mittlere

Spannung in der Oxidschicht ldsst sich mit folgender Gleichung abschitzen (14) [87]:

fi(T) e, (T) -, (T)]- AT

1%
= ox 14
T h E_(T) 1-v. (14

ox

h, ET) 1-v,

s

Hierbei sind E und v der E-Modul bzw. die Querkontraktionszahl, o der Wérmeausdehnungs-
koeffizient, AT das Temperaturinkrement und h die Dicke. Die Indizes s und ox beziehen sich auf

das Substrat und die Oxidschicht.

Die unebenen Topographien realer Materialoberflichen fiihren zur Entstehung zusitzlicher
Spannungskomponenten, der sogenannten out-of-plane Spannungen, die senkrecht zur Oxid-Metall-
Grenzfliche wirken. Abhingig davon, ob die Oberfldche konvex bzw. konkav ist, bauen sich dann

entsprechend Zug- bzw. Druckspannungen auf [88].

2.6.2 Wachstumsspannungen

Der fritheste Versuch den Ursprung von intrinsischen Wachstumsspannungen zu beschreiben wurde

von Pilling und Bedworth unternommen. In ihrer Arbeit beschreiben sie die Umwandlung des
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Metallgitters in das Oxidgitter, die meistens iiber das so genannte Pilling-Bedworth-Verhiltnis
(PBR: Pilling Bedworth Ratio) eine Volumenidnderung einbezieht, [89]. Das Pilling-Bedworth-
Verhiltnis ist durch den Quotienten aus dem Volumen des gebildeten Oxids und dem Volumen des

konsumierten Metals gegeben. Zu unterscheiden sind dabei drei Fille (Abbildung 10) [90]:

1) PBR<I: porose, schlecht haftende Oxide
2) PBR>1 und <2: kompakte kontinuierliche schiitzende Oxidschichten
3) PBR>2 schlecht haftende abplatzende Oxidschichten

MgO
@ ALO,
(b) /rFeO
= AR B

)
N

FeO
(c)

Abbildung 10: Drei unterschiedliche Oxidformen abhiingig vom Volumenverhiltnis zwischen Metall und Oxid a)
Magnesium mit poroser Oxidschicht, b) Aluminium mit schiitzender, haftender und dichter Oxidschicht und c)
Eisen mit Wiistit, das von der Oberfliche abplatzt und schlechten Schutz bietet [90]

Das Oxidationsprodukt besitzt ein molares Volumen, das sich von dem des Metals unterscheidet.
Diese Volumenunterschiede verursachen eine isotrope Dehnung, die folgendermafen beschrieben

werden kann [89, 91] (15):

Eyr =w-A/PBR -1) (15)

Durch diese einfache Analyse lassen sich die Spannungen gut qualitativ abschitzen, insbesondere
ob sich Zug- oder Druckspannungen ausbilden. Allerdings werden sie oft tiberschitzt, so dass es oft
notwendig ist, diese durch einen empirischen Relaxationsfaktor @ auf ein realistisches Niveau zu

korrigieren.
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Dieses Modell setzt auBerdem voraus, dass nur die nach innen wachsenden Oxidschichten
Spannungen entwickeln konnen. Experimentell wurde aber nachgewiesen, dass auch andere durch
Kationendiffusion nach auflen wachsende Oxidschichten nicht vernachlidssigbare Spannungen
vorweisen konnen. Um diesem Sachverhalt gerecht zu werden, schlugen Rhines und Wolf vor, dass
neues Oxid aufgrund der gegenldufigen Diffusion der Kationen und Anionen auch an den
Korngrenzen entstehen kann [92]. Durch das laterale Oxidwachstum entstehen dann

Druckspannungen in der Oxidschicht.

Ein weiterer Beitrag zu den Wachstumsspannungen findet seine Ursache in der Epitaxie [93]. Das
Wachstum diinner Schichten auf dem Substrat geht generell mit der Inkompabilitdt von den beiden
Kristallgittern einher. Aufgrund der Gitterfehlanpassung entwickeln sich dabei Eigenspannungen an
der Metall-Oxid-Grenzfliche. Fiir dicke Oxidschichten (mehr als 1um) ist der Beitrag der Epitaxie

allerdings vernachléssigbar.

Die Wachstumsspannungen konnen aufgrund geometrischer Effekte beeinflusst werden. Abhingig
davon, wo sich das neue Oxid bildet und ob die Oberfldichen konvex oder konkav sind, bauen sich

Eigenspannungen mit unterschiedlichen Vorzeichen auf [88] (Abbildung 11).

Anionendiffusion Kationendiffusion
M M
Altes Oxid
I Ncucs Oxid

R/ x M y WM

!

Abbildung 11: Aufbau von Wachstumsspannungen bei Oxiden an gekriimmten Oberfléichen

Auch Phasenumwandlungen konnen durch Volumenidnderung zur Entstehung von
Wachstumsspannungen beitragen. So kann Aluminiumoxid in der Oxidschicht insbesondere fiir

T<1000°C in verschiedenen Modifikationen vorliegen, einer stabilen Phase a-Al,O3 und mehreren
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metastabilen Phasen y-Al,O3, 8-Al;0s. Korund kristallisiert im trigonalen System parallel (0001) in
Form von Tafeln und Rhomboedern. Die Struktur wird durch Sauerstoffebenen senkrecht zur c-
Achse gebildet. In der hexagonal dichtesten Packung sind 2/3 der Oktaederplitze durch Al besetzt;
die Koordinationszahl (KZ) des Aluminiums ist 6, die des Sauerstoffs 4 (verzerrtes Tetraeder).
Generell ist y-Al,O3 durch ein verzerrtes Spinellgitter mit kubisch dichter Packung und einer mehr
oder weniger stark fehlgeordneten Anionenpackung gekennzeichnet. In den Liicken der
Anionenpackung sind die Anionen statistisch verteilt, wobei wegen der Stochiometrie je
Elementarzelle 2% Kationenplitze unbesetzt bleiben [94, 95]. Unbesetzte Tetraederplitze bzw.
Oktaederplitze fiihren zu einer verringerten Dichte und zur Fihigkeit, Fremdionen einzulagern. 0-
Al,O3 geht aus y-Al,O3 durch Umordnung von Kationen auf die interstitiellen Gitterplitze des
Sauerstoffanionengitters hervor. Das Sauerstoffanionengitter wire von dieser Umordnung bis auf
kleinere homogene Gitterverzerrungen nicht beriihrt. In dem Anfangsstadium der Oxidation bilden
sich metastabile Phasen des Aluminiumoxids, die sich mit der Zeit in das thermodynamisch stabile
a-Al,O3 umwandeln. Die damit verbundene Volumenschrumpfung verursacht Zugspannungen und

Risse [55].
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3. Zielsetzung der Arbeit

Das Versagen der Wirmeddmmschichten wird in den meisten Literaturquellen mit der
Oxidschichtbildung korreliert. In der vorliegenden Arbeit wurden Einflisse der BC-
Zusammensetzung auf die  Oxidschichtbildung und somit die Lebensdauer der
Wirmedammschichten untersucht. Es ist aus der Literatur bekannt, dass das Wachstum und die
Morphologie der Oxidschicht nicht nur von der Zusammensetzung der Hauptelemente Ni, Co, Cr
und Al abhidngen, sondern auch stark durch die reaktiven Elemente beeinflusst werden [85, 96]. Die
geringen Zusitze von Reaktivelementen (z.B. Y) spielen eine entscheidende Rolle fiir die Haftung
von thermisch aufwachsenden Aluminiumoxidschichten (TGO) und somit fiir die TBC-
Lebensdauer. Als Problem hat sich in der Praxis herausgestellt, dass der Yttriumgehalt aufgrund der
sehr komplexen Herstellung von Wirmeddmmschichten erheblichen Schwankungen unterworfen

ist, was sich ummittelbar auf die Lebensdauer auswirkt.

Der Aluminiumgehalt hat auch einen Einfluss auf die Phasenzusammensetzung der
Haftvermittlerschicht. Insbesondere wihrend der Anfangsstadien der Oxidation entscheidet die
epitaktische Beziehung zwischen Metallgitter und Oxidgitter, welche Aluminiumoxidmodifikation
sich zuerst ausbildet. So entsteht auf B-NiAl zunichst die metastabile 0-Al,Os-Modifikation,
wihrend auf y-Ni(Co,Cr,Al) von Anfang an das stabile a-Al,O3 aufwichst. Mit der Zeit wird sich
das thermodynamisch stabile a-Al,O3 auch auf B-NiAl durchsetzen. Die damit verbundene
Volumenschrumpfung verursacht neben den Zugspannungen, die oft in der Rissbildung miinden,
auch den Einbau von Defekten (z.B. Poren, Leerstellen, Mischoxide mit YSZ etc.) in die
Oxidschicht. Die defektbehaftete Oxidmorphologie kann den Versagenszeitpunkt negativ
beeinflussen. Ein weiterer wichtiger Faktor, der die Oxidwachstumsrate bzw. die Haftung
beeinflusst, ist der Grundwerkstoff. Dieser kann nicht nur zu einer verinderten
Bondcoatzusammensetzung durch Interdiffusion fiihren, sondern hat aufgrund seiner mechanischen
und physikalischen Eigenschaften bei der Hochtemperaturauslagerung einen entscheidenden

Einfluss auf den Spannungszustand in der Oxidschicht [97].

Weil eine  Korrelation der Lebensdauer der  Wiarmeddimmschichten  mit  der
Bondcoatzusammensetzung/Gefiige aufgrund der Variation der Herstellungsparameter oft schwierig
ist, wurde in der vorliegenden Arbeit versucht, die herstellungsbedingten Einfliisse zu minimieren,
indem:

L. Ein Grundwerkstoff (IN738LC) verwendet wurde
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II. Pulver bei einem Hersteller bezogen wurde
III. Die Auftragung von der Haftvermittlerschicht bei einem Hersteller erfolgte
IV. Die gleichen Vorbehandlungsparameter zur Anwendung kamen (Wirmebehandlungs-

parameter: Vakuum, Temperatur; Oberflichenvorbehandlung usw.)

Um eventuelle Einfliisse des Grundwerkstoffs bzw. der Wiarmeddmmschicht auf das
Oxidationsverhalten des Bondcoats zu ermitteln, wurden auch Overlaycoatings und freistehende
Schichten untersucht. Die Vorteile des Einsatzes der freistehenden Schichten ergeben sich aus einer
genaueren Kontrolle der einzelnen Probenparameter, wie z.B. Rauhigkeit und/oder Dicke sowie der
Anwendbarkeit von experimentellen Methoden wie Thermogravimetrie, Sekundérneutralteilchen-
Massenspektrometrie (SNMS), Dilatometrie und Schichtanalyse mittels Massenspektrometrie mit

induktiv gekoppeltem Plasma. (ICP-MS: Inductively-Coupled-Plasma Mass-Spectrometry).

Obwohl es schon lange Zeit bekannt ist, dass die Zugabe von reaktiven Elementen (Y, Zr, La, Ce,
Hf etc.) das Oxidationsverhalten von MCrAl-Legierungen und -Schichten verbessert, sind bis jetzt
kaum Studien iiber Strategien zur Optimierung der Zugabe solcher Zusitze mit dem Ziel der
Entwicklung neuer Schichtzusammensetzungen mit der maximalen Komponentenlebensdauer unter

Beriicksichtigung von Schichtverdnderungen durch die einzelnen Herstellungsschritte vorhanden.

Eine Strategie konnte darin bestehen, die Beimengung von reaktiven Elementen richtig zu
»dosieren“, so dass die positiven Effekte der Zugabe wie z.B. Verbesserung der Adhésion erhalten

bleiben, wiihrend die schiadlichen Effekte wie starke interne Oxidation minimiert werden.

Eine andere Strategie konnte die Zugabe mehrerer reaktiver Elemente (z.B. Y und Zr) beinhalten.
Diese Strategie zielt erstens darauf ab, eine defektbehaftete Oxidschicht zu erhalten und zweitens
der Grenzfliche zwischen Oxid und Haftvermittlerschicht eine wellige Form zu verleihen. Ein
typischerweise an der Oxid-Metall-Grenzfliche verlaufender Riss wiirde stoppen, sobald er das
Druckspannungsfeld in den konkaven Regionen der welligen Grenzfliche erreicht. Verschiebt sich
das Versagen in die Oxidschicht, so sollte die defektbehaftete Oxidschicht die die Risse antreibende
Dehnungsenergie als Folge der thermisch induzierten und Wachstumsspannungen durch

Rissablenkung abbauen.

Frithere Untersuchungen an den mit Y und Zr dotierten FeCrAl-Modelllegierungen haben gezeigt,

dass nach Auslagerung das Zirkon in den Aluminiumoxidschichten in Form von ZrO,-Teilchen
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vorliegt. Dies hatte eine hohere Oxidwachstumsrate gegeniiber der Referenz-FeCrAlY-Legierung
ohne Zr zur Folge, fiihrte jedoch zu einer verbesserten Bestindigkeit der Oxidschicht gegen
Abplatzen im zyklischen Ofentest. Die Oxidation von FeCrAl(Y,Zr) durchliduft wihrend der
Auslagerung vier unterschiedliche Phasen (Abbildung 12).

Atmosphire Atmosphire
t, t,

/

Zr/Y- reiche Phase

FeCrAl(Y.Zr) FeCrAl(Y.Zr)

Atmosphire Atmosphire
t;

FeCrAl(Y.Zr) FeCrAl(Y.Zr)

Abbildung 12: Schematische Beschreibung des Oxidationsmechanismus in Zr- und Y-haltigen Legierungen

In aluminiumoxidbildenden Legierungen, die neben Yttrium, Zirkonium oder Hafnium enthalten,
tendieren diese Elemente aufgrund des niedrigen Zersetzungsdruckes bei Hochtemperatureinsatz zu
innerer Oxidation und bilden fein verteilte kleine Oxidausscheidungen unterhalb der a-Al,Os—
Schicht (t;) [98]. Bei weiterer Oxidationsbelastung werden die Ausscheidungen in die nach innen
wachsende Schicht eingeschlossen (t; und t3). Die Zr/Y-reiche Oxidphasen besitzen eine sehr gute
Sauerstoffionenleitfihigkeit und 16sen lokal ein schnelles nach innen gerichtetes Oxidwachstum
aus. Die Oxidation kann unter Umstidnden so rasant verlaufen, dass die Metallmatrixpartikel
teilweise eingeschlossen werden. Sobald das Y/Zr-Reservoir in der Legierung verbraucht ist, nimmt
die Oxidationsrate stark ab und gleicht sich der von undotiertem Aluminiumoxid an (t4). Das
Resultat des Zusatzes von Zirkonium oder Hafnium ist eine inhomogene defektbehaftete Al,Os-
Schicht, durchsetzt mit vielen anderen Oxidphasen, deren Grenzfliche zur Haftvermittlerschicht

eine erhebliche Welligkeit aufweist.

Eine weitere Fragestellung, die es im Rahmen dieser Arbeit zu beantworten galt war, ob die

Aluminiumkonzentration in der Schicht, die sich erheblich auf die Phasenzusammensetzung der
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Schicht und somit auf das Anfangsstadium der Oxidation auswirkt, sowie auch die Lebensdauer

beeinflusst.

Ausgehend von den bisherigen aus der Literatur bekannten Arbeiten, in denen oft starke
Schwankungen der ermittelten Lebensdauer der EB-PVD-Wirmediammschichtsysteme festgestellt
wurden, galt es weiterhin zu untersuchen, inwiefern die Herstellungsbedingungen die Effektivitit

der Reaktivelementzugabe beeinflussen.

Um alle diese Fragen beantworten zu konnen, wurden fiinf unterschiedliche Schichtzusammen-
setzungen entwickelt. Eine kommerziell erhiltliche NiCoCrAlY-Legierung wurde so modifiziert,
dass der eine Legierungstyp eine hohe Yttriumkonzentration enthielt, wéhrend der andere eine
niedrige aufwies. Bei der dritten Variante wurde dem yttriumreicheren NiCoCrAlY noch Zr
beigemischt. Die anderen beiden Varianten unterscheiden sich hinsichtlich  ihres
Aluminiumgehaltes. Die aluminiumirmere Variante sollte wihrend der Oxidation eine einphasige
Morphologie mit y-Ni-Mischkristall aufweisen, wihrend die aluminiumreichere Variante aus [-

NiAl bestehen sollte.

Im Rahmen der zyklischen und quasiisithermen Lebensdauerversuche wurde ermittelt, wie sich die
einzelnen modifizierten MCrAlY-Haftvermittlerschichten in einem EB-PVD-
Wirmeddmmschichtsystem auf die Lebensdauer auswirken. Ausgehend davon wurden die
herstellungsbedingten Parameter identifiziert, die das Reaktivelementreservoir und infolgedessen
das Oxidationsverhalten der Haftvermittlerschicht beeinflussen. Der Einfluss geometrischer
Faktoren (Probendicke, Oberfldchenrauhigkeit) sowie physikalischer FEigenschaften der
Haftvermittlerschicht (Wérmeausdehnungskoeffizient, Spannungen in der Oxidschicht) auf das
Oxidationsverhalten und folglich die Lebensdauer wurden ermittelt. Mogliche Implikationen beim
Einsatz der Haftvermittlerschicht in Wasserdampf/Wasserstoff-Atmosphidren wurden aufgezeigt.
Zuletzt wurden die Lebensdauern von APS-Wirmeddmmschichtsystemen experimentell ermittelt

und ein Vergleich mit dem EB-PVD-Wirmeddmmschichtsystem angestellt.
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4. Experimentelles

4.1.

Untersuchte Werkstoffe

Die untersuchten Materialien lassen sich in drei Gruppen unterteilen:

Freistehende MCrAlY-Schichten: zur Herstellung von freistehenden Schichten wurden

MCrAlY-Pulver mittels Vakuumplasmaspritzens auf eine Stahltrigerplatte aufgetragen. Die
Schichtdicke betrug ungefihr 3mm. Unter Einsatz funkenerosiver Verfahren wurden aus
dem Verbund MCrAlY-Proben mit den Abmessungen 10x10x2mm entnommen. Die Proben
wurden im Anschluss mit einer Bohrung mit einem Durchmesser von 2mm versehen.
AnschlieBend wurden die Proben auf die gewiinschte Dicke, meist 1,5 bzw. 0,2mm,
geschliffen. Die Oberflichenqualitit entsprach dem Schliff mit Schleifmittel der Kornung
P1200. Sollten die Proben mit SNMS untersucht werden, so wurde die Oberfliche
zusitzlich mit der 1pm-Diamantpaste poliert. Vor der Auslagerung wurden die Proben mit
Aceton und Ethanol gereinigt.

Overlaycoatings auf IN738LC: Overlaycoatings mit einer Dicke von 0,2mm wurden auf

5Smm dicke Platten aus IN738LC mittels Vakuumplasmaspritzens aufgetragen. Zur besseren
Haftung wurde die Oberfliche des Substrats durch Sandstrahlen aufgerauht. Nach der
Beschichtung wurde entsprechend der Vorschrift fiir IN738LC eine zweistufige
Vakuumwirmebehandlung (1. 1120°C/2h; 2. 845°C/24h) durchgefiihrt.

Wiirmeddmmschichtproben:  Als Probenform kamen bei APS-Wirmedimmschichten

zylindrische Proben mit einem Durchmesser von 10mm und 20mm Linge zum Einsatz. Bei
EB-PVD-Wirmeddmmschichten hatten die Zylinderproben ein Lange von 30mm und einen
Durchmesser von 10mm (Abbildung 13). Die Auftragung der MCrAlY-Haftvermittler-
schicht auf Zylinder aus IN738LC erfolgte mittels VPS. Die Haftvermittlerschichten des
Typs Gamma, Beta und Zr-mod. wurden dabei als zweilagige Schichten konzipiert, wobei
die untere Lage aus Low Y Material bestand, wihrend die obere Lage entsprechend die
HVS-Varianten Gamma, Beta oder Zr-mod. enthielt (Tabelle 1). Hierdurch wurde eine
bessere chemische Kompatibilitdt der &dufBeren Schicht mit dem Grundwerkstoff
gewihrleistet. Zusétzlich wurden Wiarmeddmmschichtproben mit Hf-mod. Bondcoatvariante
untersucht, die im Rahmen eines Vorgidngerprojekts umfangreich untersucht wurden. Vor
der Auftragung der Wiarmeddmmschicht wurde eine zweistufige Wirmebehandlung

entsprechend der Spezifikationen fiir den Grundwerkstoff IN738LC durchgefiihrt. Eine
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besondere Oberflichenvorbehandlung ~ vor  der  Abscheidung von  APS-
Wirmediammschichten war nicht nétig, da die zur guten Haftung notwendige Rauhigkeit
der MCrAlY-Schicht durch Einsatz der Pulver in geeigneter Korngrofle zustande kam. Vor
der Abscheidung der EB-PVD-Wirmedimmschichten wurden hingegen die Proben einem
Glittprozess unterzogen mit dem Zweck, die Rauhigkeit zu entfernen. Dies ist notwendig,
damit sich wihrend der Beschichtung die kolumnare dehnungstolerante Mikrostruktur
einstellt. Zudem sollen die out-of-plane Zugspannungen, die sich wihrend
Hochtemperaturauslagerung auf den Rauhigkeitsbergen einer rauhen Grenzfliche BC-
Wirmediammschicht entwickeln, vermieden werden. Die verwendeten EB-PVD- und APS-

Wirmedammschichten bestanden aus mit 6-8 Gew.-% teilstablisiertem ZrO,.

HYVS Variante Ni Co Cr Al Re Y Zr Hf Si
LowY Basis 25 17 10 1.4 0.3 0 0 0
HighY Basis 25 17 10 1.4 0.6 0 0 0
Gamma Basis 15 22 6 0 0.6 0 0 0

Beta Basis 8 0 20 0 0.6 0 0 0
Zr-mod. Basis 25 17 10 1.4 0.6 0.6 0 0
Hf-mod. Basis 20 17 11.5 0 0.6 0 0.3 0.28

Tabelle 1: Nominelle chemische Zusammensetzung der untersuchten MCrAlY-Haftvermittlerschichten (HVS)

4.2.

Abbildung 13: Makroaufnahme einer Wirmediammschichtprobe fiir zyklische und quasiisotherme
Oxidationsversuche

Oxidationsversuche

Durchgefiihrt wurden thermogravimetrische, isotherme und zyklische Oxidationsversuche bei

unterschiedlichen Temperaturen in unterschiedlichen Atmosphéren.
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Um bei freistehenden Schichten die Oxidationskinetik zu bestimmen, wurden thermogravimetrische
Versuche bei 1100°C durchgefiihrt. Zum Einsatz kam eine Thermowaage der Firma SETARAM
mit einer Genauigkeit von +0.4ug. Die Aufheiz- bzw. Abkiihlrate betrug 90 K/min.

Zyklische Oxidationsversuche wurden bei 1100°C und 1050°C durchgefiihrt. Jeder Zyklus bestand
aus einer Heizphase von 2 h gefolgt von einer Kiihlphase von 15 min, in der die Probe mit Pressluft
auf Raumtemperatur gekiihlt wurde. Zur optischen Priifung des Probenzustands bzw. Messung der

Massendnderung wurden die Versuche alle 36h unterbrochen.

4.3. Nachuntersuchungsverfahren

Zur  Analyse von oxidierten Proben  wurde eine  Vielzahl  unterschiedlicher
Nachuntersuchungsverfahren eingesetzt, wie optische Mikroskopie, Rasterelektronenmikroskopie
(REM) mit Energie Dispersiver Rontgenspektroskopie (EDX vom engl. energy dispersive X-ray
spectroscopy) [99], Sekundirneutralteilchen-Massenspektrometrie (SNMS) [100], Raman-
spektroskopie und Piezospektroskopie [101].

4.3.1 Sekundirneutralteilchen-Massenspektrometrie (SNMS)

Die Sekundérneutralteilchen-Massenspektrometrie (SNMS) ist eine Analysemethode, die sich durch
eine einfache und gute Quantifizierbarkeit, verbunden mit einer sehr guten Tiefenauflosung,
auszeichnet. Die Analyse einer elektrisch nicht leitenden Probe ist auch durch den Finsatz einer
Hochfrequenzquelle moglich, weil dadurch die elektrische Aufladung der Probe vermieden werden
kann. Zur SNMS-Analyse wird die zu untersuchende Probe mit Edelgasionen beschossen, wodurch
sich hauptsédchlich Neutralteilchen (> 90 %) herauslosen. Diese werden im Plasma ionisiert und in
einem Massenspektrometer detektiert. Die Intensititstiefenprofile fiir die einzelnen Elemente
wurden in die zugehorigen Konzentrationen in Atomprozent entsprechend der Prozedur beschrieben
in der Referenz [102] konvertiert. Die SNMS-Analyse erfolgte auf einem Gerdt vom Typ INA-3

von der Firma Specs GmbH.

4.3.2 Piezospektroskopie

Eine detaillierte Beschreibung von der piezospektroskopischen Analysetechnik als Methode zur
Bestimmung von Spannungen und Dehnungen in polykristallinem Aluminiumoxid wurde in einer

Vielzahl von Publikationen vorgestellt, siehe z.B. [101, 103]. Die Grundlage aller

35



EXPERIMENTELLES

piezospektroskopischer Methoden zur Bestimmung von Spannungen in kristallinen Materialien ist,
dass die angelegte mechanische Spannung das Gitter verzerrt und so die Ubergangsenergie
zwischen elektronischen Energiezustinden oder Schwingungszustinden dndert. So wiirde sich auch
die Energie der emittierten Strahlung (Photolumineszenz), die sich aus dem Ubergang von einem
energetisch hoheren Zustand in einen niedrigeren ergibt, dndern und eine systematische
Verschiebung der Frequenz der Lumineszenzlinien wie z.B. der Fluoreszenzlinien verursachen. Die
Fluoreszenz der in fester Losung in Al,O3 befindlichen Cr**-Tonen steht in einem direkten Bezug zu
dem herrschenden Spannungszustand. Wenn ein Kristall einer homogenen Spannung unterliegt, ist

die Frequenzverschiebung Av durch folgende Beziehung gegeben [101] (16):

Av =11; -0 (16)

Hierbei sind II;; die zugehdrigen piezospektroskopischen Koeffizienten. Fiir ein polykristallines
Material ohne Texturen fiir den Fall, dass das durch den Laserstrahl angeregte Volumen im
Vergleich zu der KorngroBe grof ist, hingt die piezospektroskopische Verschiebung nur von der

ersten Invariante des Spannungstensors ab [104] (Gl. 16):

a7

Die Gleichung (17) ist dabei das Ergebnis der Mittelung iiber alle Raumrichtungen. Fiir
Oxidschichten ohne eine spezifische kristallographische Textur konnen die Spannungen als equi-

biaxial angenommen werden, so dass gilt: ¢,, =o,, =& und o, =0 [104]. So reduziert sich die

Gleichung (17) zu Gleichung (18):

Av=%m,-5 (18)

2
3
Der experimentell bestimmte Wert von ITj; betragt 7,60cm'l/GPa fiir beide R-Fluoreszenzlinien. Die
Frequenzen der R-Linien in einem spannungsfreien Rubineinkristall mit 0.05Gew.% Cr sind
14433,44cm'l fir R, and 14403,44cm'1 fir R;. Neben der Spannungsmessung bietet die
Piezospektroskopie auch die Moglichkeit zu bewerten, ob die Oxidschicht schon Schidigungen
erfahren hat bzw. ob die Spannungsverteilung in der Oxidschicht inhomogen ist [105]. Dazu ist es
notwendig, erstens zu erkennen, ob das Spektrum eine Serie von R;-R,-Peaks enthilt, und zweitens
ein statistisch gutes Fit fiir das gemessene Spektrum zu erhalten. Fiir den Fall einer Schidigung der

Oxidschicht, die mit einer Relaxation der Spannungen einhergeht, oder bimodaler
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Spannungszustinde aufgrund der Inhomogenititen in der Oxidschicht (z.B. Einbau anderer

Oxidphasen, geometrische Effekte etc.) enthdlt das Spektrum zusitzliche deutliche Peaks

(Abbildung 14).
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Abbildung 14: Typische aufgenommene Fluoreszenzspektren a) fiir den einfachen Spannungszustand und b)
entstanden durch Uberlagerung mehrerer Spannungszustinde, d.h. niedriger mit hohen Spannungen
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Abbildung 15: Schematische Darstellung der eingesetzten Apparatur HR800 Horiba-JobinYvon

Die Raman- und Fluoreszenzspektroskopie wurden auf einem Gerit des Typs HR800 der Firma

Horiba-JobinYvon durchgefiihrt (Abbildung 15). Zur Anregung wurde ein Ar'-lonenlaser

(Wellenldnge 515,4 nm) eingesetzt. Die Laserstrahlung wurde dazu auf einen Punkt mit 2-3um

37



EXPERIMENTELLES

Durchmesser fokussiert. Alle Spektren wurden unter Einsatz des Beugungsgitters mit 1800

Teilungsperioden pro mm und einer spektralen Auflosung von 1,5cm™ aufgenommen.
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5. Einfluss der Bondcoatzusammensetzung auf die Lebensdauer von EB-
PVD-Wirmeddammschichtsystemen

5.1. Allgemeine Bemerkungen

Im Kapitel 5 wurden auf der Basis der bisher gesammelten Erfahrungen drei verschiede Faktoren
identifiziert, die die Oxidation der Haftvermittlerschichten und damit die Lebensdauer der EB-
PVD-Wirmedammschichten entscheidend beeinflussen sollten:
e Reaktivelementgehalt
e Unterschiedlicher Verlauf der transienten Oxidation von Bondcoats in Abhéngigkeit von der
Aluminiumkonzentration

e Co-Doping“ mit mehreren Reaktivelementen.

Um die Richtigkeit dieser Thesen zu tiberpriifen, ergab sich die Notwendigkeit, die Lebensdauer der
im Rahmen der zyklischen Lebensdauerversuche bei 1100°C und 1050°C experimentell zu
ermitteln. Die Versuche zielten darauf ab, eine Korrelation zwischen den fiir relevant erachteten
Faktoren und der Lebensdauer abzuleiten. Dazu wurden 30mm lange Zylinderproben mit einem
Durchmesser von 10mm in einem automatischen Ofensystem aufgeheizt und nach einer Haltezeit
von 2h aus dem Ofen gefahren und mittels Pressluft abgekiihlt. Die Abkiihlphase dauerte insgesamt
15min. Zusitzlich wurden quasiisotherme Lebensdauerversuche bei 1000°C in Luft durchgefiihrt.
Hierbei wurden die Proben alle 168h aus dem Ofen genommen, gewogen und einer optischen
Kontrolle unterzogen. Wurde bei der optischen Kontrolle ein Versagen der Wirmeddmmschicht
festgestellt, so wurde der Versuch unterbrochen. Fiir den Fall, dass kein Versagen eintrat, wurde der

Versuch fortgesetzt.

Die Ergebnisse der Lebensdauerversuche sind in der Abbildung 16 zusammengefasst. Die
yttriumreiche (High Y) und die yttriumidrmere (Low Y) Bondcoatvariante unterscheiden sich bei
1100°C hinsichtlich der erreichten Lebensdauern kaum. Bei 1050°C schneidet allerdings die
yttriumédrmere Variante besser ab als die yttriumreichere. Dies setzt sich bei 1000°C fort. Die
Wirmedammschichtproben mit aluminiumreichem Bondcoat (Beta) erreichten bei 1100°C die
hochste Lebensdauer, wihrend die Wiarmedammschichten mit Zirkon modifiziertem Bondcoat (Zr-
mod.) die niedrigste Lebensdauer aufwiesen. Durch eine Reduktion der Testtemperatur auf 1050°C

erfuhren die Wirmeddmmschichtproben mit Zirkon modifiziertem Bondcoat eine iiberdurch-
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schnittliche Steigerung der Lebensdauer bei einer hervorragenden Reproduzierbarkeit. Dagegen
schnitt das Beta-Bondcoat im Vergleich zu anderen Bondcoatvarianten bei niedrigeren
Temperaturen deutlich schlechter ab. Die einzelnen Lebensdauerergebnisse werden im Folgenden

genauer analysiert.
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Abbildung 16: Arrhenius-Plot der erreichten Lebensdauern der EB-PVD-Wirmedimmschichtproben mit
unterschiedlichen Haftvermittlerschichtvarianten wihrend der zyklischen Lebensdauerversuche bei 1100°C und
1050°C sowie der quasiisothermen Versuche bei 1000°C an Luft (Mittelwerte aus 3 Proben)

5.2. Charakterisierung der EB-PVD-Wirmediammschichtproben im Ausgangszustand

In Abbildung 17 sind die metallographischen Querschliffe der Anlieferungszustinde von Proben
mit unterschiedlichen Bondcoatvarianten dargestellt. Die Grenzflichen zwischen der
Haftvermittler- und der Wiarmeddmmschicht sind relativ glatt. Zudem ist die Grenzfliche mit
einzelnen Korundpartikeln belegt, die scheinbar wihrend der Glittung der gespritzten MCrAlY-
Oberfliache eingebracht wurden. Die Gefiige der Haftvermittlerschichten sind durch eine homogene
Verteilung der Phasen charakterisiert. Eine Ausnahme bildet die Beta-Haftvermittlerschicht, bei der
die intermetallische Phase NiY inhomogen verteilt ist. Im grenzflichenahen Bereich der Beta-
Haftvermittlerschicht ist sie nicht anzutreffen. Erst ab einer Tiefe von 20um taucht sie vermehrt auf.
Zwischen der Wirmeddammschicht und der Haftvermittlerschicht scheint bereits im
Anlieferungszustand eine sehr diinne Al,Os-Schicht vorhanden zu sein. Diese wird benotigt, um

eine gute Anbindung der EB-PVD-Keramik gewihrzuleisten.
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Abbildung 17: Querschliffe der Anlieferungszustiinde der EB-PVD-Wirmedimmschichten mit
unterschiedlichen Haftvermittlerschichten

5.3.  Einfluss des Yttriumgehalts

Damit die Streubreite der erzielten Lebensdauern besser abgeschitzt werden kann, wurden

thermozyklische Versuche an jeweils drei nominell gleichen Proben durchgefiihrt. Trotzdem ist eine
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zum Teil deutliche Streuung bei den Lebensdauern zu verzeichnen, die im Extremfall bis zu 50%

betrégt.

Die Wirmedammschichtproben mit yttriumreicherem Bondcoat zeigen bei 1100°C keine Vorteile
gegeniiber den  Wirmeddmmschichtproben mit yttriumédrmeren Bondcoat hinsichtlich der
erreichten Lebensdauer. Bei 1050°C scheint die Lebensdauer in ihrer Tendenz trotz erheblicher

Streuung deutlich kleiner zu sein (Abbildung 18).
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Abbildung 18: Lebensdauerdiagramm der Proben mit unterschiedlichem Yttriumgehalt wihrend zyklischer
Auslagerung bei 1100°C und 1050°C an Luft

Schaut man sich die zugehorigen Querschliffe an, so fillt auf, dass die Oxidschicht in beiden Fillen
hinsichtlich der Morphologie und der Dicke nahezu identisch ausfillt. Es lassen sich auch keine
Hinweise auf yttriumreiche Oxidausscheidungen, sogenannte Yttriumaluminate, in der Oxidschicht
finden, die aufgrund der hohen Yttriumkonzentration (ca. 0,6 Gew.-%) im yttriumreichen Bondcoat

zu erwarten wiren (Abbildung 19).

Low Y ‘ High Y

l‘ L
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Abbildung 19: Riickstreuelektronenbild von Wirmedimmschichtproben mit a) yttriumérmeren Bondcoat (0.3
Gew.-% Y) und b) yttriumreicheren Bondcoat (0.6 Gew.-% Y) nach zyklischer Auslagerung von 100h bei
1050°C in Luft
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Die Querschliffe der Proben nach zyklischer Auslagerung von 100 h bei 1100°C in Luft zeigen eine
Trennung zwischen der Oxidschicht und dem Bondcoat, die wihrend der metallographischen
Priparation initiiert wurde (Abbildung 20). Dies ist ein Anzeichen dafiir, dass die Bindung
zwischen Metall und Oxidschicht wihrend der zyklischen Auslagerung erheblich geschwicht
wurde. Die yttriumreiche Probe weist auBlerdem vereinzelt kleine Einschliisse yttriumreicher

oxidischer Phasen in der Aluminiumoxidschicht auf.

LowY

Abbildung 20: Riickstreuelektronenbild von Wirmedimmschichtproben mit a) yttriumérmeren Bondcoat (0.3
Gew.-% Y) und b) yttriumreicheren Bondcoat (0.6 Gew.-% Y) nach zyklischer Auslagerung von 100h bei
1100°C in Luft; Versagen der Proben erfolgte bei der Priparation

Die nahezu identischen Oxidschichtmorphologien und —dicken bei den beiden MCrAlY-Boncoats
mit unterschiedlichen Yttriumgehalten erkliren moglicherweise die nicht vorhandenen
Unterschiede der Lebensdauern. Es scheint, dass die Menge des zum Einbau in die Oxidschicht
verfiigbaren Yttriums im Falle beider Bondcoatvarianten keine groferen Unterschiede zeigt. Die
Ursachen hierfiir konnen vielfiltig sein. Zum einen kann Yttriumgehalt im High-Y-Bondcoat
aufgrund des Herstellungsprozesses reduziert werden. Dies konnte durch Untersuchungen an
freistehenden MCrAlY-Schichten (siehe Kapitel 6) bestitigt werden. Zum anderen konnte
beobachtet werden, dass Yttrium auch in Richtung des Substrats verarmt. Bevor das Bondcoat
mittels Vakuumplasmaspritzens aufgetragen werden kann, muss die Oberfliche des Substrats
gereinigt und aufgerauht werden. Die Aufrauhung dient dazu, die gute Anbindung der
abzuscheidenden metallischen Schicht durch mechanische Verklammerung sicherzustellen. Dazu
wird iiber die Substratoberfliche ein Strahl aus Pressluft und feinen Korundpartikeln gefiihrt.
Abhingig vom Einfallswinkel und der -geschwindigkeit bleiben einige der aufschlagenden
Korundkorner auf der Substratoberfliche stecken und markieren die urspriingliche Grenzfliche
zwischen Bondcoat und Substrat. Um diese eingeschlossenen Korundpartikel herum bildet sich
wihrend der Auslagerung ein Saum aus yttriumreichen Oxiden (Abbildung 21). Aufgrund der
groBeren thermodynamischen Stabilitit der Yttriumaluminate und Yttriumoxids wird deren Bildung

von der gleichzeitig stattfindenden Reduktion von Aluminiumoxid begleitet (Abbildung 22).
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Abbildung 21: REM-Aufnahmen von der Substrat-Bondcoat-Grenzfliche (0,6 Gew.-% Y) a) Riickstreu-
elektronenbild und b) entsprechendes Kathodolumineszenzbild vor der Auslagerung

Somit kann die Reaktion von Yttrium mit dem aus AlLOs freiwerdenden Sauerstoff zu einer

Verarmung im Bondcoat fiihren.
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Abbildung 22: Zersetzungsdriicke wichtiger Oxide berechnet mit FactSage
5.4. Einfluss des Aluminiumgehalts

Neben dem Reaktivelementgehalt spielt auch die Aluminiumkonzentration im Bondcoat eine
wichtige Rolle. Insbesondere im Anfangsstadium der Oxidation unterscheidet sich die
Oxidschichtmorphologie erheblich, abhidngig davon, ob das Oxid auf der B- oder y-Phase
aufwichst. Auf der aluminiumreicheren B-Phase bilden sich dann die fiir metastabiles 6-Al,O3
typische Nadeln, wihrend sich auf der y-Phase die typische flache Morphologie von a-Al,O3

ausbildet. Die anschlieBende Umwandlung von 6—a ist mit einer Volumenschrumpfung
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verbunden, die zur Rissbildung fiihren kann. Des Weiteren bestimmt der Aluminiumgehalt in dem
Bondcoat das Aluminiumreservoir, das zur Verfiigung steht, damit das Wachstum einer diinnen
langsam wachsenden Al,O3-Schicht aufrechterhalten werden kann. Wird das Reservoir

aufgebraucht, fiihrt dies zur Bildung nichtschiitzender Oxide und Versagen.

Wie aus dem Lebensdauerdiagramm in Abbildung 23 hervorgeht, zeigen die Wirmedammschicht-
proben mit aluminiumreicherem Bondcoat aus B-Phase eine hohere Lebensdauer sowohl bei
1100°C als auch bei 1050°C im Vergleich zum aluminiumidrmeren Bondcoat aus der y-Phase.

Aulerdem scheint die Streuung bei den ermittelten Lebensdauern niedriger zu sein.
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Abbildung 23: Lebensdauerdiagramm der Proben mit unterschiedlichem Aluminiumgehalt wihrend zyklischer
Auslagerung bei 1100°C und 1050°C an Luft

Die metallographischen Querschliffe der bei 1100°C fiir 100h ausgelagerten Wirmeddammschicht-
proben in Abbildung 24 zeigen, dass sich bei der aluminiumédrmeren Bondcoatvariante ein Spalt an
der Oxid-Bondcoat-Grenzfliche wihrend der Priparation ausbildete, wihrend die aluminium-
reichere Variante keine Spaltbildung aufweist. Aulerdem enthilt die Oxidschicht auf der -Phase

mehr Yttriumaluminate als diejenige auf der y-Phase.

45



ERGEBNISSE UND DISSKUSSION

Bondcoat 10 pm Bondcoat 10 pm

Abbildung 24: Riickstreuelektronenbild von Wirmedidmmschichtproben mit a) aluminiuméirmerem Gamma-
Bondcoat (6 Gew.-% Al) und b) aluminiumreicherem Beta-Bondcoat (19 Gew.-% Al) nach zyklischer
Auslagerung von 100 h bei 1100°C an Luft (Spaltbildung wihrend der Probenpriiparation)

Die Yttriumaluminate werden hauptsédchlich entlang der urspriinglichen Korngrenzen im Bondcoat

ausgeschieden (Abbildung 25).

Sauerstoff Yttrium § Aluminium

Abbildung 25: Riickstreuelektronenbild und Elementverteilung vom Querschliff der Oxidschicht auf
aluminiumreicheren Beta-Bondcoat nach 100 h zyklischer Oxidation bei 1100°C in Luft

Hier findet daher bevorzugt die innere Oxidation von Yttrium statt. Dies liegt darin begriindet, dass
die Loslichkeit von Yttrium und Sauerstoff in der B-Phase sehr gering ist und der Sauerstoff
besonders schnell iiber die mit Yttrium belegten Korngrenzen ins Materialinnere eindringen und
dann weiter diffundieren kann. Eine ausgeprigte Verarmungszone an der f—Phase direkt unterhalb

der aufwachsenden Oxidschicht konnte nicht beobachtet werden. Vielmehr wandelten sich einzelne
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B-NiAl-Korner aufgrund der Aluminiumverarmung in die y’-Phase um. Dies spricht dafiir, dass die
Diffusionsprozesse in der B-Phase wihrend der Auslagerung hauptsichlich iiber die Korngrenzen
ablaufen.

Auch nach 100h zyklischer Auslagerung bei 1050°C in Luft ldsst sich eine relativ diinne
Aluminiumoxidschicht beobachten, die lokal Verdickungen aufweist (Abbildung 26).
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Abbildung 26: Riickstreuelektronenbild von Wirmedidmmschichtproben mit a) aluminiuméirmeren Gamma-
Bondcoat (6 Gew.-% Al) und b) aluminiumreicheren Beta-Bondcoat (19 Gew.-% Al) nach zyklischer
Auslagerung von 100h bei 1050°C in Luft

Diese Unstetigkeiten sind auf den Herstellungsprozess zuriickzufithren. Wegen eines nicht
perfekten Glittungsprozesses bleiben teilweise Vertiefungen in der Oberflidche bestehen. Diese
stellen Ausgangspunkte fiir UnregelmifBigkeiten im Oxidschichtwachstum dar. Zudem befinden
sich in der Aluminiumoxidschicht zahlreiche relativ feine Yttriumaluminatausscheidungen. Im Falle
des aluminiumédrmeren Gamma-Boncoats sind im Materialinneren lokal gro3ere Konglomerate aus

intern oxidiertem Yttrium vorzufinden

5.5.  Einfluss von ,,Co-doping“

Wie bereits in Kapitel 3 beschrieben scheint es moglich, bei Kombination mehrerer reaktiver
Elemente, das Versagen von Wirmeddmmschichten zu verzogern. Durch Zugabe mehrerer
reaktiver Elemente sollte sich zum einen eine defektbehaftete Oxidschicht ausbilden und zum
anderen eine wellige Grenzfliche zwischen Oxid und Haftvermittlerschicht einstellen, wie bei
FeCrAl(Y,Zr)-Legierungen beobachtet. Basierend auf diesen Annahmen wurde in der vorliegenden
Arbeit versucht, eine dhnlich inhomogene Oxidmikrostruktur und —morphologie durch Co-Doping

von MCrAlY mit Y und Zr herzustellen.
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Die zyklischen Lebensdauerversuche bei 1100°C in Luft ergaben, dass die Wirmedammschichten
mit dem Bondcoat mit Zusétzen der reaktiven Elemente Zr und Y, eine sehr kurze Lebensdauer von
etwas mehr als 200h aufweisen. Durch Temperaturreduktion um 50°C stieg jedoch die Lebensdauer
tiberproportional auf das Siebenfache und erreichte knapp 1400h. Sie war damit deutlich besser als
die Lebensdauer der Wirmedammschichtproben mit High-Y-Bondcoat. Ein weiteres besonderes
Merkmal dieser Warmeddmmschichtproben ist eine relativ geringe Streuung der Lebensdauern

(Abbildung 27).

Bereits nach 100h zyklischer Oxidation bei 1100°C erreichte die Oxidschicht teilweise eine Dicke
von bis zu 40um begleitet von innerer Oxidation von Zr und Y (Abbildung 28). Mit der Zeit werden
die Mischoxide aus Zr und Y in die Aluminiumoxidschicht eingebettet. Das Oxidwachstum verlduft
so schnell, dass das Matrixmaterial teilweise in der Oxidschicht umschlossen wird und nach
langeren Zeiten durchoxidiert. Es bilden sich dann Spinelloxide, die Schwachstellen in der
Oxidschicht darstellen, an denen bevorzugt Risse entstehen. Aufgrund der besonderen
Oxidschichtmorphologie, die durch viele teilweise tief hineinreichende Oxidfinger charakterisiert
ist, erfolgt das Versagen der Wiarmedammschicht hauptséchlich an der Grenzflidche zwischen der
Oxid- und der Wirmeddmmschicht. Die an der Oxid-Metall-Grenzfliche entstehenden Risse
werden durch Hindernisse wie Metalleinschliisse bzw. Grenzflichen zu anderen Oxidphasen oder
Metall am Weiterwachsen behindert und kommen so ganz zum Stillstand. Einzig an der
Grenzfliche zur Wiarmeddmmschicht konnen sich Risse fortpflanzen, zusammenwachsen und in

letzter Konsequenz zur Abplatzung der Wirmeddmmschicht fiihren.
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Abbildung 27: Lebensdauerdiagramm der Proben mit Zr-mod. Bondcoat wihrend zyklischer Auslagerung bei
1100°C und 1050°C an Luft
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Abbildung 28: Riickstreuelektronenbilder von Wirmediammschichtproben mit Zr-mod. Bondcoat nach
zyklischer Auslagerung von 100 h bei 1100°C in Luft

Bei 1050°C verlduft die Oxidation etwas langsamer, die Oxidschichtmorphologie bleibt allerdings
bestehen. Bereits nach 100h scheint Zr ginzlich in die Oxidschicht eingebaut zu sein, weil die
Oxidschicht nach 300h nur unwesentlich dicker geworden ist. Eingeschlossenes Matrixmaterial
oxidiert beim Anstieg des Sauerstoffpartialdruckes und ldsst die Oxidschicht kompakter erscheinen.
Die meisten und die ldangsten Risse sind an der Oxid-Wiarmeddmmschicht-Grenzfliche anzutreffen
(Abbildung 29). Dies ist eine Konsequenz der welligen Morphologie der Oxid-Bondcoat-
Grenzfliche. Die Welligkeit der Grenzfliche fiihrt dort zur Ausbildung von sich periodisch
abwechselnden Bereichen mit Druck- und Zugeigenspannungen senkrecht zur Grenzfliche. Sobald
ein Riss in das Druckspannungsfeld gerit, wird er ,,zugedriickt“ und so am Weiterwachsen
gehindert. Offenbar bietet die Oxid-Wiarmediammschicht-Grenzflidche deutlich weniger Widerstand
gegen die von thermischer Inkompatibilitit einzelner Komponenten des Wirmeddammschicht-

verbunds ausgeloste Rissbildung.

100h

T TR ] T Ty

Abbildung 29: Riickstreuelektronenbilder von Wirmedidmmschichtproben mit Zr-mod. Bondcoat nach
zyklischer Auslagerung von a) 100 h und b) 300 h bei 1050°C in Luft
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Durch eine weitere Reduktion der Temperatur im Rahmen der Lebensdauerversuche lisst sich die
Leistung des mit Zirkonium modifizierten Bondcoats gegeniiber den anderen Bondcoatvarianten

noch weiter verbessern.

Die quasiisothermen Lebensdauerversuche bei 1000°C in Luft ergaben so z.B. eine gegeniiber den
Standard-Bondcoatvarianten mit 0,3 bzw. 0,6 Gew.-% Y um den Faktor vier gesteigerte Lebens-
dauer (Abbildung 30). Dieses Ergebnis deutet darauf hin, dass inhomogene stark nach innen
wachsende Oxidschichten ein grofes Potential zur Lebensdauerverbesserung der Wirmeddmm-
schichten haben, im Gegensatz zu den sonst iiblichen Vorstellungen, dass eine Lebensdauer-

verbesserung nur durch eine diinne homogene und reine a-Al,Os zu erreichen wire.

Lebensdauer [h]

High Y Low Y Gamma Beta Zr-mod.

Abbildung 30: : Lebensdauern der Wirmedimmschichtproben mit unterschiedlichen Bondcoatvarianten nach
quasiisothermer Auslagerung bei 1000°C an Luft

5.5.1 Vergleich mit Wirmediammschichten mit Hf-mod. Bondcoat

Wie bereits erwidhnt wurde bereits im Vorgidngerprojekt (BEO-I) der Einfluss von Co-doping auf
die Lebensdauer von Wirmeddmmschichten untersucht. Hierbei wurden allerdings die reaktiven
Elemente Yttrium und Hafnium kombiniert. Auf 30mm lange Zylinderproben aus CMSX-4 mit
einem Durchmesser von 10mm wurde eine 150um dicke Hafnium-modifizierte MCrAlY-Schicht
(Hf-mod.) mittels VPS aufgetragen. In einem EB-PVD-Beschichtungsprozess wurde anschlieBend
eine keramische Wirmeddmmschicht aus teilstabilisiertem Zirkonoxid aufgedampft. Zyklische
Oxidationsversuche wurden bei 1100°C, 1050°C und 1000°C durchgefiihrt. Jeder Zyklus bestand

aus 2h bei Maximaltemperatur und 15min Abkiihlen auf Raumtemperatur mittels Pressluft. In
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Abbildung 31 sind die metallographischen Querschliffe der Wiarmeddmmschichtproben mit Zirkon-

modifiziertem und Hafnium-modifiziertem Bondcoat zusammengestellt.

Abbildung 31: Metallographische Querschliffe von Wirmedimmschichtproben a) mit Zr-mod. Bondcoat
und b) mit Hf-mod. Bondcoat nach zyklischer Auslagerung von 100 h bei 1100°C an Luft

Es fallt auf, dass die Oxidmorphologien dhnlich sind, unabhéngig davon, ob MCrAlY-Schichten mit
Hf und Zr dotiert wurden. In beiden Fillen sind die Oxidschichten durch eine stark nach innen
wachsende Oxidschicht gekennzeichnet. Das ldsst sich auf das dhnliche chemische und
physikalische Verhalten von Zirkonium und Hafnium zuriickfiihren, das auf die vergleichbaren
Atom- und Ionenradien beider Metalle im null- und vierwertigen Zustand zuriickgeht. Die
langsamere Oxidwachstumsrate fiir das Hf-mod. Bondcoat ist darin begriindet, dass das Y/Hf-
Reservoir in diesem Bondcoat deutlich kleiner ist als das von Zr-mod. Bondcoat (Vergleiche
Tabelle 1). Ahnliche Oxidschichtmorphologien haben zur Folge, dass auch das Versagen der
Wirmeddammschichten #hnlich ablduft. So konnte beobachtet werden, dass die Rissbildung fiir
Hafnium-modifiziertes Bondcoat an der Oxid-Wiarmeddmmschicht-Grenzfldche auftritt (Abbildung

32), wie bereits fiir Warmeddammschichten mit Zirkonium-modifiziertem Bondcoat gezeigt.

e
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Abbildung 32: REM-Bild mit typischen Rissverlauf in EB-PVD-Proben mit Hf-mod. MCrAlY-Bondcoat nach
zyklischer Auslagerung an Luft (1000°C, 1000h)
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Als besonders problematisch hat sich im Rahmen dieses Vorgidngerprojekts erwiesen, dass die
Bondcoats von unterschiedliche Herstellern aufgetragen wurden. Die Folge war, dass das
Oxidationsverhalten des Hafnium-modifizierten Bondcoats abhingig vom Hersteller sich erheblich
unterschieden hat. So variierte die Oxidmorphologie zwischen der stark nach innen wachsenden
Oxidschicht auf der einen Seite und der flachen langsam wachsenden Oxidschicht auf der anderen
Seite. Dabei fiel auf, dass die frithzeitig versagten Warmeddmmschichtproben allesamt eine diinne

langsam wachsende Schicht aufwiesen (Abbildung 33).

Da die unterschiedlichen Hersteller der Bondcoat-Schichten das gleiche Pulver verwendet haben, ist
davon auszugehen, dass die in den Spritzkammern der zugehorigen Vakuumplasmaspritzanlagen
vorherrschende Sauerstoffpartialdriicke unterschiedlich waren. Dadurch werden die sauerstoff-
affinen Elemente Hf und Y wihrend des Spritzvorgangs abhingig vom Sauerstoffgehalt mehr oder
weniger in entsprechenden Oxiden gebunden. Dies begriindet die beobachteten Unterschiede

hinsichtlich der Oxidschichtmorphologie, die sich dann auch auf die erreichbaren Lebensdauern

auswirken.

IR i i 100 pm

Abbildung 33: Metallographische Querschliffe einer friihzeitig versagten EB-PVD-Wirmedimmschichtprobe
(288h) wihrend zyklischer Oxidation bei 10050°C an Luft

5.6. Herstellungsprozessabhiingige Schwankungen der Lebensdauer von
Wirmediammschichten

Das Oxidationsverhalten der mit Zirkon modifizierten Haftvermittlerschicht ist durch einen
massiven Einbau des reaktiven Elements Zr in die Oxidschicht charakterisiert. Die Oxide der
reaktiven Elemente bieten aufgrund ihrer hohen Sauerstoffionenleitfahigkeit sogenannte
Kurzschlusswege (eng. short circuit paths) fiir schnelle Sauerstoffdiffusion und beschleunigen somit
lokal das Oxidwachstum. Negative Konsequenzen fiir die Lebensdauer ergeben sich in erster Linie

aus dem schnellen Verbrauch des Aluminiumreservoirs und der Bildung nicht schiitzender
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Spinelloxide. Letzteres wirkt sich nachteilig aus, da Spinelloxide die mechanische Integritit der
Oxidschicht erheblich beeintrichtigen und Orte sind, wo Rissbildung bevorzugt stattfindet.
AuBerdem darf nicht auBer Acht gelassen werden, dass der Betrag der im System gespeicherten
thermischen Dehnungsenergie mit der Schichtdicke zunimmt [75]. Nimmt diese zu, so ist zu
erwarten, dass auch das Versagen durch die Umsetzung der Dehnungsenergie in die Rissinitiierung

bzw. -fortpflanzung friiher eintritt.

Um die Lebensdauer der Wirmeddmmschichtproben mit Zirkonium modifizierten Boncoat zu
verbessern, wurde versucht, dem offensichtlichen ,,Overdoping* durch Reduktion der Gehalte von
Zirkonium und Yttrium entgegenzuwirken. Dazu wurde der Yttriumgehalt auf 0,1Gew.-% reduziert
und der von Zirkonium auf 0,2Gew.-%. Im Anschluss wurden entsprechende EB-PVD-Wirme-
ddammschichtproben zyklischen Lebensdauertests bei 1000°C in Luft unterzogen. Es traten
erhebliche Schwankungen der einzelnen Laufzeiten auf, die in einem extrem groflen Bereich

zwischen 324 und 6515h variierten (Abbildung 34).
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Abbildung 34: Lebensdauerdiagramm von EB-PVD-Wirmedidmmschichtproben mit NiCoCrAlYZr-Bondcoat
(Y=0,1 Gew.-% und Zr=0,2 Gew.-%) wihrend zyklischer Auslagerung bei 1000°C an Luft

Die Analyse der oxidierten Proben deutete darauf hin, dass die Lebensdauervariationen
wahrscheinlich mit dem Gehalt der ,(frei verfiigbaren metallischen RE-Atome im Bondcoat

zusammenhingen (Abbildung 35).

Offenbar haben kleinste Fluktuationen des Sauerstoffgehalts in der Vakuumkammer wéhrend der
Abscheidung des Bondcoats durch VPS ausgereicht, um die reaktiven Elemente aus der

metallischen in die oxidische Form zu iiberfithren. Die in sehr stabile RE-Oxidverbindungen
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gebundenen RE-Atome sind weitgehend immobil und zudem chemisch inaktiv. Eine Analyse der

metallographischen Querschliffe ergab, dass sich im Bondcoat der Wiarmedammschichtproben mit

kurzer Lebensdauer eine Vielzahl von kleinen RE-haltigen Oxidausscheidungen befand (Abbildung

36).
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Abbildung 35: REM-Bild vom Querschliff der nach 396h zyklischer Auslagerung bei 1000°C an Luft versagten
Wiirmedéimmschichtprobe mit NiCoCrAlYZr-Bondcoat (Y=0,1 Gew.-% und Zr=0,2 Gew.-%) und zugehorige
EDX-Spektren fiir Punkte 1, 2 und 3

648h, versagt

6516h, versagt

Bondcoat

20 pm

TBC

Bondcoat

Abbildung 36: Metallographische Querschliffe von Wirmediammschichtproben mit a) kurzer Lebensdauer und
b) langer Lebensdauer nach zyklischer Oxidation bei 1000°C in Luft
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Dies war eine Bestitigung der zuvor getroffenen Annahme, dass die reaktiven Elemente als Oxide
bereits gebunden waren. Es konnte eine diinne homogene Oxidschicht beobachtet werden, die sich
durch eine schlechte Haftung auszeichnete. Die Wirmedammschichtproben mit langer Lebensdauer
wiesen hingegen keine Oxidausscheidungen im Bondcoat auf. Folgerichtig wurde auch der Einbau

von reaktiven Elementen in die Oxidschicht nicht verhindert.

Der substantielle Einbau von reaktiven Elementen in die Oxidschicht weist darauf hin, dass die
Menge der reaktiven Elemente ausreichend war, um die unebene Grenzfliche zwischen Oxid und
Bondcoat zu erreichen. Diese Wirmeddmmschichtproben zeichneten sich durch eine ldngere

Lebensdauer wihrend der zyklischen Oxidation aus.

Eine weitere wichtige Beobachtung bestand darin, dass frithe Rissbildung an der Oxid-Bondcoat-
Grenzfliche nicht unbedingt zum vorzeitigen Versagen der Wirmeddmmschicht fithren muss
(Abbildung 37). Die entstehenden Risse stoppten namlich, sobald sie auf Hindernisse stieBen. Die
Hindernisse waren andere Oxidphasen, Metalleinschliisse in der Oxidschicht oder oft auch die
Grenzfliche zum Metall aufgrund der spezifischen intrinsischen Rauhigkeit der BC-Oberfléiche. Mit
der Zeit heilte die Oxidschicht unter dem Riss aus, bevor ein neuer Riss an der Oxid-Metal-
Grenzfliache entstand und der Zyklus von neuem begann. So entstand die typische Morphologie

mehrerer libereinander gestapelter Risse innerhalb des Oxids.

4860h keln Versagen

324h kem Versagen

Abbildung 37: REM-Bilder von Querschliffen von intakten Wirmedimmschichten nach a) 324 h und b) 4860 h
zyklischer Oxidation bei 1000°C in Luft

5.7.  Diskussion der Lebensdauerergebnisse und weitere Vorgehensweise

Ein bemerkenswertes Ergebnis der Lebensdauerversuche besteht darin, dass bei 1100°C kaum

Unterschiede hinsichtlich der erreichten Lebensdauern von Wirmediammschichten mit Low-Y- und
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High-Y-Bondcoat feststellbar sind. Je niedriger allerdings die Versuchstemperatur wurde, desto
iiberlegener wurde die Low-Y-Bondcoatvariante gegeniiber der High-Y-Bondcoatvariante. Bei
1100°C zeichneten sich die Wirmeddmmschichtproben mit Beta-Bondcoat durch eine besonders
lange Lebensdauer aus. Durch eine Erniedrigung der Versuchstemperatur auf 1050 °C bzw. 1000°C
stieg die Lebensdauer allerdings nicht so stark wie bei anderen Bondcoatvarianten. Ein weiteres
besonders wichtiges Ergebnis der Lebensdauerversuche war die Beobachtung, dass die Lebensdauer
der Wirmedammschichtproben mit Zirkonium-dotieren Bondcoats bei 1050°C bzw. 1000°C
diejenige von Standardbondcoats um das Mehrfache iibersteigt. Entgegen der oft etablierten
Meinung, dass nur diinne, langsam wachsende, homogene und reine o-Al,Os-Schichten die
Lebensdauer von Wirmeddmmschichten verldngern konnen, konnte somit nachgewiesen werden,
dass eine stark nach innen wachsende, heterogene Oxidschicht aufgewachsen auf dem mit
Zirkonium modifiziertem Bondcoat ein grofies Potential zur Steigerung der Lebensdauer von

Wirmeddammschichten birgt.

Trotzdem ergab sich fiir alle Bondcoatvarianten ein besonders gravierendes Problem aus der
mangelnden Reproduzierbarkeit der ermittelten Lebensdauern. Diese schlechte Reproduzierbarkeit
ist hochstwahrscheinlich auf die nur schwer zu kontrollierenden verschiedenen Herstellungsschritte

zuriickzufiihren.

Basierend auf den zuvor beschriebenen Ergebnissen ist es ersichtlich, dass selbst fiir MCrAlY-
Bondcoats mit der selben nominellen Zusammensetzung, die Form und die Verteilung der reaktiven
Elemente sich signifikant unterscheiden konnen, wobei diese Variationen einen substantiellen
Einfluss auf die Oxidschichtwachstumsrate, -morphologie, -haftung und folglich die Lebensdauer
von Wirmeddmmschichten ausiiben. Es ist deswegen essentiell, genaue Erkenntnisse iiber den
Einfluss unterschiedlicher Herstellungsschritte und/oder —parameter auf die Verteilung der
reaktiven Elemente zu gewinnen, damit die Unterscheide in der Lebensdauer der getesteten Proben
als Funktion der BC-Zusammensetzung und Temperatur erkldrt sowie die Reproduzierbarkeit der

Lebensdauerergebnisse verbessert werden kann.
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6. Einfluss einzelner Schritte der Herstellungskette auf das
Oxidationsverhalten von MCrAlY-Bondcoats

6.1. Einfiihrung

Das Versagen der Wirmeddmmschichten hidngt in hohem Mafle mit dem Wachstum und der
Haftung der Oxidschicht wihrend der Auslagerung bei hohen Temperaturen in oxidierenden
Medien zusammen. Das Wachstum der Oxidschichten wird dabei von vielen Parametern wie
Temperatur, Sauerstoffpartialdruck, Zusammensetzung der Oxidationsschutzschicht oder reaktiven
Elementen beeinflusst. Vieles deutet darauf hin, dass der Herstellungsprozess einen erheblichen
Einfluss auf die Oxidbildung und folglich die Lebensdauer der Wirmedimmschichten hat. So
zeigten Braue et al. [106], dass bereits das Vorheizen der Proben im Vakuum vor und wihrend der
Abscheidung der Wiarmeddammschicht durch EB-PVD eine Segregation von Yttrium als
Yttriumoxid an der Grenzfliche zwischen Bondcoat und Warmedidmmschicht auslost. Die Folge ist
die Ausbildung einer komplexen Oxidschichtmorphologie aus einer grobkoérnigen kolumnaren
Aluminiumoxidschicht gefolgt von einer feinkornigen ,,mixed zone* aus Y,03/Al,03/ZrO; und Cr-
reichen Spinellen. Zudem wurde die ,,mixed zone“, die Folge lokaler Phaseninkompatibilitit der
koexistierenden Oxide, als vorrangige Ursache fiir die Entstehung der als versagensrelevant
eingestuften Porencluster identifiziert [106, 107]. Nijdam et al. [108] konnten zeigen, dass auch die
Vakuumgqualitit wihrend der Wiarmebehandlung von MCrAlY-Bondcoats die Lebensdauer der
Wirmeddmmschichten wihrend zyklischer Oxidation beeinflusst. So zeigte eine zweistufige
Wirmebehandlung bestehend aus einer Stufe mit inerter Atmosphére und einer Stufe mit niedrigem
Vakuum (p=100 Pa) deutliche Uberlegenheit gegeniiber der kommerziell eingesetzten
Wirmebehandlung (p=10’3 Pa). Die verbesserte Oxidhaftung wurde auf die Ausbildung feiner sehr
dicht verteilter Y-Pegs wihrend der Wirmebehandlung an der Bondcoat-Oxid-Grenzfliche
zuriickgefiihrt. Andere Autoren konnten zeigen, dass die Wirmebehandlung von MCrAlY-
Bondcoats im Vakuum vor der Abscheidung der Warmeddmmschicht fiir eine 1dngere Lebensdauer

im Vergleich zu einer Wirmebehandlung in Ar-H, sorgte [109].

Nicht nur die Wirmebehandlung hat einen signifikanten Effekt auf die Lebensdauer der
Wirmedammschichten, sondern auch die mechanische Vorbehandlung von MCrAlY Bondcoats. So
wiesen Wirmeddmmschichtproben mit handpolierter Oberfliche eine bei weitem grofere

Lebensdauer auf im Vergleich zu den Proben, bei denen eine industrielle Vorbehandlung zur

57



ERGEBNISSE UND DISSKUSSION

Anwendung kam [110]. Ein groBer Nachteil ergab sich aus der relativ schlechten
Reproduzierbarkeit. Begriindet wurde dies damit, dass sich die Risse entlang einer glatten
Grenzfldache schneller fortpflanzen konnen, weil sie auf ihrem Pfad auf weniger Hindernisse treffen.
Damit sinkt die kritische Defektdichte, ab der das System versagt, fiir sehr glatte Oberflichen.

Ahnliche Zusammenhinge wurden auch fiir NiPtAl-Bondcoats gefunden [111].

Da die Oxidbildung hinsichtlich der Morphologie, der Zusammensetzung und der Wachstumsrate
sehr sensibel auf die Variationen der Herstellungsprozedur eines Wirmeddmmschichtsystems
reagiert, war es notwendig, die Auswirkung unterschiedlicher Herstellungsstufen (Abbildung 38)
systematischer zu untersuchen. Als Schwerpunkt wurden die Einfliisse folgender Parameter auf den
Gehalt der reaktiven Elemente behandelt:
e Einfluss von Restsauerstoff in der Vakuumkammer wihrend der Abscheidung von
Bondcoats durch VPS
¢ Einfluss der Vakuumgiite und der Wirmebehandlungstemperatur wéhrend der
Vakuumwirmebehandlung

e Einfluss der Glittung.

Sandstahlen
Winkel, Geschwindigkeit

= Vakul

Pa, Gase, Pulver, Leistung usw.

IN737LC: 1. 1120°C/2h 2. 845°C/24h
Druck, Temperatur usw.

Wiirmedimmschichtabscheidung

durch EBPVD?

Sandstrahlen, Handschleifen,
Barrel finishing

| Wﬁnnodﬁnunschichtabschcidﬁ |

Abbildung 38: Herstellungsprozess von Wiarmedidmmschichten
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6.2. Einfluss des Sauerstoffgehaltes in der Vakuumkammer wihrend des
Vakuumplasmaspritzens auf die Oxidation von MCrAlY+Hf Bondcoats

Um den starken Effekt des Gehalts von freien nicht gebundenen reaktiven Elementen auf das
Oxidwachstum besser zu verstehen sowie die Beobachtungen aus den Lebensdauerversuchen an
Wirmedammschichten zu bestitigen, wurden freistehende Hafnium-modifizierte MCrAlY-
Schichten (Hf-mod.) mittels Vakuumplasmaspritzens hergestellt. Dabei wurde der Sauerstoffpartial-
druck in der Vakuumkammer gezielt so variiert, dass Schichten mit unterschiedlichen
Sauerstoffgehalten entstanden. Bei hohem Sauerstoffpartialdruck enthielt auch die entsprechende
freistehende Schicht einen hoheren Sauerstoffgehalt, wihrend bei niedrigem Sauerstoffpartialdruck

Schichten mit niedrigem Sauerstoffgehalt hergestellt wurden.

Die entsprechenden Proben wurden thermogravimetrischen Versuchen fiir 72 h bei 1100°C in Luft
zugefiihrt. Auffillig ist die sehr hohe Oxidationsrate der Schichten mit niedrigem Sauerstoffgehalt
(Abbildung 39). Die freistehenden Schichten mit hohem Sauerstoffgehalt zeigen im Vergleich eine

deutlich niedrigere Oxidationsrate.

14
Niedriger Sauerstoffgehalt

3124

=

3

* 14

50

g

on 0.8 4

=

=

5

= 0.6

=}

:

o 047 Hoher Sauerstoffgehalt

2]

<

E 0.2 4

O T
0 10 20 30 40 50 60 70
Zeit [h]

Abbildung 39: Masseniinderung als die Funktion der Zeit fiir freistehende Hf-mod. MCrAlY-Schichten mit
unterschiedlichem Sauerstoffgehalt wiihrend 72 h isothermer Oxidation in einer Thermowaage bei 1100°C in
Luft

In Abbildung 40 veranschaulichen die metallographischen Querschliffe die unterschiedlichen
Oxidschichtmorphologien, die sich auf den freistehenden Schichten mit unterschiedlichem
Sauerstoffgehalt nach 324 h zyklischer Oxidation bei 1100°C in Luft ausbildeten. Die Oxidschicht
auf der Probe mit hohem Sauerstoffgehalt ist sehr diinn ohne deutlich sichtbare Anzeichen fiir den

Einbau der reaktiven Elemente oder einer inneren Oxidation. Es zeigte sich, dass ein Grofteil der
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Oxidpartikel bereits im Ausgangszustand im Bondcoatinneren vorhanden war. Die kleinen dunklen
Partikel konnten hierbei als Aluminiumoxid identifiziert werden. Eine systematische EDX-Analyse
bestitigte zusitzlich die Anwesenheit von yttrium- und/oder hafniumreichen Oxidpartikeln, die
zusammen mit AlOs-Partikeln regelrechte Oxidbinder zwischen den einzelnen Spritzlagen

formten.

Die freistehenden Schichten mit geringem Sauerstoffgehalt sind dagegen durch eine stark nach
innen wachsende Oxidschicht charakterisiert. FEin besonderes Charakteristikum dieser
Oxidschichten ist eine starke innere Oxidation, die oft im Einschluss von Metall in die Oxidschicht
miindet. Das schnelle Oxidwachstum ist darauf zuriickzufiihren, dass die reaktiven Elemente in
groBem Umfang in die Oxidschicht eingebaut werden, dadurch schnelle Diffusionswege fiir

Sauerstoff bieten und den Oxidationsangriff stark beschleunigen.

Diese Ergebnisse erkldren die Variationen der ausgebildeten Oxidschichtmorphologien wihrend der
Lebensdauerversuche an Wirmedammschichten mit Hafnium-modifiziertem Bondcoat und erkldren
moglicherweise die Streuung der Lebensdauern. Dariiber hinaus zeigen sie die Notwendigkeit auf,
dass die Beschichtung bzw. die Beschichtungsparameter optimiert werden miissen, um ein
gleichbleibendes Oxidationsverhalten trotz der iiblichen intrinsischen Variation der Spritzparameter

wihrend des Beschichtungsprozesses zu gewihrleisten.

Geringer Sauerstoffpartialdruck Hoher Sauerstoffpartialdruck

Abbildung 40: Metallographische Querschliffe der freistehenden Hf-mod. MCrAlY-Schichten mit a) niedrigem
Sauerstoffgehalt und b) hohem Sauerstoffgehalt nach 324h zyklischer Oxidation bei 1100°C an Luft
(Schichtdicke 1mm)

Die Ergebnisse der Lebensdauerversuche aus dem vorigen Kapitel haben gezeigt, dass dicke stark
nach innen wachsende Oxidschichten deutliche Vorteile in Bezug auf die erreichbaren
Lebensdauern gegeniiber den diinnen flachen Oxidschichten haben. Dieses Ergebnis bedeutet aber

nicht, dass diese Oxidschichtmorphologie immer angestrebt werden soll, unabhéngig davon, ob

60



ERGEBNISSE UND DISKUSSION

MCrAlY als Haftvermittlerschicht oder eventuell nur als Korrosionsschutzschicht im
Overlaycoating zum Einsatz kommt. Dieser Sachverhalt wird besonders gut durch die
Masseninderungskurven fiir 0,2mm dicke freistehende Hf-mod. MCrAlY-Schichten wihrend
zyklischer Oxidationsversuche bei 1100°C an Luft veranschaulicht (Abbildung 41).

So fdllt auf, dass eine diinne Oxidschicht wihrend einer Temperaturwechselbelastung deutlich
bessere Widerstandsfihigkeit gegeniiber Abplatzung aufweist im Vergleich zu den dicken
Oxidschichten auf Proben mit niedrigem Sauerstoffgehalt (Abbildung 42). Verstindlich wird dies,

wenn wir uns den Energieansatz fiir Versagen der Oxidschichten anschauen [75] (19):

e, = (Byl hE) (19)

mit g als kritische Dehnung fiir Oxidschichtabplatzung, y als Oberflichenbruchenergie der
delaminierenden Oberfliche, B als ein Vorfaktor (in der Regel 4), E als der E-Modul von der
Oxidschicht und h als die Oxidschichtdicke. Die kritische Dehnungsenergie ist somit umgekehrt
proportional zu Oxidschichtdicke. An dieser Stelle sollte darauf verwiesen werden, dass der in

G1.19 beschriebener Zusammenhang nur fiir glatte Schichten gilt.
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Abbildung 41: Masseniinderung aufgetragen iiber die Zeit fiir 0,2 mm dicken Hf-mod. MCrAlY-Schichten mit
unterschiedlichen Sauerstoffgehalten nach zyklischen Oxidationsversuchen bei 1100°C an Luft

61



Abbildung 42: Querschliffe der 0,2 mm dicken Hf-mod. MCrAlY-Schichten mit unterschiedlichen
Sauerstoffgehalten nach zyklischen Oxidationsversuchen bei 1100°C an Luft a) niedriger Sauerstoffgehalt und b)
hoher Sauerstoffgehalt

Daraus folgt, dass diinne Oxidschichten bei Hochtemperaturbelastung eine bessere Haftung

aufweisen sollten, solange die Zusammensetzung, Morphologie etc. gleich sind.

Dieser Sachverhalt steht scheinbar in Widerspruch zu der zuvor getroffenen Aussage, dass dicke
Oxidschichten mit einer intrinsischen Rauhigkeit der Grenzfliche zum Bondcoat die Lebensdauer
von EB-PVD-Wirmeddmmschichten verlingern. Es darf allerdings nicht auBler Acht gelassen
werden, dass ein Wiarmeddmmschichtsystem einen komplexen Werkstoffverbund aus mehreren
Werkstoffen mit unterschiedlichen physikalischen Eigenschaften und einer komplizierten
Herstellungsvorgeschichte darstellt. Dadurch unterscheiden sich auch die Versagensmechanismen,
die auf freistehenden Schichten wirksam werden von denen der Wirmeddmmschichten. Daher ist

ein direkter Vergleich der beiden Systeme nicht zuldssig.

Zum einen ist der Gehalt der reaktiven Elemente in Bondcoats aufgrund der Verarmungseffekte
wihrend einer Vakuumwirmebehandlung und anschlieBender Gléttung niedriger und somit auch
das Oxidationsverhalten anders im Vergleich zu freistehenden Schichten. Zum anderen wird ein
grofBer Teil der thermischen Dehnungsenergie durch die Wiarmeddmmschicht selbst in das System
eingeleitet. Zudem darf auch der Einfluss des Substrats auf die sich entwickelnden thermisch

induzierten Spannungen nicht vernachlissigt werden.

Die in ein Wirmeddmmschichtsystem eingebrachten Dehnungsenergien sind deutlich hoher als die
auf freistehenden MCrAlY-Schichten. Eine friihzeitige Rissinitiierung ist die direkte Folge. Dabei
bietet eine glatte Grenzflichenmorphologie deutlich weniger Widerstand gegen den Rissfortschritt

als eine wellige. Letztlich muss auch die Lebensdauer der Wirmeddmmschichten mit diinnen
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Oxidschichten deutlich niedriger sein als diejenige der Wirmedammschichten mit dicken, stark

nach innen wachsenden Oxidschichten.

Ein gutes Beispiel, das die Legierungen mit reaktiven Elementen in Form feiner
Oxidausscheidungen durchaus vergleichbare Haftung aufweisen konnen, wie Legierungen mit
freien metallischen reaktiven Elementen, sind die so genannten ODS-Legierungen (ODS: oxide
dispersion strengthened). Denn damit sich die Zugabe von reaktiven Elementen positiv auf die
Oxidhaftung auswirken kann, ist als einzige Voraussetzung der direkte Einbau von reaktiven
Elementen in die Oxidschicht notwendig. Der positive Einfluss der reaktiven Elemente auf die
Oxidhaftung wurde dabei beobachtet unabhingig davon, ob die reaktiven Elemente als metallische
Legierungsbestandteile oder in Form feiner Oxidausscheidungen in ODS-Legierungen vorlagen.
Liegen die reaktiven Elemente in metallischer Form vor, so konnen sie durch Diffusionsprozesse in
die Oxidschicht eingebaut werden. Liegen sie allerdings in Form von thermodynamisch stabilen
Oxiddispersionen vor, so erfolgt deren Einbau nur durch Einbettung dieser Oxiddispersionen in die
Oxidschicht. Der positive Effekt auf Oxidhaftung tritt allerdings nur dann ein, wenn die
Oxidausscheidungen in der Legierung in optimaler Grofle und Verteilung vorliegen [112]. Es wurde
gezeigt, dass kleine fein verteilte Dispersionsausscheidungen (¢~10 nm mit einem Abstand
untereinander von ca. 30 nm) mit direktem Kontakt zu der Oxidschicht notwendig sind, um ein

Optimum an Schichthaftung zu erreichen [112-114].

Ein weiterer wichtiger die Oxidhaftung beeinflussender Faktor ist die Grenzflichenrauhigkeit.
Mehrere Arbeiten haben sich mit dem Einfluss der Bondcoat-Oberflichenerauhigkeit beschaftigt.
Liu et. al. [115] zeigten, dass EB-PVD-Wirmeddmmschichten mit der urspriinglichen Rauhigkeit
der gespritzten MCrAlY-Oberfliche (R,~13,2um) die hochste Lebensdauer aufwiesen, gefolgt von
Wirmeddammschichten, dessen MCrAlY-Oberflichen durch Handpolieren (R,~0,3um) geglittet
wurden. Die niedrigste Lebensdauer zeigten Wirmeddmmschichten, bei denen das industriell zur
Glittung der MCrAlY-Oberflichen eingesetzte Trommelpolieren (barrel finishing; R,~0,5um)
angewandt wurde. Die Ergebnisse von Lau et. al. [109] deuten hingegen darauf hin, dass die
Rauhigkeit der Oxid-Bondcoat-Grenzfliche eine wichtige Rolle fiir die Lebensdauer der
Wirmeddmmschichten mit PtAl-Bondcoats spielt. Je glatter diese Grenzfldche war, bzw. je keiner
das Aspektverhiltnis Amplitude/Wellenlidnge der rauen Grenzfliche war, desto hoher war auch die
Lebensdauer der entsprechenden Wiarmeddmmschichten. Yanar et. al. [110, 116] haben dhnliche
Zusammenhinge fiir MCrAlY-Bndcoats gefunden. So wiesen die Wirmeddammschichten mit
handpolierten = Bondcoatoberflichen (R,~0,3um) hohere Lebensdauern gegeniiber den

Wirmedammschichten mit industriell geglitteten Bondcoatoberflidchen (R,~2-5um) auf.
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Diese Ergebnisse zeigen deutlich, dass der Oberflichenvorbehandlungsschritt die Lebensdauer der
Wirmedammschichten signifikant beeinflussen kann. Daher war es notwendig, den Einfluss des
industriellen Glittprozess auf die Y-Verteilung, das Oxidationsverhalten bzw. die Eigenspannungen

in der Al,O3-Schicht ndher zu untersuchen

6.3. Einfluss der Oberflichenvorbehandlung auf das Oxidationsverhalten der NiCoCrAlY-
Bondcoats

Der Oberflichenzustand von MCrAlY-Bondcoats stellt sich durch den angewandten
Herstellungsprozess ein, der neben dem Beschichtungsprozess auch eine mehrstufige
Wirmebehandlung und mechanische Oberflichenbehandlungsprozeduren beinhalten kann. Vor der
Abscheidung von Wirmedammschichten durch EB-PVD miissen MCrAlY-Bondcoats einem
Glittprozess unterzogen werden, damit die fiir plasmagespritzte Beschichtungen charakteristische

intrinsische Rauhigkeit entfernt wird.

