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Kurzfassung

sUntersuchungen zu den Versagensmechanismen von Wirmediammschicht-Systemen

im Temperaturbereich von 900°C bis 1050°C bei zyklischer Temperaturbelastung*¢

In der vorliegenden Arbeit werden die Versagensmechanismen von WDS-beschichteten
Systemen bei zyklischer Temperaturbelastung ohne zusitzliche mechanische Einwirkungen

im Temperaturbereich zwischen 900°C und 1050°C untersucht.

Wenn bis zu einer Versuchsdauer von 5000h im Temperaturbereich zwischen 900°C und
950°C Versagen auftrat, war dies auf die Bildung eines spréden Chromcarbidsaums in der
Interdiffusionszone zwischen Grundwerkstoff und MCrAlY-Haftvermittlerschicht zuriick zu
filhren. Dabei konnen zwei Fille unterschieden werden. Bei einer geringen Aktivitit von
Chrom in der MCrAlY kann der Kohlenstoff aus dem Grundwerkstoff in die Schicht
eindiffundieren und dort zu lokaler Bildung von Chromcarbid fiihren, die jedoch keine
Auswirkung auf die Haftung der Schicht ausiiben. Ist die Aktivitit von Chrom in der
Haftvermittlerschicht hingegen hoch, kommt es zur Bildung eines geschlossenen
Chromcarbidsaums und bedingt durch das Zyklieren zur RiBbildung. Es konnte gezeigt
werden, daf} speziell die Elemente Rhenium und Aluminium zu einer signifikanten Steigerung

der Chromaktivitiit beitragen.

Wenn es im Temperaturbereich von 1000°C bis 1050°C zum Abplatzen der WDS kam, war
dies mit der Oxidation der Haftvermittlerschicht korreliert, wobei eine reine, fehlerfreie o-
AlO3 Oxidschicht nicht unbedingt zu gesteigerten Laufzeiten beitragen mufl. Da Risse an
Fehlstellen ihren Ursprung haben, erfolgt die RiBausbreitung bei Komponenten mit einer
reinen Oxidschicht und einer glatten MCrAlY-Oberfliache entlang der Grenze zwischen HVS
und Oxidschicht. Hingegen wird ein Rif} bei einer rauhen MCrAlY-Oberfliche entlang der
Grenze zwischen Oxid und WDS initiiert. In einer defektbehafteten Oxidschicht bilden sich
hingegen Risse innerhalb des Oxids aus, die an Defekten (Poren, Spinelle) gestoppt werden
konnen. Eine optimale Haftvermittlerschicht scheint somit eine MCrAlY-Schicht zu sein, die
eine existierende optimale Rauhigkeit einstellt und eine defektbehaftete Oxidschicht mit

geringer Wachstumsrate ausbildet.



Abstract

“Investigations of the failure mechanisms of Thermal Barrier coated systems in the

temperature range from 900°C to 1050°C during cyclic temperature exposure”

The present work examines the failure mechanisms of TBC-coated systems during cyclic
temperature exposure without additional mechanical load in the temperature range between

900°C and 1050°C.

If failure appeared until an testing duration of 5000h in the temperature range between 900°C
and 950°C, it was driven by the formation of a brittle chromium-carbide layer in the
interdiffusion zone between the substrate and the MCrAlY bond coating. It can be
distinguished between two cases. At a low activity of chrome in the MCrAlY, the carbon
from the substrate can diffuse into the bond coating and leads there to local precipitations of
chromium-carbide, that doesn't exert, however, any effect on the bonding of the MCrAlY. If
the activity of chrome in the bond coating is however high, the formation of a closed
chromium-carbide layer caused cracks and subsequent spallation during temperature changes.
It could be shown that specifically the elements rhenium and aluminum contribute to a

significant increase of the chrome activity.

If spallation of the TBC occurred in the temperature range between 1000°C to 1050°C, it was
correlated with the oxidation of the bond coating. A flawless a-Al,O3 oxide layer doesn't
necessarily need to contribute to increased lifetimes. Since cracks have their origin generally
at defects, the crack propagation takes place along the border between the bond coating and
the oxide layer for components with a pure oxide layer and a smooth MCrAlY-surface.
Considering a rough bond coating surface, a crack will be initiated along the border between
oxide and TBC. In a defect containing oxide layer, however, cracks that develop within the
oxide can be stopped at flaws. Consequently, an optimal bond coating seems to be one that
develops an existing optimal surface roughness and trains a defect containing oxide layer

with a slow growth rate.
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Einleitung

1 Einleitung

Nach einer Prognose des Weltenergierates wird der Verbrauch an Energie innerhalb der
nédchsten Jahre einen deutlichen Anstieg erfahren (Abb.1). Bei den zur Herstellung bendtigten

Energietriagern wird auch zukiinftig Erdol und Erdgas einen erheblichen Anteil aufweisen.

& Erneuerbare Energien 28,3 Mrd t SKE
30 = Kernenergie 2
{{ OErdgas
Erdol
25 N Kohle

194 Mrdt SKE

204

12,8 Mrd t SKE
15 2

10+

Energieverbrauch in Mrd t SKI

1900 2020 2050
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Abb. 1: Prognose des Weltenergieverbrauchs bis 2050 [1]

Durch die gleichzeitige Forderung nach geringeren Umweltbelastungen und der Reduzierung
der Kosten ist eine effizientere Nutzung der eingesetzten Brennstoffressourcen von
entscheidender Bedeutung. Diesen Anspriichen kommen moderne Gas- und Dampfkraftwerke

(GuD) mit einem Wirkungsgrad von bis zu 58,5 % nahe. Eine wichtige Komponente dieser

GuD-Kraftwerke ist die Gasturbine.

Abb. 2: Foto einer Gasturbine

Ein weiterer Anstieg des Wirkungsgrades heutiger Gasturbinen kann zum einen iiber eine

Erh6hung des Druckniveaus, aber vor allem durch eine Steigerung der



Einleitung

Verbrennungstemperatur erfolgen. Damit verbunden sind jedoch gleichzeitig hohere
Anforderungen an die eingesetzten Werkstoffe, die mit den urspriinglich hierfiir verwendeten
polykristallinen Ni- bzw. Co-Basis-Legierungen nicht erreicht werden konnten. Im Zuge der
Werkstoffentwicklung wurden zunichst gerichtet erstarrte und anschlieBend einkristalline
Werkstoffe eingesetzt. Da die Grundwerkstoffe auf mechanische Festigkeit ausgelegt sind,
weisen sie meistens einen geringen Widerstand gegen die im Verbrennungsgas enthaltenen
Korrosionsprodukte auf. Aus diesem Grund werden die Komponenten aus diesen Werkstoffen
mit Korrosions- bzw. Oxidations-Schutzschichten versehen. Ein dabei héiufig zur
Verwendung kommendes System sind die MCrAlY-Legierungen (M= Ni, Co oder NiCo). Sie
bilden wihrend der Auslagerung eine schiitzende Oxidschicht auf ihrer Oberflache aus, durch

die ein weiteres Voranschreiten der Korrosionsschidigung verzégert wird.

Da die metallischen Werkstoffe bis an ihre mechanischen Festigkeitsgrenzen beansprucht
werden, verfolgen neuere Konzepte die Beschichtung der thermisch am stérksten belasteten
Komponenten, wie die Brennkammer und die Leit- und Laufschaufeln, mit einer keramischen
Wirmedammschicht. In der Regel wird hierfiir ZrO, verwendetet, das aufgrund seiner
Polymorphie mit 6-8 Massen-% Y,O; teilstabilisiert wird. ZrO, zeichnet sich durch einen
relativ hohen Wirmeausdehnungskoeffizienten und eine gute Thermoschockresistenz aus.
Wihrend die MCrAlY-Schicht hauptsichlich durch Vakuum-Plasmaspritzen (VPS)
aufgebracht wird, verwendet man zur Aufbringung der Keramik das Atmosphérische
Plasmaspritzen (APS) und das EB-PVD-Verfahren (Electron Beam- Physical Vapour
Deposition). Aufgrund ihrer geringen Wirmeleitfihigkeit bildet sich iiber ihrem Querschnitt
ein Temperaturgefille auf den innengekiihlten Schaufeln aus. Dadurch kann unter
Beibehaltung der Oberflichentemperatur der metallischen Werkstoffe eine hohere Gas-
Eingangstemperatur erreicht werden. Da ZrO, durchlissig fiir Sauerstoff ist, kommt es zur
Oxidation der MCrAlY-Legierung, die als Haftvermittlerschicht fiir die keramischen
Wirmeddmmschichten dient. Im Betrieb ist sicherzustellen, daB3 die Wirmedimmeschicht liber
lange Zeiten haften bleibt. Von priméirem Interesse ist daher die im Betrieb auf der MCrAlY-
Oberflichen aufwachsende Oxidschicht, da ihr Versagen einen Verlust der

Wirmedammschicht zur Folge hat.
In der vorliegenden Arbeit werden die Versagensmechanismen von WDS-beschichteten

Systemen bei zyklischer Temperaturbelastung ohne zusitzliche mechanische Einwirkungen
im Temperaturbereich zwischen 900°C und 1050°C untersucht. Dabei wird speziell auf die
Oxidation der Haftvermittlerschicht und die Interdiffusion zwischen Grundwerkstoff und

Haftvermittlerschicht als Versagensursachen eingegangen.

2
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2 Werkstoffe in Warmedammschicht-Systemen

2.1 Schutzschichten gegen Oxidation und Sulfatkorrosion

Einhergehend mit den Fortschritten in der Turbinentechnologie war die Entwicklung von
Schutzschichtsystemen. Bei Verbrennungsgastemperaturen unterhalb von 950°C und Dieseldl
als iiberwiegendem Brennstoff, muliten die Bauteile zunichst vor sulfatinduzierter
Hochtemperaturkorrosion geschiitzt werden. Ausgelost durch Natrium und Schwefel aus dem
Brennstoff und der Umgebung konnen sich Ablagerungen auf den Bauteiloberflichen
anreichern. Die Tieftemperatur- Hei3gaskorrosion (Typ II) findet bei Temperaturen zwischen
650 und 850°C statt. Dabei wird die schiitzende Oxidschicht durch sulfathaltige Kondensate
zerstort. Als Folge oxidieren die Bestandteile der Legierung, wobei die sich bildenden
Oxidschichten por6s sind und iiber eine mangelhafte Schutzwirkung verfiigen. Die
Hochtemperatur- Hei3gaskorrosion (Typ I) tritt bei Temperaturen zwischen 850 und 950°C
auf. Bei diesen Temperaturen liegt Na,SO,; schmelzfliissig vor. Zunidchst 16st die
Salzschmelze die schiitzende Oxidschicht auf, im weiteren Verlauf kann Schwefel in die
Legierung eindiffundieren. Es kommt zur inneren Sulfidierung und zur Bildung von CrS.
Wenn das Cr der Legierung abgebunden ist, steigt die S-Aktivitdt an und es bilden sich

niedrig schmelzende Ni-NiS Eutektika, wodurch die Korrosionsrate weiter ansteigt [2].

Da Sulfate wegen ihres hohen Dampfdruckes bei hohen Betriebstemperaturen nicht auf den
Schaufeln kondensieren konnen, wurde die Hochtemperaturoxidation mit steigender
Verbrennungsgastemperatur der entscheidende Schidigungsmechanismus. Zusitzlich wurde
in den letzten Jahren sauberes Erdgas als Brennstoff eingesetzt. Da die Strukturwerkstoffe auf
mechanische Festigkeit und weniger auf Oxidationsbestindigkeit ausgelegt waren, sah die
Entwicklung der Schutzschichten zunichst das Chromieren bzw. Alitieren vor. Dabei wird die
Oberfliche mit Al oder Cr angereichert. Ein hiufig eingesetztes Verfahren hierfiir war die
Pack-Alitierung [3]. Durch ihre grofere Flexibilitait beziiglich der chemischen
Zusammensetzung und gezielten FEinstellung der Schichtdicke gewannen spiter
Auflageschichten vom Typ MCrAlY (M= Ni, Co, NiCo) immer mehr an Bedeutung. Sie

werden meistens durch Vakuum-Plasma-Spritzen aufgebracht [4].
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2.2 MCrAlY Schutz- und Haftvermittlerschichten

MCrAlY Legierungen werden hiufig eingesetzt um Komponenten einer Gasturbine, wie z.B.
die Leit- und Laufschaufeln, vor Korrosions- und Oxidationsangriff zu schiitzen. Der
Hauptbestandteil einer MCrAlY- Legierung ist das Basismetall M, wobei M fiir Ni, Co oder
eine Kombination aus beiden steht. Die meisten modernen MCrAlY ’s enthalten daneben 17-
30 Massen-% Chrom und 8-15 Massen-% Aluminium. Der Cobalt-Gehalt variiert
typischerweise zwischen 10-30 Massen-% [5]. Von besonderer Bedeutung ist die Zugabe
geringer Mengen von reaktiven Elementen (RE), wie z.B. Zr, Y oder Hf. Das wichtigste
Nebenelement ist dabei Yttrium, das in Mengen von 0,1-1 Massen-% beigemischt wird. Bei
hoheren Gehalten kommt es zur Ausscheidung von intermetallischen Phasen wie NisY und
wegen der groflen Affinitit zu Sauerstoff zur Bildung von starker innerer Oxidation. Die
Loslichkeitsgrenze fiir Y in einer NiCrAl-Legierung wird von Singheiser [6] mit 0,1%
angegeben. Der positive EinfluB solch geringer Mengen besteht hauptsichlich in einer
gesteigerten Haftung des Oxides an die MCrAlY-Schicht. Der genaue Mechanismus ist
jedoch noch nicht gekldrt. Von verschiedenen Autoren wurden folgende Deutungen
vorgeschlagen:

- RE fiihren zur mechanischen Verankerung der Oxidschicht an das metallische Substrat [7]
- RE bilden alternative Senken fiir Leerstellen und vermeiden somit die Entstehung von

Poren an der Grenze Metall/Oxid [8]
- Reduzierung der Wachstumsspannungen im Oxid durch Anderung der
Diffusionsmechanismen [9]
- Verbesserte Plastizitit der Oxidschicht [10]
- Bildung einer Ubergangsschicht mit einem Wirmeausdehnungskoeffizienten zwischen

dem von Metall und Oxid [11]

In Legierungen die Cr,Os bilden, trigt die Anwesenheit von Yttrium zur Reduzierung der
Oxidationsrate und zu einer besseren Schichthaftung bei. Gleichzeitig wird eine Absenkung
der Mindestkonzentration an Chrom zur Bildung einer reinen Al,O; erreicht. Bei ALOs -

Bildnern ist der Haupteinfluf} des Yttriums eine bessere Oxidschichthaftung [12].

Zur Verbesserung des thermomechanischen Verhaltens und der Interdiffusionseigenschaften
werden einigen technisch eingesetzten MCrAlY-Schichten 3-10 Massen-% Rhenium

zulegiert. Gleichzeitig bewirkt das Rhenium eine Verringerung der Oxidationsrate [13, 14].
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Eine Anwesenheit von Rhenium in der Oxidschicht konnte bisher jedoch nicht nachgewiesen
werden [15].

In der neueren Literatur gibt es Untersuchungen zum EinfluB von Titan auf das
Oxidationsverhalten von MCrAlY-Legierungen. Von einigen Autoren wird berichtet, da} sich
die Zugabe von geringen Mengen Titan (0,4 Massen-%) giinstig auf das langzeitige

Oxidationsverhalten von MCrAlY-Legierungen auswirken kann [16].

MCrAlY-Auflageschichten werden im wesentlichen durch thermische Spritzverfahren
(Vakuum-Plasmaspritzen) und in weit geringerem Umfang durch Elektronenstrahl-
Verdampfung (EB-PVD) auf den Grundwerkstoff aufgebracht. Das VPS-Verfahren bietet den
Vorteil, dal das Ausgangsmaterial im pulverférmigen Zustand vorliegen kann, wodurch eine
flexible Zusammensetzung mdglich ist [17]. Durch geeignete Auswahl der
Legierungselemente  ist eine  gute  Bestidndigkeit gegen  Oxidations-  und
HeiBgaskorrosionsangriff erreichbar. Zusitzlich 148t sich die Schichtdicke variieren, die fiir
Schaufeln in einem Bereich von 100-300um liegt. Ein weiteres Herstellungsverfahren stellt
das Hochgeschwindigkeits-Flammspritzen (High Velocity Oxygen Fuel; HVOF) dar. Durch
die hohe Partikelgeschwindigkeit konnen sehr dichte Schichten hergestellt werden. Toma et.
al. [18] fanden, daf} die Oxidwachstumsraten von HVOF-MCrAlY s deutlich unter denen von
VPS-Schichten liegen. Taylor et. al. [19] berichten, daf ca. 2 Massen-% Aluminium wihrend
des Spritzprozesses durch Sauerstoff abgebunden werden. Die geringere Wachstumsrate bei
HVOEF-Schichten ist vermutlich auf die Voroxidation von Y wihrend des Spritzprozesses

zuriickzufiihren und somit eine Unterart der inneren Oxidation.

Wie aus dem terndren Phasendiagramm des Systems Ni-Cr-Al in Abbildung 3 hervorgeht,
handelt es sich bei MCrAlY-Schichten um komplexe Mehrphasensysteme. Die Matrix besteht
aus einem Y-Ni Mischkristall mit Anteilen geloster Legierungselemente. Eingebettet in die
Matrix findet man die aluminiumreiche B-NiAl bzw. B-CoAl Phase mit kubisch-
raumzentrierter Gitterstruktur. Die B-Phase dient als ,,Reservoir* zur Bereitstellung von
Aluminium fiir den Oxidschichtaufbau und sollte feindispers verteilt vorliegen. In
Abhidngigkeit von der genauen Legierungszusammensetzung konnen weitere Phasen
auftreten. So wird bei Nickel als Basiselement und gleichzeitig niedrigem Kobaltgehalt die
v'(NizAl)-Phase auftreten. Durch die Steigerung des Co-Gehaltes wird das 7y-Phasenfeld
erweitert und dadurch gleichzeitig das y"-Feld verkleinert. Zusitzlich scheidet sich eine Cr-

reiche ai-MK-Phase in der Schicht aus. Bei gleichzeitiger Anwesenheit von Rhenium in der
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MCrAlY kann die 6-(CrRe)-Phase identifiziert werden [20]. Die Grofle der Korner im
Ausgangszustand betrigt etwa lpm, was jedoch von der Wirmebehandlung abhingt. Im
Ausgangszustand liegt iiblicherweise eine gleichmiflige Verteilung der Phasen vor, die sich
bei hoher Temperatur mit zunehmender Zeit idndert. Hierbei vergrobern sich die Phasen
zunichst. Im oberen Bereich der Schicht 16st die B-Phase sich unter Bereitstellung des
Aluminiums fiir die Oxidschichtbildung auf und verschwindet. Dieser Effekt ist bei Re-

haltigen Schichten weniger stark ausgepragt [21].

/7 I4
20 40 60 80 100
/, Ni

Abb. 3: Phasendiagramm Ni-Cr-Al bei 1025°C [22]

Die Oxidationsbestéindigkeit der Schichten ist vor allem auf die Elemente Aluminium und
Chrom =zuriickzufiihren, die wihrend des Betriebes eine Al,Os- bzw. Cr,Osz-Deckschicht
bilden. Welches Oxid entsteht, hingt von der Konzentration der Elemente Al und Cr in der
MCrAlY-Schicht ab. Da Cr,O3 eine hohere Wachstumsrate aufweist und sich bei ca. 950°C in
eine fliichtige Spezies (z.B. CrO;) umwandelt und abdampft, wird die Bildung von Al,O;
angestrebt [23]. Mochte man sicherstellen, daB3 trotz Abplatzens des Oxides eine Al,Os-
Schicht iiber lange Zeiten gebildet wird, so ist eine hohe Konzentration von Aluminium in der
MCrAlY-Schicht notig. Dies wirkt sich jedoch negativ auf die Duktilitit der Schicht aus.
Durch Zulegieren von Chrom kann der fiir Al,Os-Bildung bendtigte Al-Gehalt verringert
werden. Dieser Effekt beruht darauf, daBl der Sauerstoff durch Chrom gegettert wird.
Unterhalb von Cr,O3 ist anschlieend nur noch Al,O3 thermodynamisch stabil. Stott erwihnt,

dafl Chrom die Aktivitit von Aluminium erhoht [24].
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Wird eine MCrAlY-Schicht lediglich zwecks Korrosions- bzw. Oxidationsschutz eingesetzt,
ist bei Schidigung durch Abplatzen eine schnelle Selbstheilung wichtig. Dies wird durch ein
ausreichendes Aluminiumreservoir in der Deckschicht sichergestellt. Bedingt durch
Schichtwachstum und Schichtausheilen wird das Aluminium jedoch mit der Zeit verbraucht.
Ist nicht mehr geniigend Aluminium in der MCrAlY-Legierung vorhanden, kommt es zur
Bildung anderer Oxide, die gewdhnlich schneller wachsen und schlechter haften als Al,Os.
Dieses beschleunigte Wachstum wird als breakaway oxidation bezeichnet (sieche Kurve 1 in

Abb.4).

Fir den Einsatz von MCrAlY-Legierungen als Haftvermittlerschichten ist der
Selbstheilungseffekt jedoch unbedeutend. Die Lebensdauer der keramischen Deckschicht
wird vielmehr durch das erstmalige Versagen der Oxidschicht bestimmt. Die wichtigste
Eigenschaft der MCrAlY-Haftvermittlerschicht (bond coat) ist daher, eine optimale Haftung
der Al,Os-Schicht iiber einen moglichst langen Zeitraum sicherzustellen. Wie in Abbildung 4
ersichtlich ist, kann eine Verlingerung der Lebensdauer von Wirmeddmmschichten iiber zwei
Wege erfolgen. Zum einen durch ein verlangsamtes Wachstum der Oxidschicht, was in Kurve
2 gezeigt wird. Die andere Moglichkeit ist, eine bessere Haftung der Oxidschicht an das BC

zu erreichen (Kurve 3).

R4
no spallation spallation/healing breakaway

Abb. 4: Schematische Darstellung des Oxidationsverhaltens von MCrAlY-Schichten;
1) Standardmdfiger Verlauf der oxidationsbedingten Massendnderung und Moglichkeiten zur

Steigerung der WDS-Lebensdauer durch 2.) geringere Oxid-Wachstumsraten oder 3.) bessere
Haftung der Oxidschicht
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Neben den eben genannten Faktoren hat die Haftvermittlerschicht drei weitere Aufgaben: 1.)
Verbesserung der Haftung zwischen keramischer Deckschicht und metallischem Substrat, 2.)
Ausgleich der Unterschiede in den Wirmeausdehnungskoeffizienten zwischen Substrat und

Keramik und 3.) Schutz des Grundwerkstoffes vor Oxidation / Korrosion.

2.3 Keramische Wirmediammschichten

Da die verwendeten metallischen Werkstoffe bei den auftretenden Temperaturen bis an die
Festigkeitsgrenzen belastet werden, verfolgt man seit einiger Zeit das Ziel, eine keramische
Deckschicht auf die thermisch hdochstbelasteten Turbinenteile aufzubringen. Der heutige
Stand der Technik sieht den Einsatz von keramischen Wirmeddmmschichten sowohl bei der
Brennkammerauskleidung, als auch auf rotierenden Teilen wie Leit- und Laufschaufeln vor.
Die keramische Deckschicht libernimmt dabei die Aufgabe einer thermischen Isolierung der
metallischen Strukturwerkstoffe [25]. Bedingt durch die groBe Konzentration an
Sauerstoffleerstellen sowie der Porositit der Keramik weist diese eine hohe Durchlissigkeit
fiir Sauerstoff auf [26]. Wegen ihrer im Vergleich zum Metall geringeren Wirmeleitfihigkeit
entsteht bei innengekiihlten Bauteilen iiber dem Querschnitt der WDS ein
Temperaturgradient. Die Steigerung des Wirkungsgrades erfolgt bei Verwendung einer
Wirmedammschicht liber eine gesteigerte Turbineneintrittstemperatur (TIT) oder durch einen

geringeren Bedarf an Kiihlluft (Abb. 5).

1400°C
VS
1200°C _| n
Heiflgas
£ 3
1000°C _ - !
150 um 2mm N
< 5~ >
Abb. 5: Schematischer Schnitt durch eine WDS-beschichtete Turbinenschaufel mit

Temperaturgefiille

Ein heute iiblicherweise eingesetztes WDS-System ist ein Duplex-System bestehend aus einer

PtAl- oder MCrAlY-Haftvermittlerschicht und der keramischen Deckschicht (WDS).



Werkstoffe in Wirmedimmschicht-Systemen

Bedingt durch die groBen Differenzen der thermischen Ausdehnungskoeffizienten zwischen
HVS und WDS und den daraus resultierenden Spannungen wurde im Rahmen einer friilhen
Entwicklung ein gradierter Ubergang zwischen Keramik und HVS untersucht [27-29]. Bei
Mehrlagenschichten wurde versucht, die WDS aus vielen aufeinanderfolgenden Lagen mit

gasdichten Zwischenschichten aufzubauen [30].

Aufgrund seiner geringen thermischen Leitfihigkeit und des relativ.  hohen
Wirmeausdehnungskoeffizienten hat sich ZrO, als geeignetes Material fiir WDS-
Anwendungen durchgesetzt. Reines ZrO, kann abhingig von der Temperatur in
verschiedenen Modifikationen auftreten (s. Abb. 6). Zwischen der Schmelztemperatur von
2680°C bis 2370°C liegt es als kubische Phase (c) und darunter bis 1170°C in tetragonaler
Modifikation (t) vor. Bei etwa 1170°C wandelt sich die tetragonale Form martensitisch in die

monokline Phase (m) um.

. . 0°C 0°C . 2680°C . .
monoclinic —¥< tetragonal —2%<— cubic —2*< > liquid

Abb. 6: Polymorphie von reinem ZrO, [31]

Die martensitische Umwandlung von tetragonal nach monoklin ist mit einer

2r0n a0a Volumenzunahme von ca. 5-6% verbunden, was
30000 — T T T bei Bauteilen zu einer Zerstorung fiihren wiirde
= [32]. Fir den technischen Einsatz muf} eine der

25001 e ZrO,-Modifikationen = iiber den  gesamten

Temperaturbereich stabilisiert werden. Durch die
Zugabe von geeigneten Oxiden kann die

200

martensitische Umwandlung unterdriickt werden.

Wegen seines niedrigen Dampfdruckes eignet sich
lBOO;runsfomw!e

Y03 als Stabilisierungsoxid. Die bis zur

Temperoturs (°C)

Raumtemperatur vollstabilisierte c—Phase erhilt
9 man durch die Zugabe von mehr als 17 Massen-%
Y>0;. Durch die Teilstabilisierung mit 6-8% Y,0;
s W \ erhilt man die t-Phase mit hohem Y,O;-Gehalt.

Sie  zeichnet sich durch eine  bessere

O Voo ;qe\ﬁrﬁ?mu: "~ | | Thermoschockbestindigkeit aus als die c-Phase
L . i L s 1| [34]. Stecura [35] fiihrte Versuche mit
= Y0 = (mole ) verschiedenen Stabilisatorgehalten durch. Die beste
Abb. 7: P hasendﬁg; amm ZrOz- Y203 Thermoschockbestindigkeit  fand er bei 6.1%

Y,0s.
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2.4 Herstellung von keramischen Wirmedéimmschichten

2.4.1 Atmosphirisches Plasmaspritzen

Die industrielle Herstellung von keramischen Wirmeddmmschichten auf ZrO,-Basis erfolgt
im wesentlichen durch atmosphirisches Plasmaspritzen (APS) oder durch Electron Beam
Physical Vapour Deposition (EB-PVD). Beim APS-Verfahren wird mittels eines
Lichtbogens die Dissoziation und Ionisation der Plasmagase (Ar, H,) bewirkt. Durch die bei
der Rekombination der Gase freiwerdende Energie kann die Temperatur auf bis zu 20.000K
ansteigen. Diese hohen ProzeBtemperaturen stellen sicher, daf selbst hdchstschmelzende
Werkstoffe verarbeitet werden konnen. Gleichzeitig nimmt die Geschwindigkeit in der
Austrittsdiise auf 600 m/s zu. Das pulverformige Spritzgut wird mit Hilfe eines Trégergases in
den Plasmastrahl eingediist und dort an- oder aufgeschmolzen und mit hoher Geschwindigkeit
auf die vorbereitete Spritzfliche aufgeschleudert. Beim Auftreffen auf die
Werkstiickoberfliache zerplatzen die teigigen oder aufgeschmolzenen Tropfen und breiten sich
lamellenartig oder auch fladenartig aus (lamellare Schichten), woraus sich der typische
Schichtaufbau ergibt (s. Abb. 8). Um eine gute Anbindung an die Haftvermittlerschicht zu
gewihrleisten werden die Oberflichen mit einem Lichtbogen von Oxiden befreit. Die
Anbindung bei dieser Beschichtungsmethode erfolgt im wesentlichen iiber mechanische
Verklammerung. Als Schwachstellen treten hierbei sowohl Trennungen parallel als auch
Mikrorisse senkrecht zur Oberfliche auf. Ein Verschweillen der einzelnen Tropfen findet
aufgrund der hohen Abkiihlgeschwindigkeit von 10° K/s kaum statt. Einzelne Autoren
berichten jedoch von einer amorphen Phase von 50-200um zwischen HVS und WDS. Sie
glauben, dal} dieser Film durch das Aufschmelzen und Abschrecken der kalten HVS durch die
ersten heifen Keramiktropfen erzeugt wird [36, 37]. Fehler im Mikrobereich sind jedoch
durchaus positiv, da sie zum Abbau von Spannungsspitzen beitragen. Durch die entstehende
Porositit von 10-20% in der Keramikschicht wird zum einen der E-Modul abgesenkt und zum
anderen die Wirmeleitfdhigkeit auf 1 W/mK herabgesetzt [38]. Die Ablosung der Keramik
findet bei diesem Schichttyp an der Grenzfliche zwischen WDS und TGO statt. Bei
Anwendung fiir Turbinenschaufeln hat das APS-Verfahren den Nachteil, daB
Kiihlluftbohrungen verschlossen werden. Im Gegensatz dazu bleiben die Bohrungen beim

EB-PVD-Verfahren offen.

10



Werkstoffe in Wirmedimmschicht-Systemen

HVS

100

l—

Abb. 8: Querschliff einer Probe mit APS-Wdrmeddmmschicht

2.4.2 Elektronenstrahl-Aufdampfen (EB-PVD)

Beim EB-PVD-Verfahren wird im Vakuum mittels eines Elektronenstrahls das
Beschichtungsmaterial, welches in Form von Ingots vorliegt, bei Temperaturen von 5000°C
verdampft und auf das Substrat iibertragen. Der Dampf kondensiert auf den in der
Vakuumkammer befindlichen und drehbar gelagerten Bauteilen, die zur Einstellung der
Mikrostruktur zuvor erhitzt werden. Bei diesem Verfahren bilden sich keramische
Deckschichten mit kolumnarer Struktur, wobei die Stengeldurchmesser zwischen 5 und 15
um variieren (s. Abb. 9). Durch diese Mikrostruktur weist die EB-PVD- Schicht eine relativ

grofle Toleranz gegeniiber thermischen Dehnungen auf [39].

Abb. 9: Querschliff einer Probe mit PVD-Wdrmeddmmschicht

11



Werkstoffe in Wirmedimmschicht-Systemen

Die Anbindung der PVD-Schichten an die MCrAlY erfolgt durch chemische Bindung, fiir die
ein vorheriges Aufwachsen einer Oxidschicht auf der HVS-Oberfliche notwendig ist. Sie
weisen eine bessere Bestindigkeit gegeniiber Thermoschockbeanspruchung und geringere
Erosionserscheinungen als die APS-Schichten auf. Gleichzeitig jedoch bilden die Grenzen der
Kolumnen eine Bahn fiir eindringende Reaktionsprodukte des Verbrennungsgases. Da die
Morphologie der endgiiltigen Schichtoberfliche der PVD-Keramik der darunterliegenden
Haftvermittlerschicht entspricht, sollte dessen Oberfliche moglichst glatt sein. Der Einsatz
der Elektronenstrahltechnologie erlaubt hohe Beschichtungsraten, eine gute ProzeBkontrolle
und hohe Reinheit der entstehenden Schichten. Der Aufbau einer PVD-Schicht besitzt, wie
bereits erwihnt, eine Stengelkristallstruktur. Hierbei hat die Substrattemperatur groflen
Einfluff auf die entstehende Schichtstruktur. Dies erkannte zuerst Movchan [40], der fiir die
aufgedampften Schichten ein Modell entwickelte, das in Abhingigkeit von der
Substrattemperatur die entstehende Schichtstruktur beschreibt. Das Modell war urspriinglich
unterteilt in drei Zonen, die in Abhingigkeit von der Substrattemperatur zur
Schmelztemperatur des Beschichtungswerkstoffes aufgetragen werden (s. Abb. 10). Die erste
Zone besteht dabei aus kegeligen Kornern, die iiber eine pordse Stengelstruktur verfiigen. Sie
entsteht bei Ts/Ty < 0,3. Die Struktur der zweiten Zone wird durch Oberflichendiffusion
bestimmt. Hier entstehen bei einer Temperatur von 0,3 < Ts/Ty < 0,45 sdulenformige
Kiristallite mit gegenseitiger Verbindung. Der strukturbestimmende Faktor in der dritten Zone
ist die Volumendiffusion bei der rekristallisierte Ko&rner entstehen. Bei zunehmender
Temperatur werden dichtere Schichten erzeugt. Bei weiteren Untersuchungen wurde das
Strukturzonenmodell derart verbessert, dal neben der Temperatur auch der Gasdruck als
wichtige GroBe berticksichtigt wurde. Innerhalb dieser Arbeit ergab sich, dal zwischen der
ersten und zweiten Zone eine weitere Zone vorhanden ist, die T-Zone genannt wird. In der T-
Zone wird eine dichtgepackte, faserige Struktur mit glatter Schichtoberfliche erreicht.
Wihrend des Beschichtungsprozesses wird die Einstellung der zuletzt genannten Zone

angestrebt.

Temperatur

Abb. 10: Strukturzonenmodell zur Erkldrung verschiedener Strukturen in

12 Weérmeddmmschichten als Funktion der Herstellungstemperatur [40]
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Derzeitige Entwicklungen auf dem Gebiet der Wirmedammschichten zielen unter anderem

auf eine Absenkung der Wirmeleitfihigkeit.

2.5 Entwicklungen zur Optimierung keramischer Wiirmedéimmschichten

2.5.1 Geringere Wiarmeleitfihigkeit der Keramik

Wihrend eine EB-PVD-Wirmedédmmschicht einige bedeutende Vorteile, wie die hohere
Dehnungstoleranz, gegeniiber dem APS-System bietet, ist ihre Wirmeleitfihigkeit jedoch um
etwa den Faktor zwei hoher. Dies ist in der Mikrosturuktur begriindet, wobei die
Lamellengrenzen der APS-Schicht einen besseren Widerstand gegen Wirmeleitung
darstellen, als die Kolumnen der EB-PVD-Schichten [41, 42]. Die gesamte Wirmeleitung
setzt sich dabei aus einem Strahlungsanteil und einem Anteil aus Gitterschwingungen
(Phononen) zusammen. Die Durchlissigkeit fiir Infrarotstrahlung hat hierbei einen

besonderen EinfluB.

Ein effektiver Weg zur Reduzierung der thermischen Leitfihigkeit ist das Einbringen von
Defekten in das Gitter, wie z.B. durch Porositit oder den Einbau von Fremdatomen [43-45].
Eine gréBere Anzahl von Grenzflichen parallel zur Oberfliche, die mit einer Verinderung

der lokalen Dichte verbunden ist, erwies sich ebenfalls als giinstig.

Mittels plasmaunterstiitztem Ionenbeschu3 wihrend des Aufdampfens der Keramik brachten
Nicholls et. al. [46] verdichtete Bereiche von 0,5 bis 2um Dicke in periodischen Abstinden
in die Keramik ein. Mit dieser Methode erreichten sie eine bis zu 45% geringere thermische

Leitfahigkeit gegeniiber einer {iblichen EB-PVD Keramik.

2.5.2 Neue Stabilisatorelemente

Die Destabilisierung der t-Phase bei ca. 1200°C stellt fiir zukiinftige Turbinen, die im
Bereich bis 1400°C betrieben werden sollen, ein Problem dar [47]. Aus diesem Grund ist man
auf der Suche nach alternativen Stabilisatoren fiir Zirkondioxid. Neben Y,O3; wurden
Untersuchungen mit Sc,O3; durchgefiihrt. Dieses weist eine geringere Anfilligkeit gegeniiber
Vanadiumkorrosion auf und die Phasenstabilitit von Sc-dotiertem ZrQO, ist bei 1400°C hoher
als bei Y,Os-stabilisiertem ZrO, [48, 49]. Als vielversprechend erwies sich auch die
Stabilisierung mit CeO,. Das Ce-dotierte ZrO, =zeigte neben verbesserter

Erosionsbestindigkeit eine hohere Stabilitit der t”-Phase bei hohen Temperaturen [50, 51].
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3  Schidigung von WDS-beschichteten Komponenten

3.1 Allgemeines

Die Mechanismen, die zu einem Verlust der keramischen Deckschicht fiihren konnen, sind
vielfiltig und beschrinken sich nicht ausschlieBlich auf diese. Will man die Ursachen
aufkldren, die fiir das Versagen verantwortlich sind, so muf3 der gesamte Werkstoffverbund,
bestehend aus Grundwerkstoff (GWS), Haftvermittlerschicht (HVS), thermisch gewachsenem
Oxid (TGO) wund keramischer Deckschicht, in Betracht gezogen werden. Einen
zusammenfassenden  Uberblick iiber versagensrelevante Ursachen der einzelnen

Werkstoffbereiche gibt Abbildung 11.

¢ WDS: Phasentransformation, Sintern, Erosion

TGO: Mischoxide, metastabile Oxide, Buckling,
Wedging, schnelles Wachstum der Oxidschicht,
Spannungen, Kriechen, Einschliisse
(Yttriumaluminate, Matrix)

Ratcheting, Rumpling, Kriechen,
Oberflichenbeschaffenheit,
Porositit (Kirkendall)

Grenzfliche HVS / GWS: Interdiffusionsprozes,
Verbindungsbildung

Abb. 11 Mégliche Versagensursachen in Wirmeddmmschicht-Systemen

Zusatzlich gibt es EinfluBfaktoren, die fiir den gesamten Werkstoffverbund von Bedeutung
sind: die Bauteilgeometrie, Unterschiede im Wirmeausdehnungskoeffizienten sowohl
zwischen den einzelnen Schichten als auch innerhalb einer Schicht sowie die daraus

resultierenden Spannungen, Reproduzierbarkeit wihrend der Produktion.
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3.2 Schiadigung der keramischen Deckschicht

3.2.1 Schidigung durch Erosion

Erosion in einer Turbine wird durch Partikel im Gasstrom verursacht. Diese konnen aus der
Umgebung angesaugt werden, wihrend des Verbrennungsprozesses entstehen oder von Teilen
der Turbine selbst, wie der Brennkammerverkleidung, stammen. Durch den Abtrag der
Oberfliche nimmt die Isolierwirkung der Keramik ab, was einen direkten Einfluf8 auf die
Lebensdauer der metallischen Strukturwerkstoffe hat. Dabei erweisen sich pordse
Wirmedammschichten als empfindlicher gegeniiber Erosion als dichte Keramiken, da ihre
Mikrostruktur den Fortschritt von Rissen erleichtert. Die Erosion bei APS Schichten
beinhaltet das Entfernen der mechanisch miteinander verankerten Lamellen. Hierfiir ist eine
relativ geringe Energie notwendig, da bereits Mikrorisse und Poren vorhanden sind. Im
Gegensatz dazu miissen bei EB-PVD Schichten erst laterale Risse erzeugt werden, was
groBerer Energien bedarf. Bedingt durch die Mikrostruktur werden Risse an den Grenzen der
einzelnen Kolumnen gestoppt und kdnnen sich nicht weiter ausbreiten. Im Bereich unterhalb
des Risses findet dabei eine Verdichtung des Werkstoffes statt. Wie von einigen Autoren [52-
54] gezeigt wurde, hingt der Grad der Erosionsschiden von der Dichte der Partikel im
Gasstrom, der Auftreffgeschwindigkeit und vom Auftreffwinkel ab. In mehreren
Untersuchungen wurde gezeigt, da3 plasmagespritzte Wirmedimmschichten eine 7-10 fach
hohere Erosionsneigung als EB-PVD Keramiken aufweisen [55]. Durch den geringeren

Abtrag wird die Oberfliachengiite der EB-PVD durch Erosion nur wenig beeinfluf3t [56].

Nicholls et. al. [54] fiihrten Untersuchungen zum Erosionsverhalten an EB-PVD Keramiken
mit Al,O3- und SiO;-Partikeln durch. Bei Raumtemperatur traten die grofiten Erosionsraten
fiir Auftreffwinkeln von 90° auf, wobei die Schidigung durch SiO, geringer war als die
durch Al,Os;. Bei Versuchstemperatur von 910°C erfolgte der grofite Abtrag fiir SiO, bei
einem Einfallswinkel von 30°. Bei Verwendung von Al,O; lag die hochste Erosionsrate

unabhiéngig von der Temperatur bei 90°.

In ihren Versuchen an APS-Keramiken zeigten Gutleber et al. [S7] sowie Eaton et al. [58, 59],
daB der Grad der Erosion von der Pulverkérnung des Wirmedammschicht-Ausgangsmaterials
abhingt. Sie fanden geringere Abtragungsraten bei Verwendung von feinkdrnigem
Ausgangsmaterial und geringerer Porositit. Zuriickgefiihrt wurde dies auf ein besseres

Aufschmelzen wihrend des Spritzvorganges. In weiteren Versuchen zeigten sie, dal eine
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weitere Reduzierung der Erosionsrate erfolgt, wenn die Keramik auf vorgeheitzte Substrate
aufgebracht wurde. Als Versagensmechanismus identifizierten sie eine Trennung zwischen

einzelnen Lamellen oder zwischen Poren / Korngrenzen.

Auch wenn es sich streng genommen ebenfalls um Erosion handelt, unterscheidet sich der fiir
den Einsatz wichtige Fremdkorpereinschlag (Foreign Object Damage = FOD) durch einen
deutlich unterschiedlichen Schidigungsmechanismus. Bei FOD kommt es durch den
Einschlag eines groferen Partikels zu einer Deformierung der WDS und Kraterbildung. Dabei

wird eine Vielzahl von Kolumnen abgeknickt oder abgebrochen [56]

3.2.2 Schidigung von Wirmedimmschichten durch Sintern

Merkliches Sintern setzt bei teilstabilisiertem Zirkondioxid ab ca. 1350°C ein. Das Sintern der
Keramik bei hohen Temperaturen fiihrt zu einer Verdichtung des Materials und somit zu einer
Erhohung des Elastizititsmoduls und der auftretenden Spannungen. Durch die gleichzeitige
Zunahme der Wirmeleitfdhigkeit steigt die Temperatur der darunterliegenden metallischen
Strukturwerkstoffe an. Zhu und Miller [60] fanden, dal Verunreinigungen in der Keramik und
aus der umgebenden Atmosphire das Sinterverhalten deutlich beeinflussen konnen. Durch
Dilatometermessungen an plasmagesritzten Wirmedimmschichten konnte eine Schrumpfung

von 0,1% gemessen werden.

Wie aus den Untersuchungen von Eaton et al. [61] an APS-Keramiken hervorging, hat Si
einen Einflufl auf die Sintergeschwindigkeit. Mit zunehmendem Si-Gehalt von 0,2% bis 4%
in der WDS nahm die Schrumpfung der Schicht um ein fiinffaches zu. Sie konnten eine Si-,
Al- und Y - reiche Phase an den Korngrenzen nachweisen. Zwar konnte der genaue
Mechanismus nicht eindeutig gekldrt werden, jedoch gab es Hinweise, dal Silizium zur
Bildung von Sinterbriicken zwischen einzelnen Lamellen beitragt. Johnson et. al. [39]
berichteten von Druck-Eigenspannungen von etwa 200 MPa und einen E-Modul von bis zu

116 GPa bei EB-PVD Systemen. Dabei versintern die Stengel der einzelnen Kolumnen.

3.2.3 Schidigung durch Phasenumwandlung

Wie bereits in Kapitel 3.1 erwihnt, wird die metastabile Phase t” mit hohem Y,0s-Gehalt
beim Spritzprozef3 durch eine schnelle, diffusionslose Umwandlung aus der c-Phase gebildet.

Sie kann sich in Abhiéngigkeit von Zeit und Temperatur diffusionsgesteuert in die tetragonale
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und kubische Phasen mit niedrigem Y,Os-Anteil umwandeln [62]. Bennett [63] beobachtete,
daB diese Umwandlung erst bei Temperaturen von iiber 1400°C und nach lidngeren Zeiten
stattfindet. AnschlieBend kann sich die t-Phase martensitisch in die monokline m-Phase
umwandeln. Dieser ProzeB3 hingt jedoch stark von der nichtumwandelbaren Matrix ab, in der
die t-Phase eingebettet ist. Da der Ubergang von t zu m mit einer Volumenzunahme

verbunden ist, kann sie eine Zerstérung der Schicht bewirken.
Von anderen Autoren [64] wird zunichst die Umwandlung der t° Phase in die t™

vorgeschlagen, die sich durch Abdiffusion von Y,0O; ausbildet. In einem weiteren Schritt

wandelt sich diese dann in die tetragonale und kubische Phase um.

3.3 EinfluBl der BC-Oxidation

3.3.1 AlLO; - Modifikationen

In der neueren Literatur wird die Phasenumwandlung in der Oxidschicht auf der
Haftvermittlerschicht von 6- in o-Al,O; als ein moglicher Grund fiir das Versagen der
Wirmedammschichten gesehen. Einhergehend mit der Umwandlung ist eine
Volumenreduzierung von 4,7% [65]. Wird eine Wirmeddmmschicht vor der vollstindigen
Phasenumwandlung der Al,Os-Schicht aufgebracht, so wird die Phasentransformation
geometrisch behindert. Da sich o-AlOs-Kristalle als Inseln im 0-AlO; bilden und die
Umwandlung auf der Haftvermittlerschicht somit nicht gleichméBig erfolgt, kommt es durch
die Volumenreduzierung zu Zugspannungen im Oxid. Daraus konnen Defekte an der
Metall/Oxid- bzw. Oxid/WDS-Grenzfliche enstehen, die geniigend grof sind um zum Verlust
der Haftung und somit dem Versagen der WDS zu fiihren. Stott [66] zeigte bei theoretischen
Analysen, dall es zum Versagen kommt, wenn eine kritische Dicke des nichtumgewandelten

Oxides tiberschritten wird.

Bei der Oxidation von Al,Os-bildenden Legierungen kann das Al,O; in verschiedenen
Modifikationen auftreten. Bei niedrigen Temperaturen und / oder im Anfangsstadium der
Oxidation bilden sich die metastabilen Modifikationen vy, & und 6. Bei hohen Temperaturen
(>1000°C) erfolgt die Umwandlung von 7y und d in die monokline 6-Modifikation. Wihrend

der weiteren Auslagerung bildet sich daraus das fiir eine Schutzschicht benétigte dichte,

17



Schidigung von WDS-beschichteten Komponenten

langsam wachsende 0-Al,Os. Die Umwandlungen der metastabilen Modifikationen in die

thermodynamisch stabile o-Modifikation mit hexagonalem Gitter ist im folgenden Schema

dargestellt (siche Abb. 12):

7(kl/tb) 700-800°C 5(t€t) 900-1000°C N 9(m0n) 1000-1100°C N a(hex.)

Abb. 12: Umwandlungsschema fiir Al,O3 nach [67]

Die Umwandlung von metastabilem Al,Os in das stabile o-Al,O3 ist mit einer Anderung der
Transporteigenschaften innerhalb des Oxides verbunden. Die metastabilen Oxide mit
Spinellstruktur wachsen bedingt durch die héhere Fehlordnung im Kationenteilgitter durch
Al-Diffusion an der Grenzfliche Oxid/Gas. Durch die Kationendiffusion weisen sie eine
nadel — bzw. plattenféormige Whiskermorphologie auf [68]. Dagegen findet das
Schichtwachstum bei 0-Al,Os; vorwiegend iiber Anionenwanderung an der Metall/Oxid
Grenze statt [69]. Dabei konnen zuvor entstandene Poren, die wihrend der transienten
Oxidation gebildet wurden, mit Oxid gefiillt und geschlossen werden [70, 71]. Die
Morphologie der stabilen Modifikation kann als flache Platten, die mit einem Netzwerk von
Rippen durchzogen sind, beschrieben werden. Das Netzwerk entsteht durch Rif3bildung bei
der Umwandlung der metastabilen Modifikation. Die Risse stellen schnelle Transportwege fiir
molekularen Sauerstoff dar [72]. Tolpygo und Clarke [73] berichten, daB3 o- Al,O3; nach der
Umwandlung die typische plattenférmige Whiskerstruktur von 0-Al,Os beibehilt. Zusitzlich
fanden sie, dal die Umwandlung auf einer rauhen Metalloberfliche schneller ablduft als auf
einer polierten. Durch die hohere Symmetrie von o-Al,O; kommt es gleichzeitig zur

Reduzierung der Oxidationsrate.

Doychak et. al. [74] fanden bei ihren Untersuchungen an B-NiAl, das sich a-Al,O3 an der
Oxid / Gas-Grenzfldche bildet und lateral wéchst. Jedoch bildet sich die o- Modifikation nach
Hou et. al. [75] an der Grenzfliche Metall / Oxid, was mit der Entstehung von Poren
verbunden ist. Die Zeit fiir die Umwandlung von 0-Al,O3 in a-Al,O; auf B-NiAl wird mit
>50h bei 1000°C, bzw. 2h bei 1100°C angegeben [76].

Neben der Temperaturabhiingigkeit hat die Anwesenheit von weiteren Legierungselementen
einen bedeutenden Einflu auf die Geschwindigkeit der «-Al,O; Entstehung. Das
Vorhandensein von Chrom fordert die schnelle Entstehung von o-AlO; aus 6-Al,O3 [77].

18



Schidigung von WDS-beschichteten Komponenten

Dieses Verhalten erklirt sich durch die Bildung von Cr,O; in den Anfangsstadien, da dieses
Oxid die gleiche Gitterstruktur wie 0-Al,O3 aufweist und als Nukleus fiir dessen Bildung
dient (Third Element Effect) [77]. Pint et. al. [78] fiihrten Untersuchungen zur 6 — o-
Transformation in Abhingigkeit von verschiedenen Oxiddispersionen an -NiAl durch. Es
zeigte sich, dafl die Umwandlung bei Zugabe von Elementen mit gréeren Atomradien wie Y
und Zr verlangsamt wird. Durch das Zulegieren von Elementen mit kleineren Atomradien wie
Ti wurde die Umwandlung beschleunigt. Prasanna et. al. [79] berichten hingegen, dal neben

Ti auch Y zur beschleunigten Umwandlung in die stabile o-Modifikation beitréigt.

Von einigen Autoren [80] wird berichtet, dafl sich im Anfangsstadium der Oxidation auf den
verschiedenen Phasen einer MCrAlY-Legierung bzw. -Schicht unterschiedliche
Oxidmodifikationen bilden. Dabei entsteht im Anfangsstadium der Oxidation a-Al,O3 auf der
vy-Matrix und 6- Al,Os auf der 3-NiAl Phase. Andere Autoren [81] berichten, daf sich auf y’-
NisAl nach nur wenigen Minuten bei 1000°C das stabile ¢-Al,O3 aus einer amorphen Phase
bildet. Bedingt durch die unterschiedlichen Oxidationsraten kann es zur Aufrauhung der
Oberfliche kommen. Die Amplitude der Rauhigkeit wird zusitzlich dadurch verstérkt, da3
sich a-Al,O3; durch nach innen gerichtete Anionendiffusion bildet, wihrend 6-Al,Os durch

Auswirtswachstum entsteht.

Eine neuere Methode zur Untersuchung der Bildung und Umwandlung von 6-Al,O3 und o-
AlL,O; stellt die photostimulierte Lumineszens (PSLS) dar [82-85]. Sie erlaubt die
Bestimmung der Oxidmodifikation auch unterhalb einer keramischen Wirmeddmmschicht.
Zusitzlich konnen die vorhandenen Spannungen in der Oxidschicht ermittelt werden.
Untersuchungen an WDS-beschichteten Proben mit dieser Methode [86] berichten von der
Anwesenheit von 6-Al,Os; nach 100h bei 1100°C. Die Autoren konnten in Bereichen, in
denen die WDS versagt hatte, keine 8-Phase nachweisen. Somit war die Umwandlung bereits
abgeschlossen. Neben diesen Stellen gab es Bereiche im Oxid mit 6-Al,O; und einer intakten,
haftenden Keramikschicht. Die Autoren berichten von Druck-Eigenspannungen im Oxid, die

nach Abkiihlung auf Raumtemperatur je nach Ort zwischen 0 und 7GPa lagen.
Eine Moglichkeit, die Schadigung der Oxidschicht durch Phasentransformation zu verhindern

besteht in der Voroxidation [87, 88] der Bauteile vor dem Aufbringen einer keramischen

Deckschicht oder durch das Aufbringen einer Al,Os-Diffusionsbarriere [89]. Mennicke et. al.
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[82] berichten, dafl nach der selektiven Atzung der an Aluminium reichen B-Phase direkt o-

AlLO; entsteht.

3.3.2 EinfluBl von Spinellen

Die Entstehung von anderen Oxiden als Al,Os;, wie z.B. Spinelle hingt von der
Zusammensetzung und der Konzentration von Aluminium in der Haftvermittlerschicht ab.
Diese Oxide kénnen in den Anfangsstadien der Oxidation entstehen, jedoch auch nach langen
Zeiten. Bei Al,Os-Bildnern verarmt die MCrAlY-Schicht an Aluminium und gleichzeitig
steigt die Konzentration der anderen Elemente an. Entsprechend der Oxidkarte in Abb. 13
kann es zur Bildung von Spinellen und anderen Oxiden kommen, wenn eine kritische Al-
Konzentraion unterschritten wird. Im Ni-Cr-Al System liegt diese Mindestkonzentration bei
ca. 5 Gew.-% Al. Spinellphasen konnen sich auch im Anfangsstadium der Oxidation bilden
[90]. Bedingt durch die Mehrphasigkeit einer MCrAlY-Schicht konnen an deren Oberfliche
die hoch Cr-haltigen ¢ bzw. 0— Phasen auftreten, liber denen zunéchst Chromoxid entstehen
wird [80]. Einige Autoren berichten von der Schéidigung einer Warmeddmmschicht durch die
Bildung von anderen Oxiden als Al,Os. Lee et. al. [91] beobachteten die Entstehung von
Poren an der Grenzfliche zwischen Spinell und Al,O;. Weiterhin stellten sie fest, daBl Risse

im Oxid im wesentlichen in der Spinellzone verlaufen.

20 °
. 1000°C "
"/, Cr AlLO, "o Al
30
10
" /Crzoj + int. Oxide ﬂlt' Oxide
/ 7 7 7/ 7/ 0
60 70 80 90 100
»/, Ni

Abb. 13: Oxidkarte des Systems Ni-Cr-Al bei 1000°C [92]
Bei ihren Nachuntersuchungen an Proben mit keramischer Deckschicht beobachteten
Shillington et. al.[93], daB} ein Versagen der Keramik kurz nach der Bildung von Chromoxid
und Spinellphasen auftrat. Mittels photostimulierter Lumineszens stellten sie eine Korrelation
zwischen den Eigenspannungen im Oxid und der Bildung von Chromoxid fest, wodurch sie
eine Moglichkeit zur Lebensdauervorhersage sehen. Wenn die Volumeninderungen im Oxid
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durch eine WDS behindert werden, kdnnen die entstechenden Spannungen zur RiBinitiierung
im Oxid beitragen. Dadurch wird die Al-Verarmung beschleunigt und gleichzeitig kommt es

zur Anreicherung von spinellbildenden Elementen wie Co, Ni, und Cr.

3.3.3 Schidigung durch Ratcheting

Der Begriff Ratcheting bezeichnet das Wachstum einer Unstetigkeit an der Oberfldche eines

metallischen ~ Werkstoffes im  Verlauf einer zyklischen  Temperaturbelastung.

Grundvoraussetzungen fiir das Auftreten

Reverse | von Ratcheting sind zwei Materialien mit
Stress Yielding End Cf
in TGO ) :/st Cycle einem deutlichen Unterschied in den
TxTe”sTm R Wirmeausdehnungskoeffizienten.
@ A
?5; G| o L — Zusitzlich mul3 bereits zu Beginn der
] Bl
£E in START Auslagerung eine geometrische
0 Stress-Free
| — 15l Cyole Unstetigkeit in der Oberfldache vorhanden
,,,,, 2nd e =
. - sein. Evans et. al. [94] zeigten, daf} ein
T Undulation Amplitude
o : minimaler Wert fiir die
4 O Reverse
g| B @ Ratcheting Anfangsauslenkung tiberschritten werden
fd ., el Aa*
g muB, damit diese Unstetigkeit wihrend
8 ‘*-5 des Zyklierens weiter wachsen kann
2 et
2 N .
g a” ngg (Abb.14). Unter bestimmten
&
o, \ A 5] Bedingungen kann sich die Amplitude
der Auslenkung mit jedem Zyklus
— Temperature
vergroern. Ausgehend von einem
Abb.14: Schematische Darstellung des anfangs spannungsfreien Zustand  bei
Spannungsaufbaus und des
Amplitudenwachstums wihrend des Zyklierens | hoher Temperatur bauen sich beim
[941] Abkiihlen,  bedingt  durch  die

Unterschiede im Wirmeausdehnungskoeffizienten zwischen Oxidschicht und Metall hohe
Druckspannungen im Oxid auf. Gleichzeitig werden Zugspannungen in den direkt an den
Oxidfilm angrenzenden Bereich der Haftvermittlerschicht induziert. Ubersteigen die
Spannungen die FlieBgrenze der HVS, verformt dieses sich plastisch. Fiir ein kontinuierliches
Voranschreiten der Amplitudenzunahme werden Wachstumsdehnungen des Oxides

verantwortlich gemacht.
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Befindet sich eine Wirmeddmmschicht iiber der HVS, wird durch das Wachstum der
Unstetigkeit eine Zugdehnung in die Keramikschicht induziert. Diese fiihrt durch Rif3bildung
zum Versagen der Wirmeddmmschicht. Die Auswirkung von Ratcheting kann durch die
Verwendung einer kriechfesten Haftvermittlerschicht vermindert werden, da in diesem Fall

die Elastizititsgrenze nicht iiberschritten wird.

3.4 Diffusionsbedingte Schidigungseinfliisse des WDS-Systems

3.4.1 Interdiffusion zwischen Haftvermittlerschicht und Grundwerkstoff

Begiinstigt durch hohe Temperaturen tritt durch Interdiffusion ein Transport von
Schichtelementen in den Grundwerkstoff und umgekehrt auf. Die Interdiffusion, bedingt
durch  Aktivititsunterschiede der Legierungskomponenten, fiihrt zu einer Anderung der
Zusammensetzung und der mechanischen Eigenschaften von Schicht und GWS. Durch die
Abwanderung von Al aus der Schicht verarmt diese an dem schichtbildenden Element, was zu
einer Verkiirzung der Lebensdauer beitrigt. Durch die Diffusion von Aluminium in den
oberen Bereich des GWS findet gleichzeitig eine Vergroberung der 7y’-Phase statt.
Gleichzeitig diffundiert Kobalt aus der Schicht in Richtung GWS und 16st die y’-Phase auf
[95].

Da die Haftvermittlerschicht als ein Al-Reservoir fiir die Bildung von Al,O3 dient, wird die
Al-Konzentration in der Schutzschicht hoher als im Substrat gewihlt. Diese Differenz in den
Al-Gehalten stellt eine Triebkraft fiir die Al-Diffusion aus der Haftvermittlerschicht in den
Grundwerkstoff dar. Gleichzeitig diffundieren Elemente des Grundwerkstoffes in die HVS.
So berichtet Pint [96] von der Anwesenheit von Ti, Ta und Re in der Oxidschicht, obwohl die
genannten Elemente nicht in der MCrAlY vorliegen. Die Bildung von diesen weiteren Oxiden
kann in zusitzlichen Spannungen resultieren und somit zu einem friihzeitigen

Schichtversagen beitragen.

Durch die Diffusion ausgelSst, entstehen in Abhingigkeit von Temperatur, Zeit und
Konzentrationsunterschied im oberen Bereich der Interdiffusionszone Kirkendall-Poren. Sie
sind auf wunterschiedliche Diffusionsraten der verschiedenen Elemente in einem
Legierungssystem zuriickzufiihren. In der neueren Literatur werden Versuche beschrieben,
um mittels Berechnungen [97, 98] oder Interdiffusions- Karten [99, 100] die entstehenden
Mikrostrukturen in der Interdiffusionszone vorherzusagen.
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Eine Moglichkeit die Interdiffusion zu verringern, besteht in der Aufbringung von
Diffusionsbarrieren zwischen Grundwerkstoff und MCrAlY-Schicht. In fritheren
Untersuchungen wurde die Eignung einer diinnen W-Schicht als Diffuionsbarriere zwischen
einer NiCrAl-Schicht und einem Ni-Basis Substrat untersucht [101]. Durch die
Zwischenschicht konnte die Diffusion von Cr und Nb reduziert werden. Jedoch verringerte
sich die Dicke der Wolframschicht mit der Zeit durch Diffusion in den Grundwerkstoff und in

die NiCrAl-Auflageschicht.

Lugscheider et. al. [102] erreichten eine Verringerung der Interdiffusion zwischen MCrAlY-
Schicht und einer Ni-Basislegierung durch Aufbringung einer 1-1.5um dicken AI-O-N
Schicht. Die Kristallisation der amorphen Diffusionsbarriere wird durch den Stickstoff
verhindert. Durch die Zugabe von reaktiven Elementen konnte die Haftung zur Ni-Legierung
und zur MCrAlY gesteigert werden [103]. Reichert [104] und Cremer et. al. [105] fiihrten
ebenfalls Untersuchungen an AIl-O-N Diffusionsbarrieren durch. Sie fanden, daf} dieses
System wirksam zur Reduzierung der Diffusion von W, Ta und speziell Ti ist. Die von den
gleichen Autoren ebenfalls untersuchten Diffusionsbarrieren aus amorphem Al,O3; erwiesen
sich als wenig geeignet. Sie wandelten sich nach kurzer Zeit in 0-Al,Os; um. Miiller et. al.
[106] und Nesbitt et. al. [107] hingegen berichten von einer guten Sperrschichtwirkung durch

aufgesputtertes oi-Al,O3,

Leverant und Page brachten eine Re- [108] und eine Ni-Re-Schicht [109] zwischen MCrAlY-
Legierung und Grundwerkstoff auf. Sie beobachteten eine deutliche Reduzierung der
Interdiffusion bei Verwendung einer 0,5um dicken Ni-Re-Lage an der Grenze MCrAlY-
Legierung/Substrat. Das Ausmal} der Interdiffusion wurde dabei durch die Auflésung der B-

Phase in Abhéngigkeit von der Auslagerungstemperatur bestimmt.

3.4.2 Der Schwefel-Effekt

Alle kommerziellen Legierungen und Schichten enthalten 10-20ppm an Schwefel als
Verunreinigung [110]. In vielen Untersuchungen wurde nachgewiesen, dal S zur Segregation
an Oberflichen und Grenzflichen neigt [111-113]. Dort tréigt es zur Schwichung der Bindung
zwischen Metall und Oxid bei und fiihrt zu einem schnellen Versagen der Oxidschicht [114].
Zwischen Oberflidchen- und Grenzflichensegregation gibt es zwei bedeutende Unterschiede.

Die Segregation an einer freien Oberfliche ist um eine Groflenordnung schneller als an einer

23



Schidigung von WDS-beschichteten Komponenten

Grenzfliche, jedoch ist die endgiiltige Konzentration an der Grenzfliche Metall / Oxid um
mehr als das doppelte hoher als an einer freien Oberflidche [115, 116]. In Abhédngigkeit vom
Werkstoff wurde eine Sittigung der Grenzfliche mit S bei 1000°C nach nur 3 min. bei FeAl
und nach 10min. bei einer FeCrAl-Legierung erreicht. Obwohl in der Legierung nur ca.
50ppm S enthalten waren, erreichte der S-Gehalt nach dieser Zeit eine Konzentration von ca.
25% an der Grenzflidche Oxid / Legierung und blieb anschlieBend konstant. Dieses Verhalten
erwies sich als unabhiingig von der Abkiihlrate, der Oxidationszeit und der Morphologie der
Oberfliche. Die Verteilung von Schwefel war nicht gleichmiiBig. Vielmehr konnten einzelne
Stellen mit wesentlich hoheren S-Gehalten nachgewiesen und mit einer hoheren

Konzentration an Chrom korreliert werden [117].

Einige Autoren [118] vermuten, dal Spannungen, die in der Oxidschicht und der
darunterliegenden Legierung wihrend der Auslagerung entstehen, zur Segregation von
Schwefel beitragen. Eine Reihe von Untersuchungen belegt, dal mit einer Reduzierung des S-
Gehaltes in der Legierung oder Schicht die Haftung der Oxidschicht verbessert werden kann
[119, 120]. Als effektiver Weg zur Reduzierung des S-Gehaltes hat sich die Gliihung in H»-
Atmosphire erwiesen. Aus seinen Versuchen mit Gliihung in H, bei 1200°C zogen Smialek
et. al. [121] den Schluf, dal eine Reduzierung des S-Gehaltes auf unter Ippm zu einer
deutlichen Steigerung der zyklischen Lebensdauer beitriigt. Ebenfalls ein wiederholtes Gliihen
und anschlieBendes Polieren der Oberflédche trigt zur Reduzierung des S-Gehaltes bei [120].
Bei weiteren Versuchen mit S/Zr doping fanden die Autoren eine sehr hohe Oxidationsrate.
Im Oxid lagen Mikrokanile vor. Als Grund nahmen sie die Bildung von SO, unter hohem
Druck und groem Volumen an. Das SO, bildet Mikrokanéle und somit eine pordse Schicht,
durch die ein schneller Gastransport stattfindet [122]. Von einigen Autoren [123-125] wird
berichtet, dal reaktive Elemente Schwefel binden. Smeggil [126] fiihrte Untersuchungen an
NiCrAl-Legierungen durch. Bei der undotierten Legierung und bei Zugabe von Y,S; trat ein
schnelles Versagen der Oxidschicht durch Abplatzen auf. Er fiihrte dies auf die Zersetzung
von Y»,S; und die darauf folgende Freisetzung von S zuriick. Durch die Zugabe von Y konnte
die Lebensdauer beider Legierungen deutlich gesteigert werden, was er auf eine Abbindung

des freien Schwefels zuriickfiihrte.
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3.4.3 Schidigung durch Rumpling

Deb et. al. [127] fiihrten isotherme und zyklische Untersuchungen an PtAl-
Haftvermittlerschichten ohne Wirmeddmmschichten durch. Die isotherme Probe zeigte nach
der Auslagerung keine Oberfldchenrauhigkeit. Bei zyklisch oxidierten Proben war die
Rauhigkeit mit der Zyklenzahl korrelierbar. PtAl-Schichten neigten stirker zur Aufrauhung
der Oberfliche als reine Aluminidschichten. Jedoch erwies sich die Lebensdauer der
Oxidschichten auf Aluminidschichten als kiirzer als bei PtAl-Schichten. Bei ihren
Untersuchungen stellten sie eine Dickenabhiingigkeit der PtAl-Schichten fiir das Auftreten
von Rumpling fest. Generell neigen diinnere Schichten zur stirkeren Wellenbildung. Bei

dicken Schichten beobachteten die Autoren hingegen die Entstehung von Rissen.

Pennefather et. al. [128] berichten von der Entstehung einer wellenférmigen Oberfliche auf
unterschiedlichen Hochtemperaturlegierungen. Sie begriindeten den Effekt mit den
Unterschieden in den Warmeausdehnungskoeffizienten und mechanischen Eigenschaften von

Substrat und Oxid.

Bei ihren Untersuchungen an PtAl-Schichten stellten Tolpygo et. al. [129] fest, da} eine
zunichst glatte Oberfliche mit der Zeit rauher wurde (Abb. 15). Sie fiihren dies auf eine
Phasenumwandlung in der PtAl-Schicht zuriick. Bedingt durch die Bereitstellung des
Aluminiums fiir den Oxidschichtaufbau verarmt die B-NiAl Phase. Sie wandelt sich dabei in
die y’-NizAl Phase um. Die hierdurch bedingte Anderung in der Mikrostruktur geht mit einer
Volumenénderung einher. Das berechnete Volumenverhéltnis der einzelnen Phasen, ist dabei:

V(y) = 0,62 V(B)

Tritt die Umwandlung zu verschiedenen Zeiten und mit unterschiedlichen Geschwindigkeiten
auf, fiihrt dies zu einer lokalen Aufrauhung der Oberfldche. Gleichzeitig setzt Rumpling eine
plastische Verformung der Oxidschicht voraus. In einer MCrAlY-Schicht kann die
Umwandlung der B-Phase wegen des hoheren Chromgehaltes zur Bildung
der y—Phase fiihren. Durch die hohere Dichte von 7y ist der Rumpling-Effekt in einer MCrAlY-
Legierung stiarker ausgeprigt. In einem Wirmeddammschicht-System kann Rumpling zur
Trennung von WDS und TGO fiihren. Dadurch kann es bei einer geniligend groSen Trennung

zum  Aufwdlben und  Versagen der  keramischen  Deckschicht  kommen.
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Abb. 15: Auswirkung der Oxidation auf die Oberflichenrauhigkeit von PtAl-Schichten [129]
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4  Problemstellung und Zielsetzung der Arbeit

4.1 Problemstellung

Aus Vorversuchen an Proben mit Wirmedimmschichten bei zyklischer Temperaturbelastung
ergaben sich fiir unterschiedliche Temperaturbereiche verschiedene Versagensmechanismen.
In Abhingigkeit von den verwendeten Werkstoffsystemen trat ein Versagen der Proben bei
tiefen Temperaturen von 900°C bis 950°C durch Wechselwirkung zwischen Substrat und
Haftvermittlerschicht ein. Dabei kam es zur Ausbildung einer Zwischenschicht an der
Grenzfliche. Bedingt durch Temperaturwechsel bildeten sich Risse in diesem Bereich, die
zum Versagen der Proben fiihrten. In Abbildung 16 ist exemplarisch eine Probe nach 1000h
Auslagerung bei 900°C dargestellt. In der Interdiffusionszone zwischen Grundwerkstoff und
Haftvermittlerschicht hat sich eine neue Phase gebildet. In vergroferter Darstellung ist die
Interdiffusionszone in Abbildung 17 gezeigt. Wie deutlich zu erkennen ist, verliuft innerhalb
der Zwischenschicht ein Rif3. Bei lingerer Auslagerung trat eine Trennung zwischen der

Haftvermittlerschicht und dem Substrat auf.

100 pm

Abb. 16: Querschliff einer Probe mit MAR-M 509, Ni-Basis Haftvermittlerschicht und
EB-PVD Warmeddmmschicht nach 1000h Auslagerung bei 900°C in Luft. Schidigung des
Weérmeddmmschicht-Systems durch Rif3bildung in der Néhe von Phasen, die sich in der
Interdiffusionszone zwischen HVS und GWS gebildet haben.
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Abb. 17: Vergrofierte Darstellung der Interdiffusionszone des in Abb. 16 dargestellten Systems einer
Probe mit dem Grundwerkstoff MAR-M 509, Haftvermittlerschicht FTW und EB-PVD
Weérmeddmmschicht nach 1000h Auslagerung bei 900°C in Luft (vgl. Abb. 16). In der

Interdiffusionszone verlduft ein Rif3, der nach langeren Laufzeiten zum Abplatzen der
Haftvermittlerschicht und somit zum Versagen der WDS-beschichteten Komponente fiihrt.

Ein Abplatzen der auf den Haftvermittlerschichten aufgewachsenen Oxidschicht und somit
der keramischen Wirmedédmmschicht konnte bei den tiefen Temperaturen bis zu der
maximalen Laufzeit von 5000h nicht beobachtet werden. Im Gegensatz dazu trat bei hohen
Temperaturen von 1000°C bis 1050°C ein anderer Versagensmechanismus auf. Dabei kam es
vorwiegend zum Abplatzen der keramischen Wirmeddmmschicht in der Néhe der
Oxidschicht auf der Haftvermittlerschicht. In Abbildung 18 ist der Querschliff einer Probe
nach 2000h Auslagerung bei 1000°C gezeigt.

Abb. 18 : Querschliff einer Probe mit der Haftvermittlerschicht FTS auf MAR-M 509 nach
2000h Auslagerung bei 1000°C. Eine Schddigung trat durch Abplatzen der Oxidschicht auf.
Die Auswirkung der Interdiffusion zwischen HVS und GWS war bei dieser Probe nicht

versagensrelevant.
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4.2 Zielsetzung

Vor diesem Hintergrund verfolgt die vorliegende Arbeit daher das Ziel die
Versagensmechanismen bei zyklischer Temperaturbelastung in Abhéngigkeit von der
Temperatur zu untersuchen. Dabei soll zunichst der EinfluB der Wechselwirkung zwischen
Grundwerkstoff und Haftvermittlerschicht untersucht werden, also der dominierende
Versagensmechanismus bei tieferen Betriebstemperaturen. Da die Wechselwirkung neben der
Temperatur von den verwendeten Werkstoffkombinationen abhingt, sollen zur Aufkldrung
des Versagensmechanismus Untersuchungen an verschiedenen Haftvermittlerschichten
durchgefiihrt werden. Gleichzeitig wird die Abhingigkeit von den Temperaturzyklen mit

einbezogen.

Anschliefend sollen die versagensrelevanten Mechanismen bei hohen Temperaturen, die
durch die Oxidation der Haftvermittlerschichten bestimmt werden, untersucht werden. Dafiir
wird zunichst das Oxidationsverhalten der verwendeten Haftvermittlerschichten anhand von

freistehenden MCrAlY-Schichten analysiert.

Die Charakterisierung der Grundwerkstoffe, MCrAlY-Schichten, Oxidations- und
Interdiffusionsprodukte wird neben der Metallographie durch die Verwendung von
Rontgendiffraktometrie und Rasterelektronenmikroskopie erfolgen. Im Anschlufl daran sollen
Versuche an Proben mit Wirmedimmschichten erfolgen. In die Untersuchungen werden
sowohl APS-Wirmedimmschichten als auch EB-PVD-Wirmedimmschichten einbezogen.
Zusitzlich soll gezeigt werden, welchen Einflul Modifikationen der Haftvermittlerschicht-
Oberfliche auf die Lebensdauern der Wirmedammschichten haben. Im speziellen wird der
EinfluB der Wirmebehandlung, die Voroxidation der Haftvermittlerschichten vor der
Aufbringung einer WDS, das Umschmelzen der Haftvermittlerschicht mittels
Elektronenstrahl sowie die Behandlung der MCrAlY-Legierung mit Edelmetall untersucht
werden. Die Zusammensetzungen der untersuchten Werkstoffe und die durchgefiihrten

Versuche sowie Analysemethoden werden in Kapitel 4.3 angegeben.
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4.3 Experimentelle Grundlagen

4.3.1 Untersuchtes Probenmaterial

Die nominellen chemischen Zusammensetzungen der in der Arbeit untersuchten Werkstoffe
sind in den Tabellen I und II in Massen-% dargestellt.

Grundwerkstoffe:
IN738LC BaSIS 0,15 Zr B
PWAI1483 | Basis| 9 | 122 36 | 1,9 | 3,8 5 4,2 - 10,07 Zr, B
MAR-M509| 11 | Basis | 24,5 | - - 7,5 4 | 03 - 1065| 0,6Zr,B

Tabelle I: Nominelle Chemische Zusammensetzung der Grundwerkstoffe in Massen-%

- FIR | Co, Ni, Cr 8 0,6 Si
FTS Co, Ni, Cr 12 0,6 Re
FTIT Co, Ni, Cr 9 0,6 Re
FTW Ni, Co, Cr 12,5 0,6 Si, Hf
FTU Ni, Co, Cr 12 0,6 Re
FMA Ni, Co, Cr 12 0,2 Re, Ti
FMB Ni, Co, Cr 12 0,2 Re
FMC Ni, Co, Cr 12 0,2 Re, Ti
FUB Ni, Co, Cr 12 0,6 -
FUC Ni, Co, Cr 10 0,6 Re
FUD Ni, Co, Cr 10 0,6 Re
FUE Co, Ni, Cr 10 0,6 -
HID Ni, Co, Cr 10 0,6 Re
HIE Ni, Co, Cr 10 0,6 Re

Tabelle II: Nominelle chemische Zusammensetzungen der untersuchten MCrAlY-HVS in
Massen-%.

Die verwendeten APS- als auch EB-PVD-Wirmediammschichten bestanden aus mit 6-8

Massen-% Y,0s5 teilstabilisiertem Zirkondioxid.
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4.3.2 Probenherstellung und —vorbereitung

4.3.2.1 Herstellung und Vorbereitung der freistehenden MCrAlY-Schichten fiir
thermogravimetrische, zyklische und Dilatometerversuche

Zur Herstellung der freistehenden Schichten wurde im FZ Jiillich MCrAlY-Pulver mittels
Vakuum-Plasmaspritzens zunéchst auf Stahltriger aufgebracht. Die Dicken der aufgespritzten
MCrAlY-Schichten betrugen etwa 2mm. Die Entnahme der freistehenden Schichten mit den
MaBen 1x10x10 mm und von Dilatometerproben der Abmessungen 2x5x25mm aus dem
Verbund erfolgte funkenerosiv. Die Proben wurden vor der Auslagerung mit Bohrungen von
2mm versehen. AnschlieBend wurden die Oberflichen mit SiC-Papier bis zur Kérnung
1200 geschliffen. Dilatometerproben und TG-Proben, die fiir Oxidmorphologiestudien
vorgesehen waren, wurden zusitzlich mit Diamantpaste (6um, 3um und lum) sowie mit
SiO,-Suspension zur physikalisch-chemischen Oberflichenitzung der Kornung 0,25pum
poliert. Vor den Versuchen wurden die Proben im Ultraschallbad mit Aceton und mit Ethanol

gereinigt.

4.3.2.2 Herstellung und Vorbereitung der WDS-beschichteten Proben

Als Probenform fiir zyklische Tests wurden aus den Rundproben mit 10mm Durchmesser und
30mm Linge verwendet, die an beiden Enden eine leicht konische Abschriagung hatten ( Abb.
19). Das Probenmaterial fiir isotherme Versuche lag ebenfalls in Stabform mit 10mm
Durchmesser und 100mm Linge vor. Die untersuchten Proben bestanden aus einer
hochtemperaturbestéindigen Nickel- bzw. Cobaltbasislegierung deren Zusammensetzungen in
Tabelle 1T angegeben sind. Die Substrate wurden mittels LPPS mit einer MCrAlY-
Haftvermittlerschicht versehen. Die Wirmebehandlungen wurden entsprechend den

verwendeten Grundwerkstoffen durchgefiihrt.

Abb. 19: Makroaufnahme einer Probe mit konisch abgeschrdgten Enden fiir zyklische

Oxidationsversuche
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Die Herstellung der APS-Wirmediammschicht Proben erfolgte auf einer Anlage der Firma
Sulzer Metco vom Typ A 3000 mit Triplex-Brenner innerhalb des FZ Jiilich / IWV-1. Eine
besondere Vorbereitung der MCrAlY-Oberfliche vor dem Aufbringen der Keramik war nicht
erforderlich. Die zur Verklammerung von Keramik an das Metall geforderte

Oberflichenrauhigkeit wird durch die Korngré3e des MCrAlY-Pulvers eingestellt.

Die EB-PVD-Wirmedimmschichten wurden von TACR/Berlin bzw. TACR/Chromalloy
hergestellt. Die Vorbehandlung der Haftvermittlerschicht-Oberfliche vor der EB-PVD
Keramikbeschichtung hatte zum Ziel, eine definierte Rauhigkeit von R, < 2um einzustellen.
Das Aufheizen der Proben unmittelbar vor dem Beschichtungsproze auf 950-1000°C
erfolgte bei TACR/Berlin mittels Elektronenstrahl. Bet TACR/Chromalloy wurden die Proben

in einer mit Graphitheizern bestiickten Vorkammer auf Beschichtungstemperatur aufgeheizt.

4.4 Oxidationsversuche

Die Experimente sahen sowohl thermogravimetrische, isotherme Langzeitversuche als auch

zyklische Oxidationsversuche vor.

4.4.1 Thermogravimetrische Untersuchungen an freistehenden MCrAlY-Schichten in

Ar-20% O, und Luft

Um die Oxidationskinetik der verschiedenen MCrAlY-Schichten zu bestimmen, wurden
Versuche bei 1000°C, 1050°C und 1100°C in einer Atmosphire aus Ar-20%Q0; oder Luft bis
zu 100h durchgefiihrt. Die Proben wurden dazu an einem Pt-Draht aufgehingt. Die Messung
der kontinuierlichen oxidationsbedingten Masseninderung erfolgte mittels einer
Thermowaage der Firma SETARAM (TG 92). Die erreichte Genauigkeit der Messung liegt
bei £ 5ug. Die Aufheizrate des Ofens betrigt maximal 90K/min und die Strémungsrate des
Testgases 21/h.

4.4.2 Quasi-Isotherme Langzeit-Oxidationsversuche von WDS-beschichteten Proben

Isotherme Versuche an Stabproben aus IN 738LC und PWA 1483 wurden bei 900°C, 950°C

und 1000°C durchgefiihrt. Zur Charakterisierung des Anlieferungszustandes wurde vor
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Versuchsbeginn ein etwa 10mm langes Stiick abgetrennt. Um eine Aussage zum zeitlichen
Verlauf der Schidigung treffen zu konnen, wurden die Versuche zu definierten Zeiten (300h,
1000h, 3000h und 5000h) unterbrochen. Zu diesen Zeitpunkten wurden Stiicke von ca. 10mm
von den Stdben abgetrennt und metallographisch untersucht. Nach 2000h und 4000h erfolgte

eine Unterbrechung der Versuche, um den Probenzustand visuell zu bestimmen.

4.4.3 Zyklische Oxidationsversuche an freistehenden MCrAlY-Schichten und WDS-

beschichteten Proben

Zyklische Oxidationsversuche wurden bei 900°, 950°C, 1000°C, 1050°C und 1100°C an Luft
durchgefiihrt. Jeder Zyklus bestand dabei aus 120 min. bei Versuchstemperatur mit
anschlieBender Abkiihlung der Proben durch PreBluft auf Raumtemperatur fiir 15 min.
Dadurch sollen definierte Abkiihlbedingungen gewihrleistet werden. Die WDS-Proben
befinden sich stehend in einem Quarzglashalter wohingegen die freistehenden Schichten
mittels Pt-Draht an den Quarzglashalter gehingt werden. Der Quarzglashalter wird
automatisch durch ein pneumatisches System in und aus dem Ofen gefahren. Zur optischen
Uberpriifung des Probenzustandes und zur Messung der Masseninderung wurden die
Versuche alle 36h unterbrochen. Die Erfassung der gravimetrischen Daten erfolgte mit einer

Mikrowaage der Firma Satorius mit einer Genauigkeit von £1mg.

4.5 Metallographische Priparation

4.5.1 Freistechende MCrAlY-Schichten

Nach der Auslagerung wurden die Proben zunichst mit Aceton gereinigt und mit Gold
besputtert. Im Anschlufl daran erfolgte eine galvanische Vernickelung (0,12A, 0,2V, 20 min.)

und eine HeiBeinbettung in Phenolharz.

4.5.2 WDS- beschichtete Proben

Die Proben wurden ohne weitere Vorbehandlung direkt in kaltaushirtendem Epoxidharz

(Araldit D / Harter HY 951 im Verhiltnis 9:1) eingebettet.
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Die metallographische Priparation sah sowohl fiir freistthende Schichten und WDS-
beschichtete Proben die gleiche Vorgehensweise vor. Zunédchst wurde eine Stirnfliche der
Probe mit SiC-Papier der Koérnungen 80 bis 1200 geschliffen und anschlieBend mit
Diamantpaste der Stufen 6um, 3um und Ipm poliert. Die Feinpolitur erfolgte mit Mastermet

der Kérnung 0,25um.

Nach der Priparation wurden zunédchst Aufnahmen der Querschliffe aufgenommen. Um die
Mikrostruktur deutlich sichtbar zu machen, erfolgte eine Atzung an ausgewihlten Proben. Je

nach Ziel kamen folgende Atzungen in Frage:

Atzung 1: Molybdiinsiure-Atzung zur besseren Unterscheidung zwischen der y-Matrix
und der Al-reichen B3-Phase in der MCrAlY.

- 85 ml H,O
- 15mlHF

- die Losung wurde erhitzt und mit MoO; gesiittigt

Die Atzdauer der Proben betrug in Abhiingigkeit vom Al-Gehalt ca. 10s

Atzung 2: Um Carbide sichtbar zu machen und deutlich von anderen Phasen
unterscheiden zu konnen, wurde eine galvanische Atzung mit

Ammoniakwasser durchgefiihrt.

- 80ml NH; (25 %-ig)
~ 140ml H,0

Die Proben wurden mit 3 Volt fiir 5-10s angeiitzt. Carbide erscheinen nach der

Atzung unter dem Lichtmikroskop blau-grau und umrandet.
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4.6 Verwendete Nachuntersuchungsverfahren

4.6.1 Rasterelektronen-Mikroskopie

Fiir die Rasterelektronenmikroskopie standen die folgenden Gerite zur Verfiigung.:

- LEO 440 ausgestattet mit einem Oxford ISIS 300 EDX-Analysesystem. Das Gerit wurde
sowohl fiir quantitative als auch qualitative Analysen benutzt. Da eine eindeutige
Trennung zwischen verschiedenen Elementen (z.B. Molybdéin und Schwefel) mittels EDX
problematisch ist, erfolgte die Unterscheidung mit einem angeschlossenen Oxford WDX

400 System mit PET-KTristall. Die energetische Auflosung des WDX liegt bei 1 eV.

- LEO 1530 mit einem Oxford ISIS 300 EDX-Analysesystem. Das hochauflésende Geriit
ist mit einer Feldemissionskathode ausgestattet und ermdglicht eine Auflésung von bis zu

Inm bei einer Beschleunigungsspannung von 20kV.
- Zeiss DSM 962 mit einer lateralen Auflsung von 2,5nm fiir das Standardgerit und 1nm
fiir das hochauflésende Feldemissions-REM. Mit dem EDX-System Oxford ISIS kénnen

Elemente ab Z > 4 bestimmt werden. Die Detektionsgrenze liegt bei etwa 0,1 Massen-%.

4.6.2 Rontgenfeinstrukturanalysen

Die Rontgenfeinstruktur-Analyse der oxidierten freistehenden Schichten wurde mit einem
Siemens Diffraktometer vom Typ DS5000 durchgefiihrt. Das System ist mit einem frei
beweglichen Probenhalter ausgeriistet. Das Diffraktometer kann sowohl im Transmissions-

als auch im Reflektionsmodus betrieben werden.

4.6.3 Dilatometrie

Die Messung des technischen Wirmeausdehnungskoeffizienten von MCrAlY
Haftvermittlerschichten erfolgte mit einem Dilatometer vom Typ Netzsch DIL 402E. Das
Geriit kann von Raumtemperatur bis 1500°C wahlweise in Ar-Atmosphire oder Vakuum
betrieben werden. Der Wirmeausdehnungskoeffizient der Proben wurde bis 1100°C

gemessen. Die Autheiz- und Abkiihlrate ~ betrug  dabei 3K/min.
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4.6.4 Elektronenstrahl-Mikroanalyse (Mikrosonde)

Zum eindeutigen Nachweis von Carbiden wurde bei ausgewihlten Proben eine
Elektronenstrahl-Mikrosonde (ESMA) eingesetzt. Die Mikrosonde liefert quantitative,
chemische Analysen von Mikrobereichen in Festkdrpern aller Art. Analysiert wurde an
Schliffen oder Oberflidchen. Bei Nachweisgrenzen >20ppm erfallt die ESMA alle Elemente
von B bis U und erreicht relative Genauigkeiten von 1-5% bei einer Quantifizierung der
Zusammensetzungen. Eine besondere Stirke ist der empfindliche Nachweis leichter

Elemente.
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S5  Schidigung durch chemische Inkompatibilitit zwischen
Grundwerkstoff und Haftvermittlerschicht

5.1 Problemstellung

Durch die Diffusion von Elementen aus dem Grundwerkstoff in die MCrAlY und umgekehrt
kann es zu Verinderungen in der Zusammensetzung von Schicht und Substrat kommen. In
den durchgefiihrten Versuchen trat bei einigen Werkstoffkombinationen eine Schéadigung in

der Interdiffusionszone auf.

5.2 Untersuchte Werkstoffe und durchgefiihrte Versuche

Es wurde das Verhalten von unterschiedlichen MCrAlY-Schichten auf dem Co-Basis
Grundwerkstoff MAR-M 509 untersucht. Dabei wurden zwei NiCoCrAlY-Schichten mit 12
Massen-% Al und unterschiedlichen Co-Gehalten sowie 3 CoCrAlY-Schichten als HVS
verwendet. Zusitzlich befand sich eine gradierte Schicht im Test. Dabei wurde unmittelbar
auf den Grundwerkstoff die CoCrAlY-Schicht FTR aufgebracht, da geringere
Interdiffusionserscheinungen zwischen einer Co-Basis MCrAlY auf einem Co-Basis
Grundwerkstoff erwartet werden. Darauf wurde, wegen des hoheren Al-Reservoirs fiir die
Oxidschichtbildung, die NiCoCrAlY-Schicht FTU gespritzt. Die Proben waren anschlie3end
mit einer EB-PVD Wirmeddmmschicht bedampft worden. Die Basis-Zusammensetzungen
der MCrAlY-Schichten und des Substrats sind in den Tabellen III und IV angegeben.
Generell unterscheiden sich die Schichten in ihren Konzentrationen an Chrom und

Aluminium. Zusitzlich enthalten einige Schichten geringe Prozentanteile an Rhenium.

" FTR | Co, Ni, Cr 8 0,6 Si
FTS Co, Ni, Cr 12 0,6 Re
FTT Co, Ni, Cr 9 0,6 Re
FTW Ni, Co, Cr 12,5 0,6 Si, Hf
FTU Ni, Co, Cr 12 0,6 Re

Tabelle 111: Nominelle Zusammensetzungen der untersuchten MCrAlY-Schichten fiir

Wechselwirkungsversuche in Massen-%
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Ni Co Cr C w Ta Ti Zr B
11 Basis 24,5 0,65 ‘ 7.5 4 0,3 ‘ 0,6 0,01

Tabelle 1V: Nominelle Zusammensetzung des Grundwerkstoffes MAR-M 509 in Massen-%

In Abbildung 20 ist das Riickstreubild der Interdiffusionszone einer Probe nach 3000h
Auslagerung bei 950°C gezeigt. Neben einzelnen Cr-reichen Phasen innerhalb der
Haftvermittlerschicht zeigt die Elementverteilung am Ubergang zwischen Grundwerkstoff
und Haftvermittlerschicht eine Anreicherung von Chrom. Die Cr-Anreicherung kann mit der
Elementverteilung fiir Kohlenstoff korreliert werden (s. Abb.20c-d). Im unmittelbaren
Bereich iiber dieser Zone findet sich ein an Chrom verarmter Bereich. Hier liegt eine hohe

Konzentration an Aluminium vor, die einer B-Phasenanreicherung zuzuordnen ist.

FZJ 1 IVWV 2001 EHT=20.00kv  Detector=QBSD WD= 25mm

CK. 7

Abb 20: a. ) RE:Aufnahme und Elementverteilung fiir . ) Aluminium, c ) hrom und d.)
Kohlenstoff in der Interdiffusionszone zwischen MAR-M 509 und der MCrAlY-Schicht FTW
(Tab. III) nach 3000h isothermer Auslagerung bei 950°C
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In Abbildung 2la ist der Interdiffusionsbereich der Probe bei hoherer Vergroflerung
dargestellt. Die Ergebnisse des durchgefiihrten Linescans sind in Abbildung 21b dargestellt.
In der dunkleren Phase ist ein deutlicher Anstieg der Elemente Chrom und Kohlenstoff zu
erkennen. Hingegen nehmen sowohl die Intensititen fiir Chrom als auch fiir Kohlenstoff im

Grundwerkstoff wieder ab.

Abb. 21: a.) REM-Aufnahme mit b.) Linescans der Elemente Cr und C in der
Interdiffusionszone zwischen MAR-M 509 und der MCrAlY-Schicht FTW nach 3000h
isothermer Auslagerung bei 950°C

5.3 Untersuchung der Wechselwirkung zwischen MAR-M 509 und der
Schicht FTR

5.3.1 Quasi-Isotherme Auslagerung bei 900°C

In Abbildung 22a ist der Anlieferungszustand von Proben mit der Schicht FTR auf MAR-M
509 dargestellt. An der Grenzfldche liegt bereits ein diinnes Carbidband vor, das jedoch nicht
durchgehend ist. Dagegen finden sich in der MCrAlY-Schicht lediglich kleine Carbide. In
Abbildung 22b ist die FTR-Probe nach 1000h isothermer Oxidation bei 900°C dargestellt.
Die Carbide im Interdiffusionsbereich haben sich gegeniiber dem Anlieferungszustand
deutlich vergrobert (vgl. Abb. 22a). Ein geschlossener Carbidsaum liegt jedoch nicht vor. An
einzelnen Stellen werden die Carbide von B-Phasenanreicherung begleitet. Auch in der
Haftvermittlerschicht selbst trat eine Vergroberung der vorhandenen Carbide auf. Abbildung
22c zeigt die Probe nach 3000h isothermer Auslagerung. Das Carbidband ist nun nahezu
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durchgehend und weist eine Dicke von 2-5um auf. An vereinzelten Stellen finden sich B-
Phasenanreicherungen oberhalb der Carbide. In der unmittelbar daran angrenzenden Zone
sind innerhalb der MCrAlY nahezu keine Carbide anzutreffen. Der Querschliff nach einer
Auslagerungsdauer von 5000h ist in Abbildung 22d gezeigt. Nach dieser Zeit hat sich im
Interdiffusionsbereich ein kontinuierliches Carbidband gebildet. Es wird von einer B-

Phasenanreicherung begleitet.
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Abb. 22: Querschliffe der Haftvermittlerschicht FTR auf MAR-M 509 im a.)
Anlieferungszustand und nach b.) 1000h; c.) 3000h und d.) 5000h isothermer Auslagerung
bei 900°C

5.3.2 Quasi-Isotherme Auslagerung bei 950°C

Abbildung 23a zeigt den Querschliff einer Probe mit der Schicht FTR nach 1000h
Auslagerung bei 950°C. Im Gegensatz zur Auslagerung bei 900°C (vgl. Abb. 22b) hat sich
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hier bereits ein geschlossenes Carbidband gebildet, das eine Breite von ca. Sum aufweist.
Innerhalb der MCrAlY-Schicht treten verstéirkt Ausscheidungen von Chromcarbiden auf. Der
Querschliff der Probe nach 3000h Auslagerung ist in Abbildung 23b dargestellt. Im
Gegensatz zum durchgéingigen Band nach 1000h haben sich die Carbide vergrobert und sind
nicht mehr kontinuierlich iiber den Bereich verteilt. Auch die Carbide innerhalb der MCrAlY
haben sich vergrobert.

£
%
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Abb. 23: Querschliffe der Haftvermittlerschicht FTR auf MAR-M 509 nach a.) 1000h und b.)
3000h isothermer Auslagerung bei 950°C

5.3.3 Zyklische Auslagerung bei 1000°C

Der Interdiffusionsbereich in Abbildung 24 zeigt die Probe nach 2000h Auslagerung bei
1000°C. Es hat sich ein nahezu kontinuierliches Carbidband zwischen dem Grundwerkstoff
und der MCrAlY-Schicht FTR gebildet. Die Ausdehnung ist etwa mit der nach 1000h
Auslagerung bei 950°C vergleichbar. An einzelnen Stellen tritt eine B-Phasenanreicherung

auf. In der Haftvermittlerschicht selbst kénnen grobe Carbide nachgewiesen werden.
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Abb. 24: Querschliff der Haftvermittlerschicht FTR auf MAR-M 509 nach 2000h
zyklischer Auslagerung bei 1000°C

5.4 Untersuchung der Wechselwirkung zwischen MAR-M 509 und der
Schicht FTS

5.4.1 OQuasi-Isotherme Auslagerung bei 900°C

Der Ausgangszustand der Probe FTS in Abbildung 25a zeigt ein dem Anlieferungszustand
von FTR (vgl. Abb. 22a) dhnliches Bild. Auch bei dieser Co-Basislegierung existiert bereits
im Ausgangszustand ein sehr schmales Carbidband, das an einigen Stellen unterbrochen ist.
Daneben finden sich einzelne Carbide in der Haftvermittlerschicht. Ihre Anzahl und Gréfe ist
stiarker ausgepriigt als bei der Probe mit der Haftvermittlerschicht FTR. Die Probe mit der
Haftvermittlerschicht FT'S nach 1000h Auslagerung ist in Abbildung 25b dargestellt. Ein
Wachstum des Carbidbandes im Vergleich zum Anlieferungszustandes ist nicht erkennbar.
Die Carbide haben sich noch nicht zu einem geschlossenen Band entwickelt. Abbildung 25c
stellt die Grenzfliche zwischen MAR-M 509 und der MCrAlY-Schicht FTS nach 3000h
Auslagerung dar. Das Carbidband im Interdiffusionsbereich hat sich verglichen mit der 1000h
Probe in Abbildung 25b nahezu nicht verdndert. Lediglich die in der Haftvermittlerschicht
vorhandenen Carbide weisen eine Vergroberung auf. Nach 5000h Auslagerung liegt ein sehr
inhomogener Carbidsaum vor (Abb. 25d). Wihrend an einigen Stellen die Carbide bis zu
10um breit sind, treten sie an anderen Stellen mit lediglich 1 bis 2um auf. In der MCrAlY-

Schicht dariiber befinden sich viele Carbide.
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Abb. 25 : Querschliffe der Haftvermittlerschicht FTS auf MAR-M 509 im a.)
Anlieferungszustand und nach b.) 1000h; c.) 3000h und d.) 5000h isothermer Auslagerung
bei 900°C

5.4.2 Quasi-Isotherme Auslagerung bei 950°C

Ein dhnliches Bild wie in Abbildung 25b findet sich bei der Probe mit der MCrAlY-Schicht
FTS nach 100h Auslagerung bei 950°C in Abbildung 26a. Auch hier hat sich ein
geschlossenes Carbidband im Grenzbereich gebildet. Es ist jedoch weniger stark ausgeprigt
als bei FTR, allerdings treten innerhalb der MCrAlY-Schicht mehr Carbide auf. Im
Querschliff der Probe in Abbildung 26b findet sich ein durchgehendes Carbidband. Die Breite
ist stark inhomogen und schwankt zwischen 2 und 10pm. Die Konzentration an Carbiden

innerhalb der Haftvermittlerschicht ist mit der nach 1000h vergleichbar.
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ADbb. 26: Querschliffe der Haftvermittlerschicht FTS auf MAR
Abbildung 27 stellt die Grenzfliche von MAR-M 509 und der Schicht FT'S nach 2000h

Auslagerung bei 1000°C dar. Im Grenzbereich der beiden Werkstoffe findet sich ein nahezu

geschlossenes Carbidband. In diesem Bereich sind an einzelnen Stellen Poren zu erkennen.

54.3 Zyklische Auslagerung bei 1000°C
Grobe Carbide treten in der MCrAlY auf.

-M 509 nach 2000h

Zyklischer Auslagerung bei 1000°C

Abb. 27: Querschliff der Haftvermittlerschicht FTS auf MAR
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5.5 Untersuchung der Wechselwirkung zwischen MAR-M 509 und der
Schicht FTT

5.5.1 Quasi-Isotherme Auslagerung bei 900°C

Auch im Fall der Co-Basis-Schicht FTT in Abbildung 28a ist kein durchgehendes Carbidband
im Querschliff des Interdiffusionsbereichs im Anlieferungszustand zu erkennen. Innnerhalb
der MCrAlY-Schicht liegen nur vereinzelte Carbide von geringer Grée vor. Die gradierte
Schicht sieht in der Interdiffusionszone zum Grundwerkstoff dhnlich aus wie die Probe FTR.
Nach 1000h Auslagerungsdauer sind an der Grenze zwischen Substrat und der
Haftvermittlerschicht FTT in Abbildung 28b lediglich vereinzelte kleine Carbide zu sehen.
Im Vergleich zum Anlieferungszustand kann eine sowohl quantitative als auch qualitative
Zunahme beobachtet werden. Wie aus Abbildung 28c hervorgeht, tritt auch nach 3000h
Auslagerung keine verstirkte Bildung von Carbiden auf. Bei der Probe FTT in Abbildung
28d zeigt sich auch nach 5000h Auslagerung kein durchgehendes Carbidband. An der
Grenzfliche zwischen GWS und MCrAlY-Schicht sind einzelne Carbide ausgeschieden.
Auch innerhalb der MCrAlY finden sich nur vereinzelt Carbide, deren GroBe hinsichtlich
mechanischer Vertriglichkeit zwischen Schicht und Grundwerkstoff von vernachlissigbarer

Bedeutung sind.

a.) pm

ADbb. 28: Querschliffe der Haftvermittlerschicht FTT auf MAR-M 509 im a.)
Anlieferungszustand und nach b.) 1000h; c.) 3000h und d.) 5000h isothermer Auslagerung
bei 900°C
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ADbb. 28ff: Querschliffe der Haftvermittlerschicht FTT auf MAR-M 509 im a.)
Anlieferungszustand und nach b.) 1000h; c.) 3000h und d.) 5000h isothermer Auslagerung
bei 900°C

5.5.2 Quasi-Isotherme Auslagerung bei 950°C

Die Probe FTT nach 1000h bei 950°C ist in Abbildung 29a dargestellt. Die Carbidbildung ist
durchaus mit den Auslagerungsversuchen bei 900°C vergleichbar (Abb. 28b). Es haben sich
nur vereinzelte Carbide entlang der Grenze zwischen BC und MAR-M 509 ausgeschieden.
Sie bilden kein geschlossenes Band. Innerhalb der MCrAlY-Schicht finden sich kleine
Carbide. Auch nach 3000h hat sich das Bild der Schicht FTT in Abbildung 29b kaum
verdndert. Sowohl die Anzahl, als auch die GroBe der Carbide entsprechen denen nach 3000h

Auslagerung bei 900°C.

MAR-M'509 ¢, -

sk
}

—_ P—————

a. 20pm b-) B o ‘ 20 pm

Abb. 29: Querschliffe der Haftvermittlerschicht FTT auf MAR-M 509 nach a.) 1000h und
b.) 3000h isothermer Auslagerung bei 950°C
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5.5.3 Zyklische Auslagerung bei 1000°C

Nach 2000h Auslagerungszeit bei 1000°C findet sich bei Probe FTT ein nur an wenigen
Stellen unterbrochenes Carbidband im Anbindungsbereich (Abb. 30). Dariiber hat sich eine
an B-Phase verarmte Zone gebildet, in der nur wenige kleine Carbide auszumachen sind.

Grobe Carbide treten erst wieder in der intakten Haftvermittlerschicht auf.

Abb. 30: Querschliff der Haftvermittlerschicht FTT auf MAR-M 509 nach 2000h
zyklischer Auslagerung bei 1000°C

5.6 Untersuchung der Wechselwirkung zwischen MAR-M 509 mit der
gradierten Schicht FTR / FTU

5.6.1 Quasi-Isotherme Auslagerung bei 900°C

Der Ubergang zwischen den beiden MCrAlY’s FTR / FTU im Ausgangszustand ist in
Abbildung 31a dargestellt. An der Grenze zwischen den Schichten FTU und FTR befinden
sich bereits in diesem frilhen Stadium grobe Carbide. Sie sind in einem Saum aus B-
Phasenanreicherung eingebettet. Oberhalb dieser Doppelschicht treten vereinzelte Carbide
auf. Nach 1000h hat sich die 3-Phasenanreicherung im Grenzbereich zwischen FTR / FTU
bei der gradierten MCrAlY-Schicht in Abbildung 31b auf 20-30um verbreitert. Carbide sind
hauptsiichlich in diesem Bereich vergrobert. Oberhalb dieser Zone befindet sich ein schmaler
Bereich, der nahezu frei von Carbiden ist. Die Grenze zwischen den beiden
Haftvermittlerschichten der gradierten Probe nach 3000h ist in Abbildung 31c dargestellt.
Dabei ist die B-Phasenanreicherung am Ubergang zwischen den beiden MCrAlY ’s weiter in

die FTU-Schicht gewachsen. Sie hat sich auf ca. 40um verbreitert. In diesem Bereich
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scheiden sich grobe Carbide aus, die jedoch kein geschlossenes Band bilden. Es deutet sich

an, daf der Bereich unmittelbar oberhalb dieser Zone frei von Carbiden ist. In Abbildung 31d

findet sich der Bereich zwischen den Schichten FTR und FTU nach 5000h Auslagerung. Bei

einem direkten Vergleich mit anderen Bildern muf3 hier die abweichende VergréBerung

beachtet werden. Die durch Interdiffusion beeinflulte Zone ist auf ca. 50pm angewachsen.

Zusatzlich ist die Interdiffusionszone zwischen der Schicht FTR und dem Grundwerkstoff zu

erkennen. Sie ist mit dem Zustand von FTR in Abbildung 22d vergleichbar.

.

N

20 gm

&

-
W ” 3

.

N
.

e

e £ 3595

//

/.//////ﬁf
o S

.

e

Abb. 31: Querschliffe der gradierten Haftvermittlerschichten FTR / FTU auf MAR-M 509 im
a.) Anlieferungszustand und nach b.) 1000h; c.) 3000h und d.) 5000h isothermer

Auslagerung bei 900°C

5.6.2 Quasi-Isotherme Auslagerung bei 950°C
Abbildung 32a stellt die Grenze zwischen den Schichten FTR und FTU nach 1000h

Auslagerung dar. Zu erkennen ist ein breites B-Phasenband, in dem sich grobe Carbide

ausgeschieden haben. Diese Zone hat eine Breite von ca. 40um. Bei der gradierten Probe in
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Abbildung 32b, die den Zustand nach 3000h Auslagerung charakterisiert, hat sich das mit -
Phase angereicherte Band zwischen den beiden Haftvermittlerschichten nicht weiter
verbreitert. Eine quantitative Zunahme von Carbiden in diesem Bereich ist nicht festzustellen.

Das Erscheinungsbild dhnelt dem der Probe nach 3000h bei 900°C in Abbildung 3lc.

T ABy
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a) ) ' - 20pm ) 20pm

Abb. 32: Querschliffe der gradierten Haftvermittlerschicht FTR / FTU auf MAR-M 509 nach
a.) 1000h und b.) 3000h isothermer Auslagerung bei 950°C

5.6.3 Zyklische Auslagerung bei 1000°C

Abbildung 33a zeigt den Ubergangsbereich der gradierten Probe FTR / FTU nach
Auslagerung fiir 2000h. Im Grenzbereich ist eine breite B-Phasenanreicherung erkennbar. In

ihr finden sich grobe Carbide, die jedoch keinen durchgehenden Saum bilden.

.

20pm

Abb. 33: Querschliff der gradierten Haftvermittlerschicht FTR / FTU auf MAR-M 509 nach
2000h zyklischer Auslagerung bei 1000°C
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5.7 Untersuchung der Wechselwirkung zwischen MAR-M 509 und der
Schicht FTW

5.7.1 Quasi-Isotherme Versuche bei 900°C

Abbildung 34a zeigt den Anlieferungszustand der Probe mit der Haftvermittlerschicht FTW
auf MAR-M 509. Zu erkennen ist ein ca. 3-5 pm breites Carbidband an der Grenze zwischen
MCrAlY und Grundwerkstoff. Oberhalb des Carbidbandes kam es zur Anreicherung der 8-
Phase. Zusitzlich deutet sich ein Rif} innerhalb des Carbidbandes an. Unmittelbar oberhalb
dieses Bereiches finden sich wenige Carbide. Der Querschliff der Probe FTW nach 1000h
Auslagerung ist in Abbildung 34b dargestellt. Im Vergleich zum Anlieferungszustand hat sich
das kontinuierliche Carbidband auf ca. 10-15um verbreitert. Es wird von einer B-
Phasenanreicherung begleitet, die sich gegeniiber dem Anlieferungszustand wesentlich
verbreitert hat. Deutlich zu erkennen ist ein Bereich oberhalb der B-Phase, der frei von
Carbiden ist. Carbide treten erst wieder in der intakten Mitte der MCrAlY auf. Grundsitzlich
vergleichbar mit dem Zustand der Probe nach 1000h sind die Proben nach den
Auslagerungsdauern von 3000h in Abbildung 34c¢ und 5000h in Abbildung 34d. Lediglich die
B-Phasenanreicherung erscheint stirker ausgeprigt und es konnen einige Poren erkannt

werden.

a-) ' - 20ym h) o V - zn;m

Abb. 34: Querschliffe der Haftvermittlerschicht FTW auf MAR-M 509 im
a.) Anlieferungszustand und nach b.) 1000h; c.) 3000h und d.) 5000h isothermer
Auslagerung bei 900°C
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ADbb. 34ff: Querschliffe der Haftvermittlerschicht FTW auf MAR-M 509 im
a.) Anlieferungszustand und nach b.) 1000h; c.) 3000h und d.) 5000h isothermer
Auslagerung bei 900°C

5.7.2 OQuasi-Isotherme Versuche bei 950°C

Bei der Schicht FTW in Abbildung 35a liegt nach 1000h Auslagerung bei 950°C ein
kontinuierliches Band vor. Es wird begleitet von einer aus B-Phase bestehenden Zone, die sich
oberhalb des Carbids gebildet hat. Ein Vergleich mit der fiir 1000h bei 900°C ausgelagerten
Probe (Abb. 34b) weist ein nahezu identisches Bild auf. Lediglich die 3-Phasenanreicherung
erscheint bei 950°C stirker ausgeprigt. Eine deutliche Anderung trat hingegen bei der Probe
FTW nach 3000h Auslagerung in Abbildung 35b auf. Neben dem Wachstum der Carbidzone
befinden sich in diesem Bereich Risse. Die mit B-Phase angereicherte Zone ist nicht mehr
erkennbar. Dafiir finden sich nun Oxide im Bereich der Carbidzone. Denkbar ist, dal wihrend
der Auslagerung Sauerstoff durch die Risse eingedrungen ist. Dabei oxidierte die 3-Phase und
16ste sich unter Bereitstellung des Aluminiums fiir die Oxidbildung auf.

20 pm ' ' 20 pm

Abb. 35: Querschliffe der Haftvermittlerschicht FTW auf MAR-M 509 nach a.) 1000h
und b.) 3000h isothermer Auslagerung bei 950°C
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5.7.3 Zyklische Versuche bei 1000°C

In Abbildung 36 ist der Querschliff der FTW nach 972h dargestellt. Nach dieser Zeit versagte
bei dieser Probe die Wirmeddmmschicht durch Abplatzen. In der Grenzfliche zwischen
MAR-M 509 und der MCrAlY-Schicht hat sich ein durchgehendes Carbidband von ca. Sum
gebildet. Bei einem direkten Vergleich mit den bei 900°C bzw. 950°C fiir 1000h
ausgelagerten Proben erkennt man, daB3 das Carbidband nun eine geringere Dicke aufweist.

Anders als im Fall der 900°C und 950°C -Versuche tritt hier keine B-Phasenanreicherung auf.

Abb. 36: Querschliff der Haftvermittlerschicht FTW auf MAR-M 509 nach 2000h
Zyklischer Auslagerung bei 1000°C

5.8 Untersuchung der Wechselwirkung zwischen MAR-M 509 und der
Schicht FTU

5.8.1 Anlieferungszustand und Quasi-Isotherme Versuche bei 900°C

Die Probe mit der Schicht FTU in Abbildung 37a zeigt bereits im Anlieferungszustand ein
ausgeprigtes Carbidband von ca. Sum Dicke. Dariiber befindet sich eine durchgehende
Schicht mit B-Phase. Uber die MCrAlY-Schicht selbst sind viele Carbide verteilt. Eine erste
Bewertung des Anlieferungszustandes zeigt eine deutlich stirkere Neigung zur Carbidbildung
bei den Ni-Basis-Schichten als bei den Proben mit einer Co-Basis Haftvermittlerschicht. Von
den beiden NiCoCrAlY-Schichten weist die Schicht FTU die hohere Anfilligkeit auf. Der
Querschliff in Abbildung 37b stellt die Probe mit der FTU nach 1000h Auslagerung dar. Die

durchgehende Carbidzone ist auf eine Breite von ca. 15um angewachsen und sie wird von
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einem Rif durchzogen, der parallel zur Grenzfliche Grundwerkstofff / MCrAlY-Schicht
verlauft. Gleichzeitig hat sich auch die mit 3-Phase angereicherte Zone von urspriinglich
15um auf jetzt 30um vergroBert. Abbildung 37c zeigt den gedtzten Querschliff der Probe
FTU nach 3000h Auslagerungsdauer. Die Breite der Carbidzone ist auf ca. 20um
angewachsen. In der Mitte dieses Bereiches ist der Rif} erkennbar. Das 3-Phasenband hat sich
deutlich erweitert und ragt bei der vorliegenden Vergréerung aus dem Bildausschnitt heraus.

Stellenweise reichen Carbide in die 3-Phase hinein.
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Abb. 37: Querschliffe der Haftvermittlerschicht FTU auf MAR-M 509 im a.)
Anlieferungszustand und nach b.) 1000h und c.) 3000h isothermer Auslagerung bei 900°C
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In Tabelle V findet sich eine Wertung der untersuchten Schichten beziiglich der Neigung zur
Ausbildung eines Carbidsaums an der Grenze zwischen MCrAlY und MAR-M 509 bei
unterschiedlichen Temperaturen. Die Schicht FTIT zeigt die beste Kompatibilitit zum

Grundwerkstoff bei allen Temperaturen.

++ sehr geringe Tendenz zur Carbidbildung + geringe Tendenz zur Carbidbildung
-- starke Neigung zur Carbidbildung - geringe Neigung zur Carbidbildung
Quasi-isotherme Auslagerung Zyklische Auslagerung
900°C 950°C 1000°C

FTR + + +

FTS + + +

FIT ++ ++ ++

FTR/FTU + + +
FTU -- Keine Werte Keine Werte

FTW -- -- --

Tab. V: Zusammenfassende Bewertung der untersuchten Schichten in Hinsicht auf die

Bildung eines Carbidsaums an der Grenzfliche zwischen Schicht und MAR-M 509

5.9 Deutung der Untersuchungen zur Wechselwirkung zwischen den
verschiedenen MCrAlY -Haftvermittlerschichten und MAR-M 509

Ausgehend von einer Cr-reichen NiCrAl-Schicht mit den Phasen vy (+8 + o) und Kohlenstoff
aus dem Grundwerkstoff kann es durch Reaktion von Chrom mit Kohlenstoff zur Bildung von
Carbid kommen. Fiir diese Reaktion lat sich die folgende Gleichung aufstellen, wobei

angenommen wurde, daf} ein Carbid mit der Zusammensetzung Cr,3Cs entsteht.

23[Cr], +6[C], & Cr,Cy (GL. 5.1)

Aus der in Gleichung 5.1 angegebenen Reaktion ergibt sich fiir die Gleichgewichtskonstante
K:

Aencs
Qe " Ac
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In Gleichung 5.2 ist a; die Aktivitidt der Substanz i. Sie ist mit der Konzentration [C;] des in
der y-Matrix gelosten Elements iiber den Aktivitdtskoeffizienten y; in folgender Weise
verkniipft:

a, =y *[C] (GL. 5.3)

Da das Carbid eine feste Substanz darstellt, kann seine Aktivitit definitionsgemil zu eins

gesetzt werden (ac, . =1) und Gleichung 5.2 vereinfacht sich zu :

K=l (Gl. 5.4)

2B 6
e "Ae

Carbidbildung wird auftreten, wenn die Loslichkeitsgrenze von Cr und C in der y-Matrix

iiberschritten ist, d.h. falls:
az*aq > —1 (GL. 5.5)
S €

Diese thermodynamische Betrachtung definiert Bedingungen, unter der Carbidbildung
auftreten kann. In dem Verbund GWS / HVS sind fiir Morphologie und Bildung der Carbide
zusitzlich kinetische Aspekte von Bedeutung. Fiir das Element Kohlenstoff mit einem
geringen Atomradius kann davon ausgegangen werden, dall es schneller diffundiert als z.B.
Chrom. Diese Annahme wird durch die in [130] angegebenen Diffusionskoeffizienten der
einzelnen Legierungselemente in einer NiCr-Legierung bestitigt. Der Diffusionskoeffizient
von Chrom D¢ liegt bei 850°C um mehrere Grofenordnungen hoher als der von Kohlenstoff

Dc.
Dc (=10"°) << Dc (= 10%)

Fiir die Praxis ergeben sich zwei Moglichkeiten. Wenn die Aktivitit von Chrom in der HVS
gering ist, kann Kohlenstoff aus dem Grundwerkstoff nahezu ungehindert in die MCrAlY-
Schicht eindiffundieren und dort lokal zu vereinzelter Carbidbildung fiihren (Abb. 38).
Innerhalb der eigenen Untersuchungen konnte dies bei den Schichten FTT und FTS
beobachtet werden. Fiir die Haftung der MCrAlY scheint eine derartige Morphologie von

kleinen Carbidausscheidungen innerhalb der Schicht von untergeordneter Bedeutung zu sein.
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HVS ® Carbid

[Cr] ° e

* [

MAR-M 509 '

Abb. 38: Schematisches Modell fiir die Bildung von vereinzelten Carbiden innerhalb der
MCrAIY-Schicht bei niedriger Aktivitdt von Chrom in der HVS

Die wihrend des Zyklierens zum Versagen durch Abplatzen fiihrende Bildung eines
geschlossenen Carbidsaums an der Grenzfliche MAR-M 509 zur HVS stellt eine zweite
Moglichkeit dar. Dabei ist die Aktivitdt von Chrom in der HVS so hoch, dafl der Kohlenstoff
nicht in die Schicht diffundieren kann. Vielmehr wird der Kohlenstoff bereits an der
Grenzfliche MAR-M 509 / HVS abgebunden und es kommt zur Bildung eines Carbidsaums
(Abb. 39), wie es im Fall der Schichten FTU und FTW beobachtet wurde. Zusitzlich kam es
hier zur RiBbildung innerhalb des Carbidsaums.

HVS [Cr]

Carbid i

MAR- -M 509 [C]

Abb. 39: Schematisches Modell fiir die Bildung eines Carbidsaum an der Grenzfliiche
MAR-M 509 zur HVS bei hoher Aktivitit von Chrom in der HVS

Die Frage, ob das Carbid in Form eines Saums an der Grenzfliche HVS / GWS oder in Form
feiner Ausscheidungen innerhalb der MCrAlY-Schicht entsteht, hiingt von den Produkten der
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Konzentrationen der Elemente C und Cr in der y-Matrix ([C., ] bzw. [C.]) sowie den

Diffusionskoeffizienten ab:
Falls [Cc]l *De >> [Cef * Doy

so wird C aus dem Grundwerkstoff weit in die HVS diffundieren und somit tendiert das

Carbid zur Bildung feiner Ausscheidungen innerhalb der Haftvermittlerschicht.

Falls jedoch [Cc] * De << [Cci] * Dey

so tendiert das Carbid zur Bildung eines ,,Saums* an der Grenzfliche GWS / HVS.
Letztgenannter Fall wird also bei gleichbleibendem GW auftreten, falls in der MCrAlY-
Schicht eine hohe Cr-Aktivitit vorliegt.

Aus den Untersuchungen ging hervor, da Rhenium zu einer gesteigerten Aktivitit von
Chrom beitrdagt. Anhand der Schichten FTU (mit Re) und FUB (ohne Re) soll dies
verdeutlicht werden (Abb. 40). Die beiden Schichten unterscheiden sich lediglich hinsichtlich
ihres Rheniumgehaltes. In Abbildung 40a ist die Schicht FTU und in Abbildung 40b die
Schicht FUB dargestellt. Die Mikrostruktur der Schichten besteht hauptsichlich aus y- und 8-

Phase. Aufgrund der gesteigerten Cr-Aktivitit werden bei FTU zusitzlich Cr-reiche o und o-

Phasen ausgeschieden.

Abb. 40: Vergleich der Mikrostrukturen der Schichten FTU (mit Re) und FUB (ohne Re). In
der Schicht mit Rhenium finden sich Cr-reiche ¢ctund o -Phasen, was auf eine erhohte

Aktivitiit von Cr hindeutet
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Daneben fiihrt die Anwesenheit von Aluminium in der HVS zu einer Steigerung des
Aktivititskoeffizienten von Chrom. Verdeutlichen it sich dies schematisch am
Phasendiagramm Ni-Cr-Al in Abbildung 41. Betrachtet man eine Schicht mit 10 Massen-%
Al (20 at.-%), die sich aufgrund ihrer Zusammensetzung im Zwei-Phasenfeld (y+f) befindet.
Wird der Al-Gehalt erhoht, so verschiebt sich das Phasengleichgewicht in das Drei-
Phasenfeld (y + B + o). Die dabei zusitzlich auftretende Cr-reiche Phase o weist auf eine

erhohte Aktivitit von Chrom hin (Pfeil in Abbildung 41).

Abb. 41: Phasendiagramm des Systems Ni-Cr-Al bei 1025°C [22], der Pfeil illustriert die
Anderung der Phasenanteile bei Erhohung des Al-Gehaltes in einer (y+[3)-Legierung. Die
Steigerung des Al-Gehaltes fiihrt zur Bildung von o-Chrom

Das beste Verhalten beziiglich schidlicher Carbidbildung durch Interdiffusion an der
Grenzfliche HVS / MAR-M 509 weisen die Co-Basis-Schichten auf. Die Probe FTT zeigte
auch nach 5000h bei 900°C keine Anreicherung von Carbiden im Interdiffusionsbereich. Die
Schichten FT'S und FTR bildeten lediglich einen schmalen Saum aus, der an einigen Stellen
unterbrochen ist. Im Gegensatz dazu fanden sich bei den Ni-Basis-Schichten massive
Carbidsidume. Diese fiihrten durch RiBbildung zu einer Schidigung des Schichtsystems. Die
gradierte Schicht bildete einen breiten Saum mit B-Phase aus, der von groben Carbiden

durchsetzt war.
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Zum einen ist das bessere Verhalten der Co-Basis Schichten in den geringeren Unterschieden
der Zusammensetzungen zwischen GWS und Haftvermittlerschicht begriindet. Zum anderen
ist fiir die Entstehung des Chromcarbid-Bandes in der Interdiffusionszone neben dem
Kohlenstoffgehalt im Grundwerkstoff die Aktivitit von Chrom in der Haftvermittlerschicht
von entscheidender Bedeutung. Durch die Anwesenheit weiterer Elemente in der Legierung
kann die Aktivitit von Cr zusétzlich gesteigert werden. Dieser Effekt scheint im Fall der
Schicht FTU durch Rhenium gegeben zu sein und &dufert sich durch verstérkte

¢ und o Phasenbildung [15].

Befindet sich ein Schichtwerkstoff mit seiner Ausgangszusammensetzung im Drei-Phasenfeld
(y+ B+ o), so bewirkt die Carbidbildung eine lokale Verarmung von Cr in der y-Matrix.
Hierdurch wird die Zusammensetzung der HVS lokal veridndert und verschiebt sich in das -
Phasenfeld. Dies deutet der schwarze Pfeil im Phasendiagramm in Abbildung 42 an. Dadurch
bedingt kommt es zur B-Phasenanreicherung oberhalb des Carbidsaums (vgl. Abb. 37b).
Durch den Verbrauch an Chrom aus dem unteren Bereich der MCrAlY steht hier nicht mehr
geniigend Chrom fiir die Carbidbildung bereit. Dies erkldrt, warum bei einigen Proben
Carbide erst in einiger Entfernung von der Grenzfliche MCrAlY / Grundwerkstoff oberhalb
der B-Phase auftreten. Wenn sich die urspriingliche Zusammensetzung der Schicht im Zwei-
Phasengebiet (y+ 3) befindet, so verschiebt sich die Matrix-Zusammensetzung durch den
Entzug von Chrom in das (y”+ ) Phasenfeld. Dadurch kann eine Anreicherung an B-Phase
oberhalb des Carbidsaums verringert, bzw. wie im Fall der Schicht FTT, vermieden werden.
Ohne die Bildung eines Carbidsaums wiirden sich die Legierungen durch die Diffusion von

Aluminium und Chrom in den Grundwerkstoff in das Zwei-Phasenfeld (y + ") verschieben.

Das Auftreten von Carbidanreicherungen an der Grenzfliche MCrAlY / Grundwerkstoff kann
somit vermieden werden, wenn eine geringere Aktivitdit von Chrom innerhalb der
Haftvermittlerschicht vorliegt. Dies kann durch eine Reduzierung des Chromgehaltes bzw.
durch eine Vermeidung von Rhenium erreicht werden. Dies alleine wiirde jedoch den
Ausgangspunkt im Phasendiagramm lediglich entlang der in Abbildung 42 dargestellten
Pfeile verschieben, wodurch es immer noch zur Entstehung der B-Phasenanreicherung
kommen wiirde. Um zusétzlich die Bildung der B-Phasenanreicherung zu vermeiden, muf}
eine Verringerung der Aluminiumkonzentration in den Schichten, wie im Fall von FTT,

erfolgen.
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Abb. 42: Phasendiagramm des Systems Ni-Cr-Al bei 1025°C [22], die Pfeile stellen die
Verschiebung des Phasengleichgewichts bei Abdiffusion von Chrom oder Cr-Verarmung

durch Carbidbildung dar.

Die Ergebnisse der vorliegenden Untersuchungen zeigen somit, dal im Hinblick auf die
Bildung sproder Carbidphasen an der Grenzfliche GWS / HVS die Auswahl einer einzigen
MCrAlY-Schicht fiir alle Komponenten einer Turbine nicht moglich ist. Vielmehr muf3 die
MCrAlY-Zusammensetzung auf die Zusammensetzung des Grundwerkstoffes und die
jeweiligen Betriebstemperaturen abgestimmt sein. Vor diesem Aspekt liefern beschleunigte
Tests bei hoheren Temperaturen nicht immer zuverlédssige Aussagen, da sich die entstehende
Morphologie von der bei Betriebsbedingungen unterscheiden kann. Generell kann gesagt

werden, daf} die Tendenz zur Bildung eines schiadlichen Carbidsaums verstéirkt wird durch:

- hohe Cr-Aktivitit in der Haftvermittlerschicht.
Die Cr-Aktivitit in der MCrAlY-Schicht wird durch Zusitze von Cr, Al und Re erh6ht.
- hohe C-Aktivitit im Grundwerkstoff.
Die C-Aktivitit im GWS wird bestimmt durch die C-Konzentration, jedoch auch durch

geringe Anteile an carbidbildenden Elementen (Cr, Ti etc.)
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Im Vergleich zu den Schichten mit hohen Anteilen von Chrom, Aluminium und Rhenium
erweist sich ein MCrAlY-Typ mit geringerem Chrom-Gehalt und zusétzlich einem

abgesenkten Al-Gehalt vom Standpunkt der Schiidigung durch Bildung eines Carbidsaums als

geeignetere Wabhl fiir den Einsatz.
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6 Einflufl der HVS-Oxidation auf die L.ebensdauer von

WDS-beschichteten Komponenten

6.1 Grundlagen der Oxidation

6.1.1 Allgemeines

Bei den heutigen Einsatztemperaturen der Bauteile mit Oberflichentemperaturen von 950°C
und hoher ist die Bestiindigkeit gegeniiber Oxidationsangriff ein fiir die Lebensdauer
entscheidender Faktor. Werkstoffschidigung durch sulfatinduzierte Korrosion [130] ist von
untergeordneter Bedeutung, da bei diesen hohen Temperaturen der Dampfdruck von Sulfaten
so hoch ist, daB sie nicht auf den Komponentenoberflichen kondensieren kénnen.

6.1.2 Thermodynamik der Oxidbildung

Wird ein reines Metall einer oxidierenden Atmosphire ausgesetzt, so kann die dabei
auftretende Reaktion folgendermalen beschrieben werden [131]:

XM + y/2 0, & M,O, (GL. 6.1)

Entscheidend dafiir, daBl die Reaktion von links nach rechts abliuft, ist, daBl die

Enthalpiedifferenz negativ ist.

AG = Gprodukie - GEdukie < 0 (Gl 6.2)

Fiir die freie Enthalpie kann auch der folgende Ansatz gewéhlt werden, der eine Beziehung

zwischen der freien Enthalpie im Standardzustand AG° und der Gleichgewichtskonstanten K

herstellt:

AG =AG° + RTInK (Gl. 6.3)
Dabei ist R die allgemeine Gaskonstante und T die absolute Temperatur in Kelvin. Befindet
sich die Reaktion im Gleichgewicht, so ist die Anderung der freien Enthalpie AG gleich null

und Gl. 6.3 vereinfacht sich somit zu:

AG° =-RTInK (Gl. 6.4)
—AGO/
oder nach K aufgeldst: K=e 7% (Gl 6.5)
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Die Gleichgewichtskonstante K der in Gl. 6.1 dargestellten Reaktion kann ebenfalls durch die
Aktivititen bzw. Partialdriicke der beteiligten Reaktionspartner ausgedriickt werden. Dabei ist
die Aktivitit a, einer Spezies definiert durch das Verhiltnis des Dampfdruckes der
Komponente bei Versuchsbedingungen p, dividiert durch den Dampfdruck der Komponente

bei Standardbedingungen p°,.

a, =Lz (GL. 6.6)
Py
Die Gleichgewichtskonstante K ist dann gegeben durch:
K= M—Oy (GL 6.7)
ay poz2

Da definitionsgemal3 die Aktivititen der reinen Komponenten ay und amxoy gleich 1 sind,

ergibt sich:

K=

Gl. 6.8
7 ( )

2
Po,

Aus Kombination der Gl. 6.5 mit Gl. 6.8 und anschlieBender Auflosung nach p ergibt sich der
Bildungsdruck bzw. Zersetzungsdruck p* des Oxides:

% AGY
p;é =e R (GIL. 6.9)

Eine Auftragung von freier Enthalpie gegen die Temperatur verschiedener Oxide ist im
Ellingham-Richardson-Diagramm zu finden [132]. Es erlaubt eine Aussage, ob sich ein Oxid
unter bestimmten Bedingungen bildet oder nicht. Gleichzeitig gibt es Aufschlufl iiber die
relativen Stabilititen verschiedener Spezies. Je niedriger die Gerade im Diagramm liegt, desto
thermodynamisch stabiler ist das Oxid. Gleichzeitig erlaubt es eine Aussage zur Stabilitiit von
Oxiden in verschiedenen Atmosphiren (O, H,/H,O, CO/CO,). Aus dem Ellingham-
Richardson Diagramm in Abbildung 43 wird ersichtlich, das die Sauerstoffpartialdriicke in
technischen Atmosphiren die Bildungsdriicke der Oxide von technischer Bedeutung (Oxide
von Fe, Ni, Cr, Al) in den meisten Anwendungsfillen iiberschreiten und deren Bildung somit

nicht verhindert werden kann.
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Abb. 43: Ellingham-Richardson-Diagramm [132]

Fiir den praktischen Einsatz sind jedoch nicht nur Aussagen zur Thermodynamik von Oxiden,

sondern ebenfalls Kenntnisse zu deren Wachstumsraten von groB3er Bedeutung.

6.1.3 Kinetik der Oxidbildung

Die Wagner’sche Theorie des Oxidwachstums geht davon aus, daB der
geschwindigkeitsbestimmende Faktor des Wachstums bei der Oxidation eines Metalls die
Diffusion von Atomen oder Ionen durch das Gitter ist. Somit kann dieser Diffusionsprozef3
durch das 1. Fick’sche Gesetz beschrieben werden. Nimmt man an, daf3 Kationenleerstellen

die dominierenden Fehlstellen im Oxid sind, so gilt:

cr —cy :
j=—DZ TV _ CONSI (GL. 6.10)
X X
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Dabei sind j die Diffusionsstromdichte, DVM der Diffusionskoeffizient der
Kationenleerstellen, c;M die Konzentration der Kationenleerstellen an der Gas/Oxid-
Grenzfliache, c{,M die Konzentration der Kationenleerstellen an der Metall/Oxid-Grenzfliche

und x die Oxidschichtdicke. Die Zeitabhingigkeit der Oxiddicken ergibt sich aus:

j= const.? (Gl. 6.11)
t

Nach Kombination der Gleichungen 6.10 und 6.11 erhilt man einen Ausdruck fiir die Dicke
der Oxidschicht.

=2kt (Gl 6.12)

” 4
CV — CVm
const.

mit k=D,

Vim

(GL.  6.13)

Da x proportional zur Massenzunahme (Sauerstoffaufnahme Am) ist, 146t sich Gleichung 6.12

auch schreiben als :

(_) k1 (Gl. 6.14)

Dabei ist k;, die parabolische Wachstumskonstante.

Diese von C. Wagner aufgestellte Beschreibung des Oxidwachstums ist eine Idealisierung,

die nur unter den folgenden Annahmen gilt [133]:

- Perfektes Oxid ohne Risse, gute Haftung

- Diffusion von Ionen und Elektronen durch das Gitter sind
geschwindigkeitsbestimmend

- An den Phasengrenzen Metall/Oxid und Oxid/Gas liegt thermodynamisches
Gleichgewicht vor

- Keine bevorzugte Diffusion entlang von Korngrenzen oder Poren

Da diese Voraussetzungen in der Realitiit insbesondere bei Al,Os-Deckschichten in vielen
Fillen nicht immer erfiillt werden, hat sich hiaufig ein subparabolisches Wachstumsgesetz der

folgenden Form als geeigneter fiir die Beschreibung des Oxidwachstums erwiesen [134]:
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— =k, t" Gl 6.15
K ( )

Dabei ist Am/A die flichenbezogene Massenzunahme in mg/cmz, k, die Wachstumskonstante
und n der Wachstumsexponent fiir die Bildung von Al,O3-Schichten, wobei n haufig nahe bei
0,3 liegt.

Als Grundlage fiir die Entstehung einer gut haftenden und gasdichten Schicht definierten
Pilling und Bedworth 1923 [135] ausgehend von ihren Untersuchungen die folgende Regel,
die als Pilling-Bedworth ratio (PBR) bekannt ist. Hierbei steht Moy fiir das Molekulargewicht
des Oxides und My, fiir das Molekulargewicht des Metalls. pox und py sind die Dichten des
Oxides bzw. des Metalls.

M
PBR = —0:Pu_ (GL. 6.16)
MpOx

Fiir Werte des PBR <1 ist das Oxid unter Zugspannungen und somit nicht haftend. Fiir die technisch
wichtigen Oxide liegen die Werte zwischen 1,28 (Al,O;) und 2,07 (Cr,0O3).

6.2 Oxidationsverhalten der untersuchten Haftvermittlerschichten

In die Untersuchungen von neuen Haftvermittlerschichten wurden sieben Ni-Basis und zwei
Co-Basis Schichten einbezogen. In Tabelle VI sind die nominellen Zusammensetzungen der
untersuchten Werkstoffe aufgefiihrt. Dabei handelt es sich um freistehende MCrAlY-Proben,
die mittels VPS hergestellt wurden. Bei den Hauptlegierungselementen besteht eine gute
Ubereinstimmung zwischen der nominellen und der realen Zusammensetzung. Der geringere
Yttriumanteil kann durch in der Spritzkammer vorhandenen Restsauerstoff wihrend der
Herstellung der Schicht abgebunden worden sein. In den Schichten FMA, FMB, FMC und
FTU findet sich ein relativ hoher Silizium-Gehalt. Die Herkunft konnte nicht geklirt werden.

Sonstige Elemente liegen nur im ppm-Bereich.
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Charge Hauptelemente Al ] Y [ sonstige |

FMA Ni, Co, Cr 12 0,2 Re, Ti
FMB Ni, Co, Cr 12 0,2 Re
FMC Ni, Co, Cr 12 0,2 Re, Ti
FUB Ni, Co, Cr 12 0,6 -
FUC Ni, Co, Cr 10 0,6 Re
FUD Ni, Co, Cr 10 0,6 Re
FUE Co, Ni, Cr 10 0,6 -
FTU Ni, Co, Cr 12 0,6 Re
FTR Co, Ni, Cr 8 0,6 Si

Tab. VI: Nominelle Zusammensetzungen der untersuchten Schichten in Massen-%

6.2.1 Ausgangszustinde der freistehenden Schichten

In den Abbildungen 44a und 44b sind exemplarisch die metallographischen Querschliffe der
Schichten FMA und FMB nach Spritzen und ohne anschlieBende Wirmebehandlung
dargestellt. Die Gefiige beider Schichten zeigen feindispers verteilte globulare Phasen von
wenigen pm Durchmesser. Sie liegen teils inhomogen verteilt vor. Einige Gebiete mit
vergroberten Phasen kdnnen ausgemacht werden. Die Schichten sind vereinzelt von groben

Poren durchsetzt.
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Abb 44: Querschllﬁ durch die Proben der Schzchtwerkstoﬁ”e a. ) FMA und b ) FMB im
gespritzten Zustand
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Im Phasendiagramm des terniren Systems Ni-Cr-Al bei 1025°C in Abbildung 45 sind die
untersuchten Schichten eingetragen. Dabei befinden sich die Ni-Basis Werkstoffe FMA und
FUB sowie die Co-Basis Schicht FUE im Drei-Phasengebiet (o + 3 + 7). Das Gefiige der
Schicht FUD sollte aus dem y-Ni Mischkristall sowie der B-Phase bestehen. Da dieser
Werkstoff an der Grenze zwischen dem (y+ ) Zwei-Phasenfeld und dem Drei-Phasengebiet
(y+ B + o liegt, ist mit Ausscheidungen der Cr-reichen a—Phase zu rechnen. Die Schichten
FMB und FMC befinden sich an der Grenze des Zwei-Phasenfeldes (y+ ) zum Drei-
Phasengebiet (y+ 3 + 7). Somit kann es hier zu Ausscheidungen von y"-NizAl kommen. Als

einziger der untersuchten Werkstoffe befindet sich die Schicht FUC eindeutig im Phasenfeld
Y+B+Y)

v 0
60 80 100

alo Ni

Abb. 45: Zusammensetzung der untersuchten VPS-Schichten (Tab. V) im Phasendiagramm
des terndren Systems Ni-Cr-Al bei 1025°C [22]

Eine genaue Bestimmung der Phasenzusammensetzung der Schichten erfolgte mittels
Rontgenfeinstruktur-Untersuchungen (Abb. 46 und Abb. 47). Wie die Ergebnisse belegen,
bestehen die Ni-Basis Schichten nach dem Spritzen aus dem y—Ni Mischkristall und der
intermetallischen B-NiAl Phase. Mit Ausnahme der Schichten FUB und FUE findet sich in
geringen Mengen die ¥ “-NizAl Phase. Es ist anzumerken, da3 die Trennung von Yy und y ~

mittels XRD aufgrund der geringen Unterschiede in den Gitterparametern schwierig ist.
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Zusitzlich zeigen die Rontgenfeinstruktur-Analysen des Anlieferungszustandes bei den
Schichten mit 3 Massen-% Re die Anwesenheit geringer Anteile der Cr-reichen o—Phase. Sie
ist bei FMA mit 23 Massen-% Cr am deutlichsten ausgeprigt und konnte in Schichten ohne,
bzw. mit nur 1,5 Massen-% Re, nicht nachgewiesen werden. Die Matrix der Co—Basis Schicht
FUE besteht aus einem y— Co/Ni Mischkristall, in dem hohe Anteile an B-Phase eingelagert
sind.

FMC

FMB

FMA

15 25 35 45 55 65 75
20

Abb. 46: Rontgenfeinstruktur-Analyse drei freistehender Schichten mit 0,2 Massen-% Y im

Ausgangszustand
10 \ / b
¥
/
B ‘ /\ B
FUE ’ “ |
Y Y — VY
FUD | | \
FUC
FUB
15 25 35 45 55 65 75
20

Abb. 47: Rontgenfeinstruktur-Analyse vier freistehender Schichten mit 0,6 Massen-%
Y im Ausgangszustand
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In Abhiingigkeit von der Zusammensetzung kann sich wihrend der Auslagerung zusitzlich
die 0-Phase ausscheiden. Wie aus dem Phasendiagramm des Systems Co-Cr-Al bei 1000°C in
Abbildung 48 hervorgeht, hat die ¢-Phase sowohl einen hohen Chrom- als auch Cobalt-
Gehalt bei gleichzeitig niedrigem Al-Anteil.

Abb.48: Phasendiagramm des Systems Co-Cr-Al bei 1000°C [22]

6.2.2 Isotherme Oxidation

Um das isotherme Oxidationsverhalten der Schichten zu untersuchen, werden zunichst
thermogravimetrische Untersuchungen durchgefiihrt. Zusétzlich erfolgen Tests der Schichten
unter thermozyklischen Bedingungen. Alle Untersuchungen erfolgen an Proben gefertigt aus

freistehenden Schichten mit Kantenldngen von 10x10x1 mm.

6.2.2.1 Isotherme Oxidation bei 1000°C

Die Kurven der Masseniinderung als Funktion der Zeit wihrend der isothermen Oxidation fiir
Schichten mit 3 Massen-% Re sind in Abbildung 49 zusammengefallit. Im Anfangsstadium
der Oxidation weisen die Schichten ein dhnliches Verhalten auf. Nach der transienten Phase
mit beschleunigter Oxidbildung flachen die Kurven ab und die Massenzunahme deutet auf ein
stabiles Wachstum der Deckschicht hin. Die geringsten Masseninderungen weisen die

Schichten FMA und FMC, beide mit 0,2 Massen-% Y und geringen Zusitzen an Titan, auf.
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Zu Beginn der Auslagerung zeigt die Schicht FTU eine geringere Steigung als FMB und
FMA auf, jedoch ist die Oxidationsrate k;, in Abbildung 51 hoher. Die Kurven fiir die Schicht
FTU werden von der inneren Oxidation stark beeinfluflit (vgl. Abb. 53h). In Abbildung 50
sind die Massenidnderungen als Funktion der Zeit fiir Schichten ohne bzw. mit 1,5 Massen-%
Re aufgetragen. Die beiden Co-Basis Schichten FUE und FTR weisen die grofiten
Masseninderungen auf. Mit einer Gewichtszunahme von 0,58 mg/cm nach 100h liegt die Co-
Basis Schicht um mehr als das doppelte hoher als Charge FMC mit 0,24 mg/cm. Ein
Versagen der Oxidschichten vor Versuchsende in Form von Schichtabplatzen, welches sich
durch einen Massenverlust in der Kurve bemerkbar machen wiirde, ist bei keiner Probe
festzustellen. Eine Bestitigung der geringeren Oxidationsraten der Schichten mit Zusitzen
von Titan findet sich auch, wenn man die Oxidationsrate k;, als Funktion der Zeit auftrigt
(Abb. 51). Die Oxidationsraten fiir die Schichten mit 0,2 Massen-% Y und Titan (FMA und
FMC) liegen etwa um eine Groenordnung niedriger als die der iibrigen Schichten (Abb. 52).

0.6
x FMB
= FTU
« FMA xxxxxxx"x
x X X
a FMC x x X XX
0.4 - xxxxxxxxxx ..-I'..-..
X | |

Massenanderung/ mg * cm 2

40 50 60 70 80 90 100
Zeit/h

Abb. 49: Massendnderung als Funktion der Zeit fiir freistehende MCrAlY-Schichten mit 3
Massen-% Re wdhrend der isothermen Oxidation bei 1000°C in Ar-20% O-
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Abb. 50: Massendnderung als Funktion der Zeit fiir freistehende MCrAlY-Schichten ohne
bzw. mit 1,5 Massen-% Re wdéihrend der isothermen Oxidation bei 1000°C in Ar-20% O

%
ia
::I
4
i s
» R
* . .:|
¥ Ao --x--FMB
g ol
5 %l |-e-FMA
] ol
: ; gl | -a- FMC
o I 1 ]
~ ! boa --=--FTU
. T
Y 1E-14 LI Vg
\\ A IA\ ::hé:A
wWoal 0 U &t
! ik
(AT
A % o i
\ o
Lol
LA
1E-15 T T T T Lo b T
0 20 40 60 80 100 120
Zeit/ h

Abb. 51: Oxiationsrate k, als Funktion der Zeit fiir freistehende Schichten mit 3 Massen-% Re
wdhrend der isothermen Oxidation bei 1000°C in Ar-20% O>
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Abb. 52: Oxiationsrate k, als Funktion der Zeit fiir freistehende Schichten ohne bzw. mit 1,5

Massen-% Re wdhrend der isothermen Oxidation bei 1000°C in Ar-20% O-

In den Abbildungen 53 a-i sind die Querschliffe der Proben nach 100h bzw. 200h isothermer
Oxidation bei 1000°C in Ar-20% O, gezeigt. Im AnschluB an die Auslagerung ist eine
deutlich vergroberte B-Phase im Querschliff zu erkennen. Durch die Oxidschichtbildung
bedingt, tritt im oberflichennahen Bereich eine B-verarmte Zone auf. Innere Oxidation ist bei
den Schichten FMA, FMB und FMC mit einem Y-Gehalt von 0,2 Massen-% kaum zu
beobachten, jedoch bei den Proben mit 0,6 Massen-% Yttrium deutlich erkennbar. Bei
Schicht FMA trat wihrend der metallographischen Priparation ein Abplatzen der Oxidschicht

auf.
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Abb. 53: Metallographische Querschliffe der untersuchten freistehenden Schichten ( siehe
Tabelle V) nach isothermer Oxidation bei 1000°C in Ar-20% O
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Abb. 53ff: Metallographische Querschliffe der untersuchten freistehenden Schichten ( siehe
Tabelle V) nach isothermer Oxidation bei 1000°C in Ar-20% O-

6.2.2.2 Isotherme Oxidation bei 1050°C

Die Ergebnisse der TG-Messungen bei 1050°C fiir die untersuchten Schichten sind in den
Abbildungen 54 und 55 dargestellt. Wie schon bei 1000°C weisen die Schichten mit 0,2
Massen-% Y eine geringere Massenzunahme auf als Proben mit 0,6 Massen-% Y. Die
oxidationsbedingte Massenédnderung fiir die Schichten FMA bei 1050°C entspricht in etwa
der bei 1000°C. Bei FMB ist die Massendnderung nach 100h Oxidationsdauer bei 1050°C mit
0,5 mg/cm2 niedriger als bei der gleichen Schicht bei 1000°C Auslagerungstemperatur. Die
geringere Massenzunahme der Schicht FMB bei hoherer Temperatur kann durch einen
schnelleren Ubergang des metastabilen 6-Aluminiumoxides in die stabile o-Al,O;

Modifikation erklirt werden. Ahnlich wie bei 1000°C weist die Co-Basis Schicht FUE die
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groBte Massenéinderung auf. Bei den Schichten FTU in Abbildung 54 und FTR in Abbildung
55 findet ab 80h eine scheinbare Massenabnahme durch Abkiihlung der Proben auf. In den k-

plots in Abbildung 56 und 57 weisen wiederum die Schichten mit Ti-Zusitzen die geringsten

Oxidationsraten auf.
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Abb. 54: Massendnderung als Funktion der Zeit fiir freistehende MCrAlY-Schichten mit 3
Massen-% Re wdhrend der isothermen Oxidation bei 1050°C in Ar-20% O;
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Abb. 55: Massendnderung als Funktion der Zeit fiir freistehende MCrAlY-Schichten ohne
bzw. mit 1,5 Massen-% Re wdéihrend der isothermen Oxidation bei 1050°C in Ar-20% O
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Abb. 56: Oxidationsrate k, als Funktion der Zeit fiir freistehende Schichten mit
3 Massen-% Re wdiihrend der isothermen Oxidation bei 1050°C in Ar-20% O;
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Abb. 57: Oxidationsrate ky, als Funktion der Zeit fiir freistehende Schichten ohne bzw. mit
1,5 Massen-% wdéihrend der isothermen Oxidation bei 1050°C in Ar-20% O-
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In den Abb. 58a-i sind die Querschliffe der freistehenden Schichten nach 100h isothermer
Oxidation bei 1050°C in Ar-20%0, dargestellt. Deutliche Unterschiede sind in den Dicken
der Oxidschichten erkennbar, z.B. zwischen FMA und FUB. Bei den Schichten FUC in
Abbildung 58e und speziell bei FUE in Abbildung 58g ist die innere Oxidation wesentlich
ausgeprigter als bei FMA. Gleichzeitig weisen die Proben FUC und FUE eine starke

Verarmung der B-Phase auf. In geringerer Form ist innere Oxidation bei FUB und FUD in

Abbildung 58d und Abbildung 58f vorhanden.

20ptm

a)

d.) o

Abb. 58: Metallographische Querschliffe der untersuchten Schichten (Tab. V) nach
isothermer Oxidation fiir 100h bei 1050°C in Ar- 20% O>
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ADbb. 58ff: Metallographische Querschliffe der untersuchten Schichten (Tab. V) nach
isothermer Oxidation fiir 100h bei 1050°C in Ar- 20% O;
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Die Rontgenfeinstruktur-Analysen fiir Schichten mit 0,2 Massen-% Y sind in Abbildung 59
dargestellt. Neben der Hauptphase 'y wurde auch die B-Phase detektiert. Die Intensitit der 8-
Peaks ist jedoch im Vergleich zum Anlieferungszustand geringer ausgeprigt, da die Probe
nun von einer Al,O3-Oxidschicht bedeckt ist und zusitzlich eine Verarmung der B-Phase im
oberen Bereich der Probe auftritt. Des weiteren konnte in einigen Fillen die y—Phase
nachgewiesen werden. Sie ist besonders bei FMC ausgeprigt. Nach der Auslagerung kdnnen
bei FMA neben der ¢-Phase geringe Mengen der a-Phase analysiert werden. Diese Phasen
sind bei FMB und FMC nicht nachweisbar.

FMC

FMB

FMA

15 25 35 45 55 65 75

Abb. 59 : Rontgenfeinstruktur-Analyse der freistehenden Schichten mit 3 Massen-% Re nach
100h isothermer Oxidation bei 1050°C in Ar- 20% O;

Abbildung 60 zeigt die Ergebnisse der Rontgenfeinstruktur-Analysen an den Schichten mit
0,6 Massen-% Y. Nach der Auslagerung konnen neben Al,Os; die Hauptphasen yund 8
identifiziert werden. Die y’-Phase war nur in FUC nachweisbar. Im Gegensatz zu den
NiCoCrAlY-Schichten mit 0,2 Massen-% Y bildet sich bei diesen Schichten wihrend der
Oxidation neben Al,O; auch Yttriumaluminat vom Typ YAIlOs. In allen Schichten mit 0,6
Massen-% Y wurde ebenfalls Y,0O;5 detektiert.
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Abb. 60: Rontgenfeinstruktur-Analyse der freistehenden Schichten ohne bzw. mit
1,5 Massen-% Re nach 100h isothermer Oxidation bei 1050°C in Ar- 20% O

6.3 Zyvklische Oxidationsversuche an freistehenden MCrAlY-Schichten

6.3.1 Zyklische Oxidation bei 1000°C

Die Gewichtskurven der Schichten mit 3 Massen-% Re wihrend der zyklischen Oxidation bei
1000°C sind in Abbildung 61 dargestellt. Wie bei den isothermen Versuchen bei 1000°C
weisen die Schichten mit 0,2 Massen-% Y eine geringere Massenzunahme auf als die Probe
FTU mit 0,6 Massen-% Yttrium. Die Ergebnisse der Schichten ohne und mit 1,5 Massen-%
Re in Abbildung 62 zeigen, wie schon bei den isothermen Versuchen, die geringste
Massenzunahme bei der Schicht FUB ohne Re. Wiederum ist die Massenzunahme bei der Co-
Basis Schicht FUE am gréBten. Zum Versuchsende weisen FMA und FMB vergleichbare
Werte auf. Die héchste Massenzunahme zeigt wiederum die Co-Basis Schicht FUE.
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Abb. 61: Masseninderung als Funktion der Zeit fiir freistehende MCrAlY-Schichten mit 3
Massen-% Re wdhrend der zyklischen Oxidation bei 1000°C in Luft
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Abb. 62: Massendnderung als Funktion der Zeit fiir freistehende MCrAlY-Schichten ohne
bzw. mit 1,5 Massen-% Re wdhrend der zyklischen Oxidation bei 1000°C in Luft

In der doppelt-logarithmischen Auftragung der Masseninderung iiber der Zeit in Abbildung
63 sind keine deutlichen Hinweise fiir ein Abplatzen der Oxidschichten zu erkennen.

82



Einfluf} der HVS-Oxidation auf die Lebensdauer von WDS-beschichteten Komponenten

17
II...-MA
a
—~ - - .. AAAAAAAAAAAAAAMI:e
* L aaa’ X R
£ L A x.x‘x—.m
%’ A A 4 x X ).(Q).(.:...
X L N ]

E * * @
g’ X L]
2 = FTU
g§ 01 . s FMC
=§ x FMB
8 * FMA
&
£
>
o

0.01 R S

10 100 1000 10000
log (Zeit / h)

10 -
§
£
*0
o
£
-
2 = FUE
2 + FUC
o 1
B ] e s FUD
@ ] T 1 LN
5 e s *FTR
2 Tt e e « FuB
1] L] X * 'x x se o @
E 3 x X e oo

A L ] *

g x e
= .

0.1 ———r —— —

10 100 1000 1000
log (Zeit/ h)

Abb. 63: Doppelt-logarithmische Auftragung der Massendinderung als Funktion der
Zeit wiihrend der zyklischen Oxidation der freistehenden Schichten bei 1000°C in Luft

In Abbildung 64 a-i sind die metallographischen Querschliffe nach 1000h zyklischer
Oxidation bei 1000°C in Luft dargestellt. Bedingt durch die lange Auslagerungszeit kam es
zur starken Vergroberung der B-Phase im Vergleich zum Anfangszustand. In einem schmalen
Bereich im oberen Teil der freistehenden Schicht ist die B-Phase verarmt. Die Schichten mit
0,6 Massen-% Y (FUB, FUC, FUD, FUE, FTU und FTR) weisen eine inhomogene

Oxidschicht auf, die teilweise von Poren durchsetzt ist.
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Abb. 64: Metallographische Querschliffe der untersuchten Schichten nach zyklischer
Oxidation fiir 1000h bei 1000°C in Luft
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Abb. 64ff: Metallographische Querschliffe der untersuchten Schichten nach zyklischer
Oxidation fiir 1000h bei 1000°C in Luft

In Abbildung 65 sind die Gewichtskurven fiir 2 Proben der Schicht FMA gezeigt. Die Kurven
verlaufen in guter Ubereinstimmung und zeigen somit eine gute Reproduzierbarkeit der
MeBergebnisse.
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Abb. 65: Massendinderung als Funktion der Zeit von zwei Proben der Charge FMA wdihrend
der zyklischen Oxidation bei 1000°C in Luft zur Priifung der Reproduzierbarkeit der

Ergebnisse

Abbildung 66 zeigt die XRD-Analysen der Schichten mit 0,2 Massen-% Y nach 1000h
zyklischer Oxidation bei 1000°C in Luft. Neben der y—und B-Phase kann in allen drei
Schichten ¢-Phase nachgewiesen werden, wobei sie in FMA am stiirksten vertreten ist. Die

aufgewachsene Oxidschicht besteht aus Al,O3; wihrend keine Anreicherungen von Y-haltigen

Oxiden beobachtet wird.
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Abb. 66: Rontgenfeinstruktur-Analyse der freistehenden Schichten mit 0,2 Massen-% Y
%6 bzw. 0,6 Massen-% Y nach 1000h zyklischer Oxidation bei 1000°C in Luft
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Die Ergebnisse der XRD-Messungen an den Schichten mit 0,6 Massen-% Y sind in
Abbildung 67 aufgetragen. Aufgrund der Dicke der Al,O3-Oxidschicht und durch die
Umwandlung von 8 in y unmittelbar unterhalb der Oxidschicht kann die 3-Phase nur noch in
Schicht FUB nachgewiesen werden. In allen Proben werden Yttrium-Aluminium-Oxide
(YAIO3) beobachtet. Sie sind in der Co-Basis Schicht am stidrksten vertreten. Zusitzlich kann
in allen Schichten Y,O; detektiert werden. Auf der Schicht FUE wurden geringe Mengen von

Mischoxiden der Form NiAl,O4 nachgewiesen.
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Abb. 67: Rontgenfeinstruktur-Analyse der freistehenden Schichten mit 0,6 Massen-% Y nach
1000h zyklischer Oxidation bei 1000°C in Luft

6.3.2 Zyklische Oxidation bei 1050°C

Die Massenidnderungen als Funktion der Zeit fiir zyklische Versuche bei 1050°C an
freistehenden Schichten mit 3 Massen-% Re sind in Abbildung 68 dargestellt. Bei der Schicht
FUC in Abbildung 69 beginnt das Abplatzen des Oxids bereits nach wenigen hundert
Stunden, angedeutet durch den Massenverlust. Die Schicht FMA zeigt nach ca. 180h einen
Riickgang bei der Massenédnderung auf null. Dies kann zum einen durch ein Abplatzen der
Oxidschicht erfolgen oder durch die Aufldsung bei der Mellgenauigkeit bedingt sein. Um den
Zeitpunkt des ersten Abplatzens der Oxidschichten besser erkennen zu konnen, sind die
Masseninderungen in Abbildung 70 in doppelt-logarithmischer Form aufgetragen. Die

Schichten zeigen einen deutlichen Unterschied bei der Massenzunahme zu Beginn der
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Auslagerung. Dies deutet auf einen unterschiedlich schnellen Ubergang von der metastabilen
in die stabile 0—Al,O3 Modifikation bei den einzelnen Schichten hin. Ein Versagen durch
Abplatzen der Oxidschicht ist bei den Schichten FMB und FMC erst nach ca. 1050h bzw.
1000h zu beobachten. Mit Ausnahme von FUC, die nach nur etwa 250h an Masse verliert,

tritt bei den restlichen Schichten mit 0,6 Massen-% Y das Versagen nach ca. 1000h

Auslagerungsdauer auf.
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Abb. 68: Massendnderung als Funktion der Zeit fiir freistehende MCrAlY-Schichten mit
3 Massen-% Re wiihrend zyklischer Oxidation bei 1050°C in Ar-20% O-
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Abb. 69: Massendnderung als Funktion der Zeit fiir freistehende MCrAlY-Schichten ohne
bzw. mit 1,5 Massen-% Re wdihrend zyklischer Oxidation bei 1050°C in Ar-20% O-
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Abb. 70: Doppelt-Logarithmische Auftragung der Massendinderung von untersuchten
Schichten wdhrend der zyklischen Oxidation bei 1050°C in Luft

Abbildung 7la-1 zeigt die metallographischen Querschliffe der Proben nach zyklischer
Oxidation bei 1050°C. Die B-Phasenverarmung ist bei allen Proben deutlich ausgeprigt,
ebenso wie die Vergroberung der B-Phase. Neben den Schichten FUD und FUE weist nun
auch die Schicht FMA innere Oxidation auf. Gleichzeitig findet sich bei FMA eine
ausgeprigte Zone in der die B-Phase verarmt ist. Ein Grund hierfiir ist in Abbildung 70 zu
erkennen. Bei FMA trat nach ca. 1500h eine wesentlich stirkere Massenabnahme durch
Verlust der Oxidschicht auf als bei den Schichten FMB und FMC. Somit ist anzunehmen, daf3
withrend der anschlieBenden Neubildung mehr Al fiir den Aufbau der Oxidschicht verbraucht
wurde. Auch kann nicht ausgeschlossen werden, dal3 es sich bei dem in Abbildung 68 nach
ca. 180h auftretenden Massenverlust um ein Abplatzen der Schicht und nicht um ein Problem
mit der Auflésung bei der Messung handelt. Die auf den Schichten mit 0,6 Massen-% Y
aufgewachsenen Oxidschichten zeigen einen inhomogenen Aufbau und enthalten in

unterschiedlichem Ausmaf Poren.
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Abb. 71: Metallographische Querschliffe der untersuchten Schichten nach zyklischer
Oxidation bei 1050°C in Luft bis Lebensdauerende
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ADbb. 71ff: Metallographische Querschliffe der untersuchten Schichten nach zyklischer

Oxidation bei 1050°C in Luft bis Lebensdauerende
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6.4 Diskussion der Oxidationsversuche an freistehenden Schichten

6.4.1 Einfluf3 von Chrom

Ein Vergleich der TG-Messungen zeigt, da die Schicht FUD bei allen Temperaturen eine
geringere Massenénderung aufweist als die Schicht FUC. Durch die héhere Konzentration an
Cr bei FUD kommt es zur schnelleren Getterung von O; und die innere Oxidation nimmt ab,
was speziell aus den Abbildungen 53e und f hervorgeht. Gleichzeitig wird die Bildung einer
Al,Os3-Schicht gefordert [77]. Dieser Einflu wird durch das Verhalten der Schichten FMA
und FMC bestitigt. Mit Ausnahme der TG Messungen bei 1000°C zeigt die Schicht FMA mit
20 Massen-% Cr bereits zu Anfang der Auslagerung eine geringere Massenédnderung als FMC
mit 17 Massen-% Cr. Einen weiteren Unterschied als Funktion des Cr-Gehalts weisen die
XRD-Ergebnisse von FMA und FMC in Abbildung 59 auf. Dabei ist in der Schicht FMA eine

verstirkte Tendenz zur Ausscheidung Cr-reicher ¢- und 6—Phasen zu beobachten.

6.4.2 Einflul von Rhenium

Der Einflufl von Rhenium auf die Schicht soll anhand der Schichten FTU und FUB untersucht
werden. Anhand der isothermen Versuche bei 1000°C und 1050°C kann ausgesagt werden,
dal die Zugabe von Rhenium die Oxidationsrate geringfiigig erhdht. Ein entscheidender
Unterschied durch die Zugabe von Rhenium zeigt die XRD-Analyse in Abbildung 66. Die
Schicht FTU mit Rhenium weist neben den Phasen y und B zusitzlich die Cr-reiche 6-Phase

auf. Dies 14t auf eine Steigerung der Aktivitit von Chrom durch Rhenium schlief3en.

6.4.3 EinfluBl von Titan

Ein Vergleich zwischen den Schichten FMB und FMC lit den Einflufl von Ti-Zusitzen auf
die Oxidation erkennen. Bei einem Vergleich von isothermer und zyklischer Oxidation bei
1000°C kann jedoch kein eindeutiger Trend erkannt werden. So zeigt die Ti-haltige Schicht
FMC im isothermen Versuch ein deutlich besseres Verhalten als die Schicht FMB ohne Ti,
wihrend ihre Oxidationsrate im zyklischen Versuch bei der gleichen Temperatur einen
hoheren Wert aufweist. Bei Steigerung der Versuchstemperatur auf 1050°C sind die
Ergebnisse der thermogravimetrischen und zyklischen Versuche fiir beide Schichten in etwa
identisch. Dies deutet auf eine beschleunigte Umwandlung des metastabilen Al,Os in die

stabile Modifikation durch Anwesenheit von Titan bei hoheren Temperaturen hin. In den
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rontgenographischen Untersuchungen konnten keine zusitzlichen Phasen in den Schichten

mit Titan detektiert werden.

In der Abbildung 72 ist die RBS-Messung und in Abbildung 73 die ermittelten
Konzentrationen fiir die Schicht FMA mit 0,3 Massen-% Ti angegeben. In den Abbildungen
74 bzw. 75 finden sich die RBS-Messung bzw. das Konzentrationsprofil von FMB nach 100h
isothermer Auslagerung bei 1000°C in Luft. Neben den oxidschichtbildenden Elementen
Aluminium und Sauerstoff, konnten in geringeren Mengen Nickel und Yttrium in der
Oxidschicht detektiert werden. Bei der Probe FMA liegt im gasseitigen Bereich der
Oxidschicht eine relativ hohe Ni-Konzentration vor, die mit zunehmender Tiefe geringer
wird. Der Nickelgehalt kann mit den Anfangsstadien der Oxidation erklédrt werden, bei der
zunichst alle Elemente gleichzeitig oxidiert werden. Die Konzentration von Yttrium in dieser
Probe weist eine tendenzielle Zunahme mit Anniherung an die Schicht auf und ist geringer
als bei der Schicht FMB. Es muf} jedoch betont werden, daf} der analysierte Y-Gehalt bei der
Schicht FMA deutlich niedriger liegt als bei der Schicht FMB. Die Anwesenheit von Titan in
der Oxidschicht konnte nicht nachgewiesen werden. Bei der Schicht FMB bleiben sowohl der

Nickel- als auch der Yttriumgehalt iiber die untersuchte Tiefe von 2,5um etwa konstant.
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Abb. 72: RBS-Messung der Oxidschicht auf einer Probe FMA nach 100h isothermer
Auslagerung bei 1000°C in Luft
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Abb. 73: Ergebnisse der RBS-Messungen der Ti-haltigen Schicht FMA nach 100h
isothermer Oxidation bei 1000°C in Luft
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Abb. 74: RBS-Messung der Oxidschicht auf einer Probe FMB nach 100h isothermer
Auslagerung bei 1000°C in Luft
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Abb. 75: Ergebnisse der RBS-Messungen der Schicht FMB (ohne Ti) nach 100h
isothermer Oxidation bei 1000°C in Luft

Aus den bisherigen Ergebnissen kann abgeleitet werden, in welchen Grenzen die
Zusammensetzung einer MCrAlY-Haftvermittlerschicht liegen sollte, um eine geringe
Oxidationsrate und somit eine lange WDS-Lebensdauer zu gewihrleisten. Aus den
isothermen Versuchen ging hervor, dal die innere Oxidation durch einen geringen Y-Gehalt
von ca. 0,2 Massen-% vermieden werden kann. Um die Duktilitdt der HVS zu erhGhen,
miissen die Gehalte von Chrom und Aluminium abgesenkt werden. Eine Verringerung der
Konzentration an Aluminium von 12 auf 9-10 Massen-% kann ohne weiteres erfolgen, da
immer noch geniigend Al fiir die Oxidschichtbildung vorhanden ist und nach einem
eventuellen Abplatzen der WDS eine Neubildung der Al,O;-Schicht lediglich eine
untergeordnete Bedeutung hat. Zu einer Duktilitdtssteigerung der Schicht trigt im
wesentlichen eine hohere Konzentration an Co bei. Wie aus den Ergebnissen weiter
hervorgeht, steigert Rhenium die Cr-Aktivitit und fiihrt somit zur Ausscheidung von Cr-
reichen Phasen innerhalb der MCrAlY-Schicht. Die Konzentration von Re in der Schicht

sollte daher moglichst gering gewihlt werden (< 1,5 Massen-%).
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6.5 ZyKklische Oxidationsversuche an Proben mit Wirmedimmschicht
bei 1000°C und 1050°C

6.5.1 Allgemeines

Im vorherigen Kapitel wurden groBe Unterschiede im Oxidationsverhalten der untersuchten
Haftvermittlerschichten, sowohl in isothermen als auch bei zyklischen Versuchen, beobachtet.
In diesem Abschnitt soll nun die Eignung dieser MCrAlY’s als Haftvermittlerschichten
untersucht werden. Ein Ziel ist dabei die Ableitung einer Korrelation zwischen der Oxidation
der MCrAlY-Schichten und der Lebensdauer von Wiérmedammschichten. Als
Grundwerkstoff fiir die Ni-Basis Haftvermittlerschichten diente dabei PWA 1483. Die Co-
Basis MCrAlY wurde auf den Werkstoff MAR-M 509 aufgebracht. Die Dicke der
Haftvermittlerschichten lag zwischen 200 und 300pm. Nach der Diffusionswirmebehandlung
wurden die Proben mit einer EB-PVD-Wirmeddmmschicht von 150um bedampft. Die
Messung der Autheiz- und Abkiihlgeschwindigkeit erfolgte an einer WDS-beschichteten und
einer unbeschichteten Probe, die an einer Stirnfliche aufgebohrt und im Inneren mit einem
Thermoelement versehen waren. Die Proben wurden nach einer Haltezeit von 2h bei
Versuchstemperatur mittels PreBluft auf Raumtemperatur abgekiihlt. In Abbildung 76 sind die
Ergebnisse der Temperaturmessung dargestellt. Die WDS-beschichtete weist gegeniiber der
unbeschichteten Probe eine langsamere Abkiihlung am Ende des Zyklus und eine verzdgerte

Aufheizrate zu Beginn des folgenden Zyklus auf.

1000 -
mit TBC
—ohne TBC

800 -

600 -

Temperatur / °C

400 -

200

0 T T T T
115 120 125 Zeit/min 130 135 140

Abb. 76: Temperaturverlauf einer WDS-beschichteten und einer unbeschichteten

Probe wiihrend des Aufheiz- bzw. Abkiihlvorgangs
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In einer vergroferten Darstellung sind in Abbildung 77a die Bereiche fiir das Abkiihlen und
in Abbildung 77b fiir das Aufheizen von WDS-beschichteten und unbeschichteten Proben
gezeigt. Wie aus der Abkiihlkurve hervorgeht, kiihlt sich die Probe mit der
Wirmedammschicht etwas langsamer ab als die unbeschichtete Probe. Die maximale
Temperaturdifferenz zwischen den beiden Proben wihrend des Abkiihlens betrug etwa 80°C.
In der Aufheizkurve in Abbildung 77b zeigt die unbeschichtete Probe einen schnelleren
Temperaturanstieg als die beschichtete Probe. Der maximale Unterschied in den
Temperaturen betriigt hier etwa 160°C. Sowohl das Aufheizen als auch das Abkiihlen

erfolgen in ca. 4 Minuten.
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Abb. 77: VergroBlerte Darstellung der Bereiche fiir das a.) Abkiihlens und das b.) Auftheizen
von WDS-beschichteten Proben im Vergleich zu unbeschichteten Proben. Die

Thermoelemente befanden sich im Probeninnern

6.5.2 Charakterisierung der WDS-beschichteten Ausgangsproben

In den Abbildungen 78a und 78b sind die metallographischen Querschliffe der
Anlieferungszustiinde von Proben mit den Haftvermittlerschichten FMA und FMB dargestellt.
Die Grenzflichen zwischen der MCrAlY-Schicht und der Wirmeddmmschicht weist eine
relativ glatte Oberfliche auf. Die Gefiige der Haftvermittlerschichten zeigen eine homogene
Verteilung der Phasen. In der Probe mit der Schicht FMB in Abbildung 78b sind wenige
Poren vorhanden. Die fiir die Anbindung der EB-PVD Keramik bendtigte Oxidschicht ist

wegen ihrer geringen Dicke von 50-100nm im Querschliff kaum erkennbar.
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Abb. 78: Querschliffe von Anlieferungszustinden der WDS-beschichteten Proben mit den
Haftvermittlerschichten a.) FMA und b.) FMB

6.5.3 Lebensdauerversuche an WDS-beschichteten Proben bei 1000°C

Die REM-Aufnahme der Oxidschicht und Wirmeddmmschicht fiir die Probe FWD-2 mit der
Haftvermittlerschicht FTU sind in Abbildung 79a dargestellt. Das Versagen durch Abplatzen
der WDS trat nach 1512h ein. Wie aus den Analysen der Oxidschicht in Tab. VII hervorgeht,

findet sich eine Al,Os-Schicht. Zusitzlich liegen zahlreiche Yttriumaluminate innerhalb der
Oxidschicht vor. Neben den Hauptphasen ( y + B ) wurden innerhalb der MCrAlY-Schicht die
Cr-reichen Phasen (¢ + o ) detektiert. Dabei verlduft ein Ri3 in der sproden o-Phase, die in

Abbildung 79b als Punkt 3 bezeichnet wurde.

a.) 3
e ——
FZIMWLEOMD EHT=2000KY Detector=SE1T  WD= 25mm po EO40  EHT=2000KV

-

Abb. 79: REM-Aufnahmen der Probe FWD-2 mit Haftvermittlerschicht FTU auf PWA 1483
und EB-PVD WDS nach 1512h bei 1000°C
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Analysen-

stelle

1 48,46 (35,78 | 51,54 | 64,22
-
stelle
m/o | a/o | m/o | a/lo | m/o | a/lo | m/o | a/o | m/o | a/o | m/o | alo
2 17,751 19,53 [ 12,85 | 14,08 | 44,18 | 54,88 | 0,64 | 1,53 | 20,14 | 6,99 | 4,43 | 2,98
3 7,27 | 7,30 | 2,53 | 2,53 [73,40|83,17| 0,25 | 0,55 [12,46| 3,94 | 4,09 | 2,51

Tab. VII: EDX-Analyse der Haftvermittlerschicht FTU von Probe FWD-2 nach Auslagerung
fiir 1512h bei 1000°C. Die Analysenstellen entsprechen den Zahlen in Abbildung 79b.

Um zu tiberpriifen, mit welcher Streubreite bei den Lebensdauern zu rechnen ist, erfolgten
thermozyklische Versuche mehrerer nominell gleicher Proben dieser Haftvermittlerschicht
bei 1000°C. Die Ergebnisse der Laufzeiten sind in Tabelle VIII zusammengefal3t. Trotz der
Ubereinstimmung im Grundwerkstoff, der HVS und der Wirmedimmschicht sowie den
Zyklierparametern findet sich eine deutliche Streuung (Faktor 3-4) bei den Lebensdauern. So
trat ein Abplatzen der Wirmedidmmschicht bei einer der Proben bereits nach 396h auf, bei

einer anderen hingegen erst nach 1440h.

Probe Lebensdauer
1 720h
2 1224h
3 396h
4 792h
5 936h
6 1440h

Tab. VIII: Lebensdauern der Proben mit der MCrAlY-Schicht FTU wdhrend zyklischer
Auslagerung bei 1000°C an Luft

Die REM-Aufnahme der WDS mit der daran haftenden Oxidschicht ist in Abbildung 80
dargestellt. Die Probe FWC-2 wurde nach 2052h intakt ausgebaut, zu einer Trennung
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zwischen WDS und Haftvermittlerschicht kam es bei der Priparation der Probe. Auf der
Oxidschicht ist ein halbkugelférmiges Oxid zu finden. Die in Tabelle IX mit Punkt 1
bezeichnete Analyse identifiziert diesen Bereich als Siliziumoxid. Es handelt sich dabei um
Strahlgutriickstiinde von der Oberflichenbehandlung der Haftvermittlerschicht. Das SiO,-
Partikel stellt eine Fehlstelle fiir die darauf aufgewachsene Warmedidmmschicht dar. Innerhalb
der Al,Os3-Schicht konnten Silizium und Titan nachgewiesen werden. Da Titan kein
Bestandteil der Haftvermittlerschicht ist, liegt die Vermutung nahe, dal es aus dem
Grundwerkstoff zur Oxidschicht diffundiert ist. Bei der mit Punkt 3 bezeichneten Phase

handelt es sich um Yttriumaluminat.

Abb. 80: REM-Aufnahme der Probe FWC-2 mit Haftvermittlerschicht FTR auf PWA 1483
und EB-PVD WDS nach 2052h bei 1000°C. Die Probe wurde intakt ausgebaut, eine
Trennung der TGO der HVS erfolgte wiihrend der Priiparation

m/o | a/o | m/o | alo

m/o | alo m/o | a/o | m/o | a/lo | m/o | alo | m/o | alo

1 - - 55,44 | 68,89 - - - - 140,82(28,89| 1,14 | 0,93 | 2,60 | 1,29

2 38,87 130,02 149,95 (65,07 2,78 | 0,65 | 645 | 2,81 | 1,94 | 1,44 - - - -

3 32,91 | 28,30 | 45,14 | 65,451 20,53 | 5,36 | 0,81 | 0,39 | 0,61 | 0,50 - - - -

Tab. IX: EDX-Analyse der Haftvermittlerschicht FTR von Probe FWC-2 nach Auslagerung
fiir 2052h bei 1000°C (vgl. Abb. 80)

In Abbildung 81a findet sich der metallographische Querschliff und in den Abbildungen 81b-
¢ die REM-Aufnahmen der Probe FXP-2 mit der Haftvermittlerschicht FMA. Sie versagte
bereits nach 900h zyklischer Oxidation bei 1000°C. Im Querschliff erkennt man die
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Wirmedédmmschicht mit der daran haftenden Oxidschicht. Die Phasen innerhalb der MCrAlY
sind vergrobert und nur im obersten Bereich an B-verarmt. Die EDX-Analysen der REM-
Untersuchungen sind in Tabelle X zusammengefalit. Sie belegen, dal die Oxidschicht aus
reinem AlOs besteht. Weitere oxidische Einschliisse oder sonstige Elemente konnten nicht
nachgewiesen werden. Die Analysen der Haftvermittlerschicht weisen neben den
Hauptphasen y und B auch die Cr-reichen o0 und ¢ —Phasen nach. Dabei ist Rhenium
hauptséchlich in der o und o-Phase geldst. In geringen Mengen konnte Re in der y—Matrix
nachgewiesen werden. Die Konzentration von Titan ist in den beiden Hauptphasen ( y+ B)

etwa gleich stark ausgeprigt.

Einbettmittel

Abb. 81: a.) Metallographischer Querschliff und b-c.) REM-Aufnahmen der Probe FXP-2 mit
Haftvermittlerschicht FMA auf PWA 1483 und EB-PVD WDS nach 900h bei 1000°C
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Analyse- Al 0
stellen

m/o | a/o | m/o | alo
1 48,72 136,02 | 51,28 | 63,98

Tab. X: EDX-Analyse der Haftvermittlerschicht FMA von Probe FXP-2 nach 900h
Auslagerung bei 1000°C (vgl. Abb. 8la)

52,77149,63 | 14,22 13,32 25,09 | 26,65 | 4,31 | 8,81 | 1,86 | 0,55 | 0,63 | 0,73
66,01|55,29( 6,58 | 549 | 8,15 | 7,71 [ 16,71 |3045| - - 0,55 | 0,57
7,06 (7,11 | 1,93 | 1,94 |74,15|84,27| 0,55 | 1,20 [15,80| 5,02 | 0,23 | 0,28
18,14 119,76 | 12,88 | 13,97 146,28 | 56,92 | 0,59 | 1,40 |21,76| 7,47 | 0,36 | 0,47

wm Al W N

Tab. Xff: EDX-Analyse der Haftvermittlerschicht FMA von Probe FXP-2 nach 900h
Auslagerung bei 1000°C (vgl. Abb. 81b)

Der metallographische Querschliff der Probe FXJ-2 mit FMB als Haftvermittlerschicht ist in
Abbildung 82a und die entsprechende REM-Aufnahme in Abbildung 82b gezeigt. Das
Versagen der Probe erfolgte nach 540h Auslagerung. Wie bei den meisten EB-PVD
Wirmedédmmschichten iiblich, kommt es zu einer Trennung entlang der Grenze zwischen
Oxidschicht und MCrAlY-Schicht. Die EDX-Analysen in Tabelle XI weisen eine Al,Os-
Schicht auf, in der weitere Elemente zu finden sind. Die Zahlen der Analysen entsprechen
denen von Abbildung 82b. Die Elemente Zirkonium und Yttrium konnen dabei aus der
keramischen Deckschicht stammen. Der geringe Si-Gehalt ist wahrscheinlich auf das Polieren
mit Si0,-Suspension wihrend der metallographischen Priparation zuriickzufiihren, daf sich in
dem Spalt zwischen der HVS und der abgeldsten Wiarmeddmmschicht abgeschieden hat. Die
Analyse von Rhenium in der Oxidschicht wurde bei keiner weiteren Probe beobachtet. Die
Phasen in der Haftvermittlerschicht zeigen neben y und B noch die Anwesenheit der an Chrom
und Rhenium reichen 6—Phase. Rhenium ist in einer Konzentration von etwa 0,9 at.-% in der
v—Phase gelost. Der Nachweis von Yttrium war lediglich in der 6—Phase mdglich. Dazu ist
anzumerken, dafl der in Pkt. 4 analysierte Cr-Gehalt relativ niedrig ist. Diese Ungenauigkeit
kann auf die geringe GroBe des 6—Teilchens und das hohe Anregungsvolumen von 2um bei

der gewihlten Beschleunigungsspannung von 20kV zuriickgefiihrt werden.
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Abb. 82: a.) Metallographischer Querschliff und b.) REM-Aufnahmen der Probe FXJ-2 mit
Haftvermittlerschicht FMB auf PWA 1483 und EB-PVD WDS nach 540h bei 1000°C

Analyse- be Zr Re

stellen

1 41,87)33,07|47,87|63,76| 2,46 | 1,87 | 1,41 | 0,34 | 2,06 | 0,48 | 2,65 | 0,30

Analyse-

stellen

2 53,66 | 50,56 | 14,10 | 13,23 (24,92 |1 26,52 | 4,28 | 8,79 | 3,04 | 0,90 - -
3 68,15|56,13| 7,54 | 6,19 | 6,80 | 6,33 |17,50|31,36| - - - -
4 29,74 133,02 11,30 | 12,50 29,74 | 37,28 | 3,32 | 8,02 | 23,19 8,12 | 0,42 | 0,31

Tab. XI: EDX-Analyse der Haftvermittlerschicht FMB von Probe FXJ-2 nach 540h
Auslagerung bei 1000°C (vgl. Abb. 82b)

Der metallographische Querschliff in Abbildung 83a zeigt auch bei der Probe FXN-2 mit
FMC als Haftvermittlerschicht, die nach 684h versagte, eine Trennung zwischen Oxid und
Haftvermittlerschicht. Im obersten Bereich der Haftvermittlerschicht kam es zu einer
Verarmung an B-Phase. Abbildung 83b zeigt die REM-Aufnahmen der Probe. Ahnlich wie
bei FMB finden sich in der MCrAlY-Schicht die Phasen v, 8 und G, wie aus den Analysen in
Tabelle XII hervorgeht. Dabei wurde in der y—Matrix wieder Re und Ti detektiert. Mit einer
hoheren VergroBerung ist in Abbildung 83c ein Bereich der Oxidschicht dargestellt. Wie zu

erkennen ist, liegen an einigen Stellen im Oxid grobe Poren vor.
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Abb. 83: a.) Metallographischer Querschliff und b

i

Haftvermittlerschicht FMC auf PWA 1483 und EB

alo

m/o

alo

m/o

48,49 35,81 51,51 | 64,19

Analyse Al

1

Tab. XII: EDX-Analyse der Haftvermittlerschicht FMC auf Probe FXN-2 nach 684h

Auslagerung bei 1000°C (vgl. Abb. 83a)
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m/o | a’/o | m/o | a/o | m/o | alo

m/o | a/o | m/o | a/o | m/o | alo
2 53,35(50,32 (14,01 | 13,16 | 24,48 | 26,07 | 4,35 | 8,92 | 2,15 | 0,64 | 0,49 | 0,56
3 64,74 (53,22 6,70 | 5,49 | 7,84 | 7,28 [ 18,75|33,53| 0,28 | 0,07 - -
4 17,23 20,40 | 10,85 12,80 39,63 | 52,98 | 0,72 | 1,85 | 30,03 |11,21| 0,19 | 0,28

Tab. XIIff: EDX-Analyse der Haftvermittlerschicht FMC auf Probe FXN-2 nach 684h
Auslagerung bei 1000°C (vgl. Abb. 83a)

Die Probe FXH-2 mit FUB als Haftvermittlerschicht erreichte mit 2662h die lingste Laufzeit
bei den Proben mit einer Ni-Basis MCrAlY-Haftvermittlerschicht. Der metallographische
Querschliff in Abbildung 84a zeigt, dal sich die B-Phase stark vergrébert hat. Da die
metallographischen Bilder bei allen Schichten mit gleicher Vergroerung aufgenommen
wurden, kann ein direkter Vergleich zwischen den Dicken der Oxidschichten gezogen
werden. Dabei ist sie auf der Probe FUB stirker ausgeprigt als z.B. bei den Proben mit den
MCrAlY-Haftvermittlerschicht FMA, FMB und FMC. Nach dem Abbruch des Versuchs
wegen Abplatzen der WDS haftet das Oxid wiederum an der WDS. Das Riickstreubild in
Abbildung 84b deutet auf ein zweiphasiges Gefiige in der MCrAlY-Schicht hin. Nach den
Analysen aus Tab. XIII handelt es sich dabei um die y und 3-Phase, in denen jeweils deutliche
Mengen Titan nachgewiesen wurden. Die Untersuchungen der Oxidschicht wies die Bildung
von reinem Al,Os; auf. An wenigen Stellen fanden sich im Oxid Einschliisse von

Yttriumaluminaten. Die Herkunft von Silizium konnte nicht geklirt werden, jedoch ist nicht

auszuschlieen, da3 es sich dabei um Riickstinde der Préparation handelt.

Abb. 84: a.) Metallographischer Querschliff und b.) REM-Aufnahmen der Probe FXH-2 mit
Haftvermittlerschicht FUB auf PWA 1483 und EB-PVD WDS nach 2662h bei 1000°C
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] [ 0

m/o | a/o | m/o | alo
1 51,38 | 64,06 | 48,62 | 35,94

Analyse Ni Co Cr Al Ti Si
i e
m/o | a/o | m/o | a/o | m/o | alo | m/o | alo

m/o | alo m/o | alo
2 52,29147,51(12,98|11,75|28,74129,48 | 4,82 | 9,54 | 0,65 | 0,72 | 0,53 | 1,00
67,42 (55,37 6,52 | 5,34 | 7,56 | 7,01 |17,50|31,28| 1,00 | 1,01 - -

Tab. XIlI: EDX-Analyse der Haftvermittlerschicht FUB von Probe FXH-2 nach 2662h
Auslagerung bei 1000°C (vgl. Abb. 84b)

Die Abbildung 85a zeigt einen metallographischen Querschliff der Probe FXK-2 mit der
MCrAlY-Schicht FUC. Das Versagen trat nach 2052h ein. Das REM-Bild in Abbildung 85b
zeigt eine wellenformige Morphologie der Keramik und der daran haftenden Oxidschicht. Die
Ergebnisse der EDX-Messungen in Tabelle XIV bestitigen die Ausbildung einer Al,O;
Schicht. Zusitzlich sind auch hier Yttriumaluminate in das Oxid eingebettet. Die Analysen
der MCrAlY zeigen bei dieser Probe ebenfalls ein zweiphasiges Gefiige, bestehend aus y und
. Auch bei dieser Probe konnte Titan im oberen Bereich der Haftvermittlerschicht
nachgewiesen werden, welches vermutlich aus dem Grundwerkstoff stammt und durch
Diffusion an die MCrAlY-Oberfliche gelangt ist. Des weiteren kam es zu innerer Oxidation

von Yttrium (siehe Punkt 4), was bereits aus den XRD-Messungen an freistehenden Schichten

in Kapitel 6.4.1 bekannt war.

a-) 100um

Abb. 85: a.) Metallographischer Querschliff und b.) REM-Aufnahmen der Probe FXK-2 mit
Haftvermittlerschicht FUC auf PWA 1483 und EB-PVD WDS nach 2052h bei 1000°C
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m/o | a/lo | m/o | a/lo | m/o | alo
1 48,10 | 35,74 | 51,15 64,10 | 0,75 | 0,17

Analyse Ni Co Cr Al Ti
kel e R
m/o | a/o | m/o | a/o | m/o | alo | m/o | alo

m/o | alo m/o | alo

2 58,24 153,98 [ 12,58 | 11,62 22,02 |23,05| 5,37 | 10,83 | 1,78 | 0,52 - -

3 69,46 57,13 6,37 | 5,22 | 6,11 | 5,67 | 17,62 |31,53 - - 0,44 | 0,45
W] ¥ [ 0 [ W [ @ [ o [ m

m/o | a/o | m/o | a/lo | m/o | a/lo | m/o | a/lo | m/o | a/o | m/o | alo

4 28,09 |11,05|21,80|47,65 (27,88 |16,61| 2,65 | 1,58 | 3,62 | 2,43 | 15,95 20,68

Tab. XIV: EDX-Analyse der Haftvermittlerschicht FUC von Probe FXK-2 nach 2052h
Auslagerung bei 1000°C (vgl. Abb. 85b)

Die Probe FXL-2 mit der Schicht FUD als Haftvermittlerschicht versagte nach einer
Zyklierdauer von 1152h. Der Querschliff in Abbildung 86a zeigt einen ca. 15um breiten
Bereich, in dem die B-Phase verarmt ist. Das Riickstreubild in Abbildung 86b 148t im Oxid
einzelne helle Bereiche erkennen. Dabei handelt es sich um Yttriumaluminat. Die Ergebnisse
der EDX-Messungen sind in Tabelle XV aufgetragen. Die Haftvermittlerschicht besteht
danach hauptsichlich aus der y-Matrix, in der Re gelost ist und der 3-Phase. An vereinzelten

Stellen finden sich zusitzlich feine Ausscheidungen von 6—Phase.

a) . KV Defector =QBSD WD %mm

Abb. 86: a.) Metallographischer Querschliff und b.) REM-Aufnahmen der Probe FXL-2 mit
Haftvermittlerschicht FUD auf PWA 1483 und EB-PVD WDS nach 1152h bei 1000°C
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Analysen- Al 0 Zr

stelle

m/o | a/o | m/o | a/o | m/o | alo
1 50,21 |37,85|48,68 61,90 1,11 | 0,25

Analysen

2 51,83149,00|12,66 | 11,92 (27,47 (29,33 | 4,19 | 8,62 | 1,83 | 0,54
3 66,96 55,52 | 6,83 | 5,65 | 7,34 | 6,87 |17,53|31,63| - -
4+5 13,08 13,97 | 3,98 | 4,23 (56,07 | 67,66 | 2,56 | 5,96 | 23,26 | 7,84

Tab. XV: EDX-Analyse der Haftvermittlerschicht FUD von Probe FXL-2 nach 1152h
Auslagerung bei 1000°C (vgl. Abb. 86b)

Die Probe mit der Co-Basis Schicht FUE wurde nach 3024h intakt ausgebaut und wies somit
die lingste Lebensdauer aller im Test befindlichen Proben auf. In Abbildung 87a ist der
metallographische Querschliff der Probe FXQ-2 bei geringer Vergrolerung dargestellt. Die
Trennung der Keramik von der Haftvermittlerschicht trat erst wihrend der Prédparation auf.
Innerhalb der MCrAlY liegen eine Vielzahl von Poren vor. Die Aufnahme in Abbildung 87b
zeigt die Wirmedimmschicht mit dem daran haftenden Oxid. Aus den Analysen in Tabelle
XVI wird ersichtlich, dafl es sich um Al,O3 handelt. Innerhalb der Oxidschicht sind bei dieser
Probe mit 0,6 Massen-% Y verstirkt Ausscheidungen von Yttriumaluminaten sichtbar. Das
Geflige der Haftvermittlerschicht ist in Abbildung 87c gezeigt. Es besteht hauptsichlich aus
einer Co-Mischkristall-Matrix. In ihr sind in geringen Mengen Wolfram gelSst, der aus dem
Grundwerkstoff in die Schicht diffundiert ist. Als weitere Phase ist die an Aluminium reiche
B-Phase erkennbar, die im Riickstreubild dunkler erscheint. Sie enthilt in deutlichen
Konzentrationen Nickel und Cobalt. Zusitzlich konnte die o-Cr Phase detektiert werden.

Daneben finden sich vereinzelt kleine Yttriumaluminat-Ausscheidungen in der HVS.
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Abb. 87: a.) Metallographischer Querschliff und b-c.) REM-Aufnahmen der Probe FXQ-2 mit
Haftvermittlerschicht FUE auf MAR-M 509 und EB-PVD WDS nach 3024h bei 1000°C. Die
Probe wurde intakt ausgebaut, eine Trennung zwischen WDS und Haftvermittlerschicht trat

erst wihrend der Prdparation auf.

m/o | a/lo | m/o | alo
1 49,36 | 36,63 | 50,64 | 63,37

Tab. XVI: EDX-Analyse der Haftvermittlerschicht FUE von Probe FXQ-2 nach 3024h
Auslagerung bei 1000°C (vgl. Abb. 87a)
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Analyse Ni Co Cr Al W
e

m/o | a/o | m/o | a/o | m/o | a/o | m/o | a/o | m/o | alo
2 22,75121,56 (50,22 | 47,42 | 21,18 | 22,67 | 3,74 | 7,72 | 2,11 | 0,64
3 41,62 |34,19|33,37(27,31| 7,22 | 6,70 (17,79 |31,80| - -
4 298 (2,68 |11,12| 997 |8591|87,35| - - - -

Tab. XVIff: EDX-Analyse der Haftvermittlerschicht FUE von Probe FXQ-2 nach 3024h
Auslagerung bei 1000°C (vgl. Abb. 87b)

6.5.4 Lebensdauerversuche an WDS-beschichteten Proben bei 1050°C

Abbildung 88 zeigt die REM-Aufnahme des Querschliffes von Probe FWD-4 mit der
Haftvermittlerschicht FTU. Zu einem Versagen durch Verlust der Warmeddmmschicht kam
es nach 540h bei 1050°C. Aus den Analysen in Tabelle XVII geht hervor, daf in der Al,O; —
Schicht mehr Yttriumaluminate eingeschlossen sind als bei der 1000°C Probe in Abbildung
79a. Der RiB} an der Grenzfliche Oxid / Haftvermittlerschicht verliduft teilweise durch eine der

sproden Cr-reichen Phasen, die in Abbildung 88 mit Punkt 2 bezeichnet ist.

Abb. 88: REM-Aufnahme der Probe FWD-4 mit Haftvermittlerschicht FTU auf PWA 1483
und EB-PVD WDS nach 540h bei 1050°C
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Analysen- Al O
stelle
m/o | a/o | m/o | alo
1 51,01 (38,17 | 48,99 | 61,83

Analysen- Cr Al Re
stelle

m/o | a/lo | m/o | a/lo | m/o | a/o | m/o | alo
2 13,07 | 9,40 | 10,07 | 7,22 |36,75[29,85| 8,85 |13,85|17,77| 4,03 | 13,50 35,64

Tab. XVII: EDX-Analyse der Haftvermittlerschicht FTU von Probe FWD-4 nach Auslagerung
fiir 540h bei 1050°C (vgl. Abb. 88)

Die REM-Aufnahmen der Oxidschicht der Probe FWC-4 mit der MCrAlY-Schicht FTR sind
in Abbildung 89a dargestellt, wobei ein Abplatzen der Oxidschicht von der
Haftvermittlerschicht erfolgte. Ein Versagen durch Abplatzen erfolgte an der Grenzfliche
zwischen HVS und TGO. An der Grenzfliche zwischen Oxidschicht und Warmedidmmschicht
hat sich ein diinner Bereich mit Mischoxiden gebildet. In der darunterliegenden Al,Os-Schicht
konnen fingerférmige helle Phasen ausgemacht werden. Die in Tabelle XVIII mit Punkt 3
bezeichnete Analyse weist an diesen Stellen Titan und Tantal nach, die aus dem
Grundwerkstoff stammen. Abbildung 82b zeigt die Haftvermittlerschicht. Trotz der
unterschiedlichen Kontraste zwischen den analysierten Gebieten (Pkt. 4 + 5) wurde kein

Unterschied in der Zusammensetzung festgestellt.

2
FZJ.4MA2000 EHT =20.00KV _ Detecfor =QBSD WD = 251im o

Abb. 89: REM-Aufnahme der Probe FWC-4 mit Haftvermittlerschicht FTR auf PWA 1483
und EB-PVD WDS nach 1980h bei 1050°C
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' m/o | m/o | a/o | m/o | alo

m/o | alo m/o | a/o | m/o | a/o | m/o | a/o | m/o | alo
22,84 | 20,47 | 43,07 | 65,10 |1 10,99 | 4,53 | 13,49 | 5,53 | 5,93 | 2,76 | 2,65 | 0,72 | 1,04 | 0,90
49,43 | 36,69 | 50,57 | 63,31 - - - - - - - - _ _

m/o | a/o | m/o | a/o | m/o | alo | m/o | alo

m/o | alo m/o | alo
3 26,15 125,70 38,91 | 64,50 | 10,35 | 5,73 |23,16| 3,39 | 0,85 | 0,38 | 0,58 | 0,30

-
m/o | a/o | m/o | a/lo | m/o | a/lo | m/o | a/lo | m/o | a/o | m/o | alo
4+5 46,64 145,43 120,88 [ 20,26 | 21,67 | 23,83 | 2,88 | 6,11 | 1,62 | 1,94 | 1,65 | 0,98

[

[\

Analyse Ta W
m/o | a/o | m/o | alo
Zud4+5 | 1,67 | 0,53 | 2,99 | 0,93

Tab. XVIII: EDX-Analyse der Haftvermittlerschicht FTR von Probe FWC-4 nach
Auslagerung fiir 1980h bei 1050°C (vgl. Abb. 89a und 89b)

Die Probe FXP-3 mit der MCrAlY-Schicht FMA erreichte eine Lebensdauer von 216h bei
1050°C Auslagerungstemperatur. Im Querschliff in Abbildung 90a ist bereits nach dieser Zeit
eine deutliche Vergroberung der 3-Phase eingetreten. Gleichzeitig ist sie im oberen Bereich
der Schicht B-verarmt. Die Analyse der Oxidschicht fiir die in Abbildung 90b gezeigte
Oxidschicht weist wiederum reines Al,Os auf. Das Riickstreubild der Haftvermittlerschicht in
Abbildung 83c 14t ein vierphasiges Gefiige erkennen. Die Ergebnisse der EDX-Analysen in
Tabelle XIX belegen neben den beiden Hauptphasen y + B die Anwesenheit der 6-Phase. Wie

schon bei den 1000°C Versuchen kann auch hier die oo —Phase nachgewiesen werden.
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=

Abb. 90: a.) Metallographischer Querschliff und b-c.) REM-Aufnahmen der Probe FXP-3 mit
Haftvermittlerschicht FMA auf PWA 1483 und EB-PVD WDS nach 216h bei 1050°C

m/o | a/lo | m/o | alo
1 48,39 35,72 | 51,61 | 64,28

Tab. XIX: EDX-Analyse der Haftvermittlerschicht FMA von Probe FXP-3 nach 216h
Auslagerung bei 1050°C (vgl. Abb. 90b)
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m/o | a/o | m/o | a/lo | m/o | alo

m/o | a/lo | m/o | alo | m/o | alo

2 68,19 56,98 | 7,07 | 5,88 | 7,69 | 7,25 | 15,89]28,90| 0,89 | 0,91 | 0,27 | 0,07
3 51,59148,77)| 14,81 | 13,94 [ 24,89 | 26,57 | 4,27 | 8,78 | 0,71 | 0,82 | 3,73 | 1,11
4
5

18,19120,78 | 9,97 | 11,35(41,17 53,11 | 1,72 | 4,29 - - 128911042
4,46 | 4,55 | 1,66 | 1,68 |75,87|87.42| 0,24 | 0,53 | 0,10 | 0,13 | 17,68 | 5,69

Tab. XIXff: EDX-Analyse der Haftvermittlerschicht FMA von Probe FXP-3 nach 216h
Auslagerung bei 1050°C (vgl. Abb. 90c)

In Abbildung 9la ist der metallographische Querschliff der Probe FXJ-3 mit der
Haftvermittlerschicht FMB nach der Préparation gezeigt. Es trat ein vollstindiges Versagen
der Wirmedammschicht ein. Zu erkennen ist ein breiter, an 3-Phase verarmter Bereich. Diese
Probe wies mit 540h die lingste Lebensdauer bei den 1050°C Versuchen auf. Es kann jedoch
nicht ausgeschlossen werden, daf ein frilheres Versagen der Keramik eintrat, ohne daf3 es zu
einem makroskopischen Abplatzen der Warmedimmschicht kam. Dies deutet sich durch die
ausgepriagte Oxidschicht auf der Haftvermittlerschicht in der REM-Aufnahme in Abbildung
91b an. Dafiir spricht weiterhin, daf3 bei allen anderen Proben die Oxidschicht nach dem
Versagen an der Keramik gefunden wurde. In Tabelle XX sind die Ergebnisse der EDX-
Messungen der HVS aufgefiihrt. Sie bestitigen, daBl das Gefiige der in Abbildung 91c
dargestellten Haftvermittlerschicht aus vier Phasen besteht. Zusitzlich zu den Hauptphasen 7y
+ B treten wieder die Cr-reichen Ausscheidungen o und ¢ auf. Bereits nach dieser kurzen

Laufzeit finden sich deutliche Mengen von Titan in der Haftvermittlerschicht.

5

a.) IJI—"’H—<

Abb. 91: a.) Metallographischer Querschliff und b-c.) REM-Aufnahmen der Probe FXJ-3
mit Haftvermittlerschicht FMB auf PWA 1483 und EB-PVD WDS nach 540h bei 1050°C
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Abb. 91ff: a.) Metallographischer Querschliff und b-c.) REM-Aufnahmen der Probe FXJ-3
mit Haftvermittlerschicht FMB auf PWA 1483 und EB-PVD WDS nach 540h bei 1050°C

Analyse Al 6
m/o | a/

o | m/o | alo
1 48,73 136,03 | 51,27 | 63,97

Analyse Ni Co Cr Al Ti
i e AR
m/o | a/o | m/o | a/lo | m/o | alo | m/o | alo

m/o | alo m/o | alo
66,47 (5596 7,22 | 6,05 | 7,62 | 7,25 | 16,08 29,46 0,10 | 0,03 | 0,79 | 0,81
54,43 (51,67 (13,31 12,59 (22,34 |23,95| 5,01 |10,35| 3,23 | 0,97 - -
14,44 | 18,85 | 9,33 | 12,13 34,34 50,61 | 0,40 | 1,14 |41,33|17,01| 0,17 | 0,27
11,15 (12,02 | 2,09 | 2,24 | 63,63 |77,46| 0,21 | 0,49 |22,92| 7,79 - -

N | W N

Tab. XX: EDX-Analyse der Haftvermittlerschicht FMB von Probe FXJ-3 nach 540h
Auslagerung bei 1050°C (vgl. Abb. 91b und 91c)

Der Querschliff nach metallographischer Préparation fiir die Schicht FMC ist in Abbildung
92a gezeigt. Die keramische Deckschicht versagte bei der Probe FXN-3 nach einer
Auslagerungsdauer von 180h. In Abbildung 92b ist das Riickstreubild der
Wirmedammschicht mit der Oxidschicht dargestellt. Dabei handelt es sich erneut um Al;Os.
Das Riickstreubild der HVS findet sich in Abbildung 92c. Wie schon bei den anderen
MCrAlY-Schichten mit 3 Massen-% Re, findet sich auch hier ein Gefiige, daBl aus den
bekannten vier Phasen ( Y, B, o und G) besteht. Die Zusammensetzungen sind der Tabelle

XXI zu entnehmen.
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.
o

FZI/NV2000  EWT=2000KV  Detector=0BSD  Wh= Bmm )m——i F i Detect 3 Wb 25

1

Abb. 92: a.) Metallographischer Querschliff und b-c.) REM-Aufnahmen der Probe FXN-3 mit
Haftvermittlerschicht FMC auf PWA 1483 und EB-PVD WDS nach 180h bei 1050°C

m/o | a/lo | m/o | alo
1 48,84 136,15 51,16 | 63,85

Tab. XXI: EDX-Analyse der Haftvermittlerschicht FMC von Probe FXN-3 nach 180h
Auslagerung bei 1050°C (vgl. Abb. 92b)
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m/o | a/lo | m/o | a/lo | m/o | alo

m/o | a/o | m/o | a/o | m/o | alo
2 54,57 (51,01 [ 13,25 12,34 | 24,07 | 25,41 | 4,81 | 9,79 | 0,56 | 0,64 | 2,74 | 0,81
3 66,84 (54,90 7,40 | 6,06 | 7,25 | 6,72 {17,53|31,32| 0,99 | 1,00 - -
4 6,63 | 7,06 | 2,03 | 2,15 (69,40 (83,42| - - - - 121,95 7,37
5 14,44 118,52 | 8,95 | 11,43|36,04 52,18 | 0,62 | 1,72 - - 13995|16,15

Tab. XXIff: EDX-Analyse der Haftvermittlerschicht FMC von Probe FXN-3 nach 180h
Auslagerung bei 1050°C (vgl. Abb. 92¢)

Die Probe FXH-3 mit der Ni-Basis Schicht FUB ohne Zusitze von Rhenium erreichte bei

1050°C eine Lebensdauer von 360h. Der metallographische Querschliff ist in Abbildung 93a

abgebildet. Wie bereits zuvor haftet das Oxid an der keramischen Deckschicht. Die

Neben den

Abbildung 93b zeigt eine REM-Aufnahme der Wirmedammschicht.

oxidschichtbildenden Elementen wurden zusétzlich Einschliisse von Yttriumaluminat

ausgemacht. Aus Tabelle XXII gehen die Zusammensetzungen der einzelnen Phasen der in

Abbildung 93¢ gezeigten MCrAlY hervor. Wie schon bei den 1000°C Versuchen handelt es

sich auch hier um ein zweiphasiges Gefilige aus der y-Matrix und der B-Phase. In beiden

Phasen wurden deutliche Anteile von Titan nachgewiesen.

Abb. 93: a.) Metallographischer Querschliff und b-c.) REM-Aufnahmen der Probe FXH-3 mit
Haftvermittlerschicht FUB auf PWA 1483 und EB-PVD WDS nach 360h bei 1050°C

117



Einflufl der HVS-Oxidation auf die Lebensdauer von WDS-beschichteten Komponenten

‘ Spéi%

FZyWI000  EHTS 200060 Detector=OBSD WD 26MR o]

Abb. 93ff: a.) Metallographischer Querschliff und b-c.) REM-Aufnahmen der Probe FXH-3
mit Haftvermittlerschicht FUB auf PWA 1483 und EB-PVD WDS nach 360h bei 1050°C

m/o | a’o | m/o | a/lo | m/o | alo | m/o | alo
1 42.54 130,95 56,01 (68,73 | 0,56 | 0,12 | 0,89 | 0,20

m/o | a/lo | m/o | alo | m/o | a/lo | m/o | alo | m/o | alo
2 53,74149,32 (12,93 | 11,82|28,23 (29,26 | 4,42 | 8,84 | 0,67 | 0,76
3 67,33155,65| 6,04 | 4,98 | 8,79 | 8,20 | 16,68 (30,00 1,16 | 1,17

Tab. XXII: EDX-Analyse der Haftvermittlerschicht FUB von Probe FXH-3 nach 360h
Auslagerung bei 1050°C (vgl. Abb. 93b und 93c)

Der metallographische Querschliff von FXK-3 in Abbildung 94a zeigt das typische
Versagensbild, bei dem die Oxidschicht an der Keramik haftet. Die Wirmeddmmschicht
versagte bei der Schicht FUC nach einer Auslagerungsdauer von 324h. Die REM-Aufnahme
in Abbildung 94b zeigt einige Poren innerhalb der Oxidschicht, bei der es sich um Al,O3
handelt. Die Aufnahme in Abbildung 94c zeigt, dal die Haftvermittlerschicht aus einem
zweiphasigen Gefiige besteht. Die EDX-Analysen aus Tabelle XXIII identifizieren sie als -

Matrix mit der darin eingebetteten B-Phase.
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Abb. 94: a.) Metallographischer Querschliff und b-c.) REM-Aufnahmen der Probe FXK-3 mit
Haftvermittlerschicht FUC auf PWA 1483 und EB-PVD WDS nach 324h bei 1050°C

Analyse Al 6
A 1
m/o

a/o | m/o | alo
1 48,35|35,68 | 51,65 | 64,32

m/o | a/o | m/o | a/lo | m/o | a/lo | m/o | alo

m/o | alo m/o | alo
2 58,44 154,52 12,73 11,83|21,15(22,28| 5,25 |10,65| 2,43 | 0,71 - -
3 69,07 56,91 | 6,02 | 494 | 6,76 | 6,29 |17,66|31,66| 0,22 | 0,06 | 0,27 | 0,15

Tab. XXIII: EDX-Analyse der Haftvermittlerschicht FUC von Probe FXK-3 nach 324h
Auslagerung bei 1050°C (vgl. Abb. 94b und 94c)
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Bei der Probe FXL-3 mit der Haftvermittlerschicht FUD trat ein Abplatzen der Keramik nach
360h ein. Das im Anschluf3 an die Priparation aufgenommene Bild in Abbildung 95a zeigt,
dal die Haftvermittlerschicht im oberen Bereich an B-Phase verarmt ist. Die Oxidschicht
haftet wieder an der WDS. Aus den REM-Aufnahmen in Abbildung 95b wird ersichtlich, dafl
im oberen Bereich des Oxides an der Grenze zur Keramik vereinzelt Poren auftreten. Die
Analyse bestitigt die Bildung von Aluminiumoxid. Das Gefiige der MCrAlY besteht aus drei
Phasen, wie aus dem REM-Bild der Abbildung 95¢ entnommen werden kann. Die EDX-
Messungen in Tabelle XXIV identifizieren diese als y und 8. Zusitzlich weist die Schicht
FUD mit 1,5 Massen-% Rhenium und 23 Massen-% Chrom noch die o —Phase auf. Sie
konnte in der MCrAlY-Schicht FUD, die ebenfalls 1,5 Massen-% Re jedoch nur 17 Massen-

% Cr enthilt, nicht nachgewiesen werden.

Abb. 95: a.) Metallographischer Querschliff und b-c.) REM-Aufnahmen der Probe FXL-3 mit
Haftvermittlerschicht FUD auf PWA 1483 und EB-PVD WDS nach 360h bei 1050°C
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Analyse Al 0
m/o | a/o | m/o | alo
1 48,47|35,79 | 51,53 | 64,21

m/o | a/o | m/o | a/lo | m/o | a/lo | m/o | alo

m/o | alo m/o | alo
2 68,34 156,97 | 6,51 | 5,41 | 8,89 | 8,37 |15,95]|28,94| 0,30 | 0,31 - -
53,6250,04 12,28 | 11,42 (26,71 | 28,15| 4,37 | 8,88 | 0,72 | 0,83 | 2,29 | 0,67
4 8,60 | 8,83 | 1,93 | 1,97 | 71,13 |82,47| 0,38 | 0,84 | 0,08 | 0,10 | 17,88 5,79

Tab. XXIV: EDX-Analyse der Haftvermittlerschicht FUD von Probe FXL-3 nach 360h

Auslagerung bei 1050°C (vgl. Abb. 95b und 95¢)
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6.5.5 Diskussion der Ergebnisse von Lebensdauerversuchen an Proben mit

Wiarmediammschichten bei 1000°C und 1050°C

Die Ergebnisse der zyklischen Versuche bei 1000°C zeigen die lingsten Lebensdauern bei
der Co-Basis Haftvermittlerschicht FUE (>3024h) gefolgt von der Probe FXH-2 mit der Ni-
Basis MCrAlY FUB (2662h). Beide MCrAlY “s enthalten kein Rhenium. Im mittleren Bereich
der Lebensdauern sind die Proben FUC und FUD, beide mit 1,5 Massen-% Re, angesiedelt.
Dabei erreichte die WDS-Probe mit der HVS FUC, in deren Gefiige keine ¢-Phase auftrat,
eine Lebensdauer von 2052h. Im Gegensatz dazu wurden bei der Probe mit der HVS FUD,
bedingt durch den hoheren Cr-Gehalt, vereinzelte 6-Ausscheidungen im Gefiige detektiert.
Sie erreichte mit 1152h nur etwa die Hélfte der Laufzeit von Probe FUC. Die geringsten
Laufzeiten erreichten Proben mit Haftvermittlerschichten, die 3 Massen-% Re enthalten. Aus
den REM-Analysen der Oxidschichten von diesen Haftvermittlerschichten mit 0,2 Massen-%
Y ging hervor, da eine diinne, reine Al,Os-Schicht auf den Proben aufgewachsen war.
Weitere Einschliisse in Form von Yttriumaluminaten konnten nur vereinzelt festgestellt
werden. Im Gegensatz dazu finden sich bei allen Haftvermittlerschichten mit 0,6 Massen-% Y
in der Al,Os-Schicht zusitzlich Yttriumaluminate. Dies wurde bereits bei den XRD-
Untersuchungen an freistehenden Schichten (Kapitel 6.3.1) festgestellt und hier durch REM-
Messungen belegt. Die Lebensdauern der Wiarmeddmmschichten stehen im Gegensatz zu den
Ergebnissen an freistthenden MCrAlY-Schichten in Kapitel 6. Dort zeigten die
Schichtwerkstoffe mit 3 Massen-% Re und 0,2 Massen-% Y die geringsten
Masseninderungen und k,-Werte (vgl. Tab. XXV). Ein Versagen der Oxidschicht bei diesen
freistehenden Schichten wihrend zyklischer Versuchsfiihrung bei 1000°C bis 1000h konnte
nicht festgestellt werden. Bei den Versuchen an freistehenden Schichten in Kapitel 6.2 wies
die Co-Basis-Schicht FUE relativ hohe Massenédnderungen auf. Gleichzeitig zeigte die WDS-
Probe mit eben dieser MCrAlY-Schicht als Haftvermittlerschicht die lingste Lebensdauer.
Die Ergebnisse belegen somit, dal die Dicke der aufgewachsenen Oxidschicht nicht als

einziges Kriterium fiir das Versagen einer Wirmedimmschicht herangezogen werden kann.
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Mit Ausnahme der Probe mit der Haftvermittlerschicht FTR trat bei 1050°C ein rasches
Versagen der WDS bei allen Proben ein. Wiederum platzte die Keramikschicht auf den
Haftvermittlerschichten FMA und FMB mit 0,2 Massen-% Y und 3 Massen-% Re zuerst ab.
Wie bereits erwihnt, stellt die HVS FMC eine Ausnahme dar. Jedoch lassen die bereits
genannten Griinde (Kapitel 6.5.4) vermuten, daB3 die Probe zu einem friiheren Zeitpunkt
versagt hat. Wie schon bei 1000°C zeigt die Probe mit der MCrAlY-Schicht FUB ohne Re
eine etwas lingere Lebensdauer als die Probe mit der Haftvermittlerschicht FUC. Ein
Vergleich zwischen dem Beginn des Abplatzens (tapplazen) bei freistehenden Schichten und
den WDS-Lebensdauern bei 1050°C in Tabelle XXV zeigt, da die WDS-beschichteten
Proben ein frilheres Versagen zeigen als die Oxiddeckschichten auf freistehenden MCrAlY-

Schichten.

Obwohl viele Faktoren zum Versagen der WDS beitragen, wird das Abplatzen letztendlich
durch Unterschiede zwischen den Wirmeausdehnungskoeffizienten der einzelnen Bereiche
(WDS, HVS, TGO) initiiert. Um zu iiberpriifen, ob der Wirmeausdehnungskoeffizient der
MCrAlY-Schichten einen Einfluf3 auf das Versagen der WDS ausiibt, erfolgten Messungen
zur Bestimmung des Ausdehnungsverhaltens aller HVS. In Abbildung 96 sind die technischen
Wirmeausdehnungskoeffizienten der untersuchten Haftvermittlerschichten dargestellt. Die
Messungen erfolgten im Anschlu an eine Glilhung von 2h bei 1100°C in Argon. Die
Bestimmung des Ausdehnungskoeffizienten der MCrAlY-Schicht FMC wurde ohne
vorhergehende Wirmebehandlung durchgefiihrt, daher wird hier auf eine weitere Darstellung
verzichtet. Da die Wirmeausdehnungskoeffizienten der Schichten FMA und FMB einen
nahezu gleichen Verlauf aufwiesen, wird in Abbildung 96 stellvertretend der
Ausdehnungskoeffizient von FMA gezeigt. Die FErgebnisse zeigen, dal die
Ausdehnungskoeffizienten fiir die Haftvermittlerschichten mit 0,2 Massen-% Y und Re (FMA
und FMB) im unteren Temperaturbereich niedriger sind als bei den anderen Schichten. Ab
etwa 800°C kommt es zu einem deutlichen Anstieg in den CTE-Werten, der eine
Phasenumwandlung im Gefiige der Schicht andeutet. Eine zweite Gruppe, die einen
vergleichbaren Verlauf in den Ausdehnungskoeffizienten aufweist, stellen die NiCoCrAlY-
Schichten FUB, FUC und FUD dar. Von dieser Gruppe wird in Abbildung 96 stellvertretend
der Ausdehnungskoeffizient von FUB gezeigt. Diese Gruppe weist einen geringeren
Anfangswert als die Schichten FMA und FMB auf, jedoch ist der Anstieg bei ca. 800°C
starker ausgeprigt als bei den Haftvermittlerschichten FMA und FMB und sie erreichen
hohere Endwerte. Die beiden Co-Basis-Schichten FUE und FTR weisen einen nahezu

linearen Verlauf mit moderatem Anstieg der CTEs auf.
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Eine Schluflfolgerung aus den Messungen ist, dal keine direkte Korrelation zwischen dem
makroskopischen =~ Wirmeausdehnungskoeffizienten der MCrAlY-Schicht und der
Lebensdauer der Wirmedédmmschicht vorliegt. Die Schichten mit den hochsten CTE-Werten
beim Ausdehnungskoeffizienten bei 1000°C (FUB, FUC, FUD) erreichen lingere WDS-
Laufzeiten als die Schichten FMA und FMB.
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o FBF
x FMA, FMB
¢ FUE
o DSD
= FUB, FUC, FUD
I! .....
~—
H
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£
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Temperatur / °C

Abb. 96: Technischer Warmeausdehnungskoeffizient der Haftvermittlerschichten nach
Gliihung in Ar fiir 2h bei 1100°C

Wie bereits angedeutet, ist neben dem Wirmeausdehnungskoeffizienten ein weiterer
Unterschied zwischen den Proben mit hohen Re-Gehalten (ca. 5 Massen-%) und den Proben
ohne bzw. mit geringen Re-Anteilen (< 2 Massen-%) im Gefiige der Haftvermittlerschichten
zu finden. Dabei treten in den Schichten mit hoherem Rhenium-Gehalt deutliche Mengen an
o~ und o-Phase auf. Bedingt durch die Verarmung an 8-Phase findet sich in einem Bereich an
der Oberfliche der MCrAlY unterhalb der TGO ein schmaler Saum aus y-Matrix, in den Cr-
reiche Phasen (0/0) eingelagert sind. Die 6/0-Phasen sollten dabei einen wesentlich kleineren
Wirmeausdehnungskoeffizienten aufweisen als die sie umgebende y —Phase. Beim Abkiihlen
von Auslagerungstemperatur zieht sich die Matrix stirker zusammen als z.B. die ¢-Phase.
Wenn sich eine derart Cr-reiche Phase an der Grenzfliche zwischen Haftvermittlerschicht und

Oxid befindet, kénnen die auftretenden Spannungen evtl. eine RiBinitiilerung im Oxid zur

Folge haben (Abb. 97).
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Abb. 97: Schematische Darstellung der im oberen Bereich an [3-Phase verarmten
Haftvermittlerschicht mit Cr-reichen o-Phasen an der Grenze zur Oxidschicht als méglicher

Rifausloser bei Temperaturzyklierung

Um dies zu iiberpriifen, wurde die c-Phase separat hergestellt und anschlieBend der CTE
bestimmt. Die Herstellung der c—Phase erfolgte auf schmelzmetallurgischem Wege. Die
Zusammensetzung entspricht einem Mittelwert aus mehreren EDX-Analysen an Proben nach
schneller Abkiihlung bei 1000°C. Im AnschluB an das Vermischen der reinen
Ausgangselemente erfolgte das Schmelzen im Induktionsofen unter Argon. Nach der
Probenherstellung erfolgte die chemische Analyse der Zusammensetzung, die in Tab. XXVI
zusammengefalit ist. Zwischen der nominell geforderten und der realen Zusammensetzung
findet sich eine gute Ubereinstimmung. Sonstige Elemente lagen nur in geringen Spuren von

<0,01 Massen-% vor.

Cr Re Ni Co Y Al
Nominell 37,38 24,1 9,29 16,95 11,5 0,78
Analysiert 36,3 23,0 9,50 16,9 11,6 0,82

Tab. XXVI: Nominelle und analysierte Zusammensetzung der schmelzmetallurgisch
hergestellten o-Phase

Ein Vergleich der differentiellen Wirmeausdehnungskoeffizenten von y—, -, 6—Phase und o
Chrom ist in Abbildung 98 gezeigt. Die Werte fiir y— und B-Phase entstammen der Arbeit von
Vosberg [136], der Ausdehnungskoeffizient fiir o-Chrom wurde [137] entnommen. Im
unteren Temperaturbereich findet sich lediglich ein geringer Unterschied zwischen den

Kurven. Ab etwa 800°C steigt der Ausdehnungskoeffizient fiir die y-Phase sprunghaft an, was
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auf eine Phasenumwandlung im Gefiige hindeutet. Beim Aufheizen der y-Phase 16st sich

dabei die y’-Phase auf. Anhand der Abbildung 99 wird dieser Effekt verdeutlicht.
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ADbb. 98: Differentielle Wirmeausdehnungskoeffizienten von ¥, f3-, o -Phase und o-Chrom
zeigt einen durch Phasenumwandlung bedingten Anstieg des y-Peaks ab ca. 800°C

Die Phasenumwandlung kann bei der in Abbildung 99 dargestellten Schicht (Ni-17Cr-6Al-
0.4Y) erkannt werden. Die Proben wurden bei 950°C und 1050°C fiir 72h ausgelagert und
anschlieBend abgeschreckt, wodurch die bei Auslagerungstemperatur eingestellte
Mikrostruktur eingefroren werden sollte [138]. Abbildung 99a zeigt die Probe nach
Auslagerung bei 950°C. Thr Gefiige besteht aus der helleren y—Phase in der die dunklere,
stengelformige y’-Phase eingebettet ist. Mit Steigerung der Temperatur auf 1050°C (Abb.
99b) 16st sich die y’-Phase auf und konnte im Gefiige lediglich in sehr geringen Mengen

nachgewiesen werden. Entlang der Korngrenze scheidet sich Ni-Y aus.
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Abb. 99: Gefugé elneer-] 7Cr-éAl-0.4Y -Schicht nach Abschreckung von a.) 950°C und
b.) 1050°C. Das Gefiige von a.) besteht aus y (hell) und y" (dunkel) wohingegen sich in Probe
b.) die y'-Phase nahezu vollstindig aufgelost hat [138]

Eine weitere Fragestellung die sich aus Abbildung 97 ergibt, ist die nach der
festigkeitssteigernden Wirkung der Cr-reichen Phasen in der an 3-Phase verarmten Zone. Es
ist denkbar, daB die Cr-reichen Phasen, bzw. wie zuvor beschrieben y°, das aus der
Umwandlung von 7y stammt, zu einer Mischkristallhédrtung in der duktilen y—Matrix beitragen
und somit eine Verfestigung der Schicht zur Folge haben. Von Evans et. al. [139] wird
vorgeschlagen, daB} es fiir die Vermeidung von Fehlern im Oxid (Poren, Mikrorisse) beim
Thermozyklieren wichtig ist, dal Spannungen in der isothermen Haltephase und / oder
wihrend des Abkiihlens abgebaut werden konnen. Daraus folgt, dall es fiir die
Haftungsverbesserung der Oxidschicht giinstiger wire, eine kriechweiche MCrAlY-Schicht
zu verwenden. Fiir diese Theorie spricht, da die Schichten mit Cr-reichen Ausscheidungen
schneller versagten als die (duktileren) Schichten mit einer zweiphasigen Mikrostruktur wie
FTR, FUB und FUE.

Wie bereits bekannt (Abb. 98), kann die y-Auflésung zu einem Anstieg in der CTE-Kurve
beitragen. Durch ein schnelles Abschrecken hingegen kann sich kein Gleichgewicht einstellen
und die Mikrostruktur bei hoher Temperatur wird eingefroren. Da keine Phasenumwandlung
stattfindet, kann der CTE durch das schnelle Abschrecken bei einer festen MCrAlY-Schicht
auf einem deutlich hoheren Niveau liegen als dies bei langsamer Abkiihlung der Fall wire
(Kurve 1 in Abb. 100). Bei einem kriechweichen Substrat findet hingegen durch Relaxation
ein Abbau von Spannungen statt, wodurch die CTE-Werte (Kurve 2) tiefer liegen werden als

im Fall der festen MCrAlY. Unter der Annahme, dafl ein Spannungsabbau im Substrat zu
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einer Reduzierung der Fehlstellen im Oxid beitrdgt, ist somit eine kriechweiche MCrAlY

geeigneter als Haftvermittlerschicht.
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Abb. 100: Technischer CTE (Punkte) einer MCrAlY-Schicht bei langsamer Abkiihlung und
maogliches Verhalten bei schneller Abkiihlung (Kurve 1) fiir eine feste MCrAlY-Schicht und fiir

eine kriechweiche Schicht (Kurve 2).

Die hier untersuchten MCrAlY-Schichten weisen neben einer groBen Streubreite in den
Laufzeiten keine Korrelation zwischen der Oxidationsrate und der Lebensdauer von WDS-
beschichteten Systemen auf. Als mégliche Griinde hierfiir kommen u. a. die folgenden Punkte

in Frage:

e Nicht reproduzierbare Oberflichenzustinde bei der HVS

e Bildung und Umwandlung von 6- in o-Al,O3 vor der Aufbringung einer WDS
¢ Diffusion von Schwefel aus dem Grundwerkstoff zur Grenzfliche HVS / TGO
¢ Einflufl der Probengeometrie (Spannungsiiberhhungen an Kanten)

¢ FEinfluB der Wirmebehandlung nach VPS-Herstellung der Haftvermittlerschichten

Daher werden im weiteren Versuche zu diesen Versagensmechanismen durchgefiihrt.
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7  Herstellungsbedingte Beeinflussung der TGO-

Zusammensetzung und Morphologie

7.1 Allgemeines

Aus den in Kapitel 6 Dbeschriecbenen Ergebnissen ging hervor, dal die
Oberfldchenbeschaffenheit der Haftvermittlerschicht, und hierbei im speziellen die
Phasenzusammensetzung, einen deutlichen EinfluB auf die TGO-Bildung und somit
moglicherweise auf die Lebensdauer der Warmedimmschicht bei hohen Zykliertemperaturen
(1000-1050°C) ausiibt. Daher werden im folgenden Untersuchungen zur Modifizierung der
HVS-Oberfliche durchgefiihrt werden. Die Versuche beinhalten Untersuchungen zur:

¢ Auswirkung der Wirmebehandlung / Reproduzierbarkeit der Herstellung
e Voroxidation der HVS-Oberfliche

e Aufschmelzung der HVS-Oberfliche mittels Elektronenstrahlen

¢ Behandlung der MCrAlY-Oberflidche mit Edelmetall

Im folgenden wird auf diese Punkte versuchstechnisch eingegangen.

7.2 EinfluB der Wirmebehandlung

7.2.1 B-Phasenanreicherung wihrend Diffusionswirmebehandlung

Bei einigen Proben trat bereits im Anlieferungszustand eine B-Phasenanreicherung an der
Grenzfliche zwischen der Haftvermittlerschicht und der WDS auf. In Abbildung 101 ist der
Querschliff einer solchen Probe gezeigt. Deutlich erkennbar ist der nahezu kontinuierliche -

Phasensaum im oberen Bereich der MCrAlY-Schicht.

Abb. 101: Querschliff einer Probe im Anlieferungszustand mit f3-

Phasenanreicherung an der Grenzfliche zwischen WDS und Haftvermittlerschicht
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Wie bereits in Kapitel 5 beschrieben, muf3 der Matrix Chrom entzogen werden, um das
Phasengleichgewicht (y + ) in Richtung B-Phasenfeld zu verschieben. Wihrend des
Herstellungsprozesses kann dies auftreten durch Abdampfung von Chrom von der Oberfliche
wihrend der Wirmebehandlung oder wihrend des Beschichtungsprozesses. Zur Klédrung
erfolgte ein weiterer Grundlagenversuch. Die Proben wurden einer typischen
Wirmebehandlung fiir IN 738 LC unterzogen, die aus einer Glithung von 2h bei 1120°C
gefolgt von 24h bei 845°C in Vakuum besteht. Als Probenmaterial wurde wieder FTR und
FTU (vgl. Tab.ll) gewihlt. Beide Proben befanden sich gleichzeitig im Ofen, so dal}

veridnderte Versuchsparameter ausgeschlossen werden konnen.

In Abbildung 102a ist der Querschliff von FTR dargestellt. Eine Anreicherung der 3-Phase an
der Oberfliche ist nicht zu erkennen. Dagegen zeigt sich an der Oberfliche von FTU ein

ausgeprigter Saum von 3-Phase (Abb. 102b). Er reicht bis in eine Tiefe von ca. 10pum.

|
|
,f
;

Abb. 102: Querschliff der Probe a.) FTR und b.) FTU nach Gliihung bei 1100°C / 2h und
850°C / 24h in Vakuum

b-) : 20um

Je nach verwendeter Haftvermittlerschicht kann im Vakuum Chrom aus der MCrAlY-Schicht
abdampfen. Fiir die Reproduzierbarkeit unter technischen Einsatzbedingungen kann sich das
Vakuum von Charge zu Charge verindern, was einen direkten Einflul auf die Qualitét der
Komponenten ausiibt. In einigen Fillen wird die Wirmebehandlung nicht im Vakuum,
sondern unter Schutzgas, wie z.B. Ar durchgefiihrt. Dabei unterscheidet sich die
Verdampfungskinetik in Ar von der im Vakuum. Einen klaren Einfluf} auf die Bildung von 8-
Phasenanreicherung iibt die Zusammensetzung der Haftvermittlerschicht aus. Trotz der
hoheren Konzentration an Chrom innerhalb der Schicht FTR findet sich hier keine B-
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Phasenanreicherung an der Oberfliche der Haftvermittlerschicht. Hingegen findet sich in der
Re-haltigen Schicht FTU, die einen geringeren Cr-Gehalt aufweist als die Schicht FTR, eine
breite Zone in der die B-Phase angereichert ist. Wie bereits in Kapitel 5 beschrieben, kommt
es durch die Zugabe von Rhenium zu den Schichten zu einer Erhéhung der Aktivitit von

Chrom. Diese Ergebnisse werden hier noch einmal bestitigt.

7.2.2 B-Phasenanreicherung mit gleichzeitiger Carbidbildung

Bei einigen Proben fand sich iiberraschenderweise eine Carbidbildung an der MCrAlY -
Oberfliche im Ausgangszustand, d.h. nach Diffusionswirmebehandlung. Wie in Abbildung
103a gezeigt, findet sich an der AuBenseite der MCrAlY-Schicht bereits im
Anlieferungszustand eine B-Phasenanreicherung mit Carbidband. Eine derartige
Oberflichenverinderung ist in Abbildung 103 am Beispiel der Haftvermittlerschicht FTU
gezeigt. Dabei kann ausgeschlossen werden, da3 der Kohlenstoff aus dem Grundwerkstoff zur
Oberfliche diffundiert ist, da dieser Effekt auch bei Substraten wie PWA 1483 mit niedrigem
C-Gehalt auftrat und sich in der HVS kaum Carbide befinden (Abb. 103b). Die Carbide
erscheinen dabei innerhalb der MCrAlY als dunkle Punkte.

:
% ¥
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" Carbide ..
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Abb. 103: a.) -Phasenanreicherung und Carbidsaum im Anlieferungszustand auf der
Haftvermittlerschicht FTU und b.) Querschliff einer geditzten Probe im Anlieferungszustand

Abbildung 104 zeigt das Riickstreubild einer Probe mit der Haftvermittlerschicht FTU im
Anlieferungszustand. In Tabelle XXVII sind die Analysen der einzelnen Phasen aufgefiihrt,
die mittels Mikrosonde bestimmt wurden. Die Ergebnisse der Analysen und Mappings
belegen, daB3 sich an der Oberfliche ein kontinuierlicher Saum aus Chromcarbid bildet. In ihm

sind geringe Mengen von Rhenium gelost. Vereinzelt sind Carbide in der
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Haftvermittlerschicht anzutreffen. Die Elementverteilung fiir Aluminium zeigt eine

Anreicherung dieses Elementes unterhalb der Carbidzone in der B-Phase.

Abb. 104: Riickstreubild und Elementverteilung einer Mikrosondenuntersuchung der
Schicht FTU auf MAR-M 509 im Anlieferungszustand

Phase Ni Co Cr Al Y Re Si Zr C
A/ A* 3,77 1,725 | 65,117 | 0,507 1,043 | 2,661 | 0,0303 | 0,021 | 25,294

B 31,801 | 10,588 | 35,588 | 13,236 | 0,139 4,25 0,755 | 0,0155 | 3,639

C 44,926 | 13,301 | 28,641 | 8,968 | 0,086 | 0,492 | 0,713 | 0,017 | 2,868

D 50,279 | 7,148 | 7,871 | 29,835 | 0,165 0,0 0,385 | 0,0245 | 4,304

Tab. XXVII: Analysen der Mikrosondenuntersuchung in Atom-% (vgl. Abb. 102)

Die oben aufgefiihrten Ergebnisse legen nahe, da3 der Kohlenstoff iiber die Gasphase auf der
MCrAlY-Oberfliche abgeschieden wurde. Als Quelle kommen z.B. graphitische

Heizleitermaterialien in Frage, die in Wirmebehandlungsdfen hdufig Verwendung finden.

Ein Grundlagenversuch an zwei MCrAlY-Schichten sollte zeigen, ob Kohlenstoff, der iiber
die Gasphase transportiert wird, zu einer Carbidmorphologie mit B-Phasenanreicherung
fiihren kann. Die Proben wurden dazu gleichzeitig in einem Ofen fiir 24h bei 850°C gegliiht.
Als Atmosphidrengas wurde Ar-H,-CO benutzt. Nach Versuchsende erfolgte die
metallographische Priparation mit anschlieBender Carbiddtzung. Die Ergebnisse der

Nachuntersuchung sind in den Abbildungen 105a und 105b dargestellt.
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7

Nickelschicht

a.) ) o

Abb. 105: Gedtzter Querschliff der Schichten a.) FTR und b.) FTU nach einem
Aufkohlungsversuch fiir 24h bei 850°C in Ar-H>-CO

Wie schon bei den Versuchen zum Interdiffusionsverhalten, zeigt die Probe FTR in
Abbildung 105a eine geringere Neigung zur Carbidbildung als die Probe FTU. Im geitzten
Querschliff der Probe FTR treten lediglich vereinzelt kleine Carbide auf, wihrend bei Probe
FTU eine deutliche Anreicherung von Carbiden in Oberflichennihe zu erkennen ist (Abb.
105b). Dabei liegen im oberen Bereich grobere Ausscheidungen vor, deren Grofle mit
zunehmender Tiefe geringer wird. Bei einem Vergleich der Phasenanteile in der Schicht FTU

fillt auf, daB3 die dunklere 3-Phase liberwiegt.

Der fiir die Bildung von B-Phasenanreicherung mit Carbidbildung zugrundeliegende
Mechanismus entspricht dem in Kapitel 5.9 bereits beschriebenen Vorgang. Durch den
Entzug von Chrom aus der Matrix fiir die Carbidbildung verschiebt sich das
Phasengleichgewicht der Schicht in Richtung des (-Phasenfeldes. Wie bereits in Kapitel 5
gesehen, zeigen vor allem Schichten wie z.B. FTU mit hohen Aluminiumgehalten und
Zusitzen von Rhenium eine Anfilligkeit gegeniiber Carbidbildung. Dies kann auf die

Steigerung der Aktivitdt von Chrom durch Al und Re zuriickgefiihrt werden (vgl. Kapitel 5.9).

Fiir die Reproduzierbarkeit bei der Herstellung bedeutet dies, da3 sich in Abhéngigkeit von
der verwendeten Schicht und den Parametern der Wirmebehandlung (Temperatur,
Atmosphiire) eine Anderung der Zusammensetzung der HVS-Oberfliche und somit der

Oxidzusammensetzung einstellen kann.
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7.3 Voroxidation der Haftvermittlerschicht-Oberfliche

Wie bereits zuvor erwihnt, bilden sich im Anfangsstadium der Oxidation auf den Phasen
einer MCrAlY-Schicht zunichst metastabile Al,Os-Modifikationen aus, die sich in
Abhingigkeit von der Temperatur und den Legierungszusammensetzung in die stabile o-
Al,O3; Modifikation umwandeln. Die Transformation erfolgt dabei auf den unterschiedlichen
Phasen zu verschiedenen Zeiten. Da die Umwandlung von einer Volumenabnahme begleitet
wird, konnen Risse im Oxid entstehen, die bei einem Bauteil mit einer Wirmeddmmschicht

eventuell zum Versagen beitragen.

Um einen bestimmten Bereich auf der Probe nach der Auslagerung wiederzufinden, wurden
die Proben zunichst poliert und mit Hérteeindriicken versehen. Von diesen Stellen wurden
vor der Auslagerung Fotos aufgenommen (s. Abb. 106a). Im Anschlu3 an die Oxidation
erfolgten Untersuchungen der gleichen Stellen im REM. Das in Abbildung 106a umrandete
Gebiet ist in Abbildung 106b als REM-Aufnahme nach 0,5h Gliihung bei 950°C in Luft
dargestellt. Um die Morphologie der auf den Phasen aufgewachsenen Oxidmodifikationen
besser erkennen zu konnen, erfolgten die Aufnahmen unter einem Winkel von 30°. Die
Umwandlung auf der y-Phase findet dabei schneller statt als auf der B-Phase. Zu erkennen ist,
daf} auf der y-Phase eine ebene Oxidschicht aufgewachsen ist, was auf den héheren Cr-Gehalt
in dieser Phase und dessen Funktion als Nukleus fiir die Bildung von 0-Al,O3 zurlickgefiihrt
werden kann. Das Oxid auf der an Aluminium reichen B-Phase ist hingegen von

plattenformiger Morphologie, was auf die Entstehung von metastabilem 0-Al,O3 hindeutet.

V1999

Abb. 106: a.) Gefiige der Schutzschicht FMA mit Hdrteeindriicken und b.) REM-Aufnahme
nach isothermer Oxidation fiir 0,5h bei 950°C

135



Herstellungsbedingte Beeinflussung der TGO-Zusammensetzung und Morphologie

Um einen Anhaltspunkt fiir die Dauer der Voroxidations-Behandlung bis zur vollstindigen
Umwandlung in stabiles o-Al;Os; zu erhalten, wurden zunichst thermogravimetrische
Versuche bei 1000°C und 1100°C an der MCrAlY-Schicht FMA durchgefiihrt. Ein Ubergang
von der beschleunigten Anfangsphase, die durch die Bildung von metastabilen Oxiden
geprégt ist, in ein stabiles Wachstum und die Bildung von «-Al,Os, deutet sich durch ein
Abflachen im Verlauf der MeBkurven an. In Abbildung 107 sind die Ergebnisse der
Messungen fiir die ersten 20 h der Auslagerung gezeigt. Wie zu erwarten war, geht das Oxid

auf der 1100°C Probe friiher in das stabile a-Al,Os-Wachstum iiber.
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Abb. 107: Oxidationsrate k, als Funktion der Zeit fiir die freistehende MCrAlY-Schicht FMA
bei isothermer Oxidation in Luft bei 1000°C und 1100°C

Nach dem Beschichten des Grundwerkstoffes IN 738 LC mit der Haftvermittlerschicht FMA
erfolgte die Voroxidation der Proben fiir eine Dauer von 2h bei 1000°C bzw. 1100°C und im
Anschlu3 daran die Beschichtung der Proben sowohl mit einer APS- bzw. EB-PVD-
Wirmedidmmschicht. Die zyklischen Versuche wurden bei 1050°C in Luft durchgefiihrt. Die
Ermittlung der Masseniinderung erfolgte nach jeweils 48h.
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7.3.1 EinfluB einer Voroxidation auf die L.ebensdauer von

APS- Wirmedimmschichten

In Abbildung 108 ist ein Querschliff der nicht voroxidierten WDS-beschichteten Probe nach
zyklischer Oxidation dargestellt. In der Oxidschicht sind eine Vielzahl von
Matrixeinschliissen zu erkennen. Vereinzelt finden sich kleinere Risse und Poren im Oxid.

Ein Versagen der Keramik erfolgte nach Auslagerung bei 701h.

Abb. 108: Metallographischer Querschliff der WDS-beschichteten Probe (APS-Beschichtung
ohne vorherige Voroxidation) nach 701h zyklischer Auslagerung bei 1050°C in Luft (HLK-1)

In Abbildung 109a ist der metallographische Querschliff der Probe mit 2h Voroxidation nach
zyklischer Oxidation bei 1050°C dargestellt. Bei ihr trat ein Versagen der
Wirmeddmmschicht nach 940h auf. Die REM-Aufnahme in Abbildung 109b zeigt, daB3 Risse
sowohl an der Grenzfliche zwischen der Wirmedédmmschicht und dem Oxid als auch an der
Grenze zwischen der Haftvermittlerschicht zum Oxid auftreten. Neben einigen Poren treten
auch Risse auf, die in das Oxid laufen und dort gestoppt werden. Der Rif} an der Grenzfliche

zwischen HVS und Oxid verlduft durch die Cr-reiche Phase.
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Abb. 109: a.) Metallographischer Querschliff und b.) REM-Aufnahme der WDS-beschichteten
Probe (APS-Beschichtung mit Voroxidation von 2h / 1000°C) nach 940h zyklischer
Auslagerung bei 1050°C in Luft (HNT-1)

Abbildung 110a zeigt die Probe mit der Voroxidation von 2h bei 1100°C, bei der die
Wirmedammschicht nach einer Auslagerungsdauer von 892h zyklischer Oxidation bei
1050°C versagte. Teilweise haftet das Oxid an der Haftvermittlerschicht, wihrend es an
anderen Stellen an der Keramik zu finden ist. Die REM-Aufnahme in Abbildung 108b stellt
den Anbindungsbereich zwischen HVS und Oxid bei hoherer VergroBerung dar. Dabei kam
es zur Trennung entlang der Grenzfliche. Neben Einschliissen von Matrix sind in der

Oxidschicht zahlreiche Poren und einige Risse erkennbar.

FZJ- 102001 EHT= 10:0 Detector =BSE.  WD'= 13mm

Abb. 110: a.) Metallographischer Querschliff und b.) REM-Aufnahme der WDS-beschichteten

Probe (APS-Beschichtung mit Voroxidation von 2h / 1100°C) nach 892h zyklischer
Auslagerung bei 1050°C in Luft (HNU-1)
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7.3.2 EinfluB der Voroxidation auf die Lebensdauer von PVD-Wiarmedammschichten

Zusitzlich wurden Versuche an voroxidierten Proben mit einer EB-PVD Wirmedidmmschicht
durchgefiihrt. Die Ergebnisse werden im folgenden dargestellt. In Abbildung 111 ist der
metallographische Querschliff der nicht-voroxidierten Probe gezeigt. Zu einem Abplatzen der

Wirmedammschicht kam es nach 241h. Das Oxid haftet wie gewdhnlich an der WDS.

Abb. 111: Metallographischer Querschliff der WDS-beschichteten Probe mit der
Haftvermittlerschicht FMA (EB-PVD-Beschichtung ohne Voroxidation) nach 241h zyklischer
Auslagerung bei 1050°C in Luft (HLM-1)

Die REM-Aufnahme in Abbildung 112 zeigt in vergroBerter Darstellung den Grenzbereich
zwischen der Wirmedimmschicht und der Oxidschicht fiir die Probe mit einer Voroxidation
von 2h bei 1000°C. Ein Versagen trat wie bei der nicht-voroxidierten Probe nach 241h ein.
An der Grenzfldche zur WDS und im Oxid konnen eine Vielzahl von Fehlstellen in Form von
Poren erkannt werden. Eine Ursache fiir die Porenbildung kann in der nicht vollstindig
abgeschlossenen Umwandlung von ©- nach o-AlOs;, vor der Aufbringung der
Wirmedammschicht, gesehen werden. Aus den thermogravimetrischen Messungen in
Abbildung 105 kann erkannt werden, daB eine vollstindige Umwandlung in der Oxidschicht
auf der Schicht FMA nach 2h bei 1000°C noch nicht vollstiindig erfolgt ist.
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FZJ.- WV 2001 EHT=10.00kV Detector=SE2 WD= 12mm M

Abb. 112: REM-Aufnahme der WDS-beschichteten Probe (EB-PVD-Beschichtung mit
Voroxidation von 2h / 1000°C) mit der Haftvermittlerschicht FMA nach zyklischer
Auslagerung fiir 241h bei 1050°C in Luft (HLT-2)

In Abbildung 113 ist die WDS-beschichtete Probe mit einer Voroxidation von 2h bei 1100°C
nach thermozyklischer Auslagerung bei 1050°C gezeigt. Die Wirmedidmmschicht versagte
bei dieser Probe nach 336h. Die Oxidschicht zeigt eine kompakte Struktur. Im Gegensatz zu
der Probe mit der Voroxidations-Behandlung bei 1000°C konnen hier keine Poren festgestellt

werden.

FZJ - WV 2001 EHT=10.00kvV  Detector=

Abb. 113: REM-Aufnahme der WDS-beschichtete Probe mit der Haftvermittlerschicht FMA
(EB-PVD-Beschichtung mit Voroxidation von 2h / 1100°C) nach zyklischer Auslagerung fiir
336h bei 1050°C in Luft (HLU-2)
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7.3.3 Interpretation der Untersuchungen zur Voroxidation

Bei der Auswertung der Ergebnisse mufl beachtet werden, daf fiir die einzelnen
Versuchstemperaturen jeweils nur eine Probe zur Verfiigung stand und die Lebensdauern
einer Streuung unterliegen konnen. Da die Ergebnisse innerhalb der Streubreite liegen, ist

keine genaue Deutung ableitbar.

Bei den APS-Schichten findet sich eine geringe Zunahme der Lebensdauer der
Wirmedidmmschicht durch die Voroxidation. Der eventuelle Effekt war jedoch gering. Die
Proben mit Vorbehandlung der Haftvermittlerschicht erreichten Lebensdauern von etwa 900h,

wohingegen die nicht voroxidierte Probe nach ca. 700h versagte.

Im Fall der EB-PVD-Wirmedammschichten liegt ein uneinheitliches Bild vor. So versagten
die Proben ohne Voroxidation und mit einer Voroxidationszeit von 2h bei 1000°C nach der
gleichen Auslagerungsdauer von 241h. Dies kann, wie im Fall der bei 1000°C voroxidierten
Probe auf eine nicht vollstindig abgeschlossene Umwandlung der metastabilen Oxide in die
stabile o-Modifikation zurilickgefiihrt werden. Es muf3 jedoch beachtet werden, daf} die APS-
Probe mit der gleichen Voroxidation von 1000°C die lingste Laufzeit aufwies. Eventuell
werden entstandene Risse durch die rauhe Oberfliche der Haftvermittlerschicht bei den APS-
Wirmedammschichten in ihrem Wachstum gehemmt und fiihren somit nicht zum spontanen,

frilhzeitgen Versagen.
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7.4 Oberflichenmodifikation der HVS mittels Elektronenstrahl

7.4.1 Allgemeines
Wie bereits in Kapitel 7.3 gesehen, wachsen zu Beginn der Oxidation auf den

unterschiedlichen Phasen einer MCrAlY-Schicht verschiedene Oxidmorphologien auf.
Weiterhin ging aus Kapitel 7.2 hervor, daB unter bestimmten Bedingungen eine B-
Phasenanreicherung an der MCrAlY-Oberfliche auftreten kann, die teilweise von
Carbidbildung begleitet wird. Um die eben genannten Effekte zu vermeiden, wird im
folgenden der Einflul der Elektronenstrahl-Umschmelzung der Haftvermittlerschicht auf die
Lebensdauer von WDS-beschichteten Proben in thermozyklischen Versuchen bei 1050°C
untersucht. Ein Vorteil der Behandlung ist in der einheitlichen Oberflichenmorphologie der
umgeschmolzenen MCrAlY-Schicht zu sehen, die lediglich aus der y-Phase besteht.
Aufgrund der hohen Abkiihlrate von 10° K/s tritt eine augenblickliche Erstarrung ein, bei der
sich ein aus wenigen Nanometern grolen Kornern bestehendes Gefiige entwickelt, welches
gerichtet erstarrt. In ihren Untersuchungen an MCrAlY-Legierungen fanden Strauss et. al.
[140] eine deutlich geringere Oxidationsrate bei behandelten Schichten im Vergleich zu
unbehandelten Proben. Sie fiihren dies auf die schnellere Bildung der stabilen «-Al,O;
Modifikation bei den behandelten Proben zu Beginn der Auslagerung zuriick. Ein zusitzlicher
positiver Effekt des Verfahrens ist die Einstellung einer glatten Oberflidche ohne zusitzliche
Nachbehandlung. Speziell bei Verwendung des EB-PVD-Verfahrens zur Herstellung von
Wirmedammschichten werden hohe Anforderungen an die Oberflichenrauhigkeit der
Haftvermittlerschicht gestellt. Da sich die Wirmeddmmschicht in ihrem Aufbau der
darunterliegenden Haftvermittlerschicht anpaft, sollte die MCrAlY-Legierung eine moglichst
glatte Oberfldache von Ra < 2 um aufweisen. Die Oberfldchengiite einer relativ rauhen LPPS
MCrAlY-Schicht kann durch Verwendung des Verfahrens auf Ra < 1,5um reduziert werden
[141]. Bei diesem Prozell werden die obersten 20-30um der Haftvermittlerschicht durch einen

kurzen, aber energiereichen Puls eines Elektronenstrahls, in 50us aufgeschmolzen.

In Abbildung 114 ist die Oberflédche einer freistehenden MCrAlY-Schicht FTR im Anschluf3
an die Aufschmelzung mittels Elektronenstrahl gezeigt. Die Mikrostruktur besteht aus
kleinen, globularen Phasen, die an ein y / y’-Gefiige erinnern. Auf der Probe kdnnen zwei
Gebiete mit unterschiedlicher Morphologie ausgemacht werden. Die EDX-Analysen in
Tabelle XXVIII weisen jedoch keine signifikanten Unterschiede in der Zusammensetzung der
einzelnen Bereiche auf und stimmen mit der nominellen Zusammensetzung einer

unbehandelten MCrAlY-Schicht dieser Legierung iiberein.
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FZJ.- WV 2000 EHT

Abb. 114: REM-Aufnahme der freistehenden MCrAlY-Schicht FTR nach
Elektronenstrahl-Behandlung

Ni Cr Al Si Y

m/o | alo alo | m/o | a/lo | m/o | alo | m/o | alo
2 32,21128,35|35,46|31,10(|25,47 (25,31 7,58 | 14,53 | 0,31 | 0,57 | 0,26 | 0,15
3 30,79 127,55 35,37 |31,53|25,52 (25,79 7,38 | 14,37 | 0,36 | 0,67 | 0,14 | 0,08

Tab. XXVIII: Chemische Analyse der Haftvermittlerschicht FTR im Anschluf3 an die
Elektronenstrahl -Behandlung ( vgl. Abb. 114)

Es wurden Untersuchungen an Proben durchgefiihrt, die im Anschluf an die Behandlung der
Haftvermittlerschicht mit einer EB-PVD-Wirmediammschicht versehen wurden. Aufgrund
der in Kapitel 6.5 erreichten langen Laufzeiten wurden die Versuche an den
Haftvermittlerschichten FTR und FUE durchgefiihrt. Zusidtzlich wurde die MCrAlY-
Legierungen FMA in die Untersuchungen mit einbezogen. Als Grundwerkstoff fiir die
zyklischen Oxidationsversuche bei 1050°C diente PWA 1483. Fiir die Untersuchungen lagen
jeweils zwei Proben mit der gleichen HVS vor. Der Versuchsplan sah vor, jeweils eine Probe
bis zum Versagen zu testen und die Kontrollprobe nach 1000h Auslagerung zwecks

struktureller Analysen auszubauen.

7.4.2 EinfluB einer Elektronenstrahl-Behandlung auf die WDS-L.ebensdauer

Die Abbildung 115a zeigt die Oxidschicht und EB-PVD Wirmedimmschicht der Probe mit
der Haftvermittlerschicht FTR (Tab. II). Der Versuch wurde bei dieser Probe nach 3834h

gestoppt, ohne daB} es zu einem Versagen der Wirmeddmmschicht kam. Die EDX-Analysen
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in Tabelle XXIX weisen eine AlOs-Schicht nach, in die geringe Mengen von
Yttriumaluminat eingelagert waren. Innerhalb der Haftvermittlerschicht haben sich teils grobe
Poren gebildet. Die Oberfliche der Haftvermittlerschicht in Abbildung 115b ist trotz der
langen Auslagerung relativ eben, ein Ratcheting-Einflul (Kapitel 3.3.3) kann nicht erkannt
werden. Das Gefiige besteht nahezu vollstindig aus der y-Matrix. Die EDX-Analysen fiir das
Fenster in Abbildung 115b weisen deutliche Spuren von Titan, Tantal und Wolfram im
oberen Teil der HVS nach. Der EinfluB dieser Bestandteile des Grundwerkstoffes auf die
Lebensdauer der Wirmeddammschicht ist unklar. In der Nihe zum Grundwerkstoff kénnen in
der HVS einzelne helle Bereiche ausgemacht werden. Dabei handelt es sich um Titan- und

Tantal-reiche Phasen. Die Kontrollprobe wurde nach 1008h ohne Versagen ausgebaut.

— i 2 20um
FzJ/W2000  EHT=20.00KV Defector=SE1 _ WD= 25mm po ; W Delector=08SD  WD= %mm for |

Abb. 115: REM-Aufnahmen der a.) Oxidschicht und der b.) Haftvermittlerschicht FTR von
der behandelten Probe FYS-1 nach 3834h zyklischer Oxidation bei 1050°C in Luft

m/o | a/o | m/o | alo
1 48,94 | 36,24 [ 51,06 | 63,76

m/o | a/lo | m/o | a/lo | m/o | a/o | m/o | alo

m/o | alo m/o | alo
2 54,61145,72(11,89| 992 | 6,79 | 6,41 |17,45|31,79| 2,18 | 2,24 | 7,08 | 3,92

m/o | a/lo | m/o | a/lo | m/o | a/lo | m/o | alo

m/o | alo m/o | alo
3 42,77 140,01 23,49121,8923,86|25,20| 4,27 | 8,70 | 1,41 | 1,62 | 0,60 | 1,17

Tab. XXIX: EDX-Analyse der Haftvermittlerschicht FTR nach Elektronenstrahl -Behandlung
und 3834h zyklischer Oxidation bei 1050°C (vgl. Abb.113a und 115b)
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m/o | a/lo | m/o | a/lo | m/o | alo
Zu3 1,87 | 0,56 | 0,53 | 0,16 | 1,19 | 0,68

m/o | a/o | m/o | a/lo | m/o | a/lo | m/o | alo

m/o | alo m/o | alo
4 14,06 [ 15,96 | 6,45 | 7,29 | 7,44 | 9,54 | 36,29|50,49 | 34,00| 12,52 1,77 | 4,19

Tab. XXIXff: EDX-Analyse der Haftvermittlerschicht FTR nach Elektronenstrahl -
Behandlung und 3834h zyklischer Oxidation bei 1050°C (vgl. Abb.113a und 115b)

Die Oxidschicht der Probe mit der Haftvermittlerschicht FUE ist in Abbildung 116a
dargestellt. Deutliche Mengen an Yttriumaluminat haben sich in der Oxidschicht gebildet. Ein
Versagen der Probe fand nach 3168h durch Abplatzen der Wirmeddmmschicht statt. Die
Haftvermittlerschicht in Abbildung 116b ist lediglich im oberen Bereich an 3-Phase verarmt.
Die EDX-Messungen in Tabelle XXX zeigen, da in der y-Matrix wieder die bereits zuvor
nachgewiesenen Elemente Titan, Tantal und Wolfram vorhanden sind. Auch in der mit 2
bezeichneten B-Phase tritt Titan in geloster Form auf. Die zweite Probe erreichte ebenfalls

eine Laufzeit von 1008h, ohne das ein Versagen eintrat.

z‘
FZi/wvoo0  EWT=2000KV  Delector=QBSD  Wb= d4mm o

Abb. 116: REM-Aufnahmen der a.) Oxidschicht und der b.) Haftvermittlerschicht FUE von
der behandelten Probe FYU-1 nach 3168h zyklischer Oxidation bei 1050°C in Luft
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s

m/o | a/o | m/o | alo
1 48,83 36,12 51,17 63,88

] W ®
m/o | a/lo | m/o| a/lo | m/o | a/lo | m/o | a/lo | m/o | a/lo | m/o | a/lo | m/o | alo
2 57,04 | 47,18 | 15,88 | 13,08 | 8,34 | 7,79 | 16,48 | 29,65 | 2,26 | 2,29 - - - -

3 40,94 | 38,97 | 27,07 | 25,67 | 23,41 | 25,16 | 3,81 | 7,89 | 1,00 | 1,17 | 1,57 | 0,48 | 2,20 | 0,67

Tab. XXX: EDX-Analyse der Haftvermittlerschicht FUE nach Elektronenstrahl -Behandlung
und 3168h zyklischer Oxidation bei 1050°C (vgl. Abb. 116a und 116b)

Die REM-Aufnahmen der Probe mit der Haftvermittlerschicht FMA sind in Abbildung 117
gezeigt. Ein Versagen trat bereits nach 612h ein. In der Oxidschicht in Abbildung 117a
liegen eine Vielzahl von Poren vor. Die in Tabelle XXXI aufgefiihrten Messungen zeigen
neben Aluminium und Sauerstoff noch Zirkonium aus der Wirmedimmschicht und Titan. Die
Haftvermittlerschicht in Abbildung 115b besteht aus den bereits in Kapitel 6.5 bekannten
Phasen v, 3, o und ¢. Ein Abplatzen der Wirmedédmmschicht bei der Kontrollprobe erfolgte

bereits nach nur 108h.

LIA2000 EHT=20.00kV  Detector=:SE1 b=

Abb. 117: REM-Aufnahmen der a.) Oxidschicht und der b.) Haftvermittlerschicht FMA von
der behandelten Probe FYT-1 nach 612h zyklischer Oxidation bei 1050°C in Luft
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Al 0 Zr Ti

m/o | a/o | m/o | a/lo | m/o | a/lo | m/o | alo
1 4795 (35,83 |50,57|63,73| 0,92 | 0,20 | 0,56 | 0,24

Analyse Ni Co Cr Al Ti Re
Pl e
m/o | a/o | m/o | a/lo | m/o | a/lo | m/o | alo

m/o | alo m/o | alo

2 52,45|48,57|13,84 112,77 (26,31 27,51 | 4,82 | 9,72 | 0,82 | 0,93 | 1,76 | 0,51
3 60,52 |54,96| 7,25 | 5,97 | 8,19 | 7,64 | 16,78 30,16 | 1,25 | 1,27 - -

4 16,88 120,00 | 11,73 13,84 [ 40,95 | 54,79 | - - - - 3044 11,37
5 6,06 | 6,23 | 1,39 | 1,42 | 74,51 86,50 | - - - - | 18,03 5,85

Tab. XXXI: EDX-Analyse der Haftvermittlerschicht FMA nach Elektronenstrahl -Behandlung
und 612h zyklischer Oxidation bei 1050°C (vgl. Abb. 117a und 117b)

7.4.3 Diskussion der Ergebnisse zur Elektronenstrahl-Oberflichenvorbehandlung

Ein Vergleich zwischen behandelten und unbehandelten Proben kann anhand der Proben mit
der Haftvermittlerschicht FMA und FTR erfolgen. In Tabelle XXXII findet sich ein Vergleich
der Laufzeiten der hier und in Kapitel 6.5 untersuchten EB-PVD-Wirmedidmmschichten nach
zyklischer Oxidation bei 1050°C. Dabei erreichte die behandelte Probe mit der
Haftvermittlerschicht FTR eine Laufzeit von 3834h und wurde intakt ausgebaut. Eine
unbehandelte Probe mit der gleichen MCrAlY-Schicht versagte bereits nach 1980h.

Im Gegensatz dazu ist bei den Proben mit der Haftvermittlerschicht FMA keine Steigerung
der Lebensdauer durch die Elektronenstrahl-Behandlung erkennbar. Trotz der beschleunigten
Bildung einer o-Al,O3 Schicht auf den behandelten Proben tritt ein rasches Versagen nach
612h auf. Die Vergleichsprobe versagte nach lediglich 108h, was auf eine groBe Streubreite

hindeutet. Bei der unbehandelten Probe trat ein Abplatzen der Wirmeddmmschicht nach 216h

auf.
Mit Vorbehandlung Ohne Vorbehandlung
FTR >3834h 1980h
FMA 612h 216h
FMA 108h 432h

Tab. XXXII: Vergleich der Laufzeiten zwischen unbehandelten und behandelten Proben nach
zyklischer Auslagerung bei 1050°C in Luft
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Zusitzlich wurden Untersuchungen bei 1000°C durchgefiihrt. Als MCrAlY’s dienten neben
der bereits bekannten Schicht FTR noch zwei weitere Schichten HJE und HJH. Bei ihnen
handelt es sich um Ni-Basis-Schichten, die einen hoheren Co-Anteil aufweisen (vgl. Tab. II).
In Tabelle XXXIII ist der Vergleich der Lebensdauern von behandelten und unbehandelten

Proben zusammengefalt.

Mit Vorbehandlung Ohne Vorbehandlung
HJD 936h 1620h
HJE 2196h 3132h
FTR 1656h 2520h

Tab. XXXIII: Vergleich der Laufzeiten zwischen unbehandelten und behandelten Proben nach
zyklischer Auslagerung bei 1000°C in Luft

Es zeigt sich speziell bei den Versuchen bei 1000°C, dal die Behandlung der
Haftvermittlerschichten durch Aufschmelzung der Oberfliche mittels Elektronenstrahl nicht
zu einer Steigerung der Lebensdauer von WDS-beschichteten Proben in thermozyklischen
Tests beitrigt. Auch bei der Schicht FMA und einer Versuchstemperatur von 1050°C ist keine
gesteigerte Laufzeit von behandelten Proben festzustellen. Lediglich die behandelte Probe
FTR bei 1050°C zeigt eine hohere Lebensdauer.

Einen Hinweis auf den Grund des Abplatzens der Wirmeddmmschichten bei behandelten
Proben findet sich, wenn man die Oxidschichten im REM analysiert. In Abbildung 118 ist die
REM-Aufnahme einer Probe mit der Haftvermittlerschicht gezeigt. Innerhalb der Oxidschicht
konnen zwei unterschiedliche Bereiche ausgemacht werden, an deren Grenze ein Porensaum
entstanden ist. Die Analysen der beiden Bereiche sind in Tabelle XXXIV zusammengefal3t.
Danach liegt in dem helleren Bereich, hier mit 1 bezeichnet, neben Aluminium und Sauerstoff
noch Yttrium vor. Der dunklere Bereich ist Al,Os. Aufgrund der geringen Dicke der
untersuchten Bereiche wurden zusitzlich Elemente der MCrAlY-Legierung und der

Wirmeddmmschicht detektiert.
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EHT'=2000kV.  Sighal A= SE2

Abb. 118: REM-Aufnahme der behandelten Probe FYY-3 mit der Haftvermittlerschicht FMA
nach 1000h isothermer Oxidation bei 900°C

Ana, Al Y Ti Ni Cr Zr

m/o | alo | m/o| a/lo | m/o | a/lo | m/o | a/lo | m/o | a/lo | m/o | a/o | m/o | alo
1 54,02 | 48,01 | 31,66 | 47,44 | 8,44 | 2,27 | 1,07 | 0,53 | 1,20 | 0,49 | 1,51 | 0,70 | 2,12 | 0,56

m/o | a/o | m/o | a/lo | m/o | a/lo | m/o | a/o | m/o | alo

m/o | alo m/o | alo
2 48,64 | 43,73 132,901 49,88 2,95 | 1,22 | 1,41 | 0,58 | 2,63 | 1,22 | 0,62 | 0,31 | 10,35 | 2,75

Tab. XXXIV: EDX-Analysen der Oxidschicht von einer Probe mit der Haftvermittlerschicht
FMA nach 1000h isothermer Oxidation bei 900°C (vgl. Abb. 118)

Ein EinfluB der Yttriumaluminat—Anreicherungen innerhalb der Oxidschicht auf daf
Versagen der Wiarmeddmmschichten kann nicht ausgeschlossen werden. In der in Abbildung
119 dargestellten REM-Aufnahme erkennt man in der Keramik oberhalb der Anreicherung

und innerhalb der Oxidschicht die Bildung von Rissen.
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FZJ- MV 2000 HT=10.00 kv Signal

Abb. 119 : REM-Aufnahme einer behandelten Probe mit der Haftvermittlerschicht FMA.
Yttriumaluminat-Anreicherungen im Oxid dienen als Rif3starter

Einen Hinweis auf die Herkunft dieser Yttriumaluminat-Anreicherungen in der Oxidschicht
erhilt man, wenn man sich die behandelten Oberflichen der freistehenden Schichten bei
hoherer VergroBerung im REM betrachtet (sieche Abb. 120). An einigen Stellen liegen auf der
Oberfléche sphirische Ausscheidungen vor. Die Analyse in Tabelle XXXV identifiziert in
diesen Ausscheidungen hohe Gehalte an Yttrium, Aluminium und Sauerstoff. Offenbar
verbindet sich wihrend der LPPS-Beschichtung der Haftvermittlerschicht Y mit Al und dem
Restsauerstoff in der Spritzkammer zu Yttriumaluminaten, die durch die Aufschmelzung

withrend der Elektronenstrahl-Behandlung an der Oberfliche aufschwimmen.

J= [VV:2000 EHT:

Abb. 120: REM-Aufnahme der MCrAlY-Legierung FTR als freistehende Schicht nach
Elektronenstrahl-Behandlung
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Y “ Al Co Cr Ni

mo | a/o | m/o | a/lo | m/o | a/lo | m/o | a/lo | m/o | a/o | m/o | alo
1 25,29 (13,02 | 8,48 [24,26| 6,69 |11,35]|23,01|17,87|19,29|16,97 21,21 16,53

Tab. XXXV: EDX-Analyse der Haftvermittlerschicht FTR nach Behandlung mit
Elektronenstrahlen (vgl. Abb. 120)

Zusammenfassend kann ausgesagt werden, daB3 die Behandlung der MCrAlY-Oberfldche
durch Aufschmelzung mit Elektronenstrahlen nicht zu einer gesteigerten Lebensdauer der

Wirmedammschicht beitréigt.

7.5 EinfluB einer MCrAlY-Edelmetallbeschichtung auf die WDS-

Lebensdauer

Aus den Ergebnissen der Lebensdauerversuche an WDS-beschichteten Proben in Kapitel 6.5
ist bekannt, dal die ldngsten Laufzeiten in thermozyklischen Versuchen mit
Haftvermittlerschichten aus der Co-Basis Gruppe erreicht wurden. Innerhalb dieses Kapitels
soll nun die Moglichkeit einer weiteren Lebensdauersteigerung durch die
Oberflichenbehandlung mit Edelmetallen untersucht werden. Als MCrAlY dient dabei eine
Schicht, die aufgrund ihrer Zusammensetzung in die aus Kapitel 6.5 bekannte Co-Basis
Gruppe eingeordnet werden kann. Die Oberfliche der MCrAlY-Schicht wurde zunéchst mit
Edelmetall beschichtet und anschlieBend mit einer EB-PVD Wirmeddmmschicht bedampft.

Die Versuche sehen die zyklische Auslagerung von Proben bei 1000°C in Luft vor. Fiir das
untersuchte System dient PWA 1483 als Grundwerkstoff. An einer der Proben erfolgt die
Charakterisierung des Anlieferungszustandes. Das Versuchsprogramm beinhaltet weiterhin,
je eine der Proben nach 100h, 300h, 1000h und 3000h auszubauen und metallographisch zu

untersuchen. Mehrere Proben werden bis zum Lebensdauerende gefahren.

7.5.1 Ergebnisse der Untersuchungen zu den mit Edelmetall behandelten Proben

Abbildung 121a zeigt die REM-Aufnahme der Probe im Anlieferungszustand. Bereits im
Ausgangszustand ist eine deutlich ausgeprégte Oxidschicht zu erkennen. Eine genaue Analyse

der Oxidschicht gestaltet sich aufgrund ihrer geringen Dicke als schwierig. Sie besteht im
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wesentlichen aus Al,Os. Bei der in Abbildung 121a mit 2 bezeichneten Phase handelt es sich
um die y-Phase. Die mit 3 bezeichnete Al-reiche B-Phase erscheint wegen des hohen
Edelmetall-Gehaltes wesentlich heller. In Abbildung 121b ist eine héhere Vergréferung der
Oxidschicht des Anlieferungszustandes dargestellt. Die Oxidschicht kann in zwei Bereiche
unterteilt werden. Eine Mischzone von ALOs; und ZrO, tritt an der Grenzfliche zwischen
Oxid und Wirmedammeschicht auf. Zur Haftvermittlerschicht hin findet sich eine reine Al,O3-
Schicht. Gleichzeitig kdnnen eine Vielzahl von Poren innerhalb der Oxidschicht ausgemacht
werden, die hauptséchlich entlang der Grenze zwischen dem Mischbereich und dem reinen

A1203 verliuft.

Abb. 121: REM-Aufnahmen der mit Edelmetall behandelten Probe im Anlieferungszustand

Da sich die Querschliffe der Proben nach 100h Auslagerung nur wenig von denen nach 300h

unterscheiden, wird hier auf eine Diskussion verzichtet.

Stellvertretend fiir die weiteren Proben ist in Abbildung 122 die Probe nach 300h zyklischer
Auslagerung bei 1000°C gezeigt. Im Vergleich zum Anlieferungszustand ist die Oxidschicht
deutlich gewachsen. Sie besteht, wie bereits zuvor beobachtet, aus einer Mischzone und

Al Oj3. An der Grenze dieser beiden Bereiche sind bereits einzelne Risse zu erkennen.
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Abb. 122: REM-Aufnahme der mit Edelmetall behandelten Probe nach 300h zyklischer Auslagerung
bei 1000°C in Luft

Alle Versuche, auch die bis zum Laufzeitende, wurden nach 3000h beendet, ohne das es zum

Abplatzen der Wirmeddmmschicht gekommen ist.

Aus den Ergebnissen kann abgeleitet werden, daBl sich unmittelbar zu Beginn der
Auslagerung auf den Schichten die metastabile 0-Al,O; Modifikation bildet. Dafiir spricht
zunichst die grofere Dicke der Oxidschicht im Anlieferungszustand, verglichen mit den
Oxidschichten der in Kapitel 6.5 behandelten Schichten. Einen weiteren Hinweis gibt der
Mischbereich von ALOs; und ZrO, an der Grenze zur Wirmedimmschicht. Dabei wird
offenbar das WDS-Material zu Beginn des Beschichtungsprozesses in die Zwischenrdume der
nadelférmigen 0-Al,O; Morphologie eingelagert. Im weiteren konnen Nadeln an der
Oberseite der Oxidschicht ausgemacht werden, die in das ZrO, hineinragen. Auch die
Porositit im Oxid zwischen der Mischzone und der reinen Al,Os-Schicht, die auf die
Volumenreduzierung wihrend der Umwandlung der metastabilen in die stabile AlOs-
Modifikation zuriickzufiihren ist, deutet auf die Bildung der 6-Modifikation hin. Bei den
zuvor durchgefiihrten Versuchen wie der Voroxidation und der Elektronenstrahl-Behandlung
war es das Ziel, vor der Aufbringung der Wirmedidmmschicht eine o-Al,O3; Schicht auf der
Haftvermittlerschicht vorliegen zu haben. Die Ergebnisse der Versuche an mit Edelmetall
behandelten MCrAlY-Schichten zeigen jedoch, daf eine 6-Al,O; Schicht zu Beginn der

Auslagerung nicht unbedingt negativ fiir die WDS-Lebensdauer sein muf.

Neben dem Vorteil der lingeren Lebensdauern im Vergleich zu den nicht behandelten
Haftvermittlerschichten weisen die behandelten MCrAlY-Schichten eine bessere
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Reproduzierbarkeit in den Ergebnissen und somit eine geringere Streubreite auf, was speziell

fiir deren Einsatz im Turbinenbau von Bedeutung ist.

Ein Grund fiir das gute Verhalten der mit Edelmetall behandelten Proben ist in der
einheitlichen Oberflichenbeschaffenheit nach der Herstellung zu sehen. So liegt an der
AuBenseite der Haftvermittlerschicht durchgehend B-Phase vor, auf der lediglich eine einzige
Oxidmodifikation aufwichst. Im Gegensatz dazu fanden sich bei den in Kapitel 6 behandelten
Haftvermittlerschichten weitere Phasen an der MCrAlY-Oberfliche, die zu Beginn der

Auslagerung neben Al,O; auch Cr,O; bilden kénnen.

Aufgrund der Reinheit der aufgewachsenen Oxidschichten kann eine diffusionshemmende
Wirkung von fiir die Oxidschicht schiddlichen Elementen durch den mit Edelmetall

behandelten Bereich der Schicht nicht ausgeschlossen werden.

Ein eventuell zusitzlicher Grund fiir die gesteigerte Lebensdauer von mit Edelmetall
behandelten Proben konnte in der Mischzone im oberen Bereich der TGO zur WDS gesehen
werden. Sie stellt einen gradierten Ubergang zwischen der Oxidschicht und
Wirmedammschicht dar und fiihrt moglicherweise zu einer Verklammerung der WDS. Im
Gegensatz dazu ist bei den Standard-MCrAlY’s ein scharfer Ubergang vorhanden.
Gleichzeitig liegt ein gradierter Ubergang in den Wirmeausdehnungskoeffizienten zwischen

Al,O3-Oxidschicht und ZrO,-Wirmeddmmschicht vor.
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8 Einflufl der Grundwerkstoffdiffusion und der

Komponentengeometrie auf die WDS-Lebensdauer

8.1 EinfluBl von Schwefel aus dem Grundwerkstoff

8.1.1 Allgemeines

Wie bereits zuvor erwihnt (Kapitel 3.4.2), gibt es in der Literatur zahlreiche Publikationen
[111-113] die einen schidigenden Einflul von Schwefelverunreinigungen auf die Haftung der
Oxidschicht beschreiben. Dabei wird angenommen, dal Schwefel aus dem Grundwerkstoff
durch die Haftvermittlerschicht diffundiert. Um die Auswirkungen von S-Verunreinigungen
auf die Lebensdauer von Wirmeddammschichten zu untersuchen, wurde eine Standardcharge
des Grundwerkstoffes IN 738 LC benutzt. In eine zweite Charge wurde in geringen Mengen
Yttrium zugegeben. Durch die hohe Affinitiat zum Schwefel wird dieser abgebunden und kann
somit nicht durch die MCrAlY-Schicht zur Oxidschicht diffundieren. Die chemischen
Zusammensetzungen der Grundwerkstoffe sind Tabelle XXXVI zu entnehmen. Die Gehalte

an Schwefel wurden in beiden Chargen mit jeweils 0,002 Massen-% bestimmt.

IN738LC 602 | 82 | 160 | 355 | 1,75 | 2,50 | 1,65 | 3,20 | 0,65 | 0,005 0,005
IN738LC+Y | 59,2 | 8,1 159 | 345 | 1,70 | 2,45 | 1,60 | 3,15 | 0,63 | 0,94

Tab. XXXVI: Chemische Zusammensetzung der untersuchten Chargen von IN 738LC mit und

ohne Yttrium in Massen-%

8.1.2 Oxidationskinetik der HVS auf den unterschiedlichen Grundwerkstoffen

Um eine Aussage beziiglich der Oxidationskinetik der Haftvermittlerschicht auf den
unterschiedlichen Grundwerkstoffen treffen zu konnen, erfolgte zunichst die Auslagerung
von Proben ohne Wirmedimmschicht. Die Dicke der aufgebrachten MCrAlY-Legierungen
betrug in beiden Fillen 200um. In Abbildung 123 sind die Masseninderungen in
Abhingigkeit von der Zeit fiir die Proben ohne WDS auf den Grundwerkstoffen IN 738 L.C
und IN 738 LC+Y dargestellt, die Proben waren dabei vollstindig mit einer MCrAlY
beschichtet. Zu Beginn der Auslagerung weisen beide Proben ein identisches Verhalten
beziiglich der Massenénderung auf. Ab etwa 400h tritt bei der Probe auf IN 738 LC ein erstes
Abplatzen der Oxidschicht auf. Im Vergleich dazu ist ein kontinuierlicher Massenverlust bei

der Probe mit IN 738 LC +Y nach ca. 600h zu erkennen.
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Abb. 123: Massendnderung als Funktion der Zeit fiir vollstindig mit der Haftvermittlerschicht
FMA beschichtete Proben auf IN 738 LC und IN 738 LC+Y wdhrend zyklischer Oxidation bei
1050°C in Luft

Im folgenden werden Untersuchungen sowohl an APS- als auch an EB-PVD-

Wirmeddmmschichten auf den beiden Grundwerkstoffen diskutiert.

8.1.3 Zyklische Oxidationsversuche an APS-beschichteten Proben

Die Versuche zur Lebensdauer der WDS-beschichteten Proben erfolgten bei 1050°C unter
zyklischer Temperaturbelastung. Durch die Variation der Dicke bei der Haftvermittlerschicht
zwischen 100um und 200pm sollte der Diffusionsweg fiir Schwefel verldngert und somit eine

gesteigerte Genauigkeit bei den Ergebnissen erreicht werden.
Die Abbildung 124a zeigt die Probe auf IN 738LC mit 100um dicken Haftvermittlerschicht.

Ein Versagen der Wiarmeddmmschicht erfolgte nach 798h. Im Vergleich dazu trat bei der
Probe auf dem Y-haltigen Grundwerkstoff in Abbildung 124b ein Versagen nach 892h ein.

156



EinfluB der Grundwerkstoffdiffusion und der Komponentengeometrie auf die WDS-Lebensdauer

HVS

gj‘ﬁm - . e

‘nﬂw’ . r -

a) —

Substrat

Abb. 124: Querschliffe der Proben mit einer APS-WDS und 100um Haftvermittlerschicht auf
a.) IN 738LC und b.) IN 738LC+Y nach zyklischer Oxidation bei 1050°C. Abplatzen der WDS
trat nach a.) 798h und b.) 892h auf.

In Abbildung 125a ist der Querschliff der Probe auf IN 738LC dargestellt. Die Dicke der
Haftvermittlerschicht betrug 200um. Das Versagen der Keramik erfolgte nach 701h. Der
Querschliff der Probe auf IN 738LC + Y findet sich in Abbildung 125b. Der Versuch wurde

nach 892h beendet, nachdem die Wiarmedimmschicht versagt hatte. Es ist nur eine geringe

Steigerung der Laufzeit auf IN 738 LC + Y erkennbar.

;iw

& & = ";’& & ;*‘ ¢ 2
% . i, o ) i}

2N i

a.) T b.) T

Abb. 125: Querschliffe der Proben mit einer APS-WDS und 200um Haftvermittlerschicht auf
a.) IN 738LC und b.) IN 738LC+Y nach zyklischer Oxidation bei 1050°C. Abplatzen der WDS
trat nach a.) 701h und b.) 892h auf.
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8.1.4 EinfluB von Y im Grundwerkstoff auf die Lebensdauer von PVD-beschichteten

Proben
Das Versagen bei den EB-PVD-Wirmedammschichten erfolgte frither als bei den APS-
Schichten. So platzte die Wirmedammschicht auf der Probe mit der 100um dicken
Haftvermittlerschicht auf dem Grundwerkstoff ohne Yttrium nach 191h ab (s. Abb. 126a).
Abbildung 126b zeigt den Querschliff der Probe auf IN 738LC + Y. Bei ihr kam es nach einer

Laufzeit von 241h zu einem vollstindigen Verlust der keramischen Deckschicht.

a-) ' 100 pm b.) 100 pm

Abb. 126: Querschliffe der Proben mit einer EB-PVD-WDS und 100um Haftvermittlerschicht auf a.)
IN 738LC und b.) IN 738LC+Y nach zyklischer Oxidation bei 1050°C. Abplatzen der WDS trat nach
a.) 191h und b.) 241h auf.

Die Proben auf der 200um dicken Haftvermittlerschicht sind in der Abbildung 127
dargestellt. Dabei versagte die Probe auf IN 738LC nach einer Laufzeit von 241h (s. Abb.
127a). Ein Abplatzen der Wirmeddmmschicht trat bei der Probe auf dem Y-haltigen
Grundwerkstoff in Abbildung 127b ebenfalls nach 241h ein.

Abb. 127: Querschliffe der Proben mit einer EB-PVD-WDS und 200um Haftvermittlerschicht
auf a.) IN 738LC und b.) IN 738LC+Y nach zyklischer Oxidation bei 1050°C. Abplatzen der
WDS trat nach a.) 241h und b.) 241h auf.
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8.1.5 Diskussion der Ergebnisse zum Einfluf3 von S auf die WDS-Lebensdauer

Generell weisen die APS-Wiarmedammschichten auf dem Grundwerkstoff mit Yttrium eine
lingere Lebensdauer auf als die Proben auf dem nicht modifizierten Substrat, was auf einen
Beitrag von Schwefel zum Versagen bei den Proben auf IN 738LC hindeutet. Dieser Einfluf3
ist jedoch fraglich, da bei einem Vergleich der Proben auf IN 738LC die Wirmeddmmschicht
auf der 100pm dicken HVS eine lingere Lebensdauer aufweist. Aufgrund der kiirzeren

Diffusionswege wire hier ein friiheres Versagen zu erwarten gewesen.

Ein Vergleich der Laufzeiten bei den EB-PVD-Wirmedimmschichten und dem
Grundwerkstoff IN 738LC hingegen zeigt, dal ein Versagen bei der Probe mit der 100pm
dicken Haftvermittlerschicht friiher einsetzt als bei der Vergleichsprobe mit der 200um
Haftvermittlerschicht. Da aber die Wirmeddmmschicht auf der Probe mit 200um HVS zur
gleichen Zeit versagt wie die beiden Proben auf IN 738LC + Y ist auch hier ein Einflufl von
Schwefel nicht eindeutig erkennbar. Die Untersuchungen lassen somit darauf schlieBen, daf3
Schwefel bei diesen kurzen Laufzeiten keinen signifikanten Beitrag zum Abplatzen der WDS

liefert.

Durch die Ubereinstimmung bei den jeweiligen Laufzeiten der APS- bzw. PVD-Proben auf
IN 738LC+Y und die geringen Differenzen bei den Proben auf IN 738 LC kann kein Einfluf3
der HVS-Dicke auf die Lebensdauer der Wirmedédmmschicht erkannt werden. Weiterhin kann
keine Korrelation zwischen dem Zeitpunkt des Versagens der Proben ohne
Wirmedammschicht aus Kapitel 8.1.2 und den Lebensdauern der Wirmeddmmschicht-

Proben erkannt werden.

Ein Vergleich mit Literaturdaten gestaltet sich schwierig, da sich die
Versuchsdurchfithrungen teilweise deutlich unterscheiden, genannt seien hier die
Zyklierparameter und Temperaturen. Wie bereits zuvor beschrieben, iliben daneben
Oberflicheneffekte einen EinfluBl auf die Laufzeiten aus. Fiir einen direkten Vergleich der
Lebensdauern ist weiterhin die Probengeometrie ein wichtiger Parameter, deren Einflufl im

folgenden diskutiert werden soll.
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8.2 Einfluf} der Probengeometrie auf die WDS-Lebensdauer

Wie bereits aus den vorherigen Untersuchungen hervorging, erreichten die
Wirmedédmmschichten auf einigen der untersuchten Haftvermittlerschichten lediglich relativ
geringe Laufzeiten. Dies ist unter anderem auf die unterschiedliche Definition des
Versagenskriteriums fiir den Abbruch eines Versuches zuriickzufiihren. Einige Autoren
beendeten ihre Versuche wenn Makrorisse bzw. erste Abplatzungen sichtbar waren [142]. Bei
Untersuchungen von Schilbe [143] war das Versagenskriterium ein Abplatzen von 20 % der
Keramik, wihrend Vaidyanathan et. al. [144] ihre Versuche nach einem Verlust von 50% der
WDS beendeten. Ein weiterer Punkt der bei einem direkten Vergleich in Betracht gezogen
werden muf, ist die unterschiedliche Probengeometrie und die damit verbundenen
Spannungsentwicklungen. Hervorgerufen werden die Spannungen wu. a. durch
Wachstumsvorginge innerhalb der Oxidschicht und durch thermisch induzierte Spannungen

wihrend des Zyklierens.

Unter der Annahme einer ideal flachen Probe und eines elastischen Spannungszustandes
konnen die entstehenden Wachstumsspannungen durch folgende Gleichung beschrieben

werden, wobei Eox der Elastizititsmodul und v, die Poissonzahl der Oxidschicht und Ag

die resultierende Dehnung sind [145]:

ol =——% (Gl 8.1)

Bei dieser als halb-unendlich angesehenen ebenen Fliche entwickeln sich keine Spannungen
senkrecht zur Oberfliache. Auf realen Bauteilgeometrien hingegen werden ebene Fldchen nur

selten anzutreffen sein. Daher wird im folgenden der Einfluf} einer gekriimmten Oberfliche
diskutiert, auf der sich neben den tangentialen Spannungen o, zusitzlich radiale
Spannungskomponenten entwickeln. Die radiale Spannung o, steht senkrecht zur

Oberfléiche. Sie ist neben der tangentialen Komponente weiterhin anhéngig von der Dicke der

Oxidschicht dpox und dem makroskopischen Radius R, [146].

P d X
Oo = * RO' (GL. 8.2)

Eine Untersuchung zum Einflul der Geometrie erfolgte anhand eines Vergleiches zwischen

den bisher verwendeten zylindrischen Proben und Flachproben mit einem Durchmesser von
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EinfluB der Grundwerkstoffdiffusion und der Komponentengeometrie auf die WDS-Lebensdauer

30mm und einer Dicke von 3mm. Als Grundwerkstoff fiir beide Versuche diente IN 738 LC
der mit einer 200um dicken Haftvermittlerschicht vom Typ FMA beschichtet wurde. In
Abbildung 128 ist die Makroaufnahme einer Flachprobe dargestellt.

Abb. 128: Makroaufnahme einer verwendeten Flachprobe im Anlieferungszustand

Die zyklischen Oxidationsversuche erfolgten in Luft bei 1050°C sowohl an APS- als auch an
PVD-Wirmedammschichten. Die Ergebnisse der Laufzeiten sind zum Vergleich in Tabelle

XXXVII zusammengefalt.

Flachproben Rundproben
APS 892h 701h
PVD 336h 241h

Tab. XXXVII: Vergleich der Laufzeiten von Flach- und Rundproben wihrend zyklischer
Oxidation bei 1050°C in Luft mit APS- bzw. EB-PVD-Wdrmeddmmschicht

Wie aus Tabelle XXXVII leicht ersichtlich wird, weisen die Flachproben eine etwas lingere
Lebensdauer auf, auch wenn der EinfluB nicht als sehr signifikant bezeichnet werden kann.
So erreichte die Flachprobe mit einer APS-Schicht lediglich eine um 200h lingere Laufzeit
auf als die APS-Rundprobe. Bei den EB-PVD-Wirmedimmschichten betrigt der Unterschied
weniger als 100h. Wie schon zuvor beobachtet, iibertreffen die APS-Wirmeddmmschichten in

ihrer Lebensdauer die EB-PVD-Schichten deutlich.
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9 Diskussion _der oxidationsbedingten Versagensmechanismen _von

Wirmediammschichten bei 1000°C und 1050°C

9.1 Makroskopisches Versagensbild von Wirmedimmschichten

Typische makroskopische Versagensbilder von APS-beschichteten Proben sind in Abbildung
129 dargestellt, wobei Abbildung 129a den Beginn der Ri3entstehung zeigt. Wihrend einer
thermozyklischen Belastung bildet sich ein Ri3 bevorzugt an einer der Kanten aus, der sich in
Langsrichtung der Probe fortsetzt. Makroskopisch sichtbare Abplatzungen einer APS-
beschichteten Probe nach zyklischer Oxidation sind in Abbildung 129b dargestellt. Die Probe
versagte nach einer Laufzeit von 2912h bei 1000°C. Typisch fiir das Versagensbild einer
APS-Wirmediammschicht ist, daf3 dabei kleinere Bereiche der Keramik von der Oberfliche
abplatzen. Innerhalb dieser Gebiete sind sowohl hellere als auch dunklere Stellen zu
erkennen. Es kommt zum sogenannten ,,white failure®, bei dem stellenweise Teile der
Wirmedidmmschicht an der Probe haften bleiben, wihrend an anderen, dunkleren Stellen, die

Oberfliche der Haftvermittlerschicht zu erkennen ist.

Abb. 129: Typische Beispiele fiir makroskopische Versagensbilder von APS-
Wiérmeddmmschichten nach zyklischer Oxidation bei 1000°C in Luft. a.) Der Rif3 beginnt

hdufig an einer der Probenkanten, und fiihrt wie in b.) zum Abplatzen griflerer Gebiete nach

2912h

Abbildung 130 zeigt eine Probe mit EB-PVD-Wirmeddmmschicht nach Versagen wihrend
zyklischer Oxidation bei 1050°C. Wihrend bei APS-Proben nach der ersten Riflentstehung
erst nach einigen weiteren Temperaturzyklen makroskopisches Abplatzen sichtbar ist, tritt bei
EB-PVD-Schichten ein Abplatzen ,,schlagartig® ein, indem sich die Keramik in Form von

Streifen entlang der Lingsachse der Probe ablost.
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Abb. 130: Typisches makroskopisches Versagensbild einer EB-PVD-Wdrmeddmmschicht
nach zyklischer Oxidation fiir 180h bei 1050°C in Luft

9.2  Mikroskopisches Versagensbild bei Wiarmedéimmschichten

In der Literatur wird hédufig beschrieben, dal der Ort des Versagens bei WDS-Komponenten
in Abhingigkeit vom Beschichtungsverfahren in bestimmten Bereichen auftritt. So entsteht
ein Ri} bei APS-Wirmedimmschichten mit einer rauhen HVS-Oberfliche angeblich an der
Grenze zwischen Oxid und dem keramischen Teil des Systems [147] oder innerhalb der
Keramik in der Néhe der TGO [148]. Das Abplatzen bei EB-PVD Wiirmeddammschichten

erfolgt hingegen an der flachen Grenze zwischen Oxid und Haftvermittlerschicht [149].

Aus eigenen Beobachtungen ging hervor, daf3 sich der Ort des Versagens in Abhéngigkeit von
der Rauhigkeit der HVS-Oberfliche und zusitzlich der Reinheit der Oxidschicht grob in drei

Fille unterteilen 146t.

Im Querschliff der Abbildung 131a ist der Ubergang von der rauhen HVS-Oberfliche zur
Wirmedammschicht dargestellt. Zu erkennen ist ein Rif3, der auf dem HVS-Berg entlang der
Grenzfliche zwischen Haftvermittlerschicht und Oxid verlduft. An den Flanken knickt der
Ri3 ab und lduft zundchst durch das Oxid. AnschlieBend schreitet er durch die

Wirmedammschicht fort.
Bei einer glatten Haftvermittlerschicht-Oberfliche findet hiufig eine Trennung zwischen

Oxidschicht und Wirmedammschicht statt, wobei die TGO an der WDS haften bleibt (Abb.
131b).
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Der dritte hdufig beobachtete Fall ist die Ribildung innerhalb der Oxidschicht (Abb. 131c),
wobei sich einzelne Risse parallel zur Oberfliche der Haftvermittlerschicht bilden und zu
einem RiBnetzwerk fiihren konnen. Die Ausdehnung der Risse ist lokal begrenzt und sie
fiihren nicht umgehend zu einem makroskopischen Versagen der Warmedammschicht. Dieser
Schidigungsmechanismus findet sich speziell bei dickeren, mit Mikrofehlern behafteten

Oxidschichten.

HVS

0pm.
c.)

Abb. 131: Querschliffe von Schédigungen in WDS-beschichteten Proben in der Néihe der TGO;
a.) grofie Rauhigkeit und b.) glatte Oberfliche der Haftvermittlerschicht. Die Probe c.) zeigt
mehrfache Rifbildung innerhalb der TGO jedoch ohne makroskopisch sichtbares Versagen.

Wie aus den Untersuchungen weiter hervorging, hat neben der Rauhigkeit der HVS auch die
Reinheit der Oxidschicht einen Einfluf} auf die WDS-Lebensdauer. Diese Punkte sollen im

folgenden diskutiert werden.
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9.3 Einfluf} der Oberflichenrauhigkeit auf das WDS-Versagen

Das Abplatzen der Wiarmedidmmschicht wird letztendlich durch Spannungen hervorgerufen,
die sich prinzipiell in zwei Bereiche unterteilen lassen. Zum einen sind dies thermisch
induzierte Spannungen durch Zyklieren oder Abkiihlen nach einer langen Haltezeit. Ein
weiterer Effekt, der eine Spannung wihrend der isothermen Auslagerung oder der Haltephase
bei zyklischer Auslagerung aufprigt, ist die Volumenzunahme an der Grenzfliche HVS/WDS
durch Oxidbildung.

Letzteres ist ein zeitabhingiger Faktor, der zu einer Schidigung des Systems fiihren bzw.
beitragen kann. Dabei muB beriicksichtigt werden, daB die zeitliche Anderung in der
Oxidschicht nicht nur auf eine Dickeniinderung beschrinkt ist. In Abhingigkeit von der Zeit
werden Defekte in die Oxidschicht induziert. Solche Fehlstellen konnen Risse, Poren und /
oder andere Oxidphasen (z.B. Chromoxide, Spinelle) innerhalb der Oxidschicht sein (Abb.
89). Gleichzeitig konnen Yttriumaluminate und Cr-reiche Phasen (Abb. 88) an der
Grenzfliche HVS / TGO als Fehlstellen angesehen werden. Alle die eben genannten
zeitabhiingigen Effekte sind zunichst unabhingig vom Zyklieren, wodurch das in einigen
Fillen beobachtete Versagen bei nur einem Zyklus mit langer Oxidationszeit erklidrt werden

kann.

Neben dieser oxidationsbedingten Zeitabhiingigkeit kann das Zyklieren selbst, in
Kombination mit Oxidwachstum, eine Schidigung der HVS-Oberfliche ausldsen, wie dies
beim Ratcheting (Kapitel 3.3.3) der Fall ist. Dabei wird zyklenbedingt eine plastische
Verformung der Haftvermittlerschicht bewirkt, die letztendlich zum Versagen der WDS fiihrt.
Ein Problem bei der Auswertung nach Abplatzen der Wirmeddmmschicht ist, daB} zeit- und
zykleninduzierte Defekte iiberlagert sind und eine Trennung der entscheidenden

Versagensmechanismen somit erschwert wird.

Prinzipiell kann davon ausgegangen werden, da3 Risse in Oxid-Nihe an den Schwachstellen
des Systems entstehen. Dabei konnen Schwachstellen bzw. Defekte durch Porenbildung
auftreten, die durch die Kondensation von Leerstellen wihrend des Oxidwachstums ausgelost
werden. Zusitzlich stellen Geometriebedingungen wie die Rauhigkeit der Oberflichen
mogliche Fehlerursachen dar. Die Entstehung von Rauhigkeit kann sowohl

herstellungsbedingt, als auch durch Effekte wie Ratcheting ausgelost werden.
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Neben der RiBinitiierung ist das RiBwachstum von entscheidender Bedeutung fiir das
Abplatzen der WDS, wobei die Oberflichengeometrie fiir den Fortschritt eines entstandenen
Risses eine bedeutende Rolle spielt. In den technisch eingesetzten Systemen finden sich
sowohl glatte als auch rauhe HVS-Oberflichen. Bei einer rauhen Oberfliche erstreckt sich das
Versagen der WDS iiber mehrere Zyklen (Abb. 129). Wie zuvor gesehen, bildet sich zunéchst
ein Rif} aus, der in Abhiéngigkeit von Zeit und Zyklen wiichst. Eine schematische Darstellung
von mdoglichen Versagensmechanismen von Wirmeddmmschichten mit unterschiedlichen
Oberflichenrauhigkeiten findet sich in Abbildung 132. Bei einer rauhen HVS-Oberfliche
kommt es im Verlauf der Auslagerung zu einer Delamination an der Grenze zwischen HVS
und Oxidschicht an bzw. in der Néhe eines MCrAlY-Bergs (Abb. 132a). Dieser Mechanismus
beruht auf der Annahme, dal} das Auftreten eines ersten Defektes an der Grenzfliche HVS /
TGO an einem Oberflichenberg stattfindet. Dadurch bedingt kann in diesem Bereich ein Rif3
in das Oxid eingeleitet werden. Durch die auftretenden Spannungen wihrend des Zyklierens
breitet sich der Rif} durch das Oxid in die Keramik aus. Bildet sich ein Ri} an einer flachen
Grenzfliche, wie in Abbildung 132b, so kommt es aufgrund einer fehlenden geometrischen
Behinderung zu einer schnellen Ausbreitung entlang der Grenzfliche TGO / HVS und zum
Abplatzen innerhalb eines Zyklus ohne vorherige makroskopisch sichtbare Anzeichen. Dabei
findet sich das fiir EB-PVD-Wirmedimmschichten klassische Bild, bei dem die Oxidschicht
an der WDS hiingt (vgl. Abb.131b). Im Fall der dicken, mit Mikrofehlern behafteten
Oxidschicht in Abbildung 132c¢ findet ein Riwachstum innerhalb der Oxidschicht statt.

Dabei auftretende Risse konnen durch andere Fehlstellen ,,gestoppt® werden.

= Rif} o Defekt A: Riflanfang F: RiB3fortschritt

RiR-
Wachstum |-

Diinnes Oxid (, reines AbO3") Diinnes Oxid (, reines AbOs") Dickes Oxid mit groBer

rauhe HVS-Oberfliche Jatte HVS-Oberfliiche Anzahl an Mikrodefekten

Abb. 132: Schematische Darstellung von moglichen Versagensmechanismen bei flachen
Oxidschichten mit a.) rauhen Oberfldchen; b.) glatten Oberflichen und c.) bei dicken
Oxidschichten mit Mikrofehlern

166



Diskussion der oxidationsbedingten Versagensmechanismen von Warmeddammschichten bei 1000°C und 1050°C

Zur Uberpriifung der These, daB bei einer rauhen Oberfliche die RiBinitiierung an einem
MCrAlY-Berg das Abplatzen beginnt, wurde ein entsprechender Fall mittels Finiter Elemente
Methode berechnet. Das dabei verwendete Programm war Ansys 5.6.1. Die der linear-
elastischen Berechnung zugrunde liegenden Werkstoffparameter konnen fiir die einzelnen
Bereiche eines WDS-Systems der Tabelle XXXVIII entnommen werden. Die Berechnung der
Spannungsverteilung erfolgte fiir den Zustand nach Abkiihlung von 1100°C auf
Raumtemperatur. Es wurde von einem spannungsfreien Zustand bei 1100°C ausgegangen.

E [GPa] n a[*10°1/K] | § [g/ em™] |1 [W/mK] | ¢, [J / kgK]
WDS 0,8 0,2 11 445 0,4 600
TGO 0,38 0,25 8 3,9 26 850
HVS 0,225 0,3 14 7,32 10 600
E [ Elastizititsmodul j |Dichte
n | Poisson Zahl 1 | Wirmeleitfahigkeit

a | Warmeausdehnungskoeffizient | ¢, | Spezifische Wérme

Temp. [°C] 20 600 700 800 900 1000

Rpy, [MPa] 870 570 310 140 40 5

Tab. XXXVIII: Verwendete Parameter zur Berechnung des Spannungszustandes im WDS-
System nach Abkiihlung von 1100°C

Dabei wurde die Dicke der HVS mit 200um angenommen und die der WDS mit 150um.
Zusitzlich wird angenommen, daB8 zwischen der WDS und der MCrAlY-Schicht eine Spm
dicke Al,O;-Oxidschicht aufgewachsen ist. Die Ergebnisse der Berechnung finden sich in
Abbildung 133. Fiir die Spannungsverteilung in x-Richtung (parallel zur HVS-Oberfliche)
ergibt sich, da3 an den Bergen der Haftvermittlerschichten Zugspannungen wirken (Abb.
133a). In der daran angrenzenden Oxidschicht entstechen in dieser Achsrichtung
Druckspannungen. Die Spannungen innerhalb des Oxids &ndern ihr Vorzeichen wenn sie in
das MCrAlY-Tal hineinlaufen. Fiir den oben vorgeschlagenen Ablosemechanismus sind
besonders die Spannungen in y-Richtung von Bedeutung, da sie zu einer Trennung von
Haftvermittlerschicht und Oxid flihren kdénnen (vgl. Abb. 133b). Es zeigt sich hier, dal im
MCrAlY-Berg Zugspannungen vorliegen, die hoher sind als die Zugspannungen in der daran
angrenzenden Oxidschicht. Eine Ablosung der Oxidschicht von der Haftvermittlerschicht an
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diesen Stellen (vgl. Abb. 132) ist somit naheliegend. Im MCrAlY-Tal hingegen treten in allen
Bereichen des WDS-Systems Druckspannungen auf.

Somit wird durch die Spannungsberechnung der fiir den Versagensbeginn bei APS-
Wirmedammschichten vorgeschlagene Mechanismus (Abb. 132), sowie das makroskopische
Versagensbild (Abb. 129) als wahrscheinlich dargelegt. Es handelt sich jedoch um eine
vereinfachte Darstellung, da die Spannungen bzw. Defekte, die wihrend der isothermen Phase
bedingt durch das Wachstum der TGO auftreten, vernachlissigt werden.
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Abb. 133: Berechnete Spannungszustinde im WDS-System in a.) x-Richtung und b.) y-
Richtung nach Abkiihlung von 1100°C auf Raumtemperatur (vgl. Tab. XL)

Ein Zhnlicher Fall wurde ebenfalls von Freborg et. al. [150] untersucht und durch die
Berechnung des Spannungszustandes in APS-Systemen bestitigt. Bedingt durch die
Spannungsverteilung zu Beginn der Auslagerung bilden sich iiber den Bergen der HVS in der
Wirmedimmschicht Zugspannungen aus. Gleichzeitig findet sich {iber den Télern ein Bereich
mit Druckspannung. Dieser Spannungszustand begiinstigt eine Delamination zwischen der
Haftvermittlerschicht und der Oxidschicht an den Spitzen der Berge. Die durch die
Oxidschicht in die Keramik induzierten Risse werden durch Druckspannungen zunichst
gestoppt. Mit weiterer Auslagerung findet jedoch durch Oxidbildung eine Anderung des

Spannungszustandes statt. In den Bereichen iiber den Tilern kommt es zur Umkehr der
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Vorzeichen. Durch die somit entstandenen Zugspannungen wird ein weiteres Wachstum der

Risse begiinstigt.

Aus diesen Erkenntnissen 1d6t sich ableiten, dal fiir die Oberfldichenrauhigkeit der HVS ein
optimaler Wert existieren sollte, der einen Kompromil3 aus flacher und rauher Oberfliche
darstellt. Eine glatte Oberfléiche ist in Bezug auf die Haftung unglinstig, da sie einen schnellen
RiBfortschritt fordert, wohingegen durch eine zu rauhe Oberfliche hohe Spannungsspitzen

entstehen, die zu einer schnelleren RiBinitiierung fiihren.

94  Einfluf} von Defekten auf die Haftung der Oxidschicht

Neben den gerade diskutierten Geometrieeinfliissen tritt in Abhingigkeit von der Reinheit der
aufgewachsenen Oxidschicht die RiBbildung an verschiedenen Stellen auf. Bei einer
»perfekten Oxidschicht, die aus reinem Al,Os; ohne weitere Einschliisse besteht, ist es
unwahrscheinlich, daB sich Risse innerhalb des Oxids bilden. Vielmehr ist der Schwachpunkt
an der Grenzfliche TGO / HVS oder TGO / WDS zu finden. Demgegeniiber wird aufgrund
der vorhandenen Defekte bei einem nicht perfekten Oxid, also eine Al,O3-Schicht die andere
Oxidphasen (z.B. Cr-Oxide, Spinelle und / oder Poren) enthilt, ein Rif} leichter innerhalb des
Ocxids initiiert werden. Dies ist in Abbildung 131 gezeigt und konnte bereits in Kapitel 7.5

beobachtet werden.

Neben den wihrend der Auslagerung entstehenden Defekten werden auch wiéhrend der
Herstellung Unstetigkeiten in das System eingebracht. Nach der Herstellung der
Haftvermittlerschicht mittels VPS weist diese eine Oberflichenrauhigkeit auf, die fiir eine
EB-PVD-Wirmeddammschicht zu hoch ist. Daher erfolgt eine Glittung, die aus mehreren
Schritten besteht. Wird wihrend des Glittprozesses nicht geniigend Material von der
Oberfliche der HVS abgetragen, so kann es zu Vertiefungen (Téler) in der Oberfliche
kommen. Diese stellen UnregelmiBigkeiten fiir das Wachstum der EB-PVD
Wirmeddmmschicht dar und kénnen somit Schwachstellen sein. Wie bereits in Kapitel 7
beschrieben, kann es bei der Diffusions-Wirmebehandlung zur Bildung von B-
Phasenanreicherung kommen, die teilweise von Cr-Carbid begleitet ist. Durch eine
ungeniigende Oberflichenbearbeitung, wie sie in Abbildung 134 schematisch dargestellt ist,
verbleiben Reste der 3-Phase und des Carbids an der HVS-Oberfldche. Das Cr-Carbid bildet
wihrend der Auslagerung Cr-reiche Oxide. In Abbildung 135a ist eine solche Stelle auf einer

realen Probe im Anlieferungszustand dargestellt.
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Oberfldchenglittung

T, t

HVS

B-Phase + Carbid Cr-0: [ ] ALO:;

Abb. 134: Schematische Darstellung einer ungeniigenden Oberflichenglittung mit Resten von
wdhrend der Warmebehandlung entstandener f3-Phase und Cr-Carbid an der Auflenseite der
HVS, sowie der Bildung von Tdlern als Schwachstellen fiir die aufwachsende EB-PVD-

Wéarmedcdimmschicht

Dabei wurde die Haftvermittlerschicht in das bei der Wirmebehandlung entstandene und bei
der Oberflichenbehandlung nicht vollstindig entfernte Oxid gedriickt. Wihrend der
Auslagerung kommt es zum EinschluB von Teilen der MCrAlY-Schicht und zu einer
verstirkten Bildung von Spinellen und / oder Cr-Oxiden. Die Abbildung 135b zeigt eine
nominell gleiche Probe nach zyklischer Oxidation fiir 1800h bei 1000°C in Luft. Die
Oxidschicht ist stark inhomogen und zeigt Gebiete mit Cr,Os, die von Poren durchsetzt sind.

Gleichzeitig sind noch unoxidierte Matrixeinschliisse erkennbar.

Abb. 135: Metallographische Querschliffe des a.) Anlieferungszustandes und b.) nach
Auslagerung fiir 1800h bei 1000°C in Luft mit nichtoxidierten HVS-Einschliissen im Oxid
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Welchen EinfluB solche Einschliisse in der Oxidschicht auf die RiBentstehung der
Wirmedammschicht ausiiben konnen, geht aus der in Abbildung 136a gezeigten REM-
Aufnahme einer Probe nach zyklischer Oxidation fiir 792h bei 1000°C hervor. Aus den
Elementverteilungen in den Abbildungen 136b-d wird ersichtlich, daB sich in der Al,Os3-
Oxidschicht ein groBes Cr-reiches Gebiet gebildet hat, in dem ein Rif} sichtbar ist. Da der Rif3
jedoch an der angrenzenden Al-Oxidschicht zu stoppen scheint, ist ein negativer Einfluf auf

die Haftung der Wirmedimmschicht nicht eindeutig nachweisbar.

’.: r‘f";;y N
j i

a.)

FZJ- 12000 EHT' 10.00kV" ‘Détector=BSE  WD= 12tm ZHM i

OK/CiL, 23

Cika. 15 _ | _ c.

Abb. 136: a.) REM-Aufnahme und Mappings fiir b.) Aluminium, c.) Chrom und d.) Sauerstoff
nach 792h zyklischer Oxidation bei 1000°C

Als weitere mogliche Defekte in der TGO, die zum Abplatzen der Wirmeddmmschicht
beitragen, konnten Yttriumaluminate identifiziert werden. In Abbildung 137 ist der

Querschliff einer Probe nach 300h zyklischer Oxidation bei 1000°C in Luft dargestellt.
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Innerhalb der Oxidschicht liegen eine Vielzahl von Yttriumaluminaten vor. Bei einigen der

groferen Einschliisse sind bereits nach dieser kurzen Laufzeit Risse auszumachen.

9.5

EHT=20.00kV" Detector=QBSD Wi

Abb. 137: Querschliff einer Probe nach 300h zyklischer Oxidation bei 1000°C in Luft.
Ripbildung im Y-Aluminat innerhalb der Oxidschicht.

Oxidationsverhalten von freistehenden MCrAlY-Schichten und Lebensdauern

von Wiarmedammschichten

Aus den Ergebnissen in Kapitel 6 ging hervor, dall keine eindeutige Korrelation zwischen der

Oxidationsrate und Oxidhaftung von freistehenden MCrAlY-Schichten und der Lebensdauer

von entsprechend WDS-beschichteten Proben besteht. Als Griinde hierfiir kommen u.a.

folgende Moglichkeiten in Frage:
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Unterschiedliche Spannungszustinde; die freistehenden Schichten konnen sich frei
Verformen und dabei oxidationsinduzierte Spannungen abbauen, wihrend eine
Ausdehnung bei WDS-beschichteten Proben durch den Grundwerkstoff aufgeprigt wird.
die Rauhigkeiten der MCrAlY-Oberflichen sind unterschiedlich; die freistehenden
Schichten hatten eine definierte Vorbehandlung (geschliffen nach Diffusions-
Wirmebehandlung), wohingegen bei einem WDS-System, abhingig vom Herstellprozel,
unterschiedliche Anfangsbedingungen vorliegen konnen.

Oberflicheneffekte, induziert durch oder wihrend der Herstellung der WDS, treten bei
freistthenden Schichten nicht auf (Carbidbildung, B-Phasenanreicherung, Cr-
Verdampfung, vgl. Kapitel 7.2).
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Dennoch sollten freistehende Schichten, die eine geringe Oxidwachstumsrate und eine
optimale Oxidhaftung aufweisen, prinzipiell gute Haftvermittlerschichten sein. Eine
Erkldrung fiir das haufig beobachtete schnelle WDS-Versagen bei HVS mit optimalen
Oxidationseigenschaften kann darin gesehen werden, daBl reine und flache Al,Os-
Oxidschichten zwar lediglich vereinzelte Fehlstellen enthalten, aber ein einmal entstandener
Fehler, z. B. an der HVS / TGO-Grenzfliche, sich ungehemmt ausbreiten kann (vgl. Abb.
128). Vor diesem Hintergrund sind ggf. mit Defekten behaftete Oxidschichten besser
geeignet, da sie eine natiirliche Hemmung des Riffortschritts bewirken. Ein entstandener Rif3
kann z. B. durch eine Pore oder feine Ausscheidungen innerhalb der TGO gestoppt werden.
Die hier dargestellten Ergebnisse liefern somit einen Hinweis, da3 fiir den Einsatz als
Haftvermittlerschicht die Bildung einer absolut reinen, fehlerfreien Al,Os-Schicht nicht

unbedingt vorteilhaft sein muf.

Als eine optimale HVS kann daher eine MCrAlY-Schicht angesehen werden, bei der sich bei
einer vorliegenden glatten Oberfldche durch Ratcheting eine Oberflidchenrauhigkeit einstellt
und Mikrofehlstellen innerhalb der Oxidschicht vorhanden sind. Jedoch mufl auch hier ein
Kompromif3 eingegangen werden. Wenn ein zu hoher Anteil an Defekten (Poren, Risse),
bedingt durch Gasdurchlissigkeit eine hohe Wachstumsrate der Oxidschicht zur Folge hat,
bewirkt dies eine Zunahme der Spannungen durch die zuvor beschriebene

»Volumenerzeugung®.

Neben dem EinfluB} der Oxidschicht kann ein Beitrag der keramischen Deckschicht des WDS-
Systems auf das Abplatzen nicht ausgeschlossen werden. In Abbildung 138a ist die REM-
Aufnahme einer EB-PVD-Probe nach 100h zyklischer Oxidation bei 1000°C in Luft
dargestellt, wobei noch kein makroskopisches Versagen sichtbar war. Wie zu erkennen ist,
verlduft ein Rifl entlang der Grenzfliche zwischen Oxidschicht und Wirmedammschicht. Der
Ursprung des Risses kann an einer Fehlstelle der Warmeddmmschicht in der rechten
Bildhilfte ausgemacht werden und verléduft iiber ca. 40um bis an den linken Bildrand, wo er
stoppt. Da ein hiufig beobachtetes Versagensbild bei EB-PVD-Wirmedimmschichten eine
Trennung zwischen Oxid und Haftvermittlerschicht beinhaltet, liegt der Schlufl nahe, daf} der
Rif} im weiteren Verlauf in das Oxid abknickt und sich an der Grenzflaiche HVS/Oxid weiter
ausbreitet. Ein Hinweis darauf findet sich in Abbildung 138b. Sie zeigt eine andere Fehlstelle
auf der gleichen Probe, an der sich ebenfalls Risse gebildet haben. Wihrend der nach rechts
laufende Rif} parallel zur WDS verlduft und offenbar im Oxid gestoppt wird, breitet sich der
RiB links von der Fehlstelle in Richtung der Grenzfliache Oxid / Haftvermittlerschicht aus.
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Abb. 138: a.) Riffausbreitung und b.) Riflinitiierung durch die Warmeddmmschicht bei einer
EB-PVD-Probe nach 100h zyklischer Oxidation bei 1000°C

9.6 Einflul einer Edelmetall-Behandlung der MCrAlY-Oberfliche auf die WDS-

Lebensdauer

Wie aus den Ergebnissen in Kapitel 7.5 bekannt ist, konnten die Lebensdauern von WDS-
beschichteten Systemen durch die Behandlung der HVS-Oberfliche mit Edelmetall deutlich
gesteigert werden. Als moglicher Grund fiir die wesentlich hoheren Laufzeiten kann die
einheitliche Oberflichenbeschaffenheit der behandelten Proben angefiihrt werden. Die in
Kapitel 6 vorgeschlagenen Versagensmechanismen, wie z.B. die Bildung von metastabilen
Oxidmodifikationen auf den einzelnen Phasen der MCrAlY-Schichten sowie die Entstehung
von Spinellen, Cr,O3 und Y-Aluminaten lassen sich in den Oxidschichten der behandelten
Proben nicht nachweisen. Auch die in Kapitel 7 diskutierten herstellungsbedingten Fehler wie
die Bildung von Carbid und B-Phasenanreicherung sowie die Cr-Verdampfung treten im Fall
der mit Edelmetall behandelten Schichten nicht auf. Daraus ergibt sich eine bessere
Reproduzierbarkeit der WDS-Lebensdauern, die speziell in technisch genutzten Systemen wie

der Gasturbine von entscheidender Bedeutung ist.

Wie zuvor in Kapitel 9.5 beschrieben wurde, kann eine defektbehaftete Oxidschicht mit
Poren, die bei den edelmetallbehandelten Schichten entsteht, durchaus Vorteile beziiglich der
Lebensdauer des WDS-Systems aufweisen. Durch die Entstehung von Mikrorissen innerhalb

der Oxidschicht wird nimlich die Rilentstehung an der Grenzfliche TGO / HVS unterdriickt.
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10 Zusammenfassung

Innerhalb der Arbeit wurden die Versagensmechanismen von WDS-beschichteten
Komponenten bei zyklischer Temperaturbelastung in Abhingigkeit von der Temperatur ohne
zusitzliche mechanische Einwirkung untersucht. Es zeigte sich, dal bei tieferen
Temperaturen von 900°C und 950°C kein oxidationsbedingtes Versagen der
Wirmeddmmschicht bis zu der maximalen Laufzeit von 5000h auftrat. Falls in diesem
Temperaturbereich bis zu den genannten Zeiten Versagen des WDS-Systems einsetzte, war
die Schidigung durch Interdiffusion und die damit verbundene Bildung einer Carbidschicht
an der Grenzfliche zwischen Haftvermittlerschicht und Co-Basis Grundwerkstoff der
entscheidende Schidigungsmechanismus. In Abhéngigkeit von der Chromaktivitét innerhalb

der MCrAlY-Schicht konnten zwei Mechanismen der Carbidbildung unterschieden werden.

Bei einer geringen Aktivitdt von Chrom in der Haftvermittlerschicht kann der Kohlenstoff aus
dem Grundwerkstoff aufgrund seines hohen Diffusionskoeffizienten nahezu ungehindert in
die MCrAlY-Schicht eindiffundieren und dort lokal zu vereinzelter Carbidbildung fiihren. Da
diese Carbide von geringer GréBe sind, kdnnen sie als unkritisch fiir die Haftung der HVS an
den Grundwerkstoff angesehen werden. Bei einer hohen Aktivitit von Chrom in der
Haftvermittlerschicht bildet sich ein geschlossener Carbidsaum an der Grenzfliche zwischen
Haftvermittlerschicht und Grundwerkstoff aus, insbesondere wenn letztgenannter einen hohen
C-Gehalt aufweist, wie z.B. MAR-M 509. Bei einer Temperaturinderung kommt es durch
thermisch induzierte Spannungen innerhalb dieser sproden Lage zur Riflentstehung und zum

Abplatzen der HVS vom Grundwerkstoff.

Speziell bei NiCoCrAlY-Schichten mit hohen Anteilen an Al und Re trat letztgenannter
Versagensfall auf. Es konnte gezeigt werden, daf3 die Elemente Aluminium und Rhenium zu
einer signifikanten Steigerung des Aktivititskoeffizienten von Chrom in der MCrAlY-Schicht
beitragen und ein Versagen somit begiinstigen. Zusitzlich zur Carbidbildung an der
Grenzfliche Grundwerkstoff / HVS kam es in Abhéngigkeit von der verwendeten MCrAlY-
Legierung zur Entstehung einer B-Phasenanreicherung. Dies wird verursacht durch den
Entzug von Chrom aus der Matrix der Haftvermittlerschicht durch die Carbidbildung,
wodurch das Phasengleichgewicht in Richtung des B-Phasenfeldes im Phasendiagramm

Ni(Co)CrAl verschoben wird.
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Die Ergebnisse zeigen deutlich, dal in modernen Gasturbinen, in denen unterschiedliche
Grundwerkstoffe fiir die einzelnen Stufen eingesetzt werden, die Verwendung lediglich einer
MCrAlY-Schicht fiir alle Komponenten nicht moglich ist. Vielmehr ist eine genaue
Abstimmung zwischen der verwendeten MCrAlY-Schicht und dem eingesetzten

Grundwerkstoff erforderlich.

Die Untersuchungen zeigten weiterhin, daB3 die versagensrelevanten Mechanismen bei hohen
Temperaturen (1000°C und 1050°C) in fast allen untersuchten Fillen mit der Oxidation der
Haftvermittlerschicht korreliert sind. Daher wurde das Oxidationsverhalten neu entwickelter
Haftvermittlerschichten anhand von freistehenden MCrAlY-Schichten analysiert, wobei sich
grofle Unterschiede hinsichtlich Oxidwachstumsrate und -haftung als Funktion von Haupt-
und Begleitelementen zeigten. Im AnschluBl an diese Untersuchungen wurde die Eignung
dieser MCrAlY-Schichten als Haftvermittlerschichten in WDS-beschichteten Systemen, mit
dem Ziel der Korrelation zwischen Oxidation von HVS und WDS-Lebensdauer, erprobt.
Speziell die NiCoCrAlY-Schichten, die sich als freistehende Schichten in Bezug auf ihre
geringen Oxidationsraten und die Reinheit der entstandenen o-Al,O3 Schicht als herausragend
erwiesen, zeigten bei Verwendung als Haftvermittlerschichten im Verbund mit
Grundwerkstoff und einer Wirmeddmmschicht lediglich eine geringe WDS-Lebensdauer.
Generell konnten mit Co-Basis Haftvermittlerschichten, trotz vorhandener Defekte (Y-
Aluminate, Spinelle) im Oxid, lingere Lebensdauern der Wirmeddmmschichten erreicht
werden. Im Gegensatz zu einer haufig anzutreffenden Meinung konnte gezeigt werden, daf3
keine einfache Korrelation zwischen der Oxidschichtdicke auf den MCrAlY-Oberflichen und
der Lebensdauer der Wirmeddmmschicht besteht. Ein klarer EinfluB des
Wirmeausdehnungskoeffizienten bei NiCoCrAlY-Haftvermittlerschicht auf das Abplatzen
der WDS war ebenfalls nicht nachweisbar. Wihrend bei den NiCoCrAlY-Schichten mit den
geringsten Ausdehnungskoeffizienten ein schnelles Versagen zu beobachten war, wiesen die
NiCoCrAlY-Legierungen mit den hochsten CTE’s die lingsten Laufzeiten auf. Die
CoNiCrAlY-Schichten hingegen zeigen relativ geringe Ausdehnungskoeffizienten und lange
Laufzeiten. Jedoch kann ein EinfluB des mikroskopischen Wirmeausdehnungskoeffizienten
der einzelnen Phasen der MCrAlY auf das Versagen nicht ausgeschlossen werden. Speziell
die Cr-reichen Phasen mit einem niedrigen Ausdehnungskoeffizienten konnen zu einer

RiBinitiierung beitragen, falls sie an der Grenzfliche MCrAlY / Oxid vorliegen.

Da sich auf den unterschiedlichen Phasen einer MCrAlY im Anfangsstadium verschiedene
Oxidmodifikationen bilden, deren Umwandlung mit einer Volumenreduzierung und
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RiBbildung einhergehen kann, wurde der Einflul der Voroxidation der Haftvermittlerschicht
auf die Lebensdauerverlingerung untersucht. Die Ergebnisse zeigten in Abhingigkeit vom
verwendeten Wirmeddmmschicht-Typ und den Bedingungen der Voroxidation jedoch nur

eine geringe Steigerung der Laufzeiten.

Ebenfalls unter dem Gesichtspunkt der Schaffung einer einheitlichen Oxidoberfliche auf der
MCrAlY-Schicht im Ausgangszustand erfolgten Untersuchungen zur Modifikation der HVS-
Oberfliche durch Aufschmelzen mittels Elektronenstrahl. Von dieser Technik war bereits aus
der Literatur bekannt, dafl sie unmittelbar zu Beginn der Auslagerung die Bildung einer
a-Al,O3 Schicht fordert. Die Untersuchungen an Proben mit Wirmediammschicht wiesen
jedoch keine signifikante Lebensdauersteigerung durch die Elektronenstrahlbehandlung auf.
Eine Erklirung dafiir ist die Bildung von Yttriumaluminaten wéhrend der
Oberflachenbehandlung sowie die Entstehung einer sehr glatten Oberfléche, durch die eine

RiBausbreitung ungehemmt stattfinden kann.

Aus den Ergebnissen ging weiterhin hervor, dal die Vorbehandlung der Haftvermittlerschicht
einen deutlichen Einfluf auf die Lebensdauer der Wirmedammschicht ausiiben kann. Es
wurde gezeigt, dall speziell die Anbindungswiarmebehandlung zu einer Vorschiddigung der
Oberfliache der Haftvermittlerschicht durch B-Phasenanreicherung mit gleichzeitiger Bildung
von Chromcarbid, dhnlich dem zuvor beschriebenen Mechanismus, fiihren kann. Zusétzlich
trat des ofteren eine 3-Phasenanreicherung ohne die Bildung von Chromcarbid auf, was auf
das Abdampfen von Chrom durch zu hohe Temperaturen zuriickzufiihren ist. Weiterhin kann
die Glittung der HVS-Oberfliche durch Strahlen mit Drahtstiicken (cutwire-peening) zur
gesteigerten Spinellbildung mit RiBentstehung fiihren, da bei diesem ProzeB die HVS-Berge

lediglich umgeknickt aber nicht abgetragen werden.

Daneben erfolgten Experimente zu einem eventuellen Beitrag von Schwefel aus dem
Grundwerkstoff auf die Lebensdauern der Wirmedimmschichten. Dazu wurde eine
kommerzielle Charge des Werkstoffs IN 738LC benutzt. In eine zweite Charge wurde
Yttrium beigemengt, das durch seine hohe Affinitit zum Schwefel diesen abbindet. Ein
Einflu} auf die WDS-Lebensdauer wurde jedoch nicht erkannt. Anhand eines Vergleichs
zwischen Flach- und Rundproben sollte der Einflul der Probengeometrie und die dabei
wirkenden Spannungen getestet werde. Als Ergebnis kann festgestellt werden, daB3 die
Lebensdauer der Wiarmedammschicht auf den Flachproben lediglich geringfiigig héher war

als auf Rundproben.
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Eine deutliche Steigerung der Lebensdauer von Wirmedimmschichten konnte hingegen
durch die Behandlung der MCrAlY-Oberfliache mittels Edelmetall erreicht werden. Als Grund
fiir die lingere Lebensdauer ist die einheitliche Oberfldchenmorphologie der HVS anzusehen.
Da keine Unterschiede in den Phasen auftreten, wichst eine gleichmifBige Al,Os-Schicht ohne
Spinelle, Cr,O3; und Y-Aluminateinschliisse auf. Gleichzeitig werden herstellungsbedingte
Vorschidigungen der aufwachsenden Oxidschicht durch vorherige Carbidbildung und / oder
Cr-Abdampfung vermieden. Auch die Bildung der metastabilen 6-Al,O3; Schicht unmittelbar
zu Beginn der Oxidation iibt offenbar keinen schédlichen Einflu} auf die WDS-Lebensdauer
aus. Vielmehr trigt die nadelférmige Morphologie der metastabilen Oxidschicht vor der
Beschichtung mit der keramischen Deckschicht zur Bildung einer Mischzone aus Al,O3 und
ZrO, bei, durch die ein gradierter Ubergang zwischen Oxidschicht und keramischer
Deckschicht entsteht. Insbesondere letztgenannter Effekt ist fiir den technischen Einsatz von
grofer Bedeutung. Trotz der Bildung einer mit zahlreichen Fehlstellen (Poren, Risse und
Mischbereichen aus Al,O; und ZrO,) behafteten Oxidschicht konnten Laufzeiten von iiber

6000h bei 1000°C in thermozyklischen Versuchen reproduzierbar erreicht werden.

Zusammenfassend l&6t sich zur WDS-Lebensdauer bei 1000°C und 1050°C aussagen, daf3
eine reine, fehlerfreie Oxidschicht nicht unbedingt zu gesteigerten Laufzeiten beitragen mul.
Da Risse an Fehlstellen ihren Ursprung haben, erfolgt die RiBausbreitung bei Komponenten
mit einer glatten MCrAlY-Oberfldche entlang der Grenze zwischen HVS und Oxidschicht.
Hingegen wird ein Rif} bei einer rauhen MCrAlY-Oberfliche entlang der Grenze zwischen
Oxid und WDS initiiert. In einer defektbehafteten Oxidschicht, wie sie z.B. im Falle der mit
Edelmetall behandelten MCrAlY-Schichten entstanden ist, bilden sich Risse innerhalb der
Oxidschicht aus, die an Defekten gestoppt werden konnen. Eine optimale
Haftvermittlerschicht scheint somit eine MCrAlY-Schicht zu sein, die eine existierende
optimale Rauhigkeit einstellt und eine defektbehaftete Oxidschicht mit geringer

Wachstumsrate ausbildet.
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