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Zusammenf assung

Zusammenfassung

Turbinenschaufeln in stationdren Gasturbinen bestehen meist aus Werkstoffen auf
Nickelbasis, da diese sowohl hohe Kriech- und Ermiidungsfestigkeit als auch eine
gute Resistenz gegeniiber Hochtemperatur Oxidation und Korrosion aufweisen.
Wahrend der Verbrennung von Schwerol wird jedoch eine erhebliche Menge Vana-
dium als Vanadiumpentoxid (V205) in das Verbrennungsgas freigesetzt. Dieses rea-
giert mit der Atmosphare und dem darin enthaltenen Natriumchlorid (NaCl) und
Schwefeltrioxid (SOs), wodurch hochkorrosive, geschmolzene Beldge auf den Turbi-
nenschaufeln entstehen.

Um die Lebensdauer der Komponenten zu erhéhen, werden bisher Inhibitoren im
Treibstoff geldst, die das entstehende V205 mit niedrigem Schmelzpunkt binden und
eine Schmelzbildung der Aschen bei niedrigen Temperaturen verhindern. Dennoch
fithrt dies zur Ablagerung von effizienzmindernden, dicken Schlacke-Schichten auf
den Bauteilen, die in regelmafliigen Abstanden entfernt werden miissen.

In der vorliegenden Arbeit wurden Yttriumoxid (Y203) Inhibitoren in eine metalli-
sche Beschichtung eingebracht, um die korrosiven Aschen auf der Werkstoffoberfla-
che direkt zu inhibieren. Ziel war es, die Stillstandzeiten der Anlagen zur Entfernung
der Schlacke-Schichten reduzieren zu kénnen. Fiir die Schichtaufbringung wurden
zwei kostengiinstige Verfahren untersucht: das Schlickerverfahren und die galvani-
sche Co-Abscheidung mit anschliefSender Packzementierung.

Um die Einfliisse der Y20s-Partikel als V20s-Inhibitor in den Beschichtungen zu be-
stimmen, wurden Ni-Al- und Ni-Cr-Al-Beschichtungen mit und ohne Y20s-Partikel
hinsichtlich der Mikrostruktur und Partikelverteilung untersucht. Weiterhin wurde
die Verschleifibestandigkeit und das Oxidations- sowie das Vanadat-Korrosionsver-
halten analysiert. Als Referenz wurde der Ni-Basis Werkstoff INCONEL® 617
(IN617) sowie IN617 mit Aluminiumdiffusionsschicht genutzt.

Die Ergebnisse zeigen, dass die galvanische Co-Abscheidung von Nickel zusammen
mit Y203 geeignet ist, um Y20s-Nanopartikel in eine Beschichtung mit hoher Dicke
und hohem Partikelreservoir einzubringen. Die eingebrachten Y20Os-Nanopartikel
wurden bevorzugt an den Korngrenzen der Beschichtung vorgefunden, wodurch so-
wohl eine Kornfeinung als auch eine reduzierte Einwartsdiffusion wahrend des

Packzementierungsprozesses mit hoher Aktivitat beobachtet werden konnte.




Zusammenfassung

Aufgrund der reduzierten Al-Diffusion in den Grundwerkstoff wahrend der Hoch-
temperaturexposition wurde die 3-NiAl Phase langer erhalten. Dies fiihrte zu hohe-
ren Al-Reservoirs und einer signifikanten Verbesserung des Oxidationsverhaltens
gegeniiber dem Grundwerkstoff und den partikelfreien Beschichtungen. Zudem
wurde die Korrosionsbestandigkeit erhoht, da sowohl die Einwartsdiffusion korro-
siver Spezies reduziert als auch ihre Inhibierung in Bereichen hoher Inhibitor-Kon-

zentration erreicht wurde.
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Abstract

Abstract

Turbine blades in stationary gas turbines primarily employ nickel-based materials
due to their exceptional creep and fatigue strength, as well as their remarkable re-
sistance to elevated temperatures, oxidation, and corrosion. However, the combus-
tion of heavy fuel oils releases substantial quantities of vanadium as vanadium pent-
oxide (V20s) into the combustion gas. Interacting with atmospheric components such
as sodium chloride (NaCl) and sulfur trioxide (5O3), vanadium triggers the formation
of highly corrosive molten deposits on turbine blades, leading to severe degradation
phenomena.

To extend the operational lifespan of these components, a common approach has
involved dissolving inhibitors into the fuel. These inhibitors bind with (V20s) gener-
ated during combustion, preventing the formation of low-melting ashes. While this
method raises the melting point of the ashes, thus reducing their corrosiveness, it
necessitates the periodic removal of thick slag layers from the components.

This study introduces a pioneering strategy, embedding inhibitors into a metallic
coating. The developed dual-purpose coating serves to both, bind corrosive ash on
material surfaces and curtail the need for additional fuel-based inhibitors. Conse-
quently, the downtime required for slag layer removal from turbine surfaces is min-
imized. Two economically viable methods were explored for applying these coat-
ings: slurry deposition and electrolytic co-deposition followed by subsequent pack
cementation.

To discern the impact of Yttria (Y20s) particles on coatings, an investigation was car-
ried out encompassing Ni-Al and Ni-Cr-Al coatings with and without Y203 particles.
Parameters such as microstructure, particle distribution, wear resistance, oxidation
behavior, and vanadate corrosion were meticulously analyzed. In this study, the ref-
erence materials included INCONEL® 617 (IN617) and IN617 with an aluminum dif-
fusion layer.

Within the realm of the two investigated cost-effective coating methods, galvanic co-
deposition emerged as the sole suitable process for introducing particles into coat-
ings. The incorporated Y203 nanoparticles displayed a propensity to occupy grain
boundaries within coatings. This phenomenon led to a twofold effect: grain refine-

ment and mitigated inward diffusion during high-activity pack cementation
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processes.

Furthermore, due to reduced aluminum inward diffusion during high-temperature
exposure, the 3-NiAl phase was stabilized. This pivotal development contributed to
a notable enhancement in oxidation behavior when juxtaposed with the base mate-
rial and particle-free coatings, which could be attributed to the heightened aluminum
reservoir. Moreover, the incorporation of particles resulted in reduced inward diffu-
sion of corrosive species, which were also found to bind corrosive species in regions
with elevated inhibitor concentrations. This aspect further bolstered the overall cor-

rosion resistance.

IV



Danksagung

Danksagung

Die vorliegende Arbeit entstand wahrend meiner Tatigkeit als wissenschaftlicher
Mitarbeiter am DECHEMA-Forschungsinstitut (DFI) in der Arbeitsgruppe
,Hochtemperaturwerkstoffe” in Frankfurt am Main.

Zuallererst mochte ich meinem Doktorvater, Herrn PD Dr.-Ing. Mathias C. Galetz,
meinen besonderen Dank aussprechen. Sein Vertrauen, die kompetente
Unterstiitzung und die groflartige Moglichkeit, meine beruflichen Ziele von meiner
Zeit als Masterand bis hin zu meiner Doktorarbeit am DECHEMA-
Forschungsinstitut zu verfolgen, haben einen nachhaltigen FEinfluss auf die
Verwirklichung meiner beruflichen Ziele gehabt.

Ebenfalls mochte ich an dieser Stelle Herrn Prof. Dr.-Ing. Uwe Glatzel der Universitat
Bayreuth fiir die Ubernahme des Zweitgutachtens danken.

Herrn Prof. Dr.-Ing. Stefan Schaffoner sei an dieser Stelle ebenso gedankt fiir die
Ubernahme der Rolle des Drittpriifers meiner Disputation.

Fiir die finanzielle Unterstiitzung sei der Deutschen Forschungsgemeinschaft (DFG)
fiir die Finanzierung dieses Forschungsvorhabens (GA1704/8-1) herzlich gedankt.
Mein besonderer Dank gilt dem DECHEMA-Forschungsinstitut, in dem ich Teil der
Arbeitsgruppe ,Hochtemperaturwerkstoffe” sein durfte. Besonders meinen
Kolleginnen und Kollegen mochte ich meine Wertschatzung fiir die vergangenen
Jahre ausdriicken. Neben der produktiven und erfiillenden Zusammenarbeit hat
diese durch viele gemeinsame Feierabende und Gruppenausfliige zu engen
Freundschaften gefiihrt, die tiber den beruflichen Rahmen hinausgehen. Ohne alle
Personen nennen zu konnen, sei an dieser Stelle besonders Herrn Dr. Lukas Mengis,
Herrn Dr. Ceyhun Oskay, Frau Mary-Lee Biirckner, Frau Sarah Auler, Herr Fabian
Lanoy und Herrn Dr. Ricky Noel Durham gedankt. Ebenfalls zu nennen ist hier Herr
Mathias Rohrig fiir die jederzeit tatkraftige Unterstiitzung bei Auf- und Umbauten
von Apparaturen, Frau Melanie Thalheimer und Herr Dr. Gerald Schmidt fiir deren
Expertise an der Elektronenstrahlmikrosonde, sowie Herr Robin Kupec aus der
Arbeitsgruppe , Elektrochemie”, ohne den der elektrochemische Teil dieser Arbeit
nicht in dieser Form zustande gekommen ware. Herrn Dr. Kan Ma von der
University of Birmingham mochte ich fiir die fruchtvolle Zusammenarbeit in diesem

und in anderen Forschungsvorhaben danken. Herrn Felix Schulze bin ich dartiber

\Y



Danksagung

hinaus fiir die Anfertigung seiner Studienarbeit dankbar, die zu einem Teil dieser
Arbeit beigetragen hat. Weiterhin danke ich Herrn Heinrich Kopietz, Herrn Jano
Bender sowie Frau Yvonne Hohmann aus der hauseigenen Werkstatt fiir die sehr
bereichernde Unterstiitzung und Mithilfe tiber all die Jahre.

Abschlieflend mochte ich meinen Eltern, Andreas und Ingrid Grimme, fiir ihre
anhaltende Unterstiitzung wahrend meiner gesamten Studienzeit danken — ohne sie
wire dieser Weg so nicht moglich gewesen. Ebenso gilt mein Dank meiner Freundin
Isabelle Gollin und meinen Freunden, die durch ihre personliche Unterstiitzung zum
Gelingen dieser Arbeit beigetragen haben. In besonderer Erinnerung ist mir Adam
Vogelsberger, der schon friih in meiner Kindheit mit seiner Begeisterung fiir Technik

und Handwerk einen bleibenden Funken entfacht hat.

VI



Inhaltsverzeichnis

Inhaltsverzeichnis

T BINI@TEUNG e s 1
2 Grundlagen ... e 4
2.1 Oxidation metallischer Werkstoffe bei Hochtemperatur............cccccoevvvininninnnn 4
2.2 Korrosion in stationdren Gasturbinen ...........ccocoecivivniniiiininiiccniccces 7
2.3 Verschleifs von Gasturbinenschaufeln bei Hochtemperatur .............ccccccocuueee. 13
2.4 Industriell angewandte Beschichtungen............cccooviiiiniiinniiniiinniiics 16
2.4.1 Diffusionsschutzschichten...........ccooviiiiiininiiiiiiniiccces 16
2.4.2 Auflageschutzschichten..........ccococoiiiiniiiiiiiniiiiiicce 19
2.5 Galvanische (Co-)Abscheidungen..........ccocoeiiiiiiiniiininiiniiicicces 20
2.5.1 Elektrolyte zur Nickelabscheidung ............cccoeveoiiiiniiniiiiniiinccicne, 22
2.5.2 Partikeleinbauverfahren ... 24
2.5.3 Einfluss der Partikeleigenschaften auf das Co-Abscheidungsverhalten .....25
2.5.4 Das Zeta-Potential ..o, 26
2.5.5 Gefiige und Eigenschaften von partikelverstarkten Schichten...................... 29

3 Problemstellung und ZielsetZung............ccocooeuiiviviiiiiiiiinininiiiiiiccccce 31
4 Experimentelle VOrgehensweise............ccooeviiiiniiiiiiciniicinccncciceceeee 33
4.1 Grundwerkstoff..........ccooiiiiiiiiiiiiiii e 33
4.2 Partikelauswahl........ccoccooiiiiiiiiiiiii e 34
421 Zeta-Potential MeSSUNGEN.........cccciviriiiiiiiiiiiiiiic s 35
4.3 Beschichtungsverfahren..........ccoooiiiiiiiies 35
4.3.1 Schlickerbeschichtung...........ccoccoeiiiiiiiiiiiinininiiiii s 35
4.3.2 Galvanische (Co-)Abscheidung..........cccccoiiiniiiiiiiiiniiiiiicccee 36
4.3.3 Pulverpack ... 36
4.4 Mikrostrukturelle und mechanische Charakterisierung..........cccccocevvveiinnnnnnes 38
4.5 OXIAAtION ...ouiiiiiiiiiiiic 39

VII



Inhaltsverzeichnis

4.6 KOITOSION ...cuviiiiiiiiiiiiiiiicc s 40
4.7 Bestimmung des Verschleifsverhaltens ..o 42
5 ErgebmiSse ... s 45
5.1 BeschiChtUngen .......ccccouiiiiiiiiiiiiiiiicic e 45
5.1.1 Schlicker-Verfahren ... 45
5.1.2 Die galvanische Co-Abscheidung...........ccccccccviiiiiiniiniiiiniiinccece 48
5.2 Packzementiertung........ccciieiiiiiiiiiiiiicce 51
5.3 Mikrostrukturelle Charakterisierung der Beschichtungen............ccccocccceuneunies 53
531 INBOL7-AlL..oeiiiiiii s 53
5.3.2 IN617-Ni-Al und IN617-Ni-Y203-Al.....ccccoviniriiiiiiiiieciincccneeeeeenns 55
5.3.3 IN617-Ni-Cr-Al und IN617-Ni-Y203-Cr-Al....ccccocoviniiiiiiiiiiiiiiiiccccne 58
5.4 Oxidationsverhalten bei hohen Temperaturen...........ccccoeeiniiiniiiiniinnccnes 61
5.4.1 Quasi-isotherme OxidationsKinetiK..........ccccoveeveeiiieiieiieieeiecceeerecee e 61
5.4.2 Thermozyklische Oxidationskinetik...........ccccoceoviviniiiiiiniin 62

5.4.3 Mikrostrukturelle Anderungen nach quasi-isothermen Auslagerungen ....63

5.4.4 Mikrostrukturelle Anderungen nach thermozyklischen Auslagerungen ...69

5.5 KOITOSION ..ttt 73
5.5.1 Analyse der ASche ... 73
5.6 Verschleifiverhalten bei Hochtemperatur...........ccocoviiiiinniiinniicinnes 85

5.6.1 Einfluss von Aluminium auf das Verschleifiverhalten im Ni-Al-System....85

5.6.2 Verschleif$verhalten von IN617 und IN617 mit Al-Diffusionsschicht.......... 90
5.6.3 Einfluss der Y20s-Partikel auf das Verschleifsverhalten .......cccccceveveevevennnnnee 93

0 DS KUSSION ettt eeeeeeeeeeaaaaaaaaeeeaaaeeaeeeeeseaaaasaansnnneeesaaeaeeseeseeaaans 99
6.1 Beschichtungsverfahren..........cccoooiiniiii e, 99
6.1.1 Ditfusionsbeschichtungen auf nano-Y203-MMC-Beschichtungen.............. 102
6.2 Einfluss von Y203 auf die Oxidation von MMC-Schichten........cccccceveevvveevennnnn. 107
.21 OXAAATION ettt e et eeeeeeeeeeeeeeeease s saaareeeeeeeeseseaaessssanneesaeeeees 107
0.2.2 K OTTOSION M. ettt e e e e e e e e e e e e e eee e aeaeeeeaeaaaaeseeaannnaaeeeeaennnaaaaaaaee 115

VIII



Inhaltsverzeichnis

0.2.3  VerSChIEIfS.....c.ooviiiieiieiceeie ettt ettt 126
7 Schlussfolgerungen und Ausblick ..........cccoiiiniiiiiiniiccca 132
8  Literaturverzeichnis........c.ccveviiiniiininicicicccce s 136

IX



Abbildungen

Abbildungen

Abbildung 1: Ellingham-Richardson Diagramm ..........ccccccoeeiiivniiiininniccnininne. 5
Abbildung 2: Parabolische Oxidationskonstanten ausgewdahlter Elemente als
Funktion der Temperatur ... 6
Abbildung 3: Schematische Darstellung der Korrosionsrate fiir Nickelbasis
Werkstoffe in Abhangigkeit der Temperatur..........ccccoeceeivieciniiicincenns 9
Abbildung 4: Das V205-Na2504 Phasendiagramm ..........cccceeevireinininincninncnnnenene. 10
Abbildung 5: Bindres Phasendiagramm des Y203-V20s Systems..........ccccccevvuevnnnneee. 11
Abbildung 6: Bindre Phasendiagramme fiir das a) MgO-V205 System, sowie
tiir das b) CaO-V205 System.......c.cccceivueiniiieniniciiicinccceeeee 12
Abbildung 7: Schematische Darstellung einer Turbinenschaufel sowie die
wirkenden Anforderungsprofile ... 14

Abbildung 8: Schematische Darstellung eines Aufbaus zur galvanischen
VernicklUng. ... 20

Abbildung 9: a) ~ Makroskopische  Oberflachenerscheinungen  eines
Werkstoffes, der unter der Anwendung eines zu niedrig

konzentrierten Elektrolyten beschichtet wurde, .........ccooeiiiiiiiinns 21
Abbildung 10: Simulierte Verteilung der Stromlinien zwischen den Anoden.......... 23
Abbildung 11: Schematische Darstellung und Aufbau der elektrochemischen
Doppelschicht ... 26
Abbildung 12: Schematische = Darstellung der Co-Abscheidung von
Metallionen und Partikeln ..o 27
Abbildung 13: Idealisiertes Schaubild des pH-abhangigen Zeta-Potentials von
Partikeln ... 28
Abbildung 14: Ubersicht iiber die gesetzten Haupt- und Zwischenziele der
ATDCIE ... s 31
Abbildung 15: Schematischer Versuchsaufbau der galvanischen Abscheidung
in einem Ultraschallbad [139].....ccccooririninenenereseeereeseeses e 36
Abbildung 16: Schematischer Aufbau der Packzementierungsanlage........................ 37
Abbildung 17: Ubersicht iiber die Beschichtungsabliufe und den daraus
folgenden Beschichtungen.............cccoviiiiiiiccccccs 37
Abbildung 18: Probenanordnung der zyklischen Oxidation...........cccccceviviviniiinnnen. 40
Abbildung 19: Schematische Skizze der Heifigaskorrosionsversuche mit
aufgebrachten Ascheablagerungen. ..o, 41
Abbildung 20: Versuchsaufbau in einem Hochtemperaturtribometer T50................ 42
Abbildung 21: Ubersicht der gewéahlten Parameter der Verschleifitests .................... 43
Abbildung 22: Das binadre Ni-Al Phasendiagramm..........ccccocoveiiinniiinnnniccne 43

Abbildung 23: a) Aufgebrachter reiner Aluminium-Schlicker mit hoher Al-
Aktivitat und CaSiOs nach einer Warmebehandlung, sowie b)
aufgebrachter Cr44Al-Schlicker mit geringer Al-Aktivitdt nach
einer WarmebehandIung ..., 45




Abbildungen

Abbildung 24:

Abbildung 25:

Abbildung 26:
Abbildung 27:

Abbildung 28:

Abbildung 29:

Abbildung 30:

Abbildung 31:

Abbildung 32:

Abbildung 33:

Abbildung 34:

Abbildung 35:
Abbildung 36:
Abbildung 37:

Abbildung 38:

Abbildung 39:

Sekundarelektronenbild mit zugehorigen
Elementverteilungsbildern einer Schlickerschicht bestehend
aus 65 Gew.-% N1BA] 25 Gew.-% Al und 10 Gew.-% CaSiOs............. 46
Sekundarelektronenbild mit zugehorigen

Elementverteilungsbildern einer Schlickerschicht bestehend
aus 70 Gew.-% 56Cr44Al, 20 Gew.-% Ni und 7 Gew.-% Si sowie
3 GeW.m% Talk-PartiKeln. ......eeeeeeeeeeeeeeeee e eeeeeeeeeeeeaeeeas 47

Zeta-Potential von Siliziumkarbid und Yttriumoxid......cccoevuvevveeenne... 48

Ge enﬁberstellun% des Partikeleinbaus von Yttriumoxid
Mikropartikeln (<I0 um) auf der a) nach oben gerichteten Seite
sowie b) auf der nach unten gerichteten Seite...........cccoccceruruicinininnne. 49

Einfluss von Ultraschall auf die Co-Abscheidung von SiC-
Partikeln ..o 50

Hochaufgelostes  Riickstreuelektronenbild  der  Ni-Y20s-
Beschichtung zur Bestimmung des volumetrischen Anteils der
Partikel in der metallischen MatriX........ccccooeiiiiiinincs 51

Ver§leich der Massenzunahme in mg/cm? des Grundwerkstoffs
IN617 sowie der darauf aufgebrachten Beschichtungen nach
durchgefiihrten Packzementierungen. ..........ccccccoceeiviniiiiiiinnninnnncnee. 52

Einfluss der Y203-Nanopartikel auf die Massenzunahme im
Vergleich zu Beschichtungen ohne Partikel in %. Die absoluten

Massendanderungen sind in Abbildung 30 dargestellt......................... 52
Elektronenmikroskopische —Aufnahme von IN617 mit
aufgebrachter Al-Diffusionsschicht mittels
Pulverpackverfahrens mit Uberlagerung der
Elementkonzentration in At.-% .......cccccovviiininiiiiiiiiiie, 54

Ge%Sm'iberstellung einer a) galvanisch aufgebrachten
Nickelschicht ohne Yttriumoxid sowie b) einer galvanisch
aufgebrachten Nickelschicht mit Yttriumoxid in At.-% [139] ............ 55

Gegelm'ibelfstelhm%\I der Mikrostruktur von a) galvanisch
abgeschiedenem Nickel nach Al-Packzementierung (Ni-Al)
sowie b) galvanisch Co-abgeschiedenem Nickel mit nano-Y20s3
nach Al-Packzementierung (Ni-Y203-Al) [139]....cccccvivinniiiiiinininnns 56

Riickstreuelektronenbild der a) Y20s-Partikel in der Ni-Y20s-Al-
Beschichtung auf reinem Nickel mit eingezeichnetem,
vergrofiertem Bereich b)........cccocoovvii 57

a) Hellfeld Aufnahme einer Ni-Y20s-Al Lamelle mit einem
vergrofierten Bereich b), aufgenommen mittels STEM-HAADF

(139 s 57
STEM-HAADF Bild einer Korngrenze der Ni-Y203-Al-
Beschichtung [139]. ..o 58

Elektronenmikroskopische Aufnahme einer Ni-Y20s3-Cr-Schicht
nach der Chrom-Packzementierung einer  Ni-Y20s-
Beschichtung mit Uberlagerung der Elementkonzentration in

N /TR 59
Elektronenmikroskopische Aufnahme einer Ni-Y203-Cr-Al-
Beschichtung au reinem Nickel sowie der
Elementverteilungsbilder von Nickel, Chrom, Yttrium und
Aluminium [T139] c.coeeieeee e 60

XI



Abbildungen

Abbildung 40:

Abbildung 41:

Abbildung 42:

Abbildung 43:

Abbildung 44:

Abbildung 45:

Abbildung 46:

Abbildung 47:

Abbildung 48:

Abbildung 49:

Abbildung 50:

Abbildung 51:

Abbildung 52:

Abbildung 53:

Abbildung 54:

Gegentiberstellung von EBSD-Aufnahmen zur Visualisierung
der Mikrostruktur von a) galvanisch Co-abgeschiedenem
Nickel mit nano-Y20s3 auf INg617 nach Al-Packzementierung
und b) galvanisch Co-abgeschiedenem Nickel mit nano-Y20s3
auf IN617 nach Cr- und Al-Packzementierung [139].......c.ccccceueuennnee. 61

Kinetische Nettomassenanderung des Grundsubstrats IN617
sowie den darauf aufgebrachten Beschichtungssystemen nach
quasi-isothermer Auslagerung ..........ccocccveveiecininncniccnecne, 61

Kinetische Nettomassenianderung des Grundsubstrats IN617
sowie den darauf aufgebrachten Beschichtungssystemen
wahrend zyklischer Auslagerung ..o 63

BSE-Bilder des Grundwerkstoffs IN617 sowie einer darauf
aufgebrachten Al-Diffusionsschicht nach quasi-isothermer
Auslagerung fiir 300 h bei 1100 °C sowie deren Linescans. ............... 65

BSE-Bilder der IN617-Ni-Al-Beschichtung sowie der IN617-Ni-
Y20s-Al-Beschichtung nach quasi-isothermer Auslagerung fiir

300 h bei 1100 °C sowie deren Linescans. ...........ccccoeveueieinreiererenenennen. 66
BSE-Bilder der IN617-Ni-Cr-Al-Beschichtung sowie der IN617-
Ni-Y20s-Cr-Al-Beschichtun nach quasi-isothermer
Auslagerung fiir 300 h bei 1100 °C sowie deren Linescans. ............... 67

Durchschnittlicher Anteil der 3-Phase in den unterschiedlichen
?gscg‘lsichtungen nach isothermer Auslagerung fiir 500 h bei 1100

BSE-Bilder des Grundwerkstoffs IN617 sowie einer darauf
aufgebrachten Al-Diffusionsschicht nach thermozyklischer
Auslagerung fiir 300 Zyklen bei 1100 °C sowie deren Linescans.

....................................................................................................................... 69
BSE-Bilder der IN617-Ni-Al-Beschichtung sowie der IN617-Ni-
Y20s-Al-Beschichtung nach thermozyklischer Auslagerung fiir
300 Zyklen bei 1100 °C sowie deren Linescans [139]. ...........ccccccueunues 70
BSE-Bilder der IN617-Ni-Cr-Al-Beschichtung sowie der IN617-
Ni-Y203-Cr-Al-Beschichtun nach thermozyklischer

Auszlagerung fiir 300 h bei 1100 °C sowie deren Linescans [139].
7

Aschezusammensetzungen der bei 900 °C homogenisierten
60V205-40Na2SOs  Mischung aufgetragen im binaren V20s-
Na250sPhasendiagramm...........ccoiieiiiiiicniicccccccccccnes 73

Makroskopische Aufnahmen des Grundwerkstoffs IN617 sowie
darauf aufgebrachter Beschichtungen nach einer
Auslagerungsdauer von 50 h bei 700 °C mit einer
Aschebedeckung von 30 mg/cm? in syn. Luft + 0,1 Vol.-% SO.. ........ 74

Kumulative  Verteilungen des Korrosionsabtrages des
Grundwerkstoffs sowie darauf aufgebrachter Beschichtungen
nach 50 h bei 700 °C in einer Atmosphare bestehend aus
synthetischer Luft und 0,1 % SOz ... 76

Riickstreuelektronenbild sowie Elementverteilungsbilder
des Grundsubstrats IN617 nach einer Auslagerung bei 700 °C
fir 50 h unter einer Aschebedeckung von 30 mg/cm?
OOV 205/40IN 2504 ..t e e e e eeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeesanaseeeeseeanns 77

Ruickstreuelektronenbild sowie Elementverteilungsbilder
des Grundsubstrats IN617 mit aufgebrachter

XII



Abbildungen

Aluminiumditfusionschicht nach einer Auslagerung bei 700 °C
fuir 50 h unter einer Aschebedeckung von 30 mg/cm?

OOV 2005/40IN Q25004 . e e eeeeeeeeeeeeeeeeeeeeessessseenaeeaeees

Abbildung 55: Riickstreuelektronenbild sowie Elementverteilungsbilder des
Grundsubstrats IN617 mit 1galvamisch aufgebrachter Ni-Al-
Beschichtung nach einer Aus agerung bei 700 °C fiir 50 h unter
einer Aschebedeckung von 30 mg/cm

Abbildung 56: Riickstreuelektronenbild sowie Elementverteilungsbilder des
Grundsubstrats IN617 mit galvanisch aufgebrachter Ni-Y20s-
Al-Beschichtung nach einer Auslagerung bei 700 °C fiir 50 h
unter einer Aschebedeckung von 30 mg/cm? 60V205/40Na2504

[139]. .......................................................................................................

Abbildung 57: Riickstreuelektronenbild sowie Elementverteilungsbilder des
Grundsubstrats IN617 mit galvanisch aufgebrachter Ni-Cr-Al-
Beschichtung nach einer Auslagerun% bei 700 °C fiir 50 h unter

einer Aschebedeckung von 30 mg/cm? 60V205/40Na2504 [139]...

Abbildung 58: Riickstreuelektronenbild sowie Elementverteilungsbilder des
Grundsubstrats IN617 mit galvanisch aufgebrachter Ni-Y20s-
Cr-Al-Beschichtung nach einer Auslagerung bei 700 °C fiir 50 h
unter einer Aschebedeckung von 30 mg/cm? 60V205/40Na2504

[139]. .......................................................................................................

Abbildung 59: XRD-Messungen einer ? stochiometrischen Mischung aus
Vanadiumpentoxid und Yttriumoxid sowie b) einer Mischung
aus der eutektischen 60V205-40Na2504 mit Y203 nach einer
Auslagerung bei 700 °C fiir 100 h in einer synthetischen Luft +

0,1 % SO2 AtMOSPhAre.......cociiiiiiiiiiicc,

Abbildung 60: XRD-Analyse der jeweiligen Phasen nach durchgefiihrter

Diffusionswarmebehandlung [68]...........ccccovruiiinniniiiiinniniininnee,

Abbildung 61: a) Verschleifskoeffizienten in Abhangigkeit der Temperatur der
0-Ni2Als, sowie hyger- und hypostochiometrischen (B-NiAl-
Beschichtungen [68], sowie %/}3 deren zweidimensionalen

VerschleifSSpuren..........cccocciiiiiiiininiciiciiccccce,

Abbildung 62: Gegeniiberstellung lichtmikroskopischer ~Aufnahmen der
Verschleifispuroberflachen mit abnehmendem Al-Gehalt von

0-Ni2Als bis zum hypostochiometrischen B-NiAl..............ccoeeee.

Abbildung 63: Gegeniiberstellung der maximalen Reibungskoeffizienten
(COF) der Phasen 0-Ni2Als und dem hyper- sowie
hypostochiometrischen (3-NiAl {iber die Temperatur in °C [68].

Abbildung 64: Riickstreuelektronenbilder der VerschleifSsspurquerschliffe des
a) hy}laerstéchiometrischen B-NiAl mit Sprodbriichen an der
Metallrandzone sowie b) des hypostochiometrischen 3-NiAl
mit mechanisch durchmischten Oxiden ohne Sprodbriichen im

SUDSETAt [B8]..ueeuveeieieriieieriteiereeteee ettt st

Abbildung 65: Verschleifikoeffizienten in Abhangigkeit der Temperatur des
Grundwerkstoffs IN617, sowie des Grundwerkstoffs mit
aufgebrachter Aluminiumdiffusionsschicht...........cccccocevnnnnninns

Abbildung 66: Gegeniiberstellung lichtmikroskopischer ~Aufnahmen der
Verschleifsspuroberflichen von 617 sowie IN617 mit
aufgebrachter Aluminiumdiffusionsschicht...........ccccoceviinnnnns

Abbildung 67: Riickstreuelektronenbilder der Verschleifispuren von a) IN617
SOWie VON b) INGO17-Al....cccoiiiiiiiiiineneeeseseseseeeseeeieeieeiens

60V205/40Na250s [139]...

...... 78

...... 80

...... 83




Abbildung 68: Verschleifikoeffizienten des Grundwerkstoffs ohne und mit
aufgebrachten Beschichtungssystemen als Funktion der

Temperatur ... 93
Abbildung 69: Querschnitt der  Verschleifispur der  Ni-Y203-Cr-Al-

Beschichtung nach einem Verschleifstest bei 600 °C. .............cccccucuc. 94
Abbildung 70: Gegeniiberstellung lichtmikroskopischer Aufnahmen der

Verschleifsspuroberflachen..............ccocoiiiiiiniiniiiiniiicicce 96

Abbildung 71: Gegeniiberstellung der Verschleifisspuren der a) Ni-Al-
Beschichtung, sowie b) der Ni-Y203-Al-Beschichtung nach

einem VerschleifStest bei 600 °C..........cccooveviniiiineiniiinccniereee 97
Abbildung 72: Gegeniiberstellung lichtmikroskopischer Aufnahmen der

Beschichtungen a) Ni-Al und b) Ni-Y203-Al ......cccccviininiiniinincenns 97
Abbildung 73:  Schematische Darstellung des Schlickerverfahrens mit

inerten Partikeln und deren Einschrankungen...........ccccccccviinneinns 99

Abbildung 74: Schematische Darstellung des Einflusses von Yttriumoxid auf
die Al-Packzementierung ............ccccvvvieiiiininiiiiiinniniccee, 103

Abbildung 75: Schematische Darstellung des Einflusses von Yttriumoxid auf
die Cr-Packzementierung ............cccccvvviiiinniiicinniniccccene, 105

Abbildung 76: Schematische Ubersicht iiber die mikrostrukturellen Effekte
von PE)artikelfreien und partikelhaltigen Ni-Al- und Ni-Cr-Al-
Beschichtungen. ..o, 109

Abbildung 77: Abhéangigkeiten der a) Ni-Diffusion von der Ni-Al-
Zusammensetzung, sowie b) das Verhaltnis der intrinsischen
Diffusionskoeffizienten von Niund Al........cccoooiin 112

Abbildung 78: Modellierter Verlauf der Aluminium-Reservoirs der Ni-Al- und
Ni—Yan—Al-Beschichtun%eél auf Basis der isothermen

Auslagerungen bei 1100 °C ..o 114
Abbildung 79: Oxidldslichkeiten ausgewahlter Oxide in Na25O4 bei 927 °Cin 1
AtM Oz 119
Abbildung 80: Schematische Darstellun der vorliegenden
Korrosionsmechanismen einer Ni-Al-Beschichtung.......................... 121
Abbildung 81: Schematische Darstellun der vorliegenden
Korrosionsmechanismen einer Ni-Y20s-Al-Beschichtung................ 121
Abbildung 82: Schematische Darstellun der vorliegenden
Korrosionsmechanismen einer Ni-Cr-Al-Beschichtung.................... 123
Abbildung 83: Schematische Darstellun der vorliegenden
Korrosionsmechanismen einer Ni-Y20s3-Cr-Al-Beschichtung .......... 124
Abbildung 84: Elastizitatsmoduln in Abhangigkeit der
Aluminiumkonzentration in Nickelaluminiden............cccceeennie. 128

XIV



Tabellen

Tabellen

Tabelle 1:

Tabelle 2:

Tabelle 3:

Tabelle 4:

Tabelle 5:

Tabelle 6:

Tabelle 7:

Tabelle 8:

Tabelle 9:

Ubersicht iiber Zusammensetzungsbereiche und Eigenschaften

der bekanntesten Nickelelektrolyte. ..., 23
Nominelle = Zusammensetzung in  des  Nickelbasis
Grundwerkstoffs INOL7 ..., 33
Ubersicht iiber die verwendeten Grundwerkstoffe und deren
Oberflachenbehandlungsparameter ............ccocccoviieciniiininccniccnnnecna. 34
Gegentiberstellung der Eigenschaften ausgewahlter Partikel fiir
die Inhibition aggressiver, vanadiumhaltiger Salzschmelzen............ 34
Gegentiberstellung der Oberflachenrauigkeiten Ra, R: sowie
Rmax der eschichtungen nac durchgefiihrten
PackzementierungsproZessen. .........cocwvueirieeninueinieienineeeeeesneeeenens 53
Gemessene Nanohdrten wund Indentationsmoduln der
Nickelaluminid Phasen sowie deren jeweiliger
Aluminiumgehalt. ... 88

Gegeniiberstellung der fiir den Verschleifs relevanten
mechanischen Kennwerte des Grundwerkstoffs IN617 sowie

IN617 mit aufgebrachter Al-Diffusionsschicht (IN617-Al). ................ 91
Gegeniiberstellung der fiir den Verschleifs relevanten
mechanischen Kennwerte..........ccoeeveirinennincneincnercncseeeeeneeneen 98

Gegentiberstellung der Eigenschaften der durch Yttriumoxid
modifizierten MMC-Beschichtungen............cccccocvivnniiiinininincnne, 134

XV



Nomenklatur

Nomenklatur
At.-% Atomprozent
APS Atmospharisches Plasmaspritzen
BSE Riickstreuelektronen
CFR Schadstoffflussrate
CMAS Flugaschen aus Ca-, Mg-, Al- und Si-Oxid
CVD Chemische Gasphasenabscheidung
DBTT Duktil-Spréd Ubergangstemperatur
EB-PVD Elektronenstrahlverdampfen
EDX Energiedispersive Rontgenspektroskopie
ESMA Elektronenstrahlmikrosonde
Gew.-% Gewichtsprozent
HDAAF Dunkelfeld bei der TEM-Analyse
HDP Hexagonal dichteste Kugelpackung
HFO Schwerdl
HTK Hochtemperaturkorrosion
HVOC Hochgeschwindigkeits-Flammspritzen
IMO International Maritime Organization
KFZ Kubisch flachenzentriertes Gitter
KRZ Kubisch raumzentriertes Gitter
PVD Physikalische Gasphasenabscheidung
REE Seltenerdmetall
REM Rasterelektronenmikroskop
TBC Warmedammschicht
TEM Transmissionselektronