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Kurzfassung

γ/γ’-Einkristall-Superlegierungen mit plasmagespritzten Wärmedämmschichtsystemen

werden für Laufschaufeln in Gasturbinen verwendet, wenn die Schaufeln hoher Tempe-

ratur und hoher mechanischer Beanspruchung ausgesetzt sind. Teil des Wärmedämm-

schichtsystems ist ein Bondcoat (BC), der vor Oxidation schützt und eine gute Anbin-

dung der wärmedämmenden Keramik-Schicht gewährleistet. Als BC werden oft MCrAlY-

Legierungen (M=Ni,Co) verwendet, die eine schützende Al2O3-Schicht ausbilden.

In dieser Arbeit werden vier verschiedene Vakuum-plasmagespritzte MCrAlY-BCs mit

und ohne Re nach Auslagerungen von bis zu 1000 Std. bei 1044 °C in Luft untersucht.

Als Substrat dient zum einen die Ni-basierte Superlegierung ERBO1, zum anderen die

neuartige Co-basierte γ/γ’-Superlegierung ERBOCo-1. Außerdem wird die ternäre γ/γ’-

Legierung Co-9Al-9W (in At.%) mit BC für bis zu 500 Std. bei 900 °C ausgelagert. Für

die Co-basierten Substrate ist wenig über die Wechselwirkung mit BCs bekannt. Primär

auf der Basis von REM/EDX und XRD werden Oxidation und Al-Verarmung der BCs

sowie die Interdiffusion von BCs und Substrat analysiert.

Die Wirkung von Y und Hf auf die Mikrostruktur der Oxidschicht wird diskutiert.

Oxidations-Ratenkonstanten zeigen, dass Hf die Oxidation verstärkt, während sie durch

Re geringer wird. Es wird der Einfluss der BC-Legierungselemente auf die BC-Mikro-

struktur beschrieben. Co verhindert z.B. die Entstehung der γ’-Phase, Re verlangsamt

Diffusionsprozesse und führt zur Ausscheidung von Sprödphasen. Die Wahl des Substrats

hat keinen messbaren Einfluss auf die Oxidation.

Qualitative und quantitative Analysen der Interdiffusionszone (IDZ) zeigen, dass die

Wahl der Oberflächen-Vorbehandlung des Substrats (Sandstrahlen oder Schleifen) einen

großen Einfluss auf die Interdiffusion mit dem BC hat. Schleifen resultiert in einer dün-

neren IDZ und weniger spröden topologisch dicht gepackten (TCP) Phasen. Die Ursache

dafür ist die Rekristallisation des Einkristall-Substrats. Untersuchungen über den Ein-

fluss der Kristallorientierung des Substrats auf die Interdiffusion zeigen keine Korrelation.

IDZ-Mikrostruktur und -Dicke werden aber von der Wahl des BCs beeinflusst.

Co-9Al-9W zeigt bessere Kompatibilität mit einem CoNiCrAlY-BC als mit einem Ni-

CoCrAlY-BC, was auf die Cr-Aktivität zurückgeführt wird. Es entstehen µ-Phase und

σ-Phase in der IDZ. Außerdem wird die Reaktion von Y und Hf im BC mit Al2O3-

Strahlgut an der Substratoberfläche analysiert.

ERBOCo-1 zeigt besonders gute Ergebnisse mit MCrAlY-BCs. Es entstehen keine oder

nur wenige TCP-Phasen. Parabolische Ratenkonstanten für das IDZ-Wachstum ähneln

denen für ERBO1. Diffusion von Substrat-Elementen in den oberen Teil des BCs wird

festgestellt.
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Abstract

γ/γ’ single crystal superalloys with plasma-sprayed thermal barrier coating systems are

used as turbine rotor blades in gas turbines if the blades are exposed to high tempe-

ratures and high mechanical loads. A bond coat (BC) is part of the thermal barrier

coating system. It protects the substrate from oxidation and ensures good bonding of

the ceramic coating that serves as a thermal insulator. MCrAlY (M=Ni,Co) alloys are

commonly used as BCs. They form a protective Al2O3 layer.

This study invesitgates four different vacuum plasma-sprayed MCrAlY BCs with and

without Re after thermal treatment of up to 1000 h at 1044 °C in air. The employed

substrates are the Ni-based superalloy ERBO1 and the novel Co-based γ/γ’ superalloy

ERBOCo-1. Additionally, the ternary γ/γ’ alloy Co-9Al-9W (in at.%) was aged with a

BC for up to 500 h at 900 °C. Up to now little is known about the interaction of the

Co-based substrates and the BCs. Oxidation and Al depletion of the BC as well as the

interdiffusion of BCs and substrates are analysed primarily on the basis of SEM/EDX

and XRD.

The effect of Y and Hf on the microstructure of the oxide scale is discussed. Rate con-

stants show that Hf results in higher oxidation rates while Re slows down the oxidation.

The influence of the alloying elements on the BC microstructure is described. For exam-

ple, Co prevents the formation of γ’ phase, Re slows down diffusion and results in the

formation of brittle phases. The choice of substrate material has no measurable influence

on the oxidation.

Qualitative and quantitative analysis of the interdiffusion zone (IDZ) shows that the choi-

ce of substrate surface pre-treatment (grit blasting or grinding) has a major influence on

the interdiffusion behaviour with the BC. Grinding results in a thinner IDZ and fewer

topologically closed packed (TCP) phases. The reason for this is the recrystallisation of

the single crystal substrate. A study of the influence of the substrate crystal orientation

on the interdiffusion shows no correlation. However, microstructure and thickness of the

IDZ are influenced by the choice of BC.

Co-9Al-9W shows a better compatibility with a CoNiCrAlY BC compared to a NiCo-

CrAlY BC. This is attributed to the Cr activity. µ phase and σ phase form in the IDZ.

The reaction of Y and Hf with Al2O3 grit on the substrate surface is analysed.

ERBOCo-1 shows particularly good results with MCrAlY BCs. No or few TCP pha-

ses form. Parabolic rate constants of the IDZ growth are similiar to those for ERBO1.

Diffusion of substrate elements to the outer part of the BCs was found.
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1 Einleitung und Zielsetzung

Gasturbinen finden Einsatz als Antrieb für Flugzeuge und zur Stromerzeugung in Gas-

kraftwerken. Es ist erstrebenswert, die Effizienz von Gasturbinen zu erhöhen. Dadurch

können Treibstoffverbrauch, Abgasemission und Kosten reduziert werden. Dies erhält

einen besonderen Stellenwert dadurch, dass Flugverkehr und Energieverbrauch stetig

anwachsen, während der Vorrat an fossilen Brennstoffen begrenzt ist.

Eine Möglichkeit zur Effizienzsteigerung ist, die Gasturbine bei einer höheren Tempera-

tur zu betreiben. Daher wird die Betriebstemperatur seit dem ersten erfolgreichen Ein-

satz als Flugzeugtriebwerk im Jahr 1939 kontinuierlich angehoben. Infolgedessen werden

die Werkstoffe im Bereich der Brennkammer, in der die Temperatur ihr Maximum er-

reicht, besonders beansprucht. Eine große Herausforderung ist dabei die Entwicklung von

Werkstoffen für die Laufschaufeln der Turbine. Diese sind nicht nur der hohen Tempera-

tur und der aggressiven Atmosphäre des Verbrennungsgases ausgesetzt, sondern werden

gleichzeitig mechanisch hoch beansprucht.

Eigens für den Einsatz in Turbinenschaufeln wurden Nickel-basierte Einkristall-Super-

legierungen entwickelt. Sie zeichnen sich durch ein zweiphasiges Gefüge aus, das noch

bei Temperaturen in der Nähe des Materialschmelzpunktes für eine hohe mechanische

Stabilität sorgt.

Diese Eigenschaften lassen sich jedoch nicht gleichzeitig mit ausreichend hoher Oxida-

tions- und Korrosionsresistenz verwirklichen. Darum wird die Superlegierung mit einer

dafür optimierten metallischen Schutzschicht versehen. Auf diese wird wiederum eine

keramische Wärmedämmschicht aufgebracht. Sie verringert die Temperatur, der die Su-

perlegierung im Einsatz ausgesetzt ist. Die metallische Schutzschicht dient auch als Haft-

vermittler zur besseren Anbindung der keramischen Schicht. Daher wird für sie meist

der englische Begriff „Bondcoat“ (BC) verwendet. Analog wird die Keramik-Schicht als

„Topcoat“ bezeichnet. Der Aufbau eines Wärmedämmschicht-Systems aus Superlegie-

rung, BC und Topcoat ist in Abbildung 1.1 schematisch dargestellt.

Eine wichtige Gruppe von BC-Werkstoffen sind MCrAlY-Legierungen. Das „M“ steht

für die Elemente Nickel und/oder Cobalt, die durch Chrom, Aluminium und Yttrium er-

gänzt werden. Der Schutzmechanismus von MCrAlY-BCs besteht darin, dass Aluminium

an der Oberfläche oxidiert und eine dichte Al2O3-Schicht ausbildet. Diese verlangsamt

die weitere Oxidation.
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Kapitel 1. Einleitung und Zielsetzung

Abbildung 1.1: Schematischer Aufbau eines Wärmedämmschicht-Systems mit typischen Wand-

stärken für die Superlegierung sowie typischen Schichtdicken für Bondcoat und Topcoat.

Auch mit keramischer Wärmedämmschicht ist die Betriebstemperatur von Superlegie-

rung und BC beachtlich. Im Hochtemperatureinsatz altern diese Werkstoffe auf vielfäl-

tige Weise. Einige Alterungsprozesse, die in der Mikrostruktur erkennbar sind, werden

im Folgenden anhand von Abbildung 1.2 aufgeführt.

Da die keramische Wärmedämmschicht sauerstoffdurchlässig ist, oxidiert die Oberfläche

des BCs. Dabei entsteht eine thermisch gewachsene Oxidschicht (thermally grown oxi-

de, TGO). Beim Aufwärmen und Abkühlen der Wärmedämmschichtsysteme kommt es

durch die unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten von Keramikschicht,

TGO und BC zu Spannungen, die zur Schädigung des Wärmedämmschichtsystems füh-

ren können. Im BC unter der TGO verarmt das Aluminium-Reservoir und die Dicke

der sogenannten Verarmungszone (VZ) nimmt zu. Ist das Al-Reservoir aufgebraucht, so

Abbildung 1.2: Struktur eines Wärmedämmschicht-Systems nach Alterung durch Hochtem-

peratureinsatz. Die an Bondcoat und Superlegierungssubstrat erkennbaren charakteristischen

Bereiche sind bezeichnet.
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ist es möglich, dass neben Al2O3 Mischoxide wie z.B. Spinelle entstehen. Diese wachsen

deutlich schneller als Al2O3, was zu Spannungen in der TGO führen kann. Rissentste-

hung und Abplatzen der Wärmedämmschicht werden dadurch begünstigt.

Es findet Wechselwirkung von BC und Superlegierung in Form von Interdiffusion statt.

Auch dadurch wird das Aluminium-Reservoir verbraucht, was zu einer unteren VZ führen

kann. Die Interdiffusion kann schädlich für die Superlegierung sein. Dessen Mikrostruk-

tur besteht aus würfelförmigen γ’-Ausscheidungen in einer γ-Matrix. Dieses Gefüge ist

der Grund für die hohe mechanische Stabilität des Werkstoffs. Durch Interdiffusion kann

das zweiphasige Gefüge zerstört werden. Es entsteht eine Interdiffusionszone mit ande-

rer Phasenzusammensetzung. Außerdem können Sprödphasen, sogenannte TCP-Phasen

entstehen. TCP steht für „topologically closed packed“. Durch ihre oft nadelförmige Mor-

phologie können sie unter mechanischer Belastung zu Rissentstehung führen.

Einige der beschriebenen Alterungsprozesse des BC-Substrat-Gefüges können direkt die

Schädigung der Turbinenschaufel bewirken. Andere können einen indirekten Einfluss

darauf haben. Alle stehen während des Hochtemperatureinsatzes in ständiger Wechsel-

wirkung.

Ziel dieser Arbeit ist, die Alterung von MCrAlY-BCs in der Wechselwirkung mit dem

Superlegierungs-Substrat zu beobachten, zu beschreiben und zu erklären. Exempla-

risch werden vier MCrAlY-Legierungen mit unterschiedlichen chemischen Zusammen-

setzungen untersucht. Dabei steht besonders die Interdiffusion zwischen Superlegierung

und Bondcoat im Vordergrund. Als Grundlage der Arbeit dient die Nickel-basierte

Einkristall-Superlegierung ERBO1. Sie gleicht in ihrer chemischen Zusammensetzung

der populären Superlegierung der zweiten Generation CMSX-4.

Mit dem Aufkommen von Cobalt-basierten γ/γ’-Superlegierungen gilt es herauszufinden,

inwiefern sich die in Abbildung 1.2 aufgeführten Alterungsprozesse bei solchen Substra-

ten verändern. Auch dieser Frage wird in der Arbeit nachgegangen.

Die Arbeit gliedert sich wie folgt. Kapitel 2 befasst sich mit den für das Thema der

Arbeit relevanten Grundlagen in Hinblick auf die Literatur. Es dient als Einführung in

die Thematik.

Kapitel 3 beschreibt die in dieser Arbeit verwendeten Werkstoffe (Superlegierungen und

MCrAlY-BCs), ihre Herstellung und die damit durchgeführten Experimente. Außerdem

werden die Methoden erläutert, die bei der Probencharakterisierung zur Anwendung

kommen. Dazu gehören auch thermodynamische Simulationen.

Kapitel 4 befasst sich mit den untersuchten MCrAlY-BCs. Es werden die Mikrostruktu-

ren im Ausgangszustand sowie in verschiedenen Alterungsintervallen analysiert. Außer-

dem wird die Oxidation der Legierungen bei 1044 °C an Luft untersucht.

Thema von Kapitel 5 ist die qualitative und quantitative Beschreibung der Interdiffusi-

on zwischen MCrAlY-BCs und ERBO1, wobei Interdiffusionszone und TCP-Phase-Zone
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diskutiert werden.

Anschließend werden in Kapitel 6 zwei verschiedene Cobalt-basierte Superlegierungen

als Substrate verwendet. Abschnitt 6.1 beschreibt die ternäre Legierung ERBOCo-9W,

Abschnitt 6.2 die multinäre Legierung ERBOCo-1 hinsichtlich ihrer Interdiffusion mit

zwei verschiedenen BCs.

In Kapitel 7 werden die untersuchten Cobalt- und Nickel-basierten Superlegierungen mit-

einander hinsichtlich ihrer Wechselwirkung mit den MCrAlY-BCs verglichen. Es werden

Unterschiede und Gemeinsamkeiten herausgestellt. Den Abschluss dieser Arbeit bildet

Kapitel 8 mit einer Zusammenfassung der Ergebnisse und einem Ausblick.

Insbesondere bei der Lektüre der Diskussions-Kapitel ist es empfehlenswert, die Tabel-

len 3.1 (Seite 26) und 3.3 (Seite 30) mit den chemischen Zusammensetzungen von Su-

perlegierungen respektive BCs sowie Tabelle 2.1 (Seite 8) mit den auftretenden Phasen

bei Bedarf zu konsultieren. Chemische Elemente werden in den üblichen Abkürzungen

verwendet ohne diese explizit einzuführen.

4



2 Grundlagen und Stand der Technik

2.1 Gasturbinen

Diese Arbeit befasst sich mit Werkstoffen, die primär in Gasturbinen verwendet wer-

den. Die üblicherweise als Gasturbine bezeichnete Verbrennungskraftmaschine besteht

aus drei Bereichen. Die allgemeine Funktionsweise wird im Folgenden anhand von Ab-

bildung 2.1 erläutert. Auf der in Abbildung 2.1 linken Seite wird Luft eingesogen und

verdichtet. Der Bereich, in dem dies geschieht, wird Kompressor genannt. Die verdich-

tete Luft erreicht die Brennkammer, wo ein Brennstoff eingeleitet und gezündet wird.

So erreicht das Gas Temperaturen von mehr als 1400 °C [1]. Das Gas expandiert in den

dritten Bereich, die eigentliche Turbine, wo es Arbeit an einer Kombination aus Lauf-

und Leitschaufeln verrichtet, die über eine rotierende Welle den Kompressor antreiben.

In Flugzeugturbinen wird durch Expansion des Gases beim Verlassen der Turbine an

der Düse sowie durch Antrieb des sogenannten Fans ein Vorschub geleistet. In Gaskraft-

werken kann das heiße Abgas über einen Wärmetauscher eine Dampfturbine antreiben.

Parallel wird über die Welle der Turbine ein Generator angetriebene, der elektrische

Energie erzeugt [1, 2].

Abbildung 2.1: Der schematische Aufbau einer Gasturbine. Entnommen aus Referenz [3].

Der Gasturbine liegt der thermodynamische Joule-Prozess zugrunde. Dieser besteht aus

den folgenden vier Schritten: Als erstes wird das Prozessgas im Kompressor adiaba-

tisch verdichtet. Dabei steigen Druck und Temperatur. Als zweites wird das Gas in der

Brennkammer isobar erhitzt, d.h. Temperatur und Volumen des Gases steigen an. Es
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folgt als drittes ein weiterer adiabatischer Schritt, die Expansion in der Turbine unter

Abgabe von Arbeit, wobei Druck und Temperatur sinken. Der vierte Schritt, der den

Kreisprozess schließt, und die Temperatur isobar auf die Eingangstemperatur reduziert,

erfolgt außerhalb der Turbine durch Austausch des Prozessgases oder durch einen Wär-

metauscher. Der Wirkungsgrad η kann aus den Gas-Temperaturen T1 vor Eintritt in den

Kompressor und T2 nach dem Verdichten im Kompressor berechnet werden [4]:

η = 1 − T1

T2

= 1 −
(

p4

p3

)
κ−1

κ

(2.1)

Je größer also die Temperaturänderung beim Verdichten des Gases ist, umso effizien-

ter arbeitet die Turbine. Dies kann durch stärkeres Verdichten des Gases erreicht wer-

den. Steigt T2, so steigt allerdings auch die Temperatur T3 in der Brennkammer. Da

dies die höchste in der Turbine auftretende Temperatur ist, ist der limitierende Fak-

tor die Hochtemperaturstabilität der dort verwendeten Werkstoffe. Im idealen Carnot-

Kreisprozess wird der Wirkungsgrad analog Gleichung 2.1 mit dem Verhältnis von mi-

nimaler zu maximaler Temperatur berechnet. Gleichung 2.1 zeigt rechts, wie der Wir-

kungsgrad aus dem Druck p3 in der Brennkammer und dem Druck p4 nach Expansion

berechnet wird. Dabei ist κ der Isentropenexponent, der für Luft bei ca. 1,4 liegt [1].

Zum ersten Mal kam eine Turbine 1939 als Strahltriebwerk eines Flugzeugs zum Ein-

satz [5]. Turbinenschaufeln wurden damals aus Stahl hergestellt, was zu kurzen Lebens-

dauern führte. Aus diesem Grund wurden bereits in den 1940er Jahren Ni-, Co- und

Ti-haltige Legierungen in der Brennkammer sowie für Lauf- und Leitschaufeln verbaut.

Aus dieser Entwicklung entstanden Superlegierungen. So werden hochtemperaturstabi-

le Materialien genannt, deren Einsatztemperatur nahe an ihrem Schmelzpunkt liegt,

während sie starker mechanischer Beanspruchung und einer korrosiver Atmosphäre aus-

gesetzt sind [1]. Superlegierungen werden im folgenden Kapitel beschrieben.

Neben dem Einsatz von verbesserten Werkstoffen konnte die Temperatur in der Brenn-

kammer durch innere Kühlung der Turbinenschaufeln angehoben werden. Dies wiederum

ermöglichte den Einsatz von Wärmedämmschichten (WDS), die in Kapitel 2.4 diskutiert

werden.

2.2 Superlegierungen

Superlegierungen sind der Werkstoff der Wahl für den Einsatz in Brennkammern von

Turbinen. Es gibt viele weitere Anwendungen im Gas- und Dampfturbinenbau, im Mo-

torenbau, für Raumfahrt, Kernkraftwerke sowie medizinische, chemische und petroche-

mische Anwendungen [6, 7]. Superlegierungen zeichnen sich allgemein dadurch aus, dass

ihre Einsatztemperatur besonders hoch und nahe ihres Schmelzpunktes liegt. Als quan-

titative Kriterien wurden eine Einsatztemperatur von mindestens dem 0,6-fachen der
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2.2. Superlegierungen

Schmelztemperatur [1] sowie mindestens 540 °C vorgeschlagen [6]. Korrosionsresistenz

sowie mechanische Stabilität werden von Superlegierungen erwartet.

Es existieren Ni-, Fe- und Co-basierte Superlegierungen, wobei historisch die ersten Fe-

Ni-basierten Superlegierungen eine Weiterentwicklung von Stählen darstellen [6]. Als

Superlegierungen für Turbinenschaufeln haben sich Ni-bas. Werkstoffe weitestgehend

durchgesetzt. Dafür gibt es verschiedene Gründe. So liegt z.B. Ni bis zum Schmelzpunkt

ausschließlich in der kubisch flächenzentrierten (fcc) γ-Phase vor. Diese Phase zeichnet

sich durch hohe Zähigkeit und Duktilität aus, beides wichtige Eigenschaften für Tur-

binenschaufeln. Auch für Fe und Co existiert die γ-Phase als Hochtemperaturphase,

jedoch erst nach Phasenumwandlungen für Fe bei 911 °C [8], für Co bei 422 °C [9].

Die Phasenstabilität kann durch Legieren erhöht werden. Die meisten Fe- und Co-bas.

Superlegierungen enthalten daher auch Ni. Primär werden jedoch Legierungen anstelle

von Reinmetallen verwendet, um weitere Eigenschaften wie mechanische Stabilität und

Korrosionsresistenz zu optimieren.

Abbildung 2.2: Turbinenschaufeln, a) mit äquiaxialer Kristallstruktur, b) mit kolumnarer Kris-

tallstruktur und c) als Einkristall. Entnommen aus Referenz [1].

Die ersten Superlegierungen waren polykristalline Knetlegierungen, jedoch ist ihre Ein-

satztemperatur auf ca. 800 °C beschränkt [6]. Daher werden für Turbinenschaufeln in

Brennkammern üblicherweise in Vakuum gegossene Legierungen eingesetzt. Dabei ist es

erstrebenswert, Korngrenzen im Material zu reduzieren. Korngrenzen, die nicht parallel

zur Belastungsrichtung liegen, tragen wesentlich zur Verringerung der Kriechfestigkeit

der Turbinenschaufel bei [5]. Daher wurde neben der polykristallinen Erstarrung zu-

nächst die gerichtete und schließlich die einkristalline Erstarrung entwickelt. Damit war

zudem eine Erhöhung der Einsatztemperatur möglich. Beispiele für die verschiedenen

Mikrostrukturen sind in Abbildung 2.2 dargestellt. Von links nach rechts sind eine po-
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lykristalline, eine gerichtet erstarrte und eine einkristalline Turbinenschaufel zu sehen.

Hier bedeutet einkristallin nicht, dass das Material einphasig ist, sondern dass keine

Korngrenzen existieren.

Die wichtigste Art der Ni-bas. Superlegierungen sind sogenannte ausscheidungsgehärte-

te Legierungen. Diese Legierungen sind üblicherweise hoch legiert. Sie enthalten viele

verschiedene Elemente wie z.B. Co, Cr, Al, W, Re, Mo, Ti, Ta, Hf, Y und Si. Bei diesen

Legierungen kommt es in einer γ-Mischkristall-Matrix zu geordneten intermetallischen

Ausscheidungen. Das wichtigste Beispiel dafür ist die γ’-Phase mit der Stöchiometrie

Ni3(Al,Ti) und der Kristallstruktur L12 [6]. Eine Aufstellung der in dieser Arbeit rele-

vanten Phase ist in Tabelle 2.1 zu finden. Die γ’-Ausscheidungen haben sphärische oder

kubische Geometrie und tragen entscheidend zur Festigkeit des Werkstoffs bei, indem

sie die Kriecheigenschaften verbessern. Um die Festigkeit zu optimieren wird daher ver-

sucht, den Volumenanteil und die Größe der γ’-Partikel durch Legieren und Anpassen

der Wärmebehandlungen zu erhöhen und dabei die γ-Matrix zu erhalten. Durch Verrin-

gerung des γ-Phasenanteils können die Legierungen jedoch ihre Duktilität verlieren und

verspröden. Eine Abwägung der Vor- und Nachteile ist also nötig. Typische Elemente,

die zu größeren γ’-Phasenanteilen führen sind Al, Ti, Ta und Nb, während die γ-Phase

von Elementen wie Ni, Co, Cr, W, Re und Mo stabilisiert wird [10]. Dies ist in Abbil-

dung 2.3 illustriert. Insbesondere Cr, W, Re und Mo tragen in zu hohen Konzentrationen

zur Entstehung schädlicher Sprödphasen bei.

Die Entstehung einer γ/γ’-Mikrostruktur wird dadurch begünstigt, dass die Phasen ko-

Tabelle 2.1: Aufstellung der in dieser Arbeit relevanten Phasen.

Name
typische Einheits- Kristall- Raum-

Referenz
Stöchiometrie zelle struktur gruppe

γ (Ni,Co)-Mischkristall kubisch A1 (fcc) Fm3m [1]

γ’
Ni3Al, Ni3(Al,Ti)

kubisch L12 Pm3m
[1]

Co3(W,Al) [11]

β (Ni,Co)Al kubisch B2 Pm3m [12]

α Cr kubisch A2 Im3m [13]

σ
(Co,Ni)x(Cr,W,Mo)y

tetragonal D8b P42/mnm [7], [9], [14]
mit x ≈ y

µ Co7(W,Mo)6 rhomboedr. D85 R3m [7], [9], [14]

P Cr18Mo42Ni40 orthorhomb. Pnma [7], [15], [14]

R
Co23Cr15W15

rhomboedr. D85 R3
[16], [9]

Co27Cr12W14 [17]

κ Co3W hexagonal D019 R63/mmc [9]
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2.2. Superlegierungen

Abbildung 2.3: Legierungselemente in Ni-bas. Superlegierungen und ihr Einfluss auf die Pha-

senausbildung. Entnommen aus Referenz [10].

Abbildung 2.4: Mikrostruktur einer Ni-bas. Einkristall-Superlegierung mit γ/γ’-Gefüge. Bei

den würfelförmigen Ausscheidungen handelt es sich um die γ’-Phase. Die Kanäle zwischen den

Würfeln sind die γ-Matrix. Entnommen aus Referenz [10].

härent sind, d.h. dass sich ihre Kristallstrukturen ähneln, sie sind beide kubisch, und

dass sie Gitterkonstanten haben, die sich nur gering voneinander unterscheiden, maxi-

mal um ±1 % [6]. Je nach Höhe dieser Gitterfehlanpassung kommt es zur Ausscheidung

von sphärischen oder kubischen γ’-Partikeln. Abbildung 2.4 zeigt exemplarisch die cha-

rakteristische Mikrostruktur mit würfelförmigen γ’-Ausscheidungen. In Abbildung 2.5

sind typische Superlegierungselemente dargestellt. Hier sollen besonders Al und Cr er-

wähnt werden, die nicht nur für die Phasenstabilität in Superlegierungen enthalten sind,

sondern auch wichtig für die Resistenz gegen Oxidation und Hochtemperaturkorrosion

sind.

Um Legierungen mit sehr präzise definierten Eigenschaften herzustellen, ist eine hohe

Materialhomogenität wichtig. Bei gerichtet erstarrten Gusslegierungen kommt es zu den-

dritischem Kristallwachstum. Die allgemeine dendritische Struktur ist in Abbildung 2.6

zu sehen. Bei dendritischem Kristallwachstum erstarren die o.g. γ-bildenden Elemente
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Abbildung 2.5: Legierungselemente die in Ni-bas. Superlegierungen Anwendung finden sowie

ihre primäre Funktion. Die Höhe der Blöcke zeigt an, in welchen Mengen das jeweilige Element in

den Legierungen üblicherweise verwendet wird. Horizontale Schraffuren kennzeichnen schädliche

Elemente während gekreuzte Schraffuren nützliche Spurenelemente anzeigen. Entnommen aus

Referenz [6].

bevorzugt in den Dendritenkernen, während im interdendritischen Bereich ein höherer

Anteil an γ’-bildenden Elementen zurückbleibt und sich möglicherweise Eutektika bilden.

Diese Inhomogenitäten (Segregationen) führen dazu, dass in den Dendritenkernen ein

höherer γ-Phasenanteil, in den interdendritischen Bereichen ein höherer γ’-Phasenanteil

entsteht.

Mit Lösungsglühungen, die speziell für bestimmte Legierungen entwickelt werden, sollen

Eutektika aufgelöst und Seigerungen verringert werden. Letztere sind in abgeschwächter

Intensität aber auch nach der Lösungsglühung vorhanden. So wurden für die lösungs-

geglühte Ni-bas. Einkristall-Superlegierung CMSX-4 im Dendritenkern 63 % γ’-Phase,

im interdendritischen Bereich 68 % gemessen [7]. Seigerungen erhöhen zudem die Nei-

gung zur Ausscheidung schädlicher Sprödphasen. Im Anschluss an die Lösungsglühung

werden γ/γ’-Superlegierungen oft einer weiteren Wärmebehandlung unterzogen. Diese,

Ausscheidungs- oder Aushärtungsglühung genannte Behandlung, stellt den erwünschten

γ’-Phasenanteil ein. Die Dauer bestimmt die Größe der einzelnen γ’-Ausscheidungen.

Ni-bas. Superlegierungen mit γ/γ’-Mikrostruktur sind anfällig für die Entstehung von

Sprödphasen, bei denen es sich meist um topologisch dicht gepackte (topologically clo-

sed packed, TCP) Phasen handelt. Typische TCP-Phasen sind die σ- und µ-Phasen [6].

Diese Phasen sollten für die nominelle chemische Zusammensetzung nicht entstehen,

Mikroseigerungen, Eutektika und Alterungseffekte reichen aber oft als Auslöser. TCP-
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Abbildung 2.6: a) Skizze der dendritischen Erstarrung. Die schwarzen Bereiche sind die Den-

dritenkerne. Entnommen aus Referenz [18]. b) Querschliff einer dendritischen Mikrostruktur

parallel zur Erstarrungsrichtung. c) Querschliff einer dendritischen Mikrostruktur senkrecht zur

Erstarrungsrichtung. b) und c) entnommen aus Referenz [19].

Phasen können bei mechanischer Belastung einer Turbinenschaufel zur Rissentstehung

im Material führen [20]. Ein weiterer nachteiliger Effekt der TCP-Phasen ist, dass sie Re-

fraktärmetalle wie W, Re, Mo oder Cr binden [10]. Diese Elemente tragen entscheidend

zur Festigung der γ-Phase bei (vgl. Abbildung 2.5), daher verringert die Entstehung von

TCP-Phasen die Bruchfestigkeit des Materials [20].

Für Anwendungen in Laufschaufeln hinter der Brennkammer von Turbinen werden pri-

mär Ni-bas. Superlegierungen verwendet. Der Grund, warum Co-bas. Superlegierungen

dort keine Anwendung finden, ist die Tatsache, dass bis vor Kurzem keine γ/γ’-Härtung

dafür bekannt war. Co-bas. Superlegierungen zeichnen sich jedoch durch höhere Schmelz-

temperaturen und bessere Resistenz gegen Hochtemperaturkorrosion aus [20]. Daher wer-

den sie oft für mechanisch weniger beanspruchte Bauteile, wie z.B. Leitschaufeln oder

Bleche verwendet [7]. Oft wird dafür Ni oder Fe beigefügt, um die γ-Phase zu stabili-

sieren. Die Festigkeit von konventionellen Co-bas. Superlegierungen wird üblicherweise

mit Carbiden erhöht, was aber zur Versprödung führen kann [7].

Im Jahr 2006 wurden in der ternären Co-bas. Legierung Co-9Al-7,5W (in At.%) nach

einer Lösungsglühung bei 900 °C stabile würfelförmige Ausscheidungen mit L12-Struktur

in einer fcc-γ-Matrix entdeckt [11]. Seitdem wird diese neue Art der γ’-gefestigten Co-

bas. Superlegierungen systematisch erforscht. Motivationen dafür sind mögliche höhe-

re Solidus- und Liquidustemperaturen als bei Ni-bas. Superlegierungen sowie geringere

Segregation bei der Erstarrung von Einkristallen [21]. Auch die bei konventionellen Co-

bas. Superlegierungen beobachtete bessere Resistenz gegen Hochtemperaturkorrosion ist

erstrebenswert. Andere Legierungseigenschaften wurden bereits verbessert, um mit eta-
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blierten Ni-bas. Legierungen konkurrieren zu können. So wurde z.B. gezeigt, dass durch

B- und Ti-Zusätze Kriechfestigkeiten erreicht werden, die mit Ni-bas. Superlegierungen

der ersten Generation vergleichbar sind [22, 23].

Co-bas. γ/γ’-Legierungen sind zum aktuellen Entwicklungsstand noch nicht für den Ein-

satz in Turbinenschaufeln geeignet. Es ist z.B. die γ’-Solvustemperatur der ternären Ein-

kristalllegierung Co-9Al-9W (in At.%) mit 985 °C [22] um etwa 300 °C geringer als die

der etablierten Ni-bas. Einkristalllegierung CMSX-4 [24]. Allerdings wurden Möglichkei-

ten für die Erhöhung der γ’-Solvustemperatur und die Vergrößerung des γ’-Phasenfeldes

durch Legieren bereits intensiv erforscht [21, 25, 26]. So wurde für die komplexe Co-

bas. Legierung ERBOCo-1 eine γ’-Solvustemperatur von 1100 °C gemessen [27]. Die-

se Legierung ist auch Gegenstand dieser Arbeit. Die Oxidationsresistenz Co-bas. γ/γ’-

Legierungen ist zum aktuellen Entwicklungsstand schlechter als die von Ni-bas. γ/γ’-

Legierungen. Bei 800 und 900 °C in Luft entstehen innerhalb von 500 Std. auf Co-9Al-9W

(in At.%) verschiedene Co-reiche Oxide mit starkem Volumenzuwachs [28]. Unterhalb

des Oxids verändert sich dadurch die chemische Zusammensetzung der Legierung und

es entstehen schädliche Phasen. Es wurde herausgefunden, dass Zusätze von B, Si oder

Cr das Oxidationsverhalten deutlich verbessern [28, 29].

Jüngst wurden eine stabile γ/γ’-Mikrostruktur in Co-bas. Superlegierungen mit Al, Mo

und Ta entdeckt [30, 31]. Hier stabilisiert Ta eine geordnete L12-Phase mit der Stöchio-

metrie Co3(Al,Mo), die als Würfel in einer γ-Co-Matrix entsteht. Solche Legierungen

haben gegenüber Co-Al-W-Legierung den Vorteil einer geringeren Dichte. Es existieren

ähnliche Herausforderungen wie bei den W-haltigen Legierungen bei der Erhöhung der

γ’-Solvustemperatur durch Legieren.

2.3 Bondcoat

Turbinenschaufeln aus Superlegierungen werden in der Brennkammer üblicherweise mit

einer Wärmedämmschicht eingesetzt. In Kombination mit innerer Kühlung der Schaufeln

ermöglichen diese deutlich höhere Einsatztemperaturen. Die Wärmedämmung erfolgt

durch eine keramische Schicht, die in Kapitel 2.4 beschrieben wird. Zwischen Superlegie-

rung und Keramik wird üblicherweise eine metallische Schicht mit einer Dicke von ca.

150 µm verwendet, die die Haftung der Keramikschicht verbessert. Daher wird sie Haft-

vermittlerschicht genannt. Im Englischen ist der Begriff „bond coat“ (BC) gebräuchlich,

der aufgrund seiner Popularität im deutschen Sprachraum auch in dieser Arbeit verwen-

det wird. Es ist üblich, den Begriff Wärmedämmschicht (WDS) für die Kombination aus

Bondcoat und keramischem „Topcoat“ zu verwenden.
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2.3.1 Bondcoats und ihre Oxidation

Es ist nicht die einzige Aufgabe von Bondcoats, die Haftung der Keramikschicht zu ge-

währleisten, sie dienen auch als Oxidationsschutzschicht. Gängige keramische Topcoats

stellen aufgrund ihrer hohen Porosität und ihrer Sauerstoffionenleitfähigkeit keinen Oxi-

dationsschutz für die Superlegierung dar. Der Oxidationsschutz des BCs besteht darin,

dass er an seiner Oberfläche eine dichte, gleichmäßige, defektfreie α-Al2O3-Schicht ausbil-

det, die „thermally grown oxide“ (TGO) genannt wird [32, 33]. Eine solche TGO besitzt

eine sehr niedrige Sauerstoffionenleitfähigkeit. Sie wächst im Betrieb primär durch Sau-

erstoffdiffusion durch die TGO zum Metall, daher ist das Wachstum sehr langsam. Dieses

Verhalten begründet die Oxidationsschutzfunktion von BCs.

Es gibt zwei Gruppen von α-Al2O3-ausbildenden BCs: Alitierschichten und MCrAlY-

Auflageschichten. Alitierschichten sind Aluminiumdiffusionsschichten, bei denen Al z.B.

mittels chemischer Gasphasenabscheidung (chemical vapour deposition, CVD) oder Pack-

zementierung aufgebracht wird. Zur Verbesserung der Korrosionsresistenz werden Ali-

tierschichten meist mit Pt modifiziert und als solches Pt-Al-Schichten genannt [7].

Auflageschichten haben den entscheidenden Vorteil, dass sie deutlich weniger von der

chemischen Zusammensetzung des Substrates abhängig sind als Alitierschichten. So

lässt sich die Zusammensetzung der Schicht exakter und einfacher variieren und op-

timieren [7]. Abbildung 2.7 vergleicht Oxidations- und Korrosionswiderstand für Ali-

tierschichten („Aluminides“, „Pt-Aluminides“) und MCrAlYs. Bei den in dieser Arbeit

verwendeten BCs handelt es sich ausschließlich um MCrAlY-Auflageschichten, daher

sind sie der Fokus dieses Kapitels.

Abbildung 2.7: Qualitativer Vergleich gängiger Hochtemperaturbeschichtungen hinsichtlich

Oxidations- und Korrosionsresistenz. Entnommen aus Referenz [34].
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Das „M“ in MCrAlY steht für die Metalle Ni und Co bzw. Kombinationen davon.

Meist kommen NiCoCrAlY- oder CoNiCrAlY-Legierungen zum Einsatz, die einen gu-

ten Kompromiss aus Oxidations- und Korrosionsresistenz bieten. MCrAlY-BCs werden

in der Regel mittels thermischer Spritzverfahren hergestellt, üblicherweise Vakuum-

Plasmaspritzen (VPS), Hochgeschwindigkeits-Flammspritzen (high velocity oxy-fuel spr-

ay, HVOF) und atmosphärisches Plasmaspritzen (APS) [35]. Oft ist es das Ziel, dass die

BCs bei der Herstellung möglichst wenig oxidieren. Dies ist bei VPS der Fall. In seltenen

Fällen wird auch Elektronenstrahlverdampfung (electron-beam physical vapour deposi-

tion, EB-PVD) verwendet [36]. Thermische Spritzverfahren werden in Kapitel 3.2 mit

dem Schwerpunkt auf VPS erläutert. Alle in dieser Arbeit untersuchten BCs werden

mittels VPS hergestellt.

MCrAlYs haben einen hohen Al-Gehalt von 8-12 Gew.% um die Entstehung einer gleich-

mäßigen Al2O3-TGO zu gewährleisten [37]. Cr dient dem Korrosionsschutz und führt

außerdem dazu, dass auch bei niedrigeren Temperaturen eine dichte TGO entsteht. Ab-

bildung 2.7 zeigt die Auswirkung bei der Wahl des Basiselements: Ni ist besser als Oxida-

tionsschutz, Co als Korrosionsschutz [34]. Je nach vorherrschendem Schädigungsprozess

kann die Wahl der passenden MCrAlY-Legierung getroffen werden.

Das reaktive Element Y wird in MCrAlY-Legierungen in geringen Mengen von 0,1 bis

0,5 Gew.% beigegeben. Es dient zum einen dazu, mit Schwefel zu reagieren, der an der

Grenze von BC und TGO ausscheiden kann, was zur frühen Schädigung der WDS führen

würde [1]. Andere reaktive Elemente wie z.B. Hf, La und Zr haben einen ähnlichen Ef-

fekt [33, 38, 39]. Zum anderen führt Y durch das Einbauen in TGO-Korngrenzen zur Ver-

langsamung der Sauerstoffdiffusion und damit zu einem langsameren TGO-Wachstum [40].

Die Wahl des richtigen Y-Gehalts ist kritisch, da zu große Mengen zu innerer Oxida-

tion führen [41]. Auf diese Weise können Y2O3 sowie Yttrium-Aluminium-Mischoxide,

z.B. Yttrium-Aluminium-Granat (Y3Al5O12, YAG) oder Yttrium-Aluminium-Perovskit

(YAlO3, YAP), entstehen [38, 42]. Sie haben oft eine längliche Morphologie. Diese Y-

haltigen Oxide besitzen nicht wie α-Al2O3 einen niedrigen Diffusionskoeffizienten für

Sauerstoff [43]. Dadurch kommt es an diesen Oxidkörnern zur Oxidation von Al zu

Al2O3 und es wachsen wurzelartige Oxidstrukturen (im Englischen „pegs“ genannt) in

den BC hinein. Das damit verbundene deutlich verstärkte TGO-Wachstum wird in der

Literatur zum einen negativ bewertet [43, 44], zum anderen wird die Entstehung der Pegs

mit verbesserter Anhaftung der TGO in Verbindung gebracht [39]. Bei der Herstellung

des BCs mittels thermischem Spritzen kommt es während des Spritzens zur teilweisen

Oxidation von Y, das somit nicht mehr für seine Schutzfunktion zur Verfügung steht.

Dies muss bei der Legierungsentwicklung beachtet werden.

Von einer thermodynamischen Betrachtungsweise aus oxidiert ein reines Metall, wenn

der Sauerstoffpartialdruck pO2
größer als der temperaturabhängige Zersetzungsdruck des
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Oxids ist. Dieser Druck ist abhängig von der Änderung der freien Bildungsenthalpie ∆G0

während der Reaktion. Die freie Bildungsenthalpie für viele Reaktionen ist im Ellingham-

Richardson-Diagramm gegen die Temperatur aufgetragen. Reaktionen mit sehr niedrigen

∆G0 führen zu sehr stabilen Oxiden, während es bei hohem ∆G0 zur Reduktion eines

Oxids kommen kann. Die Reaktion von Al und O zu Al2O3 besitzt eine deutlich geringe-

re freie Bildungsenthalpie als die Oxidation von Ni, Co oder Cr. Dies gibt einen Hinweis

darauf, warum bei der Oxidation MCrAlY-Legierungen Al2O3 entsteht. Die Werte im

Ellingham-Richardson-Diagramm gelten jedoch nur für die Oxidation von reinen Me-

tallen. Die Oxidation von Legierungen ist deutlich komplexer, da die Aktivitäten der

einzelnen Elemente eine Rolle spielen und sie sich durch Verarmung des oxidbildenden

Elements während der Oxidation ändern. Außerdem können in Legierungen auch Mi-

schoxide wie z.B. Spinelle entstehen. Im Rahmen der thermodynamischen Betrachtung

fällt der pO2
entlang einer dichten Al2O3-Schicht stark ab. So können darunter die weite-

ren Legierungselemente nicht oxidieren. Eine Ausnahme machen reaktive Elemente, wie

z.B. Y. Die freie Bildungsenthalpie der Oxidation von Y zu Y2O3 ist deutlich geringer

als die der Oxidation von Al.

Damit ein Oxid entsteht, müssen nicht nur die thermodynamischen Anforderungen erfüllt

sein. Es muss die Oberflächenenergie zur Entstehung eines Oxidkeims und dessen Wachs-

tum aufgebracht werden. Ist eine dünne Schicht entstanden, so wird dessen Wachstum

primär durch Sauerstoffdiffusion durch die Oxidschicht zum Metall bestimmt. Wächst

diese Schicht, so wird der Diffusionsweg immer länger, was zu einer Verlangsamung des

Schichtwachstums führt. Für einen idealen Fall wird die Oxidschichtdicke x durch einen

parabolischen Zusammenhang gegeben:

x2 = 2kp · t (2.2)

Hier ist kp die parabolische Ratenkonstante und t die Zeit. Dieser Zusammenhang be-

steht nur für rein diffusionskontrollierte Oxidation und eine dichte Oxidschicht [45]. Dies

entspricht bei der Oxidation von MCrAlYs üblicherweise nicht der Realität. Dort weicht

der Exponent von dem Wert 2 in Gleichung 2.2 ab:

xn = 2k · t (2.3)

Oft wird der Faktor 2 in die Ratenkonstante einbezogen: k′ = 2k. Dies ist beim Ver-

gleich verschiedener Ratenkonstanten aus der Literatur zu beachten. In der Anwendung

kann sich der Wert des Exponenten n während der Oxidation ändern, je nachdem wel-

che Faktoren die Oxidation gerade am stärksten beeinflussen. Zu Beginn der Oxidation

entstehen schnell wachsende, transiente Oxide wie z.B. Cr-reiche Spinelle ohne Schutz-

wirkung bevor die Al2O3-Schicht geschlossen ist [46]. Entstehen Risse in der ursprünglich

dichten Aluminiumoxidschicht, so nimmt das Wachstum zu bis sich die Schicht wieder
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geschlossen hat. Es kann auch zum Abplatzen der schützenden Oxidschicht aufgrund

von inneren Spannungen kommen [47]. Spannungen können durch die Volumenexpansi-

on beim Wachstum der Oxidschicht oder durch thermische Zyklierung entstehen.

Neben der chemischen Zusammensetzung spielt auch die Oberflächenbeschaffenheit des

BCs eine wichtige Rolle bei der Oxidation [36]. So ist die Art der Schädigung von glat-

ten EB-PVD-Bondcoats anders als die von rauen VPS-Bondcoats. Bei Zyklierversuchen

wurde beobachtet, dass Erstere meist in oder unter der TGO versagen, während bei

zweiteren Versagen im keramischen Topcoat oder in der TGO geschieht [40, 42].

2.3.2 Phasen im Bondcoat und Verarmung des Al-Reservoirs

MCrAlY-BCs haben üblicherweise eine Mikrostruktur, die aus γ- und β-Phase besteht.

Die γ-Phase ist ein (Ni,Co)-Mischkristall mit fcc-Struktur, β ist die geordnete NiAl-Phase

mit B2-Struktur, vgl. Tabelle 2.1. Letztere entsteht nur bei einem hohen Al-Gehalt in

der Legierung und löst sich auf, wenn diese durch Oxidation an Al verarmt. Die β-Phase

wird daher als Al-Reservoir für die Aufrechterhaltung einer dichten TGO betrachtet. Der

Bereich unterhalb der TGO, in dem keine β-Phase mehr auftritt, wird Verarmungszone

(VZ) genannt. Die VZ wird oft als ein Maß für die weitere Lebensdauer des BCs genom-

men, wobei natürlich nicht das Abplatzen der Al2O3-TGO aufgrund von Spannungen

in der Schicht berücksichtigt wird. Verarmt Al im BC, so können schließlich auch ande-

re Oxide entstehen. Oft sind dies Cr-reiche Spinelle oder Cr2O3. Diese Oxide wachsen

deutlich schneller als Al2O3 und haben keine Schutzfunktion. Das führt zum Abplatzen

von TGO und Keramik-Topcoat und damit zum Versagen der Wärmedämmschicht.

Neben der Entstehung der TGO verarmt das Al-Reservoir gleichzeitig durch Interdiffu-

sion mit dem Superlegierungssubstrat. Gängige Superlegierungen haben Zusammenset-

zungen, die es für das Al thermodynamisch günstig machen, vom BC dorthin zu dif-

fundieren. Gleiches gilt für Cr. Dadurch kann an der Grenze zum Substrat im BC eine

weitere, untere Verarmungszone entstehen. Die Interdiffusion hat auch Folgen für die Su-

perlegierung, wo das γ/γ’-Gleichgewicht gestört werden kann. Dadurch kommt es meist

zur Auflösung der γ/γ’-Mikrostruktur und Entstehung von spröden TCP-Phasen (vgl.

Kapitel 2.2), was die mechanischen Eigenschaften in diesem Bereich drastisch ändert.

Dadurch reduziert sich für die Betrachtung der Materialermüdung unter mechanischer

Belastung die effektive Wandstärke der Turbinenschaufel. Zudem können Risse im Sub-

strat entstehen. Die Interdiffusion zwischen Superlegierung und BC wird in Kapitel 2.5.2

näher beschrieben.
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2.3.3 Einfluss von Rhenium

Bereits 1994 wurde der Effekt von Re in MCrAlY-Legierungen untersucht [48]. Es wur-

de herausgefunden, dass Re zu langsamerer Al-Verarmung und besseren thermomecha-

nischen Eigenschaften des BCs führt [49]. Re verlangsamt die Interdiffusion, dadurch

wird der Al-Verlust in Richtung Substrat geringer. Allerdings führt Re zur Entstehung

der Sprödphasen α-Cr und σ [50]. Diese Phasen weisen eine hohe Re-Löslichkeit auf.

Außerdem wurde in manchen Fällen die starke Entstehung von transienten Cr-reichen

Oxiden beobachtet, die darauf zurückgeführt wurden, dass Al nicht schnell genug zur

BC-Oberfläche diffundiert [51]. Um die negativen Effekte einzuschränken wird ein ma-

ximaler Re-Gehalt von 5 Gew.% empfohlen [51].

Bei der Untersuchung der Interdiffusion von einem NiCoCrAlY-BC mit 2,3 Gew.% Re

und der Ni-bas. Superlegierung Inconel 738 wurde festgestellt, dass Re auch in der In-

terdiffusionszone zu Entstehung von α-Cr führt und dass sich das Interdiffusionsver-

halten bei 940 °C und 1050 °C deutlich unterscheidet [52]. Untersuchungen an einer

NiCoCrAlY-Legierung mit 0,5 At.% Re zeigten bei ca. 880 °C eine Phasenumwandlung

von β+γ’+σ nach β+γ+α [39, 53]. Die Phasenumwandlung geht mit einem Anstieg des

thermischen Ausdehnungkoeffizienten einher, was sich negativ auf die TGO-Anhaftung

auswirkt. Eine umfassende Untersuchung von Re-haltigen MCrAlYs, ihrer Mikrostruktur

und Oxidation ist in Referenz [54] zu finden.

2.4 Wärmedämmschicht

Die Aufgabe der Wärmedämmschicht auf Turbinenschaufeln ist, das darunterliegende

metallische Substrat vor den hohen Temperaturen der Prozessgase zu schützen. Kera-

mische Materialien mit geringer thermischer Leitfähigkeit sind am besten als oberste

Lage (engl. „top coat“) auf dem Bondcoat geeignet. In den letzten Jahrzehnten hat sich

ZrO2 mit 6-8 Gew.% Y2O3 (Yttriumoxid teilstabilisiertes Zirkonoxid, YSZ) als Standard

etabliert und ist seit Anfang der 1980er Jahre im Einsatz [40, 55]. YSZ hat eine geringe

thermische Leitfähigkeit von 2-3 W/m·K bei 1000 °C bei einem für Keramik relativ hohen

thermischen Ausdehnungskoeffizienten von 10-11 × 10−6 1/K [55]. Ein hoher thermischer

Ausdehnungskoeffizient verringert die Spannungen, die durch den Unterschied zum ther-

mischen Ausdehnungskoeffizienten des metallischen Bondcoats (ca. 14 × 10−6 1/K) und

des Superlegierungs-Substrates (ca. 8-18 × 10−6 1/K) entstehen [10, 33]. Durch Poren

und Mikrorisse kann die Dehnungstoleranz der Schicht verbessert sowie die thermische

Leitfähigkeit verringert werden [36]. Aus diesem Grund werden Porosität und Risse durch

die Wahl des Herstellungsverfahren und der Parameter bei der Herstellung definiert in

die Schicht eingebaut.

Reines ZrO2 ist bei typischen Einsatztemperaturen in Turbinen nicht phasenstabil. Bei
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ca. 1170 °C gibt es eine Phasenänderung von einer monoklinen (m) zu einer tetragona-

len (t) Kristallstruktur, die bei ca. 950 °C in die entgegengesetzte Richtung verläuft [40].

Bei der Phasenumwandlung t→m gibt es eine Volumenänderung, was zur Rissentstehung

in der Schicht führen kann [36]. YSZ kann, je nach Y2O3-Anteil und Temperatur in drei

verschiedenen stabilen Phasen (monoklin, tetragonal, kubisch) auftreten [33]. Allerdings

werden YSZ-Bondcoats idealerweise in der metastabilen t’-Phase hergestellt [36]. Diese

Phase weist im Gegensatz zur t-Phase bei der Abkühlung keinen Übergang zur m-Phase

unter Volumenänderung auf.

Die beiden gängigsten Herstellungsverfahren für Keramik-Topcoats sind atmosphäri-

sches Plasmaspritzen (APS) und Elektronenstrahlverdampfung (electron-beam physical

vapour deposition, EB-PVD). Plasmaspritzen wird in Kapitel 3.2 erläutert. Bei EB-

PVD wird mit einem Elektronenstrahl die Keramik verdampft, woraufhin sie auf der

zu beschichtenden Oberfläche kondensiert [56]. Mittels APS und EB-PVD lassen sich

grundlegend unterschiedliche Mikrostrukturen herstellen. Während beim APS unregel-

mäßige, poröse Strukturen mit Rissen parallel zur Schichtoberfläche entstehen, wach-

sen bei EB-PVD längliche, federförmige Strukturen mit senkrecht zur Schichtoberfläche

verlaufenden Poren. Poröse APS-Topcoats zeichnen sich durch eine geringere thermi-

sche Leitfähigkeit von 0,8-1,1 W/m·K gegenüber EB-PVD-Topcoats (1,5-1,9 W/m·K)

aus [36]. Allerdings besitzen EB-PVD-Topcoats eine höhere Dehnungstoleranz. Diese

Unterschiede sind auf die verschiedenen Mikrostrukturen zurückzuführen.

2.5 Interdiffusion von Metallen

2.5.1 Allgemeine Prinzipien und mathematische Beschreibung

Diffusion ist der Transport von Materie aufgrund der thermischen Bewegung von Atomen

und Molekülen [57]. Diffusion tritt grundsätzlich unabhängig davon auf, ob das betrach-

tete Mediums fest, flüssig oder gasförmig ist. Die eigentliche Bewegung ist ungerichtete

Brownsche Bewegung, die durch eine statistische Beschreibung dargestellt werden kann.

Deutlich zweckmäßiger ist an dieser Stelle allerdings die makroskopische Beschreibung,

die auf phänomenologische Weise im Jahr 1855 von Adolf Fick begründet wurde [58].

Aus Ficks Beobachtungen ergeben sich die zwei Fick’schen Gesetze. Das erste Fick’sche

Gesetz sagt aus, dass der Teilchenfluss J pro Zeiteinheit proportional zum Gradienten

der Konzentration C der Teilchen ist [59].

J = −D∇C (2.4)

Bei dieser dreidimensionalen Betrachtung sind J und der Nabla-Operator ∇ vektoriel-

le Größen. Die Proportionalitätskonstante D wird Diffusionskoeffizient genannt und ist

18
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in der Regel über einen exponentiellen Zusammenhang mit der Temperatur verknüpft.

D hat die Einheit m2/s. Die in dieser Arbeit untersuchten Materialien besitzen kubi-

sche Kristallgitter in ihren Matrixphasen, z.B. kubisch raumzentriert (fcc) oder kubisch

flächenzentriert (bcc). Kubische Kristallstrukturen sind isotrop in den drei Raumrich-

tungen. In vielen Fällen kann Gleichung 2.4 abhängig von den Randbedingungen eindi-

mensional verwendet werden.

J = −D
∂C

∂x
(2.5)

Das erste Fick’sche Gesetz beschreibt einen Gleichgewichtszustand, d.h. Gleichung 2.5

enthält keine explizite Zeitabhängigkeit. Es ist möglich, die Zeitabhängigkeit durch die

Kontinuitätsgleichung einzuführen.

∂C

∂t
= −∇ · J (2.6)

Durch Einsetzen von Gleichung 2.4 in Gleichung 2.6 entsteht das zweite Fick’sche Gesetz.

∂C

∂t
= ∇ · (D∇C) (2.7)

Unter der Annahme, dass D unabhängig von der Teilchenkonzentration ist, vereinfacht

sich Gleichung 2.7 zu:
∂C

∂t
= D∆C (2.8)

Hier ist ∆ der Laplace-Operator. Analog Gleichung 2.5 kann Gleichung 2.8 eindimensio-

nal ausgedrückt werden.
∂C

∂t
= D

∂2C

∂x2
(2.9)

Um einen Diffusionsprozess als Funktion von Ort und Zeit zu beschreiben, muss Glei-

chung 2.9 für gewünschte Anfangs- und Randbedingungen gelöst werden. Ein für die

Anwendung wichtiges Beispiel ist das Diffusionspaar. Dafür wird ein Material 1 bei x = 0

mit einem Material 2 zusammengefügt. Beide Materialien bestehen aus einem Element,

in dem ein zweites Element gelöst ist. In Material 1 bei x < 0 ist die Konzentration des

gelösten Elements C1, in Material 2 bei x > 0 ist sie C2. Die Anfangsbedingungen für

die Konzentration des gelösten Elements C(x, t) lauten also [57]:

C(x < 0, 0) = C1 und C(x > 0, 0) = C2. (2.10)

Als Randbedingung wird angenommen, dass sich das Diffusionspaar unendlich weit aus-

dehnt:

C(−∞, t) = C1 und C(∞, t) = C2. (2.11)

Es gibt verschiedene Möglichkeiten die Lösung von Gleichung 2.9 für diese Bedingungen

zu finden [57, 59]. Sie lautet:

C(x, t) = C2 +
C1 − C2

2

(

1 − erf
(

x

2
√

Dt

))

(2.12)
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mit der Fehlerfunktion

erf
(

x

2
√

Dt

)

=
2√
π

∫ x/2
√

Dt

0

e−ξ2

dξ. (2.13)

Gleichung 2.12 ist in Abbildung 2.8 für drei verschiedene Zeiten graphisch dargestellt.

Es ist zu erkennen, dass die anfängliche Stufenfunktion eine Sigmoid-Form annimmt und

für längere Zeiten immer weiter abflacht.

Um das zweite Fick’sche Gesetz von Gleichung 2.7 auf die vereinfachte Form in Glei-

chung 2.8 zu bringen, wurde angenommen, dass der Diffusionskoeffizient D unabhängig

von der Konzentration ist. Dies ist in der Regel nicht der Fall. Die Lösung von Glei-

chung 2.7 zu finden ist dadurch deutlich schwerer und meistens analytisch nicht möglich.

Bisher wurde zudem angenommen, dass der Teilchenfluss proportional zum Konzentra-

tionsgradienten ist. Dies trifft auf stark verdünnte, ideale Gemische zu, aber nicht auf

die in dieser Arbeit untersuchte Diffusion zwischen hoch legierten Superlegierungen und

MCrAlY-Bondcoats. Das erste Fick’sche Gesetz in Gleichung 2.5 wird für reale Gemische

mit dem chemischen Potential µ zu

Ji = −BiCi
∂µi

∂x
. (2.14)

Der Index i zeigt an, dass dieser Teilchenfluss für verschiedene diffundierende Komponen-

ten i berechnet werden kann. Diese sich gegenseitig beeinflussende Art der Diffusion wird

üblicherweise Interdiffusion genannt. Die Beweglichkeit Bi der Teilchen hängt mit dem

Diffusionskoeffizienten über D̃i = BiRT zusammen. R ist die allgemeine Gaskonstante.

Wird die Interdiffusion, was hier angenommen werden soll, bei konstantem Druck und

konstanter Temperatur betrachtet, so kann der Zusammenhang zwischen chemischem

Abbildung 2.8: Illustration von Gleichung 2.12. Dargestellt ist die Konzentration C des gelösten

Elements entlang eines Diffusionspaares für drei verschiedene Zeiten t.

20



2.5. Interdiffusion von Metallen

Potential µi und der Konzentration Ci für ideale Gemische wie folgt ausgedrückt wer-

den:

µi = µ0

i + RT ln(Ci) (2.15)

µ0
i ist das chemische Potential unter Standardbedingungen, d.h. das der reinen Spezies i

bei definierter Temperatur T und definiertem Druck p. Diese Größe ist also konzentrati-

onsunabhängig und dient als frei wählbarer Bezugspunkt für das chemische Potential. µ0
i

wird üblicherweise Null gesetzt. Durch Einsetzen von Gleichung 2.15 wird Gleichung 2.14

wieder zum Fick’schen Gesetz für ideale Gemische in Gleichung 2.5.

Intuitiver als das chemische Potential ist oft die thermodynamische Aktivität ai. Sie

ist so definiert, dass µi in einem realen Gemisch genauso von ai abhängt, wie in einem

idealen Gemisch von Ci. Das bedeutet formell:

µi = µ0

i + RT ln(ai) (2.16)

µi bestimmt zwar die treibende Kraft hinter der Diffusion, aber durch die formelle Ähn-

lichkeit mit der Konzentration ist die Aktivität eine deutlich intuitivere Größe. Die Akti-

vität lässt sich mittels thermodynamischer Methoden berechnen, siehe dazu Kapitel 3.6.

2.5.2 Interdiffusion zwischen Superlegierungen und Bondcoats

Im Betrieb bei hoher Temperatur kommt es zur Interdiffusion zwischen dem Turbinen-

schaufel-Substrat und der metallischen Beschichtung. Die Interdiffusion von Metallen ist

ein temperaturaktivierter Prozess. Daher ist sie über den Diffusionskoeffizienten expo-

nentiell von der Temperatur abhängig [57].

Interdiffusion zwischen Superlegierungen und Alitierschichten ist ein intensiv erforschtes

Feld [60–68]. Der Grund dafür mag sein, dass bei diesen Schichten die Interdiffusion

mit dem Substrat ein zentraler Bestandteil der Schichtentstehung ist. Die chemische

Zusammensetzung der Beschichtung wird dabei signifikant von der Wahl des Substrats

beeinflusst. Eine Beschreibung der Schichtherstellung ist bei Alitierschichten immer mit

der Beschreibung des Interdiffusionsverhaltens verbunden.

Auch bei MCrAlY-Auflageschichten findet Interdiffusion mit dem Substrat statt [34].

Obwohl sie zu einer verbesserten Anbindung des BCs führt, wird die Interdiffusion meist

negativ bewertet [34, 69]. Grund dafür sind der Verlust essentieller Elemente in BC und

Substrat und ihre Anreicherung im jeweils anderen Werkstoff. Dies kann einen Einfluss

auf die Phasenstabilität in der Superlegierung und die Oxidation des BCs haben [70].

Da sich MCrAlY-BCs durch einen hohen Al-Gehalt auszeichnen, kommt es zur Al-

Diffusion vom BC in das Substrat. Dadurch verarmt der untere Teil des BCs an Al,

was zur Auflösung der β-Phase führen kann [71–73]. Dies verringert das Al-Reservoir,

das für die Entstehung der TGO zur Verfügung steht, was wiederum die Lebensdauer
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des BCs verringern kann [74].

Die Interdiffusion mit dem BC führt üblicherweise zur Auflösung des γ/γ’-Gefüges in

der Superlegierung [75]. Dabei spielen Al und Cr wichtige Rollen. Diese Elemente sind

typischerweise in MCrAlY-Legierungen in großen Mengen vorhanden. Al-Anreicherung

in der Superlegierung kann die γ’-Phase gegenüber der γ-Phase stabilisieren. Löst sich

die γ-Phase auf, so entstehen TCP-Phasen, was durch Cr-Anreicherung verstärkt werden

kann [68, 76].

Die Mikrostruktur der IDZ ist stark von den chemischen Zusammensetzungen von MCr-

AlY-BC und Superlegierung sowie der Auslagerungstemperatur abhängig [69, 75, 77, 78].

Typisch sind eine γ-Matrix mit β-Ausscheidungen, aber auch andere Phasen sind mög-

lich. Bei längerer Auslagerung finden Veränderungen der IDZ-Mikrostruktur statt, z.B.

die Auflösung der β-Phase [78]. Die Gründe für die Entwicklung der Mikrostruktur sind

komplex. Daher werden thermodynamische und kinetische Simulationen verwendet, um

sie vorherzusagen und zu beschreiben [74, 78–81].

Für die Interdiffusion von BC und Superlegierung ist zudem relevant, ob die Superle-

gierung polykristallin oder ein Einkristall ist. In polykristallinen Substraten ist Korn-

grenzendiffusion möglich, die deutlich schneller als Volumendiffusion ist. Allerdings ist

das Interdiffusionsverhalten von gängigen polykristallinen [77, 79, 82] und Einkristall-

Substraten [75, 83] schwer zu vergleichen, da sich die chemischen Zusammensetzungen

der einzelnen Legierungen meist stark unterscheiden.

Im Falle der Einkristall-Superlegierungen kann die Orientierung des Kristallgitters an der

beschichteten Oberfläche einen Einfluss auf die Interdiffusion haben. Für Alitierschichten

wurde gezeigt, dass die TCP-Phasen-Zone im Substrat für {100}-Orientierungen kleiner

ist als für {110}-Orientierungen [63]. Ein Unterschied in der IDZ-Dicke wird nicht beob-

achtet [84]. Für plasmagespritzte CoNiCrAlY-BCs wurde die Orientierungsabhängigkeit

der Dicke der TCP-Phasen-Zone ebenfalls beobachtet [85]. Dabei wurden die Proben bei

1000 °C für bis zu 5 Std. wärmebehandelt. Der Unterschied tritt nur auf, wenn die Sub-

stratoberflächen vor der Beschichtung poliert werden. Wenn sie dagegen sandgestrahlt

werden, so entstehen TCP-Phasen unabhängig von der Probenorientierung.

Für Alitierschichten wurde erstmalig der Einfluss der Oberflächen-Vorbehandlung auf die

Interdiffusion von BC und Substrat beschrieben [61, 64]. Bei plasmagespritzten MCrAlY-

Schichten ist die TCP-Phasen-Entstehung für sandgestrahlte Substratoberflächen stärker

als für polierte [85, 86]. Zudem gibt es für sandgestrahlte Substrate keinen Einfluss der

Kristallorientierung auf die Interdiffusion. Dies wird auf die Rekristallisation des Einkris-

talls aufgrund der hohen Versetzungsdichte nach dem Sandstrahlen zurückgeführt [87].

So entsteht ein polykristalliner Bereich an der Substratoberfläche und während der Aus-

lagerung ist Korngrenzendiffusion möglich.

Die Interdiffusion zwischen Superlegierung und MCrAlY-BC kann auch einen Einfluss

22



2.5. Interdiffusion von Metallen

auf die TGO-Entstehung haben. Demnach soll die Anreicherung von Ta, Ti und W im

BC dazu führen, dass die TGO früher abplatzt [88]. Andererseits soll eindiffundiertes Hf

die Resistenz gegen Heißgaskorrosion bei CoCrAlY-BCs verbessern [34].

Um die Interdiffusion einzuschränken, werden Diffusionsbarrieren zwischen Superlegie-

rung und BC diskutiert. Eine Möglichkeit ist die Verwendung von Al2O3-Schichten,

deren Anbindung durch AlN verbessert werden kann [89–91]. Alternativ dazu werden

Re-haltige metallische Schichten untersucht, da Re zu langsamer Diffusion führt [92, 93].

2.5.3 Entstehung von Sprödphasen

In Einkristall-Superlegierungen kommt es zur Ausscheidung von Sprödphasen. Dies sind

meist TCP-Phasen [94, 95]. Sie können durch Alterung des reinen Werkstoffs oder durch

Interdiffusion mit dem BC entstehen. Bei der Nukleation von TCP-Phasen im γ/γ’-

Gefüge weisen sie oft eine Vorzugsorientierung auf. So entstehen TCP-Platten, die meist

parallel zu den {111}-Richtungen des Einkristalls liegen [96]. Bei Querschliffen in {100}-

Ebenen erscheinen sie als nadelförmige Körner.

In Ni-bas. Einkristall-Superlegierungen entsteht typischerweise als erste TCP-Phase die

σ-Phase innerhalb der γ-Matrix, selbst wenn diese nicht die thermodynamisch stabilste

TCP-Phase ist [97]. Sie kann anderen, thermodynamisch stabilen TCP-Phasen (z.B. P,

µ, R) als Kristallisationskeim dienen. Um die Ausrichtung der TCP-Körner zu verstehen,

sollen nun die Kristallstrukturen der γ-Phase und der σ-Phase miteinander verglichen

werden.

In Abbildung 2.9a) ist die Projektion der kubisch flächenzentrierten (fcc) Einheitszel-

le der γ-Phase mit Blick in [111]-Richtung zu sehen. Die schwarzen und grauen Kreise

Abbildung 2.9: Die Projektion eines fcc-Gitters in [111]-Richtung. Die verschiedenen Farben

zeigen die abwechselnd auftretenden Atomlagen. b) Die in [001]-Richtung projizierte Kristall-

struktur der σ-Phase. Die verschiedenen Farben zeigen die verschiedenen Atomlagen bei den

angegeben z-Positionen. Die schwarzen Quadrate zeigen die Einheitszellen. (nach Referenz [97])

c) Die grünen Linien markieren die hexagonale Struktur innerhalb der Kristallstruktur der σ-

Phase.
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sind die alternierenden Atomlagen im Gitter. Die grünen Verbindungslinien dienen der

Veranschaulichung der hexagonalen Anordnung der Atome. Abbildung 2.9 basiert auf

abgewandelten Abbildungen aus Referenz [97].

Die σ-Phase besitzt ein tetragonales Kristallsystem (Raumgruppe P42/mnm) mit drei-

ßig Atomen in der Einheitszelle [14]. Die Projektion der Struktur in [001]-Richtung ist

in Abbildung 2.9b) dargestellt. Die schwarzen Kreise sind die Atomlage bei z=0. Darauf

folgen die roten Kreise bei z=1/4. Die grauen Kreise sind die Lage bei z=1/2. Sie sind

identisch mit der schwarzen Atomlage um 90° verdreht um die Drehachse, die in Ab-

bildung 2.9b) als grünes Kreuz markiert ist und senkrecht zur Bildebene verläuft. Bei

z=3/4 folgt eine weitere Lage der roten Atome. Es sind vier Einheitszellen als schwarze

Quadrate gekennzeichnet.

Abbildung 2.9c) zeigt nun die ersten beiden Atomlagen (z=0 und z=1/4) der Kristall-

struktur der σ-Phase. Die grünen Verbindungslinien zeigen, dass die Atome, ähnlich der

fcc-Struktur in [111]-Richtung, hexagonal angeordnet sind. Die [001]-Richtung der σ-

Phase entspricht hier der [431]-Richtung der γ-Phase.

Experimentelle Untersuchungen haben gezeigt, dass für die beiden Phasen in Ni-basierten

Superlegierungen die Fehlanpassung zwischen einer {001}-Ebene der σ-Phase und einer

{111}-Ebene der γ-Phase nur 0,02-0,23 % beträgt. Diese kristallographische Überein-

stimmung führt dazu, dass die σ-Phase orientiert an der γ-Phase wächst, auch wenn die

σ-Phase nicht die thermodynamisch stabilste TCP-Phase ist [97]. Weitere TCP-Phasen

wachsen dann in und auf Kosten der σ-Phase.
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3 Experimente und Methoden

3.1 Herstellung der Superlegierungs-Proben

Im Rahmen dieser Arbeit werden drei verschiedene Superlegierungen mit γ/γ’-Mikro-

struktur untersucht, eine Ni-basierte und zwei Co-basierte. Die nominellen chemischen

Zusammensetzungen sind in Tabelle 3.1 zusammengefasst. Bei der Ni-bas. Superlegie-

rung handelt es sich um ERBO1. Diese Legierung basiert in ihrer chemischen Zusam-

mensetzung auf CMSX-4, einer weitverbreiteten Einkristall-Superlegierung der 2. Ge-

neration, die von der amerikanischen Firma Canon-Muskegon entwickelt wurde [6, 20].

ERBO1 ist die Bezeichnung der Legierung im Rahmen des SFB/Transregio 103 [98],

wobei hier Wärmebehandlungsschritte durchgeführt werden, was bei CMSX-4 nicht de-

finiert ist.

Auf Basis einer Meisterschmelze von Canon-Muskegon werden ERBO1-Platten mit den

Abmessungen 110x100x20 mm3 durch die Firma Alcoa Howmet (USA) als Feinguss her-

gestellt. Die Schmelze wird in einem Bridgman-Prozess erstarrt und liegt somit in Form

eines Einkristalls vor.

Die ERBO1-Platten werden im Gusszustand geliefert. Vor der Weiterverarbeitung wer-

den sie einer Lösungsglühung unterzogen. Diese wird in Kapitel 3.4 näher erläutert.

Es werden rechteckige Proben mittels Funkenerodieren aus einer Platte herausgeschnit-

ten. Sie haben die Abmessungen 25x20x3 mm3. Eine andere Platte wird mittels Laue-

Verfahren orientiert um Proben zu erhalten, die weniger als 1° von der gewünschten Kris-

tallrichtung abweichen. Bei dem Laue-Verfahren wird ein Kristall in einen Röntgenstrahl

gegeben. Wenn abhängig vom Einstrahlwinkel θ die Bragg-Bedingung nλ = 2d sin(θ)

erfüllt ist, entstehen messbare Reflexe. Daraus kann der Gitterebenenabstand d oder

die Orientierung der Einkristall-Probe ermittelt werden. Vergleiche dazu auch Kapi-

tel 3.5.3. Die Orientierung der Proben wird am Lehrstuhl Werkstoffwissenschaft der

Ruhr-Universität Bochum durchgeführt.

Mittels Funkenerodieren werden Proben hergestellt, deren zu beschichtende Oberflä-

chen senkrecht zu den Kristallorientierungen [001], [100] und [110] orientiert sind. Bei

Einkristall-Gussplatten wird die 〈001〉-Kristallrichtung, die am besten mit der Erstar-

rungsrichtung übereinstimmt, üblicherweise als [001]-Richtung definiert.

Die Co-bas. Superlegierungen werden am Lehrstuhl Werkstoffkunde und Technologie der
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Tabelle 3.1: Nominelle chemische Zusammensetzungen der Superlegierungs-Substrate.

ERBO1 ERBOCo-1 ERBOCo-9W

Gew.% At.% Gew.% At.% Gew.% At.%

Ni Basis Basis 29,5 32 - -

Co 9,7 10,0 Basis Basis Basis Basis

Cr 6,4 7,5 4,9 6 - -

Al 5,6 12,6 3,4 8 3,6 9

W 6,4 2,1 14,4 5 24,6 9

Re 3,0 1,0 - - - -

Mo 0,6 0,4 - - - -

Ta 6,4 2,1 4,3 1,5 - -

Ti 1,0 1,3 1,9 2,5 - -

Hf 0,1 0,03 0,3 0,1 - -

Si - - 0,2 0,4 - -

Y 0,003 0,002 - - - -

Metalle an der Universität Erlangen-Nürnberg hergestellt. Die nominellen chemischen

Zusammensetzungen der beiden Legierungen sind in Tabelle 3.1 aufgeführt. Sie werden

in Form von Stäben mit einem Durchmesser von 11 mm gegossen und als Einkristalle

erstarrt. Mittels Funkenerodieren werden sie in ca. 3 mm dicke Scheiben geschnitten.

Die untersuchten Proben werden aus den Angüssen der Stäbe hergestellt. Dies bedeutet,

dass sie nicht perfekte Einkristalle sind und eine höhere Porosität besitzen können.

An dieser Stelle sei noch auf die Co-bas. Superlegierung ERBOCo-0 hingewiesen. Sie ist

wie ERBOCo-1 eine experimentelle γ/γ’-Legierung und besitzt bis auf einen Ni-Gehalt

von 20 At.% die gleiche chemische Zusammensetzung wie ERBOCo-1. ERBOCo-0 wird

in der Diskussion der Ergebnisse von ERBOCo-0 gelegentlich erwähnt. Grund dafür

sind die ähnliche Zusammensetzung und die Tatsache, dass für diese Legierung mehr

publizierte Ergebnisse existieren [27, 87, 99].

3.2 Herstellung der Bondcoats

Die Herstellung der Bondcoats auf den Superlegierungs-Substraten erfolgt im Rahmen

dieser Arbeit durch thermisches Spritzen, konkret durch Vakuum-Plasmaspritzen (VPS).

Thermische Spritzverfahren werden allgemein Beschichtungsverfahren genannt, bei de-

nen der zu deponierende Werkstoff als Pulver, Draht oder Stab an-, auf- oder abge-

schmolzen wird und durch einen Gasstrom in Richtung des Substrats beschleunigt und

dort deponiert wird [100]. Thermisches Spritzen ist im Rahmen der Norm DIN EN 657
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definiert. Es unterteilt sich in eine Reihe von Anwendungsverfahren, die üblicherweise

über die Art der Wärmequelle definiert werden, z.B. Flammspritzen, Detonationssprit-

zen, Hochgeschwindigkeits-Flammspritzen, Lichtbogenspritzen und Plasmaspritzen. Der

Beschichtungswerkstoff und die vorgesehene Anwendung bestimmen die Wahl des Be-

schichtungsverfahrens.

Es gibt verschiedene Gründe für die Beschichtung einer Oberfläche [101]: z.B. Verbesse-

rung der Funktion (z.B. höhere Betriebstemperatur mit einer Wärmedämmschicht); Ver-

längerung der Lebensdauer eines Bauteils durch Verringerung von Abrieb, Erosion oder

Korrosion; Verlängerung der Lebensdauer eines Bauteils durch Ersetzen eines verschlis-

senen Bereichs; Kostenreduktion durch Wahl eines günstigen Materials und einer teuren

Beschichtung. Mittels thermischer Beschichtungsverfahren können hierfür Schichten aus

den meisten Werkstoffen mit Schmelzpunkt (Metalle, Keramik, Cermets, Kunststoffe)

hergestellt werden, wobei die thermische Belastung des zu beschichtenden Substrats

sehr gering ist [100]. Thermisches Spritzen wurde bereits in zahlreichen Büchern und

Übersichtsartikeln beschrieben [101–103]. An dieser Stelle sei besonders auf die Referen-

zen [100] und [101] verwiesen.

Das einzige thermische Spritzverfahren, das im Rahmen dieser Arbeit zum Einsatz

kommt, ist das Plasmaspritzen. Auf Basis der genannten Quellen soll es daher an die-

ser Stelle näher erläutert werden. Zur Illustration ist in Abbildung 3.1 ein Schema des

verwendeten Plasmabrenners F4 der Firma Oerlikon Metco (vormals Sulzer Metco) dar-

gestellt.

Die Funktionsweise ist wie folgt. Zwischen einer Anode und einer Kathode, die konzen-

trisch aufgebaut sind, wird eine elektrische Spannung angelegt, die zur Entstehung eines

Lichtbogens zwischen den beiden Elektroden führt. In Abbildung 3.1 wird von links Gas

(„Plasmagas“) eingeleitet. Durch Elektronenstöße im Lichtbogen wird aus diesem Gas

ein Plasma erzeugt, d.h. es kommt zur Dissoziation von Molekülen sowie zur Ionisation

von Atomen. Das ionisierte Gas tritt im Bild rechts als Plasmaflamme aus dem Brenner

Abbildung 3.1: Schematischer Aufbau des F4-Plasmabrenners der Firma Oerlikon Metco. Ab-

bildung © Oerlikon Metco.
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Abbildung 3.2: Schematische Darstellung der Entstehung einer thermisch gespritzten Schicht.

Entnommen aus Referenz [100].

aus. Außerhalb des Brenners kommt es zur Rekombination von Elektronen und Ionen

und die dadurch freigewordene Energie wird in Wärme umgewandelt. Abhängig u.a. vom

Plasmagas (Ar, He, N2, H2) und der angelegten elektrischen Spannung können in der

Plasmaflamme Temperaturen von bis zu 20000 K erreicht werden [100]. Diese reichen

aus, um alle Werkstoffe zu schmelzen, die einen Schmelzpunkt besitzen, was das breite

Anwendungsgebiet des Plasmaspritzens erklärt.

Der pulverförmige Spritzwerkstoff wird mit einem Trägergas in die Plasmaflamme gebla-

sen. Dort kommt es durch Wärmeübertragung vom Plasma zum Schmelzen des Werk-

stoffs. Gleichzeitig wird dieser in Richtung der zu beschichtenden Oberfläche beschleu-

nigt. Mit hoher Geschwindigkeit trifft der Werkstoff auf die Oberfläche, wo durch Bewe-

gung des Plasmabrenners eine gleichmäßige Schicht entsteht. Grundlegende Mechanis-

men bei der Schichtentstehung sind in Abbildung 3.2 schematisch dargestellt.

Abbildung 3.2 ist nicht spezifisch für Plasmaspritzen, sondern zeigt allgemein die Schich-

tentstehung beim thermischen Spritzen. Die geschmolzenen Partikel werden beim Auf-

treffen auf die Substratoberfläche deformiert und passen sich so der Oberflächenform an

bevor sie erstarren. Da der primäre Haftungsmechanismus zwischen Substrat und Spritz-

werkstoff die mechanische Verklammerung ist, ist es wichtig, dass Oberflächenrauigkeit

und Partikelgröße aufeinander abgestimmt sind. Es passiert, dass Partikel in der Plas-

maflamme nicht geschmolzen werden und ohne Deformation in die Schicht eingebettet

werden. Zudem entstehen häufig Poren.

Um eine definierte Oberflächenrauigkeit einzustellen und gleichzeitig Verunreinigungen

der Oberfläche, wie z.B. eine Oxidschicht, zu entfernen, werden Substrate vor der Be-

28



3.3. Verwendete Bondcoat-Legierungen

schichtung sandgestrahlt [104]. Als Sand wird im Rahmen dieser Arbeit Al2O3 (Korund)

mit Körnung F36 (0,42-0,60 mm Korngröße) verwendet. Während des Sandstrahlens ist

es möglich, dass sich Al2O3-Körner in das Substrat ganz oder teilweise eingraben. Die-

se Sandkörner an der Grenzfläche sind unerwünscht, da sie die Stärke der Bondcoat-

Anbindung verschlechtern [105].

Plasmaspritzen unter Luftatmosphäre wird als atmosphärisches Plasmaspritzen (APS)

bezeichnet. Es ist z.B. geeignet, um ein Substrat mit Keramik zu beschichten. Im Rah-

men dieser Arbeit werden plasmagespritzte MCrAlY-Legierungen untersucht. Metalle,

insbesondere reaktive Elemente wie Al und Y, oxidieren merklich, wenn sie an Luft

plasmagespritzt werden. Es entstehen stark oxidhaltige BCs [106]. Aus diesem Grund

findet hier Vakuum-Plasmaspritzen (VPS) Anwendung. Dafür werden Plasmabrenner

und Substrat in einer Vakuumkammer betrieben.

Die im Rahmen der vorliegenden Arbeit beschichteten Proben werden standardmäßig

sandgestrahlt und anschließend in Ethanol in einem Ultraschallbad für mindestens 10 Mi-

nuten gereinigt. Als alternative Oberflächenbehandlungsmethode werden einige Probe

anstelle des Sandstrahlens mit Schleifpapier (80er-Körnung) geschliffen. Dies wird in

Kapitel 5.2 diskutiert. Anschließend erfolgt die VPS-Beschichtung bei einem üblichen

Prozeßdruck von 60 hPa. Es wird der in Abbildung 3.1 skizzierte F4-Plasmabrenner der

Firma Oerlikon Metco verwendet. Vor der Beschichtung wird die Probenoberfläche mit

dem Lichtbogen des Plasmabrenners gereinigt. Der Brenner ist auf einen Roboterarm

montiert und bewegt sich beim Beschichten mit 440 mm/s. Der Spritzabstand zwischen

Brenner und Probe beträgt 275 mm. Als Plasmagas wird 50 nlpm Ar mit 9 nlpm H2 bei

einem Strom von 640 A und einer Leistung von 44,5 kW verwendet. Das Bondcoat-Pulver

wird mit 1,7 nlpm Ar als Trägergas in die Plasmaflamme eingeleitet.

3.3 Verwendete Bondcoat-Legierungen

Im Rahmen dieser Arbeit werden vier verschiedene MCrAlY-Legierungen untersucht.

Im Vordergrund stehen dabei zwei Pulver der Firma Oerlikon Metco Switzerland: eine

NiCoCrAlY-Legierung mit Hf- und Si-Zusätzen (Amdry 386), sowie eine CoNiCrAlY-

Legierung (Amdry 9954). Amdry 386 ist auch unter der Spezifikation von Pratt & Whit-

ney als PWA 1386 bekannt. Einzelne Untersuchungen werden an zwei Re-haltigen Bond-

coats der Firma Siemens durchgeführt: Sicoat 2422 mit ca. 10 Gew.% Re sowie Sicoat

2453 mit ca. 2,8 Gew.% Re.

Die Partikelgrößen-Verteilungen der MCrAlY-Pulver werden mittels Laserdiffraktome-

trie gemessen. Laserdiffraktometrie nutzt die Tatsache aus, dass an den Partikeln ge-

streutes Licht in Bezug auf Streuwinkel und Intensität von der Partikelgröße abhängig

ist. Dabei streuen größere Partikel in kleineren Winkeln mit höherer Intensität. Unter
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der Annahme von Fraunhofer-Streuung kann aus der winkelabhängigen Intensitätsver-

teilung die Partikelgrößenverteilung berechnet werden [107]. Es wird ein Laserdiffrakto-

meter vom Typ LA-950-V2 (Horiba Ltd., Japan) verwendet. Gemessene Partikelgrößen-

Verteilungen der MCrAlY-Pulver sind in Tabelle 3.2 zusammengestellt. Die Bezeichnun-

gen d10, d50 und d90 beschreiben den maximalen Durchmesser der kumulierten kleinsten

10, 50 respektive 90 Volumen-% der Partikel.

Die chemischen Zusammensetzungen der Bondcoats werden nach dem Plasmaspritzen

mittels optischer Emissionsspektrometrie (ICP-OES) gemessen. Die Ergebnisse sind in

Tabelle 3.3 aufgeführt.

Tabelle 3.2: Partikelgrößen-Verteilungen der verwendeten Bondcoat-Pulver, gemessen mittels

Laserdiffraktometrie.

Name
Partikelgrößen

d10 [µm] d50 [µm] d90 [µm]

Amdry 386 16 24 37

Amdry 9954 22 31 44

Sicoat 2422 17 24 34

Sicoat 2453 11 21 37

Tabelle 3.3: Chemische Zusammensetzungen der verwendeten Bondcoats, gemessen mittels

ICP-OES an freistehenden Schichten, die über VPS hergestellt wurden.

Name Einheit Ni Co Cr Al Y Re Hf Si

Amdry 386
Gew.% Basis 22,2 16,7 13,0 0,61 - 0,29 0,54

At.% Basis 18,8 16,0 24,1 0,34 - 0,08 0,96

Amdry 9954
Gew.% 34,0 Basis 21,2 8,39 0,42 - - -

At.% 30,3 Basis 21,3 16,3 0,25 - - -

Sicoat 2422
Gew.% Basis 21,1 27,0 8,06 0,488 10,4 - -

At.% Basis 19,9 28,9 16,6 0,31 3,1 - -

Sicoat 2453
Gew.% Basis 10,4 22,4 12,1 0,63 2,78 - -

At.% Basis 9,0 22,0 22,9 0,36 0,76 - -

3.4 Wärmebehandlungen

Lösungsglühung

Ein wichtiger Teil der Herstellung einer Superlegierung sind die Wärmebehandlungen

nach dem Gießen des Bauteils. Einkristall-Superlegierungen erstarren als Dendriten, d.h.
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der Erstarrungsprozess beginnt im Dendritenkern (vgl. Abbildung 2.6 auf Seite 11). Die-

ser wächst in einer baumartigen Struktur mit Verästelungen weiter. Zuletzt erstarrt die

Schmelze im sogenannten interdendritischen Bereich. Eine solche dendritische Struktur

ist in Abbildung 2.6 zu sehen. Bei diesem Verfahren entstehen zwangsläufig Seigerungen,

also Unterschiede der chemischen Zusammensetzung im Dendritenkern und dem inter-

dendritischen Bereich und damit unterschiedliche Mikrostrukturen [1, 7]. Es können sich

im ungünstigsten Fall Eutektika im interdendritischen Bereich bilden, die sich durch

ihren vergleichsweise niedrigen Schmelzpunkt auszeichnen und ungünstig für die me-

chanische Stabilität sind [108]. Um die mechanischen Eigenschaften des Werkstücks zu

optimieren, sollten die Legierungselemente möglichst homogen verteilt sein. Um Seige-

rungen und Eutektika aufzulösen, werden Einkristall-Superlegierungen nach dem Gießen

einer ersten Wärmebehandlung unterzogen, der Lösungsglühung.

Lösungsglühen besteht darin, die Legierung auf eine hohe Temperatur zu bringen und

darauf zu warten, dass sich Konzentrationsgradienten durch Interdiffusion ausgleichen,

siehe auch Kapitel 2.5.1. Dabei muss beachtet werden, dass die Schmelztemperatur des

interdendritischen Bereichs, insbesondere von Eutektika, deutlich geringer ist als die des

Dendritenkerns. Eine optimale Lösungsglühung besteht darin, das Material knapp un-

terhalb der Schmelztemperatur des interdendritischen Bereichs zu halten. Dabei gleichen

sich die Zusammensetzungen der verschiedenen Bereiche leicht an und die Schmelztem-

peratur des interdendritischen Bereichs steigt. So kann nach einigen Stunden die Tem-

peratur angehoben werden. Nach diesem Prinzip zeichnen sich Lösungsglühungen meist

durch mehrere Temperaturstufen aus.

Die für die ERBO1-Platten verwendete Lösungsglühung ist in Tabelle 3.4 aufgeführt. Sie

wird unter Vakuum bei einem Druck von weniger als 10−2 Pa durchgeführt. Für verschie-

dene Superlegierungen und Herstellungsverfahren existieren unterschiedliche Parameter

für die Lösungsglühung. Die erzielte Verbesserung der Legierungseigenschaften muss in

der Anwendung die Kosten der Glühung rechtfertigen. Daher werden Superlegierungen

nie vollständig homogenisiert. Auch bei ERBO1 sind nach der Lösungsglühung Dendrit

und interdendritischer Bereich noch deutlich durch ihre unterschiedlichen chemischen

Zusammensetzungen zu erkennen [109].

Ausscheidungs- bzw. Anbindungsglühung

Im Anschluss an die Lösungsglühung folgt die in Kapitel 3.1 beschriebene Probenher-

stellung aus den Gussplatten sowie die Beschichtung mit einem Bondcoat. Bei den in

dieser Arbeit hergestellten Proben wird auf keramische Topcoats verzichtet. Superlegie-

rungen mit γ/γ’-Gefüge besitzen nach der Lösungsglühung noch nicht die gewünschte

Mikrostruktur.

Um diese zu erhalten, werden die Proben (oder in der Anwendung die Turbinenschaufeln)
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Tabelle 3.4: Lösungsglühung für ERBO1 in Vakuum.

Rampe Zieltemperatur Haltezeit

1 20 K/Min. 1000 °C -

2 5 K/Min. 1280 °C 4 Std.

3 5 K/Min. 1290 °C 2 Std.

4 1 K/Min. 1296 °C 3 Std.

5 1 K/Min. 1304 °C 3 Std.

6 1 K/Min. 1313 °C 2 Std.

7 1 K/Min. 1315 °C 4 Std.

8 Natürliche Abkühlung auf Raumtemperatur

Tabelle 3.5: Anbindungsglühungen für die verwendeten Superlegierungen in Argon-Atmosphäre.

Schritt 1 Schritt 2

Rampe T Zeit Rampe T Zeit

[K/Min.] [°C] [Std.] [K/Min.] [°C] [Std.]

ERBO1 10 1140 4 -40 870 16

ERBOCo-9W 10 1080 4 -40 900 30

ERBOCo-1 10 1050 5 -5 900 16

einer weiteren Wärmebehandlung unterzogen, der Ausscheidungsglühung. Diese erfolgt

in Ar-Schutzgas und ist zweistufig. Nach einer Heizrampe von 10 K/Min. auf 1140 °C

folgt eine Haltezeit von 4 Std. Dann wird auf eine Temperatur von 870 °C gekühlt und

diese für 16 Std. gehalten. Es folgt die Abkühlung auf Raumtemperatur durch natürli-

che Kühlung. Damit ist gemeint, dass der Ofen abgeschaltet wird und bei geschlossener

Ofenklappe für mehrere Stunden gewartet wurd, bis die Temperatur auf wenige 100 °C

gesunken ist.

Die Ausscheidungsglühung dient der gezielten Anpassung von Größe, Geometrie und

Anordnung der γ’-Würfel. Auch das Gesamtvolumen der γ’-Phase kann damit variiert

werden. Grundsätzlich ist es das Ziel, ein hohes γ’-Volumen zu erhalten, wobei es in

voneinander getrennten, kubischen Teilchen vorliegen muss. Typische Kantenlängen der

γ’-Würfel in ERBO1 sind 0,3-0,8 µm, typische γ’-Phasenanteile sind 60-80 % [109]. Die

Breite der γ-Kanäle zwischen den γ’-Ausscheidungen liegt bei 40-100 nm [109]. In Ab-

bildung 3.3 ist die γ/γ’-Mikrostruktur vor und nach den Wärmebehandlungen zu sehen.

Die γ’-Würfel bekommen vor allem durch die Ausscheidungsglühung eine gleichmäßigere

Form.

Wie bereits in Kapitel 2.2 beschrieben, ist aufgrund der Seigerungen keine homogene

Mikrostruktur im Bauteil vorhanden. Typischerweise enthält der Dendritenkern einen
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Abbildung 3.3: Die γ/γ’-Mikrostruktur von ERBO1, a) im Gusszustand, b) nach Lösungs-

glühung und Ausscheidungsglühung. Die γ’-Phase sind die rechteckigen, dunkleren Strukturen.

Entnommen aus Referenz [110].

höheren Anteil an γ-stabilisierenden Elementen wie Co, Cr, Re und W, während im

interdendritischen Bereich mehr γ’-stabilisierende Elemente wie Al, Ni, Ta und Ti zu

finden sind [21]. Dies führt zu einer Präferenz der jeweiligen Phasen in den beiden Berei-

chen. So kommt es, dass für ERBO1 nach der Ausscheidungsglühung im Dendritenkern

ein γ’-Volumenanteil von (72 ± 1) % gemessen wurde, im interdendritischen Bereich

aber (77 ± 1) % [109].

Für die untersuchten Proben mit MCrAlY-Beschichtung und analog für Turbinenschau-

feln mit BC erfüllt die Ausscheidungsglühung einen zweiten Zweck. Während der Wär-

mebehandlung kommt es zur Interdiffusion zwischen Bondcoat und Substrat, was eine

chemische Bindung zwischen den beiden Materialien herstellt. Dadurch haftet der Bond-

coat nicht mehr nur durch mechanische Verklammerung und die Anbindung der Schicht

wird verbessert. Aus diesem Grund wird die Ausscheidungsglühung bei beschichteten

Proben auch oft Anbindungsglühung genannt. Im Rahmen dieser Arbeit wird vorwie-

gend der Begriff Anbindungsglühung verwendet.

Besonderheiten bei Co-basierte Superlegierungen

Die für ERBO1 beschriebenen Verfahrensschritte existieren analog für die Proben aus

Co-bas. Superlegierungen, nur die Parameter unterscheiden sich. Die Proben werden

nach dem Funkenerodieren einer Lösungsglühung in Ar-Atmosphäre bei 1280 °C für 8

Std. unterzogen. Nach dem Beschichten erfolgt die zweistufige Ausscheidung- bzw. An-

bindungsglühung in Ar. Für die multinäre Legierung ERBOCo-1: 5 Std. bei 1050 °C

gefolgt von 16 Std. bei 900 °C. Für die ternäre Legierung ERBOCo-9W: 4 Std. bei
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1080 °C gefolgt von 30 Std. bei 900 °C. Es wird jeweils eine natürliche Ofenkühlung

durchgeführt. Die Parameter der verschiedenen Ausscheidungsglühungen sind in Tabel-

le 3.5 zusammengefasst.

Auslagerungen

Die beschichteten und anbindungsgeglühten Proben werden in einem Hochtemperaturo-

fen an Laborluft für bestimmte Zeiten ausgelagert. Die Auslagerung simuliert die Al-

terung der Proben im Betrieb. In Flugzeugturbinen variiert die Betriebstemperatur

üblicherweise stark, während stationäre Gasturbinen auch länger mit konstanter Last

betrieben werden. Dabei liegt die Temperatur in BC und Superlegierung bei ca. 950 °C.

Für die Auslagerung der ERBO1-Proben wird eine nominelle Temperatur von 1050 °C

gewählt. Sie liegt oberhalb der üblichen Betriebstemperatur, um die zeitabhängigen Ef-

fekte wie Oxidation und Interdiffusion zu beschleunigen. Während der Auslagerung wird

die Temperatur anhand von vier um die Proben angeordneten Thermoelementen gemes-

sen. Sie beträgt konstant 1044 °C, daher wird in dieser Arbeit diese Temperatur als

Auslagerungstemperatur angegeben.

Um Proben nach unterschiedlichen Auslagerungszeiten untersuchen zu können, wird der

Ofen in bestimmten Zeitintervallen abgeschaltet und auf Raumtemperatur gekühlt. Es

werden Proben entnommen und anschließend die übrigen Proben weiter ausgelagert. Die

maximale Auslagerungszeit beträgt 1000 Std., wobei beachtet werden muss, dass diese

Zeit nicht die sieben durchgeführten Aufheiz- und Abkühlvorgänge beinhaltet.

Die ERBOCo-1-Proben werden gemeinsam mit den ERBO1-Proben bei 1044 °C aus-

gelagert. Mangels einer ausreichenden Anzahl Proben wird nicht nach jedem Auslage-

rungsintervall eine Probe entnommen.

Die Auslagerungen an ERBOCo-9W erfolgen bei 900 °C. Die niedrigere Auslagerung-

stemperatur wird aufgrund der γ’-Solvustemperatur von 985 °C gewählt [22]. Bei einer

Auslagerungstemperatur von 1044 °C würde sich die γ’-Phase auflösen und der Einfluss

der Interdiffusion mit dem Bondcoat auf die γ/γ’-Mikrostruktur könnte nicht untersucht

werden.

Eine Aufstellung aller untersuchten Proben mit den relevanten Parametern ist in Ta-

belle 3.6 zu finden. In der Spalte „Orientierung“ ist die Kristallrichtung senkrecht zur

beschichteten Oberfläche der Probe aufgeführt. Für die meisten Proben ist dies eine un-

gefähre Angabe, da die Schnittkanten sich an den Kanten der Gussplatte orientieren.

Die Platten erstarren in [001]-Richtung, Abweichungen von bis zu 10° sind allerdings

nicht unüblich. Es werden Platten vor dem Schneiden mittels Laue-Verfahren orientiert

(vgl. Kapitel 3.1) und Proben in definierten Richtungen geschnitten ([100], [001], [110]).

Bei diesen Proben steht „(L)“ hinter der Orientierung in Tabelle 3.6.
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3.5 Methoden zur Probencharakterisierung

3.5.1 Konfokales Lasermikroskop

In dieser Arbeit werden runde oder rechteckige Superlegierungsplättchen mit einseitiger

Bondcoat-Beschichtung untersucht. Der Großteil der präsentierten Ergebnisse wird an

Querschliffen der eingebetteten Proben gewonnen. Mit einem konfokalen Lasermikroskop

(Keyence VK-9700 K, Keyence Deutschland GmbH, Neu-Isenburg) werden erste Über-

sichtsbilder von Querschliffen aufgenommen. Die meisten auftretenden Phasen sind in

diesen Bildern erkennbar. Das Mikroskop nimmt das von der Probenoberfläche reflektier-

te Signal in einer bestimmten Fokusebene auf. Das heißt, dass nur ein Signal entsteht,

wenn sich ein Teil der Probenoberfläche in der Fokusebene befindet. Die Fokusebene

wird senkrecht zur Probenoberfläche variiert. So entsteht ein dreidimensionales Bild der

Probe. Das Verfahren ist hervorragend für die Aufnahme von mikroskopischen Bildern

dreidimensionaler Strukturen geeignet. Für diese Arbeit werden Aufnahmen an zweidi-

mensionalen Querschliffen durchgeführt. Dabei ist der Vorteil des Lasermikroskops die

einfachere Handhabung und die bessere Bildqualität als bei konventionellen optischen

Mikroskopen.

3.5.2 Rasterelektronenmikroskop

Die Untersuchung der Mikrostruktur in den Bondcoat-Superlegierungs-Systemen erfolgt

hauptsächlich mittels Rasterelektronenmikroskopie (REM). Dabei werden Elektronen

zwischen einer Kathode und einer Anode beschleunigt. Der so generierte Elektronen-

strahl wird über die Probe gerastert. Die Elektronen, auch Primärelektronen genannt,

wechselwirken mit dem Material, wobei verschiedene Signalarten entstehen, die von ge-

eigneten Detektoren aufgezeichnet werden. Die in dieser Arbeit verwendeten Metho-

den sind Rückstreuelektronen (RE), Kathodolumineszenz (KL) und energiedispersive

Röntgenspektroskopie (energy dispersive X-ray spectroscopy, EDX). Eine umfangreiche

Beschreibung von Theorie und Anwendung der Rasterelektronenmikroskopie ist in Re-

ferenz [111] zu finden.

Elektronen erzeugen ein messbares Signal, wenn sie im Probenvolumen gestreut werden

und ein Teil der Elektronen die Probe wieder verlässt. Werden sie einfach oder mehrfach

elastisch an Atomkernen gestreut und treten dann aus der Oberfläche der Probe wieder

aus, so spricht man von Rückstreuelektronen. Die Anzahl der zurück gestreuten Elek-

tronen hängt von der Ordnungszahl des streuenden Atoms ab, schwere Atome streuen

mehr Elektronen zurück als leichte. Dadurch ist der Kontrast, bzw. der Grauton, eines

RE-Bildes stark von der mittleren Ordnungszahl des abgebildeten Materials abhängig.

Man spricht dabei von Materialkontrast.
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Durch unterschiedliche Streuung je nach Winkel von Kristall-Netzebenen zum einfallen-

den Elektronenstrahl kann es zu einer Variation des Kontrastes abhängig von der Nei-

gung der Probe kommen. Diese Variation wird Kristallorientierungskontrast genannt. In

einer Probe mit Kristalliten oder Körnern unterschiedlicher Orientierung sollte der Kris-

tallorientierungskontrast nicht mit dem Materialkontrast verwechselt werden. Es lässt

sich durch Verkippen der Probe erkennen, um welche Kontrastart es sich handelt.

Das RE-Signal zeigt auch eine Abhängigkeit von der Probentopographie. Diese ist je-

doch bei einer anderen Signalart, den Sekundärelektronen (SE), deutlicher ausgeprägt.

Dabei handelt es sich um inelastisch an der Elektronenhülle der Probenatome gestreute

Elektronen. Da das SE-Signal aus einer deutlich geringeren Probentiefe stammt als das

RE-Signal, bildet es die Probentopographie besser ab. Bei den in dieser Arbeit unter-

suchten Proben handelt es sich um Querschliffe mit glatter Topographie, daher spielen

SE-Bilder keine große Rolle. Werden in dieser Arbeit „REM-Bilder“ erwähnt, so handelt

es sich ausschließlich um RE-Bilder.

Die Eindringtiefe der Elektronen hängt von der Beschleunigungsspannung zwischen Ka-

thode und Anode des REM sowie von der mittleren Ordnungszahl des Materials ab. Für

das RE-Signal, also elastische Streuung, nimmt die Eindringtiefe mit der Beschleuni-

gungsspannung zu und mit der mittleren Ordnungszahl des Materials ab. Die laterale

Auflösung nimmt mit höherer Beschleunigungsspannung ab.

Inelastische Streuung der Primärelektronen mit Valenzbandelektronen im Material kann

ein Elektron-Loch-Paar erzeugen, indem ein Elektron vom Valenzband in das Leitungs-

band angehoben wird. Bei Rekombination entsteht elektromagnetische Strahlung, übli-

cherweise im sichtbaren oder ultravioletten Bereich. Das Auftreten dieses Effekts wird

Kathodolumineszenz (KL) genannt. Die Wellenlänge der Strahlung ist abhängig von der

Größe der Bandlücke und damit oft charakteristisch für das analysierte Material bzw.

die Phase. Aber allein die Tatsache, dass eine Phase KL-aktiv ist, kann bei dessen Identi-

fikation helfen, da bei vielen Phasen dieser Effekt nicht oder nur schwach auftritt. Durch

Fremdatome im Kristall und Gitterstörungen (Versetzungen) können Energiezustände

in der Bandlücke entstehen, die strahlungsfreie Übergänge anstelle von KL ermöglichen.

Das Polieren eines Querschliffs erzeugt Versetzungen an der Oberfläche, was die Messung

von KL-Signal erschweren kann.

Es sind nicht nur Wechselwirkungen zwischen Primärelektronen und Valenzelektronen

möglich, sondern auch zwischen Primärelektronen und inneren Elektronenschalen, wo-

bei letztere aus der Schale herausgeschlagen werden können. Fällt ein Elektron von einer

höheren Schale auf die freie zurück, so emittiert es typischerweise elektromagnetische

Strahlung im Röntgen-Bereich. Die Energie der Röntgenstrahlung ist charakteristisch

für das Element, in dem die Wechselwirkung stattfindet. Wird die Röntgenstrahlung

mit einem Spektrometer aufgenommen, so spricht man von energiedispersiver Röntgen-
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spektroskopie (EDX). Ein EDX-Spektrum enthält charakteristische Linien der Elemente

im analysierten Probenbereich. Ihre relative Intensität hängt mit der Konzentration des

jeweiligen Elements zusammen. Durch Messen eines Eichstandards kann so die chemi-

sche Zusammensetzung analysiert werden.

Die in diesem Kapitel vorgestellten Methoden werden an einem REM vom Typ Ultra55

(Carl Zeiss NTS GmbH, Oberkochen) mit energiedispersivem INCAEnergy355 Röntgen-

spektrometer (Oxford Instruments Ltd., Abingdon, Oxfordshire, UK) durchgeführt. Es

steht zudem ein REM vom Typ Phenom der Firma FEI für RE-Aufnahmen bei einer

konstanten Beschleunigungsspannung von 5 kV zur Verfügung.

3.5.3 Röntgenbeugung

Mittels Röntgenbeugung (X-ray diffraction, XRD) können Kristallstrukturen an Pro-

benoberflächen identifiziert werden. Röntgenstrahlen werden an Kristallgitterebenen ge-

streut. Für XRD fällt ein monochromatischer Röntgenstrahl mit der Wellenlänge λ in

einem Winkel θ auf die Probenoberfläche. Die gestreute Intensität im Ausfallwinkel

θ wird detektiert. Abhängig vom Gitterebenenabstand d kommt es zu hoher Intensi-

tät durch konstruktive Interferenz der gebeugten Strahlen, wenn die Bragg-Bedingung

nλ = 2d sin(θ) erfüllt ist, wobei n eine natürlich Zahl ist. Um ein Diffraktogramm zu

messen, wird die Probe stetig verkippt und so der Winkel variiert. Die Winkelposition

von Reflex-Maxima ist abhängig von der Kristallstruktur der Phase. Durch Vergleich

mit einer Datenbank kann die Phase bestimmt werden. Es wird ein Pulverdiffraktome-

ter vom Typ D4 Endeavour (Bruker AXS GmbH, Karlsruhe) verwendet.

3.5.4 Bildanalyse

Mit der Lasermikroskopie und der Rasterelektronenmikroskopie werden in dieser Arbeit

zu großen Teilen bildgebende Verfahren für Analysezwecke verwendet. Um aus diesen

Bildern quantitative Daten zu erhalten, wurden zwei verschiedene Methoden der Bild-

analyse angewandt.

Bei einem Querschliff wird der zweidimensionale Schnitt durch die untersuchte Schicht

betrachtet. Auf diese Weise ist es möglich, die Dicken von verschiedenen auftreten-

den Schichten zu messen. Dies sind typischerweise die TGO-Dicke, die VZ-Dicke, die

Interdiffusionszonen-Dicke und die Dicke der TCP-Phasen-Zone. In den meisten Fällen

wird dies anhand von Lasermikroskop-Bildern durchgeführt. Nur in wenigen Ausnahmen

sind relevante Bereiche dort nicht zu erkennen, z.B. TCP-Phasen oder das γ/γ’-Gefüge in

manchen Co-bas. Superlegierungen. In diesen Fällen werden die Schichtdickenanalysen

an REM-Bildern durchgeführt. In jedem Fall werden Bilder an zufälligen Positionen ent-
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3.5. Methoden zur Probencharakterisierung

lang dem beschichteten Bereich der Probe aufgenommen. Für die meisten Proben werden

vier Bilder verwendet, für manche bis zu zwölf. Die Analyse wird mit dem Programm Co-

relDRAW Graphics Suite X5 durchgeführt. Dafür werden die relevanten Schichtdicken an

fünf äquidistanten Positionen senkrecht zur Schicht gemessen. Dies ist in Abbildung 3.4

exemplarisch dargestellt. Aus den Messwerten werden arithmetischer Mittelwert, Stan-

dardabweichung und Standardfehler berechnet.

Abbildung 3.4: Lasermikroskop-Aufnahme von Superlegierung (unten) und Bondcoat. Das Bild

dient als Illustration der Schichtdickenanalyse.

Im Folgenden soll der als Interdiffusionszone (IDZ) bezeichnete Bereich definiert wer-

den. Die komplette Probe ist Gegenstand von Interdiffusionsprozessen. Es ist also nicht

möglich, einen Zone zwischen Bondcoat und Superlegierungssubstrat abzugrenzen, in-

nerhalb der die beiden Legierungen interdiffundieren, während außerhalb keine Inter-

diffusion stattfindet. Die IDZ ist ein charakteristischer Bereich, der bei allen Proben

auftritt und sich durch erkennbare Unterschiede zu BC und Substrat auszeichnet. Es

müssen also Grenzen für die IDZ gewählt werden, die mit den verfügbaren Methoden

erkennbar sind. In Abbildung 3.5 ist exemplarisch ein RE-Bild der IDZ zu sehen. Die

definierten Grenzen sind mit gestrichelten Linien gekennzeichnet.

Als obere Grenze der IDZ bietet sich die ursprüngliche Grenzfläche zwischen Bondcoat

und Substrat an. Der Bondcoat zeichnet sich durch ein γ/β-Gefüge mit charakteristi-

schen Korngrößen und einem bestimmten Verhältnis der Phasen γ und β aus. Auch wenn

grundsätzlich die Al-Verarmung zum Verschwinden der β-Phase führen kann, wird dies

nur bei einem BC bei Auslagerungszeiten von mindestens 750 Std. beobachtet. Auch

dann kann die feinkörnige Mikrostruktur des BCs noch von der homogenen IDZ unter-

schieden werden. Ein weiteres Erkennungsmerkmal der ursprünglichen Grenzfläche sind

Al2O3-Körner, die beim Sandstrahlen der Superlegierung in der Oberfläche stecken blei-

ben. Sie verändern sich in der vorhandenen Umgebung kaum, eines ist in Abbildung 3.5
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Abbildung 3.5: RE-Bilder der IDZ zwischen Amdry 386 und ERBO1 nach 50 Std. Auslagerung

bei 1044 °C. Die Grenzen der IDZ sind durch gestrichelte Linien markiert.

markiert.

Die untere IDZ-Grenze ist schwerer zu erkennen, zudem unterscheidet sich die Definition

für Ni- und Co-bas. Superlegierungen leicht. Die IDZ zeichnet sich in den meisten Fällen

durch eine homogene γ-Matrix aus. In Abbildung 3.5b) sind darin feine Punkte zu sehen,

bei denen es sich um γ’-Phase handelt, die sich beim Abkühlen der Probe ausscheidet.

Unterhalb der IDZ besteht bei ERBO1 eine γ’-Matrix, in der es zur Ausscheidung von

hellen TCP-Phasen kommt. An der Grenze zu diesen TCP-Phasen wird für Proben aus

ERBO1 die Grenze der IDZ gezogen. Wie in Abbildung 3.4 zu erkennen ist diese Gren-

ze auch im Lasermikroskop-Bild sichtbar. Die IDZ-Grenze stimmt dort mit der Grenze

zwischen den Bereichen mit γ-Matrix und γ’-Matrix überein. Für längere Auslagerungen

ist dies nicht immer der Fall.

Bei Co-bas. Superlegierungen entstehen mitunter wenige bzw. keine TCP-Körner oder

sie sind Teil der IDZ. Hier ist das untere Ende der IDZ die gut erkennbare Auflösungs-

grenze der γ’-Phase, d.h. die Grenze zwischen γ/γ’-Superlegierung und der primär aus

γ-Phase bestehenden IDZ.

Durch Interdiffusion zwischen Bondcoat und Superlegierung können wie oben erwähnt

TCP-Phasen entstehen. Im RE-Bild sind sie üblicherweise sehr hell, da sie aus schweren

Elementen wie Re, W und Mo bestehen. TCP-Phasen sind in Abbildung 3.5 markiert.

Da sie hell sind, ist es möglich, ihre Fläche im RE-Bild durch Bildanalyse zu ermitteln.

Dafür wird das Programm analySIS (Olympus Soft Imaging Solutions GmbH, Müns-

ter) verwendet. Es werden je nach Probe zwischen vier und vierzehn Bilder analysiert.

Daraus wird das arithmetische Mittel berechnet.
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3.5.5 ICP-OES

Die chemischen Zusammensetzungen der verwendeten Bondcoats werden mittels opti-

scher Emissionsspektrometrie mit induktiv gekoppeltem Plasma (inductively coupled

plasma optical emission spectrometry, ICP-OES) gemessen. Die Analysen werden vom

Zentralinstitut für Analytik (ZEA-3) im Forschungszentrum Jülich durchgeführt. Für

ICP-OES wird eine Probe in ein Plasma gebracht, wodurch die Atome im Material

angeregt werden. Sie emittieren abhängig vom Element charakteristische elektromagne-

tische Strahlung, die in einem optischen Spektrometer analysiert wird. Die Wellenlänge

der Strahlung gibt Aufschluss über das Element, die Intensität über den Anteil des Ele-

ments in der Probe. Es wird freistehendes Bondcoat-Material im Zustand nach dem

Plasmaspritzen analysiert. Die Ergebnisse sind in Tabelle 3.3 auf Seite 30 zusammenge-

stellt.

3.5.6 Transmissions-Elektronenmikroskop

Transmissions-Elektronenmikroskopie (TEM) verwendet wie REM einen fokussierten

Elektronenstrahl, dessen Beschleunigungsspannung um eine Größenordnung größer ist

als bei REM. Für TEM werden dünne (10-100 nm) Proben-Lamellen präpariert, z.B.

mit einem fokussierten Ionenstrahl (focused ion beam, FIB). So können die beschleunig-

ten Elektronen die Probe durchstrahlen, wobei sie durch Rutherford-Streuung abgelenkt

werden. Die Stärke der Streuung ist abhängig von der Ordnungszahl des streuenden

Atoms, es kann elastische oder inelastische Streuung auftreten. Auf diese Weise können

verschiedene Darstellungen der Probe erzeugt werden, unter Anderem räumliche Ab-

bildungen mit höherer lateraler Auflösung als bei REM. Außerdem können Streubilder

der Kristalle in der Probe hergestellt werden. Sie geben Aufschluss über Gitterebenen-

abstände eines untersuchten Kristalls und durch Vergleich mit einer Datenbank über

dessen Phase.

Im Rahmen dieser Arbeit werden TEM-Aufnahmen und Analysen am Max-Planck-

Institut für Eisenforschung in Düsseldorf und am Lehrstuhl Werkstoffdesign der Ruhr-

Universität Bochum durchgeführt. Es wird ein TEM vom Typ Tecnai G2 F20 der Firma

FEI verwendet.

3.6 Thermodynamische Simulationen

3.6.1 CALPHAD

Thermodynamische Simulationen können dazu verwendet werden, Phasendiagramme zu

berechnen, um z.B. den Einfluss von Temperatur oder chemischer Zusammensetzung

auf bestimmte Materialien zu überprüfen. Die wohl gängigste Methode, die für solche
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Simulationen existiert, ist CALPHAD (CALculation of PHAse Diagrams) [112]. Simu-

lationen werden auf Basis von experimentelle Werte der Gibbs-Energie G in Form von

Datenbanken durchgeführt. Die Gibbs-Energie ist die naheliegende Wahl eines thermo-

dynamischen Potentials, da experimentelle Werte meist in Abhängigkeit von Temperatur

T , Druck p und chemischer Zusammensetzung (bzw. Teilchenzahl Ni von Komponen-

te i) ermittelt werden. Diese Größen sind die unabhängigen Variablen der Gibbs-Energie

G = G(T, p, Ni). Aus der Gibbs-Energie können formal thermodynamische Größen,

wie z.B. Entropie, thermische Ausdehnungskoeffizienten, Wärmekapazität etc. berech-

net werden. Durch Minimieren bezüglich T , p oder Ni können sowohl stabile als auch

metastabile thermodynamische Gleichgewichte berechnet werden, d.h. es kann bestimmt

werden, welche Phasen bei diesen Parametern mit welchen chemischen Zusammenset-

zungen existieren können.

3.6.2 ThermoCalc und verwendete Datenbanken

In der vorliegenden Arbeit werden CALPHAD-Simulationen mit dem Programm Ther-

moCalc (ThermoCalc Software, Stockholm, Schweden) durchgeführt. ThermoCalc bie-

tet eine graphische Benutzeroberfläche sowie die Möglichkeit, viele thermodynamische

Größen berechnen und graphisch dargestellen zu können, darunter Temperatur, Druck,

chemische Zusammensetzung, Aktivität, chemisches Potential, Phasenanteile, verschie-

dene thermodynamische Potentiale und Wärmekapazität.

Die Qualität einer CALPHAD-Simulation wird in erster Linie von der Qualität der

zugrundeliegenden Datenbank bestimmt. Datenbanken enthalten Gibbs-Energien von

bestimmten Phasen für bestimmte chemische Elemente. Für die Simulation von Ni-bas.

Superlegierungen und MCrAlY-Bondcoats bieten sich die beiden Datenbanken TTNI7

und TCNI5 an. TTNI7 wurde von dem Unternehmen ThermoTech Ltd., Guildford, UK

entwickelt, TCNI5 von ThermoCalc Software, Stockholm, Schweden. Beide Datenban-

ken sind für Ni-bas. Superlegierungen optimiert. Es sind im Fall von TTNI7 22 Legie-

rungselemente enthalten, im Fall von TCNI5 20 Legierungselemente. Keine der beiden

Datenbanken enthält das Element Y, daher kann dieses bei den Simulationen nicht be-

rücksichtigt werden.

Es ist technisch möglich, Co-bas. Legierungen mit diesen Datenbanken zu simulieren.

Allerdings wurde berichtet, dass TTNI7 bei Co-Konzentrationen von mehr als 16 At.%

keine zuverlässigen quantitativen Ergebnisse liefert [113]. TCNI5 enthält explizit das

γ/γ’-Phasenfeld im ternären Co-Al-W-Phasendiagramm, das bei der Veröffentlichung

von TTNI7 noch unbekannt war. Da aber auch TCNI5 mit Daten für Ni-bas. Legie-

rungen entwickelt wurde, sind Simulationen von Co-bas. Legierungen mit Vorsicht zu

behandeln und lediglich in qualitativer Hinsicht zu interpretieren.
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4 Ergebnisse und Diskussion Teil 1:

Mikrostruktur und Oxidation

verschiedener MCrAlY-Bondcoats

4.1 „As sprayed“-Zustand

Die RE-Bilder in Abbildungen 4.1 und 4.2 zeigen die Mikrostrukturen der Bondcoats

Amdry 386, Amdry 9954 und Sicoat 2453 nach dem Plasmaspritzen. Dieser Zustand

wird als „as sprayed“ bezeichnet.

Die BCs werden in jeweils vier Beschichtungzyklen auf zuvor geschliffene Substratober-

flächen aufgetragen. Die Grenzen der einzelnen Lagen sind als feine dunkle Linien in den

RE-Bildern zu erkennen. Sie sind in Abbildung 4.3a) und b) markiert. An den Oberflä-

chen der einzelnen Lagen kommt es beim Beschichten zur Entstehung einer sehr dünnen

Oxidschicht, die für den dunklen Kontrast verantwortlich ist.

In den Bilder sind charakteristische Merkmale einer plasmagespritzten Schicht erkennbar

(vgl. Abbildung 3.2 auf Seite 28). In Abbildung 4.2 sind zwei Beispiele von nicht oder

nur teilweise geschmolzenen Partikeln markiert. Diese treten nur vereinzelt in den un-

tersuchten Schichten auf. Die einzelnen Lagen der Bondcoats haben eine unregelmäßige

Struktur, die durch Verklammerung zu einer guten Anbindung der Lagen führt.

In den Schichten sind dunkle Strukturen zu erkennen. Dabei handelt es sich zum einen um

Poren, die entstehen, wenn sich ein geschmolzenes Partikel beim Auftreffen auf die Ober-

fläche dieser nicht perfekt anpasst. Zum anderen sind die Strukturen Oxide, die beim

Plasmaspritzen durch Oxidation der Partikeloberflächen entstehen. Ein VPS-Bondcoat

sollte möglichst wenige Poren und Oxide enthalten. Der prozentuale Anteil von Poren

und Oxiden in der Mikrostruktur kann wie in Kapitel 3.5.4 beschrieben, bildoptisch

ermittelt werden. Es ergeben sich (2,3±0,2) % für Amdry 386, (1,2±0,3) % für Amdry

9954 und (2,4±0,3) % für Sicoat 2453. Die Unterschiede zwischen den Werten sind gering

und allgemein niedrig.

In den Abbildungen 4.1 und 4.2 ist zwischen BC und Substrat ein Spalt zu sehen, der

mehrere µm groß sein kann. Dieser Spalt entsteht, da das Epoxid-Harz, in das die Probe

eingebettet wird, beim Aushärten etwas Volumen verliert. Das Harz zieht so am BC

und dieser löst sich vom Substrat. In Abbildung 4.2b) sind in dem Spalt Rückstände zu
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Abbildung 4.1: RE-Bilder von Amdry 386 nach dem Plasmaspritzen („as sprayed“).

Abbildung 4.2: RE-Bilder von a) Amdry 9954 und b) Sicoat 2453 nach dem Plasmaspritzen

(„as sprayed“).

erkennen, die durch das Schleifen während der Probenpräparation dorthin gelangen.

Das Ablösen des BCs zeigt, wie wichtig die Anbindungsglühung und die daraus resul-

tierende chemische Bindung von Bondcoat und Substrat sind. Die gezeigten Proben

besitzen geschliffene Substratoberflächen. Ein ähnlicher Effekt ist auch bei sandgestrahl-

ten Substrat-Oberflächen zu beobachten, wobei hier die eingebetteten Proben mit einer

Säge getrennt wurden. Hier besteht also wahrscheinlich kein Zusammenhang mit der

Aushärtung des Harzes.