Um den Einfluss der Glittung auf die Ausbildung der Oxidschichtmorphologie zu untersuchen,
wurden Overlaycoatings hergestellt. Die Proben bestanden aus ca. 5 mm dicken Platten aus
IN738LC, die mit einer ca. 200 um dicken Bondcoat-Schicht beschichtet wurden. Als Bondcoats
kamen kommerzielle NiCoCrAlY-Legierungen mit unterschiedlichen Yttriumgehalten von 0,3
(Low Y) und 0,6 Gew.-%. (High Y) Nach der Beschichtung wurden die Proben einer zweistufigen
Wirmebehandlung unterzogen, zunéchst fiir 2 h bei 1100°C und anschlieend 24 h bei 845°C in
Vakuum, wie normalerweise fiir IN737LC angewandt. Der Vakuumdruck betrug 10 mbar. Nach
der Vakuumwirmebehandlung wurde ein Teil der Proben einem industriellen
Sandstrahlglittprozess zur Entfernung der Rauhigkeit zugefiihrt. Im Anschluss wurden Proben mit
Dimensionen von 10x10 mm vorbereitet. Auf diese Weise vorbereitete Proben wurden fiir 100 h bei
1100°C in Luft zyklisch ausgelagert. Schon wiahrend der Vakuumwirmebehandlung kam es zu
einer Anreicherung von Yttrium an der MCrAlY-Oberfliche insbesondere bei yttriumreicheren
Bondcoats (Abbildung 43). An der Oberfldche findet sich eine Ansammlung vieler yttriumhaltiger
Oxidausscheidungen, die sehr fein verteilt sind. Die meisten Ausscheidungen befinden sich
scheinbar an den urspriinglichen y/B-Korngrenzen. Des Weiteren scheint es, dass sich yttriumreiche
Oxidausscheidungen hauptsidchlich im Tal akkumulieren. Direkt an der Oberfliche kommt es zu
einer leichten B-Phasenanreicherung, die der Cr-Verdampfung zuzuschreiben ist (sieche Abbildung

44).
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Abbildung 43: REM-Bilder von Overlaycoatings mit hoherem Yttriumgehalt a) SE-REM Bild und b)
entsprechendes Kathodolumineszenzbild von der Oberfliche nach Wirmebehandlung c¢) RE-REM-Bild und d)
Kathodolumineszenzbild vom Querschliff nach Wiarmebehandlung
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Abbildung 44: Thermochemisches Gleichgewichtsdiagramm fiir das Cr-O-System bei 1500K
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Das Abdampfen von Cr bewirkt eine lokale Verarmung an Cr in der y-Matrix. Dadurch wird die
Zusammensetzung der Haftvermittlerschicht lokal veridndert, die sich in das 3-Phasenfeld verschiebt

(Abbildung 45).

Abbildung 45: Phasendiagramm des Systems Ni-Cr-Al bei 1025°C, der Pfeil stellt die Verschiebung des
Phasengleichgewichts bei Abdampfung von Chrom dar.

Bei Betrachtung der Makrobilder nach 100 h zyklischer Oxidation bei 1100°C fillt auf, dass Proben
mit yttriumreicheren Bondcoats mehr Spinelloxide an der Oberfliche ausbilden als die mit
yttriumédrmeren Bondcoat (Abbildung 46). Die Ursache hierfiir ist der hohere Yttriumgehalt.
Wihrend der Wirmebehandlung oxidiert zunéchst das Element, das die stabilsten Oxide bildet,
namlich Yttrium. Die Sauerstoffaktivitit an der Metalloberfliche entspricht dann dem
Zersetzungsdruck von Y;0;. Sinkt der Antransport von Yttrium oder kommt er aufgrund der
Verarmung im Bondcoat fast vollstindig zum Stillstand, so steigt die Sauerstoffaktivitét an, bis sich
das nichststabile Oxid Al,Os3, bilden kann. Hinzu kommt, dass Y,03 und Aluminium aufgrund der
starken chemischen Affinitit eine chemische Bindung eingehen und unterschiedliche

Yttriumaluminatverbindungen (YAG, YAP) bilden.

So liegt das Yttrium in den Proben mit 0,6 Gew.-% Y nach der Warmebehandlung als Y,0; vor. In
den Anfangsstadien der Oxidation wandelt sich Y03 ins YAP (YAG) um, wodurch das Aluminium
lokal verarmt. Dies fiihrt dazu, dass anfinglich die Aluminiumaktivitit im oberflichennahen

Bereich des Metalls kurzzeitig sehr stark und abrupt sinkt, da das Aluminium aus dem Bulk nicht
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schnell genug nachdiffundieren kann. Die Sauerstoffaktivitit nimmt daher zu, so dass die Bildung
nicht schiitzender Oxidspinelle auf (Ni,Co)-Basis stattfinden kann. Dies geschieht solange, bis die
Aluminiumaktivitdt aufgrund der Diffusionsvorgidnge bzw. der Verarmung an spinelbildenden

Elementen so stark gestiegen ist, dass nur noch eine Al,O3-Bildung méglich ist.

Abbildung 46: Makroaufnahmen von der Oberfliche von Overlaycoatings mit unterschiedlichem Y-Gehalt und
unterschiedlicher Oberflichenvorbehandlung nach 100 h zyklischer Oxidation bei 1100°C in Luft a) 0,3 Gew.-%
Y und gegliittet; b) 0,3 Gew.-% Y und rauhe Oberfliche; c) 0,6 Gew.-% Y und gegliittet; d) 0,6 Gew.-% Y und
rauhe Oberfliche

Die geglitteten Proben weisen zwei Bereiche mit unterschiedlicher Oxidschichtmorphologie auf,
einerseits die ,,Plateaus®, wo die Rauhigkeit durch den Glittprozess entfernt wurde und andererseits

die ,,Tdler*, die vom Gléttprozess unberiihrt blieben.

Die Oxidschicht in den Télern enthélt dabei nicht nur mehr Spinelle, sondern sie zeichnet sich auch
durch einen einfachen Spannungszustand aus. Die Oxidschichten auf den Plateaus sind hingegen
durch einen komplexen Spannungszustand mit bimodalen Spannungen charakterisiert, die sich aus
einer Uberlagerung der Fluoreszenzsignale von Oxidanteilen mit unterschiedlichen Eigen-

spannungen ergeben (Abbildung 47).

Die Querschliffe der geglitteten Proben nach 100 h zyklischer Oxidation bei 1100°C in Luft zeigen,
dass die Oxidschichten auf Plateaus aus reinem Aluminiumoxid bestehen, wihrend die Tiler Inseln
aus yttriumreichen Oxidfingern eingebettet in Aluminiumoxid enthalten, die zu einer lokalen

Verdickung der Oxidschicht durch Spinellbildung fiihren (Abbildung 48).
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Abbildung 47: a) SE-REM-Bild von der Oberfléiche des Overlaycoatingsystems mit Y-reichen NiCoCrAlY nach
100 h zyklischer Oxidation bei 1100°C in Luft b) typisches Fluoreszenzspektrum von Cr-Verunreinigungen im
Al,O; im b) Tal und c) Plateau

Plateau Tal

10 pm

Abbildung 48: REM-Bilder von Querschliff des gegliitteten, wirmebehandelten Overlaycoating beschichtet mit
yttriumreichen NiCoCrAlY a) im Plateau und b) im Tal nach 100 h zyklischer Oxidation bei 1100°C an Luft

Auch die Overlaycoatings mit der rauhen Oberflidche zeigen starke morphologische Unterschiede
zwischen Tal und Berg (Abbildung 49). So reichert sich Yttrium als Yttriumaluminat in den Télern
an, was eine dickere Aluminiumoxidschicht zur Folge hat, wihrend im Berg keine Hinweise auf
Einbau von Yttrium zu finden sind. Zu Beginn der Oxidation wird vorrangig Yttrium aufgrund
seiner hohen Sauerstoffaffinitdt an der Oberfldche oxidiert. In den Bergen verarmt das Yttrium sehr

schnell aufgrund des groflen Oberfliche-Volumen-Verhéltnisses. Nachdem Yttrium im
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oberflichennahen Bereich aufgebraucht wurde, wird durch den sich einstellenden
Konzentrationsgradienten die Diffusion von Yttrium aus dem Materialinneren in Richtung der
Oberflache ausgelost. Allerdings findet die Bildung von Yttriumaluminaten dabei bevorzugt in den
Tilern statt. Die Griinde fiir die bevorzugte und lokal begrenzte Bildung und das Wachstum von
Yttriumaluminaten sind: 1. die Diffusionswege fiir Y aus dem Materialinneren zu der Oberfléiche
sind fiir Téler kiirzer im Vergleich zu den Bergen, was zu einem steileren Konzentrationsgradienten
fihren sollte und 2. aufgrund der langsameren Al-Verarmung in den Télern bleibt die
Aluminiumaktivitét fiir lingere Zeit hoch genug, wodurch die thermodynamische Triebkraft fiir die

Bildung und das Wachstum von Ytriumaluminaten aufrechterhalten wird.

Tal Berg

Yttriumaluminate

10 pm

Abbildung 49: REM-Bilder von Querschliff des Overlaycoatings beschichtet mit yttriumreichen NiCoCrAlY
(High Y) a) im Tal und b) im Berg nach 100h zyklischer Oxidation bei 1100°C in Luft

Zusitzlich lasst sich beobachten, dass die Verarmung der f—Phase in den Bergen stirker ausgeprigt
ist als in den Tilern. Dies verwundert nicht, denn das groBere Oberfliche-Volumen-Verhiltnis
beschleunigt den Verbrauch von Aluminium in den konvexen Bereichen. Nachdem die Aluminium-
verarmung vorangeschritten ist, stellt sich ein Aluminiumaktivitéitsgradient zwischen dem konvexen
Bereich der Oberfliche mit der sich auflosenden Zwei-Phasen-Struktur und den schon
aluminiumverarmten Bereichen, die unter den konkaven Oberflichen entstanden, ein. Dieser

Sachverhalt fiihrt letztlich zu einer Begradigung der Zerfallsfront der 3-NiAl-Phase

Dariiber hinaus finden sich auf den konvexen Oberflichen viele Risse an der Oxid-Bondcoat-
Grenzfliache. Dies entspricht der Vorstellung, dass in den konvexen Bereichen ,,out-of-plane®-
Zugspannungen zu erwarten sind. Deswegen begiinstigen rauhe Oberflichen aufgrund solcher

geometrischer Effekte das lokale Abplatzen der Oxidschichten.

Zusammenfassend ldsst sich aussagen, dass der industriell angewandte Glittprozess folgende

Konsequenzen nach sich zieht:
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¢ Ein an Yttrium verarmtes Bondcoat
¢ Eine inhomogene Yttriumverteilung an der Bondcoatoberfliche

¢ Bimodale Spannungszustinde in der Oxidschicht.

Die Ursachen lassen sich anhand der Schemaskizze in Abbildung 50 erkliren.

|. Ausgangszustand

C.(Y)
2.Wirmebehandlung 3. Glittung
@S e oy
C(¥)<=C,(Y) I Cy(Y) I
ol o W DT )

Abbildung 50: Schematische Darstellung der Einfliisse von Vakuumwéirmebehandlung und Glittprozess auf die
Verteilung und Gehalt von Yttrium vor der Abscheidung der Wirmedimmschicht

Im Ausgangszustand ist die Y-Konzentration des Bondcoats C;(Y). Wihrend der
Vakuumwirmebehandlung wird Yttrium an der Oberflidche selektiv oxidiert. Der Verbrauch von
Yttrium fithrt zu einer Y-Verarmung im Bondcoat. Wird nun die Rauhigkeit durch einen
Glittprozess vor der Abscheidung der Wirmeddmmschicht durch EB-PVD abgetragen und
geschieht dies noch unvollstiandig, so verbleibt ein Bondcoat mit einer niedrigen Y-Konzentration
Cy(Y) insbesondere an den ehemaligen Rauhigkeitsbergen und einer inhomogenen
Yttriumverteilung. Eine inhomogene Yttriumverteilung hat wéhrend der Auslagerung eine
inhomogene Oxidschichtmorphologie zur Folge. Diese Inhomogenitéten sind letzten Endes Ursache
fiir komplexe Eigenspannungszustinde in der Oxidschicht und konnen als Quellen fiir die
Rissbildung betrachtet werden. Da die Defektdichte den Zeitpunkt des Versagens der Oxidschicht
und damit der Wirmeddmmschicht beeinflusst, muss die Oberflichenvorbehandlung als ein
besonders kritischer Faktor angesehen werden, der die Lebensdauer der Wirmeddmmschichten

mafgeblich beeinflusst.
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6.4. Einfluss der Vakuumwérmebehandlung auf Y-Verarmung im Bondcoat

Um den Einfluss der Vakuumwirmebehandlung auf Y-Verarmung im Bondcoat zu untersuchen,
wurden freistethende MCrAlY-Schichten hergestellt. Diese unterschieden sich in ihrem
Yttriumgehalt. Neben einer yttriumdrmeren Variante mit 0,3 Gew.-% Y wurde eine Y-reiche
Variante mit 0,6 Gew.-% hergestellt. Die freistehenden Schichten wurden einer zweistufigen
Vakuumwirmebehandlung (Vakuumdruck ~107 mbar) unterzogen:

1.1120°C/2h

2.845°C/24h

Das Ramanspektrum des Oxids auf dem yttriumidrmeren Material weist auf die Bildung von
Yttrium-Aluminium-Perovskit (YAP) wihrend der zweistufigen Vakuumwidrmebehandlung hin
(Abbildung 51). Auf dem yttriumreichen Material konnte das Oxid auf der Oberfliche als

Yttriumoxid identifiziert werden.

a) 1 b
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Abbildung 51: Ramanspektren von Oxid auf freistehenden Schichten (Dicke 1,5 mm) nach zweistufiger
Vakuumwérmebehandlung a) fiir yttriumérmere MCrAlY-Legierung (Low Y) und b) fiir yttriumreichere
MCrAlY-Legierung (High Y)

Die REM-Bilder in Abbildung 52 lassen erkennen, dass sich auf der Probenoberfliche der
yttriumédrmeren MCrAlY-Schicht neben Aluminiumoxid auch YAP gebildet hat. Zusitzlich ist eine
innere Oxidationszone aus Y-reichen Oxiden erkennbar, die ca. 6 um tief in das Material hineinragt.
Die Y-reichere MCrAlY-Schicht zeigt hingegen eine geschlossene Y,0Os3-Schicht, die von einer
diinneren aluminiumreichen Schicht unterlegt ist. Es hat sich in anderen Versuchen gezeigt, dass
diese aluminiumreiche Oxidschicht nicht auftrat, wenn nur die erste Wéarmebehandlungsstufe bei
1100°C fir 2h durchgefiihrt wurde. Daher sollte diese Schicht wihrend der zweiten Wirme-
behandlungsstufe entstanden sein. Die Ursachen fiir deren Bildung sind der starke Verbrauch von
Yttrium wihrend der ersten Wirmebehandlungsstufe und die verringerte Mobilitit von Yttrium bei

niedrigerer Temperatur.
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Abbildung 52: REM-Bilder von den Querschliffen der freistehenden Schichten nach zweistufiger
Vakuumwirmebehandlung a) RE-REM-Bild und b) Kathodolumineszenzbild fiir LowY-MCrAlY; ¢) RE-REM-
Bild und d) Kathodolumineszenzbild fiir HighY-MCrAlY

Offenbar reicht schon die Verdoppelung der Y-Konzentration in dem Coating aus, um die innere
Oxidation von Yttrium in eine selektive Oxidation von Yttrium zu iberfithren. Die
Geschwindigkeit, mit der die innere Oxidation voranschreitet, sinkt mit zunehmendem Y-Gehalt

und wird Null oberhalb einer kritischen Konzentration von Yttrium (20).

(20)

-D
y=o "o
NY

0 1
V- X
Dabei ist Ng die Loslichkeit fiir Sauerstoff, Do der Diffusionskoeffizient von Sauerstoff, Ny die
Yttriumkonzentration in der Legierung, v der Index fiir Sauerstoff in der Summenformel des Oxids

und X die Tiefe der inneren Oxidation. Die tiefe der inneren Oxidation ist dabei wie folgt definiert

21):

p 1”
X {ZN" D”} (1)
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Bei yttriumreichem MCrAlY scheint die kritische Konzentration von Y erreicht, um eine
kontinuierliche #duBere Y,0s3-Schicht zu bilden. Die selektive Oxidation von Yttrium hat
schwerwiegende Auswirkungen auf die Yttriumverarmung in den vorliegenden freistehenden
Schichten. So zeigen die vorliegenden SNMS-Elementprofile, dass bei der nominell yttriumédrmeren
MCrAlY-Variante die Y-Verarmung aufgrund der eingesetzten Wirmebehandlung schwicher
ausgepragt ist als bei der yttriumreicheren MCrAlY-Variante (Abbildung 53). Die Y-Konzentration
bewegt sich bei letzteren im Bereich der urspriinglichen nominellen Konzentration von ca. 0,1 At.-
%. Ein anderes Bild ergibt sich bei der yttriumreicheren MCrAlY-Variante. Der Verbrauch von
Yttrium, der sich aus der selektiven Oxidation ergibt, ist dermaf3en grof3, dass der Yttriumgehalt im

Coating sehr stark absinkt und zwar auf das Niveau des yttriumidrmeren MCrAlY.
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Abbildung 53: SNMS-Tiefenprofile fiir freistehende MCrAlY Schichten nach zweistufiger Vakuum-
wirmebehandlung (1120°C/2h+845°C/24h) a) mit hohem Yttriumgehalt (0.6 Gew.-%) und b) mit niedrigem Y-
Gebhalt (0.3 Gew.-%)
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Eine wichtige Beobachtung ist, dass das reaktive Element Yttrium, das wie bereits beschrieben
unbedingt notwendig ist, um die Adhidsion von Aluminiumoxid zu verbessern, durch die
Wirmebehandlung verloren geht bzw. sich stark abreichert. Das Ausmalf} der Abreicherung hingt
im groen Mafle vom Yttriumreservoir (Yttriumkonzentration, Dicke) ab. Je groBer das Reservoir,
desto stirker ist die Verarmung im Metall. Dieses FErgebnis erkldrt auch, warum die
Wirmedammschichtproben mit dem High-Y-Bondcoat (Abbildung 19) eine dhnliche Oxid-

morphologie aufweisen wie die mit Low-Y-Bondcoat.

6.5. Einfluss des Aluminiumgehalts in der MCrAlY-Schicht auf RE-Verteilung wiihrend
der Vakuumwirmebehandlung

Um den Einfluss der Materialmatrix auf die Yttriumverteilung wéhrend der Vakuumwérm-
behandlung aufzudecken, wurden freistehende Schichten der aluminiumarmen Legierung Gamma
(6 Gew.-% Al) und der aluminiumreichen Legierung Beta (20 Gew.-%) einer zweistufigen
Vakuumwirmebehandlung (Vakuumdruck~10" mbar) wie bei anderen Proben unterzogen:
1.1120°C/2h

2.845°C/24nh

Die entsprechenden SNMS-Profile beweisen, dass dhnlich wie bereits in vorigem Abschnitt
gefunden, fiir beide Legierungen eine starke Anreicherung von Yttrium an der Oberfliche
stattfindet (Abbildung 54). Da die Anreicherung von Yttrium und Sauerstoff bei der Gamma-
Legierung sehr tief in das Schichtinnere hineinreicht, ist davon auszugehen, dass zusétzlich zu der

duBeren yttriumreichen Schicht auch eine innere Oxidationszone vorhanden ist.

Die REM-Bilder vom Querschliff der aluminiumreicheren MCrAlY-Schicht (Beta) in Abbildung 55
zeigen die Bildung einer nahezu geschlossenen Y,Os3-Schicht, die sich an den Stellen, unter denen
sich Metallkorngrenzen befinden, besonders verdickt. Die Ursache dafiir besteht darin, dass die
Anlieferung von Yttrium aufgrund der geringen Loslichkeit in der Legierung hauptséchlich tiber die
Korngrenzen erfolgt. Auf der aluminiumidrmeren MCrAlY-Schicht (Gamma) findet man ebenfalls
Y,05. Y,03 bildet dabei keine geschlossene Oxidschicht, sondern tendiert viel mehr zur inneren

Oxidation.
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Abbildung 54: SNMS-Tiefenprofile von den freistehenden MCrAl-Schichten nach Vakuumwirmebehandlung a)
aluminiumreiche Beta-Legierung und b) aluminiumarme Gamma-Legierung (Schichtdicke: 1.5mm)

Dieser Sachverhalt 1dsst sich folgendermaBen begriinden. Da die Loslichkeit von Sauerstoff in y-Ni
(ca 400 At. ppm bei 1100°C [117]) viel hoher als die von B-NiAl (fast Null [118]) ist, kommt es mit
der Zeit, sofern der Yttriumzufluss beschrinkt ist, zu einer Sauerstoffiibersittigung in der
Legierung. Die damit gestiegene Sauerstoffaktivitit in der Gamma-Schicht ist dann fiir die innere
Oxidation von Yttrium verantwortlich (sieche GIl. 21). Die hohe Sauerstoffloslichkeit in y-Ni
erschwert somit bei einem gegebenen Yttriumgehalt die Ausbildung einer kontinuierlichen Y,Os-

Schicht auf der aluminiuméarmeren MCrAlY-Schicht (Gamma).
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Abbildung 55: a) RE-REM Bild vom Querschliff der freistehenden NiCoAlY-Schicht Beta nach 2-stufiger
Vakuumwirmebehandlung; b) entsprechendes Kathodolumineszenzbild; ¢) RE-REM-Bild vom Querschliff der
freistehenden NiCOCrAlY-Schicht Gamma nach 2-stufiger Vakuumwiirmebehandlung; d) entsprechendes
Kathodolumineszenzbild

Bei beiden Legierungstypen schlieft sich eine diinne aluminiumreiche Oxidschicht an das
Yttriumoxid an. Sie entstand wéhrend der zweiten Wirmebehandlungsstufe durch den starken
Verbrauch von Yttrium wéhrend der ersten Warmebehandlungsstufe. Auflerdem ist die Mobilitét
von Yttrium bei Temperaturerniedrigung eingeschrinkt, so dass es fiir Oxidschichtbildungsprozesse

nicht schnell genug nachgeliefert werden kann.

6.6. Einfluss der Abfolge der Herstellungsschritte auf die Oxidschichtmorphologie

Wie bereits beschrieben, scheint der Reihenfolge einzelner Herstellungsschritte entscheidende
Bedeutung hinsichtlich der sich ausbildenden Oxidschichtmorphologie und folglich auch der
Haftung der Oxidschicht zuzukommen. Ob die Glittung vor oder nach der Wirmebehandlung
durchgefiihrt wird, bestimmt nicht nur grundlegend den Gehalt der reaktiven Elemente vor dem
Betriebseinsatz des Bondcoats im Warmedammschichtsystem, sondern auch deren Verteilung und
Einbau in die sich entwickelnde Oxidschicht. Um dem Effekt der unterschiedlichen Abfolgen
zwischen Glittung und Wirmebehandlung niher zu untersuchen, wurden freistehende Schichten
der Legierung HighY mit den Dimensionen 10 mm x 10 mm x 2 mm hergestellt. Vor der

Wirmebehandlung wurden die Proben auf die Dicken von 0,2 mm bzw. 1,5mm mit einem
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Schleifmittel der Kornung P1200 geschliffen. Die Proben wurden einer  zweistufigen
Vakuumwirmebehandlung unterzogen, wie sie typischerweise fiir IN738LC angewandt wird:

1. 1120°Cfir2h

2. 845°C fiir 24 h.
Bei der einen Hilfte der Proben wurde das Oberflichenoxid im Anschluss an die
Vakuumwiérmebehandlung abgeschliffen, wihrend die andere Hilfte unbehandelt blieb. Die so
vorbereiteten Proben wurden bei 1100°C fiir 72 h isotherm an Luft oxidiert. Zur Bestimmung der
Oxidwachstumsmechanismen wurden zweistufige Oxidationsexperimente mit Sauerstoffisotopen
bei 1100°C durchgefiihrt. Dazu wurden die Proben fiir 4 h in Ar-20%0, ausgelagert. Direkt im
Anschluss wurde das Gas in situ auf eine mit '*O angereicherte Ar-20%0,-Atmosphire umgestellt.

Der Anteil von '®0O betrug 20% des insgesamt in der Atmosphire enthaltenen Sauerstoffs.

Abbildung 56 zeigt die SNMS-Tiefenprofile fiir die freistehenden Schichten der Legierung High Y,
die nach der Vakuumwirmebehandlung nicht geschliffen wurden, nach 20 h (4h/16h) der
zweistufigen Oxidationsexperimente bei 1100°C in einer mit Sauerstoffisotopen angereicherten Ar-
20%0,-Atmosphére. Die Profile deuten darauf hin, dass der Transportmechanismus eine
Kombination der auswirtigen Metallkationendiffusion und der Sauerstoffanionendiffusion iiber
Oxidkorngrenzen darstellt. Die Anreicherung der '*O-Isotope an der Oxidoberfliche fillt mit den
entsprechenden Anreicherungspeaks von Yttrium und Chrom zusammen. Der Verlauf der
Yttriumkonzentration weist zwei Maxima der Anreicherung auf: 1. auf der Oberflidche und 2. in der

Nihe der Oxid-Metall-Grenzfliche.

Direkt an der Oberfliche findet sich eine hohe Sauerstoffkonzentration (ca. 74.-At.-%), die mit dem
entsprechenden Anreicherungspeak von Yttrium zusammenfillt. Die Umrechnung der gemessenen
Sauerstoffintensititen in die tatséichlichen Konzentrationen setzt einen linearen Zusammenhang
zwischen Konzentration und Intensitdt {iber einen sehr groBen Konzentrationsbereich (ppm bis
mehrere Prozent) voraus. Tatsdchlich unterscheiden sich die lonisationswahrscheinlichkeiten in
unterschiedlichen Oxiden, was letztlich zu kleineren Quantifizierungsfehlern, insbesondere bei der
Berechnung der Sauerstoffkonzentration fithren kann [119]. Fiir freistehende Schichten der
Legierung High Y, die nach der Warmebehandlung geschliffen wurden, ergibt sich ein anderes
Bild. Das SNMS-Tiefenprofil zeigt, dass in diesem Fall der Oxidwachstumsmechanismus durch

Sauerstofftransport iiber Korngrenzen charakterisiert ist (Abbildung 57).
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Abbildung 56: SNMS Tiefenprofile fiir die Legierung High Y (nach Vakuumwérmebehandlung nicht
geschliffen) nach zweistufiger Oxidation bei 1100°C in Ar-20%0,. 1. Stufe 4 h in °0,; 2. Stufe 16 h in '*0,-
angereichertem Gas a) logarithmische Skalierung der Konzentration b) lineare Skalierung der Konzentration
(Schichtdicke 1.5mm)

Es ist deutlich erkennbar, dass direkt an der Oxid-Gas-Grenzfliche keine Anreicherung von %0
stattfindet. Die Yttriumkonzentration nimmt einen vollkommen anderen Verlauf als bei den nicht
vorbehandelten Proben. Im oberflichennahen Bereich des Oxids ist kein Yttrium vorzufinden,
dieses tritt erst tiefer in der Oxidschicht auf. Es hat sich also direkt an der Oberflidche eine relativ
reine Aluminiumoxidschicht ausgebildet, in der Yttrium weitgehend fehlt. Direkt unterhalb der
Oxidschicht befindet sich eine Zone, in der eine Anreicherung von Kobalt und Chrom und eine
Abreicherung von Aluminium beobachtet werden kann. Diese Zone kann auf die Auflésung der -
Phase aufgrund des Aluminiumverbrauchs infolge der Deckschichtbildung zuriickgefiihrt werden.
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Abbildung 57: SNMS Tiefenprofile fiir die Legierung High Y (nach Vakuumwirmebehandlung geschliffen) nach
zweistufiger Oxidation bei 1100°C in Ar-20%O,. 1.Stufe 4h in '°0,; 2. Stufe 16 h in ®0,-angereichertem Gas a)
logarithmische Skalierung der Konzentration b) lineare Skalierung der Konzentration (Schichtdicke: 1.5mm)

Die REM-Bilder in Abbildung 58 zeigen, dass bei den direkt nach der Wirmebehandlung oxidierten
Proben eine mechanische Verformung der Oberfldche stattfand. In den konvexen Abschnitten der
welligen Oberfliache haben sich bereits erste Risse gebildet. Dagegen bleibt die Oberfliche der
freistehenden Schichten, die nach der Wirmebehandlung geschliffen wurden, flach und ohne

erkennbare Verformung.
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a) 10 pm b) 10 pm
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Abbildung 58: REM-Bilder von den Querschliffen der freistehenden MCrAlY-Schichten der Legierung High Y
nach zweistufiger Oxidation bei 1100°C in Ar-20%QO,. 1.Stufe 4 h in 160,; 2. Stufe 16 h in 18Oz-amgereichertem
Gas a) und c) nicht geschliffen nach der Vakuumwirmebehandlung; b) und d) geschliffen nach der
Vakuumwiirmebehandlung

Das Ausmal der inneren Oxidation ist in beiden Féllen @hnlich. Bei ndherer Betrachtung der
Oxidschichtmorphologie sind jedoch deutliche Unterschiede zu erkennen. So besitzt die Probe, die
nach der Wirmebehandlung nicht geschliffen wurde, direkt an der Oberfliche eine geschlossene
YAP-Schicht. Direkt unterhalb dieser Schicht schlieft sich ein Bereich an, der keine sichtbaren Y-
reichen Ausscheidungen enthélt. Dieser Abschnitt findet sein Ende in einem Porensaum. Unter dem
Porensaum folgt ein Oxidbereich, der von vielen Y-reichen Oxidpegs durchsetzt ist. Die Pegs

wiederum sind groBtenteils von Aluminiumoxid umschlossen.

Der Porensaum scheint die direkte Konsequenz der durch Tracer-Versuche beschriebenen
Transportmechanismen in der Oxidschicht zu sein. Die Versuche zeigen, dass sich offenbar ein
erheblicher Teil der Oxidschicht durch Kationendiffusion zur Gas-Oxid-Grenzfliche gebildet hat.
Um den Sachverhalt erkldren zu konnen, muss in Erinnerung gerufen werden, dass sich wihrend
der Wirmebehandlung auf der Oberfliche eine geschlossene Y,0s3-Schicht ausgebildet hatte, in der
ca. 10 At-% Cr in Losung war. Wihrend der Auslagerung besteht aufgrund der hohen Affinitit

zwischen Y,03 und Al,Oj; eine starke thermodynamische Triebkraft, Yttriumaluminatverbindungen
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zu bilden. Mittels Ramanspektroskopie konnte nachgewiesen werden, dass sich das wéhrend der
Wirmebehandlung entstehende Y,O; in Yttrium-Aluminat-Perovskit (YAP) umgewandelt hat.
Damit die Umwandlung uberhaupt stattfinden kann, miissen Aluminiumkationen und
Sauerstoffanionen zur Reaktion bereitgestellt werden. Diese werden vom benachbarten
Aluminiumoxid bzw. von der Atmosphidre nach Kroger-Vink-Notation (sieche Anhang) durch

folgende drei mogliche Diffusions- und Transportreaktionen geliefert [120] (22-24):

Y,0, + AL}, &> YAIO, +Y, (22)
Y,0, + Al}, <> YAIO, +Y, + V], (23)
Y,0, + 241}, 430, <> 2YAIO, + 2V +3V, 24

Durch diese Reaktionen werden Defekte im Oxidgitter (Sauerstoffleerstellen, interstitielle Ionen,
Aluminiumleerstellen) verursacht. So kondensieren die entstehenden Aluminiumleerstellen auf der
Grenzfliche zum Metall zu Poren. Ist die Umwandlung von Y,03 zu Yttrium-Aluminium-Perovskit
(YAP) abgeschlossen, so kommt der Aluminiumtransport nach auen zum Erliegen, und die Poren
werden durch weiteres Oxidwachstum in die Oxidschicht eingebettet. Der fiir die
Umwandlungsreaktion bendtigte Sauerstoff wird von der Atmosphire bereitgestellt, was auch die

'80-Anreicherung an der Oberfliche erklirt.

6.6.1 Mechanische Instabilitit der MCrAlY-Oberfliche

Um den Ursachen fiir die beobachtete mechanische Instabilitit der Oberfliche (Abbildung 58)
nachzugehen, wurden freistehende Schichten der Legierung High Y und Low Y mit den
Dimensionen 10mm x 10mm x 2mm hergestellt. Vor der Warmebehandlung wurden die Proben auf
die Dicke von 1,5mm mit einem Schleifmittel der Kérnung P1200 geschliffen. Nach der zwei-
stufigen Vakuumwérmebehandlung wurde direkt im Anschluss der eine Probensatz in dem
vakuumwérmebehandelten Zustand bei 1100°C fiir 72 h an Luft oxidiert. Der andere Probensatz

wurde vor dem Oxidationsexperiment geschliffen, um den Glattprozess zu simulieren.

Die REM-Bilder zeigen, dass sich die Oberfldche der direkt nach der Warmebehandlung oxidierten
Proben mechanisch verformt hat (Abbildung 59). Die Proben, die einer Schleifprozedur nach der
Wirmebehandlung unterzogen wurden, behielten wéhrend des Oxidationsexperiments die
urspriingliche glatte Oberfldche (Abbildung 60). Es ist wichtig anzumerken, dass in beiden Fillen
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Yttrium in Form von Y-reichen Ausscheidungen sehr zahlreich in die Oxidschicht eingebaut wurde

und die innere Oxidationszone in dem oberflichennahen Bereich der freistehenden Schichten stark

ausgepragt ist.

a) 10 pm

Abbildung 59: a) RE-REM Bild von der freistehenden Schicht der Legierung High Y (Dicke: 1.5 mm) nach
Oxidation in Ar-20% O bei 1100°C fiir 72h und b) zugehoriges Kathodolumineszenzbild

Deswegen scheint, die Verformung nicht mit den durch innere Oxidation eingebrachten
Spannungen zusammenzuhédngen, wie es oft in anderen Legierungssystemen beobachtet wurde.
Ebenfalls lassen sich die wihrend der Temperaturzyklierung thermisch induzierten Spannungen
aufgrund der Fehlpassung der Wirmeausdehnungskoeffizienten von Oxid und Metall als Ursache
ausschlieBen, weil das Experiment isotherm ablief. Es ist wahrscheinlicher, dass die mechanische
Oberflachenverformung bei hohen Temperaturen ablduft und einen direkten Bezug zu der
Oxidmorpholgie besitzt, die sich wihrend der Warmebehandlung einstellt (Vergleiche Abbildung
52).
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a) 10 pm

Abbildung 60: a) RE-REM Bild von der freistehenden Schicht der Legierung High Y (Dicke: 1,5mm) geschliffen
nach Vakuumwirmebehandlung und nachfolgender Oxidation in Ar-20% O, bei 1100°C fiir 72h und b)
zugehoriges Kathodolumineszenzbild

Diese Annahme findet indirekt eine Bestidtigung in der Tatsache, dass die Low Y Proben mit einer

anderen Oxidmorphologie nach der Vakuumwirmebehandlung, die durch zahlreiche YAP
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(Yttrium-Aluminium-Perovskit) Oxidfinger und grofere Oberflichenbereiche aus Aluminiumoxid
gekennzeichnet ist (Abbildung 52), keine Verformung der Oberfliche aufweisen (Abbildung 61),

obwohl sie nach der Vakuumwirmebehandlung nicht geschliffen wurden.

a) 10 pm

Abbildung 61: a) RE-REM Bild von der freistehenden Schicht der Legierung Low Y (Dicke: 1.5mm) nach
Oxidation in Ar-20% O, bei 1100°C fiir 72h und b) zugehoriges Kathodolumineszenzbild

Wihrend der Oxidation wird die wihrend der Warmebehandlung aufgewachsene duBlere Y,Os-
Schicht der High Y Proben thermodynamisch instabil, reagiert mit Aluminiumoxid und wandelt

sich in Yttrium-Aluminium-Perovskit um) (sieche Abbildung 62)..
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Abbildung 62. Phasendiagramm Y,03-Al,0; [121]
Somit steht die Oberflichenverformung in direktem Zusammenhang mit der Volumenénderung, die
durch die Phasenumwandlung Y,03—Y AP zustande kommt (25).
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Y,03 + 2A1 +30 — 2YAIO3 (25)

Werden die molaren Volumina von Yttriumoxid (44,9 cm’/mol) und YAP (30,6 cm?/mol)
beriicksichtigt, so hat das Reaktionsprodukt ein 36% grofleres Volumen verglichen mit dem der
Edukte [122]. Bei der Umwandlung sind daher erhebliche Druckspannungen zu erwarten, die zur

Aufwellung der Oxidschicht fithren konnen.

6.7. Einfluss der Vakuumgqualitit wihrend der Vakuumwirmebehandlung

Der Herstellungsprozess von Wirmedammschichten besteht generell aus mehreren Schritten: 1.
Bondcoatherstellung durch VPS 2. Vakuumwirmebehandlung, um die mechanischen Eigenschaften
der Superlegierung zu optimieren (z.B. fiir IN738LC 1. 1120°C fiir 2h gefolgt von 2. 845°C fiir
24h) und die MCrAlY-Schicht zu verdichten 3. im Falle von EB-PVD-Wirmedammschichten ist
zusitzlich eine Glittung zur Entfernung der Oberflichenrauhigkeit noétig gefolgt von 4.

Wirmeddammschichtabscheidung durch EB-PVD oder APS.

Um den Einfluss der Vakuumqualitit wihrend der Wirmebehandlung auf die Y-Verteilung und
folglich den Einbau in die Oxidschicht zu untersuchen, wurden neben den Overlaycoatings auf
IN738LC freistthende MCrAlY-Schichten hergestellt. Die eingesetzte NiCoCrAlY Legierung hat
ein Y-Gehalt von 0,6Gew.-% (High Y in Tabelle 1), war 200 um dick und wurde einer zweistufigen
Vakuumwirmebehandlung (Vakuumdruck~10" mbar) unterzogen:

1. 1120°C/ 2h

2. 845°C/24h

Das Overlaycoating auf IN738LC wies ebenfalls ein Dicke von 200um auf und wurde direkt nach
der Herstellung derselben Vakuumwérmebehandlung zugefiihrt, jedoch bei einem schlechterem
Vakuum (Vakuumdruck~10* mbar). Da beide eigentlich unterschiedliche Schichtsysteme dieselben
MCrAlY-Schichtdicken aufweisen und damit das Y-Reservoir identisch sein sollte, ist ein

Vergleich zwischen den beiden Systemen zulidssig.

Der Kathodolumineszenzdetektor wurde eingesetzt, um die Verteilung von yttriumreichen Oxiden
zu untersuchen. Auf der freistehenden NiCoCrAlY-Schicht bildete sich direkt an der Oberfldche
eine geschlossen Yttriumoxidschicht aus (Abbildung 63). Auch andere Autoren haben beobachtet,
dass sich Yttrium als Y,O3 wihrend der Warmebehandlung an der Oberflidche ausscheidet. Dieser

Befund erscheint zunichst iiberraschend, wenn thermodynamische Stabilititen unterschiedlicher
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Oxide beriicksichtigt werden und Aluminiumoxid eigentlich unter gegebenem Vakuumdruck stabil
ist. Dass sich kein Aluminiumoxid gebildet hat, ist auf die Kinetik des Sauerstofftransports zur
Oberfliache zuriickzufiihren. Nach der kinetischen Gastheorie bestimmt der Sauerstoffpartialdruck
die Anzahl der StoBe der Sauerstoffmolekiile mit der Oberfldche (Z in s'lcm'z), wie mit der Hertz-

Langmuir-Gleichung (26) [123] beschrieben:

T )
Dabei ist p der Sauerstoffpartialdruck, T die Temperatur in K, k die Boltzmann-Konstante, m das
Molekulargewicht von den Gasspezies und o; die Verdampfungskonstante. Wird nun o; zu 1 gesetzt,
so kann ein Sauerstofffluss von ca. 10”7 g cm™ s™ berechnet werden. Ein solcher Sauerstofffluss
hiitte in den ersten 2h eine Sauerstoffiibertragung von ca. von ca. 7,2-10* g zur Folge, verglichen
mit 3.5-10* g, die in der Realitiit eingebaut wurden. Da die Sauerstoffiibertragung in realen
Systemen nicht vollstindig sein kann und daher a;<1 ist, scheint die Annahme richtig, dass wéhrend
der ersten Wirmebehandlungsstufe bei 1120°C der Y-Zufluss zur Oberfldache hin durch Diffusion
grof} genug war, um den gesamten einfallenden Sauerstoff abzubinden. Nach lingeren Zeiten bildet
sich eine geschlossene Y,0s3-Schicht aus. Wihrend der zweiten Stufe der Wirmebehandlung
verlangsamt sich die Yttriumdiffusion durch Temperaturerniedrigung auf 845°C. Dariiber hinaus ist
auch der geloste Y-Gehalt im oberflichenahen Bereich erheblich reduziert, weil das Yttrium zum
groBBen Teil wihrend der ersten Wirmebehandlungsstufe aufgebraucht wurde. Nun fingt
Aluminium an, mit Sauerstoff und zum Teil mit Y,0O3 zu reagieren und bildet eine wie in Abbildung

63 dargestellt diinne aluminiumreiche Schicht aus.

Bei Betrachtung des Overlaycoatings auf IN738LC, das dieselbe Zusammensetzung wie die
freistehende Schicht aufweist, allerdings bei einem hoheren Vakuumdruck wiarmebehandelt wurde,
fallt auf, dass sich Yttrium zwar an der Oberfliche angereichert hat, sich dessen Verteilung jedoch
vollkommen von der auf der freistehenden Schicht unterscheidet. Wahrend freistehende Schichten
eine geschlossene Yttriumoxidschicht bilden, liegt Yttrium in den konkaven Bereichen des
Overlaycoatings in Form diskreter Yttriumaluminatpartikel vor, die sich tief in das Bondcoat
ausdehnen. Die gefundenen Unterschiede lassen sich durch das etwas schlechtere Vakuum wiéhrend
der Wirmebehandlung von 10“*mbar begriinden. Dadurch sollte nach der kinetischen Gastheorie
das Sauerstoffangebot an der Oberfliche steigen, da sich die Zahl der Stoe von Sauerstoff-

molekiilen mit der Oberfldche im Vergleich zu den Oberfldchen der freistehenden Schichten bei
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besserem Vakuum um den Faktor zehn vergroert haben sollte. Das ,,Uberangebot“ von Sauerstoff

verhindert letztlich die Entwicklung einer geschlossenen Y,O3-Schicht.

Eine andere mogliche Ursache fiir die Unterschiede in der Oxidschichtmorphologie bzw. der
Phasenzusammensetzung der Y-reichen Ausscheidungen wire, dass die Overlaycoatings auf dem
Substrat eine hohere Sauerstoffkonzentration aufweist im Vergleich zu den freistehenden Schichten.
Ein moglicher Grund dafiir konnte ein hoherer po, wihrend der Schichtauftragung mittels VPS sein,
wie bereits gezeigt (siehe Abschnitt 6.2). Damit wire die effektive Y-Konzentration bzw. das Y-
Reservoir in der Overlay-Probe kleiner als benotigt fiir eine selektive Y-Oxidation. Ein Vergleich
mit der freistthenden Low-Y-NiCoCrAlY-Schicht (Abbildung 52) ldsst jedoch diesen Effekt
ausschliefen, da die Anzahl und die Grole von Y-reichen Oxiden in der Overlay-Probe mit 0,6

Gew.-% Y deutlich grofBer ist als bei der freistehenden Schicht mit 0,3 Gew.-% Y.

4

Pt

Yttriumaluminate 2 um

Abbildung 63: a) RE-REM Bild eines Querschliffs der freistehenden High-Y-NiCoCrAlY-Schicht (200 pm dick)
nach 2-stufiger Vakuumwéirmebehandlung bei 10" mbar; b) entsprechendes Kathodolumineszenzbild; c¢) RE-
REM-Bild vom Querschliff des Overlaycoating aus High-Y-NiCoCrAlY auf IN738LC nach 2-stufiger
Vakuumwiirmebehandlung bei 10 mbar; d) entsprechendes Kathodolumineszenzbild

6.8. Einfluss der Vakuumwirmebehandlungstemperatur auf das Oxidationsverhalten von
freistehenden MCrAlY-Schichten

Die bisher gezeigten Ergebnisse deuten darauf hin, dass die einzelnen Herstellungsschritte, sei es

die Vakuumwérmebehandlung oder die Oberflichenvorbehandlung, einen erheblichen Einfluss auf

86



ERGEBNISSE UND DISKUSSION

Gehalt und Verteilung der reaktiven Elemente im Bondcoat ausiiben. Daher erschien es sinnvoll
anzunehmen, dass durch Einsatz genau abgestimmter Wirmebehandlungsprozeduren Einfluss auf
das Oxidationsverhalten der untersuchten MCrAlY-Schichten genommen werden kann. Es galt nun
zu untersuchen, inwiefern es durch Variation der Wiarmebehandlungstemperatur moglich ist, das

Oxidationsverhalten der MCrAlY-Legierungen zu beeinflussen.

Dazu wurden in einer Thermowaage Oxidationsversuche mit freistehenden Schichten der
Legierungen High Y, Gamma und Beta in Ar-20%0, bei 1100°C durchgefiihrt. Die Dicke der
freistehenden Schichten betrug 0,4mm. Vor der Auslagerung wurden die Proben einer Wirme-
behandlungsprozedur in Vakuum (~10"mbar) unterzogen. Die eine Hilfte der Proben wurde fiir 2h
bei 1100°C wirmebehandelt, die andere Hilfte fiir 24h bei 900°C. Der Einfluss der Wirme-

behandlungstemperatur auf das Oxidationsverhalten sollte dabei aufgezeigt werden.

Die Massendnderungskurven in Abbildung 64 zeigen, dass die Legierungen Gamma und High Y
abhingig von der Wirmebehandlungsprozedur unterschiedliche Oxidationsraten aufweisen. Dabei
weisen die bei 1100°C wirmebehandelten Proben deutlich groflere Oxidationsrate auf als die bei

900°C fiir 24 h warmebehandelten.
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Abbildung 64: Masseninderungskurven fiir freistehende Schichten unterschiedlicher Legierungen High Y,
Gamma und Beta mit einer Dicke von 0,4mm und unterschiedlichen Wirmebehandlungen wiihrend der
isothermen Oxidation bei 1100°C in einer Thermowaage
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Im Gegensatz dazu zeigt die Beta-Legierung keine Abhingigkeit von der Wirmebehandlungs-

temperatur, wie es aus der Deckungsgleichheit der entsprechenden Kurven deutlich erkennbar ist.

Abbildung 65 zeigt die Querschliffe der freistehenden Schichten der High-Y-Legierung nach 72 h
isothermer Oxidation bei 1100°C in Ar-20%0,. Die bei 900°C wirmebehandelte Probe besitzt
neben einer deutlich diinneren Oxidschicht auch eine kleinere innere Oxidationszone. Die
Oberfldche der bei 1100°C wiarmebehandelten Probe hat sich stark verformt. Die Ursachen fiir die
morphologischen Unterschiede nach isothermer Auslagerung lassen sich mit dem Zustand der

Proben nach der Wirmebehandlung beschreiben.

WB: 900°C/24h WB: 1100°C/2h

©) P 10 pm 4 10 pm

Abbildung 65: a) Metallographischer Querschliff und ¢c) REM-Bild des Querschliffs der freistehenden High-Y-

MCrAlY-Schicht wirmebehandelt bei 900°C fiir 24 h und b) metallographischer Querschliff und d) REM-Bild

des Querschliffs der freistehenden Schicht der High-Y-Legierung wirmebehandelt bei 1100°C fiir 2 h nach 72 h
isothermer Oxidation bei 1100°C in Ar-20%0,

Wie bereits in Kapitel 6.6.1 beschrieben, initiiert die Volumenidnderung aufgrund der
Phasenumwandlung Y,O3—YAP eine mechanische Verformung der Oxidschicht und des darunter

liegenden Schichtmaterials durch einsetzende Kriechprozesse.
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Die erhohten Oxidwachstumsraten lassen sich mit einer erhohten Sauerstoffionenleitfiahigkeit der
defektbehafteten Yttriumaluminatverbindungen bzw. einem beschleunigtem Sauerstofftransport

tiber durch die Verformung initiierte Mikrorisse in der Aluminiumoxidschicht erkliren.

Auf der anderen Seite findet wihrend der Wirmebehandlung bei 900°C keine Anreicherung von
Yttrium als Oxid auf der Oberfliche statt, weil die Yttriummobilitdt bei dieser Temperatur stark
eingeschrénkt ist. Vielmehr bildet sich eine diinne Aluminiumoxidschicht, die dann wihrend der
isothermen Auslagerung bei 1100°C mehr Schutz vor eindringendem Sauerstoff bietet. Ein weiterer
Vorteil dieser Wirmebehandlung besteht darin, dass die starke Verformung der Oberfldche gidnzlich
ausbleibt. Damit ist die Oxidschichtmorphologie sehr &hnlich zu der von den nach der

Wirmebehandlung geschliffenen Proben (Vergleiche Abbildung 60 und Abbildung 65 c).

Ein dhnliches Bild ergibt sich bei der Betrachtung der Querschliffe der freistehenden Schichten der
Gamma-Legierung (Abbildung 66). Auch hier weist die bei 1100°C wirmebehandelte Probe eine
deutlich dickere Oxidschicht als die bei 900°C wirmebehandelte Probe auf. Auferdem ist die
innere Oxidationszone durch eine signifikant tiefere Ausdehnung gekennzeichnet. Die Verformung
der Oberfliche ist bei beiden Wirmebehandlungstemperaturen nicht erkennbar. Sowohl die
gesteigerte Oxidschichtdicke als auch die ausgeprigte Zone der inneren Oxidation finden ihren
Ursprung in der nach Wirmebehandlung vorhanden geschlossenen Y,Os-Schicht, die aufgrund

ihrer Defektchemie den Eintritt von Sauerstoff in die Legierung erleichtert.

WB: 900°C/24h WB: 1100°C/2h
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Abbildung 66: Metallographische Querschliffe der freistehenden Gamma-MCrAlY-Schicht a) wirmebehandelt
bei 900°C fiir 24 h und b) wirmebehandelt bei 1100°C fiir 2 h nach 72 h isothermer Oxidation bei 1100°C in Ar-
20%0,

Die Querschliffe der freistehenden Schichten der Beta-MCrAlY-Schicht in Abbildung 67 beweisen,
dass der Oxidationsangriff vor allem iiber die Korngrenzen stattfindet. Die innere Oxidationszone

hat sich tief in das Materialinnere ausgedehnt. Der Grossteil des Massenzuwachses ist der Oxidation
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entlang der Korngrenzen zuzuschreiben. Auf B-NiAl sollte sich aufgrund der selektiven Oxidation
von Aluminium eine dulere Al,Os-Schicht aufbauen. Wir beobachten allerdings einen verstirkten

Oxidationsangriff entlang der Korngrenzen der freistehenden Beta-MCrAlY-Schicht.

WB: 900°C/24h WB: 1100°C/2h

Innere Oxidation

a) 10 um

Abbildung 67: REM-Bilder von den Querschliffen der freistehenden Beta-M CrAlY-Schicht nach 72 h
isothermer Oxidation bei 1100°C in Ar-20% O, a) wirmebehandelt bei 900°C fiir 24 h und b) wirmebehandelt
bei 1100°C fiir 2 h

Ahnliche Effekte wurden bei Auslagerungsversuchen in Quartzampullen mit z.B. Cu/Cu,O oder
anderen Metall/Oxid-Gemischen beobachtet, mit denen ein niedriger Sauerstoffpartialdruck
eingestellt werden kann [124, 125]. Mittels Auger-Elektroen-Spektroskopie wurde dabei
nachgewiesen, dass Sauerstoff zunichst entlang der Korngrenzen nach innen eindrang, bevor mit
einiger Verzogerung Al,O; ausgeschieden wurde. Nach dem von Grabke [118, 126]
vorgeschlagenen Mechanismus findet der Transport von Sauerstoff aufgrund der niedrigen
Loslichkeit von Sauerstoff in NiAl hauptséchlich iiber ,,Kanéle* in den Korngrenzen statt, die sich
aufgrund der gegenldufigen Diffusion von Aluminium nach auflen und der von Nickel nach innen
offnen. Ahnliche Prozesse wurden direkt unter der Metall-Oxid-Grenzfliche beobachtet. Auch hier
stellt sich aufgrund des Aluminiumverbrauchs ein Gradient und damit ein Aluminiumfluss nach
auBlen ein, wihrend ein entgegengesetztes Nickelgradient die Diffusion von Nickel nach innen
bewirkt, was zu der oft beobachteten Porenbildung fithren kann [127]. Die Voraussetzung fiir die

starke intergranulare Oxidation ist allerdings eine nicht schiitzende Oxidschicht.

Eine andere Erkldrung fiir die stark ausgeprigte intergranulare Oxidation wire, dass aufgrund der
eingeschrinkten Loslichkeit von Yttrium und der ebenfalls gegen Null tendierenden Loslichkeit von
Sauerstoff in NiAl [128], die Korngrenzen mit Yttrium in Form der intermetallischen Phase NisY
dekoriert werden. Da sich Sauerstoff aufgrund der Defektstruktur der Korngrenzen gréftenteils auf
den Korngrenzen 16st, wird die intermetallische yttriumreiche Phase bei Anwesenheit von

Sauerstoff thermodynamisch instabil. Sie zerfillt und setzt damit Yttrium frei, das mit Sauerstoff zu
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Y,05; oder anderen Yttriumaluminaten oxidiert. Diese yttriumreichen Oxide ermdoglichen ein
beschleunigtes Eindringen von Sauerstoff entlang der Korngrenzen. Der kontinuierliche Zufluss
von Yttrium bleibt aufgrund des sich einstellenden Gradienten und seiner geringen Loslichkeit in
NiAl erhalten. Diese Oxidationsvorgidnge kommen erst dann zum Stillstand, wenn Yttrium
verbraucht wurde und keine neuen yttriumreichen Verbindungen an den Korngrenzen gebildet

werden.

6.9. Einfluss der Wirmebehandlungstemperatur auf die TGO-Wachstumsrate und —
morphologie von co-dotierten MCrAl-Schichten

Die vorgestellten Ergebnisse zeigen, dass die Wiarmebehandlung erhebliche Auswirkungen auf das
Oxidationsverhalten der MCrAlY-Legierungen hat. Es konnte aufgezeigt werden, dass wihrend der
Wirmebehandlung die selektive Oxidation von Yttrium an der Oberfliche gefordert wird, sofern
der Yttriumgehalt, die Warmebehandlungstemperatur und das Vakuum hoch sind. Daraus ergeben
sich mehrere Nachteile beim FEinsatz solcher Legierungen als Haftvermittlerschichten in
Wirmedammschichtsystemen. Neben den offensichtlichen Verarmungseffekten konnte nach-
gewiesen werden, dass die mit Y,0s belegten Oberflichen fiir plastische Deformationen wihrend
der Hochtemperaturauslagerung anfillig sind. Eine Erhohung der Yttriumkonzentration in der
Legierung, um die Verluste wihrend der Wéirmebehandlung auszugleichen ist dabei keine
Alternative, weil die Gefahr des ,,Overdopings® zunimmt. Auerdem diirfte dadurch das Problem
der selektiven Oxidation von Yttrium und der damit verbundenen mechanischen Instabilitét der
Oberflache nicht gelost sein. Das FEinstellen gleich bleibender Vakuumparameter wihrend der
Wirmebehandlung gestaltet sich in der industriellen Praxis oft als sehr schwierig und eignet sich
nur bedingt, das Oxidationsverhalten der MCrAlY-Legierungen zu beeinflussen. Eine mogliche
Losungsalternative bietet der Einsatz mehrerer reaktiver Elemente. Daher war es unerlésslich, eine
systematische Untersuchung zum Einfluss der Wirmebehandlungstemperatur auf Systeme mit

mehreren reaktiven Elementen durchzufiihren.

Das eingesetzte Material war eine Hafnium-modifizierte NiCoCrAl-Schicht (Hf-mod.), wie sie auch
bei Wirmeddmmschichtproben verwendet wurde (Siehe Tabelle 1). 2 mm dicke Schichten wurden
auf Stahlplatten mittels VPS gespritzt. Fiir die Oxidationsexperimente wurden Proben mit den
Dimensionen 10 x 10 x 1.5 mm durch Funkenerosion vorbereitet und anschlieBSend auf 1 um poliert.
Die freistthenden Schichten wurden unterschiedlichen Wirmebehandlungen im Vakuum
unterzogen (Vakuumdruck ~10mbar)

1. 1100°C/2h
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2. 1000°C/24h
3. 900°C/24h

Die wirmebehandelten Proben wurden im Anschluss bei 1100°C fiir 72 h in Luft oxidiert.

Abbildung 68 zeigt ein SNMS-Profil einer freistehenden NiCoCrAl-Schicht nach 2h Vakuum-
wirmebehandlung bei 1100°C. Direkt an der Oberflidche wird eine Anreicherung von Hafnium und
Yttrium beobachtet. Tiefer in der Schicht entspricht die Anreicherung von Hafnium und Yttrium
einer inneren Oxidationszone mit einer Tiefe von ca. 15 um. Die beobachtete Anreicherung von
Nickel und Aluminium im oberflichennahen Bereich ist auf die Bildung der PB-Phase
zuriickzufiihren, die anscheinend durch Chromverdampfung wihrend der Wirmebehandlung

ausgelost wurde.
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Abbildung 68: SNMS-Tiefenprofil einer freistehenden Hf-mod. MCrAlY-Schicht nach einer Wiarmebehandlung
von 2h bei 1100°C im Vakuum

Mittels Ramanspektroskopie wurden die auf der Oberfliche gebildeten Oxide identifiziert. In
Abbildung 69 wurde die Intensitidt der Ramanstreuung gegen die Frequenz relativ zur einfallenden
Strahlung (Ramanverschiebung in eng. auch Raman shift genannt) aufgetragen. Neben HfO, konnte
auch Y,0s3 nachgewiesen werden. Es fillt auf, dass einzelne Peaks im Ramanspektrum leicht
verbreitert erscheinen bzw. geringfiigig verschoben sind, wenn ein Vergleich mit den
Referenzspektren angestellt wird. Dazu tauchen zusitzliche Banden von Hafnium- und/oder
Yttriumoxid auf. Diese Beobachtungen lassen sich auf die Substitution durch interstitielle

Sauerstoffionen und/oder Sauerstoffleerstellen oder auf den Einbau von Fremdkationen in die
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entsprechenden Phasen, z.B. Hafnium in das Kristallgitter von Y,0s, zuriickfiihren. Ahnliche
Effekte wurden schon von anderen Autoren beobachtet [129]. Aluminiumoxid konnte auf der
Probenoberfliche nach 2h Vakuumwirmebehandlung bei 1100°C mittels des fiir Cr-Verun-

reinigungen im Aluminiumoxid charakteristischen Cr’*-Floureszenzsignals nicht nachgewiesen

werden.
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Abbildung 69: a) Ramanspektrum und b) das entsprechende Fluoreszenzspektrum vom Oberflichenoxid auf der
freistehenden Hf-mod. MCrAlY-Schicht nach der Wirmebehandlung von 2h bei 1100°C in Vakuum (in rot
dargestellt die entsprechenden Referenzspektren fiir reines Y,O; bzw. Cr:ALO;)

Die Bildung von Aluminiumoxid wurde offenbar unterdriickt, obwohl der Sauerstoffpartialdruck
(~10’5mbar) in der Vakuumkammer substantiell hoéher ist als der Dissoziationsdruck von
Aluminiumoxid. Diese Beobachtung lésst sich besser durch die Kinetik der ablaufenden Reaktionen
als durch thermodynamische Uberlegungen erkliren. Nach der kinetischen Gastheorie bestimmt der
Sauerstoffpartialdruck die Anzahl der StoBe der Sauerstoffmolekiile mit der Oberfliche (z in
s']cm’z) (Siehe Gleichung (26)). Daraus folgt, dass die Anzahl der St6Be mit der Oberfliche in
einem Vakuum von 10° mbar bei einem Vergleich mit dem Atmosphirendruck um acht
GroBenordnungen niedriger ist. Aufgrund dhnlicher Uberlegungen wie in Kapitel 6.7 scheint die
Anzahl der einfallenden Sauerstoffmolekiile unter den herrschenden Bedingungen so niedrig zu
sein, dass der Zufluss von Yttrium und Hafnium zur Oberfliche ausreicht, um die
Sauerstoffaktivitit auf der Oberfldche und in der Beschichtung unter den Zersetzungsdruck von
Al,O3 zu reduzieren. Das ist der Grund, warum keine Aluminiumoxidbildung erfolgt und sich nur
Yttrium- und Hafniumoxidausscheidungen auf der Oberfliche und im oberflichennahen Bereich

bilden.

In Ubereinstimmung mit den SNMS-Profilen und den Ramanspektren zeigen auch die REM-Bilder

eine Anreicherung von Hafnium und Yttrium auf der Oberfliche (Abbildung 70). Dazu kénnen
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auch Yttriumoxidausscheidungen in einer 15 um tiefen inneren Oxidationszone beobachtet werden.
Die GroBe der inneren Oxidausscheidungen nimmt mit zunehmender Entfernung von der Material-
oberfliche zu. Dieser Effekt ist auf die Verlangsamung der Eindringgeschwindigkeit der Front der
inneren Oxidation zuriickzufithren, was das Wachstum der Oxidausscheidungen foérdert. Die

inneren Oxidausscheidungen sind allerdings lateral nicht homogen verteilt.
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Abbildung 70: a) RE-REM-Bild vom Querschliff der freistehenden Hf-mod. MCrAlY-Schicht nach der
Wirmebehandlung von 2 h bei 1100°C im Vakuum und die entsprechenden EDX-Mappings fiir b) Yttrium, c)
Hafnium und d) Aluminium (Schichtdicke 1,5 mm)

Das SNMS-Profil der bei 900°C wirmebehandelten Proben zeigt eine Hafniumanreicherung
dhnlich der nach der Wirmebehandlung bei 1100°C (Abbildung 71). Im Gegensatz zu der
Wirmebehandlung bei 1100°C zeigt Yttrium bei 900°C keine Tendenz, sich auf der Oberfldache
anzureichern. Dies ist ein Hinweis darauf, dass seine Mobilitit bei niedrigeren Temperaturen
erheblich niedriger ist. Vielmehr wird Yttrium von Sauerstoff als internes Oxid gebunden. Darauf
deutet die hohe Yttriumkonzentration (0,6 At.-%) bis zu einer Tiefe von 13 um hin, wenn sie mit
der urspriinglichen Yttriumkonzentration von 0,3 At.-% verglichen wird. Dariiber hinaus wurde

keine Anreicherung der B—Phase auf der Probenoberfliche nach der Vakuumwirmebehandlung bei
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900°C in den SNMS-Profilen beobachtet. Dies ldsst sich mit der weniger umfangreichen

Chromverdampfung als bei 1100°C begriinden.
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Abbildung 71: SNMS-Tiefenprofil von der freistehenden Hf-mod. MCrAlY-Schicht nach einer
Wirmebehandlung von 24 h bei 900°C im Vakuum

Die grundsitzliche Anderung der Oberflichenanreicherung der reaktiven Elemente wurde durch die
aufgenommenen Ramanspektren bestitigt (Abbildung 72). Diese lassen auf die Bildung von HfO,
auf der Oberfldche schliefen, wihrend das mit Y,03 verbundene Ramanstreumuster komplett

verschwunden ist. Geringfiigige Mengen an  Aluminiumoxid konnten mittels der

Fluoreszenzspektroskopie ebenfalls nachgewiesen werden.
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Abbildung 72: a) Ramanspektrum und b) das entsprechende Fluoreszenzspektrum vom Oberflichenoxid auf der
freistehenden Hf-mod. MCrAlY-Schicht nach der Wirmebehandlung von 24 h bei 900°C im Vakuum (in rot
dargestellt die entsprechenden Referenzspektren fiir reines HfO, bzw. Cr:Al,03)

Die EDX-Mappings des entsprechenden Querschliffs zeigen, dass die dunklen Partikel an der

Probenoberfliche dem Aluminiumoxid und die hellen dem Hafniumoxid zuzuordnen sind.
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Zusitzlich wird eine innere Oxidationszone mit feinen, gleichmiflig verteilten yttriumreichen

Oxidausscheidungen sichtbar (Abbildung 73).
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Abbildung 73: a) RE-REM-Bild vom Querschliff der freistehenden Hf-mod. MCrAlY-Schicht nach der
Wirmebehandlung von 24 h bei 900°C in Vakuum und die entsprechenden EDX-Mappings fiir b) Yttrium, c)
Hafnium und d) Aluminium (Schichtdicke 1,5 mm)

Auch die bei 1000°C fiir 24 h wirmebehandelten Proben zeigen eine Anreicherung von Hafnium
direkt auf der Oberfldche. Yttrium scheint in einer inneren Oxidationszone, die tief in das Bondcoat

reicht, gebunden zu sein (Abbildung 74).
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Abbildung 74: SNMS-Tiefenprofil von der freistehenden Hf-mod. MCrAlY-Schicht nach einer
Wiirmebehandlung von 24h bei 1000°C in Vakuum

Mittels Ramanspektroskopie war es moglich, das Oberflichenoxid als Hafniumoxid zu
identifizieren, dennoch konnte auch ein wenig Aluminiumoxid nachgewiesen werden (Abbildung

75).
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Abbildung 75: a) Ramanspektrum und b) das entsprechende Fluoreszenzspektrum vom Oberflichenoxid auf der
freistehenden Hf-mod. MCrAlY-Schicht nach der Wirmebehandlung von 24 h bei 1000°C in Vakuum (in rot
dargestellt die entsprechenden Referenzspektren fiir reines HfO, bzw. Cr:Al,03)

Die REM-Bilder bestitigten diesen Befund und zeigten eine tiefe interne Oxidationszone, die sich
fast 50 pm in das Bondcoatinnere ausdehnt, und hauptsichlich aus Y/Al-Mischoxiden besteht

(Abbildung 76).
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Yttrium Hafnium

Abbildung 76: a) RE-REM-Bild vom Querschliff der freistehenden Hf-mod. MCrAlY-Schicht nach der
Wiirmebehandlung von 24 h bei 1000°C im Vakuum und die entsprechenden EDX-Mappings fiir b) Yttrium, c)
Hafnium und d) Aluminium (Schichtdicke 1,5 mm)

Die beobachteten Unterschiede in der Verteilung der reaktiven Elemente nach unterschiedlichen
Wirmebehandlungen konnen durch folgende in Abbildung 77 schematisch dargestellten
Uberlegungen begriindet werden. Die Ergebnisse zeigen wiederum, dass Hafnium eine deutlich
hohere Mobilitét als Yttrium aufweist. Die hohere Diffusionsrate beruht auf der hoheren Loslichkeit
von Hafnium in der Legierungsmatrix. Ein Hinweis darauf findet sich in den bindren
Phasendiagrammen, die eine hohere Loslichkeit von Hafnium (ca. 1 At.-% bei 1200°C) verglichen
mit der von Yttrium (ca. 0,1 At.-% bei 1200°C) in y—Ni voraussagen [130]. Deswegen diffundiert
Hafnium schon bei niedrigen Temperaturen relativ schnell zur Oberflidche und reagiert dort mit
Sauerstoff. Die laufende Keimbildung und der Wachstum von HfO,-Ausscheidungen auf der
Oberfldche miinden in einer zunehmenden Abreicherung von Hafnium im Bondcoat. Deswegen
sollte die Zufuhr von Hafnium mit der Zeit abnehmen, wodurch eine Steigerung der
Sauerstoffaktivitit auf der Probenoberfliache hervorgerufen wird. Die Sauerstoffaktivitit steigt bis

zu jenem Wert an, ab dem die Aluminiumoxidbildung moglich wird.

Ab diesem Zeitpunkt wird die Tiefe der internen Oxidationszone durch den Wettbewerb zwischen
der Diffusion von gelostem Sauerstoff in die Beschichtung hinein und der Gegendiffusion von

Yttrium bestimmt. Die relativ geringe Mobilitdt von Yttrium bei 900°C und 1000°C fiihrt dazu,
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dass die Sauerstoffdiffusion hauptséichlich die Tiefe der inneren Oxidationszone bestimmt. Die
deutlich hohere Sauerstoffpermeabilitit (DoNp) (verglichen mit DyNy) begiinstigt hohe
Keimbildungsraten und folglich feinere Partikelgrofen von inneren Oxidausscheidungen [40].
Dabei beschreiben Do und Dy die Diffusionskoeffizienten von Sauerstoff bzw. Yttrium in der

Legierung, No die Sauerstoffloslichkeit und Ny den Yttriumgehalt in der Legierung.

900°C / 1000°C

Abbildung 77: Schematische Darstellung der wihrend der Wirmebehandlung bei unterschiedlichen
Temperaturen wirksamen Mechanismen

Bei 1100°C ist die HfO,-Bildung fiir die rasche Verarmung von Hafnium im oberflichennahen
Bereich des Materials verantwortlich. Dennoch findet die Bildung von Aluminiumoxid, im
Gegensatz zu den niedrigeren Temperaturen nicht statt, weil die Yttriumdiffusion zur Oberfliche
hin bei der hoheren Temperatur schnell genug ist, um Y,0Os3-Ausscheideungen auf der Oberflidche
oder im oberflichennahen Bereich zu bilden. Die Y,0s3-Bildung senkt die Sauerstoffaktivitit unter
das Niveau, das notwendig wire, um Aluminiumoxid zu bilden. Der hohe Wert von DyNy reduziert

die Eindringgeschwindigkeit der voranschreitenden inneren Oxidationsfront deutlich, wodurch auch
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die Keimbildungsrate reduziert wird. Die hohere Diffusivitit von Yttrium bei 1100°C fiihrt zu einer

Vergroberung von Yttriumoxidausscheidungen.

6.9.1 Einfluss der Wirmebehandlungsparameter auf das Oxidationsverhalten der
freistehenden co-dotierten MCrAl-Schichten

Die freistehenden Schichten wurden isotherm fiir 72 h bei 1100°C an Luft oxidiert. Es konnte
beobachtet werden, dass die Oxidwachstumsrate der bei 900°C wiarmebehandelten Proben deutlich
niedriger ist im Vergleich zu den bei 1100°C wirmebehandelten (Abbildung 78). Die Tiefe der
inneren Oxidationszone zeigte ebenfalls beachtliche Unterschiede, z.B. 90 pm nach
Wirmebehandlung bei 900°C verglichen mit deutlich mehr als 200 pm nach Wirmebehandlung bei
1100°C.

A
Int®rne i Interne
Oxidationszone Oxidationszone

60 pm 60 pm

-

Abbildung 78: RE-REM-Bilder von den Querschliffen nach isothermer Oxidation von 72 h bei 1100°C an Luft
a) fiir Proben wirmebehandelt bei 900°C fiir 24 h und b) fiir Proben wiarmebehandelt bei 1100°C fiir 2 h in
Vakuum

Das SNMS-Profil fiir die bei 900°C wirmebehandelte Probe zeigt, dass sich hauptsidchlich Hafnium
in der Oxidschicht anreicherte, wihrend sich das Yttrium als internes Oxid tiefer im Bondcoat
ausschied (Abbildung 79). Die bei 1100°C wirmebehandelten Proben weisen hingegen eine
gleichzeitige Anreicherung von Yttrium und Hafnium in der Oxidschicht auf. Die Verteilung von
Yttrium und Hafnium in der Oxidschicht scheint den Zustand nach der Wirmebehandlung qualitativ
wiederzugeben. Das beschleunigte Oxidwachstum nach einer Wirmebehandlung bei 1100°C ist
darauf zuriickzufiihren, dass sich wihrend der Wiarmebehandlung sowohl Y,03 als auch HfO, auf
der Oberfliche bilden. Diese Ausscheidungen stellen wihrend ihres Einbaus in die
Aluminiumoxidschicht in der Anfangsphase der Oxidation die sogenannten Kurzschlusswege fiir

einen schnellen Sauerstofftransport in das Materialinnere bereit. Es ist bekannt, dass Y/Hf-
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Mischoxide eine hohe Sauerstoffleitfahigkeit aufgrund der Dotierung mit Ionen mit niedrigerer

Valenz vorweisen [131].

Nach einer Wiarmebehandlung bei 900°C enthélt die oberflichennahe Zone neben HfO, auch
grofBere Mengen an Aluminiumoxid. Die entsprechenden REM-Bilder zeigen, dass diese
Ausscheidungen einen grofen Bereich der Oberfliche abdecken, wodurch das Eindringen von
Sauerstoff erschwert und die Bildung von einer schiitzenden, aluminiumbasierten Oxidschicht

wihrend der Oxidation gefordert wird.
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Abbildung 79: SNMS-Tiefenprofile fiir freistehende MCrAl-Schichten nach isothermer Oxidation von 72 h bei
1100°C an Luft. Proben wurden im Vakuum vor der Oxidation a) bei 900°C fiir 24 h und b) bei 1100°C fiir 2 h
wirmebehandelt
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6.10. Diskussion

Wie bereits beschrieben, steht das Versagen von Wirmeddmmschichten in einem direkten
Zusammenhang mit dem Wachstum und der Haftung der Oxidschicht wihrend der Auslagerung bei
hohen Temperaturen in oxidierenden Atmosphéren [24]. Das reaktive Element Yttrium spielt dabei
eine herausragende Rolle bei der Verbesserung der Adhisionseigenschaften von
Aluminiumoxidschichten. In der industriellen Praxis hat sich die Beimengung von Yttrium in einer
fur die Lebensdauer optimalen Konzentration als eine besondere Herausforderung herausgestellt, da
Yttrium sehr empfindlich auf kleinste Variationen der Herstellungsparameter reagiert. Eine
Schwierigkeit besteht darin, dass Yttrium schon wihrend des Auftragvorgangs durch
Vakuumplasmaspritzen mit Restsauerstoff in der Vakuumkammer zu Y,O; reagiert und damit in
gebundener Form in Bondcoat vorliegt. Da Yttrium nun in oxidischer Form vorliegt, ist es nicht in
der Lage zur Oxid-Bondcoat-Grenzfliche bzw. in die Oxidschicht zu diffundieren, um dort den
positiven Einfluss auf die Oxidhaftung auszuiiben. Prinzipiell konnten die Y,0Os-Teilchen durch
Einbettung in die nach innen wachsende Oxidschicht dhnliche Wirkung auf die Oxidhaftung wie
metallisches Yttrium entfalten, allerdings nur dann, wenn sie in optimaler Form (Grofe) und
Verteilung vorliegen, was bei vorliegenden VPS-gespritzten MCrAlY-Schichten nicht der Fall ist.
Daher sollte der Vakuumdruck in der Spritzkammer genaustens kontrolliert werden, um eine
Lebensdauererniedrigung von  Wiarmeddmmschichtsystemen zu vermeiden. Auch die
Vakuumwirmebehandlung, die dem Auftragsprozess durch VPS folgt, wirkt sich negativ auf
Yttriumverarmung im Bondcoat aus. Insbesondere wenn die Vakuumwérmebehandlung bei hohen
Temperaturen (z.B 1100°C) und Vakuum durchgefiihrt wird, wird die selektive Oxidation von
Yttrium begiinstigt und damit ein starker Yttriumverbrauch ausgelost. Eine Moglichkeit, die
entstehenden Yttriumverluste zu minimieren, konnte darin bestehen, die Vakuumgqualitit zu
reduzieren, wodurch die selektive Oxidation von Yttrium unterdriickt werden kann. Niedrigere
Wirmebehandlungstemperaturen hitten denselben Effekt, sind allerdings nicht praktikabel, da ein
Losungsglithungsschritt notwendig ist, um die erforderliche Mikrostruktur im vorliegenden Nickel-

Basis-Substrat (IN738L.C) einzustellen.

Damit eine EB-PVD-Wirmeddmmschicht aufgetragen werden kann, muss der Vakuum-
wirmebehandlung ein Gléttprozess folgen, wihrend dessen die fiir VPS-gespritzte Oberflichen
charakteristische Rauhigkeit entfernt wird. Durch die Glittung wird das wihrend der
Vakuumwirmebehandlung oberfldchennah angereicherte Yttrium entfernt, wodurch das Yttrium-
reservoir weiter verkleinert wird mit moglicherweise negativen Auswirkungen auf die Lebensdauer
von Wirmeddammschichten. Daraus ldsst sich die Empfehlung fiir kiinftige Herstellungsprozeduren
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ableiten, die Glittung vor der Vakuumwirmebehandlung durchzufiihren, allerdings unter der
Vorausetzung, dass ein Vakuum niedriger Qualitit angewendet wird. Ist dies nicht der Fall, besteht
die Gefahr, dass 1. das Yttrium wihrend der Vakuumwérmebehandlung selektiv oxidiert und 2. die
Bondcoatoberfliche beim nachfolgenden Hochtemperatureinsatz im Wirmeddmmschichtsystem

aufgrund Phasenumwandlungen eine mechanische Deformation erfihrt.

Alles in allem sollte ein gegebenes Wirmeddmmschichtsystem die maximale Lebensdauer bei
Hochtemperaturauslagerung in oxidierenden Atmosphiren nur dann erfahren, wenn ein fiir dieses
System abgestimmtes optimales Yttriumreservoir eingestellt wird. Wird der optimale Reservoir-
bereich verlassen, so ist dies mit Lebensdauereinbulen verbunden. Wenn zu wenig Yttrium
vorhanden ist, leidet die Schichthaftung, liegt zu viel Yttrium vor, so werden Overdopingeffekte
(Schnelles Oxidwachstum) wirksam. Beides reduziert die Lebensdauer von Warmedammschichten.
Da Yttrium, wie aus der zuvor beschriebenen Herstellungsparameterstudie hervorgeht, auf
Parametervariationen (z.B. Sauerstoffgehalt, Vakuumwéirmebeahndlung, Gldtung etc.) sehr
empfindlich reagiert, wire eine genaueste Kontrolle des Herstellungsprozesses notig, um ein
optimales Yttriumreservoir im Bondcoat einzustellen. Da dies in der Praxis technisch nicht
realisierbar ist, sollte nach anderen, neuen Strategien gesucht werden, welche die Lebensdauer von
Wirmedammschichten optimieren. In Kapitel 10 wird eine Moglichkeit diskutiert, eine homogene

Yttriumverteilung durch Herstellung ODS-verstirkter MCrAlY-Legierungen einzustellen.
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7. Einfluss der Probengeometrie auf das Oxidationsverhalten von MCrAlY
Bondcoats

Neben der Yttriumkonzentration in der MCrAlY-Legierung bestimmt auch die Dicke der
Beschichtung mafigeblich das Yttriumreservoir. Da die Dicke direkt proportional zum Volumen ist,
besteht auch eine Proportionalitit zum Yttriumreservoir in der Beschichtung. Um die Auswirkung
des Yttriumreservoirs auf die Oxidschichtmorphologie zu untersuchen, wurden freistehende
Schichten (High Y) mit den Dicken von 0,4und 1,5mm diskontinuierlicher Oxidation bei 1100°C
fiir 430h in Luft zugefiihrt. Die Proben wurden nach einer zweistufigen Vakuumwirmebehandlung
(1. 1120°C/24h + 2. 845°C/24h) auf die fiir Auslagerungsversuche vorgesehenen Dicken
geschliffen.

Die Querschliffe in Abbildung 80 zeigen, dass sich die Oxidschichtdicke auf unterschiedlich dicken
freistehenden Schichten kaum unterscheidet. Der Unterschied beruht hauptsidchlich auf den
unterschiedlichen Tiefen der inneren Oxidationszone. Die innere Oxidationszone auf der dicken
Probe misst ca. 60 um, wihrend sie auf der diinnen Probe 25 um nicht iibersteigt. Das ist allerdings
nicht der einzige Unterschied. Vielmehr unterscheiden sich die in der inneren Oxidationszone
vorhandenen yttriumreichen Oxide grundlegend. So konnten die Y-reichen Oxide auf der dicken
Probe Y,0; zugeordnet werden, wihrend sie auf der diinnen Probe als Yttriumaluminate
identifiziert werden konnten. Da Y,Os; gegeniiber Yttriumaluminaten eine hohere Stabilitit
aufweist, kann davon ausgegangen werden, dass die Sauerstoffaktivitit in der inneren

Oxidationszone der dicken Probe noch nicht ausreicht, damit die Umwandlung zu Yttrium-

aluminaten stattfinden kann.

Al O, Spalt

Yttriumaluminate

W Y,0;
a) B 20 um b) 20 um

Abbildung 80: REM-Bilder vom Querschliffen der High Y freistehenden Schicht nach diskontinuierlicher
Oxidation von 430h bei 1100°C an Luft a) 0,4mm dicke Probe und b) 1,5mm dicke Probe
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Der kontinuierliche Zufluss von Yttrium aus dem Inneren der freistehenden Schicht bindet
Sauerstoff ab und senkt so seine chemische Aktivitdt. Bei der diinnen Probe verlangsamt sich der
Zufluss von Yttrium aufgrund der schnelleren Verarmung des kleineren Reservoirs, bis er letztlich
ginzlich versiegt. Die steigende chemische Aktivitdt von Sauerstoff begiinstigt dann die Reaktion

mit Aluminium zu Yttriumaluminaten.

Experimentelle Ergebnisse aus zahlreichen Publikationen deuten darauf hin, dass eine Vielzahl an
Parametern die Lebensdauer von Wirmeddmmschichten beeinflussen. Einer dieser wichtigen
Faktoren ist der Grad der Yttriumverarmung in der MCrAlY-Schicht. Dabei kommt die
Yttriumverarmung dadurch zustande, dass wihrend der Oxidation das Yttrium fortwéhrend in die
Aluminiumoxidschicht eingebaut wird. Die Folgen des Yttriumeinbaus sind zum einen eine
Erhohung der Oxidwachstumsrate und zum anderen parallel dazu eine Yttriumverarmung im
Bondcoat selbst. Wenn die Yttriumkonzentration unter einen kritischen Wert fillt, geht auch der
positive Effekt auf die Haftung verloren, was zum Abplatzen der Oxidschicht und damit zum
Versagen der Wiarmeddammschicht fithren sollte. Dabei hingt die Zeitspanne bis zum Erreichen der
kritischen Abreicherung nicht nur von der urspriinglichen Yttriumkonzentration ab, sondern auch

von dem Yttriumreservoir, das direkt proportional zur Bondcoatdicke ist.

Daraus sollte fiir die industrielle Praxis allerdings nicht geschlussfolgert werden, dass dicke
Bondcoatschichten bei Anwendung in Wirmeddmmschichtsystemen immer Vorteile bringen.
Bondcoats mit grofen Yttriumreservoirs (hohe Y-Konzentration, grole Dicke) weisen ein
beschleunigtes Oxidwachstum (Overdoping [132]) auf, was der Haftung von Oxidschichten
entgegenwirkt. Das kritische Yttriumreservoir, bei dem die Oxidhaftung aufrechterhalten wird,
bedarf deswegen genauer quantitativer Untersuchungen fiir jedes Schichtsystem. Das Erreichen
eines Optimums wird dadurch erschwert, dass Yttrium sehr empfindlich auf Kkleinste

Parameterschwankungen wihrend der Herstellung reagiert.
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8. Einfluss der Bondcoatzusammensetzung auf die Entwicklung thermisch
induzierter Spannungen im TGO

8.1.  Einfiihrung

Weil der Wirmeausdehnungskoeffizient der Aluminiumoxidschicht deutlich kleiner als der des
NiCoCrAlY-Bondcoats ist, wird die Oxidschicht wihrend der Abkithlung von den
Einsatztemperaturen Druckspannungen erfahren. Die Hohe der entstehenden Spannungen wird von
dem Unterschied der Wirmeausdehnungskoeffizienten zwischen der Oxidschicht und dem
Bondcoat bzw. dem Grundwerkstoff bestimmt. Dabei ist zu beachten, dass die Anderung der
Zusammensetzung des Bondcoats als Folge der Oxidation auch einen Einfluss auf den
Wirmeausdehnungskoeffizienten und somit die thermische Fehlpassung aufgrund der
unterschiedlichen Warmeausdehnungskoeffizienten zwischen MCrAlY und Oxidschicht ausiibt.
Auch die Mehrphasigkeit der MCrAlY-Legierungen sowie Phaseniiberginge beim Abkiihlen oder
Aufheizen beeinflussen den Wérmeausdehnungskoeffizienten und somit die entstehenden

Spannungen in den Oxidschichten.

8.2. Modellierung der Gleichgewichtsphasenzusammensetzung der untersuchten MCrAlY-
Schichten

Mittels des Softwarepakets ThermoCalc wurden thermodynamische Berechnungen fiir die
Phasengleichgewichte der drei Nickelbasis-MCrAlY-Schichten, Beta, Gamma, und High Y,
unternommen (siehe Tabelle 1). Es ist wichtig zu erwéhnen, dass die bei den Berechnungen
verwendete Datenbank (TTNI7) keine Daten fiir Yttrium und yttriumhaltige Phasen enthilt, so dass
eventuell auftretende yttriumhaltige Phasen unberiicksichtigt bleiben. Da Yttrium nur in geringen
Mengen zugesetzt wurde, sollte die Berechnung nur geringfiigig beeinflusst sein. Mehrere Autoren
haben bereits gezeigt, dass ThermoCalc eine zuverlidssige Vorhersage von Phasengleichgewichten
fiir MCrAlY-Legierungen ermdglicht [133-135]. Dabei war die Ubereinstimmung mit experimentell

ermittelten Daten sehr gut.

Entsprechend der durchgefiihrten Berechnungen ist bei 1100°C nur die B-Phase im Gefiige
vorhanden. Bei tieferen Temperaturen enthédlt die Beta-Legierung in dem untersuchten
Temperaturbereich von 500°C bis 1100°C zwei Phasen, ¥y’ und  (Abbildung 81). Ungefihr bei

1000°C fingt die Ausscheidung von der y’-Phase auf Kosten der P-Phase an. Bei weiterer
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Reduktion der Temperatur nehmen die Anteile der f-Phase kontinuierlich ab, wihrend die der y’-

Phase kontinuierlich zunehmen.
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Abbildung 81: Molenbruch der Phasen im Temperaturbereich zwischen 500°C und 1100°C berechnet mit
ThermoCalc fiir die MCrAlY-Schicht Beta

Die thermodynamische Berechnungen mit ThermoCalc sagen fiir die Gamma-Legierung im
untersuchten Temperaturbereich drei unterschiedliche Phasen voraus, v, y° und ¢ (Abbildung 82)
voraus. Bei 1100°C enthélt die Legierung nur y-Ni. Beim Abkiihlen nimmt die Loslichkeit von
Aluminium in der y-Phase ab, so dass unter 1000°C die Bildung von y’-Phase auftritt. Weil durch
das Verschwinden der y-Phase Chrom freigesetzt wird und dessen Loslichkeit in y’-Ni3zAl sehr
gering ist, bildet sich aufgrund der steigenden Chromaktivitdt unterhalb von 800°C die o(Co,Cr)-
Phase.

Molenbruch

500 600 700 800 900 1000 1100

Temperatur [°C]

Abbildung 82: Molenbruch der Phasen im Temperaturbereich zwischen 500°C und 1100°C berechnet mit
ThemoCalc fiir die MCrAlY-Schicht Gamma
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Nach thermodynamischen Berechnungen mit ThermoCalc sind in der Legierung High Y vier
unterschiedliche Phasen zu erwarten, vy, B, ¢ und y’ (Abbildung 83). Zwischen 700°C und 820°C
findet die Umwandlung von der ¥’ in die y-Phase statt. Weil die neu gebildete y-Phase viel weniger
Aluminium enthilt, fiihrt dies zum Anstieg der Anteile der f-Phase. Des Weiteren wird die o-(Cr,
Co)-Phase ab T > 700°C instabil und geht langsam in Losung (vollstindig ab ca. 950°C). Das
freigesetzte Chrom wird von der y-Phase aufgenommen. Da die y-Phase mit steigenden
Temperaturen mehr Aluminium 16sen kann, nimmt der Molenbruch von der -Phase ab, und der der

y—Phase zu.

0.8
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Abbildung 83: Molenbruch der Phasen im Temperaturbereich zwischen 500°C und 1100°C berechnet mit
ThemoCalc fiir die MCrAlY-Schicht High Y

Die von ThermoCalc vorhergesagten Zusammensetzungen einzelner Phasen iiber die Temperatur

fiir die Bondcoatvarianten Gamma, Beta und High Y befinden sich im Anhang.

8.3. Korrelation der Phasengleichgewichts mit dem Wirmeausdehnungskoeffizienten als
Funktion der Temperatur

In Abbildung 84 ist ein Vergleich der physikalischen (differentiellen) Wéirmeausdehnungs-
koeffizienten fiir die y- und B-Phase dargestellt. Die dargestellten Kurven wurden aus der
Dissertation von Vossberg entnommen [136]. Die Legierungen wurden hierzu durch
Induktionsvakuumschmelzverfahren hergestellt, wobei die f-Phase (bezogen auf 1100°C) aus 19,7
Gew.-% Al, 8,7 Gew.-% Cr, 0,4 Gew.-% Y und Nickel als Basis bestand, wihrend die y-Phase
(bezogen auf 1100°C) 6,6 Gew.-% Al, 26,.5 Gew.-% Cr, 0,.4 Gew.-% Y und den Rest Ni enthilt.
Der Wirmeausdehnungskoeffizient der Proben wurde mit einem Dilatometer vom Typ Netzsch DIL
402E bis zu einer Temperatur von 1100°C durchgefiihrt. Die Aufheiz- und Abkiihlrate betrugen
3K/min.
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Es ist ersichtlich, dass diese y-Phase einen Sprung des Wirmeausdehnungskoeffizienten ab etwa

800°C erfahrt (Abbildung 84). Fiir diesen sprunghaften Anstieg ist eine Phasenumwandlung im

Geflige verantwortlich. Die y’-Phase geht beim Aufheizen in Losung.

Die B-Phase zeigt dagegen einen gleichmifBigen Verlauf des Wiarmeausdehnungskoeffizienten ohne

groBere Spriinge.
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Abbildung 84: Physikalische (differentielle) Warmeausdehnungskoeffizienten der y- und -Phase [136]

Die Legierung High Y zeigt zwischen 650 und 820°C einen deutlichen Anstieg des

Wirmeausdehnungskoeffizienten

CTE (phys.) [1/°C]

(Abbildung 85). Dieser Peak ist ebenfalls auf die
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Abbildung 85: Physikalische (differentielle) Wirmeausdehnungskoeffizienten der High Y-Legierung [136]
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8.4. Korrelation der gemessenen Spannungen mit dem Wirmeausdehnungskoeffizienten
und dem Versagen der Oxidschicht

Abbildung 86 zeigt den Spannungsverlauf aufgetragen iiber der Zeit fiir Oxidschichten, die auf
unterschiedlichen freistehenden NiCoCrAlY-Schichten wéhrend diskontinuierlicher Oxidations-
versuche bei 1100°C an Luft gebildet wurden. Eingesetzt wurden Bondcoats, die bei 1100°C nur
aus y-Ni-Phase (Gamma) oder B-NiAl-Phase (Beta) bestehen, bzw. sowohl y-Ni als auch B-NiAl
(High Y) enthalten. Vor der Auslagerung wurden die freistehenden Schichten einer zweistufigen
Vakuumwirmebehandlung (1. 1120°C/2 h 2. 845°C/24 h) unterzogen und danach auf die Dicken
von 0,4mm und 1,5mm geschliffen. Die Eigenspannungen wurden mittels Piezospektroskopie
ermittelt. Dazu wurde der Versuch kurzeitig unterbrochen und die Proben auf Raumtemperatur
abgekiihlt. Trat wihrend des Verbleibs bei Raumtemperatur das Versagen der Oxidschicht durch

Abplatzen auf, so wurde der Versuch fiir die entsprechende Probe beendet.
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Abbildung 86: Verlauf der Eigenspannungen in Aluminiumoxid aufgetragen iiber die Zeit fiir drei
unterschiedliche Legierungen wihrend der diskontinuierlichen Oxidation bei 1100°C an Luft (Probendicke: 0,4
mm)

Die Druckspannungen in den Oxidschichten der y-Phase sind erheblich groBer als die in den
Oxidschichten der B-Phase, weil die y-Phase einen viel groleren Wirmeausdehnungskoeffizienten
besitzt als die B-Phase. Die Folge ist die groBere thermische Fehlpassung aufgrund des groferen
Unterschieds des Wirmeausdehnungskoeffizienten im Vergleich zu dem von Al,Os;. Die
Oxidschicht, die auf der bei 1100°C mehrphasigen MCrAlY-Legierung aufgewachsen ist, zeigt
dagegen Eigenspannungen, die zwischen den Werten fiir die beiden bei 1100°C einphasigen
Legierungen liegen. Quadakkers et al. [137] zeigten, dass die Dehnungen in der Oxidschicht auf der
v-Phase substantiell groBer sind als die in der Oxidschicht aufgewachsen auf der P-Phase

(Abbildung 87). Dabei wurden die Dehnungen in den Oxidschichten mittels der
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Rontgendiffraktometrie  ermittelt. Der  Befund wurde  damit erkldrt, dass der

Wirmeausdehnungskoeffizient der y-Phase deutlich iiber dem von -Phase liegt.

0 T T T T
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2 —e— NiCrAlY| A
—4~— y-Phase
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Abbildung 87: Dehnungen in der Oxidschicht auf der Legierung Ni20Cr10AlY, der y-Phase und f-Phase
gemessen bei Raumtemperatur mittels XRD nach thermischer Zyklierung bei 950°C fiir verschiede Zeiten [137]

Wie aus den Betrachtungen zum Wirmeausdehnungskoeffizienten erwartet, tritt bei der Legierung
aus y-Phase auch das Abplatzen der Oxidschicht zuerst ein (200h), danach beim mehrphasigen
Werkstoff High Y (432 h). Bei der B-Phase waren selbst nach 1512 h keine Anzeichen fiir ein
Versagen erkennbar. Scheinbar erreicht die Oxidschicht auf der y-Phase schon frithzeitig eine
kritische Dehnung, die zu Rissbildung in dem Oxid oder an der Oxid-Bondcoat-Grenzflidche fiihrt
und so zur Schiadigung bzw. zum Abplatzen der Oxidschicht beitrdgt. Offenbar zeigen die
Bondcoats mit einem kleineren Wirmeausdehnungskoeffizienten und folglich geringeren
Eigenspannungen in der Oxidschicht bei Abkiihlung bessere Widerstandsfahigkeit gegen das
Abplatzen der Oxidschicht. Die thermisch induzierten Spannungen, die wihrend der thermischen
Zyklierung aufgrund der unterschiedlichen Warmeausdehnungskoeffizienten des Oxids und des
Metals auftreten, sind ein wichtiger Parameter, der die Haftung der Oxidschicht entscheidend

beeinflusst.
Festgestellt wurde auch, dass die Substratdicke einen starken Einfluss auf die entstehenden

Eigenspannungen ausiiben kann. Die gemessenen Eigenspannungen bei dickeren Substraten liegen

zum Teil deutlich hoher als bei den diinneren (Abbildung 88).
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Abbildung 88: Vergleich der Eigenspannungen in Aluminiumoxid fiir unterschiedliche Probendicken fiir drei
unterschiedliche freistehende MCrAlY-Schichten a) Beta, b) High Y und ¢) Gamma nach diskontinuierlicher
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Zuriickzufiihren ist diese Tatsache auf die Spannungsrelaxation durch plastische Verformung des
Metalls aufgrund stattfindender Kriechvorginge. Die Kriecheffekte wihrend der Abkiihlung

reduzieren die absoluten Werte fiir die Eigenspannungen in der Oxidschicht.

Durch das Kriechen des Substrats werden die Eigenspannungen in der Oxidschicht abgebaut.
Dickere Substrate vollfilhren aufgrund des gestiegenen Substratdicke-Oxidschichtdicke-
Verhiltnisses gegeniiber der diinnen Oxidschicht die plastische Verformung in diesem Ausmal
nicht, so dass der Spannungsabbau geringer ist. Der Grund hierfiir besteht darin, dass die
Kriechraten des Substrats mit abnehmender Substratdicke zunehmen [138]. Da die Reduktion der
Eigenspannungen in dem Oxid auf dem dicken Substrat weniger ausgeprigt ist als auf den diinnen,
scheint es wahrscheinlich, dass das Kriechen des Metalls den Spannungsabbau in der Oxidschicht

dominiert.

Um den Einfluss des Substrats auf die sich entwickelnden FEigenspannungen in Al,O3 zu
untersuchen, wurden dieselben Auslagerungsversuche an Overlaycoatings auf 5mm dicken
Substraten aus IN738LC durchgefithrt. Auch hier wurden die Eigenspannungen mittels
Piezospektroskopie ermittelt. Ein Vergleich der gemessenen Eigenspannung in AlLO; auf frei-
stehenden Schichten und Overlaycoatings zeigt, dass sich bei Overlaycoatings die Eigenspannungen
zwischen den einzelnen Bondcoatvarianten nur wenig unterscheiden (Abbildung 89). Offenbar wird
das thermomechanische Verhalten des Systems von der thermischen Dehnung des vergleichsweise
dicken Substrats dominiert. Dadurch verringern sich die Unterschiede der Eigenspannungen in den
Oxidschichten, die sich sonst aus den unterschiedlichen Wirmeausdehnungskoeffizienten zwischen

Bondcoat und Al,Os ergeben wiirden.

-8 T T T

— i

= Overlaycoatings
A Freistehende Schichten

Eigenspannung [GPa]

T T T T T
Beta High Y Gamma
Abbildung 89: Vergleich der Eigenspannungen im Aluminiumoxid auf Overlaycoatings bzw. freistehenden

Schichten nach 106h diskontinuierlicher Oxidation bei 1100°C an Luft
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Trotzdem scheinen die Eigenspannungen auf Overlaycoatings mit Beta-MCrAlY-Schicht etwas
niedriger zu sein als die auf Overlaycoatings mit High-Y- bzw. Gamma-MCrAlY-Schicht. Diese
liegen praktisch auf einem Niveau, was sich mit der Tatsache begriinden ldsst, dass sich das
zweiphasige Gefiige des High-Y-Coatings aufgrund der Oxidation auflost, und nur noch aus y-

Phase besteht.

Mittels Fluoreszenzspektroskopie konnte ebenfalls nachgewiesen werden, dass sich auf der y-Phase
nur o-Al,O; ausbildete, wihrend auf der f-Phase grofere Mengen an 6-Al,O3; detektiert werden
konnten, die wihrend der Fortdauer des Versuchs auch nach 4 h noch nachgewiesen werden

konnten (Abbildung 90).
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Abbildung 90: Fluoreszenzspektren von Aluminiumoxid auf der Oberfléiche von a) Gamma-Legierung und b)
Beta-Legierung nach diskontinuierlicher Auslagerung bei 1100°C an Luft

Eine Erkldrung ist, dass das in der Anfangsphase der Oxidation gebildete Cr,O; auf der
chromreicheren y-Phase als Nukleus fiir a-Al,Os; fungiert und so die bevorzugte Bildung von a-
Al,O3 begiinstigt wird [139]. Auf der chromidrmeren P-Phase fehlen diese Nuklei ginzlich,
wodurch sich die Umwandlung in a-Al,O3 verzogert. Nach langeren Zeiten findet die Umwandlung
0-Al,05—0a-Al,0O5 statt. Die damit verbundene Volumeninderung kann die Rissbildung auslosen
und damit negative Auswirkungen auf die Haftung der Oxidschicht haben [140-142]. Eine andere
Erkldrung beruht darauf, dass 6-Al,O3 durch Kationendiffusion mit einer epitaktischen Beziehung
zum Substrat wichst [143-145]. So existiert eine Bain-Beziehung zwischen der kubischflichen-
zentrierten Struktur des Sauerstoffuntergitters von 6-Al,O3; und des kubischraumzentrierten Gitter
des Substrats: (001)o-untergitter//(001)niar und [110]o-unterginer//[0011/[010]nial. Weil die Gitterfehl-
passung sehr klein ist (2ania=5,78 f%; und a[0 -Al,O3]=5,64 A; in eine Richtung, Fehlpassung von
2,5%; ania=2,89 10\; und b[0-Al,03]=2,91 A, in die andere Richtung, Fehlpassung von 1%), wird 6-
Al,O3 in den frithen Phasen der Oxidation bevorzugt auf f—NiAl wachsen [146].
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9. Effekt der Bondcoatzusammensetzung auf die Lebensdauer von APS-
Wirmeddmmschichtsystemen

9.1. Einfiihrung

Die APS- und EB-PVD-Wirmeddmmschichtsysteme unterscheiden sich untereinander nicht nur
hinsichtlich der Morphologie des teilstabilisierten Zirkonoxids, sondern weisen auch erhebliche
Unterschiede hinsichtlich der Herstellungsprozedur und der Geometrie der Wirmeddammschicht-
Bondcoat-Grenzflache auf. So wird bei APS-Wirmedidmmschichten beispielsweise die Oberfliche
des Bondcoats vor der Abscheidung der Wiarmedidmmschicht keiner Gléttung unterzogen, weil die
Rauhigkeit der gespritzten Oberflichen zur Verbesserung der Haftfestigkeit durch mechanische
Verzahnung bendtigt wird. AuBerdem unterscheiden sich die durch APS oder EB-PVD
hergestellten Wiarmedammschichten hinsichtlich der Mikrostruktur, der Morphologie und thermo-
physikalischen Eigenschaften so stark, dass auch die Versagensmechanismen unterschiedlich sind
(sieche Kapitel 2). Daher muss ein Bondcoat, das fiir ein EB-PVD-Wirmedammschichtsystem

optimiert ist, nicht zwingend fiir ein APS-Wirmeddmmschichtsystem geeignet sein.

Um festzustellen, ob die fiinf Bondcoatvarianten dhnliche Tendenzen im Vergleich untereinander
(siehe Kapitel 5) fiir APS-Systeme zeigen, war es notwenig, die Lebensdauer der APS-Wirme-
ddmmschichtsysteme im Rahmen der zyklischen Lebensdauerversuche bei 1100°C und 1050°C
experimentell zu ermitteln. Dazu wurden 20 mm lange Zylinderproben mit einem Durchmesser von
10 mm in einem Ofen aufgeheizt und nach einer Haltezeit von 2 h mittels Pressluft abgekiihlt. Die
Abkiihlphase dauerte insgesamt 15 min. d.h. analog wie fiir die Untersuchung an EB-PVD-
Wirmeddammschichten. Zusitzlich wurden quasiisotherme Lebensdauerversuche bei 1000°C in Luft

durchgefiihrt

Die Lebensdauern als Funktion der reziproken Temperatur sind im Arrhenius-Diagramm der
Abbildung 91 dargestellt. Die Wirmeddmmschichtptroben mit aluminiumreichen Beta-Bondcoat
erreichten bei allen drei Temperaturen die hochste Lebensdauer. Dagegen wiesen die
Wirmedimmschichtproben mit Zirkon-modifiziertem Bondcoat (Zr-mod.) die niedrigsten Lebens-
dauern auf. Die Lebensdauern der Wirmedimmschichtproben mit yttriumreicher (High Y) bzw.
yttriumarmer (Low Y) Bondcoatvariante unterscheiden sich dagegen kaum. Erst bei 1000°C

schneidet die yttriumidrmere Bondcoatvariante etwas besser ab als die yttriumédrmere. Des Weiteren
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fallt besonders auf, dass die Wirmedammschichtproben mit der aluminiumarmen Bondcoatvariante
(Gamma) bei 1100°C durch eine niedrige Lebensdauer charakterisiert sind. Die Lebensdauern
erfahren allerdings bei einer Temperaturerniedrigung eine deutliche Steigerung. So liegt die
Lebensdauer der Warmeddmmschichtproben mit Gamma-Bondcoat bei 1050°C auf einem Niveau,
das mit dem der Standardbondcoatvarianten (High Y und Low Y) vergleichbar ist. Bei 1000°C hat
das Gamma-Bondcoat hinsichtlich der erreichten Lebensdauer der Wirmeddmmschichtproben
sogar Vorteile gegeniiber High-Y bzw. Low-Y-Bondcoats. Die einzelnen Lebensdauerergebnisse

werden im Folgenden noch genauer analysiert.
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Abbildung 91: Arrhenius-Plot der erreichten Lebensdauern der APS-Wirmedimmschichtproben mit
unterschiedlichen Haftvermittlerschichtvarianten wihrend der zyklischen Lebensdauerversuche bei 1100°C und
1050°C sowie quasiisothermer Versuche bei 1000°C an Luft (Mittelwerte aus 3 Proben)

9.2. Einfluss der Rauhigkeit auf das Oxidationsverhalten von MCrAlY-Schichten

Damit die Ergebnisse der Lebensdauerversuche richtig gedeutet werden konnen, ist es zwingend
notwendig, zu verstehen, inwieweit geometrische Effekte wie die Rauhigkeit das Oxidations-
verhalten der MCrAlY-Schichten beeinflussen. Um den Effekt der Rauhigkeit auf das Oxidations-
verhalten der MCrAlY-Schichten und die sich ausbildende Oxidschichtmorphologie zu unter-
suchen, wurden freistehende Schichten der High-Y-Bondcoatvariante diskontinuierlich bei 1100°C
an Luft oxidiert. Die Dimensionen der Proben betrugen 10 mm x 10 mm x 2 mm. Die eine Fldche

behielt die fiir den Plasmaspritzprozess charakteristische raue Oberfldache, wihrend die andere
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Abbildung 92: Makrobilder von der Oberfliche der freistehenden High Y Schichten a) raue Seite, b) glatte Seite;
und die entsprechenden REM-Bilder von den Querschliffen c) raue Seite; d) glatte Seite nach
diskontinuierlichen Oxidationsversuchen von 106h bei 1100°C in Luft (Probendicke: 1.5 mm)

Die rauhe Seite weist eine fiir Co-haltige Oxidspinelle typische blaue Féarbung auf, wihrend die
geschliffene Seite die fiir Al,Os typische graue Farbung aufweist. Die dazugehorigen Querschliffe
bestitigen die Befunde, die durch Inspektion der Makrobilder zustande kamen. So enthilt die raue
Seite eine mehrlagige Oxidschicht, die aus einer geschlossenen Spinelloxidschicht und einer
darunter liegenden ebenfalls geschlossenen Al,Os-Schicht besteht. Die raue Seite ist auf konkaven
Flachen (Tdler) durch eine Anreicherung Y-reicher Oxide gekennzeichnet. Diese Oxidschicht-
inhomogenititen sind auf der glatten Seite nicht anzutreffen. Hier fehlen die Oxidspinelle vollig.
Eine Al,O3-Schicht durchsetzt mit homogen verteilten Yttriumaluminaten ist charakteristisch fiir

die Deckschicht auf der geschliffenen Seite.

Nach 431h diskontinuierlicher Oxidation bei 1100°C an Luft nimmt zwar die Dicke der Al,Os-

Schicht auf der rauen Seite zu, die der Spinellschicht veridndert sich aber nicht (Abbildung 93).
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Zusitzlich dehnt sich die innere Oxidationszone von Yttrium in den konkaven Bereichen tiefer in
das Bondcoat aus. Die Y-reichen internen Oxide erscheinen grober und linglicher als die nach 100h
Auslagerung. Ein anderes Bild eroffnet sich auf den konvexen Flichen (Bergen) der freistehenden

Schicht. Hier beinhaltet die Oxidschicht keine Y-reichen Oxide.

' 50 pm
1
Abbildung 93: a) Metallographischer Querschliff und b) REM-Bild vom Querschliff auf der rauen Seite der
freistehenden High Y Schicht nach diskontinuierlichen Oxidationsversuchen von 431h bei 1100°C in Luft

Die Unterschiede zwischen der rauen und der glatten Seite bestehen darin, dass die Oxidschicht auf
der rauen Seite eine inhomogene Yttriumverteilung und zusitzlich eine geschlossene Spinelloxid-

schicht besitzt (sieche dazu Abschnitt 6.3 z.B. Abbildung 49).

Die ermittelten Ergebnisse lassen sich auf die APS-Systeme sehr gut iibertragen, da auch in diesen
die MCrAlY-Schicht die fiir plasma-gespritzte Schichten typische Rauhigkeit beibehilt. So weisen
reale APS-Wirmedammschichtsysteme grundsitzlich eine inhomogene Yttriumverteilung bzw. oft
verstirkte Spinellbildung, insbesondere auf den Rauhigkeitsbergen des Bondcoats, auf (Abbildung
94).

BC Yttriumaluminate 20 pm

Abbildung 94: REM-Bild des metallographischen Querschliffs einer APS-Wérmedimmschichtprobe
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9.3. Co-Doping-Effekte wihrend der Vakuumwirmebehandlung und anschlieSender
Oxidation

Im Vorgingerprojekt (BEO-I) wurde der Einfluss von Co-doping auf die Lebensdauer von APS-
Wirmedammschichten untersucht [147]. Zum Einsatz kam das Hafnium-modifiziete Bondcoat (Hf-
mod.), in dem die reaktiven Elemente Hafnium und Yttrium kombiniert wurden. Auf 30mm lange
Zylinderproben aus CMSX-4 mit einem Durchmesser von 10mm wurde eine 150um dicke
Hafnium-modifizierte MCrAlY-Schicht (Hf-mod.) mittels VPS aufgetragen. Im Anschuss wurde
eine Wirmeddmmschicht aus teilstabilisiertem Zirkonoxid mittels APS aufgetragen. Zyklische
Oxidationsversuche wurden bei 1100°C, 1050°C und 1000°C durchgefiihrt. Jeder Zyklus bestand

aus 2h bei Maximaltemperatur und 15min Abkiihlen auf Raumtemperatur mittels Pressluft.

Die metallographischen Querschliffe zeigten eine stark nach innen wachsende Oxidschicht, die von
einer besonders ausgeprigten inneren Oxidation begleitet wird (Abbildung 95). Selbst die Berge der
MCrAlY-Bondcoatoberfldche zeichneten sich durch dicke Oxidschichten und starke innere
Oxidation aus. Dadurch bestand die Gefahr, dass die Berge mit der Zeit durchoxidieren und dort das
Versagen beginnt. Aus diesen Griinden war es notwendig zu untersuchen, inwiefern durch eine
geeignete Wirmebehandlungsprozedur die Verteilung der reaktiven Elemente und somit das

Oxidationsverhalten des Bondcoats beeinflusst werden kann.

Abbildung 95: Metallographische Querschliffe der APS-Wirmedimmschichtprobe mit Hf-mod. Bondcoat nach
300h zyklischer Oxidation bei 1050°C an Luft

Um den Effekt von Co-Doping mit mehreren Reaktivelementen im Zusammenspiel mit der
Rauhigkeit auf das Oxidationsverhalten der MCrAlY-Schichten zu untersuchen, wurden
freistehende Schichten aus dem Hafnium-modifizieren MCrAlY (Hf-mod.) hergestellt. Die
Dimensionen der Proben waren 10 mm x 10 mm x 2 mm. Die eine Fliche behielt die fiir den

Plasmaspritzprozess charakteristische raue Oberfliche, wihrend die andere Fldche mit Schleifmittel
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der Kornung P1200 solange geschliffen wurde, bis die Probe eine Gesamtdicke von ca. 1,5 mm
erreichte. Die so  vorbereiteten freistehenden  Schichten wurden unterschiedlichen
Wiirmebehandlungen in Vakuum unterzogen (Vakuumdruck~10~mbar)

4. 1100°C/2h

5. 1000°C /24 h

6. 900°C/24h
Die wirmebehandelten Proben wurden im Anschluss bei 1100°C fiir 72 h an Luft oxidiert.

Abbildung 96 zeigt den Querschliff der fiir 24 h bei 900°C wirmebehandelten Proben.

Hafnium

Abbildung 96: Freistehende Hf-mod. MCrAlY-Schicht auf der rauen Seite nach einer Wirmebehandlung von
24 h bei 900°C im Vakuum (~10"° mbar) a) REM_Bild vom Querschliff und entsprechenden EDX-Mappings fiir
b) Yttrium, ¢) Hafnium und d) Aluminium

Es fillt auf, dass sich an der Oberfliche eine diinne Al,Os-Schicht ausgebildet hat, die nur in
konkaven Bereichen (Télern) auch andere Oxide zu enthalten scheint. Die entsprechenden EDX-
Mappings fiir unterschiedliche Elemente beweisen, dass sich wéhrend der Wirmebehandlung
Hafnium auf der Oberfldche angereichert hat und dies hauptsidchlich in deren konkaven Zonen
(Abbildung 96). Entsprechend ldsst sich das Oxid, das hier zusammen mit Al,O; vorkommt, als
HfO, identifizieren. Yttrium hingegen scheint von der Wiarmebehandlung nahezu nicht beeinflusst
worden zu sein. Eine leichte Tendenz von Yttrium, sich in den Tiler anzusammeln, konnte

allerdings beobachtet werden.
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Eine Erhohung der Wirmebehandlungstemperatur um 100°C auf 1000°C hat eine deutliche
Anderung der Verteilung der reaktiven Elemente wie auch der Morphologie des entstehenden Oxids

zur Folge (Abbildung 97).

Yttriu_m

Hafnium

Abbildung 97: Freistehende Hf-mod. MCrAlY-Schicht auf der rauen Seite nach einer Wirmebehandlung von 24
h bei 1000°C in Vakuum (~10"° mbar) a) REM_Bild vom Querschliff und entsprechende EDX-Mappings fiir b)
Yttrium, ¢) Hafnium und d) Aluminium

So bildet das Aluminiumoxid ,,Kappen auf den konvexen Oberfliachen (Bergen) der freistehenden
Schichten. In den konkaven Bereichen fehlt Aluminiumoxid dagegen vollig. Hafnium reichert sich
immer noch auf der Oberfliche an, diesmal aber bevorzugt in den oberen der Atmosphire
exponierteren Teilen der Oberfliche. Yttrium sammelt sich in den konkaven Bereichen der
Oberfldche, wo es direkt an der Oberfliche oder tiefer im Material intern oxidiert. In den
Abschnitten der Oberfliche, wo sich Yttrium oder Hafnium bzw. beide zusammen anreichern, wird

die Bildung von Al,0; vollstindig unterbunden.

Eine weitere Anhebung der Temperatur auf 1100°C bewirkt das vollstindige Verschwinden von
Aluminiumoxid von der Oberflidche der freistehenden Schicht (Abbildung 98). Das zur Oberfldche

diffundierte Hafnium scheint relativ regelméBig auf der Oberfliche verteilt zu sein. Das Yttrium
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bildet in den konkaven Abschnitten der Oberfliche bevorzugt innere Oxide. Die innere

Oxidationszone reicht ca. 15 pm tief in das Metallinnere hinein.

. Hafnium. =~

Abbildung 98: Freistehende Hf-mod. MCrAlY-Schicht auf der rauen Seite nach einer Wirmebehandlung von 2
h bei 1100°C im Vakuum (~10"° mbar) a) REM-Bild vom Querschliff und entsprechenden EDX-Mappings fiir b)
Yttrium, ¢) Hafnium und d) Aluminium

Die Auswirkungen der Wirmebehandlungstemperatur in Kombination mit der Rauhigkeit auf die
Verteilung der reaktiven Elemente bzw. der auf der Oberfliche entstehenden Oxide wihrend der
Vakuumwirmebehandlung lassen sich durch folgende Uberlegungen beschreiben. Bei 900°C ist die
Yttriumdiffusion zu langsam und die von Hafnium gerade noch ausreichend um an den konkaven
Abschnitten der Oberfliche HfO, Ausscheidungen zu bilden. Die Folge dieses Verhaltens ist die
Ausbildung einer nahezu geschlossenen Aluminiumoxidschicht, die in den konkaven Bereichen der

Oberfliche von einzelnen HfO,-Partikeln unterbrochen wird.

Bei einer Erhohung der Temperatur auf 1000°C wird die Mobilitdt von Yttrium und Hafnium
deutlich gesteigert. Yttrium bildet in den konkaven Oberfldchenteilen Agglomerate aus Y-reichen
Oxidausscheidungen. Auch Hafnium reichert sich in Form von HfO, auf der Oberfliche an.
Ausgenommen von der Anreicherung der reaktiven Elemente sind die duBersten Kuppen der rauen
Oberfliche. Nur diese Bereiche der Oberfliache sind auch vom Aluminiumoxid bedeckt. In den

konkaven Abschnitten der Oberfliche findet die Al,Osz-Bildung nicht statt, weil aufgrund der
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Anreicherung der reaktiven Elemente und Bildung entsprechender Oxide die Sauerstoffaktivitit
durch Abbinden von Sauerstoff lokal so stark gesenkt wird, dass Al,Os-Bildung unmdglich wird.
Wird die Temperatur weiter auf 1100°C gesteigert, so nimmt auch die Beweglichkeit der reaktiven
Elemente drastisch zu. Die gesamte Oberfliche wird mit reaktiven Elementen gesittigt, die mit
Sauerstoff zu den entsprechenden Oxiden reagieren. Die dadurch deutlich verminderte chemische
Aktivitdt von Sauerstoff im oberflichennahen Bereich der Legierung erreicht zu keinem Zeitpunkt
das Niveau, das notig wire, um Aluminium zu oxidieren. Die Folge ist eine von Aluminiumoxid

freie Oberfldche (Abbildung 98).

Werden die so wirmebehandelten Proben in der Luft ausgelagert, so fillt auf, dass die
Oxidwachstumsrate der bei 1100°C wirmebehandelten Probe deutlich grofer ist, als die der z.B. bei
1000°C wirmebehandelten Probe (Abbildung 99). Die auch als gute Sauerstoffionenleiter bekannte
Y/Hf-Mischoxide ermoglichen das schnelle Eindringen von Sauerstoff in das Materialinnere und
beschleunigen somit die Oxidation. Die bei 1000°C wirmebehandelte Probe besitzt nach der
Wirmebehandlung zumindest bereichsweise auf den konvexen Abschnitten der Oberflidche eine

schiitzende Aluminiumoxidschicht. Dies verlangsamt die Oxidationsgeschwindigkeit signifikant.

WB: 1000°C/24h WB: 1100°C/2h

a) 100pm || b) . 100 pm

-

Abbildung 99: REM-Bilder vom Querschnitt der freistehenden Hf-mod. MCrAlY-Schicht nach 72h isothermer
Oxidation bei 1100°C in Luft a) vakuumwirmebehandelt bei 1100°C fiir 2h und b) vakuumwirmebehandelt bei
1000°C fiir 24h

9.4. Charakterisierung der APS-Wirmedimmschichtproben im Ausgangszustand

In Abbildung 100 sind die metallographischen Querschliffe der Anlieferungszustinde von Proben

mit unterschiedlichen Bondcoatvarianten dargestellt.
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Abbildung 100: Querschliffe der Anlieferungszustinde der APS-Wirmedimmschichten mit unterschiedlichen
Haftvermittlerschichten

Die Grenzflichen zwischen der Haftvermittler- und der Wirmeddammschicht weisen eine fiir
gespritzte BC-Oberfldchen typische Rauhigkeit auf. Die Gefiige der Haftvermittlerschichten sind
durch eine homogene Verteilung der Phasen charakterisiert. Eine Ausnahme bildet die Beta-
Haftvermittlerschicht, bei der die intermetallische Phase NiY ab einer Tiefe von ca. 50um auftritt.

Die Low-Y-Wirmeddmmschichtproben weisen eine Anreicherung der f-Phase im
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grenzflichenahen Bereich der Bondcoat-Oberflidche auf. Diese kann auf die Chromverdampfung

wihrend der Vakuumwérmebehandlung zuriickgefiihrt werden.

Bei Wirmedimmschichtproben mit High-Y-Bondcoat fillt auf, dass sich eine nahezu geschlossene
Y,05-Schicht an der Bondcoat-Oberfliche wihrend der Vakuumwirmebehandlung ausgebildet hat
(Abbildung 101). Im Gegensatz finden sich bei den Wirmedidmmschichtproben mit Low-Y-
Bondcoat keine Hinweise auf eine Yttrium-Anreicherung an der Bondcoat-Wirmeddmmschicht-

Grenzfliache (Abbildung 102).

‘ ‘ i [y, g

Abbildung 101: Metallographische Querschliffe der APS-Wirmedédmmschichtproben mit High-Y-Bondcoat im
Anlieferungszustand

i

Abbildung 102: Metallographische Querschliffe der APS-Wirmedimmschichtproben mit Low-Y-Bondcoat im
Anlieferungszustand

Auch fiir die Bondcoats Gamma, Beta und Zr-mod. reichert sich Yttrium an der Bondcoat-
Wirmedammschicht-Grenzfldche an, wie aus den Kathodolumineszenzbildern in Abbildung 103

erkennbar ist.
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Abbildung 103: REM- und Kathodolumineszenz-Bilder von metallographische Querschliffen der APS-
Wirmedéammschichtproben mit a) Gamma-Bondcoat; b) Beta-Bondcoat und ¢) Zr-mod.-Bondcoat im
Anlieferungszustand

Bei Zr-mod. Bondcoat scheint die Anreicherung von Yttrium weniger ausgepridgt zu sein. Das
Zirkonium im Bondcoat scheint die Bildung von Yttriumaluminaten an der Oberfliche zu
unterdriicken. Zudem scheint Zr in Form sehr feiner gleichméBig verteilter Ausscheidungen intern

oxidiert zu sein.
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9.5. Einfluss des Yttriumgehalts

Ein Vergleich der erreichten Lebensdauern beweist, dass die APS-Wirmedammschichtproben mit
yttriumreicherem Bondcoat keinen Unterschied zum yttriumédrmeren Bondcoat hinsichtlich der
erreichten Lebensdauern aufweisen (Abbildung 104). Die Streuung der Lebensdauern ist ebenfalls

gering.

800
700 4 1050°C

600 - 1050°C

500 7 1] 1100°C

400 1 1100°C

300

Lebensadauer [h]

200

100

High Y Low Y

Abbildung 104: Lebensdauerdiagramm der Proben mit unterschiedlichem Yttriumgehalt wéihrend zyklischer
Auslagerung bei 1100°C und 1050°C an Luft

Betrachtet man die Querschliffe der bei 1100°C zyklisch ausgelagerten Proben, so fillt auf, dass die
Oxidschichten in beiden Fillen &dhnliche Dicken aufweisen, morphologisch aber erhebliche
Unterschiede auftreten (Abbildung 105). Das yttriumreiche Bondcoat (High Y) enthilt in den
Télern zahlreiche yttriumreiche Oxidausscheidungen. Die Yttriumanreicherung in den Tilern ist
geometrisch begriindet und ldsst sich, wie in Abschnitt 6.3 erldutert, auf den steileren
Yttriumkonzentrationsgradienten in den konkaven Bereichen der Grenzfliche zuriickfithren. Das
yttriumédrmere Bondcoat besitzt dagegen eine ,reine” Aluminiumoxidschicht ohne Einschluss
yttriumreicher Oxidphasen. Das kleinere Yttriumreservoir und aufgrund der Herstellungsprozedur

nur in geringen Mengen verfiigbare ,,freie Yttrium erkldren den Befund.
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Low Y High Y
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Abbildung 105: Riickstreuelektronenbild von APS-Wirmedimmschichtproben mit a) yttriuméirmeren Bondcoat
(0,3 Gew.-% Y) und b) yttriumreicheren Bondcoat (0,6 Gew.-% Y) nach zyklischer Auslagerung von 100 h bei
1100°C an Luft

Ein weiteres Merkmal des Warmeddmmschichtsystems mit yttriumreichem Bondcoat (High Y) ist
die Spaltbildung zwischen der Wirmedammschicht und der Oxidschicht, die bereits nach 100 h
zyklischer Oxidation bei 1100°C an Luft weit fortgeschritten ist und sich sowohl iiber die ,,Tédler*

als auch tiber die ,,Kuppen* erstreckt (Abbildung 106).

Spalt

Yttriumaluminate

BC 10 pm

Abbildung 106: Riickstreuelektronenbild von der APS-Wirmedimmschichtprobe mit yttriumreicherem
Bondcoat (0,6 Gew.-% Y) nach zyklischer Auslagerung von 100 h bei 1100°C an Luft

Des Weiteren tritt auch Rissbildung an der Oxid-Bondcoat-Grenzfliche auf. Diese Risse pflanzen
sich zum Teil bis in die Wirmedammschicht fort. Eine genauere Analyse der Oxid-
Wirmedammschicht-Grenzfliche zeigt, dass die Konturen der Oberflichen von Oxid und
Wirmeddammschicht nicht nahtlos ineinander gefiigt werden konnen. Diese Fehlpassung deutet
darauf hin, dass der Verbund Oxid-Bondcoat eine Deformation erfahren hat. Damit diese
Beobachtungen erklidrt werden konnen, muss in Erinnerung gerufen werden, dass die nach der
Wirmebehandlung vorhandene Y,Os-Schicht sich wihrend der Oxidation in Yttrium-Aluminium-

Perovskit umwandelt. Die mit der Umwandlung verbundene Volumeninderung fiihrt zu einer

128



ERGEBNISSE UND DISKUSSION

Deformation der Oberfliche. Die verstirkte Spaltbildung konnte zudem ihren Ursprung in der
schlechteren Benetzbarkeit von Y,03 mit der Schmelze aus teilstabilisiertem ZrO, wihrend der
Auftragung der Wiarmediammschicht durch atmosphérisches Plasmaspritzen haben. Die schlechte
Adhision keramischer Beschichtungen auf keramischen Substraten ist der Hauptgrund, warum
solche Verbunde in der Praxis kaum Anwendung finden [148, 149]. Alternativ konnte der Spalt
durch Auflosung der wihrend der Warmebehandlung gebildeten Y,0Os-Schicht in ZrO, entstanden
sein [150].

Die Wirmeddammschicht mit dem yttriumdrmeren Bondcoat ist charakterisiert durch das Fehlen
jeglicher Spaltbildung und Verformung nach 100 h zyklischer Oxidation bei 1100°C an Luft.
Verstidndlich wird das vor dem Hintergrund, dass sich wihrend der Warmebehandlung fiir dieses

Bondcoat kein Y,0j3 auf der Oberfliche ausbildete.

Ein dhnliches Bild entsteht bei der Betrachtung der Querschliffe der bei 1050°C an Luft fiir 100 h
zyklisch oxidierten Proben (Abbildung 107).

LowY High Y
o7

¥

Spalt
a) .20 pm b) : 20 pm

Abbildung 107: Riickstreuelektronenbild von APS-Wirmedimmschichtproben mit a) yttriumiirmeren Bondcoat
(0,3 Gew.-% Y) und b) yttriumreicheren Bondcoat (0,6 Gew.-% Y) nach zyklischer Auslagerung von 100 h bei
1050°C an Luft

Auch hier zeigt die Wirmeddmmschichtprobe mit yttriumreicherem Bondcoat eine
Yttriumanreicherung in den Tilern, verstirkte Spaltbildung zwischen Wirmedammschicht und

Oxid begleitet von einer leichten Deformation der Bondcoat/Oxid-Oberfliche.
In Abbildung 108 sind die die metallographischen Bilder eines Querschliffs der versagten APS-

Wirmedammschichtproben zusammengestellt. Sie zeigen den typischen Rissverlauf wihrend der

zyklischen Oxidationsversuche. Es ist erkennbar, dass die Ablosung zum einen Teil durch die
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Wirmedammschicht und zum anderen Teil durch die Oxidschicht erfolgt. Dieser Befund steht in

Ubereinstimmung mit fritheren Arbeiten von anderen Autoren [151].

Abbildung 108: Metallographische Bilder vom Versagen der APS-Wirmedimmschichten nach zyklischer
Oxidation bei 1050°C an Luft a) High-Y-Bondcoat (504 h) und b) Low-Y-Bondcoat (540 h)

9.6. Einfluss des Aluminiumgehaltes

Wie aus dem Lebensdauerdiagramm in Abbildung 109 hervorgeht, zeigen die Wirmeddmmschicht-
proben mit aluminiumreicherem Bondcoat aus der f-Phase deutlich hohere Lebensdauern sowohl
bei 1100°C als auch bei 1050°C im Vergleich zum aluminiuméirmeren Bondcoat aus der y-Phase
Die Streuung bei den ermittelten Lebensdauern ist in beiden Féllen sehr niedrig. Ein Vergleich mit
den High Y und Low Y Bondcoatvarianten zeigt, dass das Gamma Bondcoat hinsichtlich der
erreichten Lebensdauern unterlegen ist, wihrend das Beta Bondcoat leichte Vorteile insbesondere

bei 1050°C aufweist.
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1050°C
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200 -
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Abbildung 109: Lebensdauerdiagramm der Proben mit unterschiedlichem Aluminiumgehalt wéihrend zyklischer
Auslagerung bei 1100°C und 1050°C an Luft
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Bei Betrachtung der Querschliffe fillt auf, dass im Falle des aluminiumreicheren Bondcoats die
innere Oxidation von Yttrium in den Télern entlang der Korngrenzen stattfindet (Abbildung 110).
Diese Tatsache ldsst sich mit der sehr niedrigen Sauerstoff- und Yttriumloslichkeit in B-NiAl
begriinden. Ein weiteres auffilliges Merkmal ist, dass sich ein Porensaum in der Oxidschicht
unmittelbar unter der Wirmeddmmschicht ausgebildet hat. Der Grund hierfiir ist, dass die frithe
Phase der Oxidation mit der Bildung transienter Oxide wie 8-Al,O3 oder Oxide anderer in hoherer
Konzentration als Al vorliegender Elemente (wie Ni, Co, Cr) einhergeht. Die Umwandlung in o—

Al,O3 aus diesen transienten Oxiden ist mit einer Volumenédnderung verbunden, was letztlich zur

Defektbildung, z.B. durch Porenbildung, fithren kann.

a) 20 pm b) 20 pm

Abbildung 110: Riickstreuelektronenbild von Wirmediammschichtproben mit a) aluminiumérmeren Bondcoat
(6 Gew.-% Al) und b) aluminiumreicheren Bondcoat (19 Gew.-% Al) nach zyklischer Auslagerung von 100 h bei
1100°C an Luft

Die Wirmeddmmschichtproben mit dem aluminiumédrmeren Bondcoat zeigen ebenfalls eine
geometrisch bedingte Yttriumanreicherung in den Tilern, bilden allerdings eine heterogene
Oxidschicht bestehend aus zwei Lagen mit unterschiedlichen Oxidphasen (Abbildung 111). Diese
mehrlagige Oxidstruktur besteht aus einer Lage mit a-Al,O3 und einer Lage aus Spinellphase vom
Typ NiCr,04. Diese Spinelle stellen vom mechanischen Gesichtspunkt her betrachtet
Schwachstellen dar, wo Risse bevorzugt entstehen und sich besonders ,,leicht* verbreiten konnen.

Dies wird vom Versagensbild in Abbildung 111 bestitigt.

Neben der offensichtlichen Oxidspinellbildung konnte auch der deutlich hohere
Wirmeausdehnungskoeffizient der y-Phase eine Ursache fir die im Vergleich zu
Wirmedammschichtsystem mit [-NiAl geringere Lebensdauer sein. Ein hoherer Wirme-
ausdehnungskoeffizient sollte dazu fiihren, dass die in das System eingebrachten thermisch

induzierten Spannungen bei Temperaturwechseln hoher ausfallen.
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Tal Berg

Abbildung 111: Riickstreuelektronenbild von Wirmedidmmschichtproben mit aluminiuméirmeren Bondcoat
(6Gew.-% Al) a) im Tal, b) am Berg und c¢) das Versagen

Die Oxidschichtmorphologien der Wirmeddmmschichtproben, die bei 1050°C in Luft zyklisch
ausgelagert wurden, unterscheiden sich nur geringfiigig von den bei 1100°C ausgelagerten
Wirmeddammschichtproben (Abbildung 112). Auf dem aluminiumirmeren Bondcoat findet trotz
Temperaturerniedrigung die Bildung von nicht schiitzenden Oxidspinellen auf den Bergen statt, die
das Versagen beschleunigen. Die Oxidschicht ist in den Télern aufgrund der Yttriumanreicherung
lokal verdickt. Das aluminiumreichere Bondcoat zeigt dhnlich wie bei 1100°C neben einer

Yttriumanreicherung in den Télern einen verstdrkten Oxidationsangriff entlang der Korngrenzen.
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Abbildung 112: Riickstreuelektronenbild von APS-Wirmedimmschichtproben mit a) aluminiumérmerem
Bondcoat (6 Gew.-% Al) und b) aluminiumreicherem Bondcoat (19 Gew.-% Al) nach zyklischer Auslagerung
von 100 h bei 1050°C an Luft

Abbildung 113 zeigt das typische Versagen der APS-Wirmeddmmschichtproben mit den
Bondcoatvarianten Gamma und Beta. Die Ablosung der Wirmeddmmschicht ist durch die Bildung
eines Delaminationsrisses, der sowohl durch die Wirmeddmmschicht als auch die Oxidschicht
verlduft, gekennzeichnet. Typischerweise tritt der durch die Oxidschicht verlaufende Riss auf den
Bergen der rauen MCrAlY-Oberfliche auf, wihrend der durch die Wiarmedammschicht verlaufende
Riss die Wirmedammschichtbereiche zwischen den Bergen der MCrAlY-Oberfliche durch-

schreitet. Damit unterscheidet sich das Versagensbild von dem der High-Y- und Low-Y-Bondcoat-

varianten nicht.

a) B 100 pm

%

Abbildung 113: Metallographische Bilder vom Versagen der APS-Wirmedimmschichten nach zyklischer
Oxidation bei 1050°C an Luft a) Gamma-Bondcoat (504 h) und b) Beta-Bondcoat (684 h)

9.7.  Einfluss von ,,Co-doping*

Die zyklischen Lebensdauerversuche bei 1100°C in Luft ergaben, dass die Wiarmedammschichten
mit dem Bondcoat mit Zusétzen von sowohl Zr als auch Y, eine sehr kurze Lebensdauer von knapp
200 h aufwiesen (Abbildung 114). Durch eine Temperaturreduktion um 50°C stieg die Lebensdauer

auf ca. 330h. Die ermittelten Lebensdauern zeichnen sich durch geringe Streuung aus.
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Werden die ermittleten Lebensdauern mit den der anderen Bondcoatvarianten verglichen, so fillt
auf, dass die Wirmeddmmschichten mit Zr-mod. Bondcoat grundsitzlich die niedrigsten

Lebensdauern aufweisen.

400

300 -

200

Lebensdauer [h]

100

1050°C 1100°C

Abbildung 114: Lebensdauerdiagramm der APS-Proben mit Bondcoat mit Kombination von zwei reaktiven
Elementen 0,6 Gew.-% Y und 0,6 Gew.-% Zr wihrend zyklischer Auslagerung bei 1100°C und 1050°C an Luft

Die entsprechenden Querschliffe zeigen sowohl fiir 1100°C als auch fiir 1050°C eine stark nach
innen wachsende Oxidschicht, die von einer besonders ausgeprigten inneren Oxidation begleitet

wird (Abbildung 115).

1050°C 1100°C

Abbildung 115: Riickstreuelektronenbild von Wirmedimmschichtproben mit Bondcoat dotiert mit Yttrium (0,6
Gew.-%) und Zirkonium (0,6 Gew.-%) nach 100h zyklischer Oxidation ddan Luft a) bei 1050°C und b) bei
1100°C

Die Berge des MCrAlY-Bondcoats wurden vom Aluminiumoxid vollig umschlossen und vom Rest
der metallischen Schicht getrennt. Sobald die Aluminiumkonzentration den kritischen Wert fiir die
Al,Os-Bildung unterschreitet, wird das eingeschlossene Material durchoxidiert mit negativen
Folgen fiir die Lebensdauer. Dicke Oxidschichten mit viel gespeicherter Dehnungsenergie
kombiniert mit einem mechanisch ,,schwachen* Oxid sind ideal fiir Rissentstehung und -fortschritt.
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Wihrend der zyklischen Auslagerung bei 1050°C dehnt sich die innere Oxidationszone viel tiefer in
das Metal aus, als dies bei einer Auslagerung bei 1100°C der Fall ist. Bei 1100°C ist die Mobilitit
der RE-Atome hoher als bei 1050°C, wodurch die Tiefe der inneren Oxidationszone eingeschriankt
wird. Der konkurrierende Fluss von gelostem Sauerstoff von der Oberfldche in das Metall hinein ist
dann bestimmend fiir die Ausdehnung der inneren Oxidationszone. Der Sauerstoff diffundiert
aufgrund der hohen Defektdichte der Y-dotierten Zr-Oxide (Sauerstoffleerstellen) schnell nach
innen. Der Sauerstoff ist dabei so schnell, dass die reaktiven Elemente abgebunden werden, ohne
die Gelegenheit zu haben, weiter zu vergrobern. Es entsteht eine ausgepragte innere Oxidationszone

mit vielen fein verteilten Oxidausscheidungen.

In Abbildung 116 ist der typische Versagensverlauf der APS-Wirmeddammschichten mit Zr-mod.
Bondcoat dargestellt. Ahnlich wie bei anderen Bondcoatvarianten ist Ablosung der
Wirmeddammschicht durch einen Rissverlauf durch die Oxid- und Wirmeddammschicht
charakterisiert. Der einzige Unterschied besteht darin, dass Risse teilweise durch die

durchoxidierten Berge der MCrAlY-Oberfliache laufen.

Abbildung 116: Metallographische Bilder vom Versagen der APS-Wiérmedidmmschichten mit Zr-mod. Bondcoat
nach zyklischer Oxidation bei 1050°C an Luft (Lebensdauer 324h)

9.8. Quasiisotherme Oxidationsversuche bei 1000°C an Luft

Zusitzlich wurden quasiisotherme Lebensdauerversuche bei 1000°C in Luft durchgefiihrt. Hierbei
wurden die Proben alle 168 h aus dem Ofen genommen, gewogen und einer optischen Kontrolle
unterzogen. In Abbildung 117 sind die ereichten Lebensdauern der APS-Wirmeddmmschichten mit
unterschiedlichen Bondcoatvarianten in einem Diagramm zusammengestellt. Die ldngste
Lebensdauer weisen die Proben mit Beta-Bondcoat auf gefolgt von den Proben mit Gamma-

Bondcoat. Die Lebensdauern der Proben mit Gamma-Bondcoat sind durch eine erhebliche Streuung
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charakterisiert und variieren zwischen 4300 und 5300h. Die niedrigsten Lebensdauern von ca.
3600h erreichten die Wiarmeddmmschichtproben mit High-Y bzw. Zr-mod. Bondcoat. Dagegen

zeigen die Wiarmeddammschichten mit Low-Y-Bondcoat eine hohere Lebensdauer von ca. 4400h.
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8000 4
7000 4
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1000

High' Y Low Y Gamma Beta Zr-mod.

Abbildung 117: Lebensdauern der APS-Wirmediammschichtproben mit unterschiedlichen Bondcoatvarianten
nach quasiisothermer Auslagerung bei 1000°C an Luft

Damit bestitigen die Ergebnisse der quasiisothermen Versuche weitgehend die Tendenz der
zyklischen Oxidationsversuche, dass die APS-Wirmeddmmschichtproben mit Beta-Bondcoat die
hochsten Lebensdauern erreichen. Auflerdem haben sich die Laufzeiten der APS-Wirmedimm-
schichten mit Gamma-Bondcoat im Vergleich zu anderen Varianten deutlich erhoht. Dies ldsst sich
wahrscheinlich auf verminderte Bildung von Spinellphasen bei 1000°C zuriickfithren. Zudem ist
auffillig, dass die Wirmeddammschichten mit Zr-mod. Bondcoat nicht die stark verminderten

Lebensdauern im Vergleich mit den anderen Bondcoatvarianten aufweisen.
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10. Diskussion der Versagensmechanismen der unterschiedlichen
Wirmeddmmschichtsysteme

Obwohl sich der Versagensablauf und -ursachen von EB-PVD- und APS-Wirmedimmschicht-
systemen grundsitzlich unterscheiden, durchlduft das Versagen fiir beide Systeme eine Sequenz aus

Rissbildung, -fortschritt und dem Zusammenwachsen der Risse.

Bei EB-PVD-Wirmeddammschichten bilden sich kleine Risse und Trennungen an Fehlstellen in der
thermisch aufgewachsenen Oxidschicht und/oder an der Oxid-Bondcoat-Grenzfliche. Ist die
Oxidschicht defektbehaftet und besitzt die Oxid-Bondcoat-Grenzfliche eine wellige Morphologie,
so findet die Rissbildung an der Oxid-Wirmedammschicht-Grenzfliche statt. Wenn die Risse erst
einmal entstanden sind, breiten sie sich aus und wachsen mit der Zeit zusammen. Das Versagen tritt
dann ein, wenn die Trennung eine geniigend grofle Fliche eingenommen hat, damit groBflichiges
Abplatzen, die Delamination, erfolgen kann (Abbildung 118).
l. Rissbildung und -wachstum
APS EB-PVD EB-PVD

Il. Delamination
APS EB-PVD EB-PVD

AVAN
A

Abbildung 118: Versagensmechanismen der unterschiedlichen Wirmedimmschichtsysteme
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Bei APS-Wirmedammschichten scheint das Versagen von drei unterschiedlichen Mechanismen

bestimmt zu werden:

L

IL

1L

Bondcoat/Oxid-Trennungen auf den Bergregionen des welligen Bondcoats: Aufgrund
der geometrischen Gegebenheiten der welligen Bondcoatoberfliche sind auf den
konvexen Bereichen an der Oxid-Bondcoat-Grenzfliche bei Abkiihlen auf die
Raumtemperatur Zugspannungen normal zur Oberfldche zu erwarten [152, 153]. Mit
Oxidwachstum nehmen diese Spannungen zu und 16sen frithe Rissbildung an der Oxid-
Bondcoat-Grenzflache aus [154].

Risswachstum durch die Oxidschicht: FEM-Simulationen der sich entwickelnden
Spannungen in der Oxidschicht eines APS-Wirmedammschichtsystems haben gezeigt,
dass an den Flanken der Rauhigkeitsberge mit zunehmendem TGO-Wachstum grofe
Bereiche mit Zugspannungen in der TGO auftreten. Ein auf dem Berg der
Bondcoatoberfliche entstehende Riss sollte, sobald er diesen Bereich der Oxidschicht
erreicht, in die Oxidschicht eintreten [155]

Rissbildung in der Wirmeddammschicht: aufgrund des Oxidwachstums werden in der
Wirmeddammschicht zwischen den Bergen der Bondcoatoberfliche Zugspannungen
senkrecht zum Substrat hervorgerufen. Diese Spannungen 16sen die Rissbildung in der

Wirmedammschicht aus [4, 156].

Damit ldsst sich die Zeit bis zum Versagen der Warmeddmmschicht als Summe der Dauer der

einzelnen Ereignisse beschreiben (27):

tVfr.\‘agz’n = tRi.s'.\',()xid/BC + tRi.\‘s,()xid + tRiS.\',TBC (27)

Ob sich der Riss an der Oxid-Bondcoat-Grenzfliche bildet, und wie schnell der initiierte Riss

voranschreitet, wird von der Haftfestigkeit der Grenzfliche Oxid/Bondcoat bestimmt. Dagegen

hiangt die Risswachstumsphase durch die Oxidschicht in erster Linie von den mechanischen

Eigenschaften der Oxidschicht (Bruchzihigkeit, Steifigkeit usw.) und der Spannungsmechanik

(Rauheit, Unterschiede der Wirmeausdehnungskoeffizienten) ab. Sobald der wachsende Riss die

Grenzfliche zur Wirmediammschicht iiberwunden hat, ist sein Wachstum direkt mit der

defektbehafteten Mikrostruktur der Wiarmedammschicht verkniipft. Diese beeinflusst maBgeblich

die mechanischen Eigenschaften der keramischen Deckschicht wie Bruchzéhigkeit oder Steifigkeit

und bestimmt so das Risswachstum.
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Werden die Ergebnisse der Lebensdauerexperimente der APS-Wirmeddmmschichtproben mit
denen von EB-PVD-Wirmeddmmschichtproben verglichen, so lassen sich folgende Aussagen
treffen (Abbildung 119 und Abbildung 120):
= Die Lebensdauer der APS-Wirmeddmmschichten ist bei den untersuchten Chargen hiufig
geringer als die der EB-PVD-Wirmeddmmschichten
= Die Streuung der Lebensdauer fiir APS-Wirmedammschichten ist erheblich geringer als bei

den EB-PVD-Wirmediammschichten.

Die grundsitzlich niedrigere Lebensdauer der APS-Wirmeddmmschichtproben wihrend der
zyklischen Lebensdauerversuche lisst sich folgendermaflen begriinden:
I. Verlauf der mikrostrukturellen Defekte zwischen den Lamellen parallel zur
Grenzflache Bondcoat/Wirmeddmmschicht
II. Rauve Grenzfliche zwischen Bondcoat und Wirmeddmmschicht verursacht
Normalspannungen senkrecht zur Grenzflache auf den Bergen, die so genannten ,,out-
of-plane‘ Spannungen, die das Versagen auslosen.
III. Geringere Toleranz der APS-Wirmedammschicht gegeniiber den sich entwickelnden
thermischen Dehnungen
IV. Morphologisch sehr ,,dichte APS-Wirmeddmmschicht

V. Nicht optimiertes Rauhigkeitsprofil des Bondcoats.

1100°C 1050°C
B £B-PVD ' ' B EB-PVD ' '

1500 | [EEE APS 1 1500-{ EEEE APS J
= =

5 1000 4 5 10004 1
= 1
< <

%’ 500 1 % 500-] 1
— —

0+ 0
HighY Low Y Zr-mod. High'Y Low Y Zr-mod.

Abbildung 119: Vergleich der Lebensdauern der Haftvermittlerschichten Low Y, High Y und HighY+Zr in den
EB-PVD- und APS-Wirmedimmschichtsystemen wihrend der zyklischen Lebensdauerversuche bei 1100°C und
1050°C in Luft
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Abbildung 120: Vergleich der Lebensdauern der Haftvermittlerschichten Gamma und Beta in den EB-PVD-
und APS-Wirmedidmmschichtsystemen wéhrend der zyklischen Lebensdauerversuche bei 1100°C und 1050°C
in Luft

EB-PVD-Wirmeddmmschichten

Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurden fiinf unterschiedliche MCrAlY-Legierungstypen als
Haftvermittlerschichten (Bondcoats) in einem EB-PVD-Wirmedimmschichtsystem den Lebens-
dauertests bei Hochtemperatur unterzogen. Ziel war es ein Lebensdauerranking zu erstellen. Es
konnte festgestellt werden, dass der Yttriumgehalt in dem MCrAlY-Bondcoat offenbar keinen
entscheidenden Einfluss auf die Lebensdauer der Wirmeddmmschichten ausiibt. Sowohl die
yttriumédrmere als auch die yttriumreichere Bondcoatvariante weisen nicht nur vergleichbare
Lebensdauern, sondern auch iiberraschenderweise dhnliche Oxidschichtmorphologien auf, die frei
vom Einschluss jeglicher yttriumreicher Phasen sind. Ein wichtiges Ergebnis der Grundlagen-
versuche an den freistehenden Schichten, dass Yttrium wihrend des Herstellungsprozesses
»verloren geht”, konnte die Erkldrung fiir diese Beobachtung liefern. Zum einen wird Yttrium
wihrend der Auftragung mittels VPS durch Restsauerstoff in der Vakuumkammer teilweise als
Oxid gebunden. Zum anderen verarmt Yttrium wihrend der anschlieBenden Wirmebehandlung.
Dabei hingt der Grad der Verarmung vom Yttrium-Reservoir (Y-Gehalt, Schichtdicke), aber auch
von Wirmebehandlungsparametern wie Vakuumqualitdt oder Temperatur ab. Hoher Y-Gehalt in
der Schicht gepaart mit hoher Vakuumqualitit und Wirmebehandlungstemperatur fordert die
selektive Oxidation von Yttrium und 16st aufgrund der einsetzenden Oxidschichtbildungsprozesse
eine starke Y-Verarmung aus. Die im Anschluss an die Wiarmebehandlung durchgefiihrte Glittung
entfernt zudem das an der Oberfliche angereicherte Yttrium. Hinzu kommt die Abreicherung von
Yttrium als Folge der Interdiffusion mit dem Grundwerkstoff. Ein erheblicher Beitrag zur starken

Verarmung von Yttrium im yttriumreicheren Bondcoat beruht auf der Reaktion von Yttrium mit
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den  Sandstrahlpartikeln (Korund) an der Grundwerkstoff-Bondcoat-Grenzfliche zu

thermodynamisch stabileren Yttriumaluminatverbindungen.

Da sich auf den unterschiedlichen Phasen einer MCrAlY-Schicht im Anfangsstadium verschiedene
Oxidmodifikationen bilden, deren Umwandlung mit einer Volumenreduzierung und Rissbildung
einhergehen kann, wurde ein Versuch unternommen, durch den Einsatz einphasiger aus reinem y-
Ni(Co,Cr,Al) bzw. B-NiAl bestehenden Bondcoats die Lebensdauer von Wirmeddammschichten
giinstig zu beeinflussen. Bei zyklischen Oxidationsversuchen bei 1100°C konnte zwar die
Haftvermittlerschicht aus B-NiAl eine deutlich hohere Lebensdauer als die mehrphasige MCrAlY
erzielen, die Vorteile verschwanden allerdings, sobald Lebensdauerversuche bei niedrigerer
Temperatur (1050°C) durchgefiihrt wurden. Die vier MCrAlY-Varianten zeichneten sich durch eine
»reine* Al,Os3-Schicht mit einer glatten Grenzfliche zwischen der Haftvermittler- und Oxidschicht
aus. Die Risse, die ihren Ausgang an den Defektstellen fanden, breiteten sich dann entlang der BC-
Oxidschicht-Grenzfliche aus, wuchsen zusammen und sofern sie eine kritische Linge
eingenommen hatten, fiihrten sie zur Abplatzung der Wiarmedammschicht. Damit dieses klassische
Versagensbild vermieden werden kann, sind folgende Anforderungen an die wihrend des Betriebs

thermisch aufwachsende Oxidschicht zu stellen:

1. Rauhe Grenzfliche zwischen der Haftvermittler- und Oxidschicht

2. Oxidschicht mit Defekten (Ausscheidungen, Poren)

Um diesen Anforderungen gerecht zu werden, wurde der yttriumreichen mehrphasigen
Bondcoatvariante Zirkonium beigemischt. Aus fritheren Versuchen mit FeCrAl-Legierungen war es
bekannt, dass bei Zugabe von Zirkonium und Yttrium beide Elemente dazu neigen, wihrend der
Hochtemperaturauslagerung als kleine Y-dotierte ZrO,-Partikel intern zu oxidieren, die dann spéter
in die Al,O3-Schicht eingebaut werden. Die statistische Verteilung solcher Y-Zr-Mischoxide sowie
deren Eignung als schnelle Sauerstoffionenleiter fiithren dazu, dass die Oxidschicht lokal schneller
wichst, was letztlich eine raue Grenzflache zwischen der Oxidschicht und der Haftvermittlerschicht
bewirkt. Das schnelle Wachstum verbunden mit dem Einschluss einer Metallmatrix und
nachfolgender Spinellbildung sowie dem Einbau von Y-dotierten Zr-Oxiden, sollten die
Oxidschicht mit Fehlstellen versehen, an denen ein sich durch die Oxidschicht ausbreitender Riss
gestoppt werden sollte. Tatsdchlich gelang es durch Zulegieren von Zirkonium, das Versagen an die
Grenzfliche zwischen Wirmeddmm- und Oxidschicht zu verschieben. Bei 1100°C fiihrte dies

bedingt durch das rasche Oxidwachstum allerdings nicht zu einer Lebensdauerverbesserung im
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Vergleich zur zirkoniumfreien Variante. Bei 1050°C ergab sich eine Lebensdauerverbesserung um
den Faktor zwei, bei 1000°C sogar um den Faktor vier. Die Ursachen fiir das bessere Abschneiden
der zirkoniummodifizierten Haftvermittlerschicht bei niedrigen Temperaturen beruhen auf der
langsameren Oxidwachstumskinetik und der dadurch geringeren in der Oxidschicht gespeicherten

thermischen Dehnungsenergie.

APS-Wdirmeddmmschichten

Zuletzt wurden zyklische Lebensdauerexperimente fiir die fiinf Bondcoatmodifikationen als
Haftvermittlerschicht in einem APS-Wirmeddmmschichtsystem durchgefiihrt. Die Unterschiede
hinsichtlich der erreichten Lebensdauer sind geringer im Vergleich zu den entsprechenden EB-
PVD-Wirmedammschichtproben, was darauf hinweist, dass die Eigenschaften der Warmedamm-
schicht nun eine gewichtigere Rolle einnehmen. Verstindlich wird dieser Sachverhalt, wenn der
Versagensverlauf in einem APS-Wirmedammschichtsystem veranschaulicht wird. Das Versagen
wird in den konvexen Regionen der MCrAlY-Oberfldche durch Rissbildung an der Oxid-Metall-
Grenzfliche durch die geometrisch bedingten zur Grenzfliche normalen Zugspannungen
eingeleitet. Sobald der Riss bei weiterem Fortschreiten entlang der Grenzfliche in Richtung der
konkaven Oberflichenregion das Druckspannungsfeld erreicht, so verlisst er die Grenzfliche und
durchschreitet das Oxid. Die Fortpflanzung der Risse in der Warmedammschicht hiangt sehr kritisch
von deren Mikrostruktur ab. Die relativ niedrigen Porosititen der untersuchten
Wirmedammschichten sowie die relativ grole Bondcoatrauhigkeit wirken sich damit eher negativ

auf die Absolutwerte der Wirmeddmmschichtlebensdauer aus.

Ein Zusammenschluss vieler Risse miindet im Versagen durch das Abplatzen der
Wirmeddammschicht. Da das Risswachstum hauptsichlich in der Warmedammschicht stattfindet, ist
auch der Einfluss der Haftvermittlerschicht auf die erreichten Lebensdauern verglichen mit den EB-
PVD-Wirmeddmmschichten eher gering. Ein Grund hierfiir besteht darin, dass auf den Bergen der
MCrAlY-Oberfliche unabhiingig von der Zusammensetzung geometrisch bedingt das Oxid dhnlich

ist.

Die zyklischen Lebensdauerexperimente sowohl bei 1100°C als auch bei 1050°C belegten, dass die
Haftvermittlerschichten mit reiner f—NiAl in dem APS-Wirmeddmmschichtsystem reproduzierbar
die hochste Lebensdauer zeigten. Dies hidngt moglicherweise mit dem niedrigeren Wirme-
ausdehnungskoeffizienten von (-NiAl zusammen. Der Yttriumgehalt der MCrAlY-Legierung

hingegen spielte keine Rolle. Die Haftvermittlerschichten aus y—(Ni,Co,Cr) bzw. zirkonium-
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modifizierten Haftvermittlerschichten wiesen die geringsten Lebensdauer auf, weil sie in den
konvexen Regionen der MCrAlY-Oberflachen viele Oxidspinelle bildeten, die nur einen geringen
Widerstand gegen Rissentstehung und —ausbreitung boten. Besonders auffillig ist das starke
Abfallen der Lebensdauer von APS-Wirmeddmmschichten mit Zirkonium dotiertem Bondcoat,
wenn ein Vergleich mit einer EB-PVD-Wirmeddmmschicht angestellt wird. Beim APS-System
filhrt die stark nach innen wachsende Oxidschicht in den Télern zum Einschluss groBer
Materialmatrixbereiche in den Bergregionen, die mit der Zeit durchoxidieren und die mechanische
Integritit der Oxidschicht schwichen. Das schnelle Risswachstum beschleunigt das Versagen. Im
Falle des EB-PVD-Systems wird die Oberfliche vor der Abscheidung der keramischen Deckschicht
geglittet, wodurch die Oberfldchenrauhigkeit entfernt wird. Die nach innen wachsende Oxidschicht
hat dann einen positiven Effekt, weil die Oxid-Bondcoat-Grenzfliche eine Welligkeit erhilt, so dass
die Rissausbreitung entlang der Grenzfliche erschwert bzw. unmoglich wird. Das Versagen
verschiebt sich in Richtung der Oxid-Wirmedammschicht-Grenzfliche, wo letztlich mehr Energie
absorbiert werden kann, bevor das Versagen eintritt, als bei einem Versagen an der Oxid-Bondcoat-

Grenzfldache (Abbildung 121).
Nach Wirmebehandlung
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Abbildung 121: Oxidwachstumsmechanismus der Legierung HighY+Zr im Einsatz als Haftvermittlerschicht in
APS- bzw. EB-PVD-Wirmedimmschichtsystemen
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Bei APS-Systemen erfolgt die Yttriumanreicherung in der Oxidschicht aufgrund der rauen
Oberflaichenmorphologie per Definition inhomogen. So ist eine ausgeprigte Yttriumanreicherungs-
zone fiir die konkaven Regionen der MCrAlY-Haftvermittlerschicht charakteristisch. Dagegen
besitzt die Aluminiumoxidschicht in den konvexen Bereichen der Oberfliche eine
Oxidschichtmorphologie ohne Y-Pegs, die generell als anfilliger fiir Ablosungsprozesse erachtet
wurden, im Vergleich zu Oxidschichten mit einem groem Anteil von Y-Pegs, wie sie in den
konkaven Regionen beobachtet werden. Eine bloe Erhohung des Yttriumgehaltes in der
Haftvermittlerschicht kann die Lebensdauer wahrscheinlich nicht verbessern, weil dann
,»Overdoping“-Effekte wirksam werden, die das Oxidwachstum erheblich beschleunigen, wodurch
die kritische Oxidschichtdicke, bei der das Versagen erfolgt, frither erreicht wird. Da Yttrium fiir
eine Verbesserung der Oxidhaftung zwingend erforderlich ist, sollte eine zu entwickelnde Methode
sicherstellen, dass Yttrium gleichmifiger in die Oxidschicht eingebaut wird. Eine Moglichkeit
konnte darin bestehen, dass das Yttrium in Form diskreter Oxidteilchen schon wihrend der
Herstellung gleichmiBig im Bondcoat verteilt wird (wie bei ODS-Legierungen [41, 61]). Wihrend
der anschliefenden Oxidation werden die entsprechenden Y,0Os-Teilchen durch Einbettung in die
Oxidschicht eingebaut und konnen so den positiven Effekt auf die Haftung entfalten (siehe dazu
auch Kapitel 6.2). Durch einen gleichméBigen Einbau von Yttrium in die Oxidschicht konnte eine
Anreicherung von Yttrium in den konkaven Bereichen der Bondcoatoberflidche vermieden werden.
Dies hitte zur Folge, dass die Oxidschicht in diesen Bereichen nicht beschleunigt wichst und somit
die fiir das Versagen entscheidende Spannungsumkehr in der Warmeddmmschicht hinausgezogert
werden konnte (siehe oben). Ein weiterer Vorteil der Dispersion harter Teilchen wie Y,03 konnte
sich aus der Anderung des thermomechanischen Verhaltens von Bondcoat ergeben. In der Literatur
[157] wird berichtet, dass bei Prdsenz von fein dispergierten Oxidteilchen im Bondcoat die
Kriechfestigkeit deutlich zunimmt, wihrend der Wirmeausdehnungskoeffizient abnimmt.
Ajdelsztajn et al. [158] haben Kriechversuche fiir konventionelle und ODS-verstirkte MCrAlY-
Legierungen durchgefiihrt und anschlieBend unter Zuhilfenahme des folgenden Potenzansatzes fiir

das Kriechverhalten bei hohen Temperaturen die Spannungsexponenten ermittelt (28):

g-zA'DGb.(b]p (U) (28)
T \d) \G

wo & die Kriechrate, A" und p Konstanten, D der Diffusionskoeffizient, k die Boltzmann-
Konstante, T die absolute Temperatur, b der Burgersvektor, d die durchschnittliche Korngrofie, ¢

die FlieBspannung und G der dynamische Schubmodul sind. Wihrend die konventionelle MCrAlY-
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Legierung einen Spannungexponenten von zwei (superplastisches Verhalten charakterisiert durch
Korngrenzengleiten) aufwies, zeigte die oxiddispersionsverfestigte MCrAlY-Legierung einen
deutlich hoheren Spannungskoeffizienten von ungefihr acht. AnschlieBende zyklische Oxidations-
versuche mit entsprechenden Wirmeddmmschichtproben zeigten, dass die Wiarmeddmmschicht-
proben mit oxiddispersionsverfestigten Bondcoat eine gegeniiber Wirmedammschichtproben mit
konventionellem Bondcoat um 220% gestiegene Lebensdauer aufwiesen. Daher scheint der oben

beschriebene Ansatz zur Lebensdauerverlidngerung erfolgversprechend.

Weitere Verbesserungspotentiale beruhen im Wesentlichen auf der Anderung der Defektstruktur der
APS-Wirmeddmmschicht (Porositit, Dichte, Einbringen von Defekte senkrecht zur Oberflédche statt
parallel zur Oberfliche), wodurch sich die fiir Risswachstum entscheidenden mechanischen
Eigenschaften (z.B. Steifigkeit, Risszihigkeit) beeinflussen lassen sollten. In geringerem Umfang
konnte die Lebensdauer durch eine Steigerung der Haftfestigkeit der Oxid-Metall-Grenzfldche, oder
der Bildung eines Oxids, das groeren Widerstand gegen Risswachstum bietet, verbessert werden.
Ein weiterer wichtiger Beitrag zur Lebensdauerverlingerung der APS-Wirmeddmmschichten
konnte sich aus der Beeinflussung des Oxidwachstums in den Télern der gespritzten MCrAlY-
Schichtoberflachen ergeben. Eine Vielzahl der thermomechanischen Modelle deutet darauf hin,
dass es ab einer gewissen Oxiddicke zu einer Spannungsumkehr von Druck auf Zug in der
Wirmeddammschicht zwischen den Bergen der BC-Oberfliche kommt. Diese Spannungsumkehr ist
fiir die Rissbildung in der Wiarmedammschicht verantwortlich. Wire es moglich den Zeitpunkt der
Spannungsumkehr durch Verinderung des Oxidwachstums hinauszuzogern, konnte auch die

Lebensdauer von APS-Wirmeddmmschichten verldngert werden.

145



ERGEBNISSE UND DISSKUSSION

11. Einfluss unterschiedlicher Atmosphéren auf Wachstum und
Morphologie von TGO auf MCrAlY-Bondcoats

11.1. Einfiihrung

Viele industrielle Anwendungen (Kohle- und Olvergasungsprozesse, Brennstoffzellen, gasgekiihlte
Hochtemperaturreaktoren oder Wirbelschichtfeuerung etc.), die in Atmosphiren mit niedrigem pO,
ablaufen, l6sen einen korrosiven Angriff auf die metallischen Komponenten entsprechender
Industrieanlagen aus. Insbesondere aufgrund der moglichen Engpésse hinsichtlich der kiinftigen
Gasversorgung riickt die Kohlevergasung in den Mittelpunkt des Interesses der Gaskraftwerkbauer
und -betreiber. Deswegen besteht ein groer Bedarf an Erkenntnissen, inwiefern die
Zusammensetzung der Atmosphére die Oxidationsrate und Oxidmikrostruktur beeinflusst und damit
die Lebensdauer. Fiir chromoxidbildende Legierungen wurden schon sehr umfangreiche Studien
zum Einfluss von Wasserdampf bzw. Wasserstoff auf Oxidation durchgefiihrt. Sie haben gezeigt,
dass Oxidwachstumsraten in wasserdampf- und wasserstoff/wasserdampfhaltigen Atmosphéren
deutlich groBer sein konnen als in trockener Luft [159]. Legierungen, die dort schiitzende Cr,Os-
Schichten ausbildeten, bildeten in wasserdampthaltigen Atmosphédren nicht schiitzende, schnell
wachsende Oxide der anderen Legierungselemente, die letztlich zu Breakaway-Oxidation fiihrten.
Die Erkldrungen sind vielfiltig und reichen von der Unterstiitzung von Sauerstofftransport durch
dissoziative Gastransportprozesse, iiber verbesserte Plastizitit der Oxidschicht, Einbau von
Wasserstoff als OH™ und H* in das Oxidgitter, Bildung fliichtiger Eisen- und Chromhydroxide,
beschleunigte Oberfldchereaktionen bis hin zu erhohten Wachstumsspannungen und resultierenden

Rissbildungen [160-164].

Die Literatur zum Einfluss von Wasserdampf auf die aluminiumoxidbildenden Legierungen ist
hingegen nur spirlich. Erschwerend kommt hinzu, dass die Angaben iiber den Einfluss von
Wasserdampf oft widerspriichlich sind. So klaffen auch Vorstellungen iiber wirksame

Mechanismen weit auseinander. Im Folgenden soll eine kurze Ubersicht gegeben werden.

Die meisten Veroffentlichungen iiber die Oxidation von aluminiumoxidbildenden Legierungen und
Schichten handeln von Auslagerungen an Luft und befassen sich nicht mit den Einfliissen der
Gaszusammensetzung. Dennoch beschreiben einige Autoren den Einfluss von Wasserdampf auf das
Oxidationsverhalten. Kvernes et al. berichten, dass Wasserdampf in feuchter Luft (zwischen 0,03

bis 2,3 Vol. % H»O) nur einen geringen Einfluss auf die Oxidation von FeCrAl-Legierungen im
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Temperaturbereich zwischen 680°C und 980°C ausiibt [165]. Buscail et al. stellen in ihrer
Publikation fest, dass der Wasserdampf in Atmosphidren aus feuchtem Sauerstoff
(15000<pH,0<3,500Pa.) die Oxidation von FeCrAl bei 1000°C nur in den Anfangsphasen
verlangsamt [166]. Al-Badairy et al. berichten, dass selbst wenn Wasserdampf in feuchter Luft mit
2.5 Vol.-% H,0 anfinglich die Oxidwachstumsrate bei 1300°C kurzfristig erhoht, sich sowohl die
Morphologie und als auch die Zusammensetzung der Oxidschichten nur wenig von den in den
trockenen Atmosphiren unterscheiden. Daher kann der Wasserdampf nur einen eingeschréinkten
Einfluss auf die wirksamen ,,Break-away* Mechanismen von FeCrAl-Legierungen haben [167]. Im
Rahmen ihrer Arbeit zum Einfluss von Wasserdampf in feuchter Luft auf die Oxidation von FeCrAl
bei 900°C kamen Boualam et al. zu dem Schluss, dass Wasserdampf in den meisten Fillen die
Oxidationsrate erhoht [168]. Vereinzelt wurde allerdings auch der umgekehrte Effekt beobachtet.
Janakiraman et al. haben gezeigt, dass im Falle von Diffusionsaluminidschichten auf Nickelbasis-
legierungen der Wasserdampf (feuchte Luft mit pH,O=0,1atm) die Abplatzung der Oxidschichten
fordert, was zu einer kiirzeren Lebensdauer bei Temperaturen zwischen 1000°C und 1100°C fiihrte
[169]. Sie fiihrten dies auf die Schwichung der Bindung zwischen der Legierung und der
Aluminiumoxidschicht zuriick. Onal et al. berichten fiir mehrere Legierungen, dass Wasserdampf
(feuchte Luft mit pH,O=0,1 und 0,3atm) die Rissbildung und das Abplatzen der Oxidschichten
unterstiitzt [170]. Wasserdampf bewirke zusitzlich eine zeitlich ausgedehnte Phase der transienten
Oxidation, bevor sich eine geschossene o—Al,O3-Schicht bildete. Einerseits sollte der Wasserdampf
die Belastbarkeit der Oxid-Legierung-Grenzfliche stark beeintrichtigen, andererseits wiirde Wasser
die Transportvorginge durch die Oxidschicht aufgrund der Bildung von Hydroxidionen und
Protonen dndern. Bachorczyk et al. schreiben in ihrer Veroffentlichung, dass Wasserdampf (Luft
mit 60Vol.-% H,O) keinen Einfluss auf die isotherme Oxidation von FeCrAl bei 1200°C hat,
jedoch ein starker Einfluss bei zyklischer Oxidation auftrat [171]. Sie begriindeten dies mit der
verminderten Haftung von o0-AlL,Os;. Pint et al. suggerieren in ihren Arbeiten zu
Wasserdampfeffekten wihrend der Oxidation, dass der Wasserdampf (feuchte Luft mit 10 bzw.
50Vol.-% H,0) fiir aluminiumoxidbildende Legierungen nur einen kleinen Einfluss auf die
Oxidwachstumsrate ausiibt. Demnach beruhen die beobachteten Unterschiede hauptséchlich auf der
langer gewordenen transienten Oxidationsphase [172, 173]. Leyens et al. beobachteten dagegen
hohere Oxidationsraten fiir MCrAlY-Legierungen, wenn diese in Hy/H,O-Atmosphiren ausgelagert
wurden. Die Oxidationsatmosphéren aus trockener Luft ergaben niedrigere Oxidwachstumsraten
[174]. Nijdam et al. untersuchten den Einfluss von pO, auf die Mikrostruktur des entstehenden
Oxids wihrend der frithen Phase der Oxidation fiir die Legierung Ni-21Co-18Cr-22A1-0.2Y. Sie
fanden, dass bei niedrigem pO, die Bildung der a-Al,Os-Schicht gefordert und die Entstehung von
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NiAl,O4 unterdriickt wurde [108]. Zusitzlich wurde die Bildung von 6-Al,0O3 verhindert. Maris-
Sida et al. beobachteten, dass die Entwicklung einer kontinuierlichen und gut haftenden Al,Os-
Schicht auf Nickelbasislegierungen bzw. PtAl-Diffusionschichten wihrend Oxidation in feuchter
Luft bei 1100°C verhindert wird. Dariiber hinaus dauert die transiente Oxidationsphase lianger als
die in trockener Luft [175]. Smialek fiihrt das friihe Versagen von Al,Os-Schichten in feuchten
Atmosphidren auf Wasserstoffversprodung der Schicht-Oxid-Grenzfliche zuriick. Demnach
ermoglichen Risse in der Oxidschicht den Zugang der feuchten Atmosphire zu der Schicht-Oxid-
Grenzfliche. Lokale elektrochemische Zellen produzieren Hydroxidionen, die mit Aluminium
reagieren konnen. Der dabei entstehende Wasserstoff diffundiert zur Schicht-Oxid-Grenzfliche und
16st die oben erwihnte Wasserstoffversprodung aus [176]. Toscano et al. fanden in ihrer Arbeit,
dass die Lebensdauern der in Ar-4%H,-2%H,0 bei 1100°C ausgelagerten Wirmeddmmschicht-
proben deutlich ldnger waren als die Lebensdauern der Wirmeddmmschichtproben, die an Luft
oxidiert wurden [177]. Sie fiihrten ihren Befund auf das langsamere Oxidwachstumskinetik in
reduzierenden Atmosphéren zuriick, wodurch die kritische Oxidschichtdicke spéter erreicht werden

sollte.

Um den FEinfluss der Zusammensetzung der Gasatmosphire auf die Oxidation von MCrAlY-
Legierungen zu untersuchen, wurden in einer Thermowaage Oxidationsversuche mit freistehenden
Schichten der Legierungen High Y, Gamma und Beta (vgl. Tabelle 1) in unterschiedlichen
Atmosphiren (Ar-20%0,, Ar-4%H,-2%H,0, Ar-7%H,0 und Ar-0,1%H,-7%H,0) bei 1100°C
durchgefiihrt. Die Dicke der Schichten betrug 0,4mm. Vor der Auslagerung wurden die Proben
einer Wirmebehandlungsprozedur unterzogen. Die eine Hilfte der Proben wurde fiir 2h bei 1100°C
im Vakuum (~1O'5mbar) wirmebehandelt, die andere Hilfte fiir 24 h bei 900°C, damit ein

eventueller Einfluss der Warmebehandlung aufgezeigt werden kann.

11.2. Oxidation der High-Y-Schicht in Ar-7%H,0, Ar-0.1% H,-7% H,0 und Ar-
20% 0,

Die Massenédnderungskurve fiir die freistehende Schicht der Legierung High Y zeigt eine erheblich
groBBere Oxidationsrate wihrend isothermer Oxidation fiir 72 h bei 1100°C in Ar-7%H,0O im
Vergleich zu den Proben, die in Ar-20%0, ausgelagert wurden (Vakuumwirmebehandlung
1100°C/2h) (Abbildung 122). Die dazugehorigen Querschliffe bestitigen diesen Befund. Sowohl
die Schichtdicke als auch die Tiefe der internen Oxidationszone sind erheblich groBer als bei
Proben, die in Ar-20%0, oxidiert wurden (Abbildung 123). Zunichst erscheint dies iiberraschend,

wenn man bedenkt, dass der Sauerstoffpartialdruck in Ar-20%O; fast fiinf Groenordnungen hoher
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ausfillt als der in Ar-7%H,0. Selbst wenn wir die Zahl der sauerstofftragenden Molekiile im Gas

der beiden Atmosphiren vergleichen, so liegt das Verhéltnis mehr als 2:1 zugunsten von Ar-20%0;

und trotzdem ist die Dicke der thermisch aufgewachsenen Oxidschicht deutlich kleiner.
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Abbildung 122: Masseniinderung aufgetragen iiber der Zeit fiir freistehende High-Y-Schicht ausgelagert bei
1100°C fiir 72 h in Ar-20%0; bzw. Ar-7%H,0 und Ar-0.1%H,-7 % H,0

Wie bereits beschrieben, wurden in verschiedenen wissenschaftlichen Veroffentlichungen mehrere

Mechanismen vorgeschlagen, um die unterschiedlichen Effekte von Wasserdampf zu erklidren, wie

z.B. Bildung und Abdampfen von Chrom- und Aluminiumhydroxiden, Verldngerung der Dauer der

Phase der transienten Oxidation, verstidrkte Rissbildung, Einbau von Protonen oder OH -Ionen in

die Oxidschicht usw.

a)

Bf)-‘*

o<}
N,

10 pm

Abbildung 123: REM-Bilder eines Querschliffs der freistehenden Schicht der Legierung High Y nach 72h
Auslagerung bei 1100°C in Thermowaage a) Ar-7 % H,0 und b) Ar-20% O, (Probendicke: 0.4mm)

Das Abdampfen der in Frage kommenden Aluminiumhydroxidphase erscheint unwahrscheinlich

zumindest bei der Temperatur von 1100°C, weil die entsprechenden Dampfdriicke sehr niedrig sind
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[178, 179]. Das Abdampfen von Chrom(oxy)hydroxiden kann ebenfalls aufgrund folgender
Uberlegungen ausgeschlossen werden. Das Abdampfen von Chrom(oxy)hydroxiden (CrO,(OH),)
erfolgt nach folgender chemischer Gleichung (29):

Cry04 +2H,0 + % 0, < 2CrO,(OH), (29)

Daraus folgt fiir den Dampfdruck von Chrom(oxy)hydroxiden (30):

P(CrO,(OH) ) = Pro - (o, /4 (30)

Bei niedrigem Sauerstoffpartialdruck wie in wasserdampfhaltigen Atmosphiren vorliegend sollte
der Dampfdruck von CrO,(OH), daher gering sein. Als Erklidrung scheidet auch der Mechanismus
der Verlidngerung der transienten Oxidationsphase aus, weil sie bei 1100°C nur fiir sehr kurze Zeit
existent ist. Verstidrkte Rissbildung als mogliche Ursache fiir das rasche Wachstum der Oxidschicht
konnte in den Querschliffen nicht nachgewiesen werden. Es muss somit ein vollkommen anderer
Mechanismus zugrunde liegen. Essuman et. al haben einen neuen Ansatz fiir das Verhalten von
chromoxidbildenden Legierungen in wasserdampfhaltigen Gasen basierend auf der klassischen
Oxidationstheorie entwickelt [160]. Nach Wagner lésst sich die Mindestkonzentration von einem
metallischen Legierungelement, die zum Ubergang von der innerer zu #ufBerer Oxidation notwendig

ist, wie folgt ermitteln (31):

Ny > |9 N DoV 31)
2v DV

mit Do und Dy als Diffusionskoeffizienten von Sauerstoff bzw. schichtbildendem metallischem
Legierungselement in der Legierung, No® Sauerstoffloslichkeit in der Legierung, Vy, und V., das
Molvolumen von Metall bzw. Oxid und g* kritischer Wert fiir den Anteil von Oxid, ab dem der
Ubergang von der internen zu der externen Oxidschichtbildung stattfinden soll (mit g=f(Vx/Vin)).
Daraus kann man folgern, dass innere Oxidation begiinstigt wird, wenn eines der folgenden
Kriterien erfiillt ist:

1. Hohe Sauerstoffloslichkeit No in der Legierung

2. Grofer Diffusionskoeffizient von Sauerstoff (Do) in der Legierung

3. Kleiner Diffusionskoeffizient des schichtbildenden Legierungselements (Dy) in der

Legierung.
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Aufgrund der Beobachtung der verstirkten inneren Oxidation von Y in Ar-7%H,0, obwohl der
Sauerstoffpartialdruck niedriger ist als in Ar-20%0;, scheint die Annahme verniinftig, dass
Wasserdampf und/oder Wasserstoff einen der zuvor angefiihrten Faktoren beeinflusst. Die

einzelnen Kriterien werden im Folgenden diskutiert.

Das erste Kriterium verlangt eine Erhohung der Loslichkeit von Sauerstoff in der Legierung. In der
Literatur finden sich keine Hinweise dass Wasserstoff die Loslichkeit von Sauerstoff erhoht oder
den Losungsprozess unterstiitzt. Eine interessante Uberlegung findet sich aber in der Arbeit von
Essuman et al. [180]. Die Autoren berichten, dass aufgrund der schnellen Diffusion von Wasserstoff
das H-O-H,0 Gleichgewicht derart gestort wird, dass metastabil hohe Sauerstoffkonzentrationen
auf der Oberfldche entstehen, die letztlich einen groferen Sauerstofffluss auslosen. Andere Autoren
konnten experimentell nachweisen, dass die Dissoziationswahrscheinlichkeit fiir Wassermolekiile
auf metallischen Oberflidchen deutlich groBer ist als die von Sauerstoffmolekiilen [181, 182]. Dies
hitte zur Folge, dass Sauerstoff aus dem Wasserdampf viel schneller fiir Korrosionsvorgiange

bereitgestellt wird, als in reinen Sauerstoffatmosphiren.

Die zweite Moglichkeit zur Steigerung der Oxidwachstumsraten beruht auf der Annahme, dass der
in der freistehenden Schicht geloste Wasserstoff die Diffusion von Sauerstoff erhoht. So ergaben
numerische Simulationen zu den Wechselwirkungskriften fiir die in Metall gelosten Wasserstoff
und Sauerstoffatome, dass abhingig von der Position im Gitter und Entfernungen der beiden
Atomsorten untereinander ,,Anziehung® oder ,,Abstofung” tiberwiegt [183]. Die interatomaren
Wechselwirkungen beeinflussen nicht nur die Anordnung und den Energiezustand der beteiligten
Atome, sondern konnten auch die Aktivierungsenergie fiir die Diffusion stark verdndern. Zusitzlich
gibt es in der Literatur Hinweise darauf, dass die in Losung auf interstitiellen Gitterplédtzen
befindlichen Wasserstoff- und Sauerstoffatome aufgrund der Wechselwirkungen im Gitter ,,OH-
Cluster* bilden, die dann gemeinsam durch das Gitter diffundieren [184]. Von austenitischen
Stihlen ist es bekannt, dass die Diffusion von Kohlenstoff mit zunehmendem Kohlenstoffgehalt
zunimmt [185]. Erklirt wurde das Phénomen mit der Weitung des Wirtsgitters durch den
interstitiell gelosten Kohlenstoff. Alle Ergebnisse dieser Beobachtungen sprechen dafiir, dass es
durchaus moglich ist, dass geloster Wasserstoff, sei es durch Verzerrung (Aufweitung) des Gitters

oder Wechselwirkungen mit Sauerstoff, die Diffusion von Sauerstoff steigern kann.
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Das dritte Kriterium setzt voraus, dass der Diffusionskoeffizient von Aluminium oder Yttrium
durch Wasserstoff beeinflusst wird. Damit dies der Fall ist, wire eine Wechselwirkung zwischen
Metallatomen und gelostem Wasserstoff erforderlich. In der Literatur sind keine Hinweise auf die

Beeinflussung der Diffusion von Aluminium durch Wasserstoff vorhanden.

Um den Effekt von Wasserstoff zu kldren, wurde ein zusitzlicher Versuch fiir 72 h bei 1100°C in
Ar-7%H,0-Atmosphire durchgefiihrt, der zusétzlich 1000 ppm Wasserstoff beigemengt wurde,
was zu einer Reduktion des Sauerstoffpartialdrucks um ca. vier GroBenordnungen fiihrte (Tabelle
2). Dadurch reduzierte sich jedoch die effektive Massenzunahme nur unwesentlich. Obwohl
hinsichtlich der Masseninderung keine groferen Anderungen gefunden wurden, ergeben sich in
Bezug auf die Oxidschichtmorphologie erhebliche Unterschiede (Abbildung 124). Aluminium-
oxidanteile in der Oxidschicht haben sich deutlich zugunsten der Y-reichen Oxidanteile verschoben.

Auch scheint die Wasserstoffzugabe die innere Oxidation von Yttrium zu begiinstigen.

Atmosphiire PO, PH pH,O0

Ar-20%0, 2.00E-01 0.00E+00 0.00E+00

Ar-7%H,0 4.51E-06 9.70E-06 7.00E-02
Ar-0.1%H,-7%H,0 4.24E-10 1.00E-03 7.00E-02
Ar-4%H,-2%H,0 2.16E-14 4.00E-02 2.00E-02

Tabelle 2: Gleichgewichtspartialdriicke der wichtigsten Gasspezies fiir gegebene Gaszusammensetzungen bei
1100°C in bar berechnet mit FactSage

a) 10 pm

Abbildung 124: REM-Bilder vom Querschliff der freistehenden Schicht der Legierung High Y nach 72 h
isothermer Oxidation bei 1100°C in der Thermowaage a) Ar-7%H,0 und b) Ar-0,1%H,-7%H,0 (Probendicke:
0.4mm)

Wihrend der Auslagerung in wasserstoff- und wasserdampfhaltigen Atmosphédren werden zwei
kritische Faktoren beeinflusst, die das Oxidationsverhalten der entsprechenden Legierungen
mafgeblich bestimmen:
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1. Oxidationsrate von Aluminium: Es ist allgemein anerkannt, dass die Wachstumsraten von
kompakten Al,Os-Schichten empfindlich auf pO, reagieren und durch dessen Erniedrigung
erheblich gesenkt werden konnen [186]. Die Zugabe von Wasserstoff bewirkt eine
Reduktion des Sauerstoffpartialdrucks in der Gasphase, was die Oxidwachstumsrate von
Al,O3 verringert.

2. Innere Oxidation von Yttrium: Da Wasserstoff offenbar die Loslichkeit bzw. die Diffusion
von Sauerstoff fordert, sollte durch die Zugabe von Wasserstoff in einer
wasserdampfhaltigen Atmosphédre die Ausbildung einer inneren Oxidationszone mit den

thermodynamisch sehr stabilen yttriumreichen Oxiden unterstiitzt werden.

Daraus ist es ersichtlich, dass der Einfluss von Wasserstoff auf Oxidationsprozesse in Atmosphéren,
in denen kein freier Sauerstoff vorhanden ist, unterschiedlich sein kann. Auf der einen Seite sollte
er tiber die Reduktion des Sauerstoffpartialdrucks die Wachstumsrate von Al,O3 herabsetzen, auf
der anderen Seite verstirkt Wasserstoff die innere Oxidation von Yttrium. Welcher der beiden
gleichzeitig stattfindenden Prozesse die Oxidationsrate dominiert, hdngt in erster Linie von der
Gaszusammensetzung (z.B. Verhiltnis Hy/H,0) ab. In der Ar-0,1%H;-7%H,0-Atmosphére wird so
z.B. die Reduktion der Massenzunahme aufgrund der niedrigeren Wachstumsrate von Al,O3 durch

Zunahme der inneren Oxidation kompensiert.

11.3. Oxidation in Ar-4%H,-2% H,0

Werden die freistehenden Schichten Gamma, Beta und High Y fiir 72 h bei 1100°C in Ar-4%H;-
2%H,0 ausgelagert, so fillt auf, dass die Oxidationsrate fiir die freistehenden Schichten High Y
und Gamma praktisch unabhingig von der Wirmevorbehandlung ist (Abbildung 125). Die
Legierung Beta zeigt ein anderes Verhalten. Eine hohere Wirmebehandlungstemperatur bewirkt
hier eine hohere Oxidationsrate wihrend der darauf folgenden Auslagerung bei 1100°C in Ar-

4%H,-2%H,0.
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Abbildung 125: Vergleich der Masseniinderung der freistehenden Schichten der Legierungen High Y, Gamma
und Beta nach 72h Auslagerung bei 1100°C in Ar-4% H,-2 % H,O sortiert nach Wirmebehandlungsprozedur
(Probendicke 0,4 mm)

In Abbildung 126 sind die Makrobilder der dazugehorigen Proben zusammengestellt.

WB: 1100°C/2h
High Y Beta Gamma

WB: 900°C/24h

Beta Gamma

Abbildung 126: Makrobilder von der Oberfléiche der freistehenden Schichten Legierungen High Y, Gamma und
Beta nach 72 h Auslagerung bei 1100°C in Ar-4%H;-2 %H,O sortiert nach Warmebehandlungsprozedur

Es ist erkennbar, dass die Proben der Legierungen High Y und Gamma eine deutliche Verformung
der Oberfliche aufweisen, mit Ausnahme der Gamma Probe, die bei 1100°C wirmebehandelt
wurde. Anscheinend haben sich wihrend der Auslagerung im Materialinneren Poren mit einem
hohem Gasdruck gebildet, der ausreicht, das Metall zu verformen. Die Makrobilder der Proben der

Beta-Legierung liefern keine sichtbaren Anzeichen fiir die Deformation als Folge der Porenbildung

im Materialinneren.
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Wird der Massenzuwachs der Proben wihrend der Auslagerung in Ar-4%H,-2%H,0 mit dem in
Ar-20%0, verglichen, so sind Unterschiede bei den Proben der Legierungen High Y und Gamma,
die bei 900°C wirmebehandelt wurden, praktisch nicht vorhanden (Abbildung 127).

WB: 900°C/24h
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Ar-20%0,
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Abbildung 127: Vergleich der Massenénderung der freistehenden Schichten der drei Legierungen in den beiden

Atmosphéren Ar-4% H,-2 % H,0 und Ar-20% O, sortiert nach Wirmebehandlungsprozedur (Probendicken: 0,4
mm)
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Von diesem Verhalten weicht die freistehende Schicht Beta ab. Hier zeigen die bei 900°C wirme-
behandelten Proben einen signifikant groferen Massenzuwachs wihrend der Auslagerung in Ar-
20%0, als in Ar-4%H,-2%H,0. Wurden die Proben einer Wiarmebehandlungsprozedur bei 1100°C
unterzogen, so war die Massenzunahme wihrend der Auslagerung in Ar-20%0, fiir alle drei
Legierungen grofer als die wihrend der Auslagerung in Ar-4%H,-2%H,0. Der kleinste
Unterschied ergab sich bei der freistehenden MCrAlY-Schicht High Y, der grofite bei der
freistehenden MCrAlY-Schicht Gamma. Bei der freistehenden MCrAlY-Schicht Beta ist der
Unterschied  zwischen den  beiden  Atmosphidren  erheblich  geringer fiir die

Wirmebehandlungsprozedur bei 1100°C als fiir die bei 900°C.

11.3.1 Beta-Schicht

In Abbildung 128 sind Querschliffe der freistehenden Schichten der Legierung Beta nach 72 h
Oxidation bei 1100°C in Ar-20%0, und Ar-4%H,-2%H,0 zusammengefasst.

Ar-20%0,
WB: 900°C/24h WB: 1100°C/2h

b) 10 pm

Ar-4%H,-2%H,0
WB: 900°C/24h WB: 1100°C/2h

d) 10 pm

Abbildung 128: REM-Bilder der Querschliffe der freistehenden Schichten der Legierung Beta ausgelagert fiir
72h bei 1100°C in unterschiedlichen Atmosphéren in einer Thermowaage a) wirmebehandelt bei 900°C fiir 24h
ausgelagert in Ar-20% O, b) wirmebehandelt bei 1100°C fiir 2h ausgelagert in Ar-20% O, c¢) wiarmebehandelt
bei 900°C fiir 24h ausgelagert in Ar-4%H,-2%H,0 d) wirmebehandelt bei 1100°C fiir 2h ausgelagert in Ar-
4%H,-2%H,0 (Probendicken: 0,4mm)
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Es wird deutlich, dass sich durch Auslagerung in Ar-4%H,-2%H,0 die Oxidschichtdicke im
Vergleich zu Ar-20%0,; deutlich reduziert. Besonders stark ist der Effekt fiir die bei 900°C wirme-

behandelten Proben.

Das wihrend der Wirmebehandlung gebildete Aluminiumoxid bietet eine viel bessere Barriere
gegen Sauerstofftransport als Y,0s3;, das sich vorrangig auf der Oberfliche wihrend der
Wirmebehandlung bei 1100°C bildete (Vergleiche Abschnitt 6.5 Abbildung 55). Dafiir scheint die

Tendenz zur inneren Oxidation von Aluminiumoxid deutlicher ausgeprigt zu sein.

11.3.2 Gamma-Schicht

Wie bereits beschrieben, fiihrt die Auslagerung der bei 900°C wirmebehandelten Proben in Ar-
4%H,-2%H,0 zu keiner nennenswerten Reduktion der Oxidationsrate im Vergleich zu einer
Auslagerung in Ar-O,. Morphologisch sind allerdings gewisse Unterschiede erkennbar (Abbildung
129).

Ar-20%0,
WB: 900°C/24h WB: 1100°C/2h

b) 10 pm

Ar-4%H,-2%H,0
WB: 900°C/24h WB: 1100°C/2h

W @ VI e L i =

d 10 um

=

Abbildung 129: REM-Bilder der Querschliffe der freistehenden Schichten der Legierung Gamma ausgelagert
fiir 72h bei 1100°C in unterschiedlichen Atmosphiiren in einer Thermowaage a) wiarmebehandelt bei 900°C fiir
24h ausgelagert in Ar-20% O, b) wirmebehandelt bei 1100°C fiir 2h ausgelagert in Ar-20% O, c)
wirmebehandelt bei 900°C fiir 24h ausgelagert in Ar-4%H,-2%H,0 d) wirmebehandelt bei 1100°C fiir 2h
ausgelagert in Ar-4% H,-2%H,0 (Probendicken: 0,4mm)
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So sind die Y-reichen Ausscheidungen in der Oxidschicht der in Ar-4%H,-2%H,0 ausgelagerten
Proben grober und reichen tiefer in das Material hinein als bei den in Ar-20%0, ausgelagerten
Proben. Die bei 1100°C wirmebehandelten Proben zeigen in Ar-4%H,-2%H,0 eine deutlich
geringere Massenzunahme als die Proben, die in Ar-20%0, ausgelagert wurden. Das kann auf das
vollige Fehlen von Spinellphasen zuriickgefithrt werden. Niedriger Sauerstoffpartialdruck
unterdriickt die Bildung anderer weniger stabiler Oxide und fordert somit die selektive Oxidation
von Aluminium, wie auch von anderen Autoren herausgefunden wurde [108]. Die Y-reichen

Oxidausscheidungen in der Oxidschicht der Probe, die in Ar-4%H,-2%H,0 ausgelagert wurde, sind

grober als bei den in Ar-20%0, ausgelagerten Proben.
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Abbildung 130 Metallographische Querschliffe der freistehenden Schichten der Legierung Gamma ausgelagert
fiir 72 h bei 1100°C in Ar-4%H,-2%H,0 in einer Thermowaage a) wirmebehandelt fiir 24 h bei 900°C und b)
wirmebehandelt fiir 2 h bei 1100°C und ¢) wirmebehandelt fiir 2 h bei 1100°C und ausgelagert fiir 72 h bei
1100°C in Ar-20% O,
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Ebenso sind auch die Y-reichen Oxidpartikel in der inneren Oxidationszone deutlich grofer im
Vergleich zu Proben nach Auslagerung in Ar-20%0,. Es ist auch bemerkenswert, dass die bei
900°C wirmebehandelte Probe Gasblasen im Materialinneren entwickelt (Abbildung 130), die zur
Deformation der Oberfliche fithren. Die bei 1100°C wérmebehandelte Probe zeigt zwar eine
verstiarkte Poren- und Blasenbildung, aber keine bleibende makroskopische Verformung der

Proben.

11.3.3 High Y-Schicht

Der Massenzuwachs fiir die bei 900°C wirmebehandelten freistehenden Schichten scheint von der
Zusammensetzung der Atmosphédre kaum beeinflusst zu werden. Die Oxidschichten zeigen aber
deutliche morphologische Unterschiede abhédngig davon, ob die Auslagerung in Ar-20%0, oder in
Ar-4%H,-2%H,0 stattfand (Abbildung 131).

Ar-20%0,
WB: 900°C/24h WB: 1100°C/2h

Ar-4%H,-2%H,0
WB: 900°C/24h WB: 1100°C/2h

c) 10 pm d) 10 pm

Abbildung 131: REM-Bilder der Querschliffe der freistehenden Schichten der Legierung High Y ausgelagert fiir
72h bei 1100°C in unterschiedlichen Atmosphiren in einer Thermowaage a) wirmebehandelt bei 900°C fiir 24 h
ausgelagert in Ar-20% O, b) wirmebehandelt bei 1100°C fiir 2 h ausgelagert in Ar-20% O, c) wirmebehandelt
bei 900°C fiir 24 h ausgelagert in Ar-4%H,-2%H,0 d) wirmebehandelt bei 1100°C fiir 2 h ausgelagert in Ar-
4%H,-2%H,0 (Probendicken: 0,4 mm)

In der Oxidschicht der in Ar-20%0, ausgelagerten Probe sind die Y-reichen Ausscheidungen sehr
fein verteilt, wobei die innere Oxidationszone nicht stark ausgeprégt ist. Dem gegeniiber stehen
zahlreiche sehr grobkornige Yttriumaluminatausscheidungen in der Oxidschicht der in Ar-4%H,-

2%H,0 ausgelagerten Proben. Die Aluminiumoxidschicht erscheint ebenfalls deutlich diinner als
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die auf den in Ar-20%0, ausgelagerten Proben. Die Abnahme der Wachstumsrate von
Aluminiumoxid wird durch verstérkte innere Oxidation von Yttrium und den nachfolgenden Einbau

in die Oxidschicht kompensiert.

Wenn die freistehenden Schichten einer Wirmebehandlung bei 1100°C ausgesetzt worden waren,
war die Massendnderung bei Auslagerung in Ar-20%0, groBer als bei Auslagerung in Ar-4%Ho,-
2%H,0. In Ar-4%H,-2%H,0 ist die Aluminiumoxidschicht diinner, wobei sich die innere
Oxidationszone stark ausgedehnt hat. Die yttriumreichen Oxidausscheidungen sind grob und sehr

stark in die Liange gezogen.

Mogliche Erkldarungen fiir diese phidnomenologischen Unterschiede werden im Folgenden
diskutiert. Wihrend einer Vakuumwirmebehandlung bei 900°C bildet sich auf der Oberfldche
Aluminiumoxid aus. Der Fluss von Sauerstoff in Richtung der Grenzfliche von Metall wird durch

den Potentialgradienten zwischen Gasatmosphére und Grenzfliche Metall/Oxid bestimmt (32).

du,
dx

J,=-D, (32)

Mit du, = RTd In p,, unter der Annahme, dass Do keine Abhéngigkeit von pO, zeigt [187], folgt
(33):

D,RT » ,
Jo = OX (Inp,, —Inp,,) (33)

Dabei beschreibt p, die Sauerstoffaktivitit in der Atmosphire und p,, die Sauerstoffaktivitiit an
der Oxid-Metall-Grenzfliche, T die temperatur, X die Oxiddicke und p das chemische Potential.
Fiir Atmosphéren mit hohem pJ, ist der Sauerstofffluss durch die Oxidschicht groBer, weil das
Gefille der Sauerstoffaktivitidt zwischen der Oxidoberfliche und der Grenzfliche zum Metall steiler
ist. Da dies der Fall ist, so werden die Y-reichen Ausscheidungen aufgrund der hoheren
Oxidwachstumsrate sehr schnell in die Oxidschicht eingebaut, ohne die Moglichkeit zu haben,
weiter zu wachsen. In Atmosphéren mit niedrigem p;,, ist der Sauerstofffluss kleiner, so dass die
Diffusion von Yttrium zu den bereits vorhandenen Ausscheidungen ausreichend schnell erfolgt,

dass die Nukleation neuer Partikel verhindert wird. Die Y-reichen Ausscheidungen werden grober.
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Zusitzlich sollte man in Erinnerung behalten, dass die Wirmebehandlung bei 1100°C die Bildung
von einer Y,0s3-Schicht direkt an der Oberfldche verursacht, die sich spéter in Yttrium-Aluminium-
Perovskit (YAP) umwandelt (Siehe Kapitel 6). Die Perovskitverbindungen sind allgemein als sehr
gute Sauerstoffionenleiter bekannt. Der schnelle Sauerstofftransport hat eine tiefere Ausdehnung
der inneren Oxidationszone zur Folge. In Atmosphéren mit niedrigem po; sind die Loslichkeit und
Diffusion von Sauerstoff in Metall durch Wasserstoffeffekte noch beschleunigt. Der schnelle
Transport von Sauerstoff fithrt dazu, dass sich liangliche Y-reiche Oxidausscheidungen bilden. Der
Unterschied zu den bei 900°C wirmebehandelten Proben ergibt sich daraus, dass die wihrend der
Wirmebehandlung entstehende diinne Al,O3-Schicht den Sauerstofftransport stirker hemmt als die

Y -reiche Schicht.

Es muss erwihnt werden, dass sich wihrend der Auslagerung in Ar-4%H,-2%H,0 Gasblasen im
Material gebildet haben. Der Gasdruck war so hoch, dass sich das Metall stark verformt hat und

grof3e Ausbeulungen aufweist (Abbildung 132).

Abbildung 132: Metallographische Querschliffe der freistehenden Schichten der Legierung High Y ausgelagert
fiir 72h bei 1100°C in Ar-4%H,-2%H,0 in einer Thermowaage a) wiirmebehandelt bei 1100°C fiir 2h b) nach
Wirmebehandelung bei 900°C fiir 24h

Eine ndhere Untersuchung der Poren ergab, dass die Porenoberfliche oxidfrei blieb, was darauf

hindeutet, dass Wasserdampf fiir die Blasenbildung nicht verantwortlich war (Abbildung 133).
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4

v 50 um 10 pm

Abbildung 133: REM-Bilder des Querschliffs der freistehenden Schicht der Legierung High Y ausgelagert fiir

72h bei 1100°C in Ar-4%H,-2%H,0 in einer Thermowaage nach Wirmebehandlung bei 1100°C fiir 2h

11.3.4 Blasenbildung in wasserstoffhaltigen Atmosphéren

Grundsitzlich sind drei Mechanismen, die fiir die Blasenbildung in Ar-4%H;-2%H,0

verantwortlich sein konnen, denkbar (Vgl. Abbildung 134):
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I. Wasserstoffrekombination an internen Defektstellen: Die Absorption von Wasserstoff in

Metallen kann wihrend einer Vielzahl von technischen Prozessen erfolgen, wie Gief3en,
Schmieden, Wirmebehandlungen, Schweilen oder wihrend des Betriebseinsatzes [188-
190]. Wird der externe Wasserstoffdruck nach Absorption reduziert, so ist die Diffusion von
Wasserstoff aus dem Metall heraus notig, damit das thermodynamische Gleichgewicht
wieder erreicht werden kann. Die Gleichgewichtskonzentration von Wasserstoff in Metall
hat eine ausgeprigte Temperaturabhingigkeit. Wird die Temperatur rapide abgesenkt, kann
unter Umstinden die Diffusion aus dem Metall nicht schnell genug erfolgen, um den
Gleichgewichtszustand zu erreichen, was zu einer Ubersittigung des Metallgitters mit
Wasserstoff fithren kann [191]. Lokale Gleichgewichte stellen sich im Metallgitter durch
Rekombination zu molekularem Wasserstoff an internen Defektstellen ein. Auch chemische
Reaktionen an der Metalloberfliche (z.B. Korrosion) konnen zu einer Ubersittigung des
Metallgitters mit Wasserstoff fithren, weil der effektive Wasserstoffpartialdruck um ein
Vielfaches grofer sein kann als der Gleichgewichtsdruck [192]. Die entstehende
Ubersiittigung ruft im Anschluss die Ausscheidung von molekularem Wasserstoff im Metall

sowie die Bildung von Blasen hervor.
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II. Wasserdampfentwicklung durch Reduktion innerer Oxide: damit sich diese Form des
Wasserstoffangriffs entwickeln kann, miissen folgende zwei Bedingungen erfiillt sein: 1. das
Metall muss mit Sauerstoff nicht 16sliche Oxide bilden und 2. Wasserstoff muss in der Lage

sein, solche Oxide nach folgender chemischer Gleichung zu reduzieren (34):

M, Oy +2yH — xM + yH,0 (34

und als Folge hohe Wasserdampfdriicke aufbauen. Die erste Bedingung ist keine
notwendige. In Legierungen mit hoher Sauerstoffloslichkeit, z.B. Kupferlegierungen wurde
nachgewiesen, dass atomarer Wasserstoff mit dem in Kupfer gelosten Sauerstoff reagieren

kann, um Wasserdampf zu bilden (Wasserstoffkrankheit) [193, 194].

IIl. Methanentwicklung aufgrund der Auflosung von Carbiden: In Stihlen kann eine Reaktion
zwischen Wasserstoff und Carbiden stattfinden, was zu einer Bildung von Methan fiihrt

(35):

M,C, +4yH — xM + yCH, 35)

Da Methan in Stahl nicht 16slich ist, baut er in den Fehlstellen hohe Driicke auf, die
schlieBlich zu Werkstofftrennungen und Verformungsbriichen fiithren (Druckwasserstoff-
angriff) [195]. Die Anfilligkeit fiir den Wasserstoffangriff wird hauptséchlich vom Typ der
Karbidphasen beeinflusst. Das Zulegieren mit effektiven karbidbildenden Elementen in
ausreichender Menge, um den gesamten Kohlenstoff in Karbidphasen zu binden, hat sich als
effektives Mittel erwiesen, den Wasserstoffangriff zu unterdriicken. So wurden
druckwasserstoffbestindige Stdhle, deren Widerstandsfihigkeit gegen Entkohlung durch
Zulegieren von Chrom und Molybdin erheblich zunimmt, entwickelt. Die wesentlich
gesteigerte Bestdndigkeit beruht auf der Bildung der im Vergleich zu Eisencarbid (Fe;C)

thermodynamisch stabileren Carbide der Form M3C¢ und M;Cs.

Die Wasserstoffrekombination (I.) erscheint als der wahrscheinlichste Mechanismus, der fiir die
Schédigung der in Ar-4%H,-2%H,0 ausgelagerten Proben verantwortlich ist, und zwar aufgrund

folgender Uberlegungen.
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Die Wasserdampfbildung durch Reaktion des eindiffundierenden Wasserstoffs mit Sauerstoff der
wihrend der Herstellung intern oxidierten Partikel in der Legierung kann ausgeschlossen werden,
weil:
1. die Blasenoberfldche nicht oxidiert ist, obwohl der Sauerstoffpartialdruck im Wasserdampf
dazu ausreichen wiirde
2. nach dem Spritzen des Materials im Materialinneren sehr stabile Oxide Al,O3, Y,03; und

verschiedene Yttriumaluminate (YAG, YAP) vorhanden sind.

Die Methanbildung erscheint ebenfalls unwahrscheinlich vor dem Hintergrund, dass
1. nur wenig Kohlenstoff in den Legierungen vorhanden ist (chemische Analysen ergaben
Kohlenstoffgehalte im Bereich zwischen 30-50ppm) und
2. die Schichten teilweise hohe Cr-Gehalte aufweisen und somit stabile M»3Cs-Karbide bilden

konnen.

I. Wasserstoffrekombination an internen Defektstellen

2+ 90—

H + H— H,

Transport und Adsorption von Wasserstoff

® 3
2 \.D J J lx) II. Wasserdampfbildung durch Reduktion von Oxiden
l|’ .’n’ - X F
ALO, + YAG/YAP/Y,0, o . Q J

O + 2H — HO
— Pore __—

aAssers 1 Met / Vi

. C‘Iu,mlschcr i\kuvnal von Wassusmﬂ auf der Obcrﬂachc
+ Temperatur

*  Konzentration der internen Defekte (Poren, Leerstellen,
Korngrenzen , Einschliisse etc.)

M, C,—» 23M + 6C

#
W Q-(\N"'C

Abbildung 134: Mogliche Mechanismen hinter der Blasenbildung in Ar-4%H,-2%H,0
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11.3.5 Druckaufbau im Material aufgrund der Wasserstoffrekombination

Der Prozess der Wasserstoffrekombination an internen Defektstellen (Poren, Leerstellen, usw.)

beinhaltet fiinf unterschiedliche Schritte:

I. Adsorption von Wasserstoff auf der Metalloberfliche:
Der molekulare Wasserstoff ist zu grof3, um in die Metalloberfliche einzudringen und muss

deswegen vorher in zwei einzelne Atome dissoziieren (36):

Hy, — 2H (36)

mit einer Dissoziationsenthalpie von 430 kJ-mol” bei Raumtemperatur. Das Gleichgewicht
der stark endothermen Reaktion liegt weit auf der Seite des molekularen Wasserstoffs. Die

Reaktion besitzt bei Raumtemperatur die Gleichgewichtskonstante K (37)[196]:

K=p®u/py =16-107" (37)

Dass Wasserstoff trotz der hohen Dissoziationsenthalpie und des minimalen Dissoziations-
grads von 1.6:107" in ausreichendem MaBe angeboten wird, ist in der Tatsache begriindet,
dass die Losung ihren Ausgang nicht vom freien sondern vom oberfldchlich gebundenen,
atomaren Wasserstoff nimmt. Es sind zwei Wege bekannt, auf denen die Dissoziation von

Wasserstoff erfolgen kann, elektrochemisch oder durch Chemisorption.

Trifft ein Wasserstoffmolekiil auf die Metalloberflache, so gerit es in das Kriftefeld der
schwachen Van-der-Waals-Kriifte und wird zur Oberfldche hin angezogen (Physisorption).
Aufgrund der Einwirkung dieser Krifte befindet sich das Wasserstoffmolekiil in einem
polarisierten Zustand. Um als Molekiil noch néher an die Oberfliche heranzukommen, wiren
sehr grofe Krifte notig. Genau an der Stelle iiberschreitet die Enthalpie der Chemisorption
(abhiingig vom Metall im Bereich zwischen 500 und 600 kJ-mol™) die Dissoziationsenthalpie
fiir den molekularen Wasserstoff (430 kJ-mol ™), der nun in zwei individuelle Atome gespalten

wird [192].

Auch durch Korrosionsvorgénge (elektrochemische Spaltung) kommt es zur Entstehung von

atomarem Wasserstoff nach der Reaktion (38) [192]:
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II.

IIL.
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M+ H,0 — MO+ 2H (38)

Der meiste Wasserstoff rekombiniert zu diatomarem gasformigem Wasserstoff, ein Teil
allerdings dringt in die Metalloberfldche ein und geht in Losung. Die Loslichkeit von
Wasserstoff in Metall wird von dem Sieverts’schen Gesetz bestimmt. Nach dem
Sieverts’schen Gesetz fiir die Wechselwirkung zwischen Metall und Wasserstoff ergibt sich
die Gleichgewichtsloslichkeit von Wasserstoff im Metall aus der folgenden Gleichung (39)
[197]:

Cp=A-(p, )" (39)

mit der Sauerstoffloslichkeit Cy, Sieverts-Konstante A, allgemeinen Gaskonstante R,
Temperatur T und Wasserstoffpartialdruck ppo. Die Sieverts-Konstante kann dabei

folgendermaBen beschrieben werden [197] (40):

AS AHHJ (40)

A=expl —-—
p(R RT

mit AS als Losungsentropie und AHy als Losungswéarme. Der geloste Wasserstoff belegt
vorzugsweise Zwischengitterplitze des Metallgitters. In realen fehlerbehafteten Metallgittern
existieren jedoch neben der interstitiellen Loslichkeit auch andere Losungszustinde, woraus
sich deutlich groBere Loslichkeiten ergeben konnen, als vom Sieverts’schen Gesetz
vorausgesagt. So kann sich Wasserstoff auch in Gitter- oder Gefiigefehlstellen, wie

Mikroporen, Leerstellen, Versetzungen, Einschliissen usw., authalten [198-200].

Diffusion von Wasserstoffatomen/Protonen von der Oberfliéiche in das Materialinnere
Der geloste Wasserstoff diffundiert als interstitielles Atom/Proton iiber die Zwischen-

gitterplitze (Tetraeder oder Oktaederplitze) im Wirtsgitter ins Materialinnere [201].

Ubergang aus dem Losungszustand in den chemisorbierten Zustand auf der
Porenoberfliche

Der geloste Wasserstoff auf einer interstitiellen Position im Metallgitter hat eine andere
potentielle Energie als der geloste Wasserstoff in einem Defekt. Aufgrund dieser

Potentialdifferenz besteht eine Triebkraft fiir den gelosten Wasserstoff den energiereicheren
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Losungszustand gegen den energiedirmeren chemisorbierten Zustand in einem Defekt (z.B.

Pore) zu tauschen [202].

IV. Rekombination zu Wasserstoff
Rekombiniert Wasserstoff an Fehlstellen im Metall, so baut der molekulare Wasserstoff
aufgrund des ganz auf der Seite des Molekiils liegenden Gleichgewichts hohe Driicke auf. Die
Rekombination lduft schneller und viel hidufiger ab als Dissoziation, fiir die grofie
Energiemengen aufgewandt werden miissen. Dadurch steigt die Verweildauer von
Wasserstoff an Defektstellen im Vergleich zu den normalen interstitiellen Positionen im
Gitter. Mit der Zeit stellt sich ein thermodynamisches Gleichgewicht zwischen gelostem
Wasserstoff im Metallgitter, adsorbiertem Wasserstoff auf der Metalloberfliche und

molekularem Wasserstoff in der Blase ein (41).

M overtizche = MH.getsst = M intemeobertiache = M, 1Blase 41)

Der augenscheinliche Widerspruch der Diffusion von Wasserstoff gegen den chemischen
Potentialgradienten, aus der Gasphase mit niedriger Wasserstoffaktivitit (ca. 0,04 bar) in die unter
hohem Druck entstehenden Gasblasen mit hoher Wasserstoffaktivitit, kann mit der
Thermodynamik nur dann in Einklang gebracht werden, wenn die Wasserstoffaktivitit auf der
Metalloberflidche erheblich grofier ist als die in der Gasphase. Die erhohte Wasserstoffaktivitit auf
der Oberfliache ist nur dann moglich, wenn Wasserstoff aufgrund der Reaktion von Aluminium aus
der Legierung mit Wasserdampf oder anderen OH-Spezies entsprechend der Gleichung gespalten

wird (42):

2yAl+3H 0, — yAl,O, +3xH (42)

Die effektive Aktivitit des atomaren Wasserstoffs ist dann um das Vielfache gréfer als die

Gleichgewichtsaktivitit, was zu einer Ubersittigung des Metallgitters fiihrt.

Die nichste Frage nach den Wegen, auf denen Wassermolekiile oder andere OH-Verbindungen die
Metall-Oxid-Grenzfldche erreichen, muss allerdings noch beantwortet werden. Denn nach der
gingigen Theorie konnen Protonen aufgrund der geringen GroBe reguldre oder interstitielle
Gitterplitze in Oxiden nicht besetzen und sind immer in eine Elektronenwolke des Sauerstoffions

eingebettet. Die Protonen sind also immer an ein Sauerstoffion gebunden und erzeugen ein
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Hydroxiddefekt im Gitter mit der effektiven Ladung +1. Die Losung von Protonen aus dem

Wasserdampf im Oxid ldsst sich durch folgende Gleichung beschreiben [203] (43):

H,0+20) =20H, +2¢ +1/20, (43)

Das aufgenommen Proton wird zwischen den benachbarten Sauerstoffionen ausgetauscht, also
zwischen einem Hydroxidion und einem benachbarten Sauerstoffion. Damit Protonen solche
Spriinge vollfithren kdnnen, muss es zu einer strukturellen Reorganisation im Gitter kommen,
normalerweise durch Rotation des Hydroxidions. Dieser Transportmechanismus wird auch als
Grotthus-Mechanismus bezeichnet und ist allgemein fiir den Wasserstofftransport in Oxiden

akzeptiert [204, 205].

Obwohl H;0" oder OH' als interstitielle Ionen augrund des kleineren Radius durchaus groBere
Mobilitiat haben konnen als 02', insbesondere bei Oxiden mit offenen Anionenuntergittern (z.B.
Y,05; [206]), konnte deren Beteiligung an den Wasserstofftransportprozessen nicht bewiesen
werden. Fiir viele kristalline Metalloxide (TiO, [207], ZnO [208], Yb-dotiertes SrCeO5; [209],
BaCeOs [210]) konnte allerdings nachgewiesen werden, dass nur der Transport der ,.freien‘
Protonen nach dem Grotthus-Mechanismus von Bedeutung ist. In reinem Aluminiumoxid muss
deshalb der Transport von H,O oder anderen OH-Spezies ausgeschlossen werden. Prinzipiell wire
diese Annahme richtig, wenn die Untersuchung der Oxidschichtmorphologie ergeben hiitte, dass die
Oxidschicht kein reines Aluminiumoxid enthilt, sondern von vielen yttriumhaltigen Oxiden
durchsetzt ist, die in ihrer Entwicklung viele Phasentransformationen (Y;03;—YAP—YAG)
durchgemacht haben. Diese Phasentransformationen ziehen nicht nur eine deutliche
Volumeninderung nach sich [211], die zur Mikrorissbildung fiihren kann, sondern bringen Defekte
in Form von Leerstellen in das Oxidgitter hinein. Dieses Oxid ist daher nicht ,,gasdicht®, sondern

bietet viele Zugangswege fiir Gasspezies aus der Atmosphire.

Eine weitere Beobachtung aus den durchgefiihrten Experimenten bestand darin, dass die Legierung
Beta offenbar keine Blasenbildung aufweist, im Gegensatz zu den Legierungen High Y und
Gamma. Bevor wir auf die werkstoffspezifischen Unterschiede der unterschiedlichen Legierungen
eingehen, muss in Erinnerung gerufen werden, dass die Legierung Beta bei 1100°C nur aus f-NiAl

besteht, die Legierung Gamma und High Y aus y—Ni bzw. y—Ni und f-NiAl.
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v-Ni und B-NiAl unterscheiden sich deutlich hinsichtlich der Loslichkeit von Wasserstoff. Wihrend
y-Ni bei 1100°C eine Loslichkeit von ca. 8.7 x 10~ Wasserstoffatome pro Metallatom [212]
aufweist, 16st B-NiAl nur 1.19 x 10 Wasserstoffatome pro Metallatom [213].

Zur Diffusion nutzt der geloste Wasserstoff, je nach Werkstoff Tetraeder- und Oktaederplétze im
Wirtsgitter. Im krz-Gitter werden die Tetraederplitze verwendet, wihrend im kfz-Gitter die
Oktaederplitze bevorzugt werden. Der Vergleich der Wasserstoffdiffusion in krz- und kfz-Metallen
zeigt generell hohere Werte und niedrigere Aktivierungsenthalpien fiir den Diffusionskoeffizienten
in Metallen mit kubischraumzentriertem Gitter. Diese Tatsache wurde von Volkl et al. anhand von
Diffusionsversuchen an Pd0.47Cu0.53 nachgewiesen [214]. Sie konnten in dieser Legierung die
Diffusion in der abgeschreckten metastabilen kfz-Phase iiber einen weiten Temperaturbereich
messen, was einen Vergleich mit der stabilen krz Phase ermoglichte. Die Ergebnisse wiesen darauf
hin, dass die Groe des Diffusionskoeffizienten direkt von der Gitterstruktur abhingt. Diese
systematischen Unterschiede fiir die Wasserstoffdiffusion in krz und kfz Gitter sind den
unterschiedlichen  Entfernungen zwischen den einzelnen Wasserstoffaufenthaltsplitzen
zuzurechnen. Diese Entfernungen sind in krz-Metallen kleiner (Tetraederplitze) als in kfz-Metallen
(Oktaederplitze). Diese Tatsache verursacht letztlich niedrigere Aktivierungsenergien bzw. erhoht

die Wahrscheinlichkeit fiir Tunneleffekte in krz-Gittern [201, 214].

v-Ni besitzt die kubisch flichenzentrierte Gitterstruktur, wihrend B—-NiAl die kubische B2 (CsCl)-
Gitterstruktur hat. Die B2 Kristallgitter von B—NiAl enthilt drei verschieden Zwischengitterplitze,
an denen sich Wasserstoff aufhalten kann [213]. Das sind zum einen ein tetraedrischer
Zwischengitterplatz und zwei unterschiedliche oktaedrische Zwischengitterplitze. Unter
Beriicksichtigung dieser oben beschriebenen Theorie miisste der Diffusionskoeffizient von
Wasserstoff in B-NiAl aufgrund der vorhandenen tetraedrischen Zwischengitterplitze erheblich
grofer sein als der in y-Ni. Aufgrund groerer Mobilitdt miisste die Verweildauer von Wasserstoff
im B-NiAl-Gitter niedriger sein, wodurch die Wahrscheinlichkeit einer Rekombination abnehmen

sollte.

Zuletzt entscheiden auch mechanische Eigenschaften der Werkstoffe, ob eine Schidigung auftritt.
Es ist zu erwarten, dass sich entsprechend der mechanischen Werkstoffeigenschaften auch die
kritischen Wasserstoffkonzentrationen im Material, die zur Auslosung der Porenbildung benotigt

werden, fiir B—NiAl und y-Ni stark variieren.
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11.3.6 Diskussion

Damit die beobachtete wasserstoffinduzierte Schidigung auftreten kann, miissen folgende Voraus-
setzungen erfiillt sein:
= Hohe Loslichkeit von Wasserstoff im Metall: der sich entwickelnde Gasdruck ist eine
Funktion des im Gitter gelosten Wasserstoffs.
= Geringe Festigkeitswerte von Metall bei hohen Temperaturen: ob es zur Schidigung durch
Blasenbildung kommt, wird auch von den mechanischen Kennwerten des Werkstoff
(Streckgrenze R., Zugfestigkeit R,,, Zdhigkeit usw.) bestimmt.
= Niedriger Diffusionskoeffizient von gelostem Wasserstoff im Metall
= Hohe Wasserstoffaktivitidt an der Metalloberfliche aufgrund der Oxidationssreaktion: die
Menge des gelosten Wasserstoffs hiangt nicht nur vom Werkstoff sondern auch von der

Wasserstoffaktivitit auf der Oberflidche ab aufgrund der stattfindenden Korrosionsvorgénge

Geeignete Mallnahmen gegen die Schiadigung wiren die Auswahl eines Materials mit geringerer
Wasserstoffloslichkeit, hoheren Festigkeitskennwerten und Wasserstoffdiffusionskoeffizienten oder
der Einsatz eines Beschichtungsverfahrens, bei dem weniger Defekte in das Material eingebracht
werden. Eine geeignete Maflnahme wire auch die Reduktion des Yttriumreservoirs in der
Haftvermittlerschicht, weil Al,O3; seine guten Barriereeigenschaften gegen Wasserstoff durch
Einbau yttriumreicher Oxidphasen verliert. Diese bringen aufgrund der Umwandlungsreaktionen
zahlreiche Defekte (Risse, Poren, Leerstellen usw.) in die Oxidschicht ein, die das Eindringen von
Wasser oder anderen OH-Verbindungen zu der Oxid-Metall-Grenzfliche ermdglichen. Dort
angelangt, reagieren diese Spezies mit dem Aluminium aus der Legierung zu Al,O3; und setzen
dabei Wasserstoff frei, der lokal eine chemische Aktivitit erreicht, die die Gleichgewichtsaktivitit

der Gasphase um viele Grolenordnungen iibersteigen kann.

Um diese Annahmen zu bestitigen, wurden freistehende MCrAlY-Schichten mittels
Vakuumplasmaspritzens hergestellt, wobei der Sauerstoffpartialdruck in der Vakuumkammer
gezielt so variiert wurde, dass Schichten mit unterschiedlichen Sauerstoffgehalten entstanden. Bei
hohem Sauerstoffpartialdruck in der VPS-Kammer enthielt auch die entsprechende freistehende
Schicht einen hoheren Sauerstoffgehalt, wihrend bei niedrigem Sauerstoffpartialdruck Schichten
mit niedrigem Sauerstoffgehalt hergestellt wurden. Diese unterschiedliche Behandlung sollte
sicherstellen, dass die Beschichtung mit hohem Sauerstoffgehalt die reaktiven Elemente nur in
Form stabiler Oxidverbindungen enthilt, die weitestgehend immobil sind, wéhrend die
Beschichtung mit niedrigem Sauerstoffgehalt ,.freie* reaktive Elemente besitzt, die in die thermisch
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aufwachsende Oxidschicht wihrend der Auslagerung eingebaut werden. Das eingesetzte Material
war eine NiCoCrAl-Schicht mit nomineller Zusammensetzung (in Gew.-%) 20 Kobalt, 17 Chrom,
0,28 Silizium, 0,6 Yttrium und 0,3 Hafnium. 2 mm dicke Schichten wurden auf Stahlplatten mittels
VPS gespritzt. Fiir die Oxidationsexperimente wurden Proben mit den Dimensionen 10 x 10 x 1,5
mm durch Funkenerosion vorbereitet und anschlieBend auf eine Dicke von 0,4 mm geschliffen.

Diese Proben wurden im Anschluss bei 1100°C in Ar-4%H,-2%H,0O fiir 72h oxidiert. Die

Abbildung 135: Metallographische Querschliffe der freistehenden MCrAlY-Schichten nach Auslagerung bei
1100°C fiir 72h in Ar-4%H,-2%H,0 a) Schicht mit niedrigem Sauerstoffgehalt und b) Schicht mit hohem
Sauerstoffgehalt

Die einzelnen freistehenden Schichten weisen erhebliche Unterschiede hinsichtlich der
Oxidschichtmorphologie auf. Die Oxidschicht auf der Probe mit hohem Sauerstoffgehalt ist sehr
diinn, wobei die reaktiven Elemente nur sporadisch eingebaut werden. Die freistehende Schicht mit
geringem Sauerstoffgehalt ist dagegen charakterisiert durch eine stark nach innen wachsende
Oxidschicht begleitet von starker innerer Oxidation, wie bereits in Abschnitt 6.2 gezeigt wurde
(Abbildung 136). Das schnelle Oxidwachstum ist darauf zuriickzufiihren, dass reaktive Elemente im
groen Umfang in die Oxidschicht eingebaut werden, so schnelle Diffusionswege fiir Sauerstoff

bereitstellen und den Oxidationsangriff stark beschleunigen.
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Niedriger Sauerstoffgehalt Hoher Sauerstoffgehalt

Abbildung 136: REM-Aufnahmen von metallographische Querschliffe der freistehenden MCRALY-Schichten
nach Auslagerung bei 1100°C fiir 72 h in Ar-4%H,-2%H,0 a) Schicht mit niedrigem Sauerstoffgehalt und b)
Schicht mit hohem Sauerstoffgehalt

Offenbar bietet die ,reinere Al,O3-Schicht einen viel besseren Schutz gegen einen
Wasserstoffangriff, als die von vielen RE-reichen Oxiden durchsetzte Oxidschicht. Offensichtlich
ermdglicht die inhomogene Oxidschicht der Proben mit niedrigem Sauerstoffgehalt in dem Coating
das Eindringen von Wasserdampf durch die Oxidschicht an die Oxid-Metall-Grenzfliche, wo
infolge der Oxidation von Al lokal eine hohe Wasserstoffaktivitit entsteht. Diese fiihrt zu einer
Ubersittigung des Metallgitters mit Wasserstoff, was sich in Druckaufbau an Defektstellen als

Folge der Wasserstoffrekombination dufert.

Dieses Ergebnis konnte wichtige Implikationen beim Einsatz von MCrAlY’s als Overlay-Coatings
oder als Bondcoats fiir Wiarmeddmmschichten auf Turbinenschaufeln haben. Denn setzt sich der
momentane Trend der Energiewirtschaft in Richtung Kohlevergasung fort, so miissten die
Gasturbinen kiinftig bei hoheren Wasserstoff und Wasserdampfgehalten betrieben werden. Bedenkt
man, dass die Hersteller von Wiarmedammschichten aufgrund der Kenntnis, dass Yttrium wihrend
der Herstellung verloren geht, bestrebt sind, MCrAlY-Bondcoats mit hoheren Y-Gehalten
aufzutragen, konnte dieser Befund schwerwiegende Konsequenzen fiir die Lebensdauer der
Wirmedammschichten haben. Hohe Yttriumgehalte fithren zum massiven Einbau von Yttrium in
die Oxidschicht, wodurch diese fiir Wasserstoff durchldssiger wird. Der Druckaufbau durch
Rekombination von Wasserstoff an Defektstellen im Bondcoat sollte zu einer massiven
Deformation der MCrAlY-Schicht und damit in letzter Konsequenz zu einer Verkiirzung der

Lebensdauer der Wirmeddmmschicht fiithren.
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12. Zusammenfassung

Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurde der Einfluss fiinf unterschiedlicher MCrAlY-
Haftvermittlerschichten (Bondcoats) die Lebensdauer von EB-PVD-Wirmedammschichtsystemen
bei zyklischer Temperaturbelastung untersucht. Anhand der ermittelten Lebensdauerergebnisse lédsst
sich fir EB-PVD-Wirmeddmmschichtproben aussagen, dass offenbar eine reine, fehlerfreie
Oxidschicht mit einer glatten Grenzfliche Oxid/Haftvermittlerschicht die Lebensdauer bei
zyklischer Oxidation nicht unbedingt erhoht. Der an Defektstellen entstehende Riss erfihrt nur
wenig Widerstand bei seinem Wachstum entlang einer glatten Oxid-Metall-Grenzflidche. Durch eine
Zugabe von Zirkonium zum MCrAlY-Bondcoat lief sich das Versagen auf die Oxid-
Wirmedammschicht-Grenzflidche verschieben, wodurch offenbar mehr thermische Dehnungs-
energie in das System eingeleitet werden kann, bevor ein Versagen erfolgt. Die Verschiebung des
Versagensortes wurde durch eine Anderung der Oxidschichtmorphologie mdoglich, die im
Wesentlichen auf der Einstellung einer ,,unebenen® Oxid-Metall-Grenzfldche und Ausbildung einer
defektbehafteten Oxidschicht beruht. Weitere Verbesserungspotentiale ergeben sich daher in erster

Linie aus der Einstellung eines optimalen Y/Zr-Reservoirs.

Wie auch aus der Literatur bekannt, wurde im Rahmen der Lebensdauerversuche eine erhebliche
Streuung der ermittelten Lebensdauern festgestellt. Ein wichtiges Ergebnis bestand darin, dass nur
geringe  Unterschiede zwischen den Oxidschichten der Haftvermittlerschichten mit
unterschiedlichen Yttriumgehalten beobachtet werden konnten. Die Ergebnisse deuteten an, dass
insbesondere die reaktiven Elemente wie z.B. Y, deren Zugabe zur Verbesserung der Oxidschicht-
haftung benétigt wird, besonders empfindlich auf kleinste Schwankungen wihrend des
Herstellungsprozesses reagieren. Dies machte eine genauere systematische Untersuchung iiber den

Einfluss einzelner Herstellungsschritte auf das Oxidationsverhalten der Bondcoats notwenig

Ein besonders drastisches Beispiel fiir den Einfluss kleinster Variationen der Herstellungsparameter
auf das Oxidationsverhalten von MCrAlY-Legierungen ergibt sich fiir den Fall geringfiigig htherer
Sauerstoffgehalte in der Spritzkammer einer VPS-Anlage. Die reaktiven Elemente, die sich durch
eine starke Sauerstoffaffinitit auszeichnen, reagieren mit dem Sauerstoff in der Spritzkammer und
liegen dann in der Haftvermittlerschicht in Form von thermodynamisch sehr stabilen Oxiden vor.
Da sie chemisch gebunden sind, kdnnen sie nicht ihren positiven Effekt auf die Oxidschichthaftung
entfalten. Die Adhésion der Oxidschicht nimmt ab, wodurch das Versagen der Haftvermittlerschicht

schneller eingeleitet wird. Daher muss der Sauerstoffgehalt in der Spritzkammer als ein besonders
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kritischer Faktor angesehen werden, der einen starken Einfluss auf die Lebensdauer von

Wirmediammschichten ausiiben kann.

Eine weitere besonders wichtige Beobachtung, besteht darin, dass das fiir die Verbesserung der
Haftung der thermisch aufgewachsenen Oxidschicht unerldssliche Yttrium, wéhrend der
Wirmebehandlung nach dem Spritzprozess stark verarmt. Der Grad der Verarmung héingt sowohl
vom Yttriumreservoir (Yttriumgehalt, Probendicke) in der Beschichtung als auch von den
Wirmebehandlungsparametern, wie Vakuumgqualitit und Wéirmebehandlungstemperatur ab. So
wird die selektive Oxidation von Yttrium durch ein hohes Vakuum und hohe Temperatur wéhrend
der ersten Wirmebehandlungsstufe gefordert. Sofern der Yttriumgehalt, die Vakuumqualitidt und
die Wirmebehandlungstemperatur hoch sind, bildet sich auf der Oberfliche eine geschlossene
Y,05-Schicht. Wihrend der nachfolgenden Hochtemperaturauslagerung neigen solche Oberflichen
zur mechanischen Verformung aufgrund zusétzlicher Wachstumsspannungen in der Al,Os-Schicht
normal zur Grenzfliche mit dem Metall. Die Verformung tritt nicht ein, wenn die MCrAlY-
Oberfliche nach der Wiarmebehandlung poliert wurde, was typischerweise bei EB-PVD-Wirme-
ddammschichten geschieht. Der positive Effekt auf die Lebensdauer bleibt allerdings aus, da Yttrium
schon wihrend der Wirmebehandlung groBtenteils verbraucht wurde. Die Abhilfe konnte durch
einen hoheren Vakuumdruck oder eventuell niedrigere Wirmebehandlungstemperaturen geschaffen
werden, was der Yttriumverarmung entgegenwirken und sich somit als vorteilhaft in Bezug auf das
Oxidationsverhalten ~von  MCrAlY-Bondcoats und folglich die Lebensdauer von

Wirmedammschichten erweisen sollte.

Weitere Untersuchungen an freistehenden MCrAlY-Schichten haben ergeben, dass auch
geometrische Effekte eine erhebliche Rolle hinsichtlich der Oxidwachstumsraten und -haftung
spielen. So bestimmt z.B. auch die Dicke der Beschichtung neben dem Yttriumgehalt das
Yttriumreservoir in der Haftvermittlerschicht. Je grofer das Reservoir, desto mehr yttriumreiche
Oxide konnen in die Oxidschicht eingebaut werden und umso groBer ist auch die
Oxidwachstumsrate. Die Y-Pegs werden aufgrund ihrer mechanischen Verklammerungseffekte
meistens als vorteilhaft fiir die Oxidschichtadhision angesehen. Ihre Vorteile werden jedoch oft
durch das schnellere Oxidwachstum kompensiert. Werden solche RE-reichen Ausscheidungen sehr
grob, so konnen sie aufgrund der Unterschiede der Wirmeausdehnungskoeffizienten von Al,O3 und
Y-reichen Oxiden sogar Orte erhohter Spannungskonzentrationen sein, an denen Risse unter

Umstidnden initiiert werden konnen.
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Raue MCrAlY-Oberflichen, wie sie typischerweise in APS-Systemen vorliegen, gehen mit einer
inhomogenen Yttriumanreicherung in der Oxidschicht einher. Wihrend in den konkaven Regionen
der MCrAlY-Haftvermittlerschicht die Yttriumanreicherung (in Form von Yttriumaluminaten))
stark ausgeprigt ist, bleiben die konvexen Regionen weitgehend von Yttriumeinbau ausgeschlossen.
Die Triebkraft fiir die Anreicherung an der Oberfliche ergibt sich aus dem steileren
Konzentrationsgradienten in den konkaven Oberflichenbereichen. Die nahezu reine Al-Oxidschicht
ohne Y-Pegs, die in den konvexen Bereichen der Oberfliche vorherrscht, bietet weniger Widerstand
gegen Ablosung vom Metallsubstrat. Das Versagen fingt hier an, auch weil dies Orte sind, an denen
geometrisch bedingt Zugspannungen senkrecht zur Oberfliche auftreten. Eine weitere Implikation
bei rauen Bondcoatoberflichen entsteht aus der Beobachtung, dass die Rauhigkeit in der
Anfangsphase der Oxidation die Bildung nicht schiitzender Oxide anderer Legierungselemente
fordert. Das groBle Oberflichen-Volumen-Verhiltnis in den konvexen Bereichen fiihrt dazu, dass
das Angebot an Aluminium anfinglich nicht ausreicht, um eine geschlossene Al,Os-Schicht zu
bilden. Oxidspinelle, die mechanisch als Schwachpunkte im Verbund beachtet werden miissen, sind
Orte, wo Rissentstehung und -fortschritt bevorzugt auftreten, wodurch das Versagen beschleunigt

wird.

Fiir die mehrphasige yttriumreiche (y+f)-Haftvermittlerschicht, sowie Haftvermittlerschichten aus
B-NiAl und 7y-Ni(Co,Cr,Al) konnte eine Korrelation zwischen dem physikalischen Wirme-
ausdehnungskoeffizienten und der Phasenentwicklung in einem Temperaturbereich zwischen 500°C
und 1100°C hergestellt werden. Im Rahmen der diskontinuierlichen Lebensdauerversuche an
entsprechenden freistehenden MCrAlY-Schichten bei 1100°C an Luft konnte ein direkter Bezug
zwischen dem Wairmeausdehnungskoeffizienten der Haftvermittlerschicht und der mittels
Piezospektroskopie ermittelten Eigenspannungen in der thermisch aufgewachsenen Oxidschicht
gefunden werden. Die freistehende Schicht mit den hochsten Eigenspannungen wies dabei die
kiirzeste Zeit bis zum Abplatzen der Aluminiumoxidschicht auf, wihrend die mit dem niedrigsten
Eigenspannungen entsprechend die lingste Zeit bis zum Abplatzen der Oxidschicht bei gegebener

Temperatur zeigte.

Analog zu den EB-PVD-Systemen wurde die Lebensdauer von APS-Wirmedammschichten
wihrend thermischer Zyklierungsversuche ermittelt. Zusammenfassend ldsst sich aussagen, dass
eine defektbehaftete Oxidschicht verbunden mit einem schnellen Oxidwachstum insbesondere in
den konvexen Oberflichenregionen die Laufzeiten offenbar deutlich verkiirzt. Poren oder

Oxidspinelle schwichen die mechanische Integritit der Oxidschicht, wodurch die Rissentstehung
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bzw. der schnelle Fortschritt bereits entstandener Risse ermdoglicht wird. Der Einsatz eines
Bondcoats aus [B-NiAl hat sich als besonders vorteilhaft fiir die Lebensdauer von APS-
Wirmeddammschichtsystemen erwiesen. Die Verldngerung der Lebensdauer im Vergleich zu
Standardbondcoats beruht hochstwahrscheinlich auf einem niedrigen Wéirmeausdehnungs-
koeffizienten von B-NiAl, wodurch die bei Temperaturwechseln in das System eingeleiteten
thermischen Dehnungen deutlich niedriger sind verglichen mit den der anderen Bondcoatvarianten.
Die geringeren Triebkrifte, die die Rissbildung auslosen und den Rissfortschritt vorantreiben,
fiihren dazu, dass das Versagen im Vergleich zu Standardbondcoatvarianten verzogert auftritt. Die
Potentiale zur weiteren Lebensdauerverbesserung von APS-Wirmedammschichten ergeben sich in
erster Linie aus der FEinstellung einer optimalen Grenzflichenrauhigkeit zwischen der
Wirmedamm- und Haftvermittlerschicht und/oder der Einstellung einer Wirmeddmmschicht-
morphologie mit vielen Defekten senkrecht zur Rissausbreitungsrichtung, aber auch aus Ausbildung
von Oxidschichten mit einer niedrigen Defektdichte, niedriger Wachstumsrate und einer besonders

starker Oxid-Bondcoat-Grenzfliche.

Weitere Versuche an den freistehenden Schichten sollten aufzeigen, wie sich wasserdampfhaltige
oder sogar reduzierende Atmosphiren auf Wasserstoff/Wasserdampf-Basis auf das
Oxidationsverhalten der MCrAlY-Legierungen auswirken. In Wasserdampfatmosphiren erhoht
offenbar der durch Dissoziation entstehende Wasserstoff die Massenzunahme, indem er die
Loslichkeit bzw. Diffusion von Sauerstoff in der Legierung steigert. Ahnliches wird auch in den
stark reduzierenden Atmosphidren wie z.B. Ar-4%H,-2%H,0 beobachtet. Hier wichst Al,O3
aufgrund des geringeren Sauerstoffangebots zwar langsamer, die innere Oxidation von Yttrium ist
aufgrund der Wasserstoffeffekte dafiir umso mehr ausgeprigt. Eine weitere bemerkenswerte
Beobachtung besteht darin, dass in den Wasserdampfatmosphidren, denen noch Wasserstoff
zugegeben wurde, die freistehenden MCrAlY-Schichten zu Blasenbildung im Materialinneren
tendieren. Allem Anschein nach, ist die Rekombination von gelostem Wasserstoff an den
Defektstellen im Material fiir den Druckaufbau in den Blasen verantwortlich. Damit die
entsprechende wasserstoffinduzierte Schidigung auftreten kann, miissen allerdings folgende
Voraussetzungen erfiillt sein:

= Hohe Loslichkeit von Wasserstoff im Coating

= Geringe Festigkeitswerte des Coatings bei hohen Temperaturen

= Niedriger Diffusionskoeffizient von gelostem Wasserstoff

= Hohe Wasserstoffaktivitdt an der Metalloberfliache aufgrund der Korrosionsreaktion.
Geeignete MaBinahmen gegen die Schidigung wiren die Auswahl eines Materials mit geringerer

Wasserstoffloslichkeit, hoheren Festigkeitskennwerten und Wasserstoffdiffusionskoeffizienten oder
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der Einsatz eines Beschichtungsverfahrens, bei dem weniger Defekte in das Material eingebracht
werden. Eine geeignete Maflnahme wire auch die Reduktion des Yttriumreservoirs in der
Haftvermittlerschicht, weil Al,O3; seine guten Barriereeigenschaften gegen Wasserstoff durch
Einbau grofer Anteile yttriumreicher Oxidphasen verliert. Diese bringen aufgrund der zahlreichen
Umwandlungsreaktionen zahlreiche Defekte (Risse, Poren, Leerstellen usw.) in die Oxidschicht ein,
die das Eindringen von Wasser oder anderen OH-Verbindungen zu der Oxid-Metall-Grenzfliche
ermoglichen. Dort angelangt, reagieren diese Spezies mit dem Aluminium aus der Beschichtung zu
Al,O5; und setzen dabei Wasserstoff frei, der lokal eine chemische Aktivitit erreicht, die die der
Gasphase um viele Groenordnungen iibersteigen kann. Die Yttriumkonzentration kann allerdings

nicht beliebig gesenkt werden, weil sonst die Oxidschichthaftung verringert wird.
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14.  Anhang

Kriger-Vink-Notation

Zur Beschreibung von Punktdefekten in den Kristallen wird meistens die von F.A. Kroger und H.J.
Vink eingefiihrte Notation verwendet. Damit ldsst sich die elektrische Ladung und Position von
Gitterfehlern in Kristallen darstellen. Fiir die Aufstellung der Reaktionsgleichungen fiir sdmtliche

mogliche Defektreaktionen miissen folgende Grundsitze beachtet werden':

= Elektroneutralitit: der gesamte Korper muss elektrisch neutral bleiben

= Massenerhaltung: die gesamte Masse der an der Reaktion beteiligten Atome/Ionen bleibt
konstant

= Platzverhiltis: Die Anzahl der Kationenplitzen (K) einer Verbindung K A, muss im

richtigen Verhiltnis zur Anzahl der Anionenplétze (A) stehen

M bezeichnet die Spezies. Spezies konnen sein:

= Atome — zum Beispiel Si, Ni, O, CI
= Freie Gitterpositionen — V
= Elektronen — e

= Locher—h

S bezeichnet die Gitterposition, welche die Spezies besetzt. C bezeichnet die elektrische Ladung

relativ zur Ladung des dort normalerweise vorhandenen Ions. Zur Kennzeichnung, dass kein

3

Ladungsunterschied zwischen ersetztem und ersetzendem Ion besteht, wird das Symbol ,x°

113

verwendet. Ein einzelnes Symbol ,,@“ wird verwendet, um eine einfach positive Ladung zu
kennzeichnen. Zwei Symbole ,,@ ®* kennzeichnen eine doppelt positive Ladung. Negative, relative

Ladungen werden mit dem Symbol ,,“ gekennzeichnet.

! Ceramics II: Skript zur Vorlesung von Prof.L.J. Gauckler und Prof. K. Conder, ETH Ziirich
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Symbol Bedeutung

K, AL Kation (K) oder Anion (A) auf eigenem Gitterplatz, d.h.
gegeniber dem idealen Gitter neutral (x)

Vi Kationenleerstelle mit der gegeniiber dem idealen Gitter
effektiven Ladung 2- (").

V. Anionenleerstelle mit der gegeniiber dem idealen Gitter
effektiven Ladung 1+ ()

K™ Interstitielles Kation, effektive Ladung 4+(™)

Al Interstitielles Anion, effektive Ladung 4-(")

Yz Substituiertes Yttrium-Kation (3+) auf Zirkonplatz (4+) mit der
effektiven Ladung 1- ()

S Schwefel-Anion (2-) auf Sauerstoffplatz (2-) mit der effektiven
Ladung 0 (x)

(Cec V5) Assoziierter Defekt (einfach reduziertes Cer-kation (3+) auf
Ce* Platz assoziiert mit einer Sauerstoffleerstelle (V,; ) auf O*
Platz). Der gesamte Defekt hat die Ladung 1+ ().

e' Elektron

h* Loch

I

Tabelle 3: Symbole der Kroger-Vink-Notation'
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Marko Subanovic studierte Maschinenbau an der Rheinisch-Westfalischen Technischen Hochschule
(RWTH) in Aachen. Von 2005 bis 2008 arbeitete er als Doktorand in der Abteilung ,,Hochtemperatur-
korrosion und -korrosionsschutz® unter Leitung von Herrn Dr. Quadakkers am Institut fir Energie-
forschung, |IEF-2: Werkstoffstruktur und -eigenschaften des Forschungszentrums Jilich.

Der Inhalt dieses Buches wurde als Dissertation zur Erlangung des akademischen Grades eines
Doktors der Ingenieurwissenschaften bei der Fakultat fir Maschinewesen der RWTH Aachen einge-

reicht und genehmigt.

Kurzfassung

Die Haftung des thermisch aufgewachsenen Oxids auf metallischen Haftvermittlerschichten (auch
Bondcoat genannt) beeinflusst entscheidend die Lebensdauer von den auf die Gasturbinenschaufeln
aufgetragenen Warmedammschichten. Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurde der Einfluss der
unterschiedlichen Bondcoatzusammensetzungen, der Herstellungsparameter sowie der Atmosphare
auf das Oxidationsverhalten des Bondcoats und damit die Lebensdauer von Warmedammschich-
ten-untersucht. Es konnte gezeigt werden, dass die-Lebensdauer sehr empfindlich auf Variationen
im Herstellungsprozess reagiert. Mdgliche Implikationen fir den Einsatz von MCrAlY-Schichten in
H,/H,0-haltigen Atmosphéren von Wasserstoffbetriebenen Gasturbinen mit niedrigem Sauerstoff-
partialdruck werden aufgezeigt und diskutiert.

Institut

Die Forschungsschwerpunkte des IEF-2 sind die Entwicklung und Charakterisierung von Werkstoffen
fur effiziente Gas- und Dampfkraftwerke, fiir Hochtemperaturbrennstoffzellen und fiir thermisch
hochbelastete Komponenten in Kernfusionsanlagen. Einen weiteren Forschungsschwerpunkt bilden
Gastrennmembranen zur Abscheidung von CO, bei zukiinftigen neuen Kraftwerkskonzepten.

Die wissenschaftlichen Kompetenzen des Instituts umfassen Gefligeuntersuchungen, Oberflachen-
analyseverfahren, und die physikalischen, chemischen und mechanischen Eigenschaften sowie das
Hochtemperaturkorrosionsverhalten von metallischen und keramischen Werkstoffen, welche als
Strukturmaterialien oder als Beschichtungssysteme eingesetzt werden.
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