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Thermomechanisches Verhalten von plasmagespritzten
Schichtsystemen zur Wirmediammung

Die Beschichtung einer Turbinenkomponente mit einem Wirmedédmmschichtsystem bezweckt
die Verringerung der Temperaturen im Grundwerkstoff und schafft somit die Mdglichkeit zur
Erhohung von Gaseintrittstemperatur und Wirkungsgrad. In stationdren Gasturbinen wird iibli-
cherweise ein plasmagespritztes Wirmedammschichtsystem aus einer korrosionsbestéindigen
MCrAlY-Haftvermittlerschicht und einer 7-8 Gew.% Y,0;-ZrQ, Wirmedimmschicht verwen-
det.

Das Vorhersagen der zuldssigen Betriebszeit vom Wirmeddmmschichtsystem ist jedoch nur
moglich, wenn das thermomechanische Verhalten der Schutzschichten bei hohen Temperaturen
und in Verbundgeometrie bekannt ist. Auch die im Werkstoffverbund vorhandenen Eigenspan-
nungen, fiir deren Entstehen der Spritzprozefl und die Fehlanpassung der thermischen Ausdeh-
nungskoeffizienten verantwortlich sind, spielen eine wichtige Rolle.

Die im Rahmen dieser Arbeit vorgestellten Experimente wurden gezielt gewdhlt, um die Eigen-
schaften einer plasmagespritzten Warmeddmmschicht in Verbundgeometrie zu ermitteln. Freie
Kriimmungsexperimente unter reiner thermischer Beanspruchung von Raumtemperatur bis
1000°C und isotherme 4-Punkt Biegeversuche bei Raumtemperatur, 600°C und 950°C wurden
an dreilagigen WDS-Probenstreifen durchgefiihrt. Mit Hilfe eines hochauflosenden Teleskop-
Systems und digitaler Datenerfassung konnten Gestalt- und Gefiigedinderungen in-situ beob-
achtet und aufgenommen werden. Parallel dazu wurde ein linear-elastisches Modell zur Berech-
nung der Spannungsverteilung in Mehrlagenwerkstoffverbiinden entwickelt.

Aus den Experimenten an WDS-Verbundproben geht deutlich hervor, daf ein elastisches Ver-
halten bei den einzelnen am WDS-System beteiligten Werkstoffen bis 600°C gegeben ist. Ober-
halb von 600°C treten unter bestimmten geometrischen Schichtbedingungen und dadurch be-
stimmten Spannungszustidnden anelastische Vorgdnge auf (Rifbildung in der keramischen
Deckschicht und Spannungsrelaxation oder Phasenumwandlung in der Haftvermittlerschicht).
Im elastischen Bereich sind die Spannungsverteilungen in den dreilagigen Probenstreifen bei
Raum- und Hochtemperatur berechnet worden. Das linear-elastische Modell dient auch zur Be-
rechnung des Hochtemperatur-Elastizititsmoduls der keramischen WDS in Verbundgeometrie.
Der E-Modul der WDS im Verbund liegt etwa 20 % unter den Werten von freistehenden
Schichten.



Thermomechanical Behavior of Plasma Sprayed Thermal
Barrier Composites

Thermal barrier coatings are increasingly utilized to protect gas turbine components from high
temperature exposure. Thus the use of TBCs allows an improvement of the system efficiency,
since the coated components can support higher inlet temperatures. For stationary gas turbine
applications, the combination of an oxidation resistant MCrAlY bond coat and a 7-8 wt. %
Y,03-ZrO, plasma sprayed top coat is currently the favored TBC-system.

To predict the life duration of the TBC-system, the determination of the high temperature be-
havior of the protective coatings in composite geometry is indispensable. Also the residual
stresses, which result from spraying process and thermal expansion misfit between the bonded
layers, are of crucial importance.

In the present study, experiments were selected to evaluate the thermoelastic properties of a
plasma sprayed TBC in composite geometry. The curvature behavior of three-layer specimen
strips was observed between room temperature and 1000°C, when submitted exclusively to
temperature. Also isothermal 4-point bending tests were performed at room temperature, 600°C
and 950°C. During curvature and bending experiments, shape and structure changes were
monitored in-situ using a high resolution telescope in combination with a digital data acquisition
system. In parallel, a linear-elastic model was developed to calculate analytically the stress dis-
tribution in multi-layered systems.

The high temperature experiments on the TBC-specimen strips demonstrate that the bonded
materials behave elastically up to 600°C. Depending on the specimens geometry, i.e. on the
stress distribution, non-elastic effects can occur above 600°C (crack formation in the ceramic
coating or stress relaxation and phase changes in the bond coat). When all layers show an elastic
bebavior, the stress distribution can be calculated at room and at high temperatures. Using the
proposed linear-elastic model, the temperature dependent elastic modulus of the ceramic TBC in
composite geometry can also be derived. The obtained values are about 20 % behind the
modulus of free standing layers.
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Kapitel I

Einleitung und Zielsetzung

Die begrenzten Vorkommen fossiler Brennstoffe und die Bemiihung, umweltbelastende Gas-
emissionen zu reduzieren, erfordern eine ErhShung des derzeit erzielbaren Wirkungsgrades von
Kraftwerken. Dazu werden unter anderem neue Konzepte zur Umwandlung chemischer in elek-
trische Energie entwickelt. Auch der Bau von kombinierten Gas- und Dampfturbinen zu Kom-
bikraftwerken mit hohem Wirkungsgrad wird seit einigen Jahren verstirkt gefordert [Schulen-
berg 1990].

Gasturbinen gehoren auf Grund ihrer hohen spezifischen Leistungen zu den kompaktesten Ma-
schinen fiir eine geforderte Leistungsgrofe [Hohr 1994]. Durch die ErhShung von Temperatur
und Druck in den Brennriumen werden heute in stationdren Gasturbinen Leistungen von bis
250 MW und thermische Wirkungsgrade von 38 % erreicht [Schulz 1998]. Die Anhebung dieser
Prozefiparameter ist aber auch mit einer verstdrkten NO,-Emissionen verbunden. Durch Verén-
derung der bestehenden Konstruktionen im Hinblick auf Brenngasfiihrung lassen sich allerdings
die Werte wieder verringern [Maier et al. 1998].

Die angestrebten Gaseintrittstemperaturen von stationéren Gasturbinen liegen bei liber 1300°C
fiir eine Betriebszeit von 100.000 Stunden, was massive Werkstoffanforderungen bedeutet
[Schulenberg 1990, Diehl 1992]. Neben der Innenkiihlung kann das Aufbringen einer kerami-
schen Warmeddmmschicht auf den Turbinenschaufeln zur Reduzierung der Werkstofftempera-
turen beitragen. Trotzdem miissen mittlere Grundwerkstofftemperaturen von iiber 900°C lang-
zeitig beherrscht werden. Nur hochlegierte Ni-Basis Superlegierungen haben bei diesen Tempe-
raturen eine ausreichende Zeitstandfestigkeit [Weronski et al. 1991].

Das Wirmedidmmschichtsystem einer Turbinenkomponente besteht iiblicherweise aus zwei auf-
einanderliegenden Schichten, der eigentlichen Wérmeddmmschicht (WDS oder TBC fiir ther-
mal barrier coating) und der Haftvermittlerschicht (HVS oder BC fiir bond coat) zum Grund-
werkstoff [Stecura 1986]. Als WDS wird stabilisiertes Zirkondioxid verwendet, das auf Grund
seiner niedrigen Warmeleitfihigkeit, seiner guten Thermoschockbestindigkeit und seines relativ
hohen thermischen Ausdehnungskoeffizienten als thermische Schutzschicht besonders gut ge-



eignet ist [Brindley et al. 1989]. Eine Legierung vom Typ MCrAlY (M = Ni, Co) dient meist als
Haftvermittler-Zwischenschicht, deren Aufgabe aber auch darin besteht, den Grundwerkstoff
von Korrosionsangriffen zu schiitzen.

Bei gro dimensionierten stationdren Gasturbinen erfolgt das Aufbringen der Schutzschicfhten
meist durch Plasmaspritzverfahren. In Konkurrenz dazu steht das zeit- und kostaufwendigere
Elektronenstrahlverdampfen (PVD), das hauptséchlich bei der Beschichtung von Schaufeln fiir
Flugtriebwerke Anwendung gefunden hat.

Durch den Einsatz einer Warmeddmmschicht (Abb. I.1) kdnnen die Temperaturen im Grund-
werkstoff bei normalen Bedingungen bis 80°C und bis 140°C in Hot Spots verringert werden
[Adam 1986, Meier et al. 1992]. Dadurch kann entweder die Lebensdauer des Grundwerkstoffes
verlidngert oder die Gaseintrittstemperatur erhoht werden [Brindley 1997]. Wird die Gastemp'e-
ratur angehoben, liegt die Gefahr darin, dafl bei Versagen der keramischen Schutzschicht im
Betrieb die Turbinenlegierung erheblich hoheren als den zuldssigen Temperaturen ausgesetzt
wire, was letztlich auch zu einer vorzeitigen Schidigung des gesamten Bauteils fiihren wiirde.

He iBoas

ps

Kiiniluft

Abb. 1.1: Temperatursenkung in den Schaufelwerkstoffen [Adam 1986]

Plasmagespritzte Wérmeddmmschichtsysteme versagen meist durch Bildung gréferer Delami-
nationsrisse und partielles Abplatzen der dariiber liegenden keramischen Deckschicht. Das Ab-
platzen wird wihrend der Abkiihlung von der Betriebstemperatur beobachtet [Hillery et al.
1988]. Die Delaminationsrisse bilden sich vornehmlich im Grenzfldchenbereich zwischen der

keramischen Deckschicht und der metallischen HVS auf Grund der Fehlanpassung der thermi-
schen Ausdehnungskoeffizienten [Miller et al. 1982].

Zur Berechnung von kritischen Dehnungen und Spannungen in der Wirmedammschicht miissen
die thermophysikalischen Eigenschaften der keramischen WDS in Verbundgeometrie bekannt
sein. Es ist jedoch zu erwarten, daf die WDS im Verbund méglicherweise andere Parameter

aufweist als freistehende Schichten. Die in dieser Arbeit gewihlten Experimente sollen helfen
das Verhalten im Verbund besser zu verstehen,

Auch die im Werkstoffverbund vorhandenen Eigenspannungen, fiir deren Entstehen der Spritz-
prozefl und die Fehlanpassung der o-Werte verantwortlich sind, werden zur Bestimmung der
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kritischen Belastung bei hohen Temperaturen benétigt [Hobbs et al. 1988]. In den letzten Jahren
widmeten zahlreiche Arbeitsgruppen ihre Forschung der Bestimmung dieser Eigenspannungen.
Dabei wurden Methoden wie das rontgenographische sin®¥-Verfahren [Lee et al. 1992, Levit et
al. 1994}, die Bohrlochmethode [Hoel et al. 1991, Dolhof et al. 1995] und die traditionelle oder
modifizierte LRM-Methode (Layer removal method) eingesetzt [Kim et al. 1992, Greving et al.
1994, Koolloos 1998, Bengtsson 1997].

Die Eigenspannungen machen sich bei relativ diinnem Substratwerkstoff durch Kriimmung des
Werkstoffverbundes bemerkbar. Die auftretende Gestaltsinderung hingt neben der thermischen
Fehlanpassung auch von den Dickenverhéltnissen der Schichten sowie von ihren elastischen Ei-
genschaften ab. Die Kriimmungsénderungen des Werkstoffverbundes, die wihrend des Sprit-
zens auftreten, wurden gemessen und verwendet, um die Eigenspannungen in den Schichten zu
berechnen [Gill et al. 1994]. Wenn die Materialeigenschaften von Haftvermittlerschicht und
Grundwerkstoff bekannt sind, besteht iiber Messungen des Kriimmungsverhaltens von Proben
mit unterschiedlicher Verbundgeometrie auerdem ein Zugang zu den thermomechanischen Ei-
genschaften der keramischen Deckschicht [Sziics 1997]. Die Beobachtung der Kriimmung gibt
letztlich auch Auskunft iiber das Verhalten der Schichten im Verbund, da Mikrostrukturénde-
rungen in einer Schicht sich auch auf die Gestalt der Proben auswirken [Borom et al. 1992].

In der vorliegenden Arbeit werden systematische Untersuchungen des Kriimmungseffektes vor-

gestellt, die zu einem vertieften Verstéindnis des thermomechanischen Verhaltens von dreilagi-

gen plasmagespritzten Wirmeddmmschichtsystemen fithren sollen. Wesentliche Ziele der Ar-

beit sind:

1. Entwicklung von geeigneten experimentellen MeBmethoden, um Gestaltinderungen des
Wérmeddmmschichtsystems zu bestimmen,

2. Korrelation der makroskopischen Gestaltinderungen wihrend eines thermischen Beanspru-
chungszyklus mit mikrostrukturellen Vorgéngen.

3. theoretische Modellierung des Kriimmungsverhaltens und der Eigenspannungen in Mehrla-
genwerkstoffverbunden bei hohen Temperaturen,

4. Spannungsanalyse von Wéarmeddmmschicht und Haftvermittlerschicht in der WDS-
Verbundgeometrie zwischen Raumtemperatur und 1000°C,

Im Detail konzentrieren sich die Untersuchungen auf dreilagige Schichtsysteme mit plas-
magespritzter Warmedammschicht aus Yttriumoxid teilstabilisiertem Zirkondioxid, korrosions-
bestédndiger NiCoCrAlY-Haftvermittlerschicht und dem Grundwerkstoff IN 792.

Die beschriebenen Experimente wurden speziell gewidhlt, um die Eigenschaften der Schutz-
schichten in Verbundgeometrie zu ermitteln. Das makro- und mikroskopische Verhalten der
Schichten wird unter anwendungsrelevanten Beanspruchungen ~ d.h. thermischen und mechani-
schen Lasten - vorzugsweise an dreilagigen Warmeddmmschichtsystemen mit folgenden Expe-
rimenten untersucht:

- freie Kriimmung von Probenstreifen unter reiner thermischer Beanspruchung zwischen
Raumtemperatur und 1000°C,

- kontrollierte 4-Punkt Biegeversuche bei Raum- und Hochtemperatur (600°C und 950°C).

Die Kriimmungsidnderungen der frei beweglichen Probenstreifen wihrend eines thermischen
Beanspruchungszyklus geben Hinweise darauf, ob die einzelnen Materialien des Werkstoffver-
bundes sich elastisch verhalten, oder ob anelastische Vorginge, wie zum Beispiel Hochtempe-
ratur-Kriechen, RiBwachstum oder Phasenumwandlungen, stattfinden. Die experimentelle Mes-
sung der Kriimmung wird auflerdem benutzt, um die thermomechanischen Parameter — thermi-



scher Ausdehnungskoeffizient und Elastizitdtsmodul — der pordsen keramischen WDS als
Funktion der Temperatur zu ermitteln. Die berechneten Werte werden mit Messungen an frei-
stehenden Schichten verglichen.

Mit Hilfe eines Teleskopsystems mit mikroskopischer Hochauflésung werden die Materialien
wihrend der Versuche — freie thermoelastische Kriimmung und mechanische Biegeversuche —
in-situ beobachtet. Oxidationsvorgénge, Rifbildung und Rilwachstum werden dabei gleichzei-
tig erfaBt. Die Mikrostruktur der Wirmeddmmschicht und der Haftvermittlerschicht vor und
nach Wirmeauslagerungen wird ergédnzend mit Licht- und Rasterelektronenmikroskopie (REM)
untersucht.

Schliellich werden Spannungen innerhalb des Systems gemif eines analytisch hergeleiteten 3-
Schicht Modells als Funktion der Temperatur berechnet und mit den experimentellen Beobach-
tungen verkniipft, um das temperatur- und spannunggsabhiingige Verhalten der keramischen
Deckschicht und der metallischen HVS zu analysieren.
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Kapitel 11
Stand der Technik

II1  Aufbau von Wirmedimmschichtsystemen

Das Wirmeddmmschichtsystem fiir Turbinenschaufeln besteht heute aus zwei Werkstofflagen:
einer metallischen korrosionsbestindigen Haftvermittlerschicht (HVS) und einer keramischen
Wirmedédmmschicht (WDS). Diese zwei Schutzschichten werden durch Plasmaspritzen oder
Elektronenstrablaufdampfen auf dem Grundwerkstoff — eine Nickelbasis-Superlegierung — auf-
getragen [Strangman 1985].

Im wesentlichen konnen drei WDS-Systeme unterschieden werden (Abb. IL1) [Grisaffe et al.
1978]:

WDS
HVS

Substrat

Gradiertes System

Duplex-System Triplex-System
Abb. 11.1: Schematischer Aufbau der verschiedenen WDS-Systeme [Grisaffe et al. 1978]

- das Duplex-Schichtsystem, das aus zwei Schichten ~ HVS und WDS — besteht,

- das Triplex-Schichtsystem, wobei eine gemischte Schicht aus HVS- und WDS-Materialien
zwischen HVS und WDS eingefiihrt wird,



das gradierte Schichtsystem. In diesem Fall werden mehrere gemischten Schichtel.l aus
HVS- und WDS-Materialien zwischen HVS und WDS aufgebracht, um einen gradierten
Ubergang zwischen metallischer und keramischer Schicht herzustellen.

Die Einfiihrung einer oder mehreren gemischter Zwischenschichten im WDS-System stre.bt die
Minimierung der Spannungen an, die sich auf Grund der thermischen Fehlanpassung zwischen
den Einzelschichten des Werkstoffverbundes aufbauen. Jedoch konnen gerade wegen dieser zu-
sdtzlichen Schichten neue Spannungen auftreten und die Integritit des WDS-Systems gefahr-
den.

Derzeit sind Duplex-Schichtsysteme die am weitesten entwickelten und am meisten verwende-
ten Wirmeddmmschichtsysteme. Sie wurden fiir diese Arbeit ausgewihlt. Zwar liegen Ergeb-
nisse iiber thermophysikalische Werte der Werkstoffe im Duplex-System vor, die an freistehen-
den Schichten ermittelt wurden, doch tiber das Verhalten im Verbund gibt es wenige Hinweise.

IL.2  Herstellung von Wiirmedéimmschichtsystemen

Zum Verstindnis des Verhaltens des Verbundsystems ist es notwendig, einige Angaben zur
Herstellung von wirmeddmmbeschichteten Gasturbinenkomponenten voranzustellen.

IL2.1 Plasmaspritzen

Plasmaspritzverfahren gehéren zu den am héufigsten verwendeten Methoden, um das Wirme-
dédmmschichtsystem auf dem Grundwerkstoff aufzubringen. Um Oxidationsvorginge wihrend
des Beschichtungsprozesses zu vermeiden, erfolgt das Spritzen der MCrAlY-
Haftvermittlerschicht auf das Substrat vorwiegend unter Niederdruckbedingungen (LPPS). Die

keramische Deckschicht wird danach durch ein atmosphirisches Plasmaspritzverfahren (APS)
aufgetragen.

Das Plasmaspritzen ist ein thermisches Spritzverfahren, das die Beschichtung eines beliebigen
Substrates mit einer keramischen oder metallischen Hochtemperaturdeckschicht erlaubt [Hohle
1984]. Dabei kénnen Dicken von wenigen Mikrometern bis hin zu einigen Zentimetern erzeugt
werden. Abb. I1.2 zeigt das Prinzip des Plasmaspritzverfahrens [Mannsmann 1995].

Bei diesem Verfahren wird ein Plasmagas, meist aus Wasserstoff, Stickstoff, Argon oder Heli-
um, in einem Lichtbogen ionisiert. Eine Trégergas — haufig Argon — bringt den pulverformigen
Spritzwerkstoff in den erzeugten Plasmastrahl ein, wo die Partikel bei einer Temperatur zwi-
schen 4.000 und 20.000°C, je nach GroBe, vollstindig oder zum Teil schmelzen. Die Schmelz-
partikel werden dann auf die vorbereitete Oberfliche des Grundwerkstoffes geschleudert. Auf
dem Substrat findet eine so schnelle Abkiihlung ~ von 10° bis 107 K-s™ - statt, da8 die nachfol-
genden Schmelztropfchen wieder auf einem festen Material landen. Dabei wird das Substrat nur
leicht erwirmt. Die gespritzte Schicht haftet auf dem Substrat durch eine mechanische Ver-
klammerung. Aus diesem Grund ist die Rauhigkeit des Substrates ein wichtiger Parameter fiir

das Schichtverhalten, Die wesentlichen Spritzparameter, die einen EinfluB auf die Morphologie
der plasmagespritzten Schicht ausiiben, sind die Stromleistung, die Wahl des Plasmagases, der
Spritzabstand, die Menge des Trigergases und die Randbedingungen, wie zB. die Art der
Kiihlung und eine eventuelle Vorerwidrmung des Subs

: trates [Siebert 1999]. Die zwei erst ge-
nannten Parameter beeinflussen die Temperatur der Flamme, die an die PartikelgroBen des
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Spritzwerkstoffes angepalit sein muf, um das Aufschmelzen aller Kérner zu ermdglichen.

Beim Vakuumplasmaspritzen geschieht das gesamte Verfahren in einer inerten Atmosphére von
ca. 50 mbar (Argon), wodurch dichtere, chemisch reinere Schichten, die eine hohe Haftfestig-
keit auf dem Grundwerkstoff aufweisen, hergestellt werden koénnen.

KUhlwasser

Pulverinjektor
Spritzschicht

Katho&e

L L L LY L
Plasmagas —— !

Kihiwasser ——

Spritzstrahl
Plasma-

_O_ flamme
Anode

Abb. 11.2: Schematische Darstellung des Plasmaspritzverfahrens

Wie in Abb. I1.3 schematisch dargestellt wird, zeichnen sich die in Luft plasmagespritzten Ma-
terialien durch eine lamellare Struktur mit hoher Porositdt und Mikrorissigkeit aus [Herman et

al. 1993].

oxidiertes Teilchen

nicht geschmolzenes
Teilchen

Substrat

Abb. IL.3: Entstehung und Aufbau einer plasmagespritzten Schicht [Herman et al. 1993]

Der Aufbau aus aufeinanderliegenden Lamellen entsteht bei der sehr schnellen Abkiihlung
durch Erstarrung der aufschlagenden Schmelztropfchen. Dabei werden Poren gebildet, wenn die
Tropfchen auseinander flieBen und erstarren, ohne vollstindigen Kontakt zum darunterliegen-



den Material gefunden zu haben.

Die Porositiit gilt als wichtiger Kennwert und Qualitétsmerkmal von plasmagespritzten kerami-
schen Schichten, da Menge und Form der Poren einen direkten Einfluf auf die Wéarmeleitfahig-
keit und die thermomechanischen Eigenschaften ausiiben [Mannsmann 1995, Nakamura et al.
2000]. Die Temperatur der wachsenden Schicht, die mit der Kiihlung und der Vorerwérmung
des Substrates im Zusammenhang steht, ist fiir Mikrostruktur und Defektstruktur entscheidend.
Mit zunehmender Schichttemperatur wichst die Komgrofe der APS-Keramik und weniger Mi-
krorisse werden beobachtet [Bengtsson et al. 1995, Fauchais et al. 1997].

11.2.2 Elektronenstrahlaufdampfen

Neben Plasmaspritzverfahren erfolgt die Aufbringung von WDS und HVS durch Elektronen-
strahlaufdampfen (electron beam-physical vapor deposition: EB-PVD). In Abb. 1.4 wird das
Prinzip des EB-PVD Verfahrens schematisch erldutert [Cosack 1995]. Der gesamte Beschich-
tungsprozeB wird bei einem Vakuum von 107 Pa durchgefiibrt. Dabei mu8 im Fall von Oxidke-
ramiken zum Erlangern der Stochiometrie unter Sauerstoffzugabe gearbeitet werden.

zu beschichtendes Bauteil

[ J
: [
F o0 L]
/ . * ..0.0 :
[ X ]
Elektronenstrahl-
kanone

Beschichtungsmaterial
Abb. 11.4: Prinzip des EB-PVD Verfahrens [Cosack 1995 )

vakuierte Z
Beschichtungskammer  Tiegel

Zur Verdappﬁng des Beschichtungsmaterials wird ein feinfokussierter Elektronenstrahl ver-
wendet. Die zu beschichten Bauteile werden vorerhitzt und in der Dampfwolke mit Hilfe einer

Dreh-Schiebe-Achse positioniert. Beinahe jede Art von Werkstoff kann mit dem Elektronen-

strahl-PVD-Verfahren beschichtet werden. Wichtig ist die Vorbereitung der Oberfliche, die frei
von Schmutz,

Fetten und Oxiden sein soll, da die Adhision der Schicht auf dem Substrat auf ei-
ner chemischen Bindung beruht,

Dur.ch Kondensation der Dampfteilchen an den kilteren Substratoberfliichen findet ein stetiges
Scm?htwachstum statt. Die Oberflichendiffusion der Dampfteilchen ist einer der wichtigsten
Sshntte des Kondensationsprozesses: die niedrigenenergetischen Gitterplétze der Substratober-
flachen werden besetzt und es kommt zur Bildung von bestimmten Schichtmorphologien. Die
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entstehende Struktur wird durch die Beschichtungsparameter festgelegt [Movchan et al. 1969,
Schulz 1995]. In Abb. IL.5 ist die Mikrostruktur einer mit EB-PVD aufgetragenen Zirkondioxid-
schicht fiir Warmedammschichtsysteme schematisch dargestellt [van der Drift 1967].

Die entstehenden Schichten weisen einen stengelférmigen Aufbau auf, wobei der Durchmesser
und die Anordnung der kolumnaren Kristallite durch die Beschichtungsparameter bestimmt
werden. Die einzelnen Stengel sind einkristallin und besitzen eine betréchtliche intrakristalline
Porositdt [Unal et al. 1994]. Die kolumnare Struktur verleiht den EB-PVD Wirmeddmm-
schichten eine besonders hohe Dehnungstoleranz und damit eine gute Temperaturwechselbe-
stindigkeit [Rostek et al. 1999].

Materialfluf

BREZSEBR.

iy
‘ - Substrat -
anfanglicher Keim

Abb. IL5: Stengelkristalline Struktur eines EB-PVD Wirmeddmmschichtsystems
[van der Drift 1967]

I1.2.3 Vergleich zwischen Plasmaspritzverfahren und EB-PVD

In Tab. IL.1 sind die wichtigsten Merkmale von plasmagespritzten und EB-PVD WDS-
Systemen dargestellt [Schulz 1995].

Dank ihrer kolumnaren Mikrostruktur zeigen EB-PVD WDS-Systeme eine 2 bis 10 mal lingere
Lebensdauer als plasmagespritzte Systeme. Dafiir ist das EB-PVD Verfahren aufwendiger und
nur fiir Schichten unter 300 um geeignet. Mit Werten von 0,7 bis 0,9 W/m-K weisen plas-
magespritzte keramische Wérmedimmschichten auBerdem eine niedrigere Wirmeleitfdhigkeit
auf als EB-PVD Schichten (1,6 W/m-K) [Morell et al. 1988, Lawson et al. 1997].

Fiir Wiarmeddmmschichtsysteme in stationdren Gasturbinen hat sich in den vergangenen Jahren
das Plasmaspritzverfahren als geeignet erwiesen. Da die Herstellung der Schichten kostengiin-
stig ist, werden APS-Schichten sehr wahrscheinlich auch weiterhin verwendet. Zur Beschich-
tung von Schaufeln sind gute Oberflichen- und Adhisionseigenschaften sowie eine hohe Deh-
nungstoleranz erforderlich. Die Vorteile der EB-PVD Wirmeddmmschichten den plas-
magespritzten Schichten gegeniiber begriinden in diesem Fall durchaus die hoheren Kosten
[Morell et al. 19971.

In dieser Arbeit werden ausschlieBlich Wirmeddmmschichtsysteme fiir Brennkammern in sta-
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tiondren Gasturbinen in Betracht gezogen. Die Untersuchungen konzentrieren sich auf ein Du-
plex-Schichtsystem bestehend aus metallischer Haftvermittlerschicht und keramischer Warme-

diammschicht, die in Vakuum bzw. in Luft plasmagespritzt wurden.

Eigenschaft Plasmaspritzen EB-PVD

Oberfldche gut nach zusitzlicher Glattung sehr gut
gzg;zf;%eer%;ﬁ?t der Sand, korundgestrahlt glatt

Legierungen variabel begrenzt (Dampfdriicke)
typische Schichtdicke 0,1 -3 mm 0,1 -0,3 mm
Mikrostruktur lzalzlrrmzl)i)aer;ﬂ%zi.c'{'l.e Risse paraliel I;Eiucr)r}l;ar;i 5Cl§iesse senkrecht
Eignung fiir Kiihlluft- kaum, da die Bohrungen zu- .

bohrungen gedeckt sind Ja

Beschichtungsquelle beweglich fest

grofie Teile moglich aufwendig und teuer
Teile pro Charge 1-20 1-20

Kosten pro Charge * 100 % 100 - 1000 %
Investitionskosten * 100 % 200 -400 %
Lebensdauer * 100 % 200 - 1000 %

* Bezug auf das Plasmaspritzverfahren
Tab. I1.1: Vergleich zwischen plasmagespritzten und EB-PVD WDS-Systemen [Schulz 1995]

IL3  Nickelbasis-Superlegierungen

Hochbelastete Komponenten fiir stationire Gasturbinen werden tiberwiegend aus Nickelbasis-

Superlegierungen hergestellt, da diese sich durch eine sehr gute Temperaturfestigkeit auszeich-
nen (Abb. IL.6) [Weronski et al. 1991].

I1.3.1 Die Nickelbasis-Superlegierungen

Die Nickelbasis-Superlegierungen mit dem Zusatz von 20 Gew.% Chrom in einer Nickellegie-
rung (80 Gew.%) wurden Anfang des 19. Jahrhunderts fiir elektrische Heizelemente erfunden.
Der Einbau von Titan und Aluminium erwies sich Ende 1920 als positiv fiir die Kriechbestin-
digkeit der 80Ni-20Cr Legierung, Die gezielte Dotierung mit Ti- oder Al-Atomen bewirkt eine
Volumenzunahme der y’ -Ausscheidungen, welche zur Aushéirtung der Legierung fiihrt,

Die Hochtemperaturfestigkeit wurde seit den vierziger Jahren durch die Anwendung neuer GuB-
urfd Ers.tarrungsverfahren und durch Anderungen der Legierungszusammensetzung kombiniert
mit .geelgneten Wirmebehandlungen weiter verbessert. Mit der Entwicklung der Einkristall-
Legierungen ist jedoch ein gewisses Niveau von potentiellen Anwendungstemperaturen erreicht.

Die Rolle der einzelnen Legierungselemente wird in Tab. II.2 zusammengefaBt [Schubert 1987].
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Abb. I1.6: Maximale Betriebstemperatur verschiedener kriechfester Werkstoffe
[Weronski et al. 1991]

Rolle Element
Basis Ni
Mischkristallverfestigende Wirkung Ni, Co, Cr (Fe), Mo, W
Zunderbestindigkeit Cr (Al) (T1)
v’ -Bildung Al, Ti, Nb, Ta
v"-Bildung Nb
Karbonitride: M(CN) Ti, Zr, Hf, Nb
Carbide: MC Mo, W (Cr)
Carbide: MxCs Cr (Mo, W)
Korngrenzenmorphologie B, Zr, Hf
Unerwiinschte Phasen-Bildung (o, W) Mo, W, Cr, Si

Tab. I1.2: Rolle einzelner Legierungselemente in Superlegierungen [Schubert 1987]

Die Mikrostruktur der poly-, stengel- und einkristallinen Superlegierungen ist in Abb. IL.7 dar-
gestellt [ASM International 1997, McLean 1983]. In konventionellen Nickelbasis-
Superlegierungen (conventionally casted, CC) wird die Kriechbesténdigkeit des Werkstoffes
und damit seine Lebensdauer durch die polykristalline Mikrostruktur stark beeintréchtigt. Die
quer zur Belastungsrichtung orientierten Korner gleiten bei hohen Temperaturen unter Kriech-
beanspruchung entlang der Grenzflichen ab und schwichen dadurch den Werkstoff [Pratt
1986]. Durch die Anwendung eines gerichteten oder einkristallinen Erstarrungsverfahrens ge-
lingt es, Werkstiicke mit einem minimalen Anteil von ungiinstig orientierten Korngrenzflichen
bzw. einkristalline Werkstiicke anzufertigen [Goldschmidt 1994, McLean 1983, Pratt 1986].
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Stengelkristalline Superlegierungen (directionally solidified, PS) bestehen alfshselthch fn:lt;z;
ander verbundenen Kristallsiulen, die in der h’istallographlsc':h.e.l.l <001>-1.{1c .tulzlg orlez) et
sind. Sie zeigen dadurch eine starke Anisotropie. Der E{asuzuatsmodul st in den <
Richtungen am niedrigsten und in der <11 I>-Richtung am hichsten [Duhl 1987].

Abb. I1.7: Mikrostruktur von poly-, stengel- und einkris
[ASM International ] 997]

tallinen Superlegierungen

11.3.2 Gefiige von Nickelbasis-Superlegierungen

Der Gefiigeaufbau der Nickelbasis-Superlegierungen besteht aus folgenden Phasen [Ross et al.
1987, White 1981]:

- Y-Matrix; Kubisch-flichenzentrierte Nickelbasis-Phase mit ein
ster Elemente wie Kobalt, Chrom, Molybdin oder Wolfram.

- Y'-Phase: Intermetallische kubisch-flichenzentrierte Phase aus Nicke
tan (Niz(ALTi)). In modernen Nickelbasis-S
mehr als 50 % des gesamten Volumens aus,

- Carbide: Kubisch—ﬂéichenzentrierte MC
bei héheren Temperaturen M,C-

er hohen Konzentration gelo-

1, Aluminium und Ti-
uperlegierungen macht der Anteil der v’ -Phase

-Auscheidungen (M fiir Ti, Ta, W, Cr oder HYf), die
und M,;Ce-Carbide durch Umltisung bilden kénnen.
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TCP-Phasen (topologically close packed): Unerwiinschte Phasen, wie z.B. die ¢-Phase
(Ni(Cr,Mo)) und p-Phase (Cr,(Co,W)g), die sich bei Hochtemperatur in Nickelbasis-Super-
legierungen bilden, falls diese reich an Refraktirelementen (z.B. Mo, W) sind [Pessah-
Simonetti et al. 1994].

Die Warmfestigkeit von Nickelbasis-Superlegierungen wird durch Mischkristallverfestigung
und Ausscheidungshiirtung erzielt [White 1981]. Die Eigenschaften der Korngrenzfldchen wer-
den von Typ, Volumenanteil und Morphologie der Carbidauscheidungen kontrolliert. Die An-
wesenheit von y’-Phase und y/y’-Eutektik an den Korngrenzen ist ebenso von grofer Bedeu-
tung. Der Volumenanteil der y’-Phase bleibt bis zu einer kritischen Temperatur relativ stabil,
nimmt aber oberhalb dieser Temperatur stark ab. Dieses Verhalten wird an der Legierung SRR
99 in Abb. IL8 illustriert [Schmidt et al. 1992]. Mit der Auflosung der y’-Phase verschlechtert
sich die Festigkeit der Legierungen. Die Temperaturabhéingigkeit der Bruchfestigkeit verschie-
dener Superlegierungsgruppen ist in Abb. IL9 schematisch dargestellt [ASM International
1997].

$ 80 e e e 3
R= 1
= 70 } 1|
2 !
§_ 60 r ' ;
E 5o} ]
"5 ;
> 40 |
] TT—
.>- 30 P | e L A 1 3 A 3 3 ‘
700 800 900 1000 1100 1200 130Q
T/°C

Abb. IL8: Abnahme des Volumenanteils der y’-Phase in der Nickelbasis-Superlegierung SRR
99 als Funktion der Temperatur [Schmidt et al. 1992]

Nickelbasis-Superlegierungen wurden und werden primér in Hinblick auf ihre mechanischen
Eigenschaften entwickelt. Allerdings gefdhrden bei hohen Temperaturen Oxidationsvorgénge
ihre Integritit. Um sie davor zu schiitzen werden korrosionsbestindigere Schutzschichten einge-
setzt.

1.4 MCrAlY-Haftvermittlerschicht

Die MCrAlY-Schichten, wobei M fiir Nickel, Chrom oder Eisen steht, gehéren zu den am héu-
figsten verwendeten Auflageschichten, die als Schutz der Hochtemperaturwerkstoffe von Oxi-
dation und HeiBgaskorrosion dienen [Peters et al. 1997, Pettit et al. 1986]. Neben ihrer Schutz-
rolle hat die Auflageschicht die Aufgabe, die Haftung der keramischen Wérmeddmmschicht auf
dem Grundwerkstoff zu verbessern. Die Aufbringung von MCrAlY-Schichten auf dem metalli-
schen Substrat erfolgt meist nach dem Elektronenstrahl-PVD-Verfahren (EB-PVD) oder dem

Niederdruckplasmaspritzverfahren (LPPS).
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Abb. I1.9: Temperaturabhdngigkeit der Kurzzeitstandfestigkeit verschiedener Superlegierungs-
gruppen [ASM International 1997]

Die Erste dieser sogenannten MCrAlY-Legierungen war eine Fe-Cr-Al-Y Legierung mit 12 %
Aluminium, die 1970 in den vereinigten Staaten patentiert wurde [Talboom et al. 1970]. In den
folgenden Jahren werden die stabileren Systeme CoCrAlY [Evans et al. 1972], NiCrAlY [Go-
ward et al. 1973] und NiCoCrAlY [Hecht et al. 1975] entwickelt und patentiert.

Die Schutzwirkung der Hochtemperaturschichten beruht auf der Ausbildung einer dichten
Oxiddeck-schicht, die gut haftet, mit mdglichst geringer Geschwindigkeit wichst und eine gute
chemische und mechanische Resistenz der Umgebung gegeniiber zeigt. ALO; Schichten stellen
in Kombination mit MCrAlY-Schichten einen guten Kompromif fiir die zuvor beschriebenen
Anforderungen dar. Die Al,O3-Schicht, die als TGO (thermally grown oxide) bezeichnet wird,

spielt dariliber hinaus eine Schliisselrolle fiir die Haftfestigkeit der keramischen Wirmedimm-
schicht.

Abb. I1.10 zeigt die Oxidations- und HeiBgaskorrosionsbestandigkeit fiir verschiedene Schicht-
gruppen [Mom 1981]. Im Einzelfall kénnen sich durch die konkreten Anwendungsbedingungen
Verschiebungen der Felder ergeben. Jedoch bieten MCrAlY-Materialien die besten Schutzmdog-
lichkeiten. Dabei muf beachtet werden, daB der Anteil von Chrom und Aluminium in der Zu-
sammensetzung von MCrAlY-Legierungen wesentlich die dauerhafte Bildung von Al,O; beein-
fluBt. Mindestens 5 bis 6 % Al in der Zusammensetzung sind tiblich, wobei das Chrom den zur
Bildung einer Al,O5-Deckschicht erforderlichen Al-Gehalt reduziert.
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Die Dotierung mit dem Aktivelement Yttrium soll die Haftung der Al,0;-Oxiddeckschicht bei
thermozyklischer Beanspruchung verbessern [Keller 1983]. Andere Elemente, wie z.B. Zirkoni-
um, Hafnium, Silizium oder Rhenium konnen in den Schutzschichten eingebracht werden, um
die Duktilitdt und das Oxidationsverhalten zu optimieren.

INICrAlY
N %
o Q\
% kA %’f;@
;a "~
g K3
b
2
8
Ce
3 .
" Aluminide Platin CaCrAlY
) Aluminida

hoch Cr-halige Systems

HeiBgaskorrosionsbestindigkeit

Abb. II.10: Schematische Darstellung der Oxidations- und Heifsgaskorrosionsbestindigkeit ver-
schiedener Schichtgruppen [Mom 1981]

I14.1 Gefiige von MCrAlY-Legierungen

Zur Beschreibung ihres Gefiiges wird die MCrAlY-Legierung dem ternédren Ni-Cr-Al-System
zugeordnet, wobei andere Elemente, die Ni- oder Al-dhnliche AtomgréBen und ternére Phasen-
diagramme zeigen, durch die Einfithrung von Aquivalenzkonzentrationen (Nizq. = Ni + Co und
Alig. = Al + Ti + Ta + Mo) berlicksichtigt werden. Das Gefiige einer MCrAlY-Schicht hdangt
von ihrer chemischen Zusammensetzung und von der Temperatur stark ab. Wie im ternéren
Phasendiagramm des Ni-Cr-Al-Systems zu erkennen ist (Abb. IL.11) [Taylor et al. 1952], bilden
sich vorrangig vier Phasen:

- ¥Ni: Kubisch-flichenzentrierte Phase,
- 9’-NijzAl: Kubisch-flichenzentrierte, geordnete Phase,
- B-NiAl: Kubisch-raumzentrierte, geordnete Phase,

- 0~Cr: Kubisch-raumzentrierte Phase.

Weitere Phasen konnen beobachtet werden, wenn zusétzliche Dotierungselemente der MCrAIY-
Legierung zugefiigt werden [Gundmundsson et al. 1989]. Es ergeben sich Legierungen mit sehr
komplexen Mikrostrukturen, welche bei thermischer Behandlungen und Veridnderung der Ab-
kiihlungsraten zusétzlich variieren.
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Abb. 11.11: Phasendiagramm des Ni-Cr-Al-Systems im isothermen Schnitt bei a) 850°C und b)
1000°C [Taylor et al. 1952]

II.42 Thermomechanische Eigenschaften

Von MCrAlY-Schutzschichten wird zwar keine mechanisch tragende Funktion verlangt, den-
noch konnen die mechanischen und thermischen Belastungen hoch werden. So kommt es im
Gasturbinen-Betrieb immer zu Dehnungen in der Schicht. Die Schutzschicht mu8 diese Deh-
nungen bzw. Spannungen méglichst riBfrei ertragen, um direkte Oxidations- und Korrosionsan-
griffe des Grundwerkstoffes zu verhindern. In dieser Hinsicht kommt der Eigenschaft von
MCrAlY-Legierungen, bei tieferen Temperaturen relativ sprode zu sein und bei hoheren Tem-
peraturen sehr viel duktiler, besondere Bedeutung zu. Die Temperatur des sprod/duktil Uber-
gangs (ductile-to-brittle transition temperature: DBTT) ist von der Zusammensetzung der Legie-

rung stark abhéngig (Abb. II.12). Dabei wird eine Erhdhung des Aluminiumgehalts von einer
Steigung der DBTT begleitet [Meetham 1986].

K S Co-20Cr-125A1Y,
o 1 . Co-18Cr-MAL-Y . "
5 30 ° 8--Cr’g. ) " diffused,
& ' "4 aluminide
O 204 'l L
% 10 ot
g . --{-i; n-ﬁ--ql' ' ‘
' A | T T
200 400 600 800 .
‘ " TEMPERATURE*C.~ . "~

Ab. I112: Einflup des Al-Gehaltes auf die Duldilitit von CoCrAIY-Schichsen [Meetham 1986]
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Wihrend die Duktilitit des Werkstoffes mit steigender Temperatur stark zunimmt, sinkt die
Zugfestigkeit oberhalb von etwa 600°C deutlich ab (Abb. II.13) [Wood 1989]. Die 0,2 %
Streckgrenze variiert zwischen 800 und 1160 MPa bei Raumtemperatur und entspricht etwa 100
MPa bei 800°C [Wood 1989, Hebsur et al. 1986, Veys et al. 1983].

10004 . o &
800 o 440
i cl. '
200} . R
200, - 4007, 600 - eoo T 1000 |
. TEMPERATURE °C ).

Abb. I1.13: Temperaturabhanglgkezt der Streckgrenze und der Duktzlztat einer NiCoCrAlY-
Schicht! [Wood 1989]

Angaben iiber Elastizitdtsmodul und thermischen Ausdehnungskoeffizienten sind zur Absschét-
zung der im Betrieb resultierenden Dehnungen bzw. Stauchungen und Spannungen erforderlich.
Die thermomechanischen Eigenschaften von MCrAlY-Legierungen héngen jedoch von jhrer
Zusammensetzung ab. In der Literatur werden Werte von Elastizitdtsmoduli zwischen 180 und
230 GPa bei Raumtemperatur berichtet [Cook et al. 1994, BMBF 1997]. Ahnlich zur Streck-
grenze nimmt der Modul bei etwa 600°C stark ab. Der thermische Ausdehnungskoeffizient va-
rilert zwischen 12-10°° und 14-10° K™ bei 400°C [Siemers et al. 1983]. Bei etwa 1000°C er-

reicht er einen Wert von bis zu 20-10° K.

ILS Wirmedimmschicht

IL5.1 Zirkondioxid

Nach heutigem Stand der Kenntnisse ist der geeignetste keramische Werkstoff fiir den Tempe-
raturschutz in Gasturbinen Zirkondioxid (ZrO,), das durch Zugabe einer Stabilisierungskompo-
nente wie z.B. Y,03, MgO, CaO oder CeO, in einer stabilen Kristallphase vorliegt. Die Attrak-
tivitit vom Zirkondioxid als Wirmeddmmschicht liegt an seiner sehr geringen Wirmeleitfahig-
keit, seiner guten Thermoschockbesténdigkeit und einem — fiir Keramik — relativ hohen Aus-
dehnungskoeffizienten [Brindley et al. 1989].

! Die RT-Bruchdehnung dieser NiCoCrAlY-Schicht ist mit etwa 8 % sehr hoch fiir eine Legierung vom
Typ MCrAlY.
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Zirkondioxid wurde 1892 als Mineral entdeckt und damals Baddeleyit genannt. Insbesondere
die Phasenumwandlungen wihrend Temperaturbeanspruchungen unter Normaldruck tragen zur

Bedeutung dieser Keramik als Funktions- und Strukturwerkstoff bei [Stevens 1986, Subbarao
1982]:

980 - 1170°C 2370°C 2680°C .
monoklin (m) ————PI tetragonal (t) <€——» kubisch (c) €— fliissig.
680 - 970°C

Die reversible martensitische Phasenumwandlung m — t ist von einer deutlichen Anderung der
Gitterparameter begleitet ist. Der Phaseniibergang fiihrt zu einer Volumenabnahme von 3 bis

5 %, welche die Verwendung von ZrQ, in seiner reinen Form fiir technische Anwendungen ver-
hindert [Stevens 1986].

Die Legierung des Zirkondioxids mit verschiedenen Stabilisatoren ermdglicht die Ausdehnung
des Stabilitdtsbereichs der kubischen und tetragonalen Phasen. Die Umwandlungen ¢ — t und
t — m werden vom stabilisierenden Zusatzelement teilweise (partially stabilized zirconia PSZ)
oder vollsténdig (fully stabilized zirconia FSZ) unterdriickt, so daf die Hochtemperaturphasen
bei Raumtemperatur metastabil bzw. stabil sind. Optimale mechanische Eigenschaften des Zir-

kondioxids werden durch partielle Stabilisierung mit CaO, MgO und insbesondere Y,O3 erreicht
[Subbarao 1982].

IL5.2 Das plasmagespritzte Y,03-ZrO,

Die erste detaillierte Studie des Zirkonoxid-Yttriumoxid-Systems wurde 1951 verdffentlicht
[Duwez et al. 1951]. Das Phasendiagramm Y,03-ZrO, lag jedoch erst 1975 mit der Arbeit von
Scott vollstéindig vor (Abb. I1.14) [Scott 1975]. Die Forschungen anderer Gruppen bestitigen
dieses Phasendiagramm, das weitgehend akzeptiert wird [Lanterni 1984, Riihle 1984].
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Abb. 11.14; Phasendiagramm [Scott 1975 ]
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Fiir technische Anwendungen wird das Zirkondioxid iiblicherweise mit 6 bis 8 Gew.% Y,0;-
stabilisiert. Zahlreiche Untersuchungen des Y,0s-ZrO, Systems haben gezeigt, dafl diese che-
mische Zusammensetzung zur besten Termoschockbestindigkeit des Wirmeddmmschichtsy-
stems fiihrt [Miller et al. 1982]. Abb. I1.15 zeigt die kritische Zyklusanzahl als Funktion der
Y,0s-Konzentration in ZrO, [Stecura 1986]. Das 6-8 Gew.% Yttriumoxid-stabilisierte Zir-
konoxid wird als Y-PSZ (yttria partially stabilized zirconia) bezeichnet.

400

200 A

Kritische Zyklusanzahl

0 T T

0 10 20 30
Y,05-Konzentration [Gew. %]

Abb. II.15: Thermozyklieren von wiirmedédmmbeschichteten Proben: Kritische Zyklusanzahl als
Funktion der Y,0s3-Konzentration in ZrO; [Stecura 1986]

Die Phasenausbildung im plasmagespritzten System héngt stark von der Abkiihlrate ab, wie sich
auf dem ZTU-Schaubild erkennen 148t (Abb. I1.16) [Heuer et al. 1988].

Temperatur
A

1 2

p Zeit
Abb. I1.16: ZTU-Schaubild des Systems Y203-ZrO, [Heuer et al. 1988]

Beim Abschrecken einer gespritzten Lamelle (Verlauf 1 in Abb. I1.16) erfolgt eine displazive
Reaktion von der kubischen Phase in eine tetragonale Phase t’, wenn die polymorphe Um-
wandlungstemperatur T unterschritten wird [Riihle 1984]. Der tetragonalen Gleichgewichts-
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phase t gegeniiber enthilt t’ einen hoheren Y,05-Gehalt und ist aus diesem Grund im gesamten
Temperaturbereich metastabil. Die t’-Phase wird hinsichtlich der martensitischen Reaktion t —
m als nicht umwandelbar angesehen, da keine Phasenumwandlung beim Abkiihlen stattfindet.
Die t’-Phase ist fiir die Eigenschaften des Y-PSZ sehr vorteilhaft, da sie, einmal entstanden, bei
weiteren Temperaturauslagerungen bis 1200°C nahezu intakt bleibt [Miller et al. 1982]. Aufer-
dem besitzt die t’-Phase eine hohe Festigkeit, Bruchz#higkeit und Thermoschockbesténdigkeit
[Griinling et al. 1993, Michel et al. 1984, Orange et al. 1986].

Bei langsamer Abkiihlung (Verlauf 2 in Abb. II.16) bilden sich in der kubischen Matrix feine
tetragonale Einschliisse. Es entsteht die sogenannte Tweed-Struktur, deren Bezeichnung auf ih-

ren charakteristischen, sich durchkreuzendem Streifenkontrast unter dem Lichtmikroskop zu-
riickzufiihren ist.

Die Abkiihirate kann beim thermischen Spritzen nicht absolut kontrolliert werden. Typischer-
weise werden die Spritzparameter fiir eine bestimmte mittlere PulvergrdBe gewihlt. Die
Schmelztropchen werden auf dem Substrat abgeschreckt. Es kann aber auch dazu kommen, dafl
grobere Partikel nicht schmelzen und mit einer langsamen Rate abkiihlen.

IL5.3 Thermomechanische Eigenschaften plasmagespritzter Y-PSZ Schichten

Die thermomechanischen Eigenschaften von plasmagespritzten Wirmeddmmschichten variieren
sehr stark mit der Defektstruktur der Schicht, die durch die PartikelgroBen des Spritzwerkstoffes
und durch die Wahl der Spritzparameter bestimmt wird. Zusitzliche thermische Auslagerungs-
behandlungen der WDS nach dem Spritzen konnen ihre Mikrostruktur veréindern.

Generell nimmt der Elastizitdtsmodul mit der Porositit ab, wie es in Abb. IL.17 mit einer Aus-
wahl von RT-MeBwerten aus der Literatur gezeigt wird.

Bei gleichen Porosititen konnen jedoch unterschiedliche Elastizititsmoduli vorliegen, da Grofe,
Gestalt und Orientierung der Poren einen starken Einfluf} auf die mechanischen Eigenschaften
plasmagespritzter Keramiken ausiiben [Nakamura et al. 2000]. Mit Werten zwischen 10 und 75
GPa fiir eine Schichtporositdt zwischen 3 und 20 % befindet sich der E-Modul von plas-
magespritzten Y-PSZ Schichten in einem Bereich weit unterhalb vom E-Modul des dichten
Materials (E=210 GPa bei RT fiir ein tetragonales dichtes Material [Lange 1982]).

Der Verlauf des Elastizitdtsmoduls von APS-Wirmeddmmschichten als Funktion der Tempe-
ratur ist bisher noch wenig bekannt. Cruse berichtete eine stetige Abnahme des E-Moduls mit
steigender Temperatur, wobei die MeBBwerte bei 1200°C etwa 50 % der RT-Werte entsprechen

[Cruse et al. 1995). Sziics beobachtete aber eine irreversible Steigerung des E-Moduls ab 700°C
[Sziics 1997].

Die Zugfestigkeit der APS-Wirmeddmmschicht variiert mit den Spritzparametern zwischen et-

wa 10 und 50 MPa [Novak 1995]. Dabei werden die héchsten Festigkeitwerte fiir die niedrig-
sten Schichtporositéiten beobachtet [Mannsmann 1995].

E'ine hohe P.oros'itéit weist sich aber als positiv fiir die Wirmeddmmfunktion. Brink untersuchte
die Abhéngigkeit der Wirmeleitfihigkeit von der Porositit bej 400°C [Brink 1989]. Mit stei-

gender Porositét sinkt die Wirmeleitfahigkeit von plasmagespritzten Y-PSZ Schichten gemif
folgender Gleichung:

1
P116+168-P (IL1)

Dabei ist P die Schichtporositit und A p=2 5 WimK die Wirmeleitféhigkeit des dichten Z1rOs-
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Materials. Eine pordse Schicht (P=0,15) weist also eine sehr niedrige Warmeleitfdhigkeit von
etwa 0,7 W/mK auf, die neben ihrem fiir eine Keramik relativ hohem thermischen Ausdeh-
nungskoeffizient die Anwendung des plasmagespritzten Y-PSZ Materials als Wirmeddmm-
schicht begriindet.
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Abb. II.17: Elastizitiitsmodul von Y-PSZ als Funktion der Porositéit [Alaya 1997, Boch et al.
1984, Brink 1989, Cruse et al. 1995, Fredin 1993, Mannsmann 1995, Steffens 1994]

II.6  Versagen von plasmagespritzten Wirmedidmmschichtsystemen

Das Versagen von plasmagespritzten Wirmedimmschichtsystemen wird oft in Form von Dela-
minationsrissen und partiellem Abplatzen der WDS beobachtet. An den danach unbeschichteten
Metalloberfliichen erhdht sich die Wirmebelastung erheblich. Ein Versagen des Bauteils noch
vor dem Ende der Lebensdauer der Grundwerkstoffe tritt auf. Auf Grund einer Fehlanpassung
der thermischen Ausdehnungskoeffizienten bilden sich die Delaminationsrisse wéhrend der Ab-
kiihlung von der Betriebstemperatur im Grenzfldchenbereich zwischen WDS und HVS [Miller
et al. 1982]. Von den Autoren wird vermutet, daf} die Delaminationsrisse eine Verldngerung von
zur Schichtebene senkrechter Risse sind. Die Segmentierungsrisse biegen im Grenzflichenbe-
reich in laterale Richtung um. Bartlett beobachtete aber an thermozyklierten Proben, daff die
Risse in der Oxidschicht an beliebigen Stelle initiert werden, bevor sie in der keramischen WDS

parallel zur Grenzfliche wachsen [Bartlett et al. 1995].
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Das Versagen des WDS-Systems konnte in Zusammenhang mit der Oxidation der Haftvermitt-
lerschicht gesetzt werden [Miller et al. 1982, Wu et al. 1989]. Eine Verbesserung der Oxidati-
onsbestindigkeit von MCrAlY-Materialien fiihrt aber nicht unbedingt zu einer hoheren Lebens-
dauer, da andere Eigenschaften der Haftvermittlerschicht wie die Ausscheidung von o-Cr jene
beeinflussen [Brindley et al. 1990].

Zur Analyse der Verbindung zwischen Delaminationsrissen, Haftvermittlerschicht und TGO
sind bereits viele Untersuchungen durchgefiihrt worden. Jedoch bleiben die Mechanismen des
Versagens wegen der Komplexitit der Einflufiparameter und der Schiédigungsmuster unverstan-
den. Nach Bennetts Ansicht spielt die Duktilitit der MCrAlY Haftvermittlerschicht eine we-
sentliche Rolle [Bennett 1986]. Mit zunehmender Oxidation nihme die Fiahigkeit der HVS, sich
schnell zu verformen, ab. Dadurch gerate die keramische Warmedimmschicht wéhrend des Ab-
kiihlens unter biaxiale Druckspannungen, die zur Bildung von Delaminationsrissen fiihre. FEM
Berechnungen zeigen aber, daf} radiale Spannungen an der Grenzfliche zwischen WDS und
HVS fiir Bildung und Wachstum von lateralen Risse verantwortlich sind [Chang et al. 1987,

Kerkhoff 2000]. Das von Chang entwickelte Versagensmodell ist in Abb. IL18 schematisch
dargestellt.
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Abb. I1.18: Versagensmechanismen des WDS Systems (+ steht fiir Zugspannungen und - fiir

Druckspannungen) [Chang et al. 1 987]

Shillington stellte an Wiirmedédmmschichtsystemen nach deren Versagen fest, daB die o~
TGO durch eine Schicht aus (Co,Ni)(Cr,Al) Spinell und o~ ’
1999]. Vermutlich bilden sich diese zwei Phasen, nachd
Schicht eingedrungen sind. Da eine Al-

ALO;
Cr ersetzt wurde [Shillington et al.
em thermische Risse in die AL Os-
verarmte Zone unter der TGO als Folge der Oxidation
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entsteht, kann die Al,Os-Schicht nicht regeneriert werden, statt dessen wird sie durch Al-arme
Phasen wie Spinell und o-Cr ersetzt.

In allen Fille wiirde eine Segmentierung der plasmagespritzten Y-PSZ, wie in Abb. I1.19 darge-
stellt [Adam 1986], die Dehnungstoleranz und damit ihre Lebensdauer erhdhen. Kokini unter-
sucht aus diesem Grund die Thermoschockbestidndigkeit von dicken pre-segmentierten Warme-
ddmmschichten [Kokini et al. 2000]. Hohe Temperaturen werden durch Einsatz eines Lasers in-
nerhalb von 4 Sekunden erreicht, wobei sich ein starker Temperaturgradient in der 1 mm-dicken
Wirmeddmmschicht bildet. Am Ende der zyklischen thermischen Belastung werden bei
Schichten mit einer hohen Dichte von Segmentierungsrissen weniger Delaminationsrisse beob-
achtet.

Schicht-Segmente 1
i

MCrAlY-Haftschicht

Abb. II.19: Erwiinschte Schichtsegmentierung im plasmagespritzten WDS-System [Adam 1986]
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Kapitel I11

Experimentelles

1.1 Probenmaterial

III.1.1 Materialien und Herstellungsprozef3

Fiir die in dieser Arbeit vorgestellten Untersuchungen des thermomechanischen Verhaltens von
Wirmedimmschichten wurden Probenstreifen eines plasmagespritzten WDS-Systems einge-
setzt. Das Schichtverbundsystem bestand aus einer in Luft plasmagespritzten Y-PSZ Wirme-
dimmschicht und einer im Vakuum gespritzten korrosionsbestéindigen MCrAlY Haftvermittler-
schicht auf einem Grundwerkstoff. Grundwerkstoff, Schicht- und Probenherstellung werden
nachfolgend néher beschrieben.

Als Grundwerkstoff wurde eine polykristalline Legierung ausgewihlt, um Probleme, die mit
Anisotropie verbunden sind, zu umgehen. Die verwendete Grundwerkstofflegierung war die
polykristalline Superlegierung IN 792, eine Nickelbasis-Superlegierung, die fiir Brennkammern
in Turbinen eingesetzt wird. Tab. IIL.1 gibt ihre genaue chemische Zusammensetzung wieder.
Diese Legierung zeichnet sich durch eine hohe Warmfestigkeit, die hauptséchlich auf Ausschei-
dungsverfestigung durch y’-(Nis(ALTi)) Teilchen beruht, und durch den hohen Cr- und Al-
Anteil eine gute Bestindigkeit gegen Heigaskorrosion aus. Der Werkstoff lag in Form von 80
x 45 x 4 mm® groBen GuBplatten vor.

C Ni Cr Co Mo Al B Ti w Zr Andere
008 60 124 90 18 34 002 38 41 002 SiPFe Ta, Hf, Nb
Tab. III.1: Zusammensetzung der Nickelbasis Legierung IN 792
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Auf die GuBplatten aus IN 792 wurde eine etwa 100 um dicke NiCoCrAlY Schicht durch ein
Niederdruckplasmaspritzverfahren (LPPS) aufgebracht.

Vor dem Spritzen wurde das Substrat auf eine Temperatur von etwa 850°C erwdrmt. Die Korn-
gdBenverteilung des Pulvers und die Spritzparameter (Tab. IIL.2) wurden so gewahlt, dal} eine
Rauhigkeit der Haftvermittlerschicht zwischen 5-7 pm erzeugt werden konnte, welche fiir die
Haftung der keramischen Deckschicht auf der HVS Bedeutung hat.

Nach einer 2-stiindigen Losungsgliihung dieses metallischen Werkstoffverbundes bei 1120°C
gefolgt von einer 24-stiindigen Ausscheidungsgliihung bei 850°C erfolgte das atmosphérische
Plasmaspritzen der ca. 300 um dicken Y-PSZ Wirmeddmmschicht (Metco 204 NS). Dabei
diente eine Mischung aus Argon und Wasserstoff als Plasmagas und Argon als Trégergas. Vor
dem Spritzen der keramischen Deckschicht wurde das Substrat bis auf etwa 300°C erwirmt. Die
anderen Spritzparameter sind in Tab. IIL.2 aufgelistet. Thermisches Spritzen und Warmebe-
handlung erfolgten im Institut IWV1 des Forschungszentrums Jiilich. Die Zusammensetzung
des verwendeten Metco-Pulvers wird in Tab. IIL.3 aufgelistet.

HVS WDS
Plasmagas Argon 50 slpm 41 slpm
Plasmagas Wasserstoff 9 slpm 10 slpm
Plasmastrom 725 A 760 A
Trigergastrom 1,70 slpm 3,60 slpm
Lichtbogenleistung 55 kW 50 kW
Spritzabstand 275 mm 100 mm
Substrattemperatur = 850°C = 300°C

Tab. I11.2: Spritzparameter fiir HVS und WDS

ZI'OZ Y203 Hf02 A1203 CaO MgO SIO?_ TIOZ CCOz Fez03
914 7,78 1,62 0,053 0,015 <0,002 0,019 0,113 0,024 <0,003

Tab. I11.3: Zusammensetzung des Metco-Pulvers in Gew.%

Aus den beschichteten Platten wurden 35 x 10 x d mm® und 47 x 4 x 3 mm® groflen Probenstrei-

fen zur Messung der thermomechanischen Kriimmung bzw. fiir 4-Punktbiegeversuche heraus-
gearbeitet. Die Trennung erfolgte in zwei Stufen:

- Diamantségen der Keramikschicht unter Wasserkiihlung. Dabei mu besonders darauf ge-
achtet werden, daB sich die Schicht nicht vom Substrat ablost.

- funkenerosives Schneiden der metallischen Schichten.,

Die Probenrénder wurden vorsichtig geschliffen und entgradet. Fiir die Kriimmungsexperimente
wurden dreilagige Probenstreifen mit einer Dicke d zwischen 0,8 und 1,5 mm verwendet (Pro-
benstreifen A). Zur Herstellung der diinnen Probenstreifen wurde die Dicke des Grundwerkstof-
fes durch Abschleifen verringert. Dieser Herstellungsschritt stellte eine besondere Schwierigkeit
dar, da die Probenstreifen sich mit abnehmender Dicke des Grundwerkstoffes kriimmen. Vor
dem Abschleifen war es erforderlich die Proben auf der keramischen Deckschicht an einel“ Me-

tallplatte festzukleben, um die zunehmende Kriimmun i ;
? g des Streifens mit :
des Grundwerkstoffes zu verhindern, abnehmender Dicke

Fiir die Untersuchungen am 2-Schichtsystem HVS/WDS wurde eine Probe hergestellt, indem
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der Grundwerkstoff eines dreilagigen Probenstreifens mechanisch abgetragen wurde.

In Tab. IIL.4 werden Bezeichnung und Abmessungen der untersuchten Probenstreifen aufgeli-
stet. Mit B und C werden die untersuchten zweilagigen Probenstreifen bezeichnet, die aus HVS
und Grundwerkstoff bzw. aus WDS und HVS bestanden.

Dicke (um)
Experimente Bezeichnung WDS Vs Substrat Gesamte
Probe
Probe AL1 350 60 440 850
Probe A.L2 350 60 770 1180
Probe A.L3 350 60 1070 1480
Probe AIL.1 340 100 600 1040
Probe AIL.2 340 100 710 1150
Kriimmung Probe A.IIL.1 350 150 270 770
Probe A.IIL2 350 150 550 1050
Probe B.1 - 90 110 200
Probe B.2 - 65 770 835
Probe B.3 - 150 220 370
Probe C 350 100 - 450
4-Punktbiegung 340 100 2560 3000

Tab. I11.4: Bezeichnung und Geometrie der untersuchten Probenstreifen

Da die Mikrostruktur der Schutzschichten im Verbund wihrend der Untersuchungen in-situ be-
obachten werden sollte, muBte eine Seitenfléiche fiir jeden Probenstreifen poliert werden. Dafiir
wurden die Streifen in Aluminiumfolien eingewickelt und in einem relativ weichen, schnell
trocknenden Material (Technovit 4071 mit passendem Harter in gleichen Gewichtsverhdltnis-
sen) eingebettet. Die zu beobachtende Probenseitenfliche wuarde geschliffen und spiegelnd po-
liert (1 wm Diamantlésungen in Endstufe). Nach der Politur wurde das Einbettungsmaterial auf-
gebrochen, die von Aluminiumfolie geschiitzte Probe befreit und in einem Ultraschallbad mit
Aceton gereinigt.

Zusitzlich zu den Schichtverbundproben wurden freistehende Wirmeddmmschichten und
MCrAlY-Haftschichten zur Ermittlung ihrer thermomechanischen Eigenschaften verwendet.
Dafiir wurden die PSZ-Keramik und die MCrAlY-Legierung iiber einer Dicke von 300 pm bzw.
3 mm auf einem Stahl plasmagespritzt. Anschliefend erfolgte die Ablosung der keramischen
Schicht vom Stahl in einer HCI-Losung. Die benétigte 2 mm dicke freistehende MCrAlY-Probe
wurde funkenerosiv freigesigt.

I1.1.2 Thermomechanische Eigenschaften der metallischen Werkstoffe

Im Gegensatz zu den Eigenschaften der pordsen keramischen Schutzschicht, die stark von der
chemischen Zusammensetzung und den gewihlten Spritzparametern abhéngig ist, konnen die
thermomechanischen Eigenschaften der beiden dichten metallischen Werkstoffe (Substrat und
HVS) von Literaturdaten iibernommen werden. Im nachfolgenden Abschnitt werden publizierte
Werte zusammengestellt.
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III.1.2.1 Nickelbasis-Superlegierung IN 792

Zusammensetzung und auch Standard-Wérmebehandlung des Grundwerkstoffes waren festge-
legt und dementsprechend die thermomechanischen Eigenschaften. In der Literatur liegen aller-
dings nur wenige Daten iiber die polykristalline Legierung IN 792 vor.

Das europiische Programm COST (european cooperation in the field of scientifical and techni-
cal research) widmete eines seiner Teilprojekte der Untersuchung der stengelkristallinen Legie-
rung IN 792 DS [Cost 1993]. In <001>-Richtung orientierte Platten wurden hergestellt, aus de-
nen Proben in folgenden drei verschiedenen Richtungen herausgearbeitet wurden: longitudinale

Proben in <001>-Richtung, transversale Proben in <100>-Richtung und 45°-Proben, 45° zur
<001>-Richtung,

Wie Tab. IIL5 zeigt, weist der Werkstoff auf Grund seiner stengelkristallinen Struktur eine star-
ke Anisotropie auf. In transversaler Richtung liegt der Elastizitdtsmodul etwa 50 GPa hoher als
in longitudinaler Richtung, Da die Anisotropie sich ebenfalls auf die Querkontraktionszahl aus-
wirkt, ist jedoch der biaxiale Elastizitdtsmodul E/(1-v), der den gemittelten E-Modul in einer
Fliche darstellt, in beiden Richtungen sehr dhnlich mit RT-Werten von 225 und 231 GPa. Mit
der Temperatur nechmen die E-Moduli ab, so daBl die Werte bei 1000°C etwa 67 % der RT-

Werte entsprechen. Im Gegensatz zum E-Modul ist der Wirmeausdehnungskoeffizient von der
Probenorientierung unabhéngig.

Temperatur (°C) 20 200 400 600 800 1000
E-Modul in longitudinaler Richtung (GPa) 136 129 122 114 103 90
Poissonszahi in longitudinaler Richtung 041 040 040 040 040 041
Longitudinaler biaxialer E-Modul E/(1-v) (GPa) 231 215 203 190 172 153
E-Modul in transversaler Richtung (GPa) 171 165 156 146 133 117
Poissonszahl in transversaler Richtung 024 023 024 024 0,23 0,24
Transversaler biaxialer E-Modul E/(1-v) (GPa) 225 214 205 192 173 154
Wirmeausdehnungskoeffizient (10'6/K) 11,7 12,7 13,2 14,1 157

Tab. II1.5: Eigenschaften der Legierung IN 792 DS: E-Modul, Querkontraktionszahl und ther-
mischer Ausdehnungskoeffizient [Cost 1993]

Abb. TIL.1 zeigt die 0,2 % Dehngrenze (Rp o) und die Bruchfestigkeit (Ry) der Legierung in den
drei Richtungen. Von RT bis 650°C nimmt die Zugfestigkeit zu. Die hichsten R -Werte betra-
gen 1200 MPa in longitudinaler Richtung und etwa 1050 MPa in transversaler Richtung. Ober-
halb von 750°C fillt die Festigkeit bis etwa 650 MPa ab. Die Rp o2-Werte variieren zwischen
650 und 850 MPa bis 800°C. Bei 900°C erreichen sie aber nur noch etwa 400 MPa.

Fur die im néchsten Kapitel vorgestellten Berechnungen wird der Elastizititsmodul und der bia-
xiale E-Modul der polykristallinen Legierung IN 792 CC benétigt. Im weiteren wird ein Mittel-

wert aus E-Modulwerten der stengelkristallinen Legierung IN 792 DS in longitudinaler und
transversaler Richtung verwendet (Tab. IIL6).

Temperatur (°C) RT 200 400 600 800 1000
E-Modul (GPa) 154 147 139 130 118 104
Biaxialer E-Modul (GPa) 228 215 204 191 173 154

Tab. I11.6: Verwendete thermomechanische Eigenschaften der IN 792-Legierung
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Abb. II1.1: R, und Rp o, Werte fiir die Superlegierung IN 792 DS als Funktion der Temperatur
[Cost 1993]

I0.1.2.2 NiCoCrAlY-Legierung

Die hier vorgestellten thermomechanischen Eigenschaften der NiCoCrAlY-Legierung sind Da-
ten aus der Literatur, die an plasmagespritzten Schichten gleicher oder dhnlicher Zusammenset-
zung gemessen wurden.,

Elastizitiitsmodul

MeBergebnisse zur Temperaturabhéingigkeit des E-Moduls wurden von Dr. Stamm, Firma Sie-
mens KWU, zur Verfiigung gestellt. Abb. III.2 zeigt den dynamischen E-Modul der NiCoCrA-
1Y-Legierung als Funktion der Temperatur. Die Daten wurden mit Ultraschallmessungen von
RT bis 900°C erfaBt. Mit Werten von etwa 190 GPa bei Raumtemperatur und etwa 150 GPa bei
800°C befindet sich der E-Modul der NiCoCrAlY-Legierung weit iiber jener der IN 792-
Superlegierung (Tab. II1.6). In den Berechnungen wird eine Querkontraktionszahl von v=0,3
verwendet.

Thermischer Ausdehnungskoeffizient

Abb. IIL.3 zeigt die Temperaturabhéingigkeit des technischen Wirmeausdehnungskoeffizienten
der MCrAlY-Legierung [Quadakkers et al. 1999].

Der Wirmeausdehnungskoeffizient wurde mit einem Dilatometer an freistehender NiCoCrAIY-
Schichten von RT bis 1000°C wihrend Aufheizen und Abkiihlen erfaft. Aufheizen und Ab-
kithlen geschahen in einer Argon-Atmosphére mit einer Rate von 3°C/min. Probenstreifen einer
GroBe von 15x4x4 mm® wurden verwendet, die zwei Stunden bei 1100°C ausgelagert worden
waren.

Der technische Warmeausdehnungskoeffizient nimmt mit steigender Temperatur stetig zu. Da
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Aufheiz- und Abkiihlkurven beinahe parallel laufen, wurde fiir die spateren Berechnungen eine
Mittelwertkurve angenommen, die mit einem Polynom 3. Grades beschrieben wird:

o (T) = 12,36 + 3,66:10° T - 2,74-10° T % + 4,77-10°T * [109K] (IIL.1)

E-Modul (GPa)

100 n u T T |

0 200 400 600 800 1000
Temperatur (°C)

Abb. II1.2: Dynamischer E-Modul der NiCoCrAlY-Legierung [Stamm 2000]

18E-6 -
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Abb. II1.3: Technischer Wiirmeausdehnungskoeﬁ‘izient der NiCoCrAlY-Legierung
[Quadakkers et al. ] 999]
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III.2 Untersuchungsmethoden

Die Beschreibung der im Rahmen dieser Arbeit angewandten experimentellen Methoden zur
Charakterisierung der untersuchten Wirmeddmmschicht und zur Priifung des dazugehorigen
WDS-Systems, ist Inhalt des folgenden Abschnittes.

In Tab. III.7 werden die ermittelten Eigenschaften und die dabei angewandten Untersuchungs-
methoden aufgelistet.

Eigenschaft Untersuchungsmethode Probe
Mikrohérteeindruck FS/V
Elastizititsmodul Doppelring Test FS
Kriimmungsmessung v
Wiérmeausdehnungskoeffizient Fac}endﬂatometer FS
Kriimmungsmessung A\
) L Kriimmungsmessung v
Sprod/duktil Ubergang der MCrAlY-HVS 4-Punkt Biegeversuch v

FS: Freistehende Schicht, V: Verbundwerkstoff
Tab. III.7: Ermittlung von Eigenschaften der Schichten im Verbund

OI.2.1 Kriimmungsmessung

Der Versuchsaufbau zur Ermittlung der Kriimmung ist in Abb. IIL.4 dargestellt.

Fiir die Hochtemperatur-Beobachtungen stand ein hochauflésendes Teleskopsystem der Firma
Questar (QM 100) verbunden mit einem Kamera-System (Adema) zur Verfiigung. Die Proben-
streifen wurden nach Polieren einer der Seitenfléchen so in einen Widerstandsofen positioniert,
daB die Beobachtung dieser Fliche moglich war. Bei der Positionierung wurde darauf geachtet,
daB die polierte Fliche senkrecht zur Beobachtungsachse ist, um die bestmdgliche Licht-
reflexion zu gewidhrleisten.

Mit dem hochauflosenden Teleskop konnen die Materialien in-situ beobachtet und deren Mi-
krostruktur mit Hilfe des Kamerasystems dokumentiert werden. Die Gestaltdnderungen, die
wihrend des Temperaturzyklus im Werkstoffverbund stattfinden, werden erfaft, indem die
Ortskoordinaten #quidistanter Punkte der Grenzflidche zwischen WDS und HVS iiber die X-Y
Verschiebung des Teleskoptisches digital erfat werden. Die Bestimmung des Kriimmungs-
radius erfolgt mittels Kreissegment-Anpassung. Das ganze Verfahren wurde automatisiert, so
daB die Messung der Kriimmung innerhalb einer Minute erfolgen kann.

Experimente wurden an Luft mit einer Aufheiz- und Abkiihlrate von 8°C/min im Temperatur-
bereich zwischen Raumtemperatur (RT) und 1000°C durchgefiihrt. Neben den Gestaltdnderun-
gen der Streifen (Abb. IIL5) stellt das Auswertverfahren den Kriimmungsverlauf als Funktion
der Temperatur automatisch dar.

Mit dem Beobachtungssystem konnen Kriimmungen ab 0,01 m’ gemessen werden. Der Fehler
der Kriimmungsmessung liegt zwischen 0,02 und 0,1 m” je nach Probe und Temperatur. Dal?ei
ist die Positionierung der Probe im Ofen fiir Messungen bei hohen Temperaturen sehr wichtig,
da sie die Qualitiit der in-situ Beobachtungen bestimmt.
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Auch mit der Kreissegment-Anpassung des Probenprofils ist ein Fehler verbunden. Die Grenz-
fliiche zwischen WDS und HVS zeichnet sich durch eine hohe Rauhigkeit aus. Dadurch kénnen
die gemessenen Ortskoordinaten vom Kreissegment abweichen. Die Kriimmung héingt dann von
den zur Anpassung gewihlten Punkten ab.

Probenstreifen

Videokamera

Erfassung der
Ortskoordinaten

X-Y Regelung
des Teleskops

Abb. I11.4: In-situ Beobachtungssystem

Die thermische Kriimmung eines Verbundes aus elastischen W. ird i
. : . erkstoffen wird im Kapitel IV
modelliert. Das linear-elastische Modell kann die thermischen Kriimmungsinderung alsplquftﬂcti—

on der geometrischen und th i : ) ’
rechnen. ermomechanischen Eigenschaften der Schichten im Verbund be-
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Abb. II1.5: Gestaltinderungen der Kriimmung als Funktion der Temperatur
(RT und 400°C: Kriimmung zur keramischen WDS, ab 600°C: Kriimmung zum IN 792 Substrat)

Fiir die k-te Schicht eines mehrlagigen Werkstoffverbundes, deren Elastizititsmodul E;’ und
Wirmeansdehnungskoeffizient o unbekannt seien, lassen sich die thermoelastischen Eigen-
schaften berechnen. Wenn die geometrischen Parameter des Probenstreifens (d;) und die ther-
moelastischen Eigenschaften (E, ;) der n-1 anderen Schichten zur Verfiigung stehen, so ergibt
sich fiir die Kriimmungséinderung (siehe auch Gleichung (IV.11)):

W1 FE) s ) ey )

Dabei sind f, g und A polynomiale Funktionen des E-Moduls E’. Zur Vereinfachung sei weiter-
hin der thermische Ausdehnungskoeffizient oy innerhalb eines Temperaturschrittes konstant be-
trachtet. Vergleich von Rechnung mit der experimentellen Kriimmung fiihrt zu den mdglichen
Werten von E-Modul und Ausdehnungskoeffizient der Schicht k (Abb. 1I1.6):

1
h(EL) A=~ f(EL)
r - =F(E}). (1I1.3)
4 (E k )
Wird die Kriimmung von mehreren Proben aus den gleichen Materialien aber mit unterschiedli-

chen Dickenverhdltnissen ermittelt, so ergeben sich mehrere Kurven aus moglichen Paaren
{EY, o). Diese Kurven bestimmen einen Schnittpunkt, der die Werte von E-Modul und Aus-

(xk=
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dehnungskoeffizient bei der Temperatur T liefert.

Diese Methode benétigt den Kriimmungsverlauf als Funktion der Temperatur von mindestens
swei Probenstreifen. Ist eine den beiden Eigenschaften zum Beispiel o bekannt, so kann die
andere GroBe E)’ aus einer einzelnen Kriimmungskurve ermittelt werden. In diesem Fall ist die

Annahme eines konstanten Ausdehnungskoeffizienten innerhalb jeden Temperaturschrittes
nicht notig.

?

o= F1 (E%)
o= F (E%)
0= F3(E%)
€—
v » B

Abb. IIL.6: Bestimmung der thermomechanischen Eigenschaften (E ¥, o) eines Werkstoffes k bei
der Temperatur T

I11.2.2 4-Punktbiegeversuch

4-Punktbiegeversuche wurden an Probenstreifen der einzelnen metallischen Werkstoffe
(Grundwerkstoff und MCrAlY-Legierung) und an dreilagigen Schichtverbundproben des Wir-
medammschichtsystems mit einer elektromechanischen Universalpriifmaschine der Firma In-

stron (Typ 1362) durchgefiihrt. Wie in Abb. ITL7 gezeigt, befindet sich die gesamte Biegevor-
richtung in einem Ofen mit Beobachtungsfenster.

Die Teleskop-Einrichtung, die im Paragraph II1.2.1 beschrieben wurde, ermdglicht eine in-situ
Beobachtung der Probenstreifen wihrend der Biegeversuche, was zur Untersuchung des RiB-
wachstums im Wirmeddmmschichtsystem vom besonderem Interesse ist. Dafiir wurde bei der
dreilagigen WDS-Probe eine der Seitenflédchen poliert und in der Biegevorrichtung so positio-

niert, daf das Riwachstum innerhalb der Schutzschichten durch das Ofenfenster verfolgt wer-
den konnte.

Messu.ngen erfolgten bei Raumtemperatur, 600°C und 950°C. Fiir die Hochtemperatur-
Ex?enmente wurden die Probenstreifen unter einer Vorlast von ca. 5 N in der Biegevorrichtun

fixiert .und bis zur gewiinschten Temperatur mit einer Aufheizrate von 8°C/min erwirmt Ersé:
nach einer zweistiindigen Wartezeit, die zur Homogenisierung der Temperatur im Ofen d;cnte
wurden die '4-Punktbiegeversuche gestartet. Die Durchbiegungsrate betrug =30 wm/min Kraf,t
und Durchbiegung wurden gemessen. Am Ende der Hochtemperatur-Biegeversuche wurc‘ien die
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Proben entlastet und auf RT abgekiihlt. Wie in Abb. IIL7 gezeigt, wurden die dreilagigen Pro-
benstreifen mit der keramischen Wirmedimmschicht nach unten in der Biegevorrichtung posi-
tioniert, so daB die WDS bei Biegebelastung unter Zugspannung war. Das fiir verschiedene
Durchbiegungswerte beobachtete Rimuster wurde fiir den gesamten Temperaturbereich mit in-
situ Aufnahmen dokumentiert.

Wegaufnehmer Kraftzelle

Abb. IIl.7: 4-Punktbiegevorrichtung mit in-situ Beobachtungsmogligkeit

Abb. 1.8 zeigt als Beispiel die Belastungs- und Entlastungskurven einer Legierung bei Raum-
temperatur und bei 800°C.

RT

O L T )

0 200 400 600 800
Durchbiegung (um)
Abb. II1.8: Belastungs- und Entlastungskurven einer Legierung bei RT und 800°C

Bei RT verhilt sich die Legierung elastisch wihrend des ganzen Versuches, was hingegen bei
800°C nicht der Fall ist. Aus der Steigung des linearen Abschnittes der Kraft/Durchbiegung
Kurven kann der Elastizititsmodul des Werkstoffes bzw. der dquivalent E-Modul des Werk-
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stoffverbundes wie folgt berechnet werden [Dadras 1985].

_aB3L* -4a*) AP

E
4bh> M

(IL4)

Dabei beschreibt =3 mm die Probendicke, b=4 mm die Probenbreite und a=10 mm und
L=40 mm die Abmessungen der 4-Punktbiegevorrichtung (Abb. IIL7).

III.2.3 Doppelring-Test

Der Elastizititsmodul der freistehenden keramischen Wirmeddmmschichten wurde mittels
Doppelring Versuchen bestimmt. Dabei wurden die diinnen Probenscheiben separierter WDS-
Stiicke zwischen zwei konzentrischen Ringen positioniert. Ober- und Trégerringe haben einen
Durchmesser von a=9 und b=18 mm. Die Experimente wurden mit einer Hochtemperatur-
priifmaschine der Firma Instron (Typ 1362) zwischen Raumtemperatur und 900°C durchgefiihrt.
Dafiir wurden die Probenscheiben mit einer Rate von 8°C/min bis zur Versuchstemperatur er-
warmt und eine Stunde bei dieser Temperatur vor dem Beginn des Versuches gehalten.

Wihrend der Belastung werden die Kraft P und die Durchbiegung d automatisch erfaBt. Im ela-
stischen Bereich ist die Darstellung der Kraft als Funktion der Durchbiegung eine Gerade, deren

Steigung AP/Ad direkt zum E-Modul des Materials fiihrt [Kao et al. 1971]:

21 _v2 ) 52 v h2 2
E=.§_f_(l__‘_/_) L 1+l._‘i£7__a_ _1_1112 é’.i_, (I.5)
87 K3 a? 1+v 202 a|Ad

Dabei beschreibt v die Querkontraktionszahl des Werkstoffes, c=30 mm den Durchmesser der
Probe und 2=300 pm die Probendicke.

1I1.24 Instrumentierter Harteeindruck

Der lokale Elastizitdtsmodul der freistehenden Y-PSZ Schicht wurde mit einem instrumentierten
Mikrohértepriifgerdt (Fischerscope H100) bestimmt. Die Methode basiert auf der Messung der
Eindringstiefe  als Funktion der aufgeprigten Kraft P [Doerner et al. 1986]. Die Belastungs-
kurve reflektiert elastische und plastische Verhalten des untersuchten Werkstoffes (Abb. TI1.9),
wéhrend die anfénglich lineare Entlastungskurve, die mit einer Tangentenmethode angenihert

werden kann, im wesentlichen durch die elastische Riickfederung des Werkstoffes bestimmt
wird (Abb. I1.10).

\ he!astic
A

1 ==

Abb. 1I1.9: Verformung des Materials unter Einsatz eines instrumentierten Harteeindrucks
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Abb. II1.10: Belastungs- und Entlastungskurve eines instrumentierten Mikrohdrteeindrucks

Als Auswertungsformel wird iiblicherweise die auf das ,flat-punch® Modell von Sneddon
[Sneddon 1965] zuriickgehende Beziehung

E P
_ 1.6
[—v?) 4 tan(@)- h- (AW/AP)- Prnax e

verwendet, wobei der Winkel von ¢ = 68°C fiir einen Vickersdiamanten zu wihlen ist [Loubet
et al. 1984]. Die bleibende Eindruckstiefe 4, die Steigung der Entlastungsgeraden AR/AP und
die Maximallast Py lassen sich unmittelbar aus der Mefkurve ermitteln. Die Verformung des
Diamantpriifkorpers, die gegeniiber derjenigen der WDS nur gering ist, wurde nicht beriick-
sichtigt.

Gleichung (II.6) ist Grundlage fiir ein automatisches Auswerteverfahren des Priifsystems Fi-
scherscope H100. Die instrumentierten Messungen wurden mit einer Eindruckskraft von 1 N
durchgefiihrt und mehr als 30 mal wiederholt. Die Ergebnisse wurden statistisch ausgewertet
und in einer Weibull-Graphik® dargestellt (Abb. III.11).

2 Die Weibull-Statistik wurde in Anlehnung an Festigkeitsdarstellungen keramischer Werkstoffe formal
angewandt. Eine sachlich inhaltliche Begriindung fehlt bislang. Alternative statistische Darstellungen
(z.B. GauB-Verteilung) filhren allerdings auch nicht zu wesentlich anderen Ergebnissen.
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In der Weibull-Statistik wird die zweiparametrige kumulative Warscheinlichkeitsfunktion be-
trachtet:

W(E):l—exp —[—Eg—] . ({L.7)

0

Dabei beschreibt W die Haufigkeit, Ey den charakteristischen E-Modul (W=63,2 %) und m den
Weibull-Parameter. In der Weibull-Darstellung wird In(-In(1-W)) als Funktion von In(E) zur
Bestimmung von charakteristischem E-Modul und Weibull-Parameter aufgetragen (Abb.
III.11). Die Mefpunkte liegen auf einer Geraden mit der Steigung m.

2
0 4
g .
N S
=
= i -
-4 o
-6 ) L) )
60 70 80 90 100
E-Modul (GPa)

Abb. II1.11: Weibull-Darstellung der E-Modulwerte

D.er Weibull-Parameter gibt Auskunft iiber die Verteilung der Messungen und damit iiber die
chlhte und die Homogenitit der Schicht. Eine plasmagespritzte keramische Schicht zeigt z.B
Weibull-Parameter und E-Modulwerte von m=4,3 und E=~62 GPa im Spritzzustand und m=5.8
und E=~84 GPa nach 100 Stunden bej 1100°C [Basu et al. 19991. ,

I1.2.5 Differentielles Dilatometer

Das Wérmeausdehnungsverhalten der plasmagespritzten Keramik wurde an 300 pwm-dicken

freistehenden Schichten mit dem im Institut entwick i i
: elten differentiellen Fadendi
II1.12) zwischen RT und 900°C gemessen. wiendiatometer (A6b.
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Abb. II1.12: Differentielles Fadendilatometer

Im Dilatometer wird bei vertikal hingender Probe (50x10 mm-) die thermische Ausdehnung
iiber einen Quarzfaden auf einen thermisch stabilisierten induktiven Wegaufnehmer iibertragen.

Ein weiterer parallel angeordneter Quartzfaden registriert die Positionsénderungen, welche die

Probenaufhiingung als Folge der Temperaturdnderungen vollzieht. Die Messungen wurden mit
einer Abkiihlrate von 4°C/min durchgefiihrt, wobei die Probe wihrend des gesamten Versuches

von Heliumgas umspiilt war.

Die Dehnung der Schicht e=AL/Lo wird
sich der technische Wirmeausdehnungskoeff: izient der Schicht

bei jedem Temperaturschritt erfaBit. Daraus ermittelt
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o = AL/L, (I1.8)
Tech — T _ TO

1.3 Mikrostrukturelle Untersuchungen

In diesem Abschniit werden die Methoden beschrieben, die zur mikrostrukturellen Charakteri-
sierung des Wirmeddmmschichtsystems im Ausgangszustand und nach thermischer Auslage-
rung benutzt wurden. Je nach untersuchter Schicht wurden Licht-, Rasterelektronen- und/oder
Transmissionelektronenmikroskope verwendet.

I1.3.1 Lichtmikroskopie

Fiir die lichtmikroskopischen Untersuchungen stand ein Mikroskop der Firma Leitz (Typ MMG6)
zar Verfiigung, Zur Herstellung von Querschliffen des dreilagigen Warmeddmmschichtsystems
wurden die Proben in Epoxidharz (Araldit D mit Hérter HY 951, Gewichtsverhdltnis 9:1) einge-
bettet und nach Aushértung der Einbettmasse anf SiC-Papier unter Wasser geschliffen. Das Po-
lieren erfolgte anschlieend mit Diamantspray der Kérnungen 6 pm, 3 pm und 1 pm.

Um die Struktur des Grundwerkstoffes zu untersuchen, warden die Schliffflichen nach dem

Polieren geiitzt. Zur Beobachtung der v/’ -Feinstruktur wurde eine elektrolytische Atzlosung

verwendet. Die dentritische Grobstruktur der Nickelbasis-Superlegierung wurde mit einer Mo-
lybdénsdurelsung verstirkt aufgelost.

Elektrolytische Atzlosung Molybdinsiureldsung
85 ml Phosphorséure 85 ml Wasser

5 ml Schwefelsdure 15 ml FluBsdure

8 g Chrom(VT)-Oxid mit MoOj; kalt gesttigt

1.3.2 Rasterelektronenmikroskopie

Die REM-Untersuchungen wurden mit Hilfe eines Rasterelektronenmikroskops der Firma Leo
vom Typ 440 durchgefiihrt, das zusitzlich mit einem energiedispersiven Rontgenspektrometer

der Firma Oxford Instruments vom Typ ISIS 300 ausgestattet war. Fiir die Analyse wurden die
polierten Proben mit Platin besputtert.

II1.3.3 Rontgenographische Phasenanalyse

Die réntgenographischen Analysen wurden mit Diffraktometern der Firma Siemens (Typen
D500 und D5000) durchgefiihrt, wobei die Ko-Linien der charakteristischen Strahlungen von

Cu und Co verwendet wurden. Die Identifikation der Phasen erfolgte mit Hilfe der Software
Diffrac-AT von Siemens und der JCPDS-Datenbasis PDF-2.
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134 Quantitative Gefiigeanalyse

Durch die quantitative Gefiigeanalyse ist es moglich, den Zustand eines vorliegenden Gefiiges
numerisch zu beschreiben und somit auch dessen Verénderungen erfabar zu machen. Dieses
Verfahren wurde bei lichtmikroskopischen Aufnahmen der plasmagespritzten keramischen
Wirmeddmmschicht angewendet, um ihre Porositdt zu messen. Bei der metallischen Haftver-
mittlerschicht wurden REM-Aufnahmen zur Analyse der Phasenverteilung und deren Verénde-
rungen nach thermischer Auslagerung verwendet.
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Kapitel IV
Thermoelastisches Verhalten von

Wirmediammschichtsystemen:
Analytisches Modell

In diesem Kapitel wird mit einem analytischen Modell eine Nzherungslésung fiir das thermoela-
stische Verhalten von mehrlagigen Werkstoffverbunden entwickelt.

IV.l Thermische Kriimmung eines Werkstoffverbundes mit
,»n‘~-Schichten

Zur Analyse werden die vereinfachenden Annahmen getroffen, daf die Materialien sich ela-
stisch verhalten, und daB die Dehnungs- bzw. Spannungsverteilung innerhalb jeder Schicht
linear angesetzt werden kénnen.

Wiiren die Schichten des Werkstoffverbundes separiert, so wiirde bei einer Temperaturdnderung

von Ty bis T folgende thermische Dehnung €7, in der Schicht  auftreten
T
e, = ja,.dT av.1)
To

Dabei beschreibt ¢; den temperaturabhéngigen Wirmeausdehnungskoeffizienten der Schicht Z.
Tatsichlich befinden sich die Schichten in einer Verbundgeometrie.

Die Finzelmaterialien indern ihre Linge mit unterschiedlicher Temperaturabhingigkeit, miissen
sich aber einem mittleren Verlauf anpassen, um die Integritit des Werkstoffverbundes zu be-
wahren. Die Schichten erzeugen somit eine Gleichgewichtsdehnung des Systems. Biegt sich die
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Probe, so addiert sich zur Gleichgewichtsdehnung eine zusétzliche Dehnung, die von der Lage
der betrachteten Schichtebene im Verbund abhiingt. Diese Dehnung ist nach der Biegetheorie
proportional zur Kriimmung [Ryder 1970]. In jedem Verbund existiert jedoch auch eine neutrale
Achse, entlang der die Biegedehnung null ist. Somit représentiert die Dehnung entlang der neu-

tralen Achse €, die Gleichgewichtsdehnung des Werkstoffverbundes.
Fiir eine Faser an der Lage® y ergibt sich die Dehnung [Hsueh 1985]

a(y)=y_t”| A +E,, (Iv.2)
r lT r |T0

wobei ¢, die Position der neutralen Faser und » der Kriimmungsradius des Streifens an der

neutralen Achse ist (Abb. IV.1). In dieser Gleichung beschreiben das erste und zweite Glied die
Biegedehnung bei der Temperatur 7 bzw. T.

Abb. IV.1: Schematische Darstellung eines mehrlagigen Probenstreifens aus n Schichten

Da elastisches Verhalten der Einzelschichten des Verbundes angenommen wurde, kann das

Hook’sche Gesetz angewendet werden, um die Spannungsénderung, die in der Schicht i des
Verbundwerkstoffes und in Lage y entsteht, zu berechnen:

T
Aor(y)=E;- e(y)—J‘oc,-dT . av.3z)
To

In dieser Gleichung beschreibt E ,' den biaxialen Elastizititsmodul der Schicht i, der mit Elasti-
zitdtsmodul E; und Querkontraktionszahl V; verkniipft ist:
E.

H

1-v, '

1

E] =

AV.4)

0 g
g S

3
y=0 wurde fiir die Probenoberfl 3 . )
genommen, oberfldche gewahlt. In der Literatur wird oft y=0 an der neutralen Achse an-
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Y=ta| ¥ —t,]

T
or(¥)=04(y)+E]{- +en—faidT . AV.5)
To

Da am Werkstoffverbund keine dufleren Krifte oder Momente wirken, ermittelt man aus den
Gleichgewichtsbedingungen

4
En‘JE: y—tnl ___y—t;1| dy=0 aV.6)
r |T r ’To

=1

und

Z frf,«(y)dy =0 av.n

i=]1 ti‘—l

die Positionsinderung der neutralen Faser als Funktion der geometrischen und thermomechani-
schen Eigenschaften der » Schichten

{4
Ty r

und die Dehnung an der neutralen Achse

n T
Tod; - dT
=_Z=}E, d; Joc

€ i To . AV.9)

554

i=1

1

T r

tn

T r

“n
r

) = 1= (IV.8)
o 2 E;-d

i=1

Dabei beschreibt d; die Dicke der Schicht i.
Aus dem Momentengleichgewicht

n M

> Jo(y)-(y—t,z)dy =0 Iv.10)

=1y

und aus den Gleichungen (IV.8) und (IV.9) folgt die Kriimmungsinderung eines n-lagigen Pro-
benstreifens bei einer Temperaturanderung von To bis T:
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n-l n j-1 T
622E;’E;'dl‘d1'd!+dj+22dk -J(Ol}—al)dT
i=1 j=i+l .=i-‘l'1 Ty
1 1 J>i+l
rT r a

] n
To E: 2 4
Ei ‘di +
i=]

+2§2’1‘E;-E;-d,~di- 2d?+2d§-3d,.-dj+6idk id,
k=i 1

| i=1 j=itl

=i+1

av.iy

GemiB dieser Gleichung kénnen die Kriimmungsidnderungen, die mit Temperaturdnderungen
verbunden sind, als Funktion der geometrischen und thermomechanischen Eigenschaften der
Schichten im Verbund berechnet werden. Werden im Kriimmungsexperiment Gestaltsdnderun-
gen beobachtet, die mit den vorhergesagten Kriimmungen iibereinstimmen, so kann daraus ge-
schlossen werden, dafl die Werkstoffe im Verbund elastisches Verhalten zeigen. Das vorge-
stellte Modell weist sich dann auch als geeignet, die Spannungsverteilung im Werkstoffverbund
zu berechnen. Aus den Gleichungen (IV.5), (IV.8) und (IV.9) ergibt sich:

( n j-1 w
0 D Ejd;ld 2 d,
AO-T(y)=E1"(_; ,__;_ } y— j=1 - k=1
T To ,
Jj=1

) . IV.12)

ZE}-dj (ocj—a,)dT
+E, - /=1 n To

E;"dj
j=1

Sind die thermomechanischen Eigenschaften einer der Schichten des Werkstoffverbundes unbe-
kannt, konnen umgekehrt die experimentellen Kriimmungsénderungen von Probenstreifen ver-
schiedener Schichtdickenverhiltnisse verwendet werden, um diese Eigenschaften zu berechnen.
Das Prinzip dieser Methode wurde in Kapitel IV bereits erklért.
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IV.2 Isotherme mechanische Biegung

Wihrend eines Biegeversuches ist die Spannung in der Ebene y durch folgende Gleichung ge-
geben:

c(y)=00(¥)+0or(¥)+05(y). (Iv.13)

Dabei ist 0y die Eigenspannung, ¢r die thermische Spannung (im Fall eines Hochtempera-
turexperimentes) und O die Biegespannung.

Wie im vorherigen Abschnitt wird wiederum ein linear-elastisches Modell zur Berechnung der
Spannungen im Werkstoffverbund wihrend des Biegeversuches herangezogen.

Da die Biegeproben im Ausgangszustand eben sind, ist die Dehnung € proportional zum Ab-
stand von der neutralen Achse und zur Kriimmung 1/r. Aus dem Hooke‘schen Gesetz ergibt

sich die Spannung Oz in einer Faser y:
E,-(y—t,)
o (y)=E; 'S(y)=—-——r—". (IV.14)

Gemif Gleichung (IV.8) hingt die Position der neutralen Achse von der Geometrie und den
mechanischen Eigenschaften der Biegeprobe ab. Der Kriimmungsradius korreliert mit der
Durchbiegung der Biegeprobe fund dem Auflageabstand der Biegevorrichtung L (Abb. IV.2):

2
- §+ gL}__ ‘. (IV.15)

Aus den Gleichungen (IV.13) und (IV.14) folgt:

G-t,)

O'B(}’)= E; -e(y)=E, ZZ:—_ Iv.16)
2 8f "

Daraus kénnen Dehnungen und Spannungen berechnet werden. Im Fall eines Probenstreifens
aus einem Material, befindet sich die neutrale Achse in der Mitte der Probe. Die Position der
Achse und somit auch die Dehnung sind vom E-Modul unhabhéngig.

A
R R}/
F A

Abb. IV.2: Durchbiegung und Kriimmungsradius einer Biegeprobe
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IV.3 Schichtliinge im dreilagigen Wirmedimmschichtsystem

Die zu untersuchenden Warmedsimmschichtsysteme bestehen aus drei Materialien, die Unter-
schiede in ihrem thermischen Ausdehnungsverhalten zeigen. Insbesondere dehnt sich beim
Aufheizen die keramische Deckschicht mit einer niedrigeren Rate als die metallischen Kompo-
nenten des Systems (Olwps = 10-10° /K, Olgupstrat = 12:10°° /K). Da die freie Dehnung der einzel-
nen Schichten durch die Verbundgeometrie verhindert wird, bilden sich bei einer Temperatu-
rinderung interne Spannungen zusitzlich zu den thermischen Spannungen. Die daraus entste-

hende asymmetrische Spannungsverteilung im System fiihrt zur Kriimmung des Werkstoffver-
bundes.

Im folgenden werden einleitende Betrachtungen tiber die Linge der einzelnen Schichten im
Werkstoffverbund und die resultierende Kriimmung wihrend der Herstellung der Probenstreifen
und unter thermischen Belastungen vorgestellt. Die gewihlten schematischen geometrischen
Darstellungen sollen helfen, Verstindnis fiir das Verhalten von Schichtverbundwerkstoffen zu
entwickeln. Qualitative Abschitzungen des Spannungszustandes erginzen die Ausfiihrungen.

IV.3.1 Herstellung der Probenstreifen

Der HerstellungsprozeB wurde bereits im experimentellen Teil dieser Arbeit detaillierter vorge-
stellt. Nachfolgend wird auf die Schritte des Herstellungsprozesses der Proben eingegangen,

welche die Liange der einzelnen Schichten und die Kriimmung der gesamten Probenstreifen aus
Schichtwerkstoffen beeinflussen.

IV.3.1.1 Thermische Schritte des Herstellungsprozesses

Verschiedene thermische Schritte sind thermoelastisch zu beriicksichtigen:

- Abkiihlung der mit MCrAlY beschichteten Grundwerkstoffplatten nach thermischer Ausla-
gerung (Gliihtemperatur 850°C bis RT)

- Wiedererwdrmung des metallischen 2-Schichtverbundes zum Plasmaspritzen der kerami-
schen WDS

- Abkiihlung des 3-Schichtverbundes bis RT

Da die Metalle wﬁhrenfi Erwidrmung und Abkiihlung das gleiche thermische Ausdehnungsver-
halten zeigen, kommt eine Abkiihlung von 850°C auf RT mit anschlieBender Wiedererwirmung

auf die Plasmaspritztemperatur (Tsyigen) zum gleichen Ergebnis wie eine direkte Abkiiblung von
850°C auf Tspyitzen.

In Abb. IV.3 sind die Ldngenénderungen der einzelnen Schichten im Warmeddmmschichtsy-
stem-wéhrend: der thermischen Schritte des Herstellungsprozesses schematisch dargestellt. Auf
d.er linken Seite der Skizze sind die Lingen der einzelnen freistehenden Schichten dargestellt
die durch die Temperaturinderungen auftreten werden. Auf der rechten Seite sind die L'zingen:
dnderungen gegeniibergestellt, die auf die Verbundgeometrie zuriickzufiihren sind.

Die mit MCrAlY-Haftvermittlerschicht beschichteten Grundwerkstoffplatten wurden vor dem
Plasmaspritzen der keramischen Deckschicht 24 Stunden bei 850°C gegliiht. Es wird ange-
nomen, daf die zwei Schichten des Systems bei dieser Wirmebehandlung einen spannungs-
frele? Zustand erreichen und sich eine Verbundldnge von Lgsoec eingestellt hat, Wihrend der
Abkiihlung s.chrumpfen beide Schichten. Dabei nimmt die Linge der Haftvermittlerschicht stir-
ker ab als die des Grundwerkstoffes, da das MCrAlY-Material einen hoheren Wirmeausdeh-
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nungskoeffizienten besitzt. Mit einer Schichtdicke von 4 mm trigt der Grundwerkstoff zu mehr
als 98 % zur Gesamtdicke des Verbundes und kontrolliert daher die Linge der Proben. Die Pro-
benstreifen bleiben eben, die HVS gerit unter Zugspannungen.

Zum Plasmaspritzen der Y,05-ZrO, Deckschicht wurden die metallischen Platten bis auf 300°C
erwirmt. Die geschmolzenen Keramikkorner treffen die kiihlere Probenoberfliche und werden
sofort abgekiihlt. Das metallische Substrat wird durch die Keramik erhitzt. Nach dem Spritzen
erreicht die Probe eine Temperatur Tspeer liber 300°C, die schwer zu bestimmen ist. Die Platten
werden dann abgekiihlt, wobei neue Liangenénderungen auftreten. Der Unterschied im thermi-
schen Dehnungsverhalten (Ovs > Olgrmawerkstoft > Owns) legt die Lange der einzelnen Schichten
fest (Luvs < Lorundwerkstof < Lwps). Die 3-Schicht Platten kriimmen sich jedoch nicht, da der
Grundwerkstoff sich auf mehr als 90 % der gesamten Probedicke belduft. MCrAlY-Schicht und
WDS sind dazu gezwungen, sich der Lénge des Grundwerkstoffes anzupassen.

850°C

LSpritzen

LSprit.zen

v

Tpritzen

RT

Einzelne freie Schichten Werkstoffverbund

Abb, 1V.3: Liingendnderungen der einzelnen Schichten im WDS-System und Verhalten des
Werkstoffverbundes wihrend der thermischen Behandlung
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IV.3.1.2 Verringerung der Grundwerkstoffsdicke

Fiir die durchgefithrten Versuche wurden Probenstreifen aus den Ausgangsplatt.en herau.sgear-
beitet und die Dicke des Grundwerkstoffes von 4 mm auf 2,5 bis 0,4 mm mechanisch vernnger't.
Tn Abb. IV.4 ist wiederum die daraus resultierende Léngendnderung der Schichten und'dxe
Kriimmung des Werkstoffverbundes dargestellt, die aus der Verringerung der Substratdicke
stammen.

Einzelne freie Schichten Werkstoffverbund

Abb. IV.4: Verringerung der Grundwerkstoffsdicke

Je diinner der Grundwerkstoff wird, desto stirker macht sich der EinfluB der zwei Schichten
(HVS und WDS) auf das Verhalten des gesamten Verbundes bemerkbar. Der Werkstoffverbund
muB sich einer mittleren Linge anpassen. Die Gleichgewichtsbedingungen fithren zur Kriim-
mung der Probenstreifen mit der WDS auf der konvexen Seite. Als unerwiinschter Nebeneffekt

konnen jedoch auch zusitzliche Spannungen als Folge der mechanischen Abtragung auftreten
und die Kriimmung verdndern.

IV.3.2 Thermische Belastung

Die dreilagigen Probenstreifen wurden fiir Versuche bei Hochtemperatur verwendet wobei sich

ihre Geometrie ~ Schichtlinge und Kriimmung ~ veréindert. Auf Abb. IV.5 sind geometrische
Anderungen unter thermischen Belastungen dargestellt.

Der Lingenzustand bei RT wird durch den vorausgehenden Herstellungsprozef und die Eigen-
schaften der drei Materialien bestimmt. Wenn keine zusétzlichen mechanischen Spannungen

(z.B. durch Probenbearbeitung) auftreten, sind die Probenstreifen bei RT in Richtung Grund-
werkstoff gebogen.

V'Véi.hrer.ld der Erwirmung dehnen sich alle Schichte des Verbundes aus, die metallischen Mate-
rialien jedoch in htherem MaBe, so daB die Kriimmung der Proben abnimmt. Bei der vorher de-
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finierten Temperatur Tspitzen, haben Grundwerkstoff und WDS die gleiche Linge. Da diese bei-
den Schichten um eine Groenordnung dicker als die Haftvermittlerschicht sind, ist die Kriim-
mung bei dieser Temperatur null oder sehr nah an null.

Bei einer weiteren Temperaturzunahme werden Grundwerkstoff und HVS linger als die WDS
und die Probenstreifen kriimmen sich zur keramischen WDS hin. Bei 850°C — Gliihtemperatur
der metallischen Schichten — sind Grundwerkstoff und MCrAlY-HVS gleich lang. Interessant
ist auch, daB oberhalb von 850°C die MCrAlY-Schicht zur Lingsten des Verbundwerkstoffes
expandieren sollte, wenn nicht Relaxationsvorginge die Langenzunahme kompensieren.

Mit den Léngen- und Kriimmungsénderungen, die wéhrend Herstellung und thermischer Ausla-
gerung auftreten sind Spannungen verbunden, die im Kapitel IV.4 quantitativ betrachtet werden.

— L850°C —P

850°C

¢ LSpritzen —P

TSpritzen

RT

Finzelne freie Schichten Werkstoffverbund

Abb. IV.5: Lingeninderung der einzelnen Schichten im WDS-System und Kriimmung des Werk-
stoffverbundes wiihrend des Aufheizens
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IV.4 Modellierung der Spannungen im Wirmedimmschichtsystem

Die vorherigen qualitativen Betrachtungen werden in diesem Abschnitt um eine Modellierung
der Spannungen unter Verwendung der Gleichungen aus Paragraph IV.1 ergénzt.

Voraussetzung fiir die Uberlegungen ist wieder, daB die aus Grundwerkstoff und NiCoCrAlY-
Legierung bestehenden zweilagigen Probenstreifen nach ihrer 24-stiindigen thermischen Ausla-
gerung bei 850°C spannungsfrei sind. Wihrend der Abkiihlung auf Raumtemperatur bilden sich
auf Grund der thermischen Fehlanpassung Spannungen im Verbund. Diese Spannungen bauen
sich zum Teil ab wihrend der anschlieenden Wiedererwidrmung auf 300°C zum Spritzen der
keramischen Deckschicht. Da der Grundwerkstoff ca. 40 mal dicker als die NiCoCrAlY-Schicht
ist, bleiben die Probenstreifen wihrend der Temperaturéinderungen eben. GemiB Gleichung
(IV.5) ergibt sich fiir die Spannungen bei 300°C:

300 °C
Cspec(¥Y)=Eg-| €&, - J‘anT 0<y<dg
) 850 °C
300 °C
Ospoc(¥)=Egys -|€,— |Ogys dT dg < y<(dg+dygy )
850 °C

av.17)

Die Indizes S und HVS stehen fiir Substrat bzw. Haftvermittlerschicht. Die Gleichgewichtsdeh-
nung &, wird durch Gleichung (IV.9) mit n=2 bestimmt.

Auf der auf 300°C erwirmten NiCoCrAlY-Legierung wird die keramische Wirmedimmschicht
plasmagespritzt. Die ZrO,-Schmelztrépchen erstarren unmittelbar nach dem Auftreffen. Die
Hohe der Spannungen in der keramischen Deckschicht ist schwer abzuschitzen, da sich wih-
rend des Spritzens ein Temperaturgradient bildet. In der Keramik bei
dg+ duys )S ¥y < dg + dyys + dyps ) ist der Spannungszustand G 5050 (¥) bei
300°C nicht exakt bekannt.

Nach dem Spritzen wird das Dreischicht-System (n= 3) auf Raumtemperatur abgekiihlt und da-
nach die Dicke des Grundwerkstoffes m

: echanisch verringert. Sei d,;, die abgetragene Substrat-
dickeund dg = dg —d 4, die neue Substratdicke. Da elastisches Verhalten der Werkstoffe
im Verbund angenommen wurde, wirkt sich die Reihenfolge der Herstellungsschritte auf den
endgiiltigen Spannungszustand nicht aus. So kénnen die Spannungsénderungen betrachtet wer-
den, die sich mit sinkender Temperatur in den diinnen Probenstreifen aufbauen. Unter der An-

nahme, daf keine z.uséitzlichen mechanischen Spannungen durch die Dickenverringerung im
Werkstoffverbund eingefiihrt werden, ergibt sich folgendes Gleichungssystem:



Kapitel IV - Analvytisches Modell 53

RT

+E, — J-ocs dar
300°C
dy Sy<dg

0 rr (V)= 0 s090¢ (¥)+ Ej -

y i,
r

RT
, t

<0-RT ()’)=0'300°C(Y)+EHVS |t E, - Jams ar

300°C

ds <y<(dg+dgy)

RT
+ €&, — jaWDS ar

300°C
i (ds + days )S}’S(ds +d gys +dWDS)
(IV.18)

O rr (9)=03000c (¥)+ Ejpps -

Position der neutralen Achse #,, Gleichgewichtsdehnung &, und Kriimmungsradius r werden
aus den Gleichgewichtsbedingungen (IV.6), (IV.7) und (IV.10) ermittelt. Durch Gleichung
1 .
(IV.8) ist ¢,, gegeben, wobei die Anfangskriimmung — null ist.
fo
Im Gegensatz zu dem im Paragraphen IV.1 betrachteten Fall gilt nunmehr

ds+dgys +dwps
J. O sp0oc(¥)dy #0. dv.19)

dAb

Somit weichen &, und r von den Gleichungen (IV.9) und (IV.11) ab. Zur Vereinfachung der

Berechnungen wird fiir jede Schicht einen Spannungszustand bei 300°C angenommen, der ein
Mittelwert aus den Spannungen in der gesamten Schicht entspricht:

d
1
o.goo = J,O'sowc (y) dy
ds d Ab
dg+dHyS
\ 0';10‘93 = ;1""— O 300°c () dy (Iv.20)
HVS
ds
dg+dgys +dwDs
O'vsv%)s = O s00c (V) &Y
] dWDS dg+dgys
alen Achse:

Aus der Gleichgewichtsbedingung der Krfte ergibt sich die Dehnung an der neutr
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- RT RT -3
300
300 °C 300°C
RT
’ 300
+dyps ‘| Ewps jaWDS dl' — O ywps
300°C §
g, === -
" Es-dg+Eyys ~dpys + Eyps * dyps
Iv.21)
RT RT 530
Wird der Ausdruck joc,. dT in Gleichung (IV.9) durch A; = j(xi aTr ——g;—— ersetzt, SO
i
300°C 300°C

ergibt sich Gleichung (IV.21). Zur Berechnung der Kriimmung wird der gleiche Vorgang
durchgefiihrt.

E5 - Epys-d - dyys (s +dys)- (Agys —Ag )+
6|+Es - Eyps-ds - dyps (ds +2 dgys +dyps)- (Ayps — As )+
+Epys - Eyps* davs * dwps (davs + dyps)- (Aups = Anys)
EP -d} + Bl s+ Eog dips +2.E - Elgys -dl - dpgys - 22 +2.dys +3 s - digys )+
+2 Eg - Epps +ds - dyps '(ng*z +2dips =3 ds - dyps +6 (ds +dyys)-[dpvs +dWDS))+
+2 Epys Eyps  dgys - dyps '(2d12ivs+2dvzvz>s +3d s 'dWDS)
(IV.22)

1
»

Die Spannungen bei 300°C im Substrat und in der Haftvermittlerschicht O_goo und o'gg% wer-
den durch die Gleichungen (IV.17) und (IV.20) gegeben.

Wird die Kriimmung des Streifens am Ende des Herstellungsprozesses gemessen, so kann mit

Gleichung (IV.22) der Wert von Ayps berechnet werden und somit auch 0312005 , vorausgesetzt,

die thermomechanischen Eigenschaften und die Dicken jeder der Schichten im Verbund sind
bekannt. Alle Parameter zur Ermittlung der Spannungsverteilung im Werkstoffverbund bei RT
6 zr (7) gemiiB Gleichung (IV.18) sind gegeben.
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Kapitel V

Ergebnisse

V.1  Charakterisierung der Schichten im Verbund

Untersuchungsergebnisse zu Mikrostruktur und Eigenschaften der drei Werkstoffe des Verbun-
des werden in folgenden Abschnitten vorgestellt. Die Analyse der Mikrostruktur bezieht sich je
nach Werkstoff auf licht- und/oder rasterelektronenmikroskopische Beobachtungen. Abb. V.1
zeigt die Mikrostruktur eines plasmagespritzten WDS-Systems im Ausgangszustand.

Abb. V.1: Lichtmikroskopische Aufnahme des Gefliges eines plasmagespritzten WDS-Systems
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Mit Ausgangszustand ist der Zustand nach dem Plasmaspritzen der keramischen Deckschicht
gemeint, darin ist auch die thermische Behandlung beider metallischer Werkstoffe (2 Stunden
bei 1120°C und 24 Stunden bei 850°C) enthalten. Aus der lichtmikroskopischen Aufnahme
werden zwei Eigenschaften des WDS-Systems deutlich: die hohe Porositiit und RiBdichte der
keramischen Deckschicht und die mehrphasige Mikrostruktur der metallischen Haftvermittler-
schicht.

V.1.1 Wirmediammschicht

V.1.1.1 Gefiigeanalyse

Eine hohe Porositit und zahlreiche Mikrorisse zeichnen die in Luft plasmagespritzte keramische
Deckschicht aus. Durch eine quantitative Flichenanalyse von lichtmikroskopischen Aufnahmen
wurde ihre Porositdt mit etwa 15 % ermittelt. Die Mikrostruktur des plasmagespritzten Zirkon-
dioxids ist mit dem Einsatz von Rasterelektronenmikroskopie deutlicher erkennbar. Abb. V.2
und Abb. V.3 zeigen REM-Aufnahmen einer Bruchfliche durch die Dicke der Schicht.

Tum

ik

Abb. V.2: REM-Aufnahme der Bruchfliiche einer plasmagespritzten WDS im Spritzzustand

Die Schicht besteht aus Lamellen, deren Dicke zwischen 0,5 und 2 um variiert (Abb. V.2). In-
n)erhalb der aufeinanderliegenden Lamellen zeigt das Material eine kolummnare Struktur, wobei
dafe Stengel parallel zur Spritzrichtung orientiert sind. Zwischen den Lamellen sind Poren und
Risse zu erkennen. Ihre Entstehung héingt mit dem schnellen AuseinandertlieBen und Erstarren
der aufireffenden schmelzfliissigen ZrO,-Pulverteilchen zusammen. Vollstindiger Kontakt zum
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darunterliegenden Material bildet sich dabei nicht aus. Auch innerhalb der einzelnen Lamellen
werden Mikrorisse beobachtet, die sich wihrend der Abkiihlung des Materials als Folge thermi-
scher Zugspannungen bilden (Abb. V.2).

Abweichungen von lamellarer Struktur konnen im plasmagespritzten Material auftreten, wenn
z.B. dicke Partikel im Plasmastrahl nicht aufschmelzen. Im Gegensatz zu den Schmelztropf-
chen, bilden die ungeschmolzenen Partikel keinen Fladen, wenn sie auf dem Substrat aufschla-
gen. Zur Illustration dieses Verhaltens zeigt Abb. V.3 ein ZrO,-Partikel mit einem Durchmesser
von etwa 20 um, das trotz des Aufpralls rund geblieben ist. Im angrenzenden Bereich wird die
Mikrostruktur des plasmagespritzten Materials durch die ungeschmolzenen Partikel verindert.

Abb. V.3: REM-Aufnahme der Bruchfliche einer plasmagespritzten WDS im Spritzzustand

V.1.1.2 Thermomechanische Eigenschaften

Die genaue Kenntnis der thermomechanischen Eigenschaften der keramischen Deckschicht und
ihrer Temperaturabhingigkeit ist fiir eine Spannungsanalyse des Werkstoffverbum'ies erforder-
lich. Diese Eigenschaften sind jedoch von Zusammensetzung, Mikrostruktur und 1nsbesondefe
von der Defektstruktur der Schicht stark abhiingig (Abb. IL.17). Dies erklirt nicht zuletzt die
breite Streuung der Werte, die in der Literatur berichtet werden.

Fiir die Herstellung der freistechenden Schichten wurde die Keramik auf einem Stahl plas-
magespritzt. Die Trennung der WDS erfolgt durch chemische Aufldsung des Stahls (Absatz

OL1.1).
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Elastizititsmodul

Der Elastizititsmodul der Wirmedimmschicht wurde mit instrumentierten Mikroharteeindriik-
ken gemiB des im Absatz I11.2.4 vorgestellten Verfahrens bestimmt. Die Messung erfolgte auf
einer freistehenden keramischen Schicht parallel zur Spritzrichtung mit einer Eindruckslast von
1 N. Mindestens 30 Wiederholungsmessungen wurden durchgefiihrt. Fiir die Berechnungen

wurde eine Querkontraktionszahl von v =0,25 verwendet.

In Abb. V.4 sind die gemessenen charakteristischen E-Modulwerte in einem Weibull-Diagram
statistisch dargestellt, wobei W die Verteilung des E-Moduls charakterisiert. Es ergibt sich ein

Wert von E=45 GPa. Die Streuung der Mefergebnisse ist eine direkte Folge der inhomogenen
Mikrostruktur der plasmagespritzten Keramik,
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Abb. V.4: Weibull-Darstellung des charakteristischen Elastizititsmoduls der WDS

Um"defl EinfluB der heterogenen Mikrostruktur auf die Mefergebnisse zu verringern, wurden
zusitzlich Messungen mit einer Eindruckskraft von 15 N durchgefiihrt. Mit einem charakteristi-
schen Modul von E=~46 GPa stimmen die Ergebnisse der Mikrohirteeindriicke mit beiden Ein-

@ckshﬁﬁen sehr gut tiberein. Ebenso liefern die Messungen mit dem Doppelring-Test Werte
zwischen 45 und 50 GPa (Markierung in Abb. Va4).

Auch flie Temperaturabhéngigkeit des Elastizitdtsmoduls der freistehenden Y-PSZ Schicht wur-
de zwischen szumtemperatur und 900°C mit Doppelring-Versuchen ermittelt (Abb. V.5). Es
werden kaum Anderungen zwischen RT und 600°C beobachtet. Wie Abb. V.5 es zeigt, nimmt

der E-Modul ab 600 °C mit steigender Temperatur stetig ab. Bei 900°C entspricht der E-Modul
E=~38 GPa etwa 80 % des RT-Wertes.
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Abb. V.5: Temperaturabhéngigkeit des E-Moduls von APS-WDS

Thermischer Ausdehnungskoeffizient

In Abb. V.6 ist der technische Wirmeausdehnungskoeffizient von drei freistehenden APS-YSZ
Schichten als Funktion der Temperatur aufgetragen. Das thermische Dehnungsverhalten wurde
mit einem differentiellen Fadendilatometer (Abb. III.12) zwischen Raumtemperatur und 900°C
gemessen. Technischer und differentieller (hier nicht abgebildet) Ausdehnungskoeffizient zei-
gen den gleichen Verlauf und bezeugen damit, daf keine mikrostrukturellen Anderungen zwi-
schen RT und 900°C in der keramischen Schicht stattfinden.
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Abb. V.6: Technischer Wirmeausdehnungskoeffizient der APS-WDS vo
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Bei niedrigen Temperaturen zeigen die gemessenen Werte eine Fehlanpassung von etwa
0,5-10%K, die sich mit steigender Temperatur verringert. Dieser Unterschied kann mit der
schwer reproduzierbaren Mikrostruktur — insbesondere Porositdt und Mikrorisse ~ von
plasmagespritzten Materialien (Abb. V.1) erklirt werden. Der Mittelwert der drei Messungen an
der APS-TBC Variante wird fiir spitere Berechnungen verwendet.

Die Zunahme des technischen Wirmeausdehnungskoeffizienten mit steigender Temperatur
kann als Polynom 3. Grades beschrieben werden:

a(T)=9,10+ 1,7510° T - 1,58-10° T *- 1,69-10%' T [10°/K] (V.1)
Mit einem Ausdehnungskoeffizienten von ca. 9,6-10%K bei 300°C und 10,7-10%/K bei 900°C
dehnt sich die keramische Deckschicht bedeutend geringer als die NiCoCrAlY-Legierung, die

o-Werten zwischen 13-10%/K und 18-10°%/K aufweist (Abb. III.3). Dadurch entstehen im WDS-
System starke Spannungen, welche die Integritit des Systems im Betrieb gefihrden konnen.

V.1.2 Haftvermittierschicht

Die NiCoCrAlY-Schicht besteht aus mehreren Phasen, wie die lichtmikroskopische Aufnahme
in Abb. V.7-a und das REM-Bild in Abb. V.7-b ausweisen. Im REM konnen drei Phasen durch
ihren ,,weiBen”, ,.grauen” bzw. ,schwarzen* Kontrast unterschieden werden (Abb. V.7-b). Da-
bei weist die ,,graue™ Phase ein inhomogenes Gefiige auf.

s d =

REM-Aufnahme der MCrAlY-Legierung

Abb. V.7: a) Lichtmikroskopischer Mirograp uﬁd b)

Die Verteilung der Elemente Nickel, Kobalt, Chrom, Aluminium und Rhenium in den Phasen
der Legierung (Abb. V.8) macht deutlich, da8 Chrom und Rhenium ausschlieBlich in der ,,wei-
Ben" Phase vorhanden sind, welche weder Aluminium noch Nickel enthillt. Beide Elemente Al
und Ni treten stark in den ,,schwarzen® Ausscheidungen auf. Die ,.graue” Phase besteht haupt-

sachlich aus Nickel. Weniger deutlich ist die Verteilung des Kobalts im Gefiige, das hauptsiich-
lich in der ,,weien Phase zu sein scheint.

Durch Réntgenfeinstruktur-Untersuchungen konnte die Existenz von vier Phasen ~ vy’ -Ni;Al, B-
NiAl, wf?r und eine zweite Cr-reiche Phase ¢ — in einer Matrix aus ¥-Ni nachgewiesen werden.
Korrelation beider Untersuchungsverfahren LiBt eine Identifizierung von grauer, schwarzer und



Kapitel V - Ergebnisse 61

weiBer Bereichen als Yy, B-NiAl und Cr-reiche Phase zu.

T Rt ‘
Abb. V.8: Verteilung der Elementen Al, Re, Cr, Co und Ni in der HVS im Ausgangszustand

V.1.3 Grundwerkstoff

Die Mikrostruktur des Substratmaterials wurde an polierten und gedtzten Querschliffen unter-
sucht. Zur Beobachtung der Grobstruktur wurde die polierte Probe in einer Molybdénsdureld-
sung geiitzt. Abb. V.9-a zeigt, daB IN 792 in der verwendeten Form ein grobkristallines dentriti-
sches Gefiige besitzt. Die v/’ -Feinstruktur konnte nach Atzung in einer elektrolytischen Lo-
sung aufgenommen werden (Abb. V.9-b).

Abb. V.9: a) Dentri:’ches efiige und b) Feinstruktur der IN 792-Superlegierung
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V.2 Kriimmung von WDS-Werkstoffverbiinden

Im Kapitel IV wurden theoretische Bezichungen tiber temperaturabhéingige Schichtlingen- und
Kriimmungsinderungen in einem dreilagigen Werkstoffverbund hergeleitet. Im folgenden Ab-
schnitt werden die experimentell bestimmten Kriimmungen vorgestellt, die an Probenstreifen
eines APS Wirmedimmschichtsystems von RT bis 1000°C gemessen wurden. Um den Einfluf}
von Temperatur, thermischer Auslagerung und Thermozyklieren auf das Kriimmungsverhalten
der dreilagigen Probenstreifen zu untersuchen, wurde die Anderung der Kriimmung fiir alle drei
Teilbereichen eines thermischen Zyklus erfaBt: Aufheizen (8°C/min) — 2 Stunden Auslage-
rungszeit bei 1000°C — Abkiihlen (8°C/min). Durch Kriimmungsmessungen an Probenstreifen
mit unterschiedlichen Schichtdicken wurde die Abhéingigkeit der Kriimmung von den Dicken-
verhiltnisse dokumentiert. Die verwendeten Schichtgeometrien sind in Tab. III.4 aufgelistet.

Zusitzlich wurde der temperaturabhingige Kriimmungsverlauf von zweilagigen Probenstreifen
mit den Schichtsystemen ZrO,-Warmeddmmschicht/MCrAlY-Haftvermittlerschicht und Haft-
vermittlerschicht/Grundwerkstoff untersucht. Der Einfluf jeder Schicht des Werkstoffverbundes
auf das Verhalten der gesamten Probe kann dadurch besser verstanden werden.

Am Ende des Kapitels werden temperaturabhéngige thermomechanische Eigenschaften — ther-
mischer Ausdehnungskoeffizient und Elastizititsmodul — der WDS und Spannungsverteilungen
vorgestellt, die mit den Kriimmungsmessungen wihrend des Aufheizen berechnet wurden.

Experimentelle Ergebnisse und Berechnungen werden erst im Kapitel VI diskutiert und inter-
pretiert.

V.21 Ergebnisse aus Kriimmungsmessungen

V.2.1.1 Thermischer Zyklus von WDS-Probenstreifen unterschiedlicher Dickenverhiltnisse

In diesem Abschnitt werden Ergebnisse aus Kriimmungsmessungen beschrieben, die an Proben-
streifen unterschiedlicher Dickenverhltnisse gemessen wurden. Die Proben vom Typ Al All
und A.II zeichnen sich durch zunehmende Dicken der Haftvermittlerschicht (60, 100 und 150
wm) aus. Die Substratdicken variieren zwischen 270 und 1070 um (Tab. I11.4).

Die dreilagigen Probenstreifen A.L1, A.L2 und A.1.3

A}?b. V.10 zeigt den Kriimmungsverlauf der Proben A.L1, AL2 und A.L3 wihrend einer Er-
war.mung von RT bis 1000°C. Im Ausgangszustand bei Raumtemperatur sind alle drei Proben-
streifen zum Grundwerkstoff hin gebogen, wie nach den theoretischen Betrachtungen im Kapi-
tel IV e':-rwartet. Das Ausma8 der Kriimmung ist grifer bei geringerer Dicke des Grundwerkstof-
fes. Wahrend des Aufheizens nimmt die Kriimmung ab, da sich die beiden metallischen Lagen
(Grundwerkstoff und HVS) stiirker als die keramische WDS ausdehnen. Bei den vorliegenden
Herstgl‘lungsbedingungen sind alle Proben bei etwa 550°C eben. Eine weitere Temperatursteige-
rung fulirt zu. einer Kriimmung in Richtung WDS. Oberhalb von 600°C machen sich Relaxati-
onsvorginge 1%1 zwei der drei Proben bemerkbar (Proben A.L2 und A.L3). Die zwei Probenstrei-
fen‘ ‘werder.l wieder eben und bleiben bei weiteren Temperaturerh6hungen unveréindert. Da die
sprod/duktil Ubergangstemperatur der MCrAlY-Schichten bekanntlich in diesem Bereich liegt
(.l.\bb. 1113 [Wood 1989)), ist der SchiuB naheliegend, daB dieses anelastische Verhalten durch
d%e Dulftﬂ.ltéit der HVS hervorgerufen wird, Allerdings darf nicht tibersehen werden, daB auch
die Schidigung der keramischen Deckschicht durch Segmentierungsrissen ebenso z&m Abebe-
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nen des Probenstreifens fithren wiirde. Bei 1000°C wurde die Temperatur der drei Probenstrei-

fen zwei Stunden lang angehalten. Das isotherme Kriimmungsverhalten der Proben ist in Abb.
V.11 als Funktion der Zeit dargestellt.
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Die Proben A.L2 und A.L3, die ab 600°C eben waren, bleiben durch die zweistiindige Wir-
meanslagerung unverindert. Im Gegensatz dazu zeigt die diinnste Probe (Probe A.L1) eine Ab-
nahme der Kriimmung mit der Zeit. Nach zwei Stunden ist die Probe A.L1 allerdings immer
noch leicht in Richtung WDS gekriimmt, der zeitliche Verlauf der Kriimmungsdnderung deutet
nicht auf eine vollstindige Begradigung hin.

Die dreilagigen Probenstreifen A.IL.1 und A.I1.2

In Abb. V.12 ist die Kriimmung der Proben A.Il.1 und A.IL2 in Abhéngigkeit von der Tempe-
ratur aufgetragen. Wie bei den vorherigen Messungen ist die Probe A.IL.1 im Ausgangszustand
zum Grundwerkstoff hin gebogen. Die dickste Probe (A.IL2) zeigt aber eine starke Kriimmung
in Richtung keramischer Deckschicht, was wahrscheinlich auf das Einbringen von Spannungen
in den Grundwerkstoff durch die Probenvorbereitung zuriickzufiihren ist. Wihrend des Aufhei-
zens wird die Probe A.IL1 bei 200°C eben und kriimmt sich dann stetig in Richtung WDS bis zu
einer Kriimmung von etwa -1,0 m™ bei 1000°C. Bis 800°C biegt sich der Steifen A.IL.2 mit zu-
nehmender Temperatur weiter zur WDS hin. Zwischen 800 und 1000°C wird aber eine Abnah-

me der Kriimomung von -0,8 bis zu -0,6 m’! beobachtet. Im Gegensatz zu den Proben A.L2 und
A.L3 wird der Streifen A.IL.2 aber nicht ebener.

Temperatur (°C)
T L

800 1000

—I— Probe A.I.1
~O—Probe A.IL.2

-1,1 -

Abb. V.12: Kriimmu{zgsverlauf der zwei Probenstreifen A.II.1 und A.IL2 von RT bis 1000°C
(Experiment mit dreilagigen Probenstreifen: Substrat/HVS/WDS)

Die dreilagigen Probenstreifen A.IIL1 und A.II1.2

In Abb. V.13 ist die Kriimmung der Proben A.IIL1 und A.TIL2 als Funktion der Temperatur von
RT bis 1000°C dargestellt. Bei Raumtemperatur ist der dickste Probenstreifen A.IIL2 beinahe
eben. Mit einer Kriimmung von etwa -0,11 m™ ist die Probe A1 aber zur Keramik hin leicht
geb.ogen. Mit steigender Temperatur kriimmen sich die Proben in Richtung keramischer Deck-
schicht. Dabei werden ausgeprigtere Kriimmungen bei der Probe A.IIL1 als bei dem dickeren
Probenstreifen beobachtet. Bei 1000°C betrégt die Kriimmung der Probe ATIL1 etwa -4,2 mi
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und ist damit bis zu 10 mal hher als beim anderen Streifen. Im Gegensatz zu den Proben vom
Typ Alund A.Il werden hier keine Kriimmungsabnahmen festgestellt.

Temperatur (°C)
I [ 1
05 0 200 400 600 1000
§ L5
=11}
g
—{— Probe A.III.1
35 - ~O— Probe A.IIL.2
-45 -

Abb. V.13: Kriimmungsverlauf der drei Probenstreifen AIIL1 und AIll.2
(Experiment mit dreilagigen Probenstreifen: Substrat/H VS/WDS)

V.2.1.2 Thermischer Zyklus von Probenstreifen des Systems Grundwerkstoff/HVS

Um feststellen zu konnen, welche der zwei Schichten — keramische Deckschicht oder metalli-
sche Haftvermittlerschicht — den bei den Proben vom Typ Al und Al beobachteten anelasti-
schen Vorgang verursacht, wurde die keramische Deckschicht von zwei Proben mit unter-
schiedlichem Dickenverhiltnis mechanisch abgetragen. Die Kriimmung der Probenstreifen des
2-Schichtsystems wurde von RT bis 1000°C erfafit. Der Kriimmungsverlauf dieser Proben ist in
Abb. V.14 als Funktion der Temperatur dargestelit.

Nach Abtragung der WDS sind beide Probenstreifen gekriimmt mit der HVS auf der konvexen
Seite. Die diinnste Probe B.1 weist eine sehr starke Kriimmung aus, wihrend die Probe B.2 na-
hezu eben ist. Da die MCrAlY-Schicht sich beim Aufheizen mit einer hoheren Rate dehnt als
der Grandwerkstoff (Cugys = 13-10%K, Osuseat = 12-10°%K), nimmt die Kriimmung der Proben
in Richtung Grundwerkstoff mit ansteigender Temperatur zu. Wie bei den dreilagigen Proben-
streifen in Abb. V.10 ist bei 600°C ein Relaxationseffekt zu beobachten: Die dickere Probe B.2
wird eben wihrend die Kriimmung der diinneren Probe B.1 weiterhin stark zunimmt.

Durch diese zusitzlichen Untersuchungen kann die Haftvermittlerschicht als diejenige identifi-
ziert werden, welche das anelastische Verhalten des Werkstoffverbundes in Abb. V.10 verur-
sacht hat. Der anelastische Vorgang tritt jedoch nur auf, wenn die Probengeometrie bestimmte
Voraussetzungen erfiillt und zwar, wenn das Dickenverhiltnis MCrAlY-HVS zu Grundwerk-
stoff bzw. zur gesamten Probendicke entsprechend klein ist.

Im 2-Schichtsystem ist es nachvollziehbar, daf bei einer bestimmten Temperatur die Spannun-
gen in der MCrAlY-Schicht mit der Dicke des Grundwerkstoffes zunehmen. Die HVS in einer
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,dicken Probe steht unter Spannungen, die im Bereich der sprod/duktil UbergangstelTlperamr
ausreichen, um Relaxation innerhalb der MCrAlY-Schicht zu verursachen. Um diese Dickenab-
hingigkeit der Relaxationsvorgange zu verstehen, ist jedoch eine genaue SFudie der.Spannungs-
verteilung im Werkstoffverbund als Funktion der Temperatur notwendig (siehe Kapitel V.2.4).

Kriimmung (m -1)

600 800 1000
Temperatur (°C)

Abb. V.14: Kriimmungsverlauf der zwei Probenstreifen B.1 und B.2 von RT bis 1000°C
(Experiment mit zweilagigen Probenstreifen: Substrat/HVS)

V.2.1.3 Thermozyklieren von WDS-Probenstreifen

In diesem Abschnitt werden Ergebnisse aus Kriimmungsmessungen beschrieben, die wihrend
dreier thermischer Zyklen ermittelt wurden. Ein Zyklus umfaft Aufheizen bis 1000°C, 2-
stiindige Auslagerung bei 1000°C und Abkiihlen bis RT. Das Kriimmungsverhaiten des dreila-
gigen Probenstreifens A.II.1 wurde untersucht. Ebenso fanden Messungen mit den zweilagigen
Proben B.3 und C des Systems Grundwerkstoff/HVS bzw. HVS/WDS statt.

Dreilagiger Verbund

In Abb. V.15 und Abb. V.16 ist der Kriimmungsverlauf der Probe A.IIL.1 als Funktion der
Temperatur wihrend der drei thermischen Zyklen dargestelit. Abb. V.17 zeigt die Kriim-
mungsénderungen, die bei 1000°C mit zunehmender Haltezeit stattfinden.

Im Ausgangszustand vor dem ersten Aufheizen ist der Probenstreifen A.XIL1 leicht zur kerami-
schen Deckschicht hin gebogen (Abb. V.13, Abb. V.15). Mit steigender Temperatur nimmt die
Kriimmung statk zu. Bei 1000°C erreicht die Kriimmung etwa -4,2 m™ und, wie im vorherigen
Paragraph beschrieben, etwa -3,0 m™” nach der zweistiindigen Wirmeauslagerung (Abb. V.17).
Da diese Abnahme sich nach Abkiihlung der Probe in einem Kriimmungsunterschied von etwa

1 m" widerspiegelt, ist der Probenstreifen vor dem zweiten Aufheizen leicht zum Grundwerk-
stoff hin gebogen (Abb. V.15).



_Kapitel V - Ergebnisse 67

0 Temperatur (°C)
J )
‘ 1000
u\g _2 o
=14}
g
E -4 -

—l— 1. Zyklus: Aufheizen
—0— 1. Zyklus: Abkiihlen
-6 —8— 2. Zyklus: Aufheizen
—0— 2. Zyklus: Abkiihlen

-8 -
Abb. V.15: Kriimmungsverlauf der Probe A.IIL1 wiihrend der zwei ersten thermischen Zyklen
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Abb. V.16: Kriimmungsverlauf der Probe A.ILL1 wéhrend des 2. und 3. thermischen Zyklus
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Ein dhnliches Verhalten wird beim zweiten thermischen Zyklus beobachtet (Abb. V.15). Jedoch
kriimmt sich der Probenstreifen wihrend des zweiten Aufheizens unerwartet stéirker als beim er-
sten Zyklus, was auf mikrostrukturelle Verénderung eines der Materialien des Werkstloffver-
bundes hinweist. Am Ende des zweiten Aufheizens erreicht die Kriimmung etwa -7,2 m™. Nach
zwei Stunden Auslagerungszeit bei 1000°C betrigt der Wert aber nur noch -6 m™. Genau wie
wihrend der ersten 1000°C Auslagerung liegt die Kriimmungsinderung bei der zweiten Ausla-
gerung damit bei etwa -1,2 m™.

Nach dem zweiten Zyklus ist das Kriimmungsverhalten reversibel, wie in Abb. V.16 zu sehen.
Die Abkiihlungskurve des zweiten Zyklus ist mit den Aufheiz- und Abkiihlungskurven des
dritten Zyklus deckungsgleich. Beim dritten Zyklus ist ein stabiler Zustand erreicht: die Kriim-
mung des Probenstreifens bleibt durch die Wirmeauslagerung unversndert.

22 -
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~O— 3. Zyklus
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Abb. V.17: Kriimmung bei 1000°C der Probe A.IIL1 als Funktion der Auslagerungsdauer

Die Abnahme der Kriimmung wihrend der Auslagerungszeit bei 1000°C (Abb. V.17) kann
durch verschiedenen anelastischen Vorginge verursacht worden sein. Denkbar sind:

- Kriechen des Grundwerkstoffes,

- Relaxation der Spannungen in der Haftvermittlerschicht,
- RiBwachstum in der keramischen Deckschicht,

- Phasenumwandlung in einer der Schichten im Verbund, die mit einer Volumeninderung
verbunden ist.

Ergebnisse aus Kriimmungsmessungen an zweilagigen Systemen konnen zu einem besseren
Versténdnis des beobachteten Effekts beitragen.

Zweilagiger Verbund Grundwerkstoff/HVS

Der Kriimmungsverlauf des zweilagigen Probenstreifens aus Grundwerkstoff und HVS (B.3)
wahrend der Auslagerungen bei 1000°C ist in Abb. V. 18 als Funktion der Zeit dargestellt.

Bei 1000°C ist der Probenstreifen sehr stak zum Grundwerkstoff hin gebogen. Am Ende des er-
sten Autheizens hat die Krtimmung einen Wert von etwa 10,5 m™, Wiahrend der Wirmeauslage-
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rung bei 1000°C #ndert sich die Kriimmung der zweilagigen Probe B.3. Im Gegensatz zum
dreilagigen Probenstreifen nimmt die Kriimmung mit der Zeit aber nicht ab sondern vielmehr
zu. Nach zwei Stunden erreicht die Kriimmung etwa 47,5 m”! und hat damit ihren Wert nahezu
verfiinffacht. Auf Grund dieser Zunahme wihrend der ersten Auslagerung ist die Kriimmung
am Ende des zweiten Aufheizens noch héher (53,5 m™). Die zweite Haltezeit ist ebenfalls mit
einer Kriimmungserh6hung, hier aber nur noch bis 72,8 m! verbunden. Bei der dritten Wir-
meauslagerung #ndert sich die Kriimmung kaum noch, was darauf hinweist, da} der durch
Kriimmungsidnderungen beobachtete Vorgang nach zwei thermischen Zyklen — bzw. nach einer
4-stiindigen Auslagerung bei 1000°C — abgeschlossen ist.

Die Erhohung der Kriimmung bei konstanter Temperatur weist eindeutig darauf hin, da} es sich
hier nicht um einen Relaxationseffekt handelt, sondern wahrscheinlich um mikrostrukturelle
Anderungen innerhalb einer der beiden Schichten. Eine zunehmende Kriimmung in Richtung
Grundwerkstoff bedeutet, daB die Haftvermittlerschicht sich bei konstanter Temperatur dehnt,
oder daB der Grundwerkstoff schrumpft. Diese experimentellen Ergebnisse sind um so erstaun-
licher, weil bei Hochtemperatur die HVS und der Grundwerkstoff wegen der Fehlanpassung der
thermischen Ausdehnungskoeffizienten unter Druck- bzw. Zugspannungen stehen (Absatz
V.3.3). Die Kriimmungszunahme kann nicht durch Relaxation oder Kriechen einer der metalli-
schen Schichten erklirt werden. Es bleibt zundchst unklar auf welche metallische Schicht die
Kriimmungsinderungen bei konstanter Temperatur zuriickzufiihren sind. Klidrung kann ein Ex-
periment mit dem zweilagigen System HVS/WDS bringen. Findet eine shnliche Anderung auch
bei einer solchen Verbundkombination statt, ist es aber sehr wahrscheinlich, daB die Ni-
CoCrAlY-Schicht den beobachteten Effekt verursacht.

—0— 1. Zyklus

20 - —0—2. Zyklus
C —0— 3. Zyklus
0 T J ' '
0 30 60 90 120

Zeit (min)
Abb. V.18: Kriimmung bei 1000°C der Probe B.3 als Funktion der Auslagerungsdauer wihrend
drei Zyklen
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Zweilagiger Verbund HVS/WDS

Abb. V.19, Abb. V.20 und Abb. V.21 zeigen den Kriimmungsverlauf der zweilagigen Probe C
aus HVS und WDS wihrend drei thermischer Zyklen als Funktionen der Temperatur bzw. der
Zeit.

10 A

\‘\ Temperatur (°C)
0 T T 1

00

1000

—— 1. Zyklus: Aufheizen
-10 A —T 1. Zyklus: Abkiihlen
—8— 2, Zyklus: Aufheizen
—O— 2. Zyklus: Abkiihlen

-15 -

Abb. V.19: Kriimmungsverlauf der Probe C wiihrend der zwei ersten thermischen Zyklen

Temperatur (°C)
O I [ 1 Ll
—.fa\ 0 200 400 600 300 1000
pes
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-10 A .
—— 3, Zyklus: Aufheizen
—O— 3. Zyklus: Abkiihlen
-15 -

Abb. V.20: Kriimmungsverlauf der Probe C wihrend des 3. thermischen Zyklus
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Nach der Abldsung von der Metallplatte ergibt sich ein Probenstreifen von etwa 400 wm Dicke,
der zur HVS hin gebogen ist (Abb. V.19). Der Werkstoffverbund besteht aus zwei Materialien,
die groBe Unterschiede in ihrem Wirmeausdehnungsverhalten zeigen. Mit steigender Tempe-
ratur dehnt sich die MCrAlY-Schicht um den Faktor 1,5 schneller aus als die WDS. Das hat zur
Folge, dal die Probe sich stark in Richtung WDS biegt (Abb. V.19). Bei 1000°C nimmt die
Kriimmung in Richtung WDS stark zu, von etwa -8,7 m” bis zu -12 m” wihrend der ersten
Wirmeauslagerung (Abb. V.21). Dieser Kriimmungsunterschied wirkt sich auf dem RT-Wert
nach Abkiihlen aus. Bei der zweiten Auslagerung bei 1000°C wird ebenso eine Erhéhung der
Kriimmung in Richtung WDS, jedoch um einen geringeren Betrag, beobachtet (Abb. V.21).
Wihrend des dritten thermischen Zyklus zeigt der Probenstreifen ein reversibles Kriimmungs-
verhalten (Abb. V.20). Die Kriimmung bei der dritten Haltezeit bleibt stabil (Abb. V.21).

Durch einfache geometrische Uberlegungen kann man schlieBen, daB die Zunahme der Kriim-
mung bei 1000°C mit einer Schrumpfung der keramischen WDS bzw. Dehnung der metalli-
schen HVS verbunden sein muf. Wie im vorherigen Abschnitt kénnen diese Kriimmungsénde-
rungen nicht mit Relaxationsvorgéngen in Verbindung gebracht werden, da bei Hochtemperatur
die WDS unter Zugspannung steht und die HVS unter Druckspannung.

-8 -
=T 1. Zyklus
; —0—2. Zyklus
—O— 3. Zyklus
-—.tA -10 A
g
o0
g
é -12 A
o < > O— — —O— —- —
ﬁ"\C)\c)\)\()\L R A
-14 T T 1 1
0 30 60 90 120
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Abb. V.21: Kriimmung bei 1000°C der Probe C als Funktion der Auslagerungsdauer wihrend
drei Zyklen

Wihrend der thermischen Auslagerung zeigten die Probenstreifen des dreilagigen Systems 11nd
der zweilagigen Systeme Grundwerkstoff/HVS sowie HVS/WDS eine Yer%ixzderung d?r Kriim-
mung. In beiden 2-Schichtsystemen kann ein Relaxationsvorgang fiir die Kriimmungsanderung
nicht herangezogen werden, da es sich um eine Krﬁmmungszunal}me hanfiel‘F (Abb. V.18 und
Abb. V.21). Ab- und Zunahmen der Kriimmung kénnen aber konsistent mit einer Dehnung der
metallischen Haftvermittlerschicht erklért werden. .

Der niichste Abschnitt soll das beobachtete Kriimmungsverhalten der Verbundproben mit der

Mikrostruktur in Verbindung setzen.
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V.22 Mikrostruktur withrend und nach dem Temperaturzyklus

V.2.2.1 Insitu Beobachtungen

Abb. V.23 zeigt Aufnahmen eines dreilagigen Probenstreifens, die mit dem Beobachtungssy-
stem bei RT im polierten Zustand, bei 630°C, 720°C, 750°C und 830°C und nach dem Abkiih-
len auf RT in-situ aufgenommen wurden. Die Aufnahmen illustrieren insbesondere die Oxidati-
on der NiCoCrAlY- und IN 792-Legierungen. Zwischen RT (Abb. V.23-a) und 630°C (Abb.
V.23-b) weisen die Oberflichen von Grundwerkstoff und HVS keine nennenswerte Oxidschicht
auf. Die ersten Anderungen werden bei 720°C im Grundwerkstoff beobachtet (Abb. V.23-c),
wobei die Oxidation inhomogen ist. Die Carbidauscheidungen der Nickelbasis-Superlegierung
oxidieren vor der Matrix, deren Oxidation sich erst bei 750°C bemerkbar macht (Abb. V.23-d).
Bei 750°C verdunkelt sich auch die Oberfliche der MCrAlY-Legierung und bei 830°C hat sich
auf beiden metallischen Werkstoffen eine diinne Oxidschicht gebildet (Abb. V.23-e). Abb.
V.23-f zeigt den Werkstoffverbund bei RT nach dem thermischen Zyklus bis 1000°C.

Wegen der in Abb. V.23 illustrierten Kontrastdnderungen ist es notwendig nach jedem Tempe-
raturschritt die Abbildungsverhiltnisse des Beobachtungssystems zu 4ndern. Die metallischen
Flichen, die im polierten Zustand das Licht am besten reflektieren, verdunkeln sich mit der
Oxidation. Die keramische Deckschicht wirkt dann als die hellste Schicht des Werkstoffverbun-
des. Da stets ein Kontrast zwischen den metallischen Lagen und der Keramik gegeben ist, wenn

auch mit sich umkehrenden Verhiltnissen, wurde die Grenzfliche zwischen WDS und HVS fiir
alle Kriimmungsmessungen herangezogen.

V.2.2.2 Mikrostruktur des WDS-Systems vor und nach thermischer Auslagerung

Keramische Deckschicht

In Abb. V.22 ist die Mikrostruktur der plasmagespritzten keramischen Deckschicht im Aus-
gangszustand und nach drei thermischen Zyklen bis 1000°C abgebildet.

Abb. V.22: Licht:nikroslfopische Aufnahmen a) einer WDS im Ausgangszustand und b) einer
anderen WDS nach drei thermischen Zyklen bis 1000°C mit jeweils zweistiindi ger Haltezeir
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Abb. V.23: In-situ Aufnahmen des WDS-Systems bei a) RT, b) 630°C, ¢) 720°C, d) 750°C, e)
830 °C und f) RT nach thermischem Zyklus (Aufheizrate 8°C/min)



74

Wiihrend der thermischen Auslagerung der Probenstreifen sind keine makroskopischen Risse in
der Y,0;-ZrO, Schicht entstanden. Vielmehr scheint die Defektdichte beim Vergleich der bei-
den Aufnahmen in Abb. V.22 etwas reduziert. Die Mikrostruktur der plasmagespritzten Kera-
mik bleibt jedoch noch sehr defektreich.

Probe A.IL2 ist der einzige Probenstreifen, der nach der Wirmeauslagerung Makrorisse aus-
weist. Bei Raumtemperatur nach dem thermischen Zyklus werden Risse in der keramischen
Deckschicht beobachtet, die von der Keramik-Oberfliche in Richtung Haftvermittlerschicht
gewachsen sind (Abb. V.25). In senkrechter Richtung haben die Makrorisse zwei Drittel der
Wirmedammschicht durchquert. Thr weiterer Verlauf erstreckt sich parallel zur Grenzfliche mit
der Haftvermittlerschicht, wie in der Aufnahme Abb. V.25-a illustriert. Wenn grofle Poren vor-
handen sind, scheint das Wachstum der Risse blockiert zu sein (Abb. V.25-b).

NiCoCrAlY-Haftvermittlerschicht

Die Mikrostruktur der NiCoCrAlY-Haftvermittlerschicht wurde vor und nach thermischer Aus-
lagerung untersucht. Auf den lichtmikroskopischen und REM Aufnahmen in Abb. V.24 und

Abb. V.26 ist die komplexe mehrphasige Mikrostruktur der NiCoCrAlY-Legierung zu erken-
nen.

Nach der thermischen Auslagerung weist die NiCoCrAlY-Legierung ein homogeneres Gefiige
mit groferen Ausscheidungen auf (Abb. V.24). Insbesondere erscheint die (y/y”)-Phase nach
der Wirmebehandlung homogener. Durch quantitative Bildauswertung der REM-Aufnahmen
konnte der Anteil der y/Y" (grauen), B (schwarzen) und &/c (weiBen) Phasen vor den drei

thermischen Zyklen auf 30 %, 45 % und 25 % abgeschitzt werden und nach der zyklischen Be-
anspruchung 5 %, 50 % und 15 % (Abb. V.26).

Abb. V.24: Lichtmikroskopische Aufnahmen der HVS a ) im Ausgangszustand und b) nach drei
Temperaturzyklen
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100 um

Abb. V.25: Rip in der keramischen Deckschicht der Probe A.I1.2 nach dem thermischen Zyklus
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Abb. V.26: REM-Aufnahmen der HVS a) im Ausgangszustand und b) nach drei Temperaturzy-
klen

Wiihrend der Hochtemperaturauslagerung bildet sich auf der NiCoCrAlY-Legierung eine Oxid-
schicht aus ALO;, die als TGO (thermally grown oxide) bezeichnet wird. In Abb. V.27 ist eine
REM-Aufnahme der Bruchfliche eines WDS-Systems abgebildet.

-

Abb. V.27: REM-Aufnahmen der Bruchfliche eines WDS-Systems nach 6 Stunden Auslagerung
bei 1000°C
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Die in Abb. V.27 dargestellte Probe wurde 6 Stunden bei 1000°C in Luft ausgelagert. Wihrend
der thermischen Auslagerung ist eine diinne, gleichmiiBige ALOs-Schicht von etwa 2 um auf
der Oberfliche der NiCoCrAlY-Legierung gewachsen. Im Grenzflichenbereich sind zwischen
TGO/HVS sowie TGO/WDS keine signifikanten Abloseerscheinungen der Keramik zu beob-
achten.

Der untere Teil der Abb. V.27 zeigt die verformungsarme Bruchfliche der NiCoCrAlY-
Haftvermittlerschicht und bestiitigt die Vorstellung, daB die HVS bei Raumtemperatur sprode
ist.

In Abb. V.28 sind lichtmikroskopische Aufnahmen des Grenzbereiches zwischen keramischer
WDS und Haftvermittlerschicht im Ausgangszustand und nach drei Zyklen bis 1000°C darge-
stellt. Die Proben wurden zur Verdeutlichung der Phasen kurz gedtzt.

Durch das Wachstum der ALO;-Oxidschicht verarmt der Grenzbereich der NiCoCrAlY-
Legierung an Aluminium (Abb. V.28-b). Da das Aluminium hauptsichlich in der B-Phase vor-
handen ist (Abb. V.8), besteht die verarmte Zone aus der y-Matrixphase.

<MD
20 pym :
Abb. V.28: Lichtmikroskopische Aufnahmen der Grenzfliche zwischen H V{)‘ und Cirundwerkstoﬁ
a) im Ausgangszustand und b) nach drei thermischen Zyklen bis I 000°C

V.23 Thermomechanische Eigenschaften der WDS im Verbund

en der YSZ-Schicht im Verbund werden in diesem Ab-
Kriimmungsmethode berechnet. Dabei werden
Wirmedimmschichtsystemen verwendet.

Die thermomechanischen Eigenschaft
schnitt gemiB der im Absatz I .2.1 vorgestellten
die experimentellen Krimmungen von dreilagigen

In Tab. V.1 sind die fiir die Modellierung verwendeten thermomechanischen Eigenschaften der

NiCoCrAlY- und IN 792-Legierungen aufgelistet. Fiir den polykristallinen Grundwerkstoff wird

ein Mittelwert der biaxialen Elastizititsmoduli E/(1-v) der stcngelkristak%inen Legierung IN 792
DS in lateraler und transversaler Richtung verwendet (Tab. 1115 und 11L6).
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Temperatur (°C) RT 200 400 600 800 1000
E/(1-v) (GPa) (Abb. TIL2) 271 262 250 235 217 196
0, (10°/K) (Gleichung IIL1) 0. =12,36+3,66-10°T-2,74-10°T*+4,77-10°T°
E/(1-v) (GPa) (Tab.IIL6) 228 215 204 191 173 154
o. (10°%/K) (Tab. IIL5) 0, =9,81+1,29-10%T—1,93-10°T%+1,24-103T°

Tab. V.1: Verwendete thermomechanische Eigenschaften der MCrAlY- und IN 792-Legierungen
[Stamm 1999, Quadakkers 2000, Cost 1993]

NiCoCrAlY

IN 792

Im Absatz V.2.1 wurde der Kriimmungsverlauf von sieben dreilagigen Probenstreifen als Funk-
tion der Temperatur dargestellt. Die Probenstreifen zeigten einen regelm#Bigen Kriimmungs-
verlauf innerhalb der in Tab. V.2 aufgelisteten Temperaturintervallen. Bis 600°C ist ein elasti-
sches Verhalten in allen Verbundschichten gegeben. Bei bestimmten Proben kann der Kriim-

mungsverlauf bei hoheren Temperaturen durch die Annahme elastisches Verhalten beschrieben
werden.

Probenstreifen  Elastisches Verhalten Bestimmung von E’ und oo Bestimmung von E’

Probe ALl RT - 1000°C RT - 1000°C
Probe A.L2 RT - 600°C RT - 600°C RT - 600°C
Probe A3 RT — 600°C RT - 600°C
Probe AIL1 RT — 1000°C — 1000°

RT - 800°C RT - 1000°C
Probe AIL2 RT —800°C RT - 800°C
Probe ATIL1 RT ~ 1000°C ~ 1000°

RT - 1000° RT - 1000°C
Probe ATIL2 RT - 1000°C RT — 1000°C

Tab. V.2: Beriicksichtigte Temperaturintervalle zur Bestimmung von E’ und o

V.2.3.1 Bestimmung von E" und o

Die gleichzeitige Bestimmung von Elastizit4tsmodul und Ausdehnungskoeffizient beruht auf
der bereits in Kapitel IIl vorgestellten Methode. Bei gegebener Kriimmung stehen E’~ und o-
Werte in funktionalem Zusammenhang (Gleichung I1.3). Mit Gleichung IT.3 kann eine Reihe
von Kombinationen von E’- und o-Werten der untersuchten Schicht fiir eine bestimmte Pro-
bengeometrie berechnet werden. Wird dieser Vorgang mit mindestens zwei Proben unter-
schiedlicher Schichtdickenverhltnisse wiederholt, so fiihrt das im idealen Fall zu einem einzi-
gen Paar fiir E” und o-Wert, das die Eigenschaft der WDS repréasentiert (Abb. II1.6). Biaxialer
Elastizitdtsmodul und Ausdehnungskoeffizienten der Keramik werden bis 600°C berechnet.

In Abb. V.29 sind die potentiellen Elastizititsmoduli und Ausdehnungskoeffizienten der ZrO»-
Schicht fiir die Werkstoffverbunde vom Typ A bei RT, 300, 400, 500 und 600°C abgebilde;.
Die Variation der E’-Werte wurde zwischen 20 und 80 GPa und die der o-Werte zwischen 8
und 12-10%K gewihlt. Die fiir die Probenstreifen A1 und A.L2 berechneten Kurven zeigen
bei jeder Temperatur einen Schnittpunkt im gewidhlten Intervall. Die E’=f (o) Kurven der
dlzinnstel? Probe A.13 und der dicksten Probe A.L1 schneiden sich allerdings in diesem Intervall
nl?ht. Dies beruht darauf, daB der Elastizititsmodul und der Ausdehnungskoeffizient der kera-
mischen Deckschicht einen zunehmenden Einflug auf die Kriimmung austiben, je diinner die
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gesamte Probendicke wird. Andersherum ist die Auswirkung eines Fehlers der Kriimmungs-
messung auf die E'=f (o) Kurve in der diinnen Probe A.I3 viel stirker als in den dickeren
Probenstreifen. Aus diesem Grund werden nachfolgend nur die zwei dicksten Probenstreifen zur
Bestimmung der thermomechanischen Eigenschaften der Deckschicht herangezogen.

Aus den Schnittpunkten in Abb. V.29 ist der temperaturabhingige Verlauf von E’ und o zu
entnehmen. Die resultierenden Werte fiir E” und o der ZrO,-WDS sind in Abb. V.30 darge-
stellt. Bei 300°C wird ein biaxialer Elastizitdtsmodul von E’ =54 GPa berechnet (Abb. V.30-a).
Der biaxiale E-Modul nimmt mit der Temperatur stetig ab und erreicht bei 600°C nur etwa 72
% des 300°C-Wertes. Verwendet man eine Querkontraktionszahl von v=0,25, so ergibt sich ein
E-Modul von E=41 GPa bei 300°C und E=29 GPa bei 600°C. Der 300°C-Wert stimmt mit den
fiir 300°C extrapolierten Ergebnissen der Doppelring-Versuche einer freistehenden Schicht gut
iiberein (Abb. V.5). Die Abnahme zwischen 300 und 600°C ist jedoch im Verbund deutlich
stirker als diejenige im freistehenden Zustand.

Fiir die Auswertung des thermischen Ausdehnungskoeffizienten wurde angenommen, daf} o in-

nerhalb eines Temperaturschrittes konstant bleibt. So steigen die a-Werte stufenweise von
0=9,7-10%/K zwischen RT und 300°C auf o.=10,0-10%/K zwischen 500 und 600°C.

o o
a) T=300°C b) T=400°C
- -

" 40 60 80
[ B S_ .
- ¢) T=500°C d) T=600°C

| |
20 40 60 80 20 40 60 80

Biaxialer E-Modul (GPa) Biaxialer E-Modul (GPa)

Ausdehnungskoeffizient (10'5/K) Ausdehnungskoeffizient (106/K)

Abb. V.29: Mbgliche E’- und o-Werte der plasmagespritzten keramischen Weéirmeddmmschicht
in den Probenstreifen (- - -) A.LL, (—) AL2 und (- - =) AL3
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Abb. V.30: Temperaturabhiingige Verliiufe des a) biaxialen Elastizitéitsmoduls und b) Weir-
meausdehnungskoeffizients der keramischen Wéirmedédmmschicht

Das gleiche Auswertverfahren wurde bei den Probenstreifen der Typen A.Il und A eingesetzt
(Abb. V.31 und Abb. V.32).

Wie in Abb. V.31 illustriert, verlaufen aber die E’=f (o) Kurven der Proben A.IL.1 und A.IL2
nahezu parallel innerhalb des gewihlten Intervalls, so da8 sich keinen Schnittpunkt ergibt. Bei
den Probenstreifen vom Typ A.II werden physikalisch mogliche E’- und o-Werte nur bis
400°C ermittelt (Abb. V.32-a und b). Ab 500°C schneiden sich zwar auch die E ‘=f (o) Kur-
ven, dies jedoch bei so geringen Werten, da diese fiir die keramische Schicht kaum in Frage
kommen konnen (Abb. V.32-c und d). Bei 300 und 400°C ergeben sich E’=72 bzw. 67 GPa
und o-Werte von 9,8-10%K zwischen RT und 300°C bzw. 10,0-10%K zwischen 300 und
400°C. Damit liegen die biaxialen E-Moduli etwas iiber den in Abb. V.30 aufgetragenen Wer-

ten. Die Verldufe des Wirmeausdehnungskoeffizienten stimmen jedoch gut miteinander iiber-
ein.
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Abb. V.31: Méfgliche E’- und o-Werte der plasmagespritzten keramischen Wermeddmmschicht
in den Probenstreifen A.IL1 und A.IL2 bei a) 400°C und b) 600°C
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Abb. V.32: Mogliche E'- und a-Werte der plasmagespritzten keramischen Warmeddmmschicht
in den Probenstreifen AIIL1 und AJIL2 bei a) 300°C, b) 400°C, ¢) 500 und d) 600°C

Die gleichzeitige Bestimmung des E-Moduls und des thermischen Ausdehnungskoeffizienten ist
offensichtlich fiir die Proben AL und die Proben A.JII nur bis 400°C mit der in dieser Arbeit
entwickelten Kriimmungsanalyse moglich. Eine experimentell belegbare Erklirung steht noch
aus. Vermutlich sind aber die Ursachen in den Bearbeitungsspannungen zu suchen, die in den
Probenstreifen A.JL.2 und AIIL1 bereits bei RT Kriimmungen in Richtung WDS verursachten
(Abb. V.12 und Abb. V.13). Der EinfluB von zusitzlichen Bearbeitungsspannungen ist in dem

Kriimmungsmodell nicht beriicksichtigt.

V.2.32 Bestimmung des E-Moduls

In Abb. V.33 sind temperaturabhéingige Werte des E-Moduls aufgetragen, die aus den Kriim-
mungen der dreilagigen Probenstreifen der Typen AL A.XI und A.JII berechnet wurden.

Da der Wirmeausdehnungskoeffizient der plasmagespritzten Deckschicht an freistehenden

Schichten ermittelt wurde (Gleichung V.1), kann die Krimmung eines einzelnen Probenstrei-

fens verwendet werden, um den biaxialen Elastizititsmodul der Keramik zu berechnen. Dc?r
ung von Elastizi-

Fehler, der dabei auftritt, ist viel geringer als bei einer gleichzeitigen Bestimm

tatsmodul und Wirmeausdehnungskoeffizient. GemiiB Gleichung IV.11 ist der E-Modul der ke-

ramischen WDS als Funktion der Kriimmung und der geometrischen und thermomechanischen

Eigenschaften der Materialien fiir jede Probe eindeutig bestimmt.
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Die Berechnungen bezichen sich auf die in Tab. V.2 aufgelisteten Temperaturintervalle. Die
Streuung der berechneten Werte ist relativ groB, jedoch typisch fiir plasmagespritzte keramische
Schichten (Abb. II.17). Bei 300°C variieren die berechneten Werte des biaxialen Elastizitts-
moduls zwischen 42 und 55 GPa, wobei ein Mittelwert von E’~48 GPa berechnet wird. Bis
600°C nimmt der biaxiale E-Modul mit steigender Temperatur stetig ab und bleibt zwischen
600 und 1000°C konstant bei etwa E’~38 GPa. Mit Mittelwerten von E~36 GPa bei 300°C
und von E=29 GPa bei 1000°C liegt der Elastizititsmodul der keramischen Wirmedimm-

schicht im Verbund um etwa 20 % unter den Werten, die an freistehenden Schichten gemessen
wurden (Abb. V.5).
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Abb. V.33: Biaxialer E-Modul der Y-PSZ im Verbund

V.24  Spannungen im Werkstoffverbund

Fiir die Spannungsberechnungen wurden die in Tab. V.3 aufgelisteten thermomechanischen Ei-
genschaften der keramischen Deckschicht verwendet. Die E-Moduli bei hohen Temperaturen
sind Mittelwerte aus den in Abb. V.33 dargestellten Werten,
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Temperatur (°C) RT 300 400 600 800 1000
E/(1-v) (GPa) (Abb. V.33) 61% 48 44 38 38 38
. (10°%/K) (Abb. V.6) o#=9,10 + 1,75.10% T - 1,58.10™8 T2 - 1,69.10%' T*

*. Gemessen an freistehenden Schichten

Tab. V.3: Thermomechanische Eigenschaften der YPSZ-Wiirmeddmmschicht, die fiir die Be-
rechnungen benutzt wurden

In den drei niichsten Abbildungen sind theoretische und experimentelle Kriimmungsverldufe der
Probenstreifen der Typen A.I, ATl und A.III als Funktion der Temperatur dargestellt.

Die theoretische Kriimmung wurde gem#B Gleichung IV.11 berechnet. Fiir die Berechnung der
theoretischen Kriimmungskurve wurde fiir die Hochtemperatur-Elastizititsmodulswerte der ke-
ramischen Deckschicht einen Mittelwert aus den fiir jeden Probenstreifen berechneten E-Moduli
verwendet (Tab. V.3). Abb. V.33 zeigt aber, daB die E-Moduli der Proben AJL2 und AJIL.2 be-
sonders nah an der mittleren Kurve stehen, wenn die Werte der Proben A.L1 und AJIIL1 den
groften Abstand zu den Mittelwerten zeigen. Aus diesem Grund stimmen die experimentellen
und die theoretischen Kurven der Proben A.IL2 (Abb. V.35) und AIIL2 (Abb. V.1) besonders
gut iiberein und diejenigen der Proben A.L1 (Abb. V.34) und AIIL1 (Abb. V.36) etwas weni-
ger.

Theoretische und experimentelle Kriimmungswerte stimmen gut iiberein, solange ein elastisches
Verhalten der Verbundschichten gegeben ist. Bis 600°C ist dies fiir alle Proben der Fall. Ab
600°C bleiben die Proben A.L2 und A.L3 eben, was gemiB Abb. V.34 eine deutliche Abwei-
chung vom elastischen Verhalten ist. Die bei der Probe A.IL2 beobachtete Abnahme der
Kriimmung bei Temperaturen oberhalb von 800°C kann ebenfalls mit elastischen Betrachtungen

nicht begriindet werden (Abb. V.35).

1,0 1
0,5
Temperatur (°C)
—~ 0,0 T
& ) 200 1000
g .05
g -1,0 - ——— Theoretische Kriimmung
O Probe ALl
-1,5 - O Probe A.L2
& Probe A.L3
-2,0 -

Abb. V.34: Theoretische (berechnet mit Gleichung IV.22 und mit den Werten aus Tab. V.1 und
Tab. V.3) und experimentelle Kriimmung der Proben ALl, AL2 und AL3
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Abb. V.35: Theoretische (berechnet mit Gleichung IV.22 und mit den Werten aus Tab. V.1 und

Kriimmung (m'l)
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Tab. V.3) und experimentelle Kriimmung der Proben A.IL1 und A.IL2
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Theoretische (berechnet mit Gleichung IV.22 und mit den Werten aus Tab. V.1 und
Tab. V.3) und experimentelle Kriimmung der Proben A.IIL1 und A.IIL.2
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V.2.4.1 Eigenspannungen

Zahlreichen Faktoren beeinflussen die Grofe der Eigenspannungen in der keramischen Deck-
schicht, wie z.B. Spritzparameter, Art der Kiihlung und Dicken der gespritzten Schichten und
des Substrats. Im Paragraphen IV.3 wurden die Léngenénderungen qualitativ dargestellt, welche
mit dem Herstellungsprozef verbunden sind. Nach Abkiihlen auf RT ergibt sich einen Verbund
aus drei Schichten unterschiedlicher Linge, die nach Verringerung der Grundwerkstoffsdicke
zur Kriimmung des Probenstreifens fiihren. Mit Langenénderungen und Kriimmung sind Span-
nungen verbunden, die nachfolgend berechnet werden. Wie im Paragraphen IV.4 ausfiihrlich
erldutert, beinhaltet die Berechnung des Spannungszustandes folgende Schritte der Probenher-
stellung:

Thermische Auslagerung (24 Stunden bei 850°C) von den zweilagigen Platten aus Grund-
werkstoff und MCrAlY-Haftvermittlerschicht. Es wird angenommen, dafl das System bei
Auslagerungstemperatur am Ende der Haltezeit spannungsfrei ist.

. Abkiihlung des 2-Schicht Systems auf Raumtemperatur und anschlieBende Wiedererwir-
mung bis auf etwa 300°C zum Spritzen der keramischen WDS.

- Plasmaspritzen der WDS auf die MCrAlY-Schicht.

- Abkiihlung des dreilagigen Werkstoffverbundes auf RT.

- Dickenverringerung des Grundwerkstoffes bei der Probenpriparation.

Die Kriimmung der Probenstreifen bei Raumtemperatur kann verwendet werden, um den Span-
nungszustand in der keramischen Deckschicht bei 300°C gleich nach dem Spritzvorgang zu er-

mitteln. Mit Hilfe von Gleichung (IV.22) besteht jedoch nur Zugriff auf einen Mittelwert der

Spannungen in der gesamten Schicht. In Tab. V.4 sind fiir jeden Probenstreifen die Kriim-

mungswerte bei RT und die mittleren Spannungen in der WDS nach dem Spritzen Ojng zu-

sammengefaft.

Probenstreifen Kriimmung bei RT (m™) O'%%’S (MPa)
Probe AlL1 0,95 -35
Probe AL2 0,36 =35
Probe A.L.3 0,19 -35
Probe A.IL1 0,11 -23
Probe A.IL.2 - 0,42

Probe AJIIL.1 -0,11

Probe A.IIL2 0,06 -32

Tab. V.4: Experimentelle Kriimmungen bei RT und mittlere Spannungen in der WDS bei 300°C

nach dem Spritzen

Bei fiinf der sieben untersuchten Probenstreifen wurde eine positive Kriimmur.lg gemessen, dh
mit der keramischen Deckschicht auf der konvexen Seite. Das positive VoT:zewhnen der Kf'um-
mung wird in den Abbildungen IV.3 und IV.4 illustriert: Wéhrend der Ab.klihlung flach Sprltze?n
der Deckschicht schrumpfen die metallischen Werkstoffe schneller als.dJe Kera}nnk, so daf die
Proben sich zum Grundwerkstoff hinbiegen. Neben den thermomech.amschen Flgc?nschaften der
drei Werkstoffe hingt das Ausmal der RT-Kriimmung von den Dickenverhaltnissen und den
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Spannungen im System bei 300°C nach Spritzen der Keramik ab. Um die beobachteten RT-
Kriimmungen zu erhalten, miissen bei 300°C nach dem Spritzen mittlere Druckspannungen von

ca. O'%ODOS =-30 MPa in der keramischen Deckschicht vorhanden sein (Gleichung (IV.22), Tab.

V.4). Dabei wurde angenommen, daB keine neuen Spannungen durch die mechanische Verar-
beitung — Schneiden, Schleifen und Polieren — ins System eingefiihrt werden.

Die berechneten mittleren Spannungen in der Keramik stimmen bei den fiinf Proben hervorra-
gend iiberein. In der Tat sollten jeweils die gleichen Spannungen mit dem Spritzvorgang ver-
bunden sein, da der Spritzvorgang mit den gleichen Spritzparametern erfolgte. Dabei handelt es
sich um mittlere Werte der Spannungen in der gesamten keramischen Deckschicht. Innerhalb
der Wirmeddmmschicht werden hoheren Spannungen an der Grenzfliche mit der metallischen
Schicht und etwas niedrigeren Spannungen an der Keramikoberfliche erwartet. Durch die
Kriimmungsmethode kann jedoch der Spannungsgradient nicht ermittelt werden.

Zwei der sieben Probenstreifen weisen eine RT-Kriimmung mit der keramischen Deckschicht
auf der konkaven Seite auf, was wahrscheinlich auf das Auftreten mechanischer Spannungen
wihrend der Probenpriparation zuriickgefiihrt werden kann. In diesem Fall werden die berech-
neten Spritzspannungen in der Keramik verfélscht, da die Berechnungen (Kapitel IV) darauf be-
ruhen, daB keine dufleren Spannungen wihrend der Verarbeitung auftreten. Um die Spannungs-
verteilung in den zwei Probenstreifen trotzdem einschétzen zu konnen, soll angenommen wer-

den, daf} uniforme mechanische Spannungen O’ in der Probe vorliegen. Sind die Spannungen

0'3%)3 fiir eine bestimmte Platte, d.h. fiir einen bestimmten Probentyp, stets die gleichen

(O s =-23 MPa in der Probe A.IL2 und O s =-32 MPa in der Probe A.IIL1), so kénnen aus

der Kriimmung Spannungen in Héhe von etwa 60 MPa abgeschitzt werden, die durch das
Schieifen eingeprigt worden waren.

Sind mittlerer Spannungszustand in der keramischen WDS und eventuelle mechanische Span-
nungen bekannt, so konnen die Eigenspannungen in den 3-Schichtproben gemiB Gleichung
(IV.18) berechnet werden. Abb. V.37, V.38 und V.39 zeigen die RT-Spannungsverteilung in
den Probenstreifen der Typen AL, A.II und Al Bei Raumtemperatur steht die keramische
Deckschicht unter Druckspannungen, die zwischen -25 und -70 MPa je nach Probengeometrie

und Position in der Weirmeddmmschicht variieren. In der Haftvermittlerschicht sind Zugspan-
nungen zwischen 208 und 361 MPa vorhanden.

Bei den Probenstreifen vom Typ A.I nehmen die Spannungen in der Keramik mit der Dicke des
Grundwerkstoffes zu, wihrend jene in der NiCoCrAlY-Haftvermittlerschicht leicht sinken
(Abb. V.37). Die Spannungen im Grundwerkstoff — Zugspannungen an der Grenzfliche mit der
HVS und Druckspannungen an der freien Oberfliche — hiingen ebenfalls von den Dickenver-
héltnissen stark ab: je diinner das Substrat, desto hoher sind die Zug- und Druckspannungen an
der Grenzfliche bzw. Oberfliche. In den zwei gespritzten Schutzschichten treten ebenfalls
Spannungsgradienten auf, deren AusmaBe bei diinnen Substratdicken ausgeprégter sind. So
konnen die Spannungen an der freien Keramikoberfliche bis zu 35 % niedriger als an der
Grenzfliche mit der metallischen HVS sein. In der NiCoCrAlY-Legierung variieren die Span-
nungen zwischen beiden Grenzflichen nur von 3 bis 15 MPa.

Im Fall der Probenstreifen von Typ A.Il und A.III treffen die an den Proben vom Typ A.I beob-
achteten Tendenzen nicht immer zu (Abb. V.38 und Abb. V.39). Da es vermutet wird, daf
Spannungen durch das Schleifen in den Proben A.IL2 und AIIL1 eingepréigt worden waren,
konzentrieren sich die Spannungsiiberlegungen ausschlieSlich auf die Proben A.IL1 und A.IIL2.
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Abb. V.37: Berechnete Eigenspannungen in den dreilagigen Proben A.L1, A12 und A.L3 bei
RT (berechnet mit Gleichung IV.18 und mit den Werten aus Tab. V.1 und Tab. V.3)
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bei in den dreilagigen Proben AIL1 und A.IL2 bei RT

Abb. V.38: Berechnete Eigenspannungen
2 d mit den Werten aus Tab. V.1 und Tab. V.3)

(berechnet mit Gleichung IV.18 u
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Abb. V.39: Berechnete Eigenspannungen in den dreilagigen Proben A.IIL.1 und A.IIL.2 bei RT
(berechnet mit Gleichung IV.18 und mit den Werten aus Tab. V.1 und Tab. V.3)

Die Schichtdicken der Proben A.II.1 und A.IIL.2 haben das gleiche Niveau wie die der Probe
A.L2. Der Hauptunterschied zwischen den drei Proben liegt an der Dicke der Haftvermittler-
schicht: 60, 100 und 150 pm bei den Proben vom Typ A.I, Al bzw. AIIL. In Abb. V.40 sind
die Spannungsverteilungen in den drei Proben zusammengestellt. Diese Abbildung zeigt deut-
lich, daf die Eigenspannungen in der HVS sinken, wenn ihre Dicke bei konstanter Probendicke
zunimmt. Bei dicker HVS steht auflerdem der gesamte Grundwerkstoff unter Druckspannungen.
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Abb. V.40: Vergleich der RT-Eigenspannungen in den Proben A.1.2, A.1.1 und A.IIL2
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V.2.4.2 Hochtemperatur-Spannungsverteilung

Wie in den Abbildungen V.34, V.35 und V.36 gezeigt, konnen die experimentellen Kriim-
mungskurven der Probenstreifen A.I1, A.IL1, A1 und A.IL2 von RT bis 1000°C mit einem
elastischen Modell beschrieben werden. Das Kriimmungsverhalten der Proben A.L2 und A.L3
weicht vom elastischen Modell ab 600°C deutlich ab, ebenso wie das Verhalten der Probe A.IL.2
ab 800°C.

Fiir die Temperaturbereiche, in denen das analytische linear-elastische Modell zur Beschreibung
der Kriimmung von dreilagigen WDS-Proben hervorgezogen werden kann, ist auch eine detail-
lierte Analayse der Spannungsverteilung im Werkstoffverbund gemil Gleichung (IV.12) mog-
lich. Insbesondere 148t sich der Spannungszustand in Abhingigkeit von Probengeometrie und
Position der betrachteten Faser im Verbund angeben.

Abb. V.41 und Abb. V.42 zeigen die Entwicklung der Spannungen mit der Temperatur an der
Grenzfliiche zwischen keramischer Deckschicht und NiCoCrAlY-Haftvermittlerschicht. Fiir
beide Schichten ist dies der kritische Bereich, da dort die Spannungen auf Grund der Fehlanpas-
sung der Wirmeausdehnungskoeffizienten zwischen Keramik und metallischer Legierung be-
sonders hoch sind.
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Abb. V.41: Temperaturabhdingiger Spannungsverlauf an der Grenzfliiche der WDS mit der HVS

Mit zunehmender Temperatur nehmen die Druckspannungen, die in der Wéirmedéi‘mm.schlcht
bei RT vorhanden sind, ab, und Zugspannungen bauen sich auf, da die WDS-Keramik sich we-
niger ausdehnt als die zwei metallischen Materialien (HVS und Grundwerkstoff) (Ab-b. V.41).
Die Hohe der sich ausbildenden Zugspannungen hingt unmittelbar von der Dn.lckelge.nspan-
nungen ab. MaBgebend sind dariiber hinaus auch die Dickenverhiltnisse. Je geringer die RT-
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Druckspannungen in der ZrO,-Schicht sind, desto eher entwickeln sich Zugspannungen. Fiir
Probe A.IL2 wird die geringste Eigenspannung Ogrr =-25 MPa und die niedrigste Ubergang-
stemperatur 7=300°C berechnet. Dadurch erreichen die Zugspannungen bei 800°C etwa O'gooc
=50 MPa und sind damit bis zu 8 mal hoher als in der Deckschicht der anderen Probenstreifen.

In der Haftvermittlerschicht hingegen bauen sich die Ausgangszugeigenspannungen mit stei-
gender Temperatur ab und die metallische Schicht gerit oberhalb einer bestimmten Temperatur
unter Druck (Abb. V.42). Wie bei der keramischen Deckschicht héingt der Hochtemperatur-
Spannungszustand in der HVS von der Hohe der Eigenspannungen und von den Dickenverhélt-
nissen im Verbund ab. Bei 600°C werden die héchsten Zugspannungen fiir die Probenstreifen
A2 und A.L3 berechnet. Ab 700°C ist das elastische Modell zur Berechnung der Spannungen
nicht mehr anwendbar, da Relaxationseffekte der Kriimmung beobachtet wurden (Abb. V.34).
In den fiinf anderen Proben entwickeln sich Druckspannungen zwischen 600°C und 850°C.

400 -

300

200 -

Spannung (MPa)
[y
(@]
(]

Temperatur (°C)

0 .
0 200

1000

1007 —o-Probe ALl ~O—Probe AL2 —0—Probe AlL3

—®—Probe AILl —®—Probe AIL2 ——Probe A.IIL1
200 4 ¥ Probe ATIL2

Abb. V.42: Temperaturabhiingiger Spannungsverlauf an der Grenzfléiche der HVS mit der WDS

Die Zugspannungen in der Keramik und in der Haftvermittlerschicht erreichen ihre hochsten
Werte pel der 'Probe AJL2 (Abb. V.41) bzw. bei den Proben A.I.2 und A3 (Abb. V.42). Da
eben diese drei Probenstreifen Abweichungen vom elastischen Verhalten wihrend des Aufhei-

zens zeigen (Abb. V.35, Abb. V.34), ist es naheliegend das anelastische Verhalten mit der Hohe
dieser Spannungen in Verbindung zu setzen.

Ab.b. V.43 zeigt die §pannungsverteilungen in den Proben vom Typ A.I bei 700°C fiir den theo-
retischen Fall,. daB die Werkstoffe in den drei Proben bis 700°C ein elastisches Verhalten hiitten.
In der keramischen Deckschicht wiirden in diesem Fall leichte Druckspannungen von etwa
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-4 MPa in den drei Proben auftreten. Die Spannungen im Grundwerkstoff wiren sehr gering, so
daB das beobachtete anelastische Verhalten nicht auf das Substratmaterial zuriickgefiihrt werden
kann. Die hochsten Spannungen ergeben sich fiir die Haftvermittlerschicht, wobei die Span-
nungswerte der zwei dicksten Probenstreifen A.L2 und A.L3 iiber denen der Probe A.L1 liegen.
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Abb. V.43: Berechnete Spannungen in den Proben vom Typ A.I im Fall eines elastischen
Verhaltens bei 700°C

Aus Abb. V.42 und Abb. V.43 kann geschlossen werden, daf eine Relaxation der Spannunge.n
in der Haftvermittlerschicht bei 700°C stattfindet, wenn diese Spannungen iiber einefm kriti-
schen Wert von ca. 75 MPa liegen. Mit den Spannungen nimmt die Kriimmung der zwei .Proben
ab. Bei jeder weiteren Temperaturerhdhung bauen sich die Spannungen in"der HYS weiter ab,
so dafl die Probenstreifen eben bleiben. Da 700°C sich oberhalb des sprod/duktil Uberga.ngs
(DBTT) der MCrAlY-Legierungen befindet, ist der kleine Wert der kritischen Spannungen mc}}t
verwunderlich. Durch diese Spannungsbetrachtungen wird der Verdacht auf Spar.mungsrelaxatl-
on in der HVS bestiitigt, zudem die zusitzlichen Untersuchungen an den 2-Schichtproben B.1
und B.2 aus den NiCoCrAlY- und IN 792-Legierungen gefiihrt hatten (Abb. V.14).

Der zweite anelastische Vorgang wurde bei der Probe A.IL2 ab 800"? beobz:chtet (A.l.)b. V.?S).
Zeigten die Probenstreifen vom Typ A.II ein elastisches Verhalten bis 9?0 C,. 0 wurd-en ﬂ;r.e
Spannungsverteilungen bei 900°C der Abb. V.44 entsprechen. In den drei Sch1chten'ze1gt?1 1;
Probe A.IL2 héheren Spannungen als die diinnere Probe A.IL1. Ir'n Grundwer}cstoff s1‘nd je cc)lc
die berechneten Spannungen fiir eine Hochtemperatur-Superlegierung relativ niedrig. 'Inblier
Haftvermittlerschicht wiirden die Druckspannungen bei 900°C etwa — 100 betragen. Daml\tf 42e-
ben die Spannungen jedoch unterhalb der fiir die Probe A.IIL1 berechneten Werte (Abb. V.42),
welche kein anelastisches Verhalten zeigt (Abb. V.36). . )
Die Zugspannungen in der keramischen Deckschicht der Probe A.IL.2 wiren etwa zwei mhal ho(;
her als in der Probe A.IL 1 und erreichten Werte zwischen Orr =40 ma an der ?berﬂac e u;
Orr =58 MPa an der Grenzfliche mit der Haftvermittlersc.h‘i.cht. Diese Werte libertreffen die
Zugfestigkeit der keramischen Schicht einer Zhnlichen Pordsitat [Mannsmann 1995].
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Vermutlich sind Risse in der keramischen Deckschicht die Ursache der Kriimmungsabnahme ab

800°C. Nach dem Versuch wurden in der Tat makroskopische Risse in der Schicht beobachtet
(Abb. V.25).
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Abb. V.44: Berechnete Spannungen in den Proben vom Typ A.Il im Fall eines elastischen
Verhaltens bei 900°C
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V.3  4-Punktbiegeversuche bei Raum- und Hochtemperatur

Im Einsatz wird das Wirmedidmmschichtsystem durch mechanische und thermische Spannun-
gen belastet. Insbesondere fiir die keramische Deckschicht ist diese zusitzliche Belastung pro-
blematisch, wenn die Schicht unter Zugspannung gerit, da das pordse Material eine sehr niedri-
ge Zugfestigkeit besitzt. Risse senkrecht zur Oberfliche — Segmentierungsrisse — kénnen schon
bei niedrigen Zugbeanspruchungen entstehen. Kiihlt das System ab, so entwickeln sich Drucks-
pannungen in der WDS, die zu Rissen im Grenzfléchenbereich zwischen WDS und HVS —
Delaminationsrisse — fiihren. Ein Abplatzen von Bereichen der Keramikschicht ist nicht auszu-
schliefen, was zur Folge hat, daf} die freigelegte Fliche zu hohen Temperaturen ausgesetzt wird
und die HVS thermisch zu hoch beansprucht wird.

In diesem Paragraphen werden in-situ Beobachtungen des Verhaltens des Schutzsystems — ke-
ramische WDS und metallische HVS — unter gleichzeitiger thermischer und mechanischer Bela-
stung vorgestellt. Die Verformung erfolgte in Probenstreifen des dreilagigen Werkstoffverbun-
des WDS / HVS / Grundwerkstoff mit einer 4-Punkt Biegevorrichtung. Mit Hilfe eines Tele-
skopsystems wurde das RiBwachstum in der WDS und in der HVS bei Raum- und Hochtempe-
ratur verfolgt. Die Probenstreifen wurden so in der Biegeapparatur positioniert, daB die Keramik
unter Zugdehnung bzw. Zugspannung stand.

V.3.1 Kraft/Durchbiegung

In Abb. V.45 sind die gemessenen Krifte und Durchbiegungen von dehnungskontrollierten Bie-
geversuchen bei Temperaturen von 25, 600 und 950°C dargestelit.

—o0—RT
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Abb. V.45: Verlauf der Kraft als Funktion der Durchbiegung: 4-Punkt fiegeversuchen an 3-
Schichtproben bei Raumtemperatur, 600°C und 950°C
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Die Verbundproben verhalten sich bei RT und 600°C iiber den ganzen Dehnungsbereich ela-
stisch. Bei 950°C kann dies bestenfalls bis zu einer Durchbiegung von ca. 300 um festgelegt
werden. Mit zunehmender Temperatur nimmt die Steigung der anfinglich linearen Kurvenver-
ldufe ab, der mittlere Modul des Verbundes der drei Materialien sinkt mit steigender Tempera-
tur,

V.3.2 In-situ Beobachtung des Rilwachstums

Wihrend der Biegeversuche bei Raum- und Hochtemperatur wurde das Riwachstum in der
Wirmeddimm- und Haftvermittlerschicht in-situ beobachtet. In den nachfolgenden Abbildungen
besteht von unten nach oben die Schichtfolge WDS, HVS und Grundwerkstoff.

V.3.2.1 Raumtemperatur

In Abb. V.46 und Abb. V.47 ist jeweils das RiBwachstum in der keramischen Deckschicht und
in der metallischen Haftvermittlerschicht dargestellt.

Der erste Rif§ in der Keramik wurde bei Durchbiegungswerten zwischen 250 und 300 um beob-
achtet (Abb. V.46). Die Biegerisse werden hiufig nicht an der Oberfliche der keramischen
Deckschicht initiiert, sondern vorzugsweise an Poren, die sich nahe der Oberfliche befinden.
Mit zunehmender Durchbiegung bzw. Dehnung wachsen die Risse in der Keramik in Richtung
der Grenzfliche zur Haftvermittlerschicht. Die Segmentierungsrisse wachsen nicht eben im
plasmagespritzten Material, sondern suchen den Weg mit dem geringsten Energiebedarf zwi-
schen den existierenden Poren und Mikrorissen. Bei etwa 500 pm sind die Biegerisse bis auf
etwa die Hilfte der Schichtdicke gewachsen (Abb. V.46-b). Nach zusitzlichen 150 um Durch-

biegung hat der RiB die ganze Keramik durchquert und die Grenzfliche zur Haftvermittler-
schicht erreicht (Abb. V.46-¢).

Abb. V.46: Rz;(,’wachsnfm bei RT in der keramischen Deckschicht: 4-Punkt Biegeversuch fiir
Durchbiegungswerte von a) 250 um, b) 500 um und d) 650 um
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Abb. V.47 zeigt RiBmuster im WDS-System nach 950 um Durchbiegung. Im Beispiel von Abb,
V.47-a werden die Risse an der Grenzfliche zur Haftvermittlerschicht nicht umgelenkt und
durchqueren die HVS auf einer ebenn Bahn. Da MCrAlY-Legierungen bei niedriger Temperatur
sprode sind, wachsen einmal darin initiierte Risse bis sie letztlich im deutlich riSziheren
Grundwerkstoff gestoppt werden (Abb. V.48).

Poren in der WDS nahe der Grenzfliche zwischen WDS und HVS konnen einen Eintritt des
Risses in die HVS verhindern (Abb. V.47-b).

Abb. V.47: Rifmuster im WDS-System: 4-Punkt Biegeversuch bei Raumtemperatur (Durchbie-
gung von etwa 950 um)

Abb. V.48: Plastische Verformung im Grundwerkstoff
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V.3.2.2 Hochtemperatur: 600°C

Das Wachstum von Rissen in der keramischen WDS bei 600°C ist in Abb. V.49 dargestellt. In
den Aufnahmen fallt auf daB, bei dieser Temperatur der Grundwerkstoff stark oxidiert ist, wo-
hingegen die Oxidschicht auf der MCrAlY-Haftvermittlerschicht noch hellere metallische Re-
flexion zuldBt.

Abb. V.49: Rifwachstum bei 600°C in der keramischen Deckschicht wiihrend eines 4-Punkt
Biegeversuches fiir Durchbiegungswerte von a) 185 um, b) 500 um und c-d) 970 um

In der keramischen Deckschicht entstehen die erste Rissen bei einer Durchbiegung von etwa
185 pm (Abb. V.49-a). Wie bei Raumtemperatur werden die Risse an Poren neben der Oberfli-
che initiiert. Diese Risse verbreiten sich dann innerhalb der Keramik in Richtung Haftvermitt-
lerschicht, und bei einer Durchbiegung von 500 um sind die Risse schon durch zwei drittel der
gesamten WDS-Dicke gewachsen (Abb. V.49-b). Bei 700 um erreichen sie die Grenzfliche zur
Haftvermittlerschicht. Die Risse dringen jedoch nicht in die metallische Schicht ein. Dies ge-
schieht auch nicht unter Einsatz zusitzlicher Dehnung (Abb. V.49-¢ und d).

V.3.2.3 Hochtemperatur: 950°C

Bei 950°C sind bereits Risse vor dem Einsatz einer mechanischen Belastung vorhanden. Wie
bei niedrigerer Temperatur werden sie in defektreichen Bereichen neben der Keramikoberfliche
beobachtet (Abb. V.50-b). Diese Risse entstehen vermutlich durch thermische Zugspannungen,
die sich in der keramischen Deckschicht wihrend des Aufheizens aufbauen.

Abb. }/'. 50: In-situ Beobachtungen des WDS-Systems: a) bei RT ohne mechanische Belastung,
b) bei 950°C ohne mechanische Belastung, c) bei 950°C mir 1 mm Durchbiegung und d) nach
Abkiihlung auf RT
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Mit der zusétzlichen mechanischen Dehnung wachsen die existierenden Risse in der WDS und
erreichen die Grenzflédche zur HVS. Wie bei 600°C dringen sie jedoch nicht in die metallische
Schicht hinein (Abb. V.50-c). In Abb. V.50-d ist das RiBmuster nach Abkiihlung von 950°C auf
RT dargestellt. Bei Abkiihlen gerit die Warmeddmmschicht unter Druckspannungen und die
Offnung der Segmentierungsrisse nimmt ab. Ein RiB parallel zur Oberfliche wird nicht beob-
achtet.

In Tab. V.5 sind die Durchbiegungswerte eingetragen, bei denen die erste lichtmikroskopisch
sichtbare Risse in der WDS und HVS festgestellt wurden. Mit steigender Temperatur werden
die ersten Risse bei immer niedrigeren Durchbiegungswerten beobachtet.

Temperatur RT 600°C 950°C
erster Rifl in der WDS 250 pm 185 pm Thermische Risse
erster Rif} in der HVS 650 pm < > 950 pm Risse stoppen an der Grenzflidche

Tab. V.5: Durchbiegung der dreilagigen Proben beim Entstehen des ersten Risses in der kera-
mischen WDS und in der metallischen HVS

V.3.3 Spannungen im Werkstoffverbund

V.3.3.1 Eigenspannungen

Gemif der Gleichung (IV.16) kénnen Dehnungs- und Spannungsverteilungen als Funktion der
Durchbiegung wihrend eines 4-Punktbiegeversuches berechnet werden.

Bei Raumtemperatur treten die ersten Risse bei Durchbiegungswerten zwischen 250 und 300
pm auf. Unterhalb von 250 pm sind die drei Schichten des Verbundes intakt und ein elastisches
Verhalten der drei Werkstoffe kann angenommen werden. Das Biegeverhalten des Pobenstrei-
fens kann mit einem dreilagigen linear-elastischen Modell beschrieben werden (k = 3). Die be-
rechneten Dehnungen und Spannungen werden in Abb. V.51 als Funktion der Faserposition
dargestellt. In der keramischen Deckschicht werden erste Risse bei einer Dehnung von etwa
€5=0,2 % bzw. einer Spannung von op~=~90 MPa beobachtet. Da die Zugfestigkeit der pordsen
keramischen WDS etwa oc=35 MPa betridgt [Mannsmann 1995], miissen Druckspannungen
yon ca. 0o=0c-Op=-55 MPa in der Deckschicht vorhanden sein. Die bei einer Durchbiegung
von 250 pm maximalen Biegespannungen in der NiCoCrAlY-Zwischenschicht erreichen ca.
300 MPa und sind somit noch unterhalb des Festigkeitswertes.

Mit der in Kapitel IV vorgestellten Methode kénnen die Eigenspannungen im Verbund berech-
net werden. Da der Grundwerkstoff viel dicker als die anderen Schichten ist, sind die Proben-
streifen bei RT eben. Fiir die Dickenverhiltnisse der Biegeproben — 2,56 mm Substrat, 100 pm
Haftvermittlerschicht und 340 pm Warmeddmmschicht — wurden Druckspannungen von etwa
0o=-70 MPa in der WDS und =300 MPa in der HVS berechnet.

Ab 650 pm Durchbiegung erreichen die Risse die Grenzfliche zwischen Deckschicht und Haft-
vermittlerschicht. Die Segmentierungsrisse durchqueren in regelmifigen Abstinden die Kera-
mik. Es wird angenommen, das die WDS das Biegeverhalten der Verbundprobe dann nicht
mehr beeinfluBt. Ein 2-Schichtmodell (k = 2) kann somit verwendet werden, um Dehnungen
und Spannungen in den NiCoCrAlY- und IN 792-Legierungen zu berechnen (Gleichung
(IV.16)). Am Ende des Versuches, d.h. bei einer Durchbiegung von 950 pm, haben die Seg-
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mentierungsrisse die metallische Haftvermittlerschicht ebenfalls durchquert. Zwischen 650 und
950 pm treten die erste Risse in der HVS auf. Bei einer Durchbiegung von 650 pm erreichen die
Zugspannungen in der HVS Werte zwischen 744 und 805 MPa (Abb. V.52). Bei 950 pm sind es
schon etwa 1100 MPa. Die Bruchfestigkeit der MCrAlY-Legierung wird auf ca. o¢c=1200 MPa
eingeschitzt [Hebsur et al. 1986 ]. Da Zugeigenspannungen von etwa 300 MPa vorhanden sein
sollen, miissen die erste Risse bei Spannungen von etwa ¢ =900 MPa auftreten, d.h. bei einer
Durchbiegung von etwa 750 pm.
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Abb. V.51: Dehnungs- und Spannungsverteilungen bei RT bei einer Durchbiegung von 250 um
(berechnet mit Gleichung IV.16 und mit den Werten aus Tab. V.1 und Tab. V.3 )
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Abb. V.52: Dehnungen und Spannungen in den NiCoCrAlY- und IN 792-Legierungen bei RT bei

einer Durchbiegung von 650 um

(berechnet mit Gleichung IV.16 und mit den Werten aus Tab. V.1 und Tab. V.3)
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V.3.3.2 Spannungsverteilung im Werkstoffverbund bei Hochtemperatur

Abb. V.53 zeigt die berechnete Spannungsverteilung bei Raum- und Hochtemperatur in den
Biegeproben. Mit zunehmender Temperatur nehmen die Druckspannungen, die in der Wérme-
dimmschicht bei RT vorhanden sind, ab und Zugspannungen bauen sich auf, da die Keramik
sich langsamer ausdehnt als die zwei metallische Schichten. Bei 950°C und fiir die angegebenen
Dickenverhaltnisse erreichen die Spannungen etwa Cosp:c=30 MPa, was die Zugfestigkeit der
pordsen Schicht tibertreffen solle. Dadurch traten thermische Risse wihrend des 4-
Punktbiegeversuches in der WDS auf.

In der Haftvermittlerschicht bauen sich die Zugeigenspannungen mit steigender Temperatur ab
(300 MPa bei RT, 120 MPa bei 600°C und 5 MPa bei 950°C). Am Ende des Biegeversuchs er-
reicht die Durchbiegung 1 mm, d.h. Biegespannungen an der Grenzfliche mit der WDS von et~
wa 1075 und 920 MPa bei 600 bzw. 950°C. Die Schicht muf insgesamt Zugspannungen von
1200 MPa bei 600°C bzw. 925 MPa bei 950°C aushalten, die hinreichend sein sollten, um Risse
in der metallischen Haftvermittlerschicht zu initiieren. Jedoch halten die Biegerisse, die durch
die WDS gewachsen sind, an der Grenzfliche mit der Haftvermittlerschicht an. Dies ist ein
Zeichnen dafiir, daB die NiCoCrAlY-Legierung sich duktil verhdlt. Im néchsten Kapitel wird
das Verhalten der Legierung bei Raum- und Hochtemperatur disktutiert.
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Abb. V.53: Spannungsverteilung in den Biegeproben bei RT, 600°C und 950°C
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Kapitel VI

Diskussion

In diesem Kapitel werden die Erkenntnisse aus den Kriimmungs- und Biegeexperimenten mit
denjenigen der thermoelastischen Modellierung kombiniert. Das temperatur- und spannungsab-
hiingige Dehnungsverhalten der keramischen Warmeddmmschicht und der metallischen Haft-
vermittlerschicht im Verbund wird diskutiert.

VI.1 Spannungsverteilung in dreilagigen Probenstreifen

Die Kriimmung der dreilagigen Probenstreifen ist Ausdruck ihrer nicht-gleichmidBigen Span-
nungsverteilung. Die Eigenspannungen im WDS-System und die RT-Kriimmung eines Streifens
werden durch das Spritzen der keramischen Deckschicht, die vorexistierenden Spannungen im
zweilagigen Substrat und das Abkiihlen des Verbundes auf RT verursacht. Die beiden letzteren
Faktoren konnen mit Hilfe eines linear-elastischen Modells berechnet werden, so dafl die expe-
rimentelle Kriimmung einen Zugang zu den Spannungen in der keramischen Deckschicht nach
dem Spritzvorgang liefert.

Fiir die Berechnungen wurde die vereinfachende Annahme getroffen, daf8 die plasmagespritzte
Deckschicht auf die Temperatur des Substrats von 300°C abgekiihlt ist, bevor Spannungen
durch die Verbundgeometrie entstehen. Durch die Kriimmungsmethode besteht nur Zugriff auf
einem Mittelwert der Spannungen in der gesamten Schicht. So wurde berechnet, da bei 300°C
mittlere Druckspannungen von etwa -30 MPa in der Keramik vorhanden sein miissen (Tab.
V.4).

Die Entstehung von lokalen Druckspannungen wihrend des Spritzens konnte wie folgt interpre-
tiert werden:

. Ein Schmelzpartikel landet auf der bereits abgekiihlten Lamelle, und kiihlt rasch ab. Dabei
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bilden sich Druckspannungen in der bereits vorhandenen ersten Lamelle und Zugspannun-
gen in der auftreffenden zweiten.

- Wenn die plasmagespritzte keramische Schicht eine homogene Temperatur von 300°C er-
reicht hat, kann die WDS im Grenzflichenberich zur HVS unter lokalen Druckspannungen
stehen, wahrend Zugspannungen nahe der Oberfliche vorhanden sind. Im gegebenen Fall
ergeben sich mittlere Druckspannungen in der Schicht.

Nach dem Spritzen sind im jeden Fall niedrige Spannungswerte in der plasmagespritzten WDS
zu erwarten, da wéhrend des Plasmaspritzens die Spannungen zum groBen Teil durch die Bil-
dung von Mikrorissen in den einzelnen Lamellen und zwischen den Lamellen relaxieren (siehe
die Mikrostruktur der WDS in Abb. V.1 und V.2).

Die Spannungsverteilung in den Proben bei Raumtemperatur lassen sich berechnen, in dem die
Spannungen, die durch den Unterschied der Wirmeausdehnungskoeffizienten entstehen, zu den
300°C-Spannungen addiert werden. Diese resultierenden thermoelastischen Eigenspannungen
sind in der WDS kompressiv. In der HVS treten entsprechend Zugspannungen auf, wobei die
hochsten Werte im Grenzflichenbereich beider Schichten erreicht werden.

Je nach Probengeometrie und Position in der Schicht wurden Eigenspannungen zwischen -25
und -70 MPa in der keramischen Deckschicht und zwischen 208 und 361 MPa in der metalli-
schen Haftvermittlerschicht berechnet (Abb. V.38, V.39 und V.40). Diese Ergebnisse stimmen
mit den von Bentsson gemessenen und berechneten Spannungsverteilungen in dicken WDS-
Systemen iiberein [Bentsson et al. 1997].

Da makroskopische Risse in der keramischen WDS erst auftreten, wenn die Festigkeit der
Schicht iiberschritten wird, konnen unter rein mechanischen Belastungen, d.h. mit 4-
Punktbiegeversuchen bei RT, die Eigenspannungen auch unmittelbar aus der kritischen Biege-
spannung berechnet werden. Eine entsprechende Abschitzung ergab im Mittel Druckeigenspan-
nungen in der Deckschicht der Biegeproben von ca. -55 MPa, da die Risse erst bei Biegespan-
nungen von etwa 90 MPa nahe der Oberfliche initiiert wurden. Allerdings muB dabei beriick-
sichtigt werden, daf§ die Spannungszuordnung zum Auftreten eines »makroskopischen* Risses
auch von der Auflésung des Beobachtungssystems abhéngt.

Mit dem in Kapitel IV vorgestellten thermoelastischen Modell wurden Eigenspannungen in der
Deckschicht von etwa -70 MPa berechnet. Es handelt sich aber um einen Mittelwert der Span-
nungen in der gesamten WDS. Innerhalb der Wirmeddmmschicht werden hheren Spannungen
an der Grenzfliche mit der metallischen Schicht und etwas niedrigere Spannungen an der Ke-

ramikoberfliche erwartet. Die aus den Biegeversuchen berechnete Eigenspannung stimmt damit
gut iiberein.

Die Beobachtung der Kriimmungséinderungen mit steigender Temperatur gab insbesondere auch
Auskunft dariiber, ob die einzelnen Materialien des Werkstoffverbundes sich elastisch verhalten
oder nicht. Experimentelle und theoretische elastische Kriimmungen wurden verglichen (Abb.

V.35, V.36 und V.37), um die Temperaturintervalle zu bestimmen, in denen das elastische Mo-
dell verwendet werden kann (Tab. V.2).

Mit steigender Temperatur bauen sich Zugspannungen in der Keramik und Druckspannungen in
der Haftvermittlerschicht auf, da die Keramik sich weniger ausdehnt als die zwei metallischen
Schichten (Abb. V.42 und V.43). So geraten WDS und HVS ab einer probenabhéngigen Tem-
peratur unter Zug- bzw. Druckspannungen. Die Hohe der sich bei héherer Temperatur ausbil-
denden Spannungen hingt von jener der RT-Eigenspannungen und von den Dickenverhiltnissen
ab. So wurden fiir die keramische Deckschicht der Probe A.IL2 die niedrigsten Druckeigen-
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spannungen (Orr =-25 MPa) und die hichsten Hochtemperatur-Zugspannungen berechnet. Die
Zugspannungen bei 800°C betrugen etwa 50 MPa in dieser Probe und waren damit bis zu 8§ mal
hoher als in der Deckschicht der anderen Probenstreifen (Abb. V.42).

V1.2 Temperatur- und spannungsabhiingiges Verhalten der WDS

VI.2.1 Thermomechanische Eigenschaften der WDS

Der Elastizitdtsmodul der keramischen Deckschicht wurde bei freistehenden Schichten und in
der WDS-Verbundgeometrie erfaBt. Auf freien Schichten erfolgten die Messungen mit einem
instrumentierten Hirteeindrucksverfahren bei RT und mit Doppelring-Versuchen zwischen RT
und 900°C (Abschnitt V.1.1.2). Der E-Modul im Verbund wurde aus den Kriimmungen von
dreilagigen Probenstreifen zwischen 300 und 1000°C berechnet (Abschnitt V.2.3.2).

Theoretisch ist es moglich, den E-Modul und den thermischen Ausdehnungskoeffizienten der
Deckschicht aus den experimentellen Kriimmungen von mindestens zwei mehrlagigen Proben-
streifen unterschiedlicher Schichtgeometrie gleichzeitig zu berechnen. Jedoch lieferte diese
Methode bei den durchgefiihrten Untersuchungen keine befriedigenden Ergebnisse. Hauptgrund
dafiir ist, daf} die Probenstreifen absichtlich sehr diinn gewihlt waren, um mit der Temperatur
meBbare temperaturabhiingige Kriimmungsinderungen zu erzengen. Jedoch iiben die thermo-
mechanischen Eigenschaften der keramischen Deckschicht einen zunehmenden EinfluB auf die
Kriimmung aus, je diinner die gesamte Probendicke wird. Andersherum wirkt ein geringer MeB-
fehler der experimentellen Kriimmung bei diinnen Probenstreifen sehr stark auf die Korrelati-
onskurve von E-Modul und Ausdehnungskoeffizienten E’=1£(0).

Nur die Probenstreifen A.I.1 und A.L2 fiihrten zu Werten von E-Modul und Ausdehnungs-
koeffizient, die fiir eine keramische Schicht sinnvoll erscheinen (Abschnitt V.2.3.1). Es wurden
Elastizitatsmoduli von E=41 GPa bei 300°C und E=29 GPa bei 600°C berechnet (Abb. V.31).
Die Werte liegen im Bereich der aus der Literatur bekannten E-Moduldaten fiir plasmagespritz-
ten ZrO,-Schichten. Auch der aus der Kriimmung berechnete thermische Ausdehnungskoeffizi-
ent (0= 10-10%K) stimmt mit der Messung an freistehenden Schichten gut iiberein.

In Abb. VL1 sind die temperaturabhéingigen E-Moduli der ZrO,-Schicht dargestellt, die an frei-
stehenden Schichten und mit der Kriimmungsmethode (Bestimmung von E’) ermittelt wurden.
Abb. VI.1 zeigt die Abnahme des Elastizititsmoduls der freistehenden ZrO,-Schicht mit der
Temperatur. Bei RT wurden E-Moduli von etwa 46 GPa mit den Hirteeindrucks- und Doppel-
ring-Verfahren gemessen. Nach Literaturangaben (Abb. I1.18) sind Werte zwischen 15 und 59
GPa typisch fiir plasmagespritzte Warmeddmmschichten mit einer Porositit von etwa 15 %. Mit
E=46 GPa befindet sich die untersuche Schicht im oberen Bereich der angegebenen Spanne.
Fine weitergehende Diskussion des Wertes ist ohne genaue Kenntnis der Geometrie der Poren,
wie z.B. ihre GroBe, Gestalt und Orientierung nicht sinnvoll [Nakamura et al. 2000]. Mit stei-
gender Temperatur nimmt der E-Modul bis auf etwa 38 GPa bei 900°C ab. Diese Beobachtun-
gen decken sich mit der von Cruse berichteten Abnahme des E-Moduls [Cruse et al. 1995].

Die FElastizititsmodulabnahme von etwa 20 % zwischen RT und 900°C entspricht der eigentli-
chen E-Modulidnderung der ZrO,-Schicht mit der Temperatur. Im Verbund treten auf Grund der



104

Fehlanpassung der thermischen Ausdehnungskoeffizienten zwischen metallischen und kerami-
schen Werkstoffen Spannungen auf, die die Werte und Verldufe der E={(T) Kurven &ndern.
Mit der Kriimmungsmethode wurde der Elastizititsmodul der keramischen Deckschicht in einer
WDS-Verbundgeometrie von 300 bis 1000°C berechnet. Da Druckspannungen zwischen -25
und -70 MPa bei RT in der Keramik vorhanden sind (Abb. V.39 bis V.41), wird im Verbund ein
hoéherer E-Modul als derjenige der spannungsfreien Schicht von 46 GPa erwartet.

Die ermittelten Hochtemperatur-Werte liegen bis zu 20 GPa unterhalb der Werten von freiste-
henden Schichten. Bis 600°C nimmt der E-Modul mit steigender Temperatur stetig ab und
bleibt zwischen 600 und 1000°C nahezu konstant bei etwa 28 GPa (Abb. VIL.1). Die tempera-
turabhingigen Spannungsénderungen in der keramischen Deckschicht sind fiir die unterschied-
lichen E-Modulwerte und deren Verldufe verantwortlich.
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Abb. VI.1: Elastizitdtsmodul der keramischen WDS als Funktion der Temperatur

In Abb. VL2 sind die E-Moduli der Keramik als Funktion der Spannungen zwischen 300 und
1000°C aufgetragen. Obwohl eine breite Streuung der Werte beobachtet wird, 148t sich eine
klare Senkung des E-Moduls mit abnehmenden Druckspannungen erkennen. Gerit die Schicht

unter leichte Zugspannungen, so bleibt der E-Modul bei einem Mittelwert von etwa 29 GPa
konstant,

Der E-Modul wurde fiir Zugspannungen bis zu 20 MPa berechnet, was nur wenig unterhalb der
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Zugfestigkeit der pordsen plasmagespritzten ZrO,-Schicht liegt [Novak 1995, Mannsmann
1995]. Der E-Modul der keramischen Deckschicht kann mit dem linear-elastischen Modell nicht
mehr berechnet werden, sobald Segmentierungsrisse auftreten (siche Kapitel IV). In diesem
Sinn ist ein genaues Studium der Spannungsabhéngigkeit des E-Moduls sehr schwierig, da nur
eine begrenzte Spannungsskala erfafit werden kann.
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Abb. VI.2: Spannungsabhdngigkeit des Elastizititsmoduls der keramischen WDS im Verbund

VL.2.2 RiBwachstum in der WDS

Durch die Kriimungs- und 4-Punktbiegeexperimente wurde das Verhalten der %ceramischen
Deckschicht unter gleichzeitiger thermischer und mechanischer Beanspruchung ermittelt.

VI.2.2.1 Thermische und mechanische Zugspannungen

s RiBwachstum in der Wirmeddmmschicht beob-

achtet. Bei Raum- und Hochtemperatur werden makroskopische Seg.mel%tlerun.gsnsl.:elI/e()ri)xle;h(r;;l;>
lich an Poren initiiert, die sich nahe der Oberfliche befinden. Dabei spielt kem; p (;)00(,: b
Risse aus mechanischer Belastungen, wie bei RT-Versuchen (Abb. V.48)Vu;12) o ehen.
V.51) oder aus thermischer Spannungen, wie bei 950°C Vf:rsuc?hen (Abb. mlk . Richtuig de;
Mit zunehmender Dehnung wachsen diese Segmentierungstisse in der Keramix

RO . o ieinotion g
Grenzfliche zur Haftvermittierschicht, wobel sie emen Pfad geringster Energiedissipatio

ikrori i i e Poren in der
schen den existierenden Poren und Mikrorissen benutzen. Befinden sich groB

Wihrend der 4-Punktbiegeversuche wurde da
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WDS nah an der Grenzfliche, so werden die Risse dort gestoppt. Sonst durchqueren sie die
gesamte keramische Schicht und erreichen die Haftvermittlerschicht.

Wiihrend des Aufheizens bilden sich Zugspannungen in der Keramik, was auf den Unterschied
im Wirmeausdehnungsverhalten der drei Materialien zuriickzufiihren ist (Abb. V.55). Dadurch
werden die Druckeigenspannungen in der WDS kompensiert und die Warmeddmmschicht gerét
unter Zugspannungen. In den 4-Punktbiegeversuchen entstehen Risse bei Durchbiegungswerten,
die mit zunehmender Temperatur abnehmen. Bei 950°C reichen die rein thermischen Spannun-
gen von etwa 30 MPa sogar aus, um Risse in der Keramik zu erzeugen. Dabei wird die Riflbil-
dung auch dadurch erleichtert, daB die Festigkeit der Keramik mit steigender Temperatur ab-
nimmt.

V1.2.2.2 Thermische Zug- und Druckspannungen

In der Kriimmungsprobe A.IL2 wurden nach der Warmauslagerung Risse beobachtet, die in
senkrechter Richtung zwei Drittel der Wirmedimmschicht durchquert hatten und nahezu paral-
lel zur Grenzflidche mit der Haftvermittlerschicht gewachsen waren (Abb. V.26).

Das RiBwachstum senkrecht und parallel zur Grenzfliche muf eine Folge von lateralen Zug-
und Druckspannungen sein, die sich in der Deckschicht wihrend des Aufheizens und des Ab-
kiihlens bilden. Nach den Berechnungen im Kapitel V.2.4.2 nehmen die Zugspannungen in der
Deckschicht wihrend des Aufheizens zu und wiirden fiir die vorliegende Schichtgeometrie bei
900°C Werte zwischen 40 und 58 MPa erreichen. Da diese Spannung die Zugfestigkeit der ke-
ramischen Schicht mit 15 % Porositét iibertreffen [Mannsmann 1995], wachsen Segmentie-
rungsrisse in der WDS der Probe A.IL.2. Das Wachstum dieser Risse wihrend des Aufheizens
macht sich durch eine Abnahme der Kriimmung ab 800°C bemerkbar (Abb. V.37). Beim Ab-
kiiblen entwickeln sich Druckspannungen in der WDS, so daB unterhalb einer bestimmten Tem-
peratur die Schicht unter Druck steht. Diese Spannungen kdnnen jedoch nicht quantitativ be-
stimmt werden, da nicht-elastische Kriimmungsénderungen wihrend der ebenfalls durchge-
fiihrten 2-stiindigen Haltezeit bei 1000°C im Verbund auftraten.

VL3 Temperatur- und spannungsabhéngiges Verhalten der HVS

V1.3.1 Sprid/duktil Ubergangstemperatur

Die sprod/duktil I"Jbergangstemperatur (DBTT) ist eine wichtigste Eigenschaft der MCrAlY-
Legierungen, die unmittelbar auch Einflu auf das thermoelastische Verhalten des Schichtver-
bundes haben sollte. Wahrend der 4-Punktbiegeversuche bei Raum- und Hochtemperatur spie-
gelt auch das Eindringsverhalten der Risse von WDS in die HVS den Zustand des NiCoCrAlY-
Materials wieder. Bei RT ist die HVS spréde. Sie kann von WDS-Rissen bei weiterem Wachs-
tum durchquert werden (Abb. V.49). Bei 600°C und 950°C verhilt sich das Material hingegen
duktil. Sogar bei hohen Biegeverformungen wachsen die Risse nicht in die metallische HVS

(Abb. V.51 und V.52). Der sprod/duktil Ubergang der untersuchten NiCoCrAlY-Schicht 148t
sich somit bei < 600°C abschiitzen.

Mit Riiwachstumsversuchen kann demnach festgestellt werden, ab welcher Temperatur die
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Duktilitit der Haftvermittlerschicht stark zunimmt. Versuche mit Steigerung der Priiftemperatur
in kleinen Intervallen sollte durchgefiihrt werden, um die DBTT der NiCoCrAIY-Schicht mit
dieser Methode genau zu ermitteln. Die Biegeexperimente sind jedoch zur Bestimmung der
FlieBspannung des HVS Materials weniger geeignet. Statt dessen zeigte sich die Kriimmungs-
beobachtung von drei- und zweilagigen Schichtverbiinden und eine Modellierung der Hochtem-
peratur-Spannungsverteilungen erfolgreicher.

Bei den Probenstreifen vom Typ A.I wurden Relaxationsvorginge in den zwei dicksten Proben
(A.12 und A.L3) oberhalb von 600°C beobachtet. Die bei 600°C zur WDS hin gebogenen Pro-
benstreifen flachten ab und blieben bei weiteren Temperaturerhhungen unveréndert eben (Abb.
V.11). GemiB Abbildung V.36 kann diese Abnahme nicht mit thermoelastischen Verformungs-
vorginge begriindet werden. Ein dhnliches Kriimungsverhalten trat bei der dicksten zweilagigen
Probe B.2 des Systems MCrAlY/IN 792 auf (Abb. V.16), was belegt, da die keramische Deck-
schicht fiir diesen Effekt nicht verantwortlich sein kann.

Die elastischen Spannungen der metallischen Haftvermittlerschicht liegen in den Proben A.L2
und AL3 nach den Modellrechnungen am hochsten. Hypothetische Werte von 79 bzw. 83 GPa
wiirden bei 700°C erreicht (Abb. V.44 und V.45). Mit 73 GPa liegen die entsprechenden Span-
nungen in der HVS der Probe ALl allerdings nur knapp darunter. In diesem Probenstreifen
wurde jedoch keine Kriimmungsabnahme beobachtet. Aus den Kriimmungsexperimenten ist zu
schlieBen, daB ein Relaxationsvorgang in der NiCoCrAlY-Schicht bei 700°C nur stattfindet,
wenn die Spannungen einen kritischen Wert von ca. 75 MPa tiberschreiten. Das heifit, die Flief-
spannung der Legierung bei 700°C betrigt etwa 75 MPa. Der Vergleich zu den RT-
FlieBspannungen von 800 bis zu 1160 MPa zeigt [Wood 1989, Hebsur et al. 1986, Veys et al.
1983], daB 700°C oberhalb der DBTT liegt und bestitigt quantitativ die Beobachtungen der
RiBausbreitungsexperimente.

VIL.3.2 Phasenumwandlung

VI.3.2.1 Modellierung der Kriimmungsdnderungen

Wihrend der Thermozyklierversuche an Probenstreifen des dreilagigen Systems und der zvzei—
lagigen Systeme Grundwerkstoff/HVS sowie HVS/WDS wurde eine Veréind.erung de:r Krun?-
mung bei konstanter Auslagerungstemperatur von 1000°C beobachtet. In zwei der dre.l‘ Materi-
al- und Geometrickombinationen kann ein Relaxationsvorgang fiir die Kriimmungsinderung
nicht herangezogen werden, da s sich um eine Kriimmungszunahme handelt (Abb. V1.3). .
Jede der beobachteten Kriimmungsinderungen — Ab- oder Zunahme — ka.nn aber konsistent rr.ut
einer Dehnung der metallischen Haftvermittlerschicht erklart werden, wie aus folgenden Teil-
iiberlegungen hervorgeht. Die Auslagerung bei 1000°C bewirkte: .

die zur Keramik hin gebogenen dreilagen Probenstreifen wurden flacher, d.h. die Schichten

oberhalb der neutralen Achse — WDS und HVS — dehnten sich oder der Grundwerkstoff

schrumpfte. o
bei dem zweilagen Probenstreifen HVS/Grundwerkstoff nahm die Krimmung in Richtung
Substrat zu, d.h. die Haftvermittlerschicht dehnte sich oder der Grundwerkstoff schrumpfte.

bei dem zweilagen Probenstreifen WDS/HVS nahm die Krﬁmmu{lg in Richtt}ng keram.i-
scher Deckschicht zu, d.h. die Haftvermittlerschicht dehnte sich oder die Keramik

schrumpfte
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Abb. VI.3: Kriimmungsdnderungen in den drei- und zweilagigen Probenstreifen

Nach zwei Zyklen bzw. vier Stunden Auslagerung war der Vorgang in den drei Verbundgeo-
metrien im wesentlichen abgeschlossen: Der Kriimmungsverlauf verhielt sich wihrend des
dritten thermischen Zyklus reversibel. Anderung der Kriimmung traten bei Auslagerungszeite
tiber vier Stunden nicht auf, so da8 Oxidation der metallischen Schichten nicht der Ursprung der
Kriimmungsénderung sein kann. Weder das Wachstum einer Oxidschicht (TGO), noch die Bil-
dung einer Al-verarmten Zone in der HVS wiren nach vier Stunden Auslagerung bei 1000°C
abgeschossen. Diese Ergebnisse weisen vielmehr darauf hin, da es sich in allen drei Proben um
den gleichen Vorgang handelt, und zwar um eine Volumendehnung der metallischen HVS.

In Tab. VL1 sind die beobachteten Kriimmungsinderungen in den drei- und zweilagigen Pro-
benstreifen wihrend der drei thermischen Zyklen aufgelistet. Die Volumenzunahmen der me-



Kapitel VI - Diskussion 109

tallischen Haftvermittlerschicht, die diese Kriimmungsinderungen verursachen muf}, werden
jeweils angegeben.

Kriimmungsinderung bei 1000°C (m™) Debnung der HVS

Probenstreifen
am Anfang nach 2 Stunden (Vol.%)
Probe A.L1 1. Zyklus -1,95 -0,61 0,9 %
1. Zyklus -4,19 -3,02 0,5 %
Probe AJIL1 2. Zyklus -7,23 -6,00 0,5 %
3. Zyklus -5,87 -5,83 0
PobeBs U g i
(HVS/Substrat) 2 ’ ’ L5 %
3. Zyklus 76 79,99 0,3 %
1.Z B -
e LB
(WDS/HVS)  4yns o > -
3. Zyklus -12,95 -12,97 0

Tab. VI.1: Kriimmungsdnderungen bei 1000°C und die damit verbundenen Dehnungen der HVS
in den drei- und zweilagigen Probenstreifen

|
Die Volumenzunahme e ergibt sich aus der Kriimmungsinderung A— wie folgt:
r

—— . 2
e=AL— 4312332 (V.1)
r Eyys -dgys -@2-3,(2-dsg +dgys)-2:22)

wobei

Y;=Es -dg +Eqyvs -l(ds +dgvs ) —d§J+E§VDs 'l(ds +dpys +dyps ) —(ds J\r,dz)zvs )’J
(V.2

In den dreilagigen Probenstreifen A.L1 und ATIL1 wird beim ersten Zyklus eine Dehnung von
0,9 bzw. 0,5 Vol.% berechnet. In den zweilagigen Probenstreifen der Systeme HVS und
Grundwerkstoff bzw. WDS und HVS liegen die Dehnungen der HVS beim ersten Zyklus 2,8

bzw. 0,3 Vol.%.

Die berechneten Werte der Volumendehnung lassen die Interpretation zu, daf beim ersten Zy-
Kklus eine Volumenzunahme der HVS von etwa 3 9% stattfindet (Tab. VI.1). Dehnt sich die Ni-
CoCrAlY-Schicht, so bilden sich im Verbund Spannungen, deren Hohe von der Probengeome-
trie abhéngt. Bei 1000°C ist es jedoch auch zu erwarten, daB die keramische Deckschicht S.pan-
nungen durch Mikrorisse abbaut und die integral gemessene Kriimmung deswegen geringer
ausfillt, Dadurch sind die bei 1000°C beobachteten Kriimmungsénderungen in Probe AJIL1
und in besonderem MaBe in der Probe C kleiner als in Probe B.3.

Werden mikrostrukturelle Verdnderungen in der HVS als Ursache angenommen,
die Frage, ob die HVS durch geeignete Wirmebehandlung wieder in den Ausgangszustar%fi -
riickgefiihrt werden kann. In Anlehnung an die Glithungen bei der Herstellung des Wirme-
dimmschichtverbundes wurden 850°C und 1100°C gewahlt. Nach den drei thermischen Zyklen
wurden die zwei zusétzliche Untersuchungen am Probenstreifen AJIL1 durchgefiihrt. Nach

so stellt sich
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einer zweistiindigen Auslagerung bei 850°C wurde die Probe bis 1000°C aufgewdrmt und zwei
Stunden bei 1000°C gehalten. Ein dhnliches Experiment wurde anschliefend durchgefiihrt, die-
ses Mal aber mit der Auslagerung bei 1100°C vor dem thermischen Zyklus. Die resultierenden
Kriimmungsverliufe bei 1000°C sind in Abb. V1.4 als Funktion der Auslagerungsdauer darge-
stellt, wobei die konstante Kriimmung von etwa -6 m” wihrend der dritten thermischen Ausla-
gerung bei 1000°C als Referenz dienen kann. Nach der Wirmebehandlung bei 850°C bleibt der
Probenstreifen wihrend der erneuten Haltezeit bei 1000°C praktisch unverdndert gegeniiber
dem Kriimmungswert beim dritten Zyklus. Hingegen treten nach der Auslagerung bei 1100°C
deutliche Kriimmungsinderungen auf. Die Probe kriimmt wieder in &hnlicher Groenordnung
wie wihrend der ersten und zweiten Zyklen.

Diese Ergebnisse fithren zur Erkenntnis, daB die mikrostrukturelle Anderung, die sich durch die
Kriimmungsabnahme des 3-Schicht Verbundes bei 1000°C duBert, von der Anzahl der Zyklen
bzw. von der Auslagerungszeit abhingig ist. Nach vier Stunden ist der Vorgang abgeschlossen,
jedoch scheint eine Warmebehandlung bei 1100°C in der Lage, die Mikrostruktur wieder in den
Ausgangszustand zuriickzuversetzen.

—*—Nach Auslagerung bei 850°C —2&— Nach Auslagerung bei 1100°C
2 - —E—1, Zyklus —8— 2, Zyklus
—— 3. Zyklus
—u
|§/ -4 /
80 -A
E A
-6 e —— —— §
o
"8 I I ¥ 1
0 30 60 90 120
Zeit (min)

Abb. VI4: Kriimmungsverlauf des dreilagigen Probenstreifens A.IIl.1 als Funktion der Halte-
zeit bei 1000°C. Vergleich der Anderungen wiihrend der drei ersten thermischen Zyklen mit
Messungen nach einer zweistiindigen Auslagerung bei 850°C bzw. bei 1100°C

V1.3.2.2 Mikrostrukturénderungen vor und nach den thermischen Zyklen

Um die mikrostrukturelle Verdnderung der NiCoCrAlY-Haftvermittlerschicht feststellen zu
konnen, die mit der Volumenzunahme bei 1000°C verbunden sein miissen, wurde die Schicht
vor und nach den drei thermischen Zyklen bis 1000°C analytisch untersucht (Abschnitt
V.1.2.2). Dabei fielen folgende Verdnderungen des Gefiiges nach der thermischen Auslagerung
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auf:
- homogeneres Gefiige mit grofleren Ausscheidungen (Abb. V.25 und V.26)

- hohere Anteile (y/y”)-Matrix und -Ausscheidungen — 35 % nach den Zyklen statt 30 % im
Ausgangszustand bzw. 50 % statt 45 % — und kleinerer Anteil (0./G)-Ausscheidungen — 15
% nach Behandlung statt 25 % im Ausgangszustand — (REM Aufnahmen in Abb. V.26)

- Bildung einer diinnen und regelméBigen Al,O;-Schicht (TGO) von etwa 2 pm an der
Grenzfldche mit der WDS (Abb. V.28) und einer Al-verarmten Zone von etwa 2 pm (Abb.
V.29-b).

In der Literatur wird iiber einen 4-Phasen Gleichgewicht im Temperaturbereich um 1000°C
berichtet [Taylor et al. 1952]:

B+y = o+,

wobei 0 und Y’ zu niedrigen Temperaturen stabil werden und B sowie ¥ bei hohen Temperatu-
ren. Bei 1000°C sind alle vier Phasen im Gefiige vorhanden.

Diese Reaktion vermag die experimentellen Beobachtungen zu erkléren, wenn davon ausgegan-
gen wird, daB sich im Ausgangszustand des Verbundes das HVS Geflige nicht im thermodyna-
mischen Gleichgewicht befindet. In der NiCoCrAlY-Legierung bei 1000°C nimmt der Anteil
der o.-Ausscheidungen ab und derjenige der B-Ausscheidungen zu. Diese Reaktion geht mit
einer Volumendehnung der Schicht von etwa 3 %. Nach vier Stunden Auslagerung bei 1000°C
ist ein Gleichgewichtszustand erreicht.

Das stabile Gefiige der NiCoCrAlY-Legierung wird durch Warmebehandlung unter 1000°C
nicht mehr verindert. Eine zweistiindige Auslagerung bei 1100°C und Abkiihlung auf 1000°C
unter Nicht-Gleichgewichtsbedingungen schaffen wieder nahezu den urspriinglichen instabilen
Gefiigezustand (Abb. VL.4).

In stationiren Gasturbinen wird die Haftvermittlerschicht des Warmedédmmschichtsystems
Temperaturen bis zu etwa 950°C ausgesetzt. Da die HVS 1000°C nicht erreicht, sollte die bei
den Kriimmungsexperimenten beobachtete Volumenzunahme der NiCoCrAlY-Legierung im

Betrieb nicht statt finden.

Die Untersuchungen zeigen sehr deutlich die Bedeutung der Metallkunde der HVS fiir das Ver-
halten des Wirmedimmschichtsystems auf. Auch die Anwendbarkeit eines linear-elastischen
Modells zur Beschreibung des dreilagigen Schichtverbundes wird im Temperaturbereich ober-
halb der sprod/duktil Ubergangstemperatur der MCrAIY:Legierungen. sehr stark von den Gefii-
gevorgingen in der HVS bestimmt. Mikrostrukturelle Anderungen in der keramischen WDS

scheinen erst ab 800°C wirksam zu werden.
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Kapitel VII

Zusammenfassung

Das Hochtemperatur-Verhalten eines plasmagespritzten Wirmedimmschichtsystems wurde im
Rahmen dieser Arbeit untersucht. Dabei diente eine mit Yttriumoxid teilstabilisierte Zirkondi-
oxidschicht als Wirmeschutz und eine NiCoCrAlY-Legierung als korrosionsbestindige Haft-
vermittlerschicht. Die Schutzschichten wurden unter thermischen und mechanischen Beanspru-

chungen in Verbundgeometrie getestet.

Mit Hilfe eines hochauflosenden Teleskopsystems und digitaler Datenerfassung konnte die
Kriimmungsinderungen von dreilagigen WDS-Probenstreifen zwischen Raumtemperatur und
1000°C in-situ ermittelt werden, Parallel dazu wurde ein linear-elastisches Modell fiir Mehrla-
genwerkstoffverbunde entwickelt. Das Modell erwies sich zur Beschreibung des temperaturab-
héngigen Kriimmungsverhaltens des WDS-Systems bis zu Temperaturen von 600°C geeignet.
Bei speziellen Proben war es sogar moglich, das Modell bei Temperaturen oberhalb von 600°C
zu verwenden. Die theoretischen Kriimmungen konnten den experimentellen Kriimmungswer-
ten mit konsistenten Sitzen der Materialparameter angepaft werden. Die keramische Deck-
schicht steht im Ausgangszustand bei RT herstellungsbedingt unter Druckeigenspannungen
zwischen -25 und - 70 MPa, wihrend in der metallischen Haftvermittlerschicht Zugspannungen

zwischen 208 und 361 MPa vorhanden sind.

Die Kriimmungsinderungen der Verbundproben zeigten auBerdem auf, unter welchen geometri-
schen Schichbedingungen und ab welchen Temperaturen anelastische Vorgénge auftreten (Rif3-
bildung in der keramischen Deckschicht und Spannungsrelaxation oder Phasenumwandlung in
der Haftvermittlerschicht). Die Rifbildung im WDS-System und die Spannungsrelaxation in der
HVS wurden auBierdem durch 4-Punktbiegeexperimente bei Raum- und Hochtemperatur (bis
950°C) untersucht, wobei die zwei Schutzschichten Zugspannungen ausgesetzt wurden.
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In der keramischen Deckschicht entstanden lichmikroskopisch wahrnehmbare grofere Risse
vornehmlich an Poren, die sich nahe der Oberfliche befanden. Mit zunehmender Dehnung
wuchsen diese Segmentierungsrisse in Richtung Grenzfliche mit der Haftvermittlerschicht,
wobei sie einen Pfad geringer Energiedissipation zwischen den existierenden Poren und Mikro-
rissen benutzten. Groe Poren wirkten teilweise als Ristopp. Ohne Hindernisse durchquerten
die Risse die gesamte keramische Schicht bis zur Haftvermittlerschicht. Dieses Riwachstums-
verhalten wurde bei Raum- und Hochtemperatur sowohl an mechanisch als auch an thermisch
angetriebenen Rissen beobachtet.

Das weitere Wachstum der Risse iiber die Grenzfliche zwischen WDS und HVS hinaus war
durch das Verformungsverhalten des NiCoCrAlY-Materials gepréigt: Bei Raumtemperatur dran-
gen die Risse in die sprode HVS und wuchsen bis zum Grundwerkstoff, wihrend bei 600°C und
950°C die Risse nicht in das duktile Material hineinkamen. Die 4-Punktbiegeversuche bei den
héheren Temperaturen erwiesen sich damit auch als Indikation fiir die sprod/duktil Ubergang-
stemperatur der MCrAlY-Haftvermittlerschicht im Verbund. Dariiber hinaus konnten Kriim-
mungsmessungen an Probenstreifen unterschiedlicher Dickenverhéltnisse zur Bestimmung ihrer
FlieBspannung herangezogen werden. Aus der Spannung beim Einsetzen von Relaxationsvor-
ginge wurde eine FlieBspannung von etwa 75 MPa bei 700°C abgeschiitzt.

Die Messung des Kriimmungsverhaltens wihrend der Hochtemperatur-Auslagerung (1000°C)
machte aullerdem auf den fehlenden Gleichgewichtszustand der NiCoCrAlY-Phasen aufmerk-
sam. Nach vier Stunden Auslagerung bei 1000°C wurde eine Volumendehnung der Schicht von
etwa 3 % registriert. Die Volumenzunahme wurde in Zusammenhang mit den Gefiigevorginge

beim 4-Phasen Gleichgewicht (B+Y = o +7Y’) der MCrAlY erldutert.

Neben der Beschreibung des Hochtemperatur-Verhaltens von Wirmedimmschicht und Haft-
vermittlerschicht war Ziel dieser Arbeit, thermophysikalische Eigenschaften der Warmedimm-
schicht im Verbund zu bestimmen. Im elastischen Bereich diente das linear-elastische Modell
zur Berechnung des Hochtemperatur-Elastizitdtsmoduls. Bis 600°C nahm der E-Modul mit stei-
gender Temperatur stetig ab und blieb zwischen 600 und 1000°C konstant. Mit Werten von 36
GPa bei 300°C und 29 GPa bei 1000°C lag der Elastizititsmodul der keramischen Wirme-
démmschicht im Verbund etwa 20 % unter Werten, die zum Vergleich mit anderer Methode
(Doppelring-Test) an freistehenden Schichten gemessen wurden. Aus den verschiedenen E-
Modulwerten lief sich trotz einer breiten Streuung der MeBdaten eine Senkung des E-Moduls
mit abnehmenden Druckspannungen in der Deckschicht erkennen. Die von dichten, massiven
Werkstoffen unbekannte Spannungsabhingigkeit des elastischen Verhaltens kann im Sinne
einer Verdnderung der Kontaktflichen der einzelnen Spritzlamellen interpretiert werden.
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