Mittels XRD der BC-Oberflächen kann die Phasenzusammensetzung der „as sprayed“-

BCs ermittelt werden. Abbildung 4.3 zeigt Diffraktogramme der drei diskutierten BCs,
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4.1. „As sprayed“-Zustand

Abbildung 4.3: Röntgen-Diffraktogramm von drei verschiedenen Bondcoats nach dem Plas-

maspritzen. Die Maxima sind den angegebenen Phasen zugeordnet.

wobei den Reflexen Phasen zugeordnet sind. Alle BCs enthalten γ- und β-Phase. Für

Amdry 386 und Sicoat 2453 sind die β-Reflexe ausgeprägter und für Amdry 9954 die γ-

Reflexe. Es ist nur selten möglich, mittels XRD zwischen den Phasen γ und γ’ zu unter-

scheiden. Ihre Reflexe liegen sehr nah beieinander, was mit der ähnlichen Kristallstruktur

und den fast identischen Gitterparametern zusammenhängt. Die γ’-Phase besitzt einige

zusätzliche Reflexe, von denen einer bei ca. 25° liegt und in Abbildung 4.3 markiert ist.

Lediglich für Sicoat 2453 kann an dieser Stelle ein sehr schwaches Signal erahnt wer-

den. Daraus wird geschlossen, dass die BCs primär aus γ- und β-Phase bestehen. Die

einzige Ausnahme macht Amdry 386, wo zusätzlich noch schwache Reflexe der σ-Phase

gemessen werden. Die für Amdry 386 und Sicoat 2453 deutlichen β-Signale im Röntgen-

Diffraktogramm sind untypisch für MCrAlY-BCs, die mittels VPS hergestellt werden.

Dort wird im „as sprayed“-Zustand üblicherweise primär γ-Signal gemessen [114–116],

teilweise sogar ausschließlich γ-Signal [117].

In Abbildung 4.1b) ist die Mikrostruktur des BCs dargestellt. In der Vergrößerung rechts

oben ist das unregelmäßige Phasengefüge zu erkennen. Dieses entsteht durch das schnel-

le Abkühlen im Plasmaspritz-Prozess. Unterschiedliche Mikrostrukturen in der Schicht

können auf unterschiedliche Abkühlraten der Partikel beim Plasmaspritzen zurückge-

führt werden [77]. Demnach ist die Größe und Form der Ausscheidungen abhängig von

der Abkühlrate. Diese ist wiederum abhängig von der Größe des deponierten Partikels.

Kleine, schnell abkühlende Partikel führen zu feinen Körnern, große, langsam abkühlende

Partikel zu größeren Körnern [118].
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4.2 Anbindungsgeglühter Zustand und erste Auslagerung

Nach dem Plasmaspritzen werden alle Proben einer Ausscheidungs- bzw. Anbindungs-

glühung in Ar-Atmosphäre unterzogen. Diese Wärmebehandlung sorgt dafür, dass sich

die Mikrostruktur im BC einem thermodynamischen Gleichgewichtszustand annähert.

Querschliffe der BCs Amdry 386 und 9954 nach der Anbindungsglühung sind in Abbil-

dung 4.4 zu sehen. Die RE-Bilder sind diagonal geteilt um die BCs mit verschiedenen

Kontrasten zu zeigen. Es sind weiterhin Poren in den BCs zu erkennen. Im Vergleich

mit dem „as sprayed“-Zustand in Abbildung 4.1 haben diese eine rundere Morphologie,

was wahrscheinlich mit Sintereffekten zusammenhängt. Nach der Anbindungsglühung

ist kein Spalt zwischen BC und Substrat zu sehen. Dies bestätigt, dass der Spalt in

Abbildung 4.1 beim Einbetten respektive Trennen der Probe entsteht.

Abbildung 4.4: RE-Bilder von Amdry 386 nach der Anbindungsglühung. Es sind je zwei Bilder

mit unterschiedlichen Kontrasten zusammengefügt. Es sind Proben mit sandgestrahlten Substra-

toberflächen dargestellt.

In Abbildung 4.4 ist unten auf den Bildern das ERBO1-Substrat zu sehen. Es wurde vor

dem Beschichten sandgestrahlt. Aus diesem Grund befinden sich an der BC-Substrat-

Grenzfläche Al2O3-Körnern, bei denen es sich um Rückstände des Strahlguts handelt.

Sie sind von Poren nur bei sehr hellem Kontrast zu unterscheiden. Die Körner markieren

die obere Grenze der Interdiffusionszone (IDZ). An der Oberfläche der BCs sind die

Anfänge der Oxidschicht (TGO) zu sehen. Dies zeigt, dass auch in einer Ar-Atmosphäre

der Sauerstoff-Partialdruck ausreicht, um die reaktiven Legierungselemente zu oxidieren.

Wie später gezeigt wird besteht die TGO aus Al-, Y- und bei Amdry 386 Hf-Oxiden.

Die verschiedenen Phasen der BC-Mikrostruktur sind erst bei höheren Vergrößerungen

deutlich zu erkennen. Im Folgenden sollen die Mikrostrukturen der verschiedenen BCs
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einzeln diskutiert werden.

Amdry 386 (NiCoCrAlY+HfSi)

Abbildung 4.5 zeigt im ersten Bild die Mikrostruktur von Amdry 386 nach der An-

bindungsglühung. Die RE-Bilder werden in der Mitte des BCs aufgenommen, um den

Einfluss von Interdiffusion und Oxidation auf die Mikrostruktur zu minimieren. Der

letzte Behandlungsschritt der Glühung wird bei 870 °C für 16 Std. durchgeführt. Der

BC besteht fast ausschließlich aus der ungeordneten γ-Phase (fcc-Mischkristall) und der

geordneten β-Phase (B2-NiAl). Eine Aufstellung der Phasen ist in Tabelle 2.1 auf Seite 8

zu sehen. Die γ-Phase ist im RE-Bild heller als die Al-reiche β-Phase.

Amdry 386 enthält geringe Mengen einer weiteren Phase. EDX-Analysen zeigen, dass

diese Phase viel Cr und Co enthält, sowie wenig Ni und Al. In Referenz [119] wird

ein BC untersucht, der die gleiche chemische Zusammensetzung hat wie Amdry 386.

Dort entsteht beim Einsatz des BCs bei „niedriger Temperatur“ eine Cr- und Co-reiche

Phase, bei der es sich um die σ-Phase handelt, die tetragonale CrCo-Phase mit D8b-

Kristallstruktur. Identifizierung dieser Phase anhand von RE-Bildern ist nicht leicht,

da ihr Kontrast der γ-Phase ähnelt. Aus Superlegierungen ist σ als spröde TCP-Phase

bekannt und daher im Allgemeinen unerwünscht [97].

Abbildung 4.5: RE-Bilder von Amdry 386 nach verschiedenen Wärmebehandlungsschritten.

Die σ-Phase entsteht in MCrAlY-Legierungen, wenn gleichzeitig viel Co und Cr vor-

liegen. In Co-armen Legierungen entsteht stattdessen oft die α-Cr-Phase [75], während

in Cr-armen Legierungen abhängig vom Co-Gehalt γ- oder γ’-Phase entsteht [54]. Im

vorliegenden Fall besteht wahrscheinlich ein Zusammenhang mit dem hohen Al-Gehalt.

Dieser führt zur Entstehung eines hohen β-Anteils. In der β-Phase ist Cr nur schlecht

löslich, der γ-Anteil ist durch den hohen β-Anteil aber gering. Dies führt dazu, dass die

σ-Phase entstehen kann.
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Abbildung 4.6: ThermoCalc-Simulation von Amdry 386 mit der in Tabelle 3.3 aufgeführten

chemischen Zusammensetzung (ohne Y). Es wird die Datenbank TCNI5 verwendet.

In Abbildung 4.5 ist im mittleren Bild die Mikrostruktur von Amdry 386 nach 10 Std.

Auslagerung bei 1044 °C zu sehen. Hier ist keine σ-Phase mehr sichtbar. Auch nach

den weiteren Auslagerungsschritten tritt keine σ-Phase mehr auf. Dafür sollen im Folgen

zwei mögliche Erklärungen vorgeschlagen werden.

Abbildung 4.6 zeigt die thermodynamische Simulation von Amdry 386 in Abhängig-

keit von der Temperatur. Demnach ist die σ-Phase für T . 820 °C stabil. Dies erklärt

nicht die Entstehung der σ-Phase bei 870 °C, es muss aber berücksichtigt werden, dass

diese Simulationen meist keine quantitative Interpretation zulassen. Achar et al. [75]

beobachteten besonders starke Unterschiede zwischen Simulation und Experiment für

MCrAlYs mit Al-Gehalten von 12 Gew.% oder mehr sowie für Temperaturen in der

Nähe des Übergangs γ→γ’. Demnach ist es möglich, dass die σ-Phase auch bei der Tem-

peratur der Anbindungsglühung von 870 °C in geringen Mengen entstehen kann. Bei der

Abkühlung der Probe könnten diese leicht wachsen, da keine Entstehung von Nukleati-

onskeimen nötig ist. Dies wäre bei der Abkühlung von der Auslagerungstemperatur von

1044 °C der Fall, weshalb hier keine σ-Phase beobachtet wird.

Eine andere Erklärung für die Entstehung der σ-Phase ist die Betrachtung der chemi-

schen Zusammensetzung. Abbildung 4.7 zeigt ThermoCalc-Simulationen für Amdry 386

bei 870 °C und 1044 °C, wobei der Al-Gehalt variiert wird. Der anfängliche Al-Gehalt

von 13,0 Gew.% ist durch eine gestrichelte Linie markiert. Die Simulationen ergeben

thermodynamisch stabile σ-Phase bei Al-Gehalten von ca. 13,5 Gew.% bei 870 °C re-

spektive ca. 15,5 Gew.% bei 1044 °C. Die exakten Werte sind wieder mit Vorsicht zu
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Abbildung 4.7: ThermoCalc-Simulation von Amdry 386 mit variablem Al-Gehalt bei a) 870 °C

und b) 1044 °C. Die gestrichelte Linie markiert den anfänglichen Al-Gehalt von 13,0 Gew.%. Es

wird die Datenbank TCNI5 verwendet.

betrachten. Sie zeigen aber, dass lokale Variationen des Al-Gehalts bei 870 °C leicht zur

Entstehung von σ-Phase führen können. Dagegen ist es unwahrscheinlich, dass σ-Phase

bei 1044 °C entsteht.

Abbildung 4.5 zeigt die Mikrostruktur von Amdry 386 zu drei verschiedenen Zeitpunkten:

nach der Anbindungsglühung, nach 10 Std. und nach 1000 Std. bei 1044 °C. Dabei ist zu

erkennen, dass die Größe der γ- und β-Körner bei längerer Wärmebehandlung zunimmt.

Dieser Alterungseffekt wurde bereits von diversen Autoren beschrieben [87, 120, 121].

Nach 1000 Std. bei 1044 °C sind in Abbildung 4.5 auch Änderungen der Phasenzu-

sammensetzung deutlich zu erkennen. Hier liegt der abgebildete Teil des BCs zwischen

zwei β-Verarmungszonen und besitzt infolgedessen eine veränderte chemische Zusam-

mensetzung. Daher ist als dritte Phase die γ’-Phase erkennbar. Diese tritt in Form von

blockartigen Körnern auf.

Abbildung 4.7a) zeigt, dass bei Al-Verarmung die γ’-Phase stabilisiert wird. Dieser Effekt

wird verstärkt durch Cr-Verarmung und Ni-Anreicherung durch Interdiffusion mit dem

ERBO1-Substrat und er erklärt, warum die γ’-Phase bei langer Auslagerung entsteht.

In den γ-Körnern sind feine, punktförmige Ausscheidungen zu erkennen, bei denen es

sich wahrscheinlich ebenfalls um γ’-Phase handelt. Ähnliche Strukturen wurden bereits

in der Interdiffusionszone von MCrAlYs und Ni-bas. Superlegierungen beobachtet [77].

Sie entstehen hier vermutlich während der Abkühlung der Proben, da die γ’-Phase bei

niedrigeren Temperaturen stabiler ist (vgl. Abbildung 4.6).
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Abbildung 4.8: RE-Bilder von Amdry 9954 nach verschiedenen Wärmebehandlungsschritten.

Amdry 9954 (CoNiCrAlY)

In Abbildung 4.8 sind RE-Bilder der Mikrostruktur von Amdry 9954 zu sehen. Sie haben

die gleiche Vergrößerung wie die Bilder von Amdry 386 in Abbildung 4.5. Zudem sind die

gleichen Auslagerungsschritte dargestellt. Wie Amdry 386 besteht Amdry 9954 aus γ-

und β-Phase, es entsteht allerdings keine dritte intermetallische Phase. Die verschiedenen

Grautöne der γ-Körner sind auf Kristallorientierungskontrast zurückzuführen.

Ein Vergleich der beiden Bondcoats zeigt, dass Amdry 9954 einen deutlich geringeren

β-Phasenanteil besitzt. Dies hängt direkt mit dem geringeren Al-Gehalt zusammen, wie

schon die Simulation für Amdry 386 in Abbildung 4.7 illustriert.

Als geordnete Phase besitzt β-NiAl einen wenig variablen Al-Gehalt. Der Mittelwert aus

40 Einzelmessungen mit EDX an diversen Proben und BCs ergibt 37 At.% Al in der

β-Phase mit einer Standardabweichung von 2 At.%. Ni- und Co-Gehalte zeigen stärkere

Variation, sie sind in Abbildung 4.9 gegeneinander aufgetragen. Zu sehen sind die Werte

der 40 EDX-Einzelmessungen. Die als rote Linie eingezeichnete lineare Anpassung zeigt,

dass die Summe aus Co- und Ni-Anteil konstant ist. Es ist eine klare Tendenz zu Ni-

reicher β-Phase zu erkennen. Ni-reiche β-Phase scheint demnach stabiler zu sein als

Co-reiche β-Phase.

Die ThermoCalc-Simulation von Amdry 9954 in Abhängigkeit von der Temperatur ist

in Abbildung 4.10 dargestellt. Ein Vergleich mit der Simulation von Amdry 386 zeigt

den deutlich geringeren β-Phasenanteil und dadurch höheren γ-Anteil. Außerdem ist laut

Simulation die σ-Phase erst bei T . 710 °C stabil. Diese niedrige Temperatur erklärt,

warum in der Mikrostruktur nach der Anbindungsglühung keine σ-Phase auftritt.

Wie bei Amdry 386 ist auch für Amdry 9954 in Abbildung 4.8 die Vergröberung der

Mikrostruktur durch Auslagerung zu erkennen. Zu dem RE-Bild nach 1000 Std. bei
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Abbildung 4.9: Mit EDX gemessene Co- und Ni-Gehalte in der β-(Ni,Co)Al-Phase. Es werden

diverse Proben und BCs verwendet sowie β-Körner im BC und der IDZ gemessen. Die rote Linie

beschreibt eine lineare Anpassung der Datenpunkte.

Abbildung 4.10: ThermoCalc-Simulation von Amdry 9954 mit der in Tabelle 3.3 aufgeführten

chemischen Zusammensetzung (ohne Y). Es wird die Datenbank TCNI5 verwendet.

1044 °C muss erwähnt werden, dass die β-Phase dort fast im gesamten BC verarmt

ist. Der dargestellte Ausschnitt zeigt den letzten Teil des BCs, in dem noch β-Phase

auftritt. Da auch dort der Al-Gehalt zurückgegangen ist, ist der β-Phasenanteil geringer

als in den beiden anderen Bildern. Auch hier kommt es während der Abkühlung der

Probe zur Ausscheidung feiner γ’-Partikel in den γ-Körnern. Allerdings entstehen im

Gegensatz zu Amdry 386 keine größeren, blockartigen γ’-Körner bei 1044 °C. Dies ist
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dadurch begründet, dass die höheren Co- und Cr-Anteile im BC die γ-Phase gegenüber

der γ’-Phase stabilisieren [54].

Sicoat 2422 (NiCoCrAlY+10Re)

Der Re-haltige BC Sicoat 2422 bildet eine Mikrostruktur aus, die sich deutlich von Am-

dry 386 und Amdry 9954 unterscheidet. Sie ist in Abbildung 4.11 zu sehen. Neben γ-

und β-Phase bildet sich eine helle Phase aus. MCrAlYRe-BCs bilden üblicherweise α-Cr

oder σ-Phase aus, die dann hohe Re-Anteile besitzen. Welche dieser beiden Phasen ent-

steht, hängt vom Co-Gehalt und der Temperatur ab [39, 122]. Die σ-Phase ist für hohe

Co-Gehalte und niedrigere Temperaturen stabiler.

Eine typische chemische Zusammensetzung der hellen Phase in Sicoat 2422 ist laut EDX

1Al-52Cr-20Co-13Ni-14Re in At.%. In Referenzen [123] und [51] wurden ähnliche Zu-

sammensetzungen für die σ-Phase in MCrAlYRe-BCs gemessen. Es ist daher davon aus-

zugehen, dass es sich um σ-Phase handelt. Dies zeigt auch die Simulation der chemischen

Zusammensetzung von Sicoat 2422 in Abbildung 4.12. Sie besagt, dass die Mikrostruktur

bei 870 °C aus einem großen Anteil σ-Phase besteht. Erst oberhalb von 1200 °C entsteht

α-Phase.

Abbildung 4.11: RE-Bilder von Sicoat 2422 nach verschiedenen Wärmebehandlungsschritten.

Der vergrößerte Ausschnitt links unten in Abbildung 4.11 zeigt, dass die σ-Körner nach

der Anbindungsglühung dunkle Ränder besitzen. Die chemische Zusammensetzung eines

dunklen Randes unterscheidet sich nicht so sehr von der hellen Kornmitte, dass eine

andere Phase angenommen werden kann. Typisch sind z.B. 2Al-54Cr-25Co-12Ni-7Re

in At.%. An den Rändern ist demnach der Re-Gehalt deutlich geringer, während der

Co-Gehalt etwas ansteigt. Auch diese Zusammensetzung ist typisch für die σ-Phase in

MCrAlYRe-Legierungen, es scheint sich keine separate Phase am Rand der hellen Körner

auszubilden.
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Abbildung 4.12: ThermoCalc-Simulation von Sicoat 2422 mit der in Tabelle 3.3 aufgeführten

chemischen Zusammensetzung (ohne Y). Es wird die Datenbank TCNI5 verwendet.

Eine mögliche Erklärung ist, dass das σ-Korn am Rand sehr dünn ist und so bei der

EDX-Messung eine darunterliegende Phase (γ oder β) mitgemessen wird. Dann wäre

aber ein geringerer Cr-Gehalt und ein höherer Ni-Gehalt zu erwarten, was nicht der Fall

ist. Die dunklen Ränder sind ab der ersten Auslagerung bei 1044 °C nicht mehr sichtbar.

Dies zeigt, dass die Temperatur eine Rolle spielt.

Die Anbindungsglühung besteht aus zwei Schritten, zuerst 4 Std. bei 1140 °C gefolgt von

16 Std. bei 870 °C (vgl. Tabelle 3.5). Abbildung 4.12 zeigt, dass bei 1140 °C ein σ-Anteil

von ca. 19 Mol% zu erwarten ist, bei 870 °C mit 36 Mol% aber fast doppelt so viel.

Für Ni-bas. Superlegierungen wurde festgestellt, dass Re das Wachstum der γ’-Partikel

verlangsamt und allgemein Diffusionsprozesse verlangsamt [7, 49]. Es ist also denkbar,

dass die dunklen Ränder aufgrund der langsamen Umformung von γ-Phase in σ-Phase

während des zweiten Schritts der Anbindungsglühung auftreten.

Die chemische Zusammensetzung der γ-Phase variiert naturgemäß stark, da es sich um

einen Mischkristall handelt. Eine mit EDX gemessene Zusammensetzung ist 33Ni-29Co-

30Cr-6Al-2Re in At.%. Die Elemente Cr, Co und Re gehen bei Auflösung der γ-Phase

vorzugsweise in die σ-Phase über, während Ni und Al eher zu β-Phase werden. Es ent-

steht also σ-Phase, die Co- und Cr-reich ist. Durch die langsame Diffusion ist Re im

ursprünglichen Korn angereichert. Die γ-Phase enthält nur etwa 2 At.% Re und folge-

richtig ist der Re-Anteil im Rand der σ-Körner geringer als im Kern.

Nach 1000 Std. Auslagerung ist in Abbildung 4.11 zu erkennen, dass auch hier eine

Vergröberung der Körner stattgefunden hat. Es kommt wie bei Amdry 9954 nicht zur
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Entstehung der γ’-Phase. Hier ist der Grund aber wahrscheinlich der hohe Re-Gehalt,

denn Re stabilisiert γ und β auf Kosten der γ’-Phase [54].

Sicoat 2453 (NiCoCrAlY+2,8Re)

Bei Sicoat 2453 handelt es sich wie bei Sicoat 2422 um einen Re-haltigen BC, allerdings

mit einem deutlich geringeren Re-Gehalt von 2,78 Gew.%. Nichtsdestotrotz ist in Ab-

bildung 4.13 in der BC-Mikrostruktur nach der Anbindungsglühung ein ähnlicher Effekt

zu sehen wie bei Sicoat 2422. Die hellen, Re-reichen Körner haben dunkle Ränder, die

durch langsamen Konzentrationsausgleich bei Phasenumwandlung entstehen.

Die ThermoCalc-Simulation in Abbildung 4.14a) zeigt analog zu Sicoat 2422, dass beim

Übergang von 1140 °C nach 870 °C die γ-Phase aufgelöst wird. Hier entstehen aber laut

der Simulation α-Cr und β-Phase, nicht wie bei Sicoat 2422 σ- und β-Phase. Der Grund

dafür ist der geringere Co-Gehalt in Sicoat 2453. Der Anteil der α-Phase ist deutlich

geringer als der für σ in Sicoat 2422, da Sicoat 2453 weniger Re und Cr enthält. Diese

Elemente tragen primär zur Entstehung der α- und σ-Phasen bei.

Abbildung 4.13: RE-Bilder von Sicoat 2453 nach verschiedenen Wärmebehandlungsschritten.

Für Sicoat 2453 wurde von Ellison et al. ein experimentell bestimmtes Phasendiagramm

veröffentlicht [123]. Es ist in Abbildung 4.14b) dargestellt, wobei die Phasen analog

den in dieser Arbeit erstellten ThermoCalc-Simulationen eingefärbt sind. Ein qualitati-

ver Vergleich zeigt, dass im experimentellen Diagramm bei Abkühlung die α-Cr-Phase

verschwindet und stattdessen die σ-Phase entsteht. Die σ-Solvustemperatur beträgt

(970±15) °C. Es ist also wahrscheinlich, dass nach einer Abkühlung der Proben von

1044 °C sowohl σ- als auch α-Phase entsteht.

Bei Sicoat 2453 spielt aber möglicherweise ein weiterer Effekt eine Rolle. Alle untersuch-

ten MCrAlY-BCs besitzen eine Temperatur, bei der es zu einem Phasenübergang von der

ungeordneten γ-Phase bei hohen Temperaturen zur geordneten γ’-Phase bei niedrigen
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Abbildung 4.14: a) ThermoCalc-Simulation von Sicoat 2453 mit der in Tabelle 3.3 aufgeführten

chemischen Zusammensetzung (ohne Y). Es wird die Datenbank TCNI5 verwendet. b) Experi-

mentell ermitteltes Phasendiagramm für Sicoat 2453, entnommen aus Referenz [123]. Die Phasen

sind analog den ThermoCalc-Simulationen eingefärbt, um die Vergleichbarkeit zu verbessern.

Temperaturen kommt. Im Englischen wird der Übergang „order-disorder transformati-

on“ genannt und ist typisch für MCrAlY-Legierungen [124].

Ein Vergleich der ThermoCalc-Simulationen der BCs zeigt, dass diese Temperatur stark

von der chemischen Zusammensetzung abhängig ist. Demnach tritt sie für Amdry 386

zwischen 760 und 800 °C auf, bei Sicoat 2453 jedoch erst zwischen 880 und 900 °C.

Ellison et al. bestimmten die γ’-Solvustemperatur für Sicoat 2453 experimentell zu
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(860±15) °C [123]. Es ist zu erwarten, dass Sicoat 2453 dadurch anfälliger für Pha-

senumwandlungen bei der langsamen Abkühlung nach den Auslagerungsschritten bei

1044 °C ist als die anderen untersuchten BCs.

Abbildung 4.13 zeigt in der Mitte die BC-Mikrostruktur nach dem ersten Auslagerungs-

schritt. Sie ist deutlich komplexer als die Mikrostrukturen der anderen drei BCs. Dafür

werden zwei Gründe vorgeschlagen. Zum einen führt die hohe Temperatur für die Über-

gänge γ↔γ’ und α↔σ zu einer stärkeren Tendenz zu Phasentransformationen bei der

Probenabkühlung. Zum anderen führt das Re im BC dazu, dass diese Phasentransfor-

mationen sehr langsam geschehen [7, 49]. Das Resultat ist dementsprechend schwer zu

interpretieren, da es viele verschiedene metastabile Zustände enthalten kann. Ähnlich

den Rändern der σ-Körner nach der Anbindungsglühung müssen Bereiche mit unter-

schiedlichem Kontrast im RE-Bild und unterschiedlicher chemischen Zusammensetzung

nicht notwendigerweise unterschiedliche Phasen sein. Genaue chemische Zusammenset-

zungen sind mittels EDX schwer zu ermitteln, da die Strukturen teilweise sehr klein

und unregelmäßig sind. Das RE-Bild der Mikrostruktur nach 1000 Std. Auslagerung in

Abbildung 4.13 zeigt ebenfalls eine Struktur mit metastabilen Phasen.

4.3 Oxidation bei 1044 °C

4.3.1 Mikrostruktur und Wachstum der TGO

Während der Auslagerung der beschichteten Proben an Luft bildet sich eine Oxid- oder

TGO-Schicht auf der BC-Oberfläche. Im Allgemeinen handelt es sich dabei um eine

α-Al2O3-Schicht, wobei das Al in der Legierung unterhalb der TGO verarmt. Für die

untersuchten BCs sind in den folgenden Abbildungen RE-Bilder der TGOs nach ver-

schiedenen Auslagerungsschritten zusammengestellt: für Amdry 386 in Abbildung 4.15,

für Amdry 9954 in Abbildung 4.17, für Sicoat 2422 in Abbildung 4.19 und für Sicoat

2453 in Abbildung 4.21. Außerdem sind Röntgendiffraktogramme der oxidierten Ober-

flächen von Amdry 386 in Abbildung 4.16 und von Amdry 9954 in Abbildung 4.18 zu

sehen.

Alle BCs bilden dichte, langsam wachsende Al2O3-TGOs aus. Diese sind in den RE-

Bildern durch ihren dunklen Grauton gut zu erkennen. Die XRD-Messungen zeigen deut-

lich, dass es sich um thermodynamisch stabiles α-Al2O3 handelt. In den RE-Bildern ist zu

erkennen, dass die TGO bei längerer Auslagerung wächst. Der metallische BC besteht in

allen Fällen aus einer γ-Matrixphase. Für kürzere Auslagerungszeiten ist die Reservoir-

Phase β-(Ni,Co)Al im RE-Bild gut sichtbar, da sie sich durch ihren dunkleren Grauton

deutlich von der γ-Phase abhebt. Während die TGO wächst, verarmt der BC darunter

an Al und die β-Phase löst sich auf. Es entsteht eine Verarmungszone. Diese allgemei-

nen Beobachtungen treffen auf alle untersuchten MCrAlY-BCs zu. Im Folgenden werden
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Abbildung 4.15: RE-Bilder der TGO von Amdry 386 nach verschiedenen Auslagerungsschritten

bei 1044 °C in Luft.
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die BCs nacheinander diskutiert um die jeweiligen Besonderheiten der Mikrostrukturen

herauszustellen.

Amdry 386 (NiCoCrAlY+HfSi)

Die TGO, die sich auf Amdry 386 ausbildet hat eine unregelmäßige Struktur mit wurzel-

artigen Oxidstrukturen, die „Peg“ oder Broccolistruktur genannt werden. Sie entstehen,

wenn der MCrAlY-Legierung bestimmte reaktive Elemente, meist Zr oder Hf, zugesetzt

werden [125]. Hf-haltige Oxide sind in den RE-Bildern gut zu erkennen, da sie sehr hell

sind. Sie sind in Abbildung 4.15c) und e) durch Pfeile markiert. Auch wenn die qualitati-

ve Untersuchung der TGO-Mikrostruktur wirkt, als würde die Entstehung der Pegs das

Oxidationsverhalten verschlechtern, ist das Gegenteil der Fall. Die Zusätze von Zr oder

Hf können zu längeren BC-Lebensdauern und zu geringeren Oxidationsraten führen [39].

Es ist gemeinhin akzeptiert, dass die TGO auf MCrAlYs primär durch Korngrenzendif-

fusion von Sauerstoff durch die TGO wächst [126]. Hf ist reaktiver als Al, daher oxidiert

es meist schon im metallischen BC, wo der Sauerstoffpartialdruck zu gering ist, um Al

zu oxidieren. Dies ist z.B. in Abbildung 4.15c) zu erkennen, wo Hf-haltige Oxide weit

unterhalb der TGO markiert sind. Die Korngrenzen dieser Hf-haltigen Oxide stellen Dif-

fusionspfade für Sauerstoff dar [39]. So kommt es zur Oxidation von Al entlang dieser

Hf-haltigen Oxide. Es beginnt damit, dass Al2O3 die Hf-Oxidkörner umschließt (siehe

Abbildung 4.15b) und diese dann zu größeren Strukturen, den Pegs, zusammenwachsen.

Es wird in den untersuchten TGOs auf Amdry 386 kein reines Hf-Oxid (HfO2) gemessen.

Der Grund ist das Element Y, das im folgenden Abschnitt über Amdry 9954 genauer

diskutiert wird. Y ist deutlich reaktiver als Hf oder Al, weshalb es ebenfalls unterhalb

der TGO im BC oxidiert [39]. Für die Hf-haltige MCrAlY-Legierung Amdry 386 ergeben

sich die folgenden möglichen Oxide. Y kann zu Y2O3 oxidieren. Dieses Oxid kann bei

einigen Proben in einigem Abstand zur TGO gefunden werden. Y2O3 kann gut mittels

EDX identifiziert werden, da die Spektren fast ausschließlich Y und O enthalten. Ein

Grund dafür, dass Y2O3 nicht bei allen Proben sichtbar ist, könnte sein, dass es im RE-

Bild oft schwer zu erkennen ist, da es einen ähnlichen Grauton wie die γ-Phase besitzt.

Außerdem ist möglich, dass bevorzugt ein anderes Oxid entsteht, nämlich eine Verbin-

dung aus Y2O3 und HfO2 mit einer Fluorit-Struktur. Das Fluorit ist die einzige Verbin-

dung dieser beiden Oxide [127]. Gemischte Y/Hf-Oxide sind in den Verarmungszonen

von Amdry 386 in Abbildung 4.15c) und e) gut zu erkennen und lassen sich mittels

EDX identifizieren. Zudem ist Y-Hf-Fluorit eine der Phasen, die laut XRD in der TGO

vorhanden sind (blaue Rauten in Abbildung 4.16).

In der TGO, also dem Bereich, in dem eine kontinuierliche Al2O3-Schicht entstanden ist,

ist es schwerer, Phasen mittels EDX zu identifizieren. Grund dafür ist, dass die verschie-

denen Oxide sehr klein sind und nahe beieinander liegen sowie dass sie teilweise sehr

58



4.3. Oxidation bei 1044 °C

Abbildung 4.16: Röntgendiffraktogramme der Oberfläche von Amdry 386 nach verschiedenen

Auslagerungsschritten bei 1044 °C in Luft.

ähnliche Zusammensetzungen besitzen.

Typischerweise treten in der TGO von MCrAlY-BCs Y-Aluminate auf. Dabei handelt es

sich um Y- und Al-haltige Oxide, genau genommen um Y-Al-Granat (YAG, Y3Al5O15)

und Y-Al-Perowskit (YAP, YAlO3) [38, 125]. Es wurde vorgeschlagen, dass Y-Aluminate

durch Reaktionen von Y2O3 (das im metallischen BC entstanden ist) und Al2O3 entste-

hen [128]. In den TGOs auf Amdry 386 treten Oxide auf, die aus Y und Al bestehen.

Mittels EDX kann ausgeschlossen werden, dass Hf in diesen Oxiden auftritt. Demnach

muss es sich entweder um Y-Aluminate handeln, oder um Y2O3, bei dem das Al der Al-

reichen Umgebung mitgemessen wird. Allerdings ist die einzige mittels XRD detektierte

Phase Y/Hf-Fluorit. Dies kann an einem geringen Volumenanteil von Y-Aluminat liegen.

Y-Aluminate treten bevorzugt in den Tälern der rauen BC-Oberfläche auf [42]. Daher

ist es zudem möglich, dass es einen Abschattungseffekt gibt und so kein XRD-Signal

dieser Phase entsteht.

Naumenko et al. berichteten, dass HfO2 während einer Vakuum-Wärmebehandlung in

den Tälern der rauen Oberfläche einer Hf-haltigen NiCoCrAlY-Legierung entstehen

kann [39]. Dies wurde durch ungleichmäßige Verarmung von Hf an der rauen Oberfläche

begründet. In Abbildung 4.15e) sind an einer solchen Stelle helle Oxide zu erkennen. Der

helle Kontrast deutet auf schwere Elemente, also Hf oder Y hin. Möglicherweise handelt

es sich dabei um HfO2, das während der Anbindungsglühung entstanden ist.

XRD-Messungen zeigen die Entstehung von Oxiden des Spinell-Typs, in Abbildung 4.16

mit rosa Dreiecken gekennzeichnet, wobei die Intensität der Reflexe mit längerer Ausla-

gerungsdauer ansteigt. MCrAlY-Legierungen neigen zur Bildung von Spinellen des Typs

(Co,Ni)Al2O4 wenn die TGO versagt, d.h. wenn sie reißt und abplatzt. Eine Möglich-

keit, wie schon zuvor Spinell entstehen kann, ist wenn Teile des metallischen BCs von

der wachsenden TGO eingeschlossen werden. So kann kein Al mehr aus dem Reservoir
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an diese Stelle diffundieren, um die angrenzende TGO zu versorgen. Eingeschlossenes

Metall ist z.B. in Abbildung 4.15c) markiert. Es kommt so zum lokalen „Versagen“

des eingeschlossenen Metalls, indem Spinell entsteht. Durch die Volumenzunahme bei

der Oxidation kann es zur Rissentstehung kommen. Eine solche Situation ist in Ab-

bildung 4.15d) markiert. Bereits nach kurzen Auslagerungszeiten werden bei allen BCs

Risse in den TGOs festgestellt. Die Entstehung von Rissen ist nicht zwangsläufig ein

Grund für das Versagen des BCs. Wenn das Al-Reservoir noch nicht aufgebraucht ist,

wächst wieder eine dichte TGO an der gerissenen Stelle [39, 129].

Selbst wenn es bei den vorliegenden Proben zum Abplatzen der TGO kommt, bedeutet

dies nicht, dass nach diesen Auslagerungszeiten eine WDS-System versagen würde. Es

wurde festgestellt, dass das Abplatzen der TGO davon abhängig ist, ob die Probe mit

einem keramischen Topcoat beschichtet wurde oder nicht [39]. Im Rahmen dieser Arbeit

wurden ausschließlich Proben ohne Topcoat untersucht. Auf dieser Basis können kaum

Aussagen über die Lebensdauer der BCs getroffen werden.

Amdry 9954 (CoNiCrAlY)

Die Mikrostruktur der TGO von Amdry 9954 unterscheidet sich grundlegend von der

Peg-Struktur, die bei Amdry 386 entsteht. In Abbildung 4.17 sind glatte TGOs zu sehen,

die eine deutlich homogenere Mikrostruktur besitzen. Wie im Abschnitt über Amdry 386

erwähnt, ist der Grund für diesen offensichtlichen Unterschied, dass Amdry 9954 kein Hf

enthält und der Y-Gehalt geringer ist. Y ist aber dennoch an der Entstehung der TGO

beteiligt.

In Abbildung 4.17b) und c) sind helle Oxide im BC markiert. EDX-Analysen ergeben,

dass sie primär aus Y und O bestehen. Es ist davon auszugehen, dass es sich um Y2O3

handelt. Bei Kontakt mit der in den BC hineinwachsenden TGO kommt es zu einer

Reaktion mit Al2O3, es entstehen Y-Aluminate [38]. Mittels EDX können die Elemente

Y, Al und O in den Körnern identifiziert werden. Die kleinen Dimensionen der Körner

erschweren die Messungen. Zudem ist die umgebende TGO Al-reich, was zur Messung

von Al führen kann, auch wenn es im Y-reichen Korn nicht auftritt. Y-Al-Oxide treten

teilweise auch im metallischen BC auf, siehe z.B. Abbildung 4.17e), was Kontrollmes-

sungen ermöglicht. Es ist jedoch mittels EDX nicht mit Sicherheit festzustellen, ob es

sich um YAG oder YAP handelt. Beide Phase treten in TGOs von MCrAlYs auf [38]. An

besonders rauen Stellen an der Oberfläche ist zu erkennen, dass Y-Aluminate bevorzugt

in den Tälern eingebaut werden, siehe z.B. Abbildung 4.17a), b) und e). An den Spitzen

der Rauigkeit entsteht oft reines Al2O3.

Wie schon bei Amdry 386 sind auch bei Amdry 9954 früh Risse in der TGO zu sehen. Ein

Beispiel nach 100 Std. bei 1044 °C ist in Abbildung 4.17c) markiert. In Abbildung 4.17f)

ist abgeplatzte TGO zu sehen. Das Oxid delaminiert in zwei deutlich erkennbaren se-

60



4.3. Oxidation bei 1044 °C

Abbildung 4.17: RE-Bilder der TGO von Amdry 9954 nach verschiedenen Auslagerungsschrit-

ten bei 1044 °C in Luft.
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paraten Lagen. An dieser Stelle ist die TGO anscheinend schon vorher gerissen und

anschließend weitergewachsen. An der Oberseite der unteren Lage ist helleres Oxid zu er-

kennen, bei dem es sich wahrscheinlich um Spinelle handelt. Dies ist in Abbildung 4.17g)

besser zu erkennen. Eine Erklärung dafür ist, dass durch Reißen und Verheilen der TGO

Spinelle entstehen. Ein möglicher Mechanismus wäre die Diffusion von Ni und Co ent-

lang der Risse und Reaktion mit der Al2O3-TGO. Der in Abbildung 4.17h) gezeigte BC

ist vollständig verarmt, er enthält keine β-Phase mehr. Es ist wahrscheinlich, dass die

abgeplatzte TGO bei längerer Auslagerung nicht mehr verheilen würde.

Abbildung 4.18: Röntgendiffraktogramme der Oberfläche von Amdry 9954 nach verschiedenen

Auslagerungsschritten bei 1044 °C in Luft.

Abbildung 4.18 zeigt Röntgendiffraktogramme der TGO von Amdry 9954. Wie bei Am-

dry 386 ist zu erkennen, dass die TGO primär aus α-Al2O3 besteht. Das TGO-Wachstum

äußert sich dadurch, dass sich die relativen Intensitäten der Al2O3-Reflexe und die der

metallischen γ-Matrixphase bei längerer Auslagerung zugunsten des Oxids verschieben.

Die Reflexe der Spinell-Phasen sind für Amdry 9954 weniger deutlich, scheinen aber

wie bei Amdry 386 kontinuierlich während der gesamten Auslagerung anzusteigen. Im

Vergleich mit Amdry 386 ist vor allem zu erkennen, dass Amdry 9954 keine Hf-haltigen

Oxide ausbildet. Stattdessen ist sehr schwach der Hauptreflex (112) des Y-Aluminats

YAP zwischen 34° und 35° zu erkennen. Dies zeigt, dass die in der Mikrostruktur beob-

achteten Y-Aluminate zumindest teilweise aus YAP bestehen.

Für Amdry 386 sind in Abbildung 4.16 keine Reflexe von Y-Aluminaten erkennbar.

Möglicherweise wird der bei Amdry 9954 sichtbare (112)-Reflex zwischen 34° und 35°

von dem Reflex des Y/Hf-Oxids bei ca. 34,5° verdeckt. Es ist aber auch bei Amdry

9954 bemerkenswert, wie schwach der YAP-Reflex ist. Hier spielt möglicherweise wieder

die Tatsache eine Rolle, dass Y-Aluminate primär in den Tälern der rauen Oberfläche

entstehen, die bei der XRD-Messung durch die umgebenden Höhen mit reinem Al2O3

abgedeckt werden.
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Sicoat 2422 (NiCoCrAlY+10Re)

Der Ni-bas. BC Sicoat 2422 enthält ähnliche Mengen Al und Y wie Amdry 9954. Ins-

besondere sind neben Y keine weiteren reaktiven Elemente zugesetzt. Dementsprechend

gleicht die Mikrostruktur der TGO auf Sicoat 2422 der von Amdry 9954. Abbildung 4.19

zeigt RE-Bilder der TGO nach 100 Std. und 1000 Std. bei 1044 °C an Luft. Es bildet sich

eine homogene Al2O3-TGO aus, wobei Y-Aluminate bevorzugt in den Tälern der rauen

Oberfläche entstehen. Zudem sind Spinelle lokal auf der TGO-Oberfläche zu sehen. Bei-

des wird analog bei Amdry 9954 beobachtet. In Abbildung 4.19a) ist rechts oben Spinell

gekennzeichnet, das sich auf einem Riss in der TGO gebildet hat. Dies unterstützt die

im Abschnitt über Amdry 9954 beschriebene Überlegung, dass Spinell durch Diffusion

von Ni und Co entlang von Rissen und Reaktion mit der TGO entsteht.

Die Mikrostruktur von Sicoat 2422 enthält aufgrund ihres hohen Re-Gehalts einen großen

Anteil der σ-Phase. Sie reichert sich während der Auslagerung unter der TGO an. Dies

wurde bereits von Quadakkers et al. an Re-reichen MCrAlYs beobachtet [51]. Der Grund

für die Anreicherung könnte sein, dass durch die Al-Verarmung der β-Phasenanteil in

der Nähe der TGO abnimmt und stattdessen γ-Phase entsteht. Die γ-Phase hat vergli-

chen mit der β-Phase eine hohe Re-Löslichkeit und wirkt damit als Re-Senke. Die damit

verbundene Re-Anreicherung könnte zur Entstehung der σ-Phase führen.

Abbildung 4.19: RE-Bilder der TGO von Sicoat 2422 nach a) 100 Std. und b) 1000 Std. bei

1044 °C in Luft.

Abbildung 4.20 zeigt den bildoptisch anhand von RE-Bildern gemessenen Flächenanteil

der σ-Phase im BC. Er zeigt, dass der σ-Phasenanteil bei längerer Auslagerung abnimmt.

Der σ-Anteil wird ausschließlich im nicht verarmten Teil des BCs gemessen. Für die ers-

ten Auslagerungschritte ist davon auszugehen, dass der σ-Anteil zurückgeht, da bei der
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Abbildung 4.20: Der bildoptisch ermittelte Flächenanteil der σ-Phase in Sicoat 2422 in Ab-

hängigkeit von der Auslagerungszeit bei 1044 °C.

Anbindungsglühung bei 870 °C ein höherer σ-Anteil entstanden ist, als bei 1044 °C stabil

ist (vgl. Abbildung 4.12). Für längere Auslagerungszeiten macht sich die Al-Verarmung

durch Oxidation und Interdiffusion bemerkbar. Sie führt zur Verringerung des β-Anteils

und zu einem höheren γ-Anteil. In der γ-Phase ist die Löslichkeit für Cr und Re deutlich

höher als in β, wodurch auch der σ-Phasenanteil zurückgeht. Dabei spielt möglicherweise

zudem die Anreicherung von Re in der VZ eine Rolle.

In Abbildung 4.19a) ist ein Riss in der TGO markiert. Es wurde bereits darauf hin-

gewiesen, dass es in der TGO zu Rissen kommen kann, ohne dass der BC versagt. Sie

entstehen vorzugsweise entlang der BC-TGO-Grenzfläche an Erhöhungen in der rauen

BC-Oberfläche. In diesem Fall führt der gezeigte Riss aber durch die σ-Phase, die sich

an der Grenzfläche angereichert hat. Dies ist nicht bei allen Rissen in der TGO der Fall.

In Abbildung 4.19b) sind Risse entlang der BC-TGO-Grenzfläche sichtbar, analog zu

Amdry 9954. Die σ-Phase wurde bereits als spröde TCP-Phase identifiziert [51, 54]. Der

Riss in Abbildung 4.19a) macht deutlich, dass die Sprödigkeit dafür ausreicht, dass Risse

in der TGO sich durch die σ-Phase ausbreiten können. Aus diesen Beobachtungen kann

nicht geschlossen werden, ob sich die Risse nachteilig auf das Verheilen der TGO und

damit auf die Lebensdauer des BCs auswirken.

Sicoat 2453 (NiCoCrAlY+2,8Re)

Die TGO von Sicoat 2453 ähnelt in ihrer Mikrostruktur der von Amdry 9954 und Sicoat

2422. Es entsteht eine dünne, homogene Al2O3-TGO, da auch hier kein Hf enthalten

ist. Wieder ist die Entstehung von Y-Aluminaten zu beobachten. Sie sind in Abbil-

dung 4.21a) gekennzeichnet. Die RE-Bilder haben die gleiche Vergrößerung wie die Bil-
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Abbildung 4.21: RE-Bilder der TGO von Sicoat 2453 nach a) 106 Std. und b) 1000 Std. bei

1044 °C in Luft.

der von Sicoat 2422 in Abbildung 4.19.

Durch einen qualitativen Vergleich wird deutlich, dass Sicoat 2453 eine dünnere TGO

ausbildet. Es können vereinzelt α- bzw. σ-Körner an der Grenzfläche zur TGO beobach-

tet werden. Diese treten bevorzugt in Erhöhungen in der rauen BC-Oberfläche auf. Sie

sind allerdings verglichen mit Sicoat 2422 sehr klein, daher sollte ihr Einfluss auf die

Rissausbreitung geringer ausfallen.

4.3.2 TGO-Dicke und Verarmungszone

Abbildung 4.22 zeigt die bildoptisch gemessenen Dicken der thermisch gewachsenen

Oxidschicht (TGO). Auffällig ist hier Amdry 386, das aufgrund der Hf-Zusätzen eine

deutlich dickere TGO ausbildet als die drei anderen BCs.

Die Hf-freien BCs bilden kompakte, homogene TGOs aus. Bei Sicoat 2453 entstehen

besonders dünne Oxidschichten. Allerdings sind für diesen BC nur wenige untersuchte

Proben vorhanden. Bei den anderen BCs wird deutlich, wie stark die gemessenen TGO-

Dicken streuen. Es ist aufgrund der Datenlage also nicht sicher, ob bei Sicoat 2453 eine

signifikante Abweichung der TGO-Dicke von den anderen BCs vorliegt.

Amdry 9954 enthält deutlich mehr Co als die anderen BCs. Die Oxidationsrate von

MCrAlYs soll mit dem Co-Gehalt leicht ansteigen [54]. Dieser spezielle Einfluss kann

anhand der vorliegenden Daten nicht verifiziert werden, da die Unterschiede in den Le-

gierungszusammensetzungen der einzelnen BCs zu groß sind, um den Einfluss von Co

zu erkennen.
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Abbildung 4.22: TGO-Schichtdicken doppellogarithmisch gegen die Auslagerungsdauer bei

1044 °C aufgetragen. Die schwarze diagonale Linie besitzt eine Steigung von 0,5. Sie beschreibt

keine ausgleichende Gerade, sondern einen idealen parabolischen Verlauf.

In Abbildung 4.22 ist eine schwarze Linie mit einer Steigung von 0,5 eingefügt, d.h. die

Linie beschreibt die TGO-Dicke x = k · t0,5 mit der Zeit t in Stunden und einer Raten-

konstante k analog zu Gleichung 2.2. Ein solcher Verlauf würde auf parabolisches, also

allein durch Diffusion gesteuertes Oxidwachstum hindeuten.

Echsler et al. stellten fest, dass die TGO-Dicke von MCrAlY-Legierungen mit einem Ex-

ponenten n=0,33 ansteigt und ermittelten Ratenkonstanten für verschiedene Oxidations-

temperaturen [130]. Entsprechend können die Daten der TGO-Dicken in Abbildung 4.22

für die verschiedenen BCs an folgende Gleichung angepasst werden:

xT GO = C + kT GO · (t/t0)0,33 (4.1)

Für die Anpassung wird die Zeit in der Einheit Sekunde verwendet und auf t0 = 1s

normiert. So sind die Ergebnisse mit denen von Echsler et al. vergleichbar. Der Sum-

mand C wurde der Gleichung von Echsler et al. hinzugefügt, um zu berücksichtigen, dass

bereits bei t = 0 eine TGO-Dicke x > 0 vorhanden ist, die während der Anbindungs-

glühung entsteht. Die TGO-Dicken werden mittels der Methode der kleinsten Quadrate

angepasst.

In Tabelle 4.1 sind die Ergebnisse für die Ratenkonstanten zusammengefasst. C ist für

alle BCs von der Größenordnung 0,1 µm, d.h. die TGO-Dicke nach der Anbindungsglü-

hung spielt keine signifikante Rolle bei der Anpassung.

Wie schon die qualitative Betrachtung der TGO-Dicke zeigte, besitzt Amdry 386 die

größte Ratenkonstante. Dabei muss erwähnt werden, dass nur der dichte Teil der TGO
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Tabelle 4.1: Ratenkonstanten kT GO nach Gleichung xT GO = C + kT GO · (t/t0)0,33 für die vier

untersuchten BCs.

Bondcoat kT GO [m]

Amdry 386 (9,5±0,5) × 10−8

Amdry 9954 (5,9±0,6) × 10−8

Sicoat 2422 (5,7±0,8) × 10−8

Sicoat 2453 (4,3±0,7) × 10−8

bei der Messung berücksichtigt wurde, d.h. Pegs und innere Oxidation sind nicht Teil

der in Abbildung 4.22 gezeigten TGO-Dicke. Echsler et al. untersuchten ebenfalls einen

Hf-haltigen NiCoCrAlY-BC mit 12 Gew.% Al [130]. Die von ihnen ermittelte Ratenkon-

stante bei 1050 °C beträgt für den dichten Teil der TGO 4,93×10−8 m, deutlich weniger

als der hier ermittelte Wert.

Verschiedene Erklärungen für diese Abweichung sind denkbar. So verwendeten Echsler et

al. Proben mit Keramik-Topcoat. Naumenko et al. zeigten, dass dies einen Einfluss auf

die TGO haben kann, insbesondere bei Rissentstehung und Abplatzen [39]. Das TGO-

Wachstum wurde dort nicht explizit betrachtet, aber es wird deutlich, dass Proben mit

und ohne Topcoat nicht ohne Weiteres verglichen werden können.

Ein weiterer Unterschied zu den Arbeiten von Echsler et al. ist, dass dort die Pro-

ben nicht nach diversen Auslagerungsschritten auf Raumtemperatur gekühlt wurden,

sondern isotherm bis zu 5000 Std. ausgelagert wurden. Die in der vorliegenden Arbeit

durchgeführte Ofenabkühlung kann, ähnlich einer Ofenzyklierung, zur Rissentstehung in

der TGO beitragen, was das TGO-Wachstum beschleunigen könnte.

Beck et al. beschreiben ebenfalls Oxidationsexperimente an einer Hf- und Si-haltigen

NiCoCrAlY-Legierung, u.a. bei 1050 °C [131]. Die chemische Zusammensetzung ähnelt

der von Amdry 386. Für 1000 Std. Auslagerung wurde eine TGO-Dicke von 7-8 µm

gemessen, was deutlich geringer ist als die in der vorliegenden Arbeit ermittelte TGO-

Dicke. Gründe dafür können die zusätzlichen Aufheiz- und Abkühlrampen sein oder die

Tatsache, dass Beck et al. keramische Topcoats verwendeten. Die TGO-Dicke wird mit

einem Exponenten von n=0,25 angepasst, allerdings nicht die Ergebnisse für die Raten-

konstante k angegeben.

In der Dissertation von Christian Nordhorn wird das TGO-Wachstum von freistehendem

Amdry 386 für verschiedene Temperaturen bei Thermozyklierung untersucht [132]. Die

gemessene TGO-Dicke wird mit der Gleichung

xT GO(T, t) = DT GO exp
(

−FT GO

kBT

)

· t0,3 (4.2)

angepasst [132]. Hier ist die Ratenkonstante in den Vorfaktor DT GO und einen Boltz-

mann-Faktor aufgespalten worden. Letzterer enthält die Aktivierungsenergie FT GO, die
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Boltzmann-Konstante kB und die Temperatur T . Ergebnisse der Anpassung sind Werte

für DT GO und FT GO. Die Ermittlung dieser beiden Größen ist nur möglich, wenn TGO-

Dicken für verschiedene Temperaturen gemessen werden. Allerdings kann daraus nach

Gleichung 4.2 die Ratenkonstante k=3,5·10−8 m berechnet werden [132]. Dieser Wert ist

deutlich geringer der Wert von 9,5·10−8 m in Tabelle 4.1.

Dafür sind verschiedene Gründe denkbar. Es kann Unterschiede zwischen dem Oxida-

tionsverhalten bei isothermer Oxidation und Thermozyklierung geben. Außerdem spielt

es eine Rolle, ob die Schichten freistehend mit einer Dicke von ca. 2 mm oder als BC

mit einer Dicke von ca. 150 µm oxidiert werden [39]. Zudem wurden die Oberflächen

der zyklierten Proben poliert. Es wurde beobachtet, dass die Oberflächenbeschaffenheit

einen Einfluss auf die BC-Oxidation hat [42].

Abbildung 4.23: Verarmungszonen doppellogarithmisch gegen die Auslagerungsdauer bei

1044 °C aufgetragen. Die schwarze diagonale Linie besitzt eine Steigung von 0,5. Sie beschreibt

keine ausgleichende Gerade, sondern einen idealen parabolischen Verlauf.

Abbildung 4.23 zeigt die bildoptisch gemessenen Dicken der Verarmungszone (VZ) im

BC unterhalb der TGO, also der Bereich, der frei von β-Phase ist. Amdry 9954 bildet

eine größere VZ aus als Amdry 386. Dies hängt direkt mit den unterschiedlichen Al-

Gehalten zusammen. Amdry 386 enthält 13 Gew.% Al, Amdry 9954 nur 8,39 Gew.%.

Um ähnliche TGO-Dicken auszubilden, muss in Amdry 9954 also ein größerer Teil des

BCs verarmen.

Die verschiedenen BCs unterscheiden sich hinsichtlich der Phasenevolution während der

Al-Verarmung. Bei Amdry 386 kommt es durch Al-Verarmung zu Phasenumwandlungen
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nach dem Schema

γ/β→ γ/γ’/β→ γ/γ’ → γ.

Die γ’-Phase entsteht in blockartiger Struktur im γ/β-Gefüge und in der VZ. Bereits in

der Simulation in Abbildung 4.7 auf Seite 49 wird illustriert, wie sich die Al-Verarmung

auf den β-Phasenanteil in Amdry 386 auswirkt. Bei 870 °C kann es zur Entstehung

von γ’-Phase kommen, aber bei 1044 °C tritt sie nicht auf. Ausscheidung von feinen

γ’-Partikeln ist also während der Probenabkühlung möglich. Ein Beispiel für γ’-Partikel,

die während der Abkühlung entstehen, ist für die IDZ in Abbildung 3.5b) auf Seite 40

zu sehen. Solche Strukturen sind auch in der VZ von Amdry 386 zu sehen. Die Mor-

phologie der blockartigen γ’-Körner in der VZ unterscheidet sich aber grundlegend von

der Morphologie dieser feinen Partikel. Es ist davon auszugehen, dass die γ’-Phase hier

während der Auslagerung entsteht.

Eine EDX-Analyse der VZ von Amdry 386 nach 500 Std. Auslagerung zeigt geringe

Anteile von Refraktärmetallen, die durch Interdiffusion mit der Superlegierung dorthin

gelangt sind. Dazu gehören W, Re und Mo sowie die γ’-stabilisierenden Elemente Ti und

Ta. Außerdem wird ein Al-Anteil von mehr als 10 At.% gemessen. Für 10 At.% Al ergibt

die Simulation in Abbildung 4.7 (Seite 49) einen beträchtlichen β-Phasenanteil.

Wird die mittels EDX gemessene chemische Zusammensetzung der VZ mit ThermoCalc

(Datenbank TTNI7) bei 1044 °C simuliert, so ergeben sich ca. 4 Mol% γ’-Phase in einer

γ-Matrix. Die γ’-Phase verschwindet, wenn die Elemente W, Re, Mo, Ti und Ta für die

Simulation Null gesetzt werden. Dies lässt vermuten, dass die Entstehung der γ’-Phase

in der VZ auf die Interdiffusion mit dem Substrat zurückzuführen ist.

Die in diesem Kapitel beschriebenen Untersuchungen werden an Proben mit ERBO1-

Substrat durchgeführt. Bei den Proben aus ERBOCo-1, die ebenfalls bei 1044 °C aus-

gelagert werden, entsteht keine γ’-Phase in der VZ. Ein Grund dafür könnte der höhere

Co-Anteil sein. In der VZ nach 500 Std. Auslagerung wird für ERBOCo-1 8 At.% mehr

Co gemessen als für ERBO1. Mehr Co führt dazu, dass die γ’-Phase weniger stabil

ist [54]. Diese Tatsache wird bei Amdry 9954 besonders deutlich. Dort kommt es durch

Al-Verarmung zur Auflösung der β-Phase, d.h. der BC verarmt nach dem Schema

γ/β→ γ.

Der hohe Co-Anteil führt in Amdry 9954 dazu, dass feine β-Körner unter der TGO be-

stehen bleiben, da die Transformation in γ’-Phase thermodynamisch ungünstig ist [54].

Solche β-Körner sind in Abbildung 4.17 (Seite 61) markiert. Ähnliche β-Körner sind bei

der Verarmung von Sicoat 2422 zu erkennen, siehe Abbildung 4.19a) (Seite 63). Der

Co-Anteil in Sicoat 2422 ist ähnlich dem von Amdry 386. Die Stabilisierung der β-Phase

kann aber auf den sehr hohen Cr-Anteil zurückgeführt werden, der eine ähnlich Wirkung

hat.
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Es wurde bereits erkannt, dass Re einen positiven Einfluss auf die Oxidation von MCr-

AlYs hat [48–51]. Dies trifft bei dem sehr Re-reichen BC Sicoat 2422 anscheinend nur

eingeschränkt zu. TGO- und VZ-Dicke ähneln denen von Amdry 9954.

Bei Sicoat 2453 wird der positive Effekt von Re deutlich. Von allen BCs zeigt Sicoat 2453

mit Abstand die kleinste VZ. Begleitet wird dies von einer sehr dünnen TGO. Czech et

al. führen als Grund dafür an, dass Re die Al-Aktivität im BC erhöht [49]. Die höhere

Al-Aktivität soll zur Entstehung einer dichteren und stabileren Al2O3-Schicht führen.

Zwei der untersuchten Proben mit Amdry 9954 sind nach einer Auslagerungsdauer von

1000 Std. vollständig verarmt. Dies ist in Abbildung 4.17h) auf Seite 61 zu sehen. Bei

diesen Proben kommt es allerdings nicht zu überproportional starker Entstehung von

Spinellen oder Cr2O3. In Abbildung 4.17h) ist abgeplatzte TGO zu sehen. Allerdings

unterscheiden sich Delaminationen und Risse nicht erkennbar von denen nach 750 Std.

Auslagerung. Es ist davon auszugehen, dass die von den vollständig verarmten BCs ab-

geplatzte TGO in einem folgenden Auslagerungsschritt nicht wieder heilen würde, d.h.

eine dichte Al2O3-Schicht bilden würde.

70



5 Ergebnisse und Diskussion Teil 2:

Interdiffusion zwischen einer Ni-basierten

Superlegierung (ERBO1) und

verschiedenen Bondcoats

Während der verschiedenen Wärmebehandlungen der beschichteten Proben kommt es

zur Interdiffusion von MCrAlY-Bondcoat und ERBO1-Substrat. Als Folge der Interdif-

fusion entsteht an der Grenzfläche der beiden Werkstoffe ein Bereich, in dem sich die

ursprünglichen Mikrostrukturen signifikant verändern. Dieses Kapitel beschreibt und

analysiert diesen Bereich. Die Beschreibung basiert primär auf REM-Bildern und unter-

stützenden EDX-Messungen.

Mögliche sichtbare Veränderungen der Mikrostruktur sind die Interdiffusionszone (IDZ),

die untere β-Verarmungszone (VZ) und die Zone, in der TCP-Phasen („topologically

closed packed“) entstehen, vgl. Abbildung 1.2 auf Seite 2. Die Abgrenzung der IDZ ge-

genüber den beiden anderen Zonen erfolgt nach einer Definition, die in Kapitel 3.5.4

anhand von Abbildung 3.5 eingeführt wird. Die untere VZ liegt oberhalb der IDZ und

tritt nur bei dem BC Amdry 386 für Auslagerungsdauern von mindestens 750 Std. auf.

Die Mikrostruktur der IDZ für die verschiedenen BCs nach Auslagerungen von bis zu

1000 Std. bei 1044 °C wird im folgenden Kapitel 5.1 analysiert. Dabei wird auch die

untere VZ thematisiert. Der Schwerpunkt von Kapitel 5.1 liegt auf Proben mit sandge-

strahlten ERBO1-Oberflächen.

Kapitel 5.2 behandelt den Einfluss der Kristallorientierung und der Oberflächen-Vorbe-

handlung (Sandstrahlen oder Schleifen) auf das Interdiffusionsverhalten. Hier wird die

IDZ-Dicke quantitativ analysiert.

Kapitel 5.3 beschreibt die TCP-Phasen-Zone. Themen sind Entstehung der TCP-Phasen

durch Interdiffusion sowie Identifizierung der Phasen.

In Kapitel 2.5.1 wird beschrieben, dass die Stärke und die Richtung der Interdiffusion

zwischen zwei Werkstoffen von der Aktivität des interdiffundierenden Elements abhängt,

konkret von dessen Gradient. Stark vereinfacht lässt sich also sagen, dass ein Element

von dem Werkstoff mit der höheren Aktivität zu dem mit der niedrigeren Aktivität dif-

fundiert.
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Abbildung 5.1: Die Aktivitäten der Elemente a) Nickel, b) Cobalt, c) Chrom und d) Aluminium

für die verwendeten Werkstoffe (Superlegierungen und Bondcoats) berechnet mit ThermoCalc

und der Datenbank TCNI5. Die chemischen Zusammensetzungen in den Tabellen 3.1 und 3.3

werden für die Simulationen verwendet.

Die mit ThermoCalc (Datenbank TCNI5) berechneten Aktivitäten der Elemente Ni,

Co, Cr und Al sind in Abbildung 5.1 graphisch dargestellt. Um einen Eindruck davon

zu bekommen, welche Diffusionsrichtung für die untersuchten Systeme zu erwarten ist,

können die Werte von BC und Substrat verglichen werden. Ist ein Element in der Legie-

rung nicht enthalten, so ist dessen Aktivität Null.

Für die in diesem Kapitel untersuchte Interdiffusion von ERBO1 mit den vier BCs bei

1044 °C sind aus Abbildung 5.1 folgende Schlüsse zu ziehen. Die Ni-Aktivität ist in

ERBO1 am höchsten, dieses Element diffundiert also vom Substrat in den BC. Anders

verhält es sich für Cr und Al. Hier wird erwartet, dass die Elemente vom BC in das Sub-

strat diffundieren. Für Co ist der Aktivitätsunterschied von der Wahl des BCs abhängig.

Die Co-Aktivität von ERBO1 ähnelt denen von Amdry 386 und Sicoat 2422. Amdry 9954

besitzt eine höhere Co-Aktivität als ERBO1. Dadurch kann es zur Co-Anreicherung im

Substrat kommen. Sicoat 2453 besitzt von allen untersuchten Werkstoffen die niedrigste

Co-Aktivität, hier könnte also Co in den BC diffundieren.

Die Betrachtung in Abbildung 5.1 ist stark vereinfacht. So wird z.B. die Veränderung der

BC-Zusammensetzung durch Oxidation nicht berücksichtigt. Außerdem ist die Aktivität
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eines Elements von den Konzentrationen der anderen Elemente abhängig, Betrachtungen

eines isoliert diffundierenden Elements sind also mit Vorsicht zu verwenden. Nichtsde-

stotrotz bietet diese einfache Betrachtung eine anschauliche Basis für die Interpretation

der im Folgenden beschriebenen Interdiffusionszonen.

5.1 Entwicklung der Mikrostruktur der Interdiffusionszone

ERBO1-Proben mit einem der vier BCs Amdry 386, Amdry 9954, Sicoat 2422 und Sicoat

2453 werden nach diversen Auslagerungsschritten bei 1044 °C hinsichtlich ihrer Interdif-

fusion an der Grenzfläche zwischen Superlegierung und BC untersucht. In REM-Bildern

sind charakteristische Interdiffusionszonen zu sehen, die bei längerer Auslagerung in

das Substrat hineinwachsen während sich ihre Phasenstruktur verändert. Diese Phasen-

struktur wird für die einzelnen BCs beschrieben und es wird versucht, den Einfluss der

einzelnen Legierungselemente zu identifiziert.

Amdry 386 (NiCoCrAlY+HfSi)

Die Mikrostruktur der IDZ zwischen Amdry 386 und sandgestrahltem ERBO1 ist in

Abbildung 5.2 für 0, 10 und 100 Std. zu sehen, in Abbildung 5.3 für 500 Std. und in

Abbildung 5.4 für 1000 Std. Die Angabe „0 Std.“ bezieht sich auf den Zustand nach der

Anbindungsglühung. Für alle gezeigten Ausschnitte gilt, dass der BC an der Oberseite

des Bildes liegt und das Substrat an der Unterseite. Die ungefähren Grenzen der IDZ sind

durch einen weißen Balken am Bildrand angezeigt. Durch die große Oberflächenrauigkeit

der sandgestrahlten Proben verändern sich die Grenzen auf der Bildbreite.

Die Mikrostruktur nach der Anbindungsglühung im unteren BC und der IDZ zeichnet

sich durch γ-(Ni,Co)-Mischkristall, β-(Ni,Co)Al, und σ-CrCo aus. Die Phasen sind in

Abbildung 5.2a) markiert. Eine einfache Interpretation für das Auftreten der β-Phase in

der IDZ ist, dass sich Al in der IDZ anreichert, das durch den Aktivitätsgradienten vom

BC in das Substrat diffundiert ist. In Hinblick auf die Aktivitäten in Abbildung 5.1 ist

aber auch ein Einfluss der Elemente Co und Cr denkbar, die beide die γ’-Phase zuguns-

ten von γ und β destabilisieren [10, 54]. Bemerkenswert ist die scharfe Grenze zwischen

β-reicher IDZ und γ/γ’-Mikrostruktur des Substrats.

Die Anreicherung von Co und Cr in der IDZ führt außerdem zur Entstehung der σ-

Phase. Diese tritt bevorzugt entlang der Korngrenzen auf, da die Nukleationsenergie

eines neuen Korns dort geringer ist. Der σ-Anteil ist deutlich ausgeprägter als in der

BC-Mikrostruktur. Die typische mit EDX gemessene chemische Zusammensetzung eines

σ-Korns in der IDZ lautet 48Cr-25Co-16Ni-2,5W-2,5Re-0,5Mo-4Al-1,5Si in At.%. Dies

suggeriert, dass der Grund für den hohen σ-Anteil die aus dem Substrat stammenden

schweren Elemente sind, d.h. Re, W und Mo. Diese treten in der σ-Phase in deutlich
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Abbildung 5.2: RE-Bilder der Interdiffusionszonen zwischen Amdry 386 und sandgestrahltem

ERBO1 nach a) der Anbindungsglühung, b) 10 Std. und c) 100 Std. Auslagerung bei 1044 °C.

Abbildung 5.3: RE-Bilder der Interdiffusionszonen zwischen Amdry 386 und sandgestrahltem

ERBO1 nach 500 Std. Auslagerung bei 1044 °C mit verschiedenen Vergrößerungen.
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5.1. Entwicklung der Mikrostruktur der Interdiffusionszone

Abbildung 5.4: RE-Bilder der Interdiffusionszonen zwischen Amdry 386 und sandgestrahltem

ERBO1 nach 1000 Std. Auslagerung bei 1044 °C mit verschiedenen Vergrößerungen.

höherem Anteil auf als in der γ-Phase. In der β-Phase können sie gar nicht nachgewiesen

werden.

Am unteren Rand der IDZ sind helle Körner zu sehen, bei denen es sich um eine andere

TCP-Phase handelt. Die Körner haben laut EDX chemische Zusammensetzungen von

typischerweise 22Cr-20Co-17Ni-21W-14Re-2Mo-4Ta in At.%. Auf Basis dieser Zusam-

mensetzung ist davon auszugehen, dass es sich entweder um die µ-Phase oder die P-Phase

handelt. Diese TCP-Phasen treten oft in Ni-bas. Superlegierungen auf und sind durch

ihre chemische Zusammensetzung manchmal schwer zu unterscheiden [74, 96, 97, 133–

135]. Oft werden für die P-Phase allerdings deutlich höhere Mo-Gehalte gemessen. Daher

ist es wahrscheinlicher, dass es sich hier um die µ-Phase handelt.

Auf die TCP-Phasen-Zone wird in Kapitel 5.3 näher eingegangen. Der Übergang von

σ-Phase zu µ- bzw. P-Phase entsteht vermutlich dadurch, dass dort der Cr-Gehalt in

die Nähe des Substrat-Niveaus abfällt. Dafür spricht auch, dass dort der Übergang der

Matrixphase von γ in der IDZ zu γ’ in der TCP-Phasen-Zone stattfindet.

Ni-bas. γ/γ’-Superlegierungen tendieren dazu, im Betrieb TCP-Phasen auszubilden [1].

Durch Interdiffusion wird das chemische Gleichgewicht gestört, was die Entstehung von

TCP-Phasen beschleunigt. Diese entstehen üblicherweise unter Auflösung der γ-Phase,

da die TCP-Phasen große Mengen γ-stabilisierender Elemente enthalten [136, 137]. In

der Matrix bleiben Al, Ti, Ta und Ni zurück, die zur Entstehung der γ’-Phase beitragen.
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Die Interdiffusion mit dem BC führt jedoch zur Anreicherung von γ-stabilisierenden Ele-

menten in der IDZ, namentlich Cr und Co. Am unteren Rand der IDZ treffen die beiden

Bereiche aufeinander und die Matrix-Phase ändert sich. Dies ist an der Unterkante von

Abbildung 5.3b) und in Abbildung 5.4c) zu sehen.

Abbildung 5.2b) zeigt die IDZ nach dem ersten Auslagerungsschritt bei 1044 °C. Es

ist keine σ-Phase mehr zu erkennen. Auf die Stabilität der σ-Phase in Amdry 386 bei

unterschiedlichen Temperaturen wird bereits in Kapitel 4.2 eingegangen. In der IDZ ist

ein ähnlicher Effekt zu sehen. Die IDZ besteht nach der ersten Auslagerung genau wie

der BC aus γ- und β-Phase. Auch nach der Anbindungsglühung besteht die IDZ aus den

Phasen des BCs, in dem Fall aus γ, β und σ. Dies zeigt, dass zu Beginn der Auslagerung

die Mikrostruktur der IDZ primär von der chemischen Zusammensetzung des BCs ab-

hängt. Es ist aber qualitativ zu erkennen, dass der β-Anteil in der IDZ geringer ist als

im BC. Hier spielt möglicherweise der hohe Ni-Gehalt im Substrat eine Rolle, der zur

Verdünnung der eindiffundierten BC-Elemente führt.

Ein Vergleich der drei in Abbildung 5.2 gezeigten Auslagerungsschritte zeigt, dass die

IDZ bei längerer Auslagerung in das Substrat hinein wächst. Was gleich bleibt, ist die

γ-Matrix, worüber die IDZ hier definiert ist. Der β-Anteil nimmt bei längerer Auslage-

rung ab. Da der β-Gehalt stark vom Element Al abhängt, lässt sich daraus schließen,

dass der mittlere Al-Gehalt in der IDZ bei längerer Auslagerung abnimmt.

In der Interdiffusionszone entsteht noch eine weitere, helle Phase. Diese ist in Abbil-

dung 5.2c) und Abbildung 5.5a) markiert. Sie besteht fast ausschließlich aus Ta, Ti und

etwas Hf. Es ist auch C-Signal messbar, allerdings tritt dies durch Verunreinigung der

Probe bei allen EDX-Spektren auf. Ein leichter Anstieg des C-Signals ist zu erahnen.

Die Elemente Ta und Ti neigen in Ni-bas. Superlegierungen zur Carbidbildung [80, 138].

Die blockartige Morphologie der Carbide ähnelt den in der IDZ beobachteten Körnern.

Es ist daher davon auszugehen, dass es sich bei den Ta/Ti-reichen Körnern um Carbide

handelt. Alternativ ist es denkbar, dass die Elemente in einer intermetallischen Phase

vorliegen, da ihre Löslichkeit in der γ-Phase begrenzt ist.

Nach einer Auslagerungszeit von 500 Std. ist die IDZ vollständig β-verarmt. Dieser

Zustand ist in Abbildung 5.3 zu sehen. Es kommt zur Phasenumwandlung γ/β→γ/γ’.
Gleichzeitig ist auch im BC die Entstehung von γ’-Phase zu beobachten, dort koexistiert

sie aber mit γ- und β-Phase. In Abbildung 5.3b) sind in der IDZ verschieden orien-

tierte Körner durch verschiedene Grautöne zu erkennen (Kristallorientierungskontrast).

Die würfelförmigen γ’-Ausscheidungen sind deutlich sichtbar. Sie orientieren sich an

dem Kristallgitter der γ-Matrix, ähnlich der Superlegierung. Zwischen den würfelför-

migen Ausscheidungen sind dunkle Punkte zu erkennen. Dabei handelt es sich um γ’-

Ausscheidungen, die während der langsamen Abkühlung entstehen. Dies wurde bereits

in Kapitel 3.5.4 anhand von Abbildung 3.5b) auf Seite 40 diskutiert. Der Effekt ist in
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BC und IDZ für die γ-Phase nach allen Auslagerungsschritten zu beobachten.

Wie bereits erläutert, wachsen die würfelförmigen γ’-Ausscheidungen in Superlegierun-

gen bei längerer Wärmebehandlung. Für die feinen dunklen Ausscheidungen in der γ-IDZ

ist kein Wachstum in Abhängigkeit von der Auslagerungszeit zu beobachten. Dies un-

terstützt die Annahme, dass sie sich auflösen, wenn die Proben auf 1044 °C erwärmt

werden und bei jeder Abkühlung erneut ausscheiden.

Abbildung 5.4 zeigt RE-Bilder der IDZ nach 1000 Std. Auslagerung. Es ist eine β-

Verarmungszone im unteren BC entstanden. Dessen Anfänge sind bereits nach 750 Std.

zu erkennen, wo die mittlere Dicke der unteren VZ (8±1) µm beträgt. Nach 1000 Std. ist

sie auf (21±2) µm angestiegen. In der VZ ist deutlich die γ’-Phase zu erkennen, wobei

sie eine blockartige Struktur besitzt, ähnlich γ- und β-Phase im BC. Mittels EDX ist die

γ’-Phase durch ihren hohen Al-Gehalt von 18-19 At.% zu erkennen. Die Entstehung der

unteren VZ wird im folgenden Abschnitt über Amdry 9954 diskutiert.

Die Morphologie der γ’-Phase in der VZ unterscheidet sich deutlich von der γ’-Phase in

der IDZ. Dort sind weiterhin würfelförmige Ausscheidungen zu erkennen, die sich teil-

weise zu länglichen Strukturen zusammenfügen. Im Vergleich zu Abbildung 5.3 sind die

Würfel gewachsen.

Die Mikrostruktur nach 1000 Std. entsteht primär weil Al und Cr aus dem BC in das

Substrat diffundieren. Durch die Verarmung von Al löst sich im BC die β-Phase auf

und es entstehen γ’- und γ-Phase. Durch die Verarmung von Cr wird der Anteil der γ’-

Phase erhöht. Mit der IDZ wächst ein polykristalliner Bereich in die von TCP-Körnern

durchsetzte Superlegierung hinein. Das aus dem BC in die IDZ diffundierende Cr ist ver-

antwortlich dafür, dass der γ’-Anteil in der IDZ deutlich geringer ist als in der ursprüng-

lichen Superlegierung. Hinzu kommt, dass mit Ta und Ti γ’-stabilisierende Elemente in

Form von Carbiden oder intermetallischen Phasen ausscheiden.

Amdry 9954 (CoNiCrAlY)

In den Abbildungen 5.5, 5.6 und 5.7 sind RE-Bilder von Interdiffusionszonen zwischen

Amdry 9954 und sandgestrahltem ERBO1 zu sehen. Es sind die Auslagerungsschritte 0,

10, 100, 500 und 1000 Std. dargestellt, wobei auf allen Bildern der BC an der Oberseite

liegt und das Substrat an der Unterseite.

Die Mikrostruktur der IDZ weist Ähnlichkeiten mit der IDZ von Amdry 386 und ERBO1

auf. Zu Beginn der Auslagerung besteht die IDZ aus γ- und β-Phase und gleicht damit

der Mikrostruktur des BCs. Auch einige σ-Körner sind zu sehen, obwohl diese Phase

nicht im BC auftritt. Dies zeigt, wie stark der Einfluss der Substrat-Elemente Re, W

und Mo auch für diese BC-Legierung ist. Wie bereits oben erwähnt, treten in der IDZ

auch Ta/Ti-reiche Carbide bzw. intermetallische Phasen auf.

In Abbildung 5.5a) ist ein Effekt zu erkennen, der auch bei den mit Amdry 386 beschich-
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Abbildung 5.5: RE-Bilder der Interdiffusionszonen zwischen Amdry 9954 und sandgestrahltem

ERBO1 nach a) der Anbindungsglühung, b) 10 Std. und c) 100 Std. Auslagerung bei 1044 °C.

Abbildung 5.6: RE-Bilder der Interdiffusionszonen zwischen Amdry 9954 und sandgestrahltem

ERBO1 nach 500 Std. Auslagerung bei 1044 °C mit verschiedenen Vergrößerungen.
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Abbildung 5.7: RE-Bilder der Interdiffusionszonen zwischen Amdry 9954 und sandgestrahltem

ERBO1 nach a) 100 Std., b) und c) 1000 Std. Auslagerung bei 1044 °C mit verschiedenen

Vergrößerungen.

teten Proben auftritt: Um die β-Körner entstehen γ’-Säume, die in den RE-Bildern da-

durch zu erkennen sind, dass sie nicht wie die γ-Phase punktförmige γ’-Ausscheidungen

enthalten. Ist die γ’-Phase in einem γ/β-Gefüge thermodynamisch stabil, so entsteht sie

bevorzugt entlang der β-Körner. Möglicherweise werden die γ’-Körner von dort mit Al

versorgt, das sie zum Entstehen der Phase benötigen. Zudem ist die Nukleation einer

neuen Phase an der Phasengrenze energetisch günstiger. Es ist auch für die Mikrostruk-

tur von Amdry 386 nach 1000 Std. Auslagerung zu erkennen, dass die β-Körner meist

von γ’-Säumen umgeben sind, vgl. Abbildung 4.5 auf Seite 47.

Ein Vergleich der Mikrostrukturen der IDZ für Amdry 9954 und Amdry 386 zeigt für

kurze Auslagerungsdauern keine signifikanten Unterschiede. In beiden Fällen diffundie-

ren Al, Cr und Co in das Substrat und erzeugen eine γ/β-IDZ.

Die ersten Unterschiede sind nach 500 Std. Auslagerung zu sehen. Während für Amdry

386 die IDZ aus γ- und γ’-Phase besteht, bilden sich für Amdry 9954 zwei charakte-

ristische Bereiche in der IDZ aus. Im oberen Teil besteht weiterhin die γ/β-Struktur,

allerdings mit sichtlich geringerem β-Anteil. Im unteren Teil entstehen γ’-Würfel in der

γ-Matrix, analog der IDZ von Amdry 386. In Abbildung 5.6c) ist eine Vergrößerung des

Übergangsbereichs zu sehen.

Es ist bei Betrachtung des ternären Ni-Al-Cr-Phasendiagramms verständlich, dass bei
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Verringerung von Al- und Cr-Gehalten Phasenübergänge von γ/β (BC) über γ/γ’/β (IDZ

mit γ’-Säumen um β) nach γ/γ’ (untere IDZ) führen [139, 140]. Dies erklärt jedoch nicht

den Unterschied zwischen den beiden BCs.

Es ist wahrscheinlich, dass der Grund für die zwei verschiedenen Bereiche in der IDZ

das Element Co ist, dessen Anteil in Amdry 9954 deutlich höher ist als in Amdry 386.

Co hat die Eigenschaft, in MCrAlY-Legierungen und Ni-bas. Superlegierungen die Ent-

stehung der γ’-Phase zugunsten der β-Phase zu unterdrücken [54]. Daher entsteht im

verarmenden BC keine γ’-Phase und ebenfalls nicht im oberen Teil der IDZ. Allerdings

kommt es durch den hohen Ni-Gehalt in der Superlegierung zur Verdünnung von Co in

der IDZ und schließlich zur Auflösung der β-Phase zugunsten der γ’-Phase, beginnend

mit der unteren IDZ.

In Abbildung 5.7 ist zu erkennen, dass dieser Zustand auch nach 1000 Std. Auslagerung

bestehen bleibt, wenn β-Phase sowohl im BC als auch in der IDZ durch Al-Verarmung

vollständig verschwunden ist. Der γ/γ’-Bereich scheint sogar etwas dünner zu werden.

Dies kann allerdings auch ein direkter Effekt der Al-Verarmung sein.

Es ist bemerkenswert, dass in den mit Amdry 9954 beschichteten Proben keine untere

VZ durch Interdiffusion entsteht. Für die mit Amdry 386 beschichteten Proben entsteht

nach 750 Std. Auslagerung eine untere VZ, die aus γ- und γ’-Phase besteht. Ihre Dicke

wächst bei längerer Auslagerung. Die Auflösung der β-Phase in der oberen VZ (unterhalb

der TGO) wird auf den sinkenden Al-Gehalt zurückgeführt. Dementsprechend ist sie für

den Al-reichen BC Amdry 386 kleiner als für den Al-armen BC Amdry 9954. Die untere

VZ entsteht jedoch bei Amdry 386, während sie bei Amdry 9954 nicht auftritt. Hier wird

der Einfluss der Elemente Co und Cr vermutet, deren Anteil in Amdry 9954 höher ist

als in Amdry 386. Sie erschweren, wie bereits erwähnt, die Entstehung der γ’-Phase, da

sie die γ-Phase stabilisieren. Dies verringert den Al-Gehalt, ab dem sich die β-Phase im

unteren BC auflöst.

Sicoat 2422 (NiCoCrAlY+10Re)

Abbildung 5.8 zeigt die IDZ zwischen sandgestrahltem ERBO1 und Sicoat 2422. Wie

schon bei den beiden Amdry-BCs ähnelt die Mikrostruktur der IDZ für kurze Aus-

lagerungszeiten der BC-Mikrostruktur. Sie besteht aus einer γ-Matrix mit β- und σ-

Ausscheidungen, die meist in direktem Kontakt sind. In der σ-Phase sind neben Re aus

dem BC die schweren Elemente aus der Superlegierung gelöst. Eine typische Zusammen-

setzung der σ-Körner in der IDZ ist laut EDX 48Cr-18Co-16,5Re-13Ni-2,5W-1Mo-1Al

in At.%.

Am unteren Ende der IDZ existiert ein γ-Streifen, der zu Beginn der Auslagerung größ-

tenteils frei von Ausscheidungen ist. Dies ist in Abbildung 5.8b) gut zu erkennen. In

diesem Streifen entstehen bei langer Auslagerung γ’-Würfel, ähnlich der IDZ von Amdry

80



5.1. Entwicklung der Mikrostruktur der Interdiffusionszone

Abbildung 5.8: RE-Bilder der Interdiffusionszonen zwischen Sicoat 2422 und sandgestrahltem

ERBO1 nach a) 10 Std., b) 100 Std. und c) 1000 Std. Auslagerung bei 1044 °C.

9954. Dort ist die IDZ vollständig β-verarmt und die γ’-Phase wird durch den Co-Gehalt

auf den Streifen beschränkt. Dies ist in Sicoat 2422 nicht der Fall. Hier ist in der übrigen

IDZ noch β-Phase vorhanden. Außerdem entstehen um die β-Körner γ’-Säume, wie schon

für Amdry 9954 beschrieben. Diese sind umso ausgeprägter, je weiter die β-Körner vom

BC entfernt liegen. Wahrscheinlich ist der hohe Re-Gehalt ein Grund dafür, dass die

β-Phase stabiler ist als die γ’-Phase [54]. An der Unterkante der IDZ wird dieser durch

Interdiffusion am stärksten verdünnt.

Insbesondere die Elemente Ti und Ta führen zu einer Stabilisierung der γ’-Phase [10].

EDX-Analysen in der IDZ nach 100 Std. Auslagerung zeigen, dass die β-Körner jeweils

ca. 0,5 At.% Ti und Ta enthalten. Neben der Tatsache, dass β sehr Al-reich ist, erklärt

dies, warum γ’-Säume um die β-Körner entstehen.

Sicoat 2453 (NiCoCrAlY+2Re)

In Abbildung 5.9 ist die Mikrostruktur der IDZ zwischen geschliffenem ERBO1 und Si-

coat 2453 zu sehen. Auch hier gilt, dass die Mikrostruktur für kurze Auslagerungszeiten

dem BC gleicht.

Die IDZ nach 106 Std. ähnelt der von Sicoat 2422 nach 100 Std. Im oberen Teil entsteht

ein Gefüge aus γ-, β-, und σ- bzw. α-Phase, während im unteren Teil nur γ-Phase vor-
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Abbildung 5.9: RE-Bilder der Interdiffusionszonen zwischen Sicoat 2453 und geschliffenem

ERBO1 nach a) 16 Std., b) 106 Std. und c) 1000 Std. Auslagerung bei 1044 °C.

liegt. Die Gründe dafür gleichen wahrscheinlich denen für Sicoat 2422.

Nach 1000 Std. besteht die IDZ fast ausschließlich aus γ-Phase. Nur einige helle Re-reiche

Körner sind noch im oberen Bereich der IDZ zu erkennen. Bei den anderen Bondcoats

kommt es, zumindest im unteren Bereich der IDZ, nach 1000 Std. zur Ausscheidung von

γ’-Würfeln. Wie im folgenden Kapitel gezeigt wird, entstehen sie bei keiner der geschlif-

fenen Proben. Der Effekt ist also auf die Oberflächenvorbehandlung zurückzuführen.

Das Auflösen von σ/α- und β-Phase nach 1000 Std. kann auf die Vermischung mit dem

Substrat zurückgeführt werden. Auf diese Weise verarmt die IDZ bei längerer Auslage-

rung an Al und Cr. Dabei sei bemerkt, dass Al-Verarmung auch zur Auflösung von σ-

und α-Phase führen kann, da dadurch γ-Phase entsteht, die deutlich höhere Löslichkeiten

für Cr und Re besitzt.

5.2 Entwicklung der Dicke der Interdiffusionszone

Um verschiedene Aspekte der Interdiffusion zwischen der Ni-bas. Einkristall-Superle-

gierung ERBO1 und MCrAlY-BCs zu untersuchen, werden diverse Parameter bei der

Probenherstellung untersucht.

Es werden zwei verschiedene Oberflächenbehandlungsmethoden für das ERBO1-Substrat

verwendet: Sandstrahlen und Schleifen. Eine Oberflächenbehandlung ist unter anderem
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nötig, um Oxidrückstände zu entfernen. In der Anwendung ist es üblich, das Substrat

sandzustrahlen, bevor es mit einem BC beschichtet wird. Der Grund dafür ist, dass der

BC primär durch mechanische Verklammerung mit der durch das Sandstrahlen herge-

stellten Rauigkeit an der Oberfläche haftet [104, 141].

Die mittlere Rauigkeit Ra der sandgestrahlten Substratoberfläche beträgt typischerweise

(3,3±0,2) µm. Aufgrund der mechanischen Belastung während des Sandstrahlens kommt

es zu hohen Versetzungsdichten an der Oberfläche des Einkristall-Substrats, wodurch es

während der Anbindungsglühung nach dem Beschichten rekristallisiert [87]. Die nun

mögliche Korngrenzendiffusion unterscheidet sich stark von der Volumendiffusion im

ursprünglichen Einkristall. In Kapitel 5.1 wird primär die IDZ von sandgestrahlten Pro-

benoberflächen untersucht und beschrieben.

Als Alternative zu Sandstrahlen werden die Oberflächen von ERBO1-Proben mit Schleif-

papier (80er-Körnung) geschliffen, wodurch der rekristallisierte Bereich deutlich kleiner

ist. Außerdem unterscheidet sich die Oberflächenmorphologie von sandgestrahlten Pro-

ben: Mit einer geringeren mittleren Rauigkeit Ra von typischerweise (1,2±0,2) µm durch

das Schleifen entsteht eine glatte Substrat-BC-Grenzfläche und somit eine uniforme IDZ.

Im Gegensatz dazu überträgt sich die Rauigkeit der sandgestrahlten Substratoberflächen

auf die Form der IDZ.

Der dritte Parameter in den durchgeführten Experimenten ist die Kristallorientierung

des Einkristall-Substrats. Es werden Proben mit den Kristallorientierungen [001], [100]

und [110] verwendet. Die Angaben zur Kristallorientierung beschreiben hier immer die

Richtung senkrecht zur beschichteten Probenoberfläche. Die Richtungen [001] und [100]

sind im kubischen Kristallsystem äquivalent. Es sind aber Unterschiede im Interdiffu-

sionsverhalten durch die Lage der in [001]-Richtung gewachsenen Dendriten und der

interdendritischen Bereiche denkbar.

In Abbildung 5.10a) sind am Beispiel der mit Amdry 386 beschichteten Proben nach

500 Std. Auslagerung bei 1044 °C die IDZ der drei verschiedenen Kristallorientierungen

dargestellt. Es ist kein signifikanter Unterschied zu erkennen. Dies ist auch bei Amdry

9954 unabhängig von der Auslagerungsdauer der Fall.

Abbildung 5.10b) zeigt den zweiten Parameter der Untersuchungen: die Oberflächen-

behandlung des Einkristall-Substrats. Es sind RE-Bilder der Querschliffe einer sand-

gestrahlten und einer geschliffenen Probe gegenübergestellt. Dabei handelt es sich um

ERBO1, das mit Amdry 386 beschichtet und für 100 Std. (sandgestrahlt) bzw. 106 Std.

(geschliffen) ausgelagert wurde. Der kleine Unterschied bei der Auslagerungsdauer sollte

keinen signifikanten Einfluss haben. Die beiden Bilder zeigen, dass durch das Schleifen

eine deutlich dünnere IDZ entsteht. Auch die TCP-Phasen-Zone ist sichtbar dünner.

Abbildung 5.11 zeigt die bildoptisch ermittelte IDZ-Dicke der untersuchten BCs in Ab-

hängigkeit von der Auslagerungsdauer. Auch hier ist der Unterschied zwischen den Ober-
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Abbildung 5.10: Die Interdiffusionszone von Amdry 386 mit ERBO1. a) Nach 500 Std. Ausla-

gerungszeit für drei verschiedene Kristallorientierungen und geschliffenes Substrat, b) nach 100

Std. Auslagerungszeit für zwei verschiedene Oberflächenvorbehandlungen des Substrats ([001]-

Orientierung).

Abbildung 5.11: Dicke der IDZ zwischen BCs und ERBO1-Substrat nach Auslagerungen bei

1044 °C. Die schwarze diagonale Linie trennt die sandgestrahlten Substratoberflächen (oben) von

den geschliffenen Substratoberflächen (unten). Sie ist keine ausgleichende Gerade.

flächenvorbehandlungen deutlich zu erkennen. Die Werte der sandgestrahlten Proben

streuen stark. Das erschwert es, quantitative Unterschiede im Interdiffusionsverhalten

der verschiedenen BCs zu erkennen. Da die Entstehung der IDZ ein diffusionsgetriebe-

ner Prozess ist, kann die IDZ-Dicke xIDZ mit einem parabolischen Verlauf angepasst

werden:

xIDZ = kIDZ ·
(

t − t0

1 Sek.

)0,5

(5.1)
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Tabelle 5.1: Ratenkonstanten kIDZ und Verschiebungen t0 auf der Zeitachse der IDZ-Dicken

xIDZ zwischen ERBO1 und den untersuchten BCs nach Gleichung 5.1.

Bondcoat Vorbehandlung kIDZ [m] t0 [Std.]

Amdry 386

sandgestrahlt

(2,82±0,15) × 10−8 -200±40

Amdry 9954 (3,12±0,16) × 10−8 -150±40

Sicoat 2422 (2,69±0,21) × 10−8 -190±70

Amdry 386

geschliffen

(1,40±0,03) × 10−8 -250±20

Amdry 9954 (1,68±0,05) × 10−8 -150±30

Sicoat 2453 (1,17±0,07) × 10−8 -420±90

Ähnlich wie bei der Anpassung der TGO-Dicke wird die Zeit auf 1 Sekunde normiert,

so dass die Ratenkonstanten in der Einheit Meter vorliegen. Für die Anpassung wird

die Verschiebung auf der Zeitachse um den Wert t0 als Parameter zugelassen. Auf diese

Weise wird nur das Wachstum der IDZ während der Auslagerung berücksichtigt. Die

Anpassung erfolgt nach der Methode der kleinsten Quadrate. In Tabelle 5.1 sind die

Ergebnisse für die Ratenkonstanten und Verschiebungen auf der Zeitachse aufgeführt.

Es ist zu erkennen, dass sich für die sandgestrahlten Substrate die größten Ratenkonstan-

ten ergeben. Durch das Sandstrahlen entsteht ein Bereich mit lokaler Fehlorientierung im

Substrat. Webler et al. zeigten dies für die Co-bas. Einkristall-Superlegierung ERBOCo-

0 [87]. Dieser Bereich, der sich durch gespeicherte Verformungsenergie auszeichnet, ist

dort auch nach der Anbindungsglühung noch größer als die IDZ. Daher wächst sie wäh-

rend einer 200-stündigen Auslagerung bei 1000 °C stetig weiter, während das Substrat

rekristallisiert. Die Ratenkonstanten in Tabelle 5.1 zeigen, dass dies auch hier zu einer

schnelleren Interdiffusion führt als bei geschliffenen Substratoberflächen.

Die Unterschiede in den Ratenkonstanten der verschiedenen BCs sind für sandgestrahlte

wie für geschliffene BCs ähnlich. Bei Amdry 9954 werden die höchsten Werte gemes-

sen, gefolgt von Amdry 386. Die beiden Re-haltigen BCs haben jeweils die kleinsten

Ratenkonstanten. Dies kann darauf zurückgeführt werden, dass Re die Interdiffusion

verlangsamt [7, 49].

Insbesondere bei Sicoat 2422 sei aber nochmal auf die starke Streuung der IDZ-Dicken

hingewiesen. Sie zeigt, dass durch zufällige Variationen beim Sandstrahlen Änderungen

in der IDZ-Dicke hervorgerufen werden, die größer sind, als die Änderungen, die durch

die Wahl des BCs möglich sind. Das bedeutet, dass das Sandstrahlen von allen unter-

suchten Parametern den größten Einfluss auf die IDZ-Dicke hat.

Ein Vergleich zwischen den geschliffenen Substraten erfolgt anhand von Abbildung 5.12

(16 Std. Auslagerung) und Abbildung 5.13 (500 und 1000 Std. Auslagerung). In Ab-

bildung 5.12 ist zu sehen, dass wie bei den sandgestrahlten Proben die IDZ nach der
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Abbildung 5.12: RE-Bilder der Interdiffusionszonen von Amdry 386, Amdry 9954 und Sicoat

2453 mit ERBO1 nach 16 Std. Auslagerungszeit bei 1044 °C. Das Substrat ([100]-Orientierung)

wurde vor dem Beschichten geschliffen, nicht sandgestrahlt.

Anbindungsglühung und anschließend 16 Std. Auslagerung die gleiche Phasenzusammen-

setzung wie der BC besitzt, d.h. γ+β für Amdry 386 und Amdry 9954 sowie γ+β+α/σ

für Sicoat 2453. Die Mikrostrukturen der beiden Amdry-BCs weisen keine erkennbaren

Unterschiede auf.

Wie schon für die sandgestrahlten Proben gezeigt, verschwindet die β-Phase in den IDZ

aller BCs bei längerer Auslagerung. Dies liegt zum einen an der Diffusion von Al in das

Substrat sowie von γ-bildenden Elementen wie W, Mo und (außer bei Sicoat 2453) Re

vom Substrat in die IDZ.

Im Gegensatz zu den sandgestrahlten Proben kommt es nicht zur Ausscheidung von

γ’-Würfeln in der IDZ. Die Oberflächenvorbehandlung kann also einen Einfluss auf die

IDZ-Mikrostruktur haben. Ein mögliche Erklärung ist, dass durch die geringere IDZ-

Dicke die Verdünnung mit Substrat-Elementen wie Ti und Ta geringer ist, dafür aber

BC-Elemente wie Cr in höheren Konzentrationen auftreten. Dies verringert die Tendenz

zur γ’-Entstehung.

Analog zu den sandgestrahlten Proben entsteht bei den geschliffenen Proben ausschließ-

lich für Amdry 386 eine untere β-VZ an der Grenze zur IDZ. Sie ist in Abbildung 5.13b)

sichtbar. Ihre Dicke beträgt nach 750 Std. (11±1) µm und nach 1000 Std. (20±2) µm.
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Abbildung 5.13: RE-Bilder der Interdiffusionszonen von Amdry 386, Amdry 9954 und Sicoat

2453 mit ERBO1, a) nach 500 Std., b) nach 1000 Std. Auslagerungszeit bei 1044 °C. Das Substrat

([100]-Orientierung) wurde vor dem Beschichten geschliffen, nicht sandgestrahlt.

Für die sandgestrahlten Proben beträgt die untere VZ-Dicke nach 750 Std. (9±1) µm

und nach 1000 Std. (20±2) µm (vgl. Kapitel 5.1). Der Wert für 750 Std. zeigt eine leichte

Abweichung, aber die Werte für 1000 Std. stimmen überein.

5.3 TCP-Phasen-Zone

Ni-bas. Superlegierungen haben im Allgemeinen eine Tendenz dazu, TCP-Phasen aus-

zubilden. Die Elemente Cr, W, Re und Mo fördern die Bildung von TCP-Phasen [1].

Sie sind in Superlegierungen unerwünscht, da sie spröde sind und so unter mechanischer

Belastung zur Rissentstehung führen können. In Tabelle 2.1 auf Seite 8 sind TCP-Phasen

aufgeführt, die im Rahmen dieser Arbeit relevant sind.

Bei den untersuchten Proben entstehen TCP-Phasen unterhalb der IDZ im Substrat.

Sie sind auf den meisten bisher gezeigten RE-Bildern der IDZ als helle, nadel- oder

blockartige Ausscheidungen zu sehen. Erste TCP-Körner sind schon nach der Anbin-

dungsglühung sichtbar, siehe Abbildungen 5.2 (Seite 74) und 5.5 (Seite 78). Dort ist zu

erkennen, dass die TCP-Körner in den γ-Kanälen entstehen, wo die Konzentration der
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Elemente Cr, W, Re und Mo hoch ist [10, 142].

Während sie wachsen, verarmt die Umgebung an diesen Elementen, was zur Auflösung

der γ-Phase führt. In den untersuchten RE-Bildern sind TCP-Körner in ERBO1 zum

größten Teil von γ’-Phase umgeben. Die meisten TCP-Körner besitzen eine blockarti-

ge Struktur. Es sind aber auch TCP-Körner mit nadelartiger Struktur zu sehen. Bei

diesen handelt es sich oft um Platten, die sich im Einkristall am Kristallgitter ausrich-

ten [96, 97]. Im Querschliff sehen sie wie Nadeln aus. Es wird dennoch weiterhin der

Begriff „nadelförmig“ dafür verwendet, da für die Proben nicht explizit überprüft wur-

de, ob es sich um Nadeln oder Platten handelt. In Abbildung 5.5c) auf Seite 78 ist eine

solche Nadel gekennzeichnet.

Es ist möglich, dass die Diffusion von Al in die Superlegierung zur Entstehung der TCP-

Körner führt. Leichte Anreicherung von Al stabilisiert die γ’-Phase [10]. Löst sich γ-Phase

zugunsten von γ’ auf, so werden W, Re und Mo frei, da ihre Löslichkeit in der γ’-Phase

deutlich geringer ist als in der γ-Phase. Diese Elemente bilden die ersten TCP-Phasen.

In Abbildungen 5.4c) (Seite 75) und 5.7c) (Seite 79) ist der Übergang von der IDZ zur

TCP-Phasen-Zone zu sehen. Die γ-IDZ löst sich dort in eine zerrissene Struktur auf.

Bemerkenswert ist, dass in diesem Übergangsbereich nur γ-Ausscheidungen in einer γ’-

Matrix vorliegen, keine TCP-Körner. Es ist davon auszugehen, dass die γ-stabilisierenden

Elemente an dieser Stelle bereits in der γ-Phase gelöst sind. In der IDZ sind keine TCP-

Phasen vorhanden. Dies hängt wahrscheinlich damit zusammen, dass die Elemente Co

und Cr, die aus dem BC dorthin diffundieren, die γ’-Phase destabilisieren und so die

γ-Matrix in der IDZ entsteht. Die Löslichkeit der schweren Elemente ist dort höher, zu-

dem werden sie durch die Interdiffusion verdünnt.

Anders sieht es bei den Re-haltigen BCs aus. Der Übergangsbereich ist in den Abbil-

dungen 5.8c) (Seite 81) und 5.9c) (Seite 82) zu sehen. Hier reichen die TCP-Körner

bis an die IDZ heran, ein zerrissener Übergangsbereich existiert nicht. Dies liegt wahr-

scheinlich daran, dass Elemente, die zur TCP-Phasen-Entstehung führen, zum BC hin

nicht verarmen. Konkret handelt es sich dabei um Re, das vom BC aus die TCP-Phasen

stabilisieren kann.

In Tabelle 5.2 sind mittels EDX gemessene chemische Zusammensetzungen von TCP-

Körnern zusammengefasst. Bei den untersuchten Proben handelt es sich um sandge-

strahltes ERBO1 mit Amdry 386. Die TCP-Körner fallen durch hohe Re- und W-Anteile

auf, was bei TCP-Phasen zu erwarten ist. Der Mo-Anteil ist geringer, da er auch in der

Legierung ERBO1 geringer ist. Besonders bei 0 Std. Auslagerungszeit ist auch Ta vor-

handen. Es ist möglich, dass dieses Element bei längerer Auslagerung die in Kapitel 5.1

beschriebenen Ta- und Ti-reichen Phasen bildet.

Ein Vergleich mit TCP-Phasen-Zusammensetzungen in der Literatur legt nahe, dass es

sich bei den gemessenen Zusammensetzungen um die µ-Phase handelt [94, 96, 97]. Die
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Tabelle 5.2: Chemische Zusammensetzungen von TCP-Körnern in der TCP-Phasen-Zone unter

der IDZ von sandgestrahltem ERBO1 mit Amdry 386. Die Angaben sind in At.%.

Auslagerungs- Al Cr Co Ni Mo Ta W Re Vermutete

dauer in At.% Phase

0 Std. - 22 20 17 2 4 21 14

µ-Phase

0 Std. 2 22 20 17 2 3 20 14

100 Std. 2 20 16 23 4 - 18 17

100 Std. 2 19 15 27 3 - 17 17

100 Std. 4 20 15 27 3 - 17 17

250 Std. - 25 18 18 2 1 16 20

500 Std. 1 25 18 18 3 - 16 19

500 Std. 1 23 20 18 1 - 17 20

P-Phase enthält typischerweise größere Mengen Mo, während die σ-Phase sich durch

geringere Mengen W auszeichnet [97]. Anhand der chemischen Zusammensetzung lässt

sich die TCP-Phase allerdings nicht mit Sicherheit bestimmen.

Die blockartige Morphologie spricht ebenfalls für die µ-Phase. Während die σ-Phase ten-

denziell als Nadeln bzw. Platten ausscheidet, entsteht die µ-Phase in der beobachteten

blockartigen Struktur [136]. Die µ-Phase wurde bereits in der IDZ zwischen CMSX-4

und Alitierschichten identifiziert [76, 143, 144]. CMSX-4 besitzt die gleiche chemische

Zusammensetzung wie ERBO1.

Vereinzelt sind auch α-Cr-Körner in der TCP-Phasen-Zone zu erkennen. Sie haben cha-

rakteristisch Cr-reiche Zusammensetzungen, z.B. 74Cr-10Re-8Ni-4Co-2W-1Mo-1Al in

At.% im oberen Teil der TCP-Phasen-Zone. Sie entstehen wahrscheinlich durch die ein-

geschränkte Löslichkeit sowohl in der µ-Phase, als auch in der umgebenden γ’-Matrix.

Zudem reichert sich Cr durch Diffusion aus dem BC dort an.

Die RE-Bilder zeigen, dass die Dicke der TCP-Phasen-Zone bei längerer Auslagerung

wächst, d.h. sie ragt tiefer in das ERBO1-Substrat hinein. In diesem Bereich verliert die

Superlegierung die mechanischen Eigenschaften, die es für ihren Einsatz in Turbinen-

schaufeln benötigt, wie z.B. die hohe Zähigkeit und Kriechfestigkeit.

Die bildoptisch anhand von REM-Bildern gemessene Dicke der TCP-Phasen-Zone ist in

Abbildung 5.14 zu sehen. Im Gegensatz zur IDZ-Dicke ist bei den geschliffenen Proben

kein Unterschied zwischen den verschiedenen BCs erkennbar. Die TCP-Phasen-Zone ist

je nach BC etwa doppelt bis dreimal so groß wie die IDZ. Es ist davon auszugehen, dass

dieser Bereich einen deutlich größeren Einfluss auf das eventuelle Schadensverhalten ei-

ner Turbinenschaufel unter mechanischer Belastung hat als die IDZ.

Abbildung 5.14 zeigt die Dicke der TCP-Phasen-Zone auch für eine Probenreihe mit
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Abbildung 5.14: Dicke des Bereichs unterhalb der IDZ, der reich an TCP-Phasen ist.

sandgestrahlten Substratoberflächen. Hier bildet sich ein deutlich größerer Bereich mit

TCP-Phasen aus, als bei den geschliffenen Proben. Gleichzeitig entstehen ab ca. 250 Std.

TCP-Phasen auch im Substrat fern der IDZ. Diese Bereiche verbinden sich ab ca. 500 Std.

mit der TCP-Phasen-Zone unter der IDZ, daher wird für die letzten beiden Auslagerungs-

schritte darauf verzichtet, einen Wert für die Dicke der TCP-Phasen-Zonen anzugeben.

Die übrigen sandgestrahlten Proben zeigen ein analoges Verhalten zu den mit Amdry

386 beschichteten Proben.

In Abbildung 5.15 ist ein RE-Bild einer sandgestrahlten ERBO1-Probe nach 500 Std.

Auslagerung zu sehen. Der Bereich, in dem die hellen TCP-Körner auftreten, bildet die

Dendritenstruktur nach, in der die Legierung erstarrt ist. Die dunklen Poren befinden

sich in Bereichen ohne TCP-Phasen.

In Ni-bas. Superlegierungen treten Poren üblicherweise im interdendritischen Bereich

auf. Es ist also davon auszugehen, dass die TCP-Phasen in den Dendritenkernen entste-

hen. Diese sind meist reich an den TCP-bildenden Elementen Cr, W, Re und Mo, was

die bevorzugte Entstehung von TCP-Phasen in diesem Bereich erklärt.

Es ist nicht bekannt, warum es bei den sandgestrahlten Proben zu derart starker TCP-

Phasen-Bildung im Substrat kommt. Da nach 250 Std. Auslagerung TCP-Phasen-reiche

Dendritenkerne im Substrat existieren, die nicht mit der TCP-Phasen-Zone unter der

IDZ verbunden sind, besteht der Verdacht, dass es keinen direkten kausalen Zusammen-

hang gibt. Eine mögliche Erklärung ist, dass die Position in der Gussplatte, aus der

die Proben stammen, einen Einfluss auf die TCP-Phasen-Bildung hat. Die Platte wurde

allerdings im Rahmen dieser Arbeit nicht auf Inhomogenitäten hin untersucht.
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Abbildung 5.15: RE-Bild einer sandgestrahlten ERBO1-Probe beschichtet mit Amdry 386

nach 500 Std. Auslagerung bei 1044 °C. Bei den hellen Ausscheidungen im Substrat handelt es

sich um TCP-Phasen, während die dunklen Bereiche Poren sind.

Die TCP-Phasen-Bildung ist ein typischer Alterungsprozess von Ni-bas. Superlegierun-

gen, kann aber durch leichte Veränderung der chemischen Zusammensetzung, wie z.B.

Interdiffusion mit dem BC, Inhomogenitäten oder Oxidation des Substrats an unbe-

schichteten Stellen, beschleunigt werden.
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6 Ergebnisse und Diskussion Teil 3:

Interdiffusion zwischen Co-basierten

Superlegierungen (ERBOCo-9W und

ERBOCo-1) und verschiedenen

Bondcoats

6.1 Die ternäre Legierung ERBOCo-9W

Die Co-bas. γ/γ’-Superlegierung ERBOCo-9W besitzt die ternäre Zusammensetzung

Co-9Al-9W in At.%. Sie ähnelt damit der Legierung Co-9Al-7,5W, bei der zum ersten

Mal eine γ/γ’-Mikrostruktur in einer Co-bas. Legierung entdeckt wurde [11]. Die An-

bindungsglühung erfolgt in Argon für 4 Std. bei 1080 °C gefolgt von 30 Std. bei 900 °C.

Auslagerungen an Luft werden bei 900 °C in drei Zeitschritten durchgeführt. Es wird eine

niedrigere Temperatur als bei ERBO1 und ERBOCo-1 verwendet, da für ERBOCo-9W

die γ’-Solvustemperatur bei 985 °C liegt [22]. Nach jedem Auslagerungsschritt wird der

Ofens abgeschaltet und die Proben im Ofen gekühlt. Es liegen vier Proben mit Amdry

386 vor: anbindungsgeglüht und für 111, 200 und 500 Std. ausgelagert. Außerdem gibt

es zwei Proben mit Amdry 9954: anbindungsgeglüht und für 111 Std. ausgelagert.

Kapitel 6.1.1 befasst sich mit der Untersuchung des ERBOCo-9W-Substrats. Es folgt die

Beschreibung der IDZ in Kapitel 6.1.2. In der IDZ treten diverse W-reiche Phasen auf,

die in einem eigenen Kapitel 6.1.3 diskutiert werden. Dabei wird auf die verschiedenen

Phasen separat eingegangen. Abschließend werden in Kapitel 6.1.4 Oxide beschrieben,

die in der Nähe der eingebetteten Sandkörner an der BC-Substrat-Grenzfläche auftre-

ten. Sie werden im Rahmen dieses Abschnitts über Co-bas. Superlegierungen diskutiert,

sind aber kein dafür exklusives Phänomen. Analog können sie auch bei ERBO1-Substrat

beobachtet werden. Teile der ersten drei Unterkapitel wurden bereits in Referenz [145]

veröffentlicht.
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6.1.1 Alterung von ERBOCo-9W bei 900 °C

Abbildung 6.1 zeigt repräsentative RE-Bilder der Mikrostruktur von ERBOCo-9W in

ausreichendem Abstand zur IDZ um den Einfluss des BCs ausschließen zu können. Die

charakteristische γ/γ’-Mikrostruktur liegt nach der Anbindungsglühung vor und bleibt

für die gesamte untersuchte Auslagerungsdauer von 500 Std. bestehen.

Eine Vergröberung der Mikrostruktur ist in Abbildung 6.1 deutlich zu erkennen. Auf

Basis der gezeigten REM-Bilder werden durchschnittliche Kantenlängen der γ’-Würfel

bestimmt. Die Kantenlänge steigt von ca. 130 nm nach der Anbindungsglühung auf ca.

280 nm nach 500 Std. bei 900 °C an. Die Vergröberung der Mikrostruktur ist ein übli-

cher Alterungsprozess von γ/γ’-Superlegierungen und tritt auch bei Ni-bas. Legierungen

auf [146, 147].

Abbildung 6.1: Rückstreuelektronenbilder des ERBOCo-9W-Substrats. a) Nach der Anbin-

dungsglühung sind die dunkle γ-Phase und die helleren γ’-Würfel zu sehen. b) Nach 500 Std. bei

900 °C ist die Vergröberung der γ/γ’-Mikrostruktur zu erkennen.

Tsukamoto et al. haben gezeigt, dass bei der γ/γ’-Legierung Co-19Al-7,5W (in At.%)

die γ’-Phase nach 1000 Std. bei 900 °C in Co3W und CoAl zerfällt [148]. Die Anfänge

davon waren bereits nach 100 Std. erkennbar. Zu einem ähnlichen Ergebnis kamen Lass

et al., wo sich die γ’-Phase in verschiedenen ternären Co-Al-W-Legierungen nach bis zu

8000 Std. bei 900 °C auflöste, wobei Co3W und CoAl entstanden [149].

Bei den Untersuchungen an ERBOCo-9W werden im reinen Substrat keine dieser Phasen

gefunden, die γ’-Phase scheint stabil. Es ist nicht ausgeschlossen, dass dies mit der

vergleichsweise kurzen Auslagerungsdauer von 500 Std. zusammenhängt. Andererseits

ist in einer anderen Studie die γ’-Phase in Co-9Al-8W (in At.%) für mindestens 1000 Std.

stabil [150].
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6.1.2 Entwicklung von Mikrostruktur und Dicke der Interdiffusionszone

Querschliffe der Grenzflächen zwischen ERBOCo-9W und BC sind in Abbildung 6.2 für

Amdry 386 und in Abbildung 6.3 für Amdry 9954 jeweils für alle untersuchten Auslage-

rungsschritte dargestellt. Die IDZ besteht hauptsächlich aus γ-Phase und ist in ausge-

wählten Bildern durch schwarze, gestrichelte Linien eingegrenzt. Der Übergang zwischen

dem ERBOCo-9W-Substrat und der IDZ ist am besten für längere Auslagerungszeiten

zu erkennen, da die γ/γ’-Mikrostruktur dort gröber ist.

Es ist schwieriger, die Grenze zwischen IDZ und γ/β-BC zu erkennen, da in der IDZ

ebenfalls etwas β-Phase auftritt, allerdings deutlich weniger als im BC. Dies verwischt

die ursprüngliche Grenzfläche zwischen BC und ERBOCo-9W-Substrat. Nach der Ausla-

gerung kann diese nur bestimmt werden, indem Rückstände vom Sandstrahlen (Korund)

als Markierung verwendet werden. Solche Strahlgut-Rückstände sind in Abbildung 6.2a)

und b) sowie in Abbildung 6.3b) gekennzeichnet. Die Rückstreuelektronenbilder zeigen,

dass helle Phasen in der IDZ unterhalb des Strahlguts auftreten, d.h. im ursprünglichen

ERBOCo-9W-Substrat. Diese Phasen werden in Abschnitt 6.1.3 diskutiert.

Abbildung 6.2: Rückstreuelektronenbilder von ERBOCo-9W beschichtet mit dem Ni-basierten

BC Amdry 386. Die Bilder zeigen die Interdiffusionszonen der untersuchten Auslagerungsschritte:

a) anbindungsgeglüht, b) 111 Std., c) 200 Std., d) 500 Std. bei 900 °C in Luft. Die rot gestrichelten

Linien in d) zeigen die Vorzugsrichtungen der länglichen Co3W- und TCP-Phasen an.
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Abbildung 6.3: Rückstreuelektronenbilder von ERBOCo-9W beschichtet mit dem Co-basierten

BC Amdry 9954. Die Bilder zeigen die Interdiffusionszonen der untersuchten Auslagerungsschrit-

te: a) anbindungsgeglüht, b) 111 Std. bei 900 °C in Luft.

Abbildung 6.4: Überprüfen des Einflusses von Cr und Ni auf die Stabilität der γ’-Phase anhand

der Probe mit Amdry 386 nach 111 Std. bei 900 °C. Im Graphen zeigen die gestrichelten Linien

auf der linken Skala die im links dargestellten Probenausschnitt gemessenen Konzentrationen von

Cr und Ni. Die durchgezogenen Linien zeigen auf der rechten Skala verschiedene ThermoCalc-

Simulationen mit der Datenbank TCNI5. Es wurde der Anteil der γ’-Phase für die angegebenen,

teilweise modifizierten Zusammensetzungen berechnet.

Cr-Zusätze destabilisieren die γ’-Phase in quaternären Co-Al-W-Cr-Legierungen [26,

151]. Cr ist bereits als γ-Bildner in Ni-bas. Superlegierungen bekannt [10, 20]. Ni dagegen

vergrößert das γ/γ’-Phasenfeld in Co-Al-W-Legierungen [152] und stabilisiert die γ/γ’-

Mikrostruktur in der Legierung Co-9Al-8W-8Cr-18Ni [151]. In einer Co-Al-W-Legierung

mit 2 At.% Ni wurde der gleiche Ni-Gehalt in γ- und γ’-Phase gemessen [153]. Diese

Ergebnisse legen nahe, dass Cr einen deutlich nachteiligeren Effekt auf die γ’-Phase in

Co-9Al-9W hat als Ni. Daher ist davon auszugehen, dass die Cr-Diffusion vom BC in

das Substrat der Hauptgrund für das Auflösen der γ’-Phase ist.
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Eine Abschätzung auf der Basis von ThermoCalc-Simulationen soll im Folgenden den

Einfluss von Cr auf die γ’-Phase verdeutlichen. In Abbildung 6.4 ist links ein RE-Bild

der IDZ in der mit Amdry 386 beschichteten Probe nach 111 Std. bei 900 °C dargestellt.

In diesem Bereich wird die chemische Zusammensetzung mittels ca. 3 µm hohen EDX-

Rahmen gemessen. Das Resultat ist ein gemitteltes Konzentrationsprofil. Für Cr und Ni

ist im Graphen in Abbildung 6.4 ein Ausschnitt davon dargestellt.

Es fällt auf, dass die Flanken der Konzentrationen genau an der Grenze zum γ/γ’-Bereich

verlaufen. Mittels ThermoCalc wird aus den gemessenen chemischen Zusammensetzun-

gen mit der Datenbank TCNI5 der γ’-Phasenanteil gemessen. Er ist in Abbildung 6.4 als

schwarze, durchgezogene Linie dargestellt. Im Bereich zwischen 50 und 55 µm fällt der

γ’-Gehalt auf Null ab, was der Position der Auflösungsgrenze dieser Phase im REM-Bild

entspricht.

Die übrigen durchgezogenen Linien entsprechen weiteren simulierten Parametern. Die

graue Linie zeigt den Verlauf, wenn der Ni-Gehalt Null gesetzt, d.h. durch Co ersetzt

wird. Es ist kaum eine Abweichung von der schwarzen Linie zu erkennen. Wird hingegen

der Cr-Gehalt Null gesetzt (blaue Linie), so wird die γ’-Phase erst später aufgelöst. Der

Vergleich wenn Ni- und Cr-Gehalte Null gesetzt werden (Cyan) wiederum zeigt keine

Abweichung zum Verlauf ohne Cr. Der Ni-Einfluss scheint also vernachlässigt werden

zu können. Diese Simulationen unterstreichen den nachteiligen Effekt, den Cr auf die

γ’-Phase ausübt.

Die IDZ besteht aus einer γ-Matrix mit geringen Mengen von β-Phase sowie deutlich

sichtbaren, hellen W-reichen TCP-Phasen. Die Phasen sind in den Abbildungen 6.2

und 6.3 gekennzeichnet. An der Grenze zum BC treten kleine β-Körner in der IDZ auf.

Dadurch ähnelt dieser Bereich insbesondere bei den mit Amdry 9954 beschichteten Pro-

ben einer unteren VZ. In diesem Bereich liegt der Großteil der in der IDZ vorhandenen

β-Phase vor. Dies erschwert es, die Grenze zwischen BC und IDZ zu erkennen. Außerdem

tritt β-Phase in der IDZ vor allem bei Amdry 386 kettenartig alternierend mit hellen

W-reichen Phasen auf. Dies ist in Abbildung 6.2b) und d) gut sichtbar.

Aneinandergrenzende β- und W-reiche Phasen wurden im Co-Al-W-System bereits von

Kobayashi et al. beschrieben [154]. Dort wurden Interdiffusionsexperimente an Co-27Al

und Co-15W (in At.%) durchgeführt. In der IDZ der zwei Materialien wurden viele

3-fache Phasengrenzen der Phasen γ, β und Co3W gefunden. Die von den Autoren vor-

geschlagene Interpretation dieses Ergebnisses ist, dass das ursprünglich angenommene

γ’-Phasenfeld im ternären Co-Al-W-Phasendiagramm bei 900 °C in Wahrheit ein grö-

ßeres Feld der Phasen γ+β+Co3W ist [148]. Demnach zerfällt die metastabile γ’-Phase

während der Wärmebehandlung in aneinandergrenzende β und W-reiche Phasen in einer

γ-Matrix.

In der vorliegenden Arbeit scheint das Entstehen von β und W-reichen Phasen das Re-
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sultat der Interdiffusion mit dem BC zu sein, da diese Phasen ausschließlich in der

IDZ gefunden werden. Die Ähnlichkeit der IDZ in dieser Arbeit mit den ausgelagerten

Co-Al-W-Legierungen in den oben genannten Referenzen zeigt, dass auch wenn die γ/γ’-

Struktur stabil zu sein scheint, sie dennoch sehr leicht zerstört wird, wenn die chemische

Zusammensetzung durch Interdiffusion leicht verändert wird.

Abbildung 6.5: Die Dicke der Interdiffusionszone als Funktion der Auslagerungsdauer bei

900 °C für Proben die entweder mit Amdry 386 (schwarz) oder Amdry 9954 (rot) beschichtet

sind. Die Punkte sind verbunden um die Übersichtlichkeit zu verbessern.

Die bildoptisch anhand von REM-Bildern ermittelte Dicke der γ-dominierten IDZ ist

in Abbildung 6.5 graphisch gegen die Auslagerungsdauer aufgetragen. Für jede Probe

werden mindestens 33 Positionen ausgewertet. Die schwarzen und roten Fehlerbalken

kennzeichnen die Standardabweichungen der Mittelwerte. Die großen Standardabwei-

chungen entstehen durch die mittels Sandstrahlen aufgerauten Substratoberflächen. Die

grünen und grauen Fehlerbalken kennzeichnen die Standardfehler der Mittelwerte. Sie

sind ein Maß für die Unsicherheit der IDZ-Dicken-Messung und sie zeigen, dass die IDZ-

Dicke mit längerer Auslagerung leicht ansteigt. Für Amdry 386 ist sie bei 200 Std. etwas

geringer als bei 111 Std., was aber im Rahmen der Fehlergrenzen nicht signifikant ist.

Mehr als 10 µm der IDZ entstehen bereits während der Anbindungsglühung. Dieser hohe

Wert kann mit der deutlich höheren Temperatur von 1080 °C erklärt werden. Zudem

kommt es bei den sandgestrahlten Substratoberflächen zur Entstehung eines rekristalli-

sierten Bereichs während der Wärmebehandlung [87]. So entstandene Korngrenzen sind

in den Abbildungen 6.2c) und 6.3b) exemplarisch gekennzeichnet. Die polykristalline

Oberfläche von ERBOCo-9W ermöglicht Korngrenzendiffusion was zur schnellen Ent-

stehung einer 10 µm dicken IDZ bei 1080 °C führt.
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6.1.3 Identifikation von W-reichen Phasen

Co3W-Nadeln

An der Auflösungsgrenze der γ’-Phase ist eine W-reiche Phase mit einer nadelartigen

Geometrie sichtbar. Sie ist in den Abbildungen 6.2b) und d) sowie 6.3b) markiert. Die

Nadeln entstehen für beide BCs erst nach der Auslagerung bei 900 °C, nicht bereits nach

der Anbindungsglühung.

Es ist davon auszugehen, dass es sich bei den Nadeln um Co3W mit einer D019-Kristall-

struktur handelt. Diese Phase ist im binären Co-W-System oberhalb von 1093 °C ther-

modynamisch nicht stabil [9]. Je nachdem, welchen Einfluss die übrigen Elemente haben,

könnte dies erklären, warum es während der Anbindungsglühung bei 1080 °C nicht zur

Ausscheidung dieser Phase kommt. Der anschließende Wärmebehandlungsschritt von

30 Std. bei 900 °C ist offensichtlich nicht lang genug für eine sichtbare Ausscheidung der

Nadeln. Erst nach weiteren 111 Std. bei 900 °C kommt es zu erkennbaren Ausscheidun-

gen. Die Nadeln sind zu dünn um quantitative EDX-Analysen daran durchzuführen.

Die Entstehung von hellen TCP-Nadeln wird in Kapitel 5.3 für beschichtetes ERBO1

beschrieben, wo die Anbindungsglühung (mit anderen Parametern) ebenfalls nicht für

die Ausscheidung von deutlich sichtbaren TCP-Nadeln ausreicht. Dort sind nach der

Anbindungsglühung allerdings sehr feine Nadeln (Länge < 1 µm) in den γ-Kanälen zu

sehen, die sich bei längerer Auslagerung unter Auflösung der γ-Phase vergrößern.

Für ERBOCo-9W-Substrat werden solche Ansätze nicht gefunden. Üblicherweise ent-

stehen TCP-Phasen bei der Interdiffusion von Ni-bas. Superlegierungen und BCs in

der TCP-Phasen-Zone unter der IDZ, aber auch in der IDZ und der darunterliegen-

den „secondary reaction zone“ bei Alitierschichten [64]. Sie orientieren sich parallel zu

{111}-Ebenen der γ- und γ’-Phasen in einer plattenartigen Morphologie [96]. Wird ein

Querschliff in einer {100}-Ebene erstellt, so erscheinen sie nadelförmig, wie in den Ab-

bildungen 6.2 und 6.3.

Es wurde herausgefunden, dass W sich in Co-Al-W-Legierungen mit γ/γ’-Mikrostruk-

turen in der γ’-Phase anreichert [153, 155, 156]. Dieser Effekt wird schwächer, wenn

der Legierung Ni beigefügt wird [152]. Im Gegensatz dazu ist der Al-Anteil in γ- und

γ’-Phase für Co-Al-W-Legierungen etwa gleich. Wenn also die γ’-Phase, wie hier durch

Interdiffusion, aufgelöst wird und stattdessen γ-Phase entsteht, so wird W frei, das dar-

aufhin W-reiche Phasen bildet. Gleichzeitig bildet Al die Al-reiche β-Phase.

Ein von Kobayashi et al. präsentiertes ternäres Co-Al-W-Phasendiagramm bei 900 °C

legt nahe, dass γ/γ’ zu γ/β/Co3W zerfällt [154]. Omori et al. stellten heraus, dass die

Kristallstruktur von γ’-Phase (L12) und Co3W (D019) ähnlich sind und somit die Pha-

sentransformation energetisch günstig ist [153]. All dies unterstützt die Annahme, dass

es sich bei den W-reichen Nadeln an der γ’-Auflösungsgrenze um Co3W handelt.
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Abbildung 6.6: Rückstreuelektronenbild der IDZ in der mit Amdry 386 beschichteten Pro-

be nach 500 Std. Auslagerung bei 900 °C. Zwei unterschiedliche W-reiche Phasen sind in dem

Ausschnitt auf der rechten Seite gekennzeichnet. Die hellere Phase entspricht der µ-Phase, die

dunklere der σ- oder der R-Phase.

Weitere W-reiche Phasen

In den Abbildungen 6.2 und 6.3 sind in der IDZ W-reiche Phasen sichtbar. Im RE-Bild

erscheinen sie aufgrund des hohen W-Gehalts hell und sind somit deutlich zu erkennen.

Für die mit Amdry 9954 beschichteten Proben haben alle hellen Körner eine ähnliche

chemische Zusammensetzung.

Für die mit Amdry 386 beschichteten Proben werden zwei verschiedene W-reiche Phasen

gefunden, die unterschiedliche chemische Zusammensetzungen haben. Dadurch haben

sie im RE-Bild leicht unterschiedliche Grautöne. Dies ist in Abbildung 6.6 illustriert,

wird aber in allen mit Amdry 386 beschichteten Proben beobachtet. Der Grund für die

Entstehung der zweiten Phase scheint demnach in der chemischen Zusammensetzung

des BCs zu liegen. Mittels EDX werden die chemischen Zusammensetzungen der beiden

Phasen analysiert. Sie sind in Tabelle 6.1 aufgeführt. Charakteristische Unterscheidungs-

merkmale sind die W- und Cr-Gehalte. Die hellere Phase enthält (40-42) At.% W und

(8-16) At.% Cr, die dunklere Phase (34-35) At.% W und (19-20) At.% Cr. Im Folgenden

werden die beiden Phasen einzeln diskutiert.

Bei der hellen, Cr-ärmeren Phase handelt es sich um µ-Co7W6. Dies ist eine Gleichge-

wichtsphase in ähnlichen Co-Al-W-Legierungen bei höheren Temperaturen [153, 157].

Da Cr in der IDZ aus dem BC stammt, hängt der Cr-Gehalt in γ-Matrix und µ-

Ausscheidungen vom Abstand zum BC ab: Je näher die Position der EDX-Analyse am

BC ist, umso höher ist der gemessene Cr-Gehalt.

Zhang et al. veröffentlichten ein ternäres Phasendiagramm für Co-Cr-W bei 1000 °C, das
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Tabelle 6.1: Chemische Zusammensetzungen der W-reichen TCP-Phasen in der IDZ von BC

und ERBOCo-9W, gemessen mittels EDX.

Bondcoat Auslagerungs- Al Cr Co Ni W Vermutete

dauer [Std.] in At.% Phase

Amdry 386 0 0,6 12 41,4 5 41

111 0,7 16 35,3 8 40

200 0,9 8 47,1 4 40 µ-Phase

500 0,5 14 37,5 6 42 (hellere Phase)

Amdry 9954 0 1,1 10 44,9 4 40

111 0,4 11 43,6 4 41

Amdry 386 111 1,4 19 38,6 7 34 σ-Phase

500 0,4 20 35,6 9 35 oder R-Phase

500 0,4 20 36,6 8 35 (dunklere Phase)

ein großes Ein-Phasen-Feld für die µ-Phase enthält [158]. Die in Tabelle 6.1 aufgeführten

chemischen Zusammensetzungen für die µ-Phase liegen in diesem Phasenfeld, wenn Al

und Ni nicht berücksichtigt werden [158].

Es ist möglich, die Phase mithilfe von Elektronenstreuung im TEM zu identifizieren. In

Abbildung 6.7a) ist ein mittels TEM aufgenommener Ausschnitt der IDZ mit W-reichen

Phasen zu sehen. Es handelt sich um die mit Amdry 386 beschichtete Probe nach der

Anbindungsglühung. An den beiden mit Kreisen gekennzeichneten nummerierten Posi-

tionen werden Streuexperimente durchgeführt.

Die gemessenen Streumuster sind in Abbildung 6.7b) und d) für Punkt 1 respektive

Punkt 2 dargestellt. Aus den Abständen zwischen den Reflexen im reziproken Raum

können Gitterebenenabstände berechnet werden. Diese sind die Grundlage für die Iden-

tifikation der Phase. Beide gemessenen Position können als die µ-Phase identifiziert

werden. Die Zuordnung der Reflexe ist in Abbildung 6.7c) und e) zu sehen.

Die dunkleren Cr-reichen Körner können im Gegensatz zur µ-Phase nur in den mit Am-

dry 386 beschichteten Proben gefunden werden. Bei diesen Körner fällt die Identifizierung

der Phase schwerer. Wie erwähnt, hängt der Cr-Gehalt der µ-Phase vom Abstand zum

BC ab. Dies ist bei den Cr-reichen Körnern nicht zu erkennen. Die Variation der gemes-

senen Cr-Gehalte ist sehr klein und unabhängig von der Position in der IDZ und der

Auslagerungsdauer. Der konstante Cr-Gehalt suggeriert, dass Cr Teil der Stöchiometrie

der Phase ist.

Die einzige in Frage kommende Phase, deren Stöchiometrie Co, Cr und W enthält, ist die

R-Phase. Diese wird je nach Quelle als Co23Cr15W15 [16] (d.h. Co-28Cr-28W in At.%)

angegeben oder als Co27Cr12W14 [17] (d.h. Co-23Cr-26W in At.%). Die letztere Zusam-
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Abbildung 6.7: TEM-Untersuchung von ERBOCo-9W beschichtet mit Amdry 386 nach der

Anbindungsglühung. a) Dunkelfeld-Aufnahme der Ausscheidungen in der IDZ, b) Streubild der

W-reichen Phase an Punkt 1, c) Anpassung des Streubilds in b) an die µ-Phase in [010]-Richtung,

d) Streubild der W-reichen Phase an Punkt 2, e) Anpassung des Streubilds in d) an die µ-Phase

in [110]-Richtung.

mensetzung wird verallgemeinert zu (Co,W)27(Cr,W)12(Co,Cr,W)14 [17]. Der Prototyp

der R-Phase ist Co5Cr2Mo3 mit der rhomboedrischen TCP-Struktur R3 [16, 96]. Die in

Tabelle 6.1 aufgeführten Zusammensetzungen der Phase wären unter der Annahme der

R-Phase als W-reich zu betrachten.

Laut Yang et al. ist die R-Phase im ternären Co-Cr-W-System zwischen 1022 °C und

1444 °C stabil [17]. In ternären Cr-Cr-W-Phasendiagrammen ist die R-Phase lediglich

in diesem Temperaturbereich enthalten [9]. Dies schließt die in dieser Arbeit verwendete

Auslagerungstemperatur von 900 °C aus.

Barrows et al. berichten allerdings, dass die R-Phase, nachdem sie bei einer höheren Tem-

peratur entstanden ist, sich in einer experimentellen Co-Cr-W-Legierung nach 72 Std.

bei 800 °C nicht aufgelöst hat [16]. Analog könnte die R-Phase während der Anbin-

dungsglühung bei 1080 °C entstehen und während der Auslagerung bei 900 °C bestehen

bleiben. Zudem ist anzunehmen, dass sowohl Al als auch Ni einen Einfluss auf das Pha-

sengleichgewicht haben.

Im ternären Co-Cr-W-Phasendiagramm ist auch die σ-Phase enthalten, deren Stöchio-

metrie auch W enthalten kann. In ternären Systemen sind bei 1000 °C bis zu ca. 14 At.%

W in der σ-Phase löslich [17]. Dies ist deutlich weniger als der gemessene W-Gehalt in

Tabelle 6.1. Die σ-Phase tritt auch in Ni-bas. Superlegierungen auf, allerdings meist

mit einem geringen W-Gehalt [97]. Die σ-Phase hat eine tetragonale TCP-Struktur der

Raumgruppe P42/mnm [96].

Auch diese Phase wird mittels Elektronenstreuung im TEM untersucht. In Abbild-

ung 6.8a) ist der analysierte Ausschnitt dargestellt, wobei die zwei untersuchten W-
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Abbildung 6.8: TEM-Untersuchung von ERBOCo-9W beschichtet mit Amdry 386 nach

500 Std. Auslagerung bei 900 °C. a) Dunkelfeld-Aufnahme der Ausscheidungen in der IDZ, b)

Streubild der W-reichen Phase an Punkt 1, c) Anpassung des Streubilds in b) an die σ-Phase in

[101]-Richtung, d) Streubild der W-reichen Phase an Punkt 2, e) Anpassung des Streubilds in

d) an die σ-Phase in [511]-Richtung, f) Anpassung des Streubilds in d) an die R-Phase in [1347]-

Richtung, g) Streubild der W-reichen Phase an Punkt 2 unter einem anderen Einfallwinkel als

in d), h) Anpassung des Streubilds von in g) an die σ-Phase in [323]-Richtung, i) Anpassung des

Streubilds in g) an die R-Phase in [451]-Richtung.

reichen Körner durch nummerierte Kreise markiert sind. Die Analyse erfolgt an der mit

Amdry 386 beschichteten und für 500 Std. ausgelagerten Probe.

Abbildung 6.8b) und c) zeigt das an Position 1 gemessene Streubild respektive die für

die σ-Phase zugeordneten Reflexe. Dieses Korn kann eindeutig als σ-Phase identifiziert

werden.

In Abbildung 6.8d) und g) sind zwei gemessene Streubilder für Position 2 zu sehen. Je

nach Verkippung der Probe können verschiedene Symmetrierichtungen gefunden werden,

die unterschiedliche Streubilder zeigen. Durch die Analyse mehrerer Streubilder kann ei-

ne zugeordnete Phase verifiziert werden. Für die anderen identifizierten W-reichen Pha-

sen werden ebenfalls mehrere Streubilder analysiert. Da die Ergebnisse eindeutig sind,

ist immer nur eines in Abbildung 6.7 bzw. Abbildung 6.8 abgebildet.

Für Position 2 in Abbildung 6.8 lässt sich die Phase nicht eindeutig identifizieren. Es

können den Streubildern passende Reflexe der σ-Phase und der R-Phase zugeordnet wer-

den. Diese sind in Abbildung 6.8e) und h) für die σ-Phase sowie f) und i) für die R-Phase

dargestellt. Tabelle 6.2 zeigt die aus den Beugungsbildern ermittelten Gitterebenenab-
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Tabelle 6.2: Gitterebenenabstände d zu Position 2 in Abbildung 6.8a). Es sind die experimentell

gemessenen Abstände und die für die σ- und die R-Phase angepassten Abstände gegenüberge-

stellt.

d [nm] σ-Phase [3,2,3] R-Phase [4,5,1]

(experimentell) Reflex d [nm] Reflex d [nm]

0,4026 (1,0,-1) 0,4822 (2,-1,-3) 0,415

0,2736 (-2,3,0) 0,29962 (-3,3,-3) 0,282

0,1969 (-3,3,1) 0,2333 (-5,4,0) 0,206

d [nm] σ-Phase [5,1,1] R-Phase [-13,4,7]

(experimentell) Reflex d [nm] Reflex d [nm]

0,4019 (0,-1,1) 0,47753 (-1,2,-3) 0,415

0,2104 (1,-4,-1) 0,23972 (-2,-3,-2) 0,211

0,1687 (1,-6,1) 0,16408 (-4,1,-8) 0,177

stände d sowie die erwarteten Gitterebenenabstände für die zugeordneten Reflexe der

beiden möglichen Phasen. Die Werte für die R-Phase liegen näher an den experimentell

ermittelten Gitterebenenabständen. Für keine Phase ist die Übereinstimmung mit dem

Experiment ausreichend, um sie mit Sicherheit zu bestimmen. Eine Abweichung von den

erwarteten Gitterebenenabständen kann z.B. durch Gitterverzerrung entstehen, weil die

Körner unstöchiometrisch große W-Gehalte besitzen.

Abbildung 6.2 auf Seite 95 zeigt die IDZ nach 500 Std. Auslagerung. Unter den block-

artigen W-reichen Körnern sind längliche W-reiche Körner zu sehen, die chemische Zu-

sammensetzungen haben, die den in Tabelle 6.1 gezeigten Zusammensetzungen der ver-

schiedenen W-reichen Phasen ähneln. Diese Ausscheidungen haben die gleichen Orien-

tierungen wie die nadelförmigen Co3W-Körner. Einige orientierte Phasen sind mit roten,

gestrichelten Linien markiert um den Effekt zu illustrieren.

Die bevorzugte Orientierung suggeriert, dass die Co3W-Nadeln als Nukleationskeime für

W-reiche Phasen wie µ, σ oder R dienen. Die Löslichkeitsgrenze von Cr in Co3W wurde

als 2,1 At.% bei 1000 °C angegeben [158]. Omori et al. konnten bis zu 3,3 At.% Cr

in Co3W bei 900 °C messen [153]. Shinagawa et al. wiederum zeigten, dass Co3W im

Co-Ni-Al-W-System bei 900 °C destabilisiert wird, wenn das Verhältnis Ni/Co erhöht

wird [152].

Daraus kann geschlossen werden, dass µ und σ bzw. R in der Mitte der IDZ bei längerer

Auslagerung anstelle von Co3W entstehen, da sich sowohl Cr als auch Ni durch Interdif-

fusion dort anreichern. Die Nadeln dienen als Nukleationskeime und wachsen wenn sich

mehr γ’-Phase auflöst und die IDZ-Dicke ansteigt.
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Obwohl die Fläche der W-reichen Phasen während der Auslagerung sichtbar ansteigt,

scheint dies für β-(Ni,Co)Al nicht der Fall zu sein. Diese Phase ist schwerer anhand von

RE-Bildern zu quantifizieren, da auch β-Phase im BC vorliegt und der Übergangsbe-

reich unscharf ist. Qualitativ kann allerdings ein ähnlich starker Anstieg wie bei den

W-reichen Phasen ausgeschlossen werden. Dies kann an der höheren Al-Löslichkeit in

der γ-Phase verglichen mit der W-Löslichkeit liegen [154].

Im Folgenden werden die Unterschiede zwischen den beiden BCs bei der Bildung von

W-reichen Phasen analysiert und es wird eine qualitative Erklärung präsentiert, die auf

dem Vergleich von chemischen Potentialen basiert.

In den RE-Bildern in den Abbildungen 6.2 und 6.3 stehen die W-reichen Phasen auf-

grund ihrer hohen mittleren Ordnungszahl hell heraus. Wegen diesem starken Kontrast

zur Umgebung können die Bilder in binäre schwarz-weiß-Bilder umgewandelt werden

und bildoptisch die Fläche der W-reichen Phasen ermittelt werden. Die gemessenen

Flächen werden auf die Breite des analysierten Bereichs normiert, um einen charakteris-

tischen Wert für jede Probe zu erhalten. Für jede Probe werden mehrere repräsentative

REM-Bilder analysiert. Die summierte Breite des so analysierten Bereichs liegt für die

verschiedenen Proben zwischen 400 und 750 µm. Die Ergebnisse sind in Abbildung 6.9

graphisch gegen die Auslagerungsdauer aufgetragen.

Es ist zu erkennen, dass die Fläche der W-reichen Körner mit der Auslagerungsdauer

ansteigt. Ein Vergleich der einzelnen Bilder in den Abbildungen 6.2 und 6.3 zeigt, dass

dies durch einen Anstieg von Größe und Anzahl der Körner verursacht wird. Wie in

Abbildung 6.9 zu erkennen ist, weisen die mit Amdry 386 beschichteten Proben größere

Flächen von W-reichen Phasen auf.

Die folgende Abschätzung soll eine qualitative Erklärung für den Unterschied zwischen

den beiden BCs geben. Bei konstanter Temperatur T und konstantem Druck p ist der

Fluss JCr von Cr-Atomen in der γ-Matrix durch den Gradienten des chemischen Poten-

tials µCr entlang der Raumachse x senkrecht zur Grenzfläche von Superlegierung und

BC gegeben [59]:

JCr = −K
∂µCr

∂x
(6.1)

Der Zusammenhang entspricht Gleichung 2.14, wobei der Faktor K über die Beweglich-

keit proportional zum Diffusionskoeffizienten von Cr in der γ-Phase ist. Um Gleichung 6.1

zu vereinfachen, wird anstelle des infinitesimal kleinen ∂x ein endlicher Abschnitt auf

der Raumachse x gewählt, nämlich der Abstand ∆x zwischen einer Stelle mit nomineller

BC-Zusammensetzung (vgl. Tabelle 3.3) und einer, an der ERBOCo-9W mit bestimmten

Mengen Cr und Ni verdünnt wurde. Für letztere wird exemplarisch Co-6Al-6W-18Cr-

18Ni (in At.%) ausgewählt, eine mittels EDX in der mit Amdry 386 beschichteten Probe

nach der Anbindungsglühung gemessene Zusammensetzung. Der Messpunkt befindet sich

in der γ-Matrix im unteren Bereich der IDZ und die Zusammensetzung ist charakteris-
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Abbildung 6.9: Die Fläche der W-reichen Ausscheidungen pro µm Probenbreite für Proben die

entweder mit Amdry 386 (schwarz) oder Amdry 9954 (rot) beschichtet wurden. Die Datenpunkte

sind verbunden um die Übersichtlichkeit zu verbessern.

tisch für die untersuchten Proben.

Der Fluss zwischen den beiden genannten Punkten wird somit durch die Differenz ∆µCr

der chemischen Potentiale von Cr gegeben:

JCr = −K
∆µCr

∆x
(6.2)

Mittels ThermoCalc werden mit der Datenbank TCNI5 die chemischen Potentiale von

Cr in den „as sprayed“-Zusammensetzungen der BCs berechnet. Obwohl die Datenbank

dafür konzipiert ist, Ni-bas. Legierungen zu simulieren, wird erwartet, dass die hier be-

rechneten Werte für eine qualitative Abschätzung ausreichend sind.

Bei 900 °C wird für Amdry 386 ein Wert von -49 kJ/Mol berechnet, für Amdry 9954 ein

Wert von -53 kJ/Mol. Der Unterschied entsteht wahrscheinlich dadurch, dass in Amdry

386 durch den höheren Al-Gehalt deutlich mehr β-Phase und damit weniger γ-Phase vor-

liegt. Die Cr-Löslichkeit ist in der β-Phase geringer als in der γ-Phase, was das chemische

Potential von Cr erhöht. Das chemische Potential von Co-6Al-6W-18Cr-18Ni wird als

-58 kJ/Mol berechnet.

Dies zeigt, dass ∆µCr für Proben mit Amdry 386 größer ist als für Proben mit Am-

dry 9954. Ein größeres ∆µCr kann nach Gleichung 6.2 zu einem größeren Fluss, also zu

schnellerer Cr-Diffusion führen, wenn ∆x konstant bleibt.

Wenn der Fluss konstant bleibt, würde ein größeres ∆µCr einen größeren Abstand ∆x

bedeuten. Dies entspricht einer größeren IDZ. Die Abschätzung beschreibt also für die

mit Amdry 386 beschichteten Proben größere Mengen Cr in der IDZ, was sowohl die

größere Fläche der W-reichen Phasen, als auch die Entstehung der Cr-reichen R-Phase
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erklärt. Dass für die mit Amdry 386 beschichteten Proben außerdem eine dickere IDZ

gemessen wird (siehe Abbildung 6.5), passt ebenfalls zu der vorgeschlagenen Erklärung.

6.1.4 Oxide an der Substrat-Bondcoat-Grenzfläche

In den bisherigen Kapiteln wird die Mikrostruktur der IDZ beschrieben und die auftre-

tenden intermetallischen Phasen analysiert. Neben Letzteren entstehen an der Grenz-

fläche zwischen BC und Substrat Oxide, auf die an dieser Stelle genauer eingegangen

wird. Die beschriebenen Oxide treten nicht ausschließlich bei ERBOCo-9W-Substrat auf,

sondern werden analog bei allen untersuchten Proben mit sandgestrahlten Substraten

beobachtet.

Durch das Sandstrahlen der Substratoberflächen entstehen Rückstände des Strahlguts

Korund (α-Al2O3), das in Rückstreuelektronenbildern sehr deutlich dunkel zu erkennen

ist. Daher werden die Rückstände oft zur Identifikation der ursprünglichen Bondcoat-

Substrat-Grenzfläche nach Interdiffusion verwendet. Sie haben eine kantige, rissige Mor-

phologie und sind gleichmäßig über die Grenzfläche verteilt. Oft liegen sie in Senken der

Substratoberfläche, da sie beim Strahlen mit hoher Geschwindigkeit auf die Oberfläche

treffen.

In unmittelbarer Nähe der mechanisch eingebrachten Al2O3-Körner entstehen während

der Auslagerung der beschichteten Proben im BC weitere Oxide. Sie sind in RE-Bildern

in den Abbildungen 6.11 und 6.10 markiert. Es wird im Folgenden versucht, sie mithilfe

von EDX-Analysen und Kathodolumineszenz (KL) zu bestimmen.

Im Abstand von einigen µm zum Al2O3-Korn treten bei allen untersuchten BCs Y-

reiche Oxide auf. Ein EDX-Spektrum ist exemplarisch in Abbildung 6.12a) zu sehen.

Der Grauton im Rückstreuelektronenbild liegt im Bereich von γ- und β-Phasen was es

schwer macht, die Körner zu erkennen. Sie emittieren jedoch ein KL-Signal. Dies ist in

Abbildung 6.11 für Amdry 9954 und in Abbildung 6.10 für Amdry 386 zu sehen.

Die EDX-Analyse zeigt, dass die Körner aus Y und O bestehen. Auch geringe Mengen Al,

Cr, Ni und Co werden detektiert. Dies kann jedoch auch darauf zurückgeführt werden,

dass darunter liegende β- oder γ-Phase mitgemessen wird. Ein deutliches Al-Signal wür-

de für Y-Aluminate sprechen. Das sind Y-Al-Granat (YAG, Y3Al5O15), Y-Al-Perowskit

(YAP, YAlO3) und monoklines Y-Al-Oxid (YAM, Y4Al2O9). Letzteres zeigt lediglich ein

sehr schwaches Kathodolumineszenz-Signal und wird somit ausgeschlossen [113]. Sowohl

YAG als auch YAM enthalten große Mengen von Al, allerdings ist das Al-Signal in Ab-

bildung 6.12a) im Vergleich zu Y sehr schwach. Dies spricht dafür, dass die Quelle des

Al-Signals tatsächlich eine metallische Phase unterhalb des Oxid-Korns ist.

Wenn Y-Aluminate ausgeschlossen werden können, liegt die Vermutung nahe, dass es

sich bei den Körnern um Y2O3 handelt. Y2O3 emittiert KL-Signal. Zudem zeigt das ge-
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Abbildung 6.10: CoAlW-Probe beschichtet mit Amdry 386, anbindungsgeglüht und ausgela-

gert bei 900 °C für 500 Std. a) und b) Rückstreuelektronenbilder, c) Kathodolumineszenz

messene EDX-Spektrum starke Ähnlichkeit mit einem Y2O3-Spektrum in Referenz [113].

Es ist zum Vergleich in Abbildung 6.12b) zu sehen.

Eine andere beobachtete Eigenschaft der Y2O3-Körner ist, dass sie anscheinend sehr

dünn sind. Bei Beschleunigungsspannungen von 8 kV sind die Körner teilweise gut sicht-

bar, bei 15 kV ist nur die darunterliegende β-Phase erkennbar. Die Beschleunigungsspan-

nung für die RE-Bilder in den Abbildungen 6.11 und 6.10 beträgt 8 kV.

Bei Amdry 9954 sind Al2O3-Körner und Y2O3 die einzigen Oxide, die im unteren BC

auftreten, vgl. Abbildung 6.11. Amdry 386 enthält Hf als Legierungselement, was zu

zwei weitere Oxiden führt. Meist in direktem Kontakt mit den Al2O3-Körnern tritt dort

eine sehr helle Phase auf. Sie ist in Abbildung 6.10 als „Hf-reiches Oxid“ gekennzeichnet

und emittiert KL-Signal. Ihr EDX-Spektrum in Abbildung 6.12d) zeigt, dass sie fast

ausschließlich aus Hf und O besteht. Es ist davon auszugehen, dass es sich um HfO2

handelt. Im Bereich zwischen Y2O3 und HfO2 sind kleine, helle Körner zu sehen, die im

Gegensatz zu den anderen beobachteten Oxiden kein KL-Signal emittieren. Die EDX-

Analyse in Abbildung 6.12c) zeigt Hf, Y und O. Die einzige bekannte Verbindung dieser
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Abbildung 6.11: CoAlW-Probe beschichtet mit Amdry 9954, anbindungsgeglüht. a) Rückstreu-

elektronenbild, b) Kathodolumineszenz

Elemente ist Y2O3-HfO2-Fluorit.

Im Folgenden wird eine Erklärung für die Entstehung der Y-Oxide vorgeschlagen. Die

Reaktion 4

3
Y+O2 → 2

3
Y2O3 besitzt bei 900 °C eine freie Reaktionsenthalpie von ca.

-1086 kJ/mol, die Reaktion 4

3
Al+O2 → 2

3
Al2O3 ca. -902 kJ/mol [159, 160]. Die Diffe-

renz von 184 kJ/mol bedeutet, dass metallisches Y in der Lage ist, Al2O3 zu reduzieren.

Das Al2O3-Korn führt sozusagen zu einem Sauerstoffpartialdruck im umgebenden Me-

tall, der zwar sehr gering ist, aber ausreicht um Y zu oxidieren. Während der Auslagerung

kommt es auch zur Diffusion von Y. Wenn es in die Nähe von Al2O3-Körnern kommt,

oxidiert es durch Reduktion von Al2O3. Zurück bleibt metallisches Al, dessen lokale An-

reicherung zur Entstehung von β-Phase in unmittelbarer Nähe zum Al2O3-Korn führt.

Dies ist z.B. in Abbildung 6.10b) zu sehen.

Obwohl die Reaktion Hf+O2 →HfO2 bei 900 °C nur um 1,5 kJ/mol geringer ist, als die

o.g. von Al2O3, scheint für Hf ein analoger Effekt aufzutreten wie für Y. Allerdings führt

der geringere Unterschied in den freien Reaktionsenthalpien dazu, dass Hf-haltige Oxide

nur sehr nah an dem Al2O3-Korn entstehen. Dort ist der angenommene Sauerstoffparti-
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Abbildung 6.12: EDX-Spektren von verschiedenen Oxiden. a) Y2O3 in der Nähe eines Korund-

Korns, b) EDX-Spektrum von Y2O3 in der Nähe der TGO, entnommen aus Referenz [113],

c) Y2O3-HfO2-Fluorit, d) HfO2 in direktem Kontakt mit einem Korund-Korn.

aldruck höher als in dem Abstand wo Y oxidiert, so dass auch Hf mit der höheren freien

Reaktionsenthalpie oxidieren kann.

In Abbildung 6.10a) fällt auf, dass das Al2O3-Korn nicht mehr die für Korund-Strahlgut

übliche kantige, rissige Struktur besitzt, wie sie in Abbildung 6.11 zu sehen ist. Da-

bei kann sich um einen Sintereffekt handeln, der bei längerer Auslagerung zu runderen

Körnern führt. Es kann aber auch auf das Verschwinden und Glätten des Korns durch

Reduktion zurückgeführt werden, was die vorgeschlagene Erklärung unterstützen würde.

6.2 Die multinäre Legierung ERBOCo-1

In diesem Kapitel werden Experimente mit der multinären Legierung ERBOCo-1 disku-

tiert. Bei dieser Legierung handelt es sich um eine Weiterentwicklung der γ/γ’-Superle-

gierung Co-9Al-9W (in At.%). Ihre chemische Zusammensetzung ist in Tabelle 3.1 auf

Seite 26 aufgeführt. So sind in dieser Legierung Ni und Cr enthalten. Dies kann das

Interdiffusionsverhalten mit dem MCrAlY-BC beeinflussen.

Es werden Proben aus ERBOCo-1 geschliffen und anschließend mit Amdry 386 oder Am-

dry 9954 beschichtet. Die Proben werden einer Anbindungsglühung in Argon für 5 Std.

bei 1050 °C gefolgt von 16 Std. bei 900 °C unterzogen. Dann erfolgt die Auslagerung an

Luft zusammen mit den geschliffenen ERBO1-Proben bei 1044 °C für bis zu 1000 Std.

Die mit ThermoCalc berechneten Aktivitäten bei 1044 °C sind in Abbildung 5.1 auf
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Seite 72 aufgeführt. Die Ni-Aktivitäten von ERBOCo-1, Amdry 386 und Amdry 9954

ähneln sich, daher ist keine starke Diffusion in die eine oder andere Richtung zu erwarten.

ERBOCo-1 weißt eine höhere Co-Aktivität als die BCs auf, dafür sind die Cr- und Al-

Aktivitäten geringer. Daher wird Co-Diffusion in Richtung BC und Cr- und Al-Diffusion

in Richtung Substrat erwartet.

Im folgenden Kapitel 6.2.1 werden die BCs und die IDZ anhand von RE-Bildern und

EDX-Analysen diskutiert. Bei den mit Amdry 386 beschichteten Proben entstehen W-

reiche Phasen, auf die in Kapitel 6.2.2 genauer eingegangen wird. Außerdem werden sie

mit den W-reichen Phasen in Kapitel 6.1.3 verglichen.

6.2.1 Entwicklung von Mikrostruktur und Dicke der Interdiffusionszone

Anhand von Querschliffen werden die TGO-Dicken und die VZ-Dicken bildoptisch ge-

messen. Die Werte sind identisch mit den in Abbildung 4.22 (Seite 66) respektive Ab-

bildung 4.23 (Seite 68) gezeigten Werten für ERBO1-Substrat. Auch Röntgen-Diffrakto-

gramme, die von den TGO-Oberflächen aufgenommen werden, zeigen keine Unterschie-

de. Daraus lässt sich schließen, dass der Einfluss des Superlegierungs-Substrats auf die

Oxidation des Bondcoats bei 1044 °C für bis zu 1000 Std. gering ist. Darauf wird in

Kapitel 7 näher eingegangen.

EDX-Analysen zeigen, dass es zu einer messbaren Diffusion von W, Ti und Ta in die

VZ kommt. Für Amdry 386 werden nach 1000 Std. bei 1044 °C folgende typische Wer-

te ermittelt: W≈0,8 At.%, Ti≈0,6 At.%, Ta≈0,3 At.%. Der hohe Anteil an W in der

VZ hängt mit dem hohen W-Gehalt in der Superlegierung zusammen. Es können keine

Anzeichen dafür gefunden werden, dass diese Elemente einen Einfluss auf die Oxidation

des Bondcoats haben.

Simulationen mit ThermoCalc (Datenbank TCNI5) ergeben, dass die Elemente W, Ti

und Ta in geringen Mengen die Mikrostruktur des Bondcoats kaum beeinflussen. Bei

Al-Verarmung wird durch Ti- und Ta-Anreicherung die Entstehung von γ’-Phase gegen-

über γ begünstigt. Dies ist allerdings eher bei ERBO1-Substrat relevant, das aus mehr

Ta, weniger W und einer ähnlichen Menge Ti besteht.

Abbildung 6.13a) zeigt ein RE-Bild der IDZ zwischen ERBOCo-1 und Amdry 9954 nach

250 Std. bei 1044 °C, Abbildung 6.14a) die zwischen ERBOCo-1 und Amdry 386 nach

250 Std. Erkennbare Grenzen zwischen BC und Substrat sind durch gestrichelte Linien

gekennzeichnet. Die IDZ besteht bei allen untersuchten Proben fast ausschließlich aus

γ-Phase, nicht aus β-Phase. Dies ist schon nach der Anbindungsglühung der Fall, wie in

Abbildung 6.13b) für Amdry 386 zu sehen ist. Dort entstehen W-reiche Körner in einer

γ-Phase, es ist keine β-Phase erkennbar.

Bei hohen Vergrößerungen sind feine Ausscheidungen zu erkennen, bei denen es sich

wahrscheinlich um γ’-Phase handelt. An der in Abbildung 6.14b) durch einen Kreis
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Abbildung 6.13: a) RE-Bilder der IDZ zwischen Amdry 9954 und ERBOCo-1 nach 250 Std.

bei 1044 °C. b) RE-Bilder der IDZ zwischen Amdry 386 und ERBOCo-1 nach der Anbindungs-

glühung.

Abbildung 6.14: a) und b) RE-Bilder der IDZ zwischen Amdry 386 und ERBOCo-1 nach

250 Std. bei 1044 °C, c) EDX-Spektrum der Ti-, Ta- und Hf-reichen Körner, d) RE-Bild der IDZ

zwischen Amdry 386 und ERBOCo-1 nach 1000 Std. bei 1044 °C.
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markierten Position wird mittels EDX die chemische Zusammensetzung Co-34Ni-15Cr-

8Al-5W-1Ti-1Ta (in At.%) bestimmt und mit ThermoCalc das Phasengleichgewicht in

Abhängigkeit von der Temperatur ermittelt. Je nach Datenbank ist die γ’-Phase dem-

nach bei Temperaturen unterhalb von 990 °C (TCNI5) bzw. 1030 °C (TTNI7) stabil.

Bei Abkühlung scheidet sich die γ’-Phase üblicherweise sehr schnell aus der γ-Phase aus.

Die Entstehung der feinen γ’-Phase in der IDZ ist demnach auf den Abkühlungsprozess

zurückzuführen. Ein ähnlicher Effekt ist auch bei ERBO1 zu beobachten.

Die IDZ von ERBOCo-1 besteht unabhängig von BC und Auslagerungszeit fast aus-

schließlich aus der γ-Phase. Insbesondere entsteht bei kurzen Auslagerungszeiten nicht

wie bei den anderen untersuchten Superlegierungen β-Phase, vgl. Abbildung 6.13b). Mög-

licherweise gibt es dabei einen Zusammenhang mit dem geringen Al-Gehalt in ERBOCo-

1. Webler et al. untersuchten eine Co-bas. Superlegierung, dessen chemische Zusammen-

setzung mit ERBOCo-1 bis auf den Ni-Gehalt übereinstimmt [87]. Sandgestrahlt und

beschichtet mit Amdry 9954 wurden Proben bei 1000 °C für 200 Std. ausgelagert. Auch

hier entsteht eine IDZ, die ausschließlich aus γ-Phase besteht. Damit scheint sicher, dass

die Mikrostruktur der IDZ durch das Substrat bestimmt wird. Eine mögliche Ursache

ist der geringe Ni-Gehalt im Substrat. Wie anhand von Abbildung 4.9 in Kapitel 4.2

illustriert wird, ist die β-Phase üblicherweise reich an Ni. Dies trifft auch auf β-Körner

in der IDZ zwischen BC und ERBOCo-9W zu. Das Element kann grundsätzlich gegen

Co getauscht werden, aber es scheint, als sei Ni in der β-Phase energetisch günstiger.

Bei den mit Amdry 386 beschichteten und für 500 und 1000 Std. ausgelagerten Proben

entsteht ein dünner γ’-Saum zwischen BC und IDZ, zu sehen in Abbildung 6.14d). Eine

EDX-Analyse des Saums bei der Probe nach 1000 Std. ergibt 52Ni-20Co-16Al-5Cr-2Ti-

1Ta-2W-1Si in At.%. Er enthält demnach viel Ni und Al, aber vergleichsweise wenig

Co und W. Dies zeigt, dass es sich bei dem Saum um γ’-Ni3Al handelt, das durch An-

reicherung der Elemente aus dem BC entsteht. Es ist von der γ’-Phase des Substrats

zu unterscheiden, bei der es sich um Co3(Al,W) handelt. Wie bereits erläutert bewirkt

der hohe Co-Gehalt im Substrat, dass die γ-Phase gegenüber γ’-Ni3Al stabiler ist, auch

wenn Al und Cr eindiffundieren. Daher entstehen nicht wie beim ERBO1-Substrat Ni3Al-

Würfel in der IDZ, sondern ein Streifen am oberen Rand, wo der Co-Gehalt gering genug

ist.

In den IDZ aller beschichteten ERBOCo-1-Proben treten vereinzelt kleine Ti-, Ta- und

Hf-reiche Körner mit einer blockartigen Mikrostruktur auf. Sie sind in Abbildung 6.13

a) und Abbildung 6.14 b) gekennzeichnet. In der IDZ von beschichtetem ERBO1 sind

ebenfalls Ti/Ta-reiche Körner zu sehen. Sie sind in den Abbildungen 5.2 (Seite 74) und

5.5 (Seite 78) markiert und werden in Kapitel 5.1 diskutiert. Referenzen [138] und [80]

legen nahe, dass es sich um Carbide handelt. Dies kann anhand eines gemessenen EDX-

Spektrums weder mit Sicherheit bestätigt, noch widerlegt werden.
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Für die Körner in der IDZ von ERBOCo-1 ist in Abbildung 6.14c) ein repräsentatives

EDX-Spektrum zu sehen. Deutlich sind die Signale von Ta, Ti und Hf zu erkennen und

entsprechend markiert. Nicht markierte Reflexe sind der umgebenden γ-Phase zuzuord-

nen. Kohlenstoff und Stickstoff zeigen schwache Signale am linken Rand des Spektrums.

Kohlenstoff tritt durch Verunreinigungen auf, daher kann nicht mit Sicherheit gesagt

werden, ob die Körner Kohlenstoff enthalten und demnach wie in Referenzen [138] und

[80] Carbide sind. Das Stickstoff-Signal würde darauf hindeuten, dass es sich um ein

Nitrid handelt, allerdings ist es relativ schwach und nicht eindeutig zuzuordnen. Eine

Analyse mittels wellenlängendispersiver Röntgenspektroskopie wäre dafür nötig.

In der ähnlichen Legierung ERBOCo-0 wurden bereits Ti-, Ta- und Hf-reiche Laves-

Phasen gefunden [99]. Diese weisen jedoch einen Co-Gehalt von über 50 At.% auf, was

für die vorliegenden Phasen ausgeschlossen werden kann.

Die bildoptisch ermittelte Dicke der IDZ ist in Abbildung 6.15a) gegen die Auslagerungs-

zeit aufgetragen. Sie ist für längere Auslagerung deutlich größer als bei den, ebenfalls

geschliffenen, gemeinsam ausgelagerten ERBO1-Proben. Diese IDZ-Dicken sind in Ab-

bildung 5.11 unterhalb der gestrichelten Linie zu sehen. Dort ist auch zu erkennen, dass

die sandgestrahlten ERBO1-Proben nach 1000 Std. Auslagerung ähnliche IDZ-Dicken

entwickeln wie die geschliffenen ERBOCo-1-Proben.

Dies kann verschiedene Gründe haben. Die IDZ-Dicke hängt stark von den beteiligten

chemischen Zusammensetzungen ab. So kann sie dicker sein, wenn sich die γ’-Phase be-

Abbildung 6.15: a) Die bildoptisch ermittelten Dicken der Interdiffusionszonen der durch-

geführten Messungen bei 1044 °C. Verschiedene Bondcoat-Legierungen sind in verschiedenen

Farben dargestellt. Die Fehler sind die Standardabweichungen der Messungen. b) REM-Bild der

IDZ und des darunter liegenden Substrats mit eingezeichneten Korngrenzen. Die Korngrenzen

sind durch die unterschiedlichen Orientierungen der γ’-Strukturen in den einzelnen Körnern zu

erkennen. Der BC der Probe ist Amdry 386, sie wurde für 250 Std. ausgelagert.
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Tabelle 6.3: Ratenkonstanten kIDZ und Verschiebungen t0 auf der Zeitachse der IDZ-Dicken

xIDZ zwischen ERBOCo-1 und den untersuchten Bondcoats nach Gleichung 5.1.

Bondcoat Vorbehandlung kIDZ [m] t0 [Std.]

Amdry 386
geschliffen

(2,77±0,17) × 10−8 -18±17

Amdry 9954 (2,90±0,05) × 10−8 -6±3

reits bei leichten Veränderungen der chemischen Zusammensetzung auflöst, wie es bei

ERBOCo-9W der Fall ist.

Außerdem wird beobachtet, dass die IDZ bei sandgestrahlten Substratoberflächen grö-

ßer als bei geschliffenen Substratoberflächen ist, da durch Sandstrahlen das Einkristall-

Substrat rekristallisiert. In RE-Bildern der ERBOCo-1-Proben fallen jedoch vereinzelt

Korngrenzen im Substrat unter der IDZ auf. Diese sind in der γ/γ’-Mikrostruktur manch-

mal gut zu erkennen, da die γ’-Würfel nach dem Kristallgitter ausgerichtet sind. In Ab-

bildung 6.15b) ist ein REM-Bild zu sehen, auf dem die Korngrenzen sichtbar sind. Sie

sind durch rot gestrichelte Linien gekennzeichnet. Das Auftreten von Korngrenzen im

Substrat zeigt, dass es sich nicht um einkristallines Material handelt. Dies könnte daran

liegen, dass die Proben aus dem Anguss stammen, wo solche Fehler auftreten können.

Außerdem würden Korngrenzen die dicken IDZ erklären.

Analog zu Gleichung 5.1 auf Seite 84 kann die IDZ-Dicke mit einem parabolischen Verlauf

angepasst werden und Ratenkonstanten kIDZ sowie Verschiebungen t0 auf der Zeitachse

ermittelt werden. Die so berechneten Werte sind in Tabelle 6.3 zusammengestellt. Ein

Vergleich mit den Ratenkonstanten für geschliffenes und sandgestrahltes ERBO1 in Ta-

belle 5.1 zeigt Ähnlichkeit mit den sandgestrahlten Proben. Sie stimmen für Amdry 386

im Rahmen der Fehlergrenzen überein, kommen aber auch für Amdry 9954 den Werten

für sandgestrahlte Proben deutlich näher als denen für geschliffene Proben. Dies ist ein

weiterer Hinweis dafür dass es sich bei ERBOCo-1 um polykristallines Material handelt.

Wie bei ERBO1 ist für ERBOCo-1 die Ratenkonstante für Amdry 9954 etwas größer als

die für Amdry 386, hier gibt es allerdings eine Übereinstimmung im Rahmen der Fehler-

grenzen. Die Ergebnisse für t0 sind bei ERBOCo-1 deutlich geringer als bei ERBO1. Eine

mögliche Ursache ist die um 60 °C geringere Temperatur beim ersten Schritt der An-

bindungsglühung. Allerdings ist die Temperatur des zweiten Schritts für ERBOCo-1 um

30 °C höher und fast doppelt so lang. Daher ist wahrscheinlicher, dass γ’-Phasenstabilität

und die chemischen Zusammensetzungen der Substrate zu unterschiedlichen Werten für

t0 führen.
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6.2.2 W-reiche Phasen im Vergleich mit beschichtetem ERBOCo-9W

Bei den mit Amdry 9954 beschichteten Proben treten in der IDZ zu keinem Auslage-

rungszeitpunkt TCP-Phasen auf. Bei den Proben mit Amdry 386 kommt es vereinzelt

zur Entstehung von W-reichen Phasen, bei denen es sich wahrscheinlich um TCP-Phasen

handelt. Diese treten lokal gehäuft auf, wie in Abbildung 6.14d) an der für 1000 Std.

ausgelagerten Probe zu sehen ist. Sie haben meist, aber nicht ausschließlich, eine na-

delförmige Geometrie. Besonders nach der Anbindungsglühung und für kurze Auslage-

rungsdauern sind blockartige Körner zu erkennen, siehe Abbildung 6.13b).

Die hellen, in Abbildung 6.14 als TCP-Phasen gekennzeichneten Körner werden mittels

EDX analysiert. In Tabelle 6.4 sind repräsentative Zusammensetzungen für verschiedene

Auslagerungsschritte zusammengestellt. Die gemittelte Zusammensetzung über 14 EDX-

Spektren ist Co-28W-17Cr-14Ni-3Ta-1Al in At.%. Der Cr-Gehalt variiert am stärksten

und liegt je nach Abstand zum BC und Dauer der Auslagerung zwischen 9 und 20 At.%.

Für längere Auslagerung ist eine Tendenz zu geringeren Cr-Gehalten erkennbar, wäh-

rend der Ni-Gehalt ansteigt. ThermoCalc-Simulationen mit der Datenbank TCNI5 legen

nahe, dass es sich um die µ-Co7W6-Phase handelt.

Die TCP-Phasen treten nicht gleichmäßig über die BC-Substrat-Grenzfläche verteilt auf,

sondern lokal gehäuft. Der Grund dafür sind wahrscheinlich die unterschiedlichen che-

mischen Zusammensetzungen von Dendritenkern und interdendritischem Bereich. Bei

der ähnlichen Legierung ERBOCo-0 wurde starke Anreicherung von W im Dendriten-

kern gemessen [110]. Die untersuchten TCP-Körner besitzen einen durchschnittlichen

W-Gehalt von 28 At.%. Offensichtlich spielt W eine wichtige Rolle bei der Entstehung

dieser Phasen.

Eine Möglichkeit, die Phase der W-reichen Körner zu identifizieren sind Strukturkar-

ten. Die Methode der Strukturkarten berechnet auf Basis der chemischen Zusammen-

setzung die durchschnittliche Anzahl Valenzelektronen sowie die relative Raumausfül-

lung der verschiedenen Atome und stellt diese beiden Größen gegeneinander aufgetragen

Tabelle 6.4: Chemische Zusammensetzungen von TCP-Körnern in der TCP-Phasen-Zone unter

der IDZ von geschliffenem ERBOCo-1 mit Amdry 386. Die Angaben sind in At.%.

Auslagerungs- Al Cr Co Ni Ta W Vermutete

dauer in At.% Phase

0 Std. 1 20 35 11 5 28

µ-Phase

16 Std. 1 19 35 12 4 29

106 Std. 1 17 34 15 2 31

250 Std. 2 13 37 17 1 30

1000 Std. 3 12 37 18 1 29
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dar [161]. Verschiedene TCP-Phasen liegen in der Strukturkarte in semi-empirisch be-

stimmten Fenstern und können so bestimmt werden. Die Zuordnung kann allerdings bei

überlappenden Fenstern unterschiedlicher Phasen mehrdeutig sein. Die hier verwendete

Strukturkarte wurde von Seiser et al. bestimmt [162]. Sie wurde kürzlich für ERBOCo-

9W und ERBOCo-0 verifiziert [99].

Um mit EDX gemessene chemische Zusammensetzungen in die Strukturkarte einzutra-

gen werden als x-Koordinate die relative Raumausfüllung ∆V/V und als y-Koordinate

die durchschnittliche Anzahl Valenzelektronen N folgendermaßen berechnet:

N =
∑

i

ciNi (6.3)

∆V

V
=

∑

i,j

cicj
|Vi − Vj |

1

2
(Vi + Vj)

(6.4)

In Gleichung 6.3 ist N die Summe der mit den molaren Anteilen ci der Atomsorten

gewichteten Valenzelektronenzahlen Ni aller i enthaltenen Atomsorten. In Gleichung 6.4

fließt die Differenz der Volumina V von zwei verschiedenen Atomsorten i und j ein. Auch

hier wird mit dem molaren Anteil ci gewichtet. Die Auftragung von N gegen ∆V/V er-

laubt die Identifizierung von Fenstern, in denen bestimmte TCP-Phasen üblicherweise

auftreten. In Abbildung 6.16 sind die gefundenen TCP-Phasen in die Strukturkarte aus

Referenz [162] eingetragen, wobei die oben beschriebenen W-reichen Körner als lila „X“

Abbildung 6.16: Strukturkarte mit Positionen der gemessenen TCP-Phasen aus den IDZ von

Superlegierungen beschichtet mit Amdry 386 sowie nominelle Werte der verwendeten Superle-

gierungen in Schwarz.
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gekennzeichnet sind. Die Positionen der in dieser Arbeit verwendeten Superlegierungen

sind ebenfalls eingetragen.

Die meisten W-reichen Körner liegen im µ-Phasenfenster. Einige liegen im Bereich zwi-

schen diesem Fenster und den Positionen der Superlegierungs-Substrate. In diesen Fäl-

len ist das Messvolumen größer als die gemessene Nadel. Da TCP-Nadeln teilweise sehr

dünn sind, kann es passieren, dass die umgebende Matrix-Phase mitgemessen wird. Das

Resultat ist eine Superposition der beiden chemischen Zusammensetzungen und der ent-

sprechende Punkt in der Strukturkarte liegt zwischen den Positionen der beiden reinen

Phasen. Ein Vergleich mit Gleichungen 6.3 und 6.4 zeigt, dass für N die Verschiebung

linear mit dem Verhältnis der beiden Phasen zusammenhängt, für ∆V/V jedoch nicht.

Das Fenster der µ-Phase liegt im deutlich größeren Fenster der Laves-Phase. Es ist daher

auf Basis der Strukturkarte nicht auszuschließen, dass es sich um Laves-Phasen handelt.

Der hohe W-Gehalt sowie die Tatsache, dass Ti und Hf nicht enthalten sind, deuten

jedoch auf die µ-Phase hin. Abbildung 6.16 enthält außerdem Punkte von TCP-Phasen,

aus der IDZ anderer Substrate. Die rosa „+“ kennzeichnen beschichtete ERBOCo-9W-

Proben. Die pinken Sterne beziehen sich auf TCP-Phasen im Ni-basierten ERBO1-

Substrat. Die meisten Werte befinden sich im oder in unmittelbarer Nähe des µ-Fensters.
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7 Ergebnisse und Diskussion Teil 4:

Vergleich zwischen Co-basierten und

Ni-basierten Superlegierungen

In Kapitel 4, 5 und 6 werden Mikrostruktur und Oxidation von verschiedenen MCrAlY-

BCs sowie ihre Interdiffusion mit Ni- bzw. Co-basierten Superlegierungen analysiert und

diskutiert. Eines der Ziele dieser Arbeit ist, für die präsentierten Experimente charak-

teristische Unterschiede zu identifizieren, die auf das jeweilige Superlegierungs-Substrat

zurückzuführen sind. Gleichzeitig ist es von Interesse, herauszufinden, auf welche Größen

das Substrat keinen Einfluss ausübt.

In diesem Kapitel wird ein Vergleich zwischen Co- und Ni-basierten Substraten gezo-

gen. Im Vordergrund steht dabei der Vergleich von ERBO1 und ERBOCo-1, da die

Auslagerungstemperatur von 1044 °C für diese beiden Legierungen identisch ist. Für

ERBOCo-9W beträgt sie dagegen 900 °C. Da die Co-bas. Superlegierungen lediglich mit

Amdry 386 und Amdry 9954 untersucht werden, sind die Sicoat-BCs von dem Substrat-

Vergleich ausgeschlossen.

Abbildung 7.1 zeigt Röntgendiffraktogramme der Oberfläche von Amdry 9954 nach

1000 Std. Oxidation bei 1044 °C in Luft. Das eine Diffraktogramm stammt von der

Probe mit ERBO1-Substrat, das andere von der mit ERBOCo-1-Substrat. Beide zeigen

α-Al2O3-Reflexe, Spinelle und das Signal des darunterliegenden verarmten BCs. Auch

das schwache Signal von YAlO3-YAP entsteht bei beiden Systemen. Es ist kein signifi-

kanter Unterschied zwischen den Diffraktogrammen zu erkennen.

In der VZ treten dagegen Unterschiede abhängig vom Substrat auf. Tabelle 7.1 zeigt

mit EDX in der VZ von Amdry 386 gemessene chemische Zusammensetzungen. Für die

Untersuchungen werden Proben nach 500 Std. Auslagerung gewählt. Es werden Messpo-

sitionen im oberen Teil der VZ etwa 10 µm unterhalb der TGO gewählt. Die Ergebnisse

zeigen, dass nach 500 Std. Auslagerung alle Legierungselemente des Substrats auch im

oberen Teil des BCs nachgewiesen werden können. Die einzigen Ausnahmen bilden Hf

und Y, die sehr reaktiv sind. Es ist unwahrscheinlich, dass sie den oberen BC erreichen,

ohne in die TGO eingebaut zu werden.

Die Konzentrationen von W, Re, Mo, Ti und Ta sind geringer als 1 At.%. Damit liegen

sie im Bereich der Messgenauigkeit der EDX-Messung. Die Angabe auf eine Dezimal-
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Abbildung 7.1: Röntgen-Diffraktogramme von Amdry 9954 auf ERBO1 (oben) bzw.

ERBOCo-1 (unten) nach 1000 Std. bei 1044 °C in Luft.

Tabelle 7.1: Mit EDX gemessene chemische Zusammensetzungen der VZ von Amdry 386 nach

500 Std. bei 1044 °C an Positionen ca. 10 µm unterhalb der TGO.

Substrat
Chemische Zusammensetzung der VZ in At.%

Ni Co Cr Al Si W Re Mo Ti Ta

ERBO1 44,9 21 20 11 1 0,7 0,4 0,2 0,3 0,5

ERBOCo-1 40,3 29 16 11 2 0,8 - - 0,6 0,3

stelle ist mit Vorsicht zu betrachten. In Tabelle 7.1 ist zu erkennen, dass in der VZ von

ERBO1 mehr Ti als Ta enthalten ist, während es bei ERBOCo-1 andersherum ist. Dies

entspricht auch den Verhältnissen von Ti und Ta im jeweiligen Substrat. Ähnlich verhält

es sich mit den Elementen W, Re und Mo bei ERBO1.

Deutlich signifikanter sind allerdings die Unterschiede bei den Elementen Co und Cr. Of-

fensichtlich kommt es während der Auslagerung zu starker Co-Diffusion von ERBOCo-1

in den BC, so dass der Co-Gehalt von ursprünglich 18,8 At.% auf 29 At.% ansteigt. Auf-

grund dieser Anreicherung kommt es in der VZ nicht zur Entstehung der γ’-Phase, die

für die ERBO1-Probe in der VZ von Amdry 386 auftritt. Doch auch für ERBO1-Substrat

reichert sich der Co-Gehalt leicht an. Dies ist möglicherweise darauf zurückzuführen, dass

Ni in der β-Phase im nicht verarmten Teil des BCs gebunden ist (vgl. Abbildung 4.9 auf

Seite 51).

Die starke Co-Anreicherung in der VZ könnte bei ERBOCo-1-Proben dazu führen, dass

die Oxidationsrate gegenüber ERBO1-Proben ansteigt. Ein solcher Effekt wird einer
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Erhöhung des Co-Gehalts in MCrAlYs zugeschrieben [54]. Auf Basis vorliegenden Un-

tersuchung kann dies allerdings nicht geschlossen werden.

Der Cr-Gehalt von Amdry 386 vor der Auslagerung beträgt 16 At.%. Demnach reichert

sich Cr für ERBO1-Proben in der VZ an, während es bei ERBOCo-1-Proben konstant

bleibt. Es ist unwahrscheinlich, dass dies auf Interdiffusion mit dem Substrat zurückzu-

führen ist. Wie in Abbildung 5.1 auf Seite 72 zu erkennen ist, sind die Cr-Aktivitäten in

den Substraten deutlich geringer als in den BC-Legierungen. Der Grund für den hohen

Cr-Gehalt ist die höhere Cr-Löslichkeit in der γ-Phase gegenüber der β-Phase. Letztere

ist nach 500 Std. noch nicht vollständig verarmt. So wirkt die γ-reiche VZ als Cr-Senke.

Es ist zudem erwähnenswert, dass unabhängig vom Substrat der Al-Anteil in der VZ bei

11 At.% liegt.

In Kapitel 6.2.1 werden die aus der IDZ-Dicke berechneten Ratenkonstanten von ERBO1

und ERBOCo-1 verglichen. Es ist festzustellen, dass die Ratenkonstanten der geschlif-

fenen ERBOCo-1-Proben größer als die von geschliffenen und sandgestrahlten ERBO1-

Proben sind. Möglicherweise entstehen in ERBOCo-1 größere IDZ als in geschliffenem

ERBO1, da Korngrenzen im Substrat auftreten. Dies erklärt jedoch nicht die Abwei-

chung von den sandgestrahlten ERBO1-Proben. Möglicherweise bedeutet dies, dass das

γ/γ’-Gefüge in der Co-bas. Superlegierung weniger stabil bei Interdiffusion ist, als das

γ/γ’-Gefüge in der Ni-bas. Superlegierung.

Bei den TCP-Körnern, die in ERBO1 und ERBOCo-1 durch Interdiffusion entstehen,

scheint es sich primär um die µ-Phase zu handeln. Diese Phase tritt auch bei ERBOCo-

9W auf. In der Strukturkarte in Abbildung 6.16 auf Seite 117 liegen sie nahe beieinander

in der rechten unteren Ecke des µ-Phasenfensters. Die chemischen Zusammensetzungen

von repräsentativen TCP-Phasen sind in Tabelle 5.2 (Seite 89) für ERBO1 und in Ta-

belle 6.4 (Seite 116) für ERBOCo-1 zusammengestellt.

Ein offensichtlicher Unterschied ist, dass für µ-Körner in ERBO1 das Verhältnis von Ni

zu Co deutlich größer ist als in ERBOCo-1. Außerdem sind für ERBO1 neben W auch

Re und Mo in der µ-Phase enthalten. Summiert sind bis zu 38 At.% dieser Elemente

enthalten, mehr als die bis zu 31 At.% W in den ERBOCo-1-Proben. Ein Literatur-

vergleich zeigt, dass die µ-Phase in vielen verschiedenen Superlegierungen auftritt [95–

97, 133, 136, 143], dabei ist die chemische Zusammensetzung stark variabel und passt

sich der entsprechenden Superlegierung an.

Ein bedeutenderer Unterschied zwischen den beiden Superlegierungen ist bei den TCP-

Phasen zu beobachten. Bei ERBOCo-1 entstehen wenige TCP-Phasen in und unter

der IDZ. Für ERBO1 ist die Dicke der TCP-Phasen-Zone unterhalb der IDZ in Ab-

bildung 5.14 auf Seite 90 dargestellt.

Für ERBOCo-9W werden die TCP-Phasen über ihre Fläche quantifiziert. Diese wird

durch die Breite des analysierten Bildbereichs dividiert. So entsteht eine charakteristi-
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sche Fläche der TCP-Körner pro µm analysierter Probenlänge. Sie ist für ERBOCo-9W

in Abbildung 6.9 auf Seite 106 gegen die Auslagerungsdauer aufgetragen. Anschaulich

entspricht diese Größe der Dicke einer Schicht, die sich homogen mit konstanter Dicke

über die gesamte Probe erstrecken würde und die gleiche Fläche wie die gemessenen

TCP-Phasen besitzt.

Abbildung 7.2: Die Fläche der W-reichen Körner pro µm analysierter Probenlänge aufgetragen

gegen die Auslagerungszeit für verschiedene Ni- und Co-bas. Substrate. Die Auslagerungstem-

peratur beträgt 1044 °C für ERBO1 und ERBOCo-1. ERBOCo-9W hat mit 900 °C eine davon

abweichende Auslagerungstemperatur.

In Abbildung 7.2 ist diese Größe für die geschliffenen ERBO1-Proben, die ERBOCo-

9W-Proben sowie die ERBOCo-1-Proben mit Amdry 386 gegen die Auslagerungsdauer

doppellogarithmisch aufgetragen. Der direkte Vergleich illustriert quantitativ, dass ER-

BO1 deutlich mehr zur TCP-Phasen-Entstehung neigt als ERBOCo-1.

Für ERBOCo-0 wurde dieser Effekt bereits von Webler et al. beobachtet [87]. Dort ent-

standen zwischen ERBOCo-0 und Amdry 9954 nach 200 Std. bei 1000 °C keine TCP-

Phasen analog zu ERBOCo-1 mit Amdry 9954 in der vorliegenden Arbeit. Lediglich mit

Amdry 386 kommt es hier zu leichter TCP-Phasen-Entstehung.

Rae et al. beobachteten, dass in Ni-bas. Superlegierungen die Entstehung von σ-Phase

zurückgeht, wenn der Co-Gehalt erhöht wird [97]. Dies wurde darauf zurückgeführt, dass

die Erhöhung des Co-Gehalts die Gitterkonstante der γ-Phase verändert, so dass die

Fehlanpassung zur σ-Phase erhöht und dessen Nukleation verhindert wird. Dies würde

erklären, warum bei Co-bas. Substraten mit dem Ni-bas. BC Amdry 386 mehr TCP-

Phasen entsteht: In der IDZ liegt durch Interdiffusion ein höherer Ni-Gehalt vor, was die
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Nukleation von TCP-Phasen zu vereinfachen scheint.

Abbildung 7.2 zeigt, dass für Amdry 386 der TCP-Gehalt für längere Auslagerungen

sogar zurückzugehen scheint. Es ist nicht gesichert, dass es sich dabei um einen Alte-

rungseffekt handelt. Wahrscheinlich spielt eine Rolle, an welcher Stelle die Dendriten

bei der Probenherstellung durchtrennt werden und wie das Verhältnis von Dendriten-

kern zu interdendritischem Bereich an der beschichteten Oberfläche der Superlegierung

dadurch ist. Um diesen Effekt zu verifizieren wären Auslagerungen mit diversen unter-

suchten Proben pro Auslagerungsschritt nötig, was den Umfang dieser Arbeit übersteigt.
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8 Zusammenfassung und Ausblick

Im Rahmen dieser Arbeit werden vier verschiedene Vakuum-plasmagespritzte MCrAlY-

BCs an Luft ausgelagert, um BC- und substratspezifische Alterungsmechanismen zu stu-

dieren. Als beschichtete Substrate dienen drei verschiedene γ/γ’-Superlegierungen. Bei

den untersuchten BCs handelt es sich um (1) die NiCoCrAlY-Legierung Amdry 386 mit

Hf- und Si-Zusätzen, (2) die CoNiCrAlY-Legierung Amdry 9954, (3) die NiCoCrAlY-

Legierung Sicoat 2422 mit 10,4 Gew.% Re und (4) die NiCoCrAlY-Legierung Sicoat

2453 mit 2,78 Gew.% Re. Ihre chemischen Zusammensetzungen sind in Tabelle 3.3 auf

Seite 30 zusammengefasst. Der Schwerpunkt dieser Arbeit liegt auf den BCs Amdry 386

und Amdry 9954.

Es wird die Mikrostruktur der BCs nach dem Plasmaspritzen sowie nach der Anbin-

dungsglühung analysiert. Nach dem Plasmaspritzen bestehen die BCs primär aus γ-

und β-Phase mit einer unregelmäßigen Struktur, die durch schnelle Abkühlraten beim

Plasmaspritzen entsteht. Die Anbindungsglühung bewirkt bei den Re-freien BCs eine

Homogenisierung und Ausscheidung einer blockartigen γ/β-Mikrostruktur. Die Entste-

hung der σ-Phase in Amdry 386 kann auf der Basis von ThermoCalc-Simulationen auf

Abkühleffekte zurückgeführt werden.

Abkühleffekte spielen bei den Re-haltigen BCs eine deutlich größere Rolle, da Re eine

Verlangsamung von Interdiffusions- und Nukleationsprozessen bewirkt [49]. Zudem tre-

ten hier neben γ und β weitere Phasen in der Mikrostruktur auf. Bei Sicoat 2422 wird

die σ-Phase identifiziert, während bei Sicoat 2453 σ- oder α-Phase entsteht.

Alle untersuchten BCs werden an Luft bei 1044 °C quasi-isotherm ausgelagert. Sie werden

nach bestimmten Auslagerungszeiten auf Raumtemperatur gekühlt, um Proben zu ent-

nehmen (vgl. Tabelle 3.6, Spalte „Auslagerungszeiten“). Das Oxidationsverhalten wird

mittels REM/EDX und XRD analysiert.

Auf allen BCs entstehen dichte α-Al2O3-TGOs mit feinen Ausscheidungen aus Y-Alumi-

nat. Der Hf-haltige BC Amdry 386 zeichnet sich zudem durch die Entstehung von Y/Hf-

Fluorit und möglicherweise HfO2 aus. Dadurch entstehen wurzelartige TGO-Strukturen,

die in den BC hineinwachsen. Die Hf-freien BCs bilden homogene TGOs aus. Bei allen

BCs werden schon nach kurzen Auslagerungszeiten Risse in der TGO beobachtet, die

aber nicht zum Abplatzen der Schicht führen.
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Aus den gemessenen TGO-Dicken werden Ratenkonstanten für das TGO-Wachstum er-

mittelt. Amdry 386 besitzt die höchste Ratenkonstante. Dies kommt durch den oxida-

tionsbeschleunigenden Effekt von Hf zustande. Für Amdry 9954 wird eine ähnliche Ra-

tenkonstante ermittelt wie für Sicoat 2422, während die von Sicoat 2453 etwas geringer

ist. Die Streuung der gemessenen TGO-Dicken erschwert eine aussagekräftige Interpre-

tation.

Das TGO-Wachstum führt zur Entstehung einer β-Verarmungszone unterhalb der TGO.

Amdry 9954 bildet die größte VZ aus, da der Al-Gehalt in der Legierung gering ist. In

Sicoat 2453 entsteht dagegen eine dünne VZ, was mit dem hohen Al-Gehalt und einem

positiven Effekt von Re auf die Oxidation zusammenhängt [49, 54].

Die Al-Verarmung hat einen Einfluss auf die Phasenzusammensetzung der BCs. Amdry

386 verarmt nach dem Schema

γ/β→ γ/γ’/β→ γ/γ’ → γ.

Der Grund für die Entstehung der γ’-Phase sind niedrige Co- und Cr-Gehalte in der

Legierung. Amdry 9954 verarmt nach dem Schema

γ/β→ γ,

da in dieser Legierung mehr Co und Cr enthalten sind. In den VZ der Re-haltigen BCs

ist ebenfalls keine γ’-Phase erkennbar. Bei diesen BCs reichert sich die spröde σ-Phase

unter der TGO an. Dieser Effekt tritt bei Sicoat 2422 besonders stark auf. Die Anrei-

cherung hat einen Einfluss auf die Rissausbreitung in der TGO.

Im nicht β-verarmten Teil von Sicoat 2422 verringert sich der σ-Anteil mit längerer

Auslagerung. Dies hängt möglicherweise mit der sukzessiven Abnahme des Al-Gehalts

zusammen.

Neben der BC-Mikrostruktur und der Oxidation bei 1044 °C wird die Interdiffusion der

BCs mit γ/γ’-Superlegierungen untersucht. Es werden Experimente mit drei verschiede-

nen Superlegierungen durchgeführt. Die Ni-bas. Einkristall-Legierung ERBO1 wird mit

jedem der vier o.g. BCs bei 1044 °C für bis zu 1000 Std. ausgelagert. Analoge Ausla-

gerungen werden mit der Co-bas. Legierung ERBOCo-1 durchgeführt, jedoch lediglich

mit den BCs Amdry 386 und Amdry 9954. Diese BCs werden auch für Experimente

an der ternären Co-bas. Legierung ERBOCo-9W verwendet. Diese Proben werden bei

900 °C bis zu 500 Std. ausgelagert. Substrate werden vor dem Spritzen des BCs entweder

sandgestrahlt oder geschliffen. Die chemischen Zusammensetzungen der Superlegierun-

gen sind Tabelle 3.1 auf Seite 26 zu entnehmen.

Die Interdiffusionszone in sandgestrahltem ERBO1 besitzt für sehr kurze Auslagerung-

zeiten die gleiche Phasenzusammensetzung wie der BC. Der anbindungsgeglühte Zustand
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und jener nach der ersten Auslagerung unterscheiden sich hinsichtlich ihrer Mikrostruk-

tur. Dafür gibt es thermodynamische Gründe: Bei den unterschiedlichen Temperaturen

stellen sich unterschiedliche Phasengleichgewichte ein. So entsteht für Amdry 386 und

Amdry 9954 nach der Anbindungsglühung die σ-Phase in der IDZ.

Mit längerer Auslagerung verarmt die β-Phase in der IDZ, während diese in das Sub-

strat hinein wächst. Bei den Amdry-BCs und Sicoat 2422 verschwindet die β-Phase in

der IDZ vollständig, bei Sicoat 2453 entsteht ein β-freier Saum an der IDZ-Unterkante.

Die β-Verarmung hängt direkt mit der Al-Diffusion in das Substrat zusammen. Dabei

wirkt sie in der IDZ als Al-Reservoir. Für Amdry 386 entsteht nach 750 Std. zudem eine

β-VZ im unteren BC.

Nach β-Verarmung kommt es bei sandgestrahlten BCs zur Ausscheidung von γ’-Körnern

in der IDZ. Hohe Co- oder Re-Gehalte im BC können dies auf den unteren Teil der IDZ

beschränken. Dagegen entsteht keine γ’-Phase in der IDZ, wenn das Substrat vor dem

Beschichten geschliffen wird, was wahrscheinlich mit der geringeren IDZ-Dicke zusam-

menhängt. Je größer der Abstand zum BC, umso größer ist der Einfluss der Substrat-

Elemente, die zur Entstehung von γ- und γ’-Phase neigen.

Die Dicke der IDZ wird anhand von parabolischen Ratenkonstanten verglichen. Deutlich

ist der Unterschied zwischen sandgestrahlten und geschliffenen Substratoberflächen zu

erkennen. Die Ratenkonstanten für sandgestrahlte Oberflächen sind abhängig von der

BC-Legierung etwa doppelt so groß wie die Ratenkonstanten für geschliffene Oberflä-

chen. Dabei sind die Werte für Amdry 9954 am größten, gefolgt von Amdry 386. Die

Re-haltigen BCs entwickeln die kleinste IDZ.

Geschliffene ERBO1-Proben mit verschiedenen Kristallorientierungen [001], [100] und

[110] zeigen keinen erkennbaren Einfluss der Orientierung auf IDZ-Dicke oder -Mikro-

struktur bei Auslagerungen bis zu 1000 Std. bei 1044 °C.

Unter der IDZ entsteht die TCP-Phasen-Zone. Nadel- und blockartige TCP-Körner ent-

stehen unter Auflösung der γ-Phase im Substrat. Sie sind reich an den schweren Ele-

menten W und Re, enthalten aber auch viel Ni, Co und Cr. Vermutlich handelt es sich

primär um µ-Phase. Es treten auch einzelne α-Körner auf, die sich durch einen besonders

hohen Cr-Gehalt sowie Re auszeichnen.

Bei längerer Auslagerung wächst die TCP-Phasen-Zone in das ERBO1-Substrat hinein.

Es wird vermutet, dass Al aus dem BC einen indirekten Einfluss auf die TCP-Phasen-

Entstehung hat, da es die γ’-Phase unter Auflösung der γ-Phase stabilisiert. So werden

W, Re und Mo frei, die für TCP-Phasen benötigt werden. Dies ist eine stark vereinfachte

Darstellung. Die Entstehung von Phasengleichgewichten in Superlegierungen ist komplex

und wird von allen interdiffundierenden Elementen gleichzeitig beeinflusst. Zudem ist die

Entstehung von TCP-Phasen ein natürlicher Alterungsprozess vieler γ/γ’-Legierungen.

Bei den geschliffenen ERBO1-Proben entstehen vom γ/γ’-Substrat unterscheidbare TCP-
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Phasen-Zonen. Es ist kein Unterschied in Dicke und Mikrostruktur zwischen den ver-

schiedenen BCs zu erkennen. In den sandgestrahlten ERBO1-Proben entstehen größe-

re TCP-Phasen-Zonen. Zudem sind auch TCP-Phasen tief im Substrat sichtbar. Diese

Bereiche wachsen mit der interdiffusionsinduzierten TCP-Phasen-Zone ab ca. 500 Std.

Auslagerung zusammen.

Diese Untersuchungen zeigen, dass die Art der Oberflächenvorbehandlung einen großen

Einfluss auf die Wechselwirkung zwischen BC und Superlegierung hat. Allerdings ist

die mittels Sandstrahlen hergestellte raue Substratoberfläche nötig, um eine gute An-

haftung der Schicht zu gewährleisten. In Anbetracht der geringeren IDZ-Dicken und

TCP-Phasen-Entstehung erscheint es sinnvoll, die Stärke der BC-Anhaftung durch In-

terdiffusion zu überprüfen.

Desweiteren werden Proben aus der ternären Co-bas. γ/γ’-Superlegierung ERBOCo-9W

mit Amdry 386 und Amdry 9954 untersucht. Das Substrat wird vor der Beschichtung

sandgestrahlt. Auslagerungen erfolgen bei 900 °C für bis zu 500 Std. Nach dieser Zeit ist

keine Auflösung der γ/γ’-Mikrostruktur im Substrat fern des BCs zu erkennen. Es wird

die Vergröberung der γ’-Würfel beobachtet.

Die IDZ unterscheidet sich charakteristisch von der bei ERBO1 durch die Ausscheidung

von W-reichen TCP-Phasen. Sie entstehen durch die Auflösung der W-reichen γ’-Phase.

γ’-Co3(W,Al) löst sich primär durch Anreicherung von Cr aus dem BC auf. Dies wird

durch eine ThermoCalc-Simulation sowie einen Literaturvergleich gezeigt.

Für Amdry 9954 entsteht eine etwas dünnere IDZ sowie ein deutlich geringerer Anteil

von W-reichen TCP-Phasen gegenüber Amdry 386. Mit einer Abschätzung der Gradi-

enten des chemischen Potentials wird dies auf das Element Cr zurückgeführt, das für

Amdry 9954 ein geringeres chemischen Potential besitzt als für Amdry 386. Daraus wird

geschlossen, dass Amdry 9954 besser als BC für ERBOCo-9W geeignet ist.

Die W-reichen Phasen in der IDZ werden mittels TEM-Elektronenstreuung untersucht.

Es treten mindestens zwei verschiedene Phasen auf, die µ-Phase und die σ-Phase. Das

Entstehen der R-Phase kann auf Basis der durchgeführten Analysen nicht ausgeschlos-

sen werden.

Bei sandgestrahlten Substraten bleiben Körner des Al2O3-Strahlguts an der Oberfläche

zurück. Diese reagieren während der Auslagerungen mit den Legierungselementen Y und

Hf des BCs. Anhand von ERBOCo-9W-Proben werden die Reaktionsprodukte identifi-

ziert. Es kommt zur Entstehung von Y2O3, Y/Hf-Fluorit und HfO2 unter Reduktion von

Al2O3-Körnern. Abhängig von der freien Reaktionsenthalpie entstehen die verschiedenen

Oxide in bestimmten Abständen zum Al2O3-Korn. Die Reaktionen können zur Verar-

mung von Y und Hf aus dem unteren BC führen. Ob dies einen signifikanten Einfluss

auf die Y- und Hf-Reservoire haben kann, ist bislang nicht geklärt.
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Die Co-bas. Superlegierung ERBOCo-1 stellt eine Weiterentwicklung von ERBOCo-9W

dar. Geschliffene Proben werden mit Amdry 386 und Amdry 9954 beschichtet. Auslage-

rungen an Luft erfolgen bei 1044 °C für bis zu 1000 Std.

Für die mit Amdry 9954 beschichteten Proben entstehen keine TCP-Körner in oder un-

ter der IDZ. Letztere besteht fast ausschließlich aus der γ-Phase. Bei den mit Amdry 386

beschichteten ERBOCo-1-Proben entstehen W-reiche TCP-Körner in der γ-Matrix-IDZ.

Sie sind lokal auf Positionen im Dendritenkern des Substrats beschränkt. Auch im Fall

von ERBOCo-1 scheint unter diesem Gesichtspunkt Amdry 9954 die bessere Wahl für

einen BC zu sein.

In der IDZ treten bei beiden BCs vereinzelt Ti-, Ta- und Hf-reiche blockartige Körner auf.

EDX-Messungen legen nahe, dass es sich um Nitride handelt. In Proben mit ERBO1-

Substrat treten ähnliche Ti- und Ta-reiche Körner auf. Hier lassen EDX-Messungen

den Schluss zu, dass es sich um Carbide handelt. Dies lässt vermuten, dass ERBOCo-1

Kohlenstoff-Verunreinigen aufweist und ERBO1 Stickstoff-Verunreinigungen.

Für das Wachstum der IDZ zwischen ERBOCo-1 und BC werden parabolische Ratenkon-

stanten ermittelt. Sie ähneln denen für sandgestrahltes ERBO1. Dies lässt den Schluss

zu, dass es sich bei den ERBOCo-1-Proben um polykristallines Material handelt. Die

Proben wurden aus dem Anguss eines Einkristall-Stabs hergestellt.

Anhand von Strukturkarten werden den chemischen Zusammensetzungen der W-reichen

Körner Phasen zugeordnet. Demnach handelt es sich ausschließlich um µ-Phase.

Ein Vergleich der Superlegierungen ERBO1 und ERBOCo-1 beschichtet mit Amdry 386

oder Amdry 9954 liefert folgende Erkenntnisse. Unter Auslagerung bei 1044 °C an Luft

sind keine Unterschiede im Oxidationsverhalten abhängig vom Substrat zu erkennen. Es

werden identische Röntgendiffraktogramme sowie identische TGOs beobachtet.

Es treten Unterschiede in der chemischen Zusammensetzung der VZ auf. Die Anreiche-

rung von Substrat-Elementen durch Interdiffusion ist deutlich zu erkennen. Dies fällt

besonders bei der Co-Anreicherung für ERBOCo-1 auf. In der VZ von Amdry 386 wird

dadurch die Entstehung der γ’-Phase unterdrückt. Im untersuchten Zeitbereich und mit

den verwendeten Methoden ist keine Auswirkung auf die Oxidation erkennbar.

Ein quantitativer Vergleich der Fläche der TCP-Phasen zeigt, dass Co-bas. Superlegie-

rungen deutlich weniger zur TCP-Phasen-Entstehung durch Interdiffusion neigen als die

etablierte Legierung ERBO1 (bzw. CMSX-4). Es wird ein Unterschied von etwa einer

Größenordnung in der Fläche der TCP-Phasen gemessen. Hinzu kommt, dass die Fläche

der TCP-Phasen für ERBOCo-1 bei längerer Auslagerung nicht ansteigt, wie dies bei

ERBO1 der Fall ist.

Co-bas. γ/γ’-Superlegierungen haben demnach verglichen mit Ni-bas. γ/γ’-Superlegie-
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rungen einen entscheidenden Vorteil bei der Interdiffusion mit MCrAlY-Legierungen und

besonders bei CoNiCrAlY-Legierungen. Aktuell stellen Co-bas. γ/γ’-Superlegierungen

noch keine Alternative zu etablierten Ni-bas. Legierungen dar. Ihre γ’-Stabilität, ihre

mechanischen Eigenschaften und ihr Oxidationsverhalten werden jedoch stetig weiter-

entwickelt. Wenn es zu einem Einsatz in Turbinenschaufeln kommt, werden die hier

dokumentierten Unterschiede in der Interdiffusion eine Rolle spielen.
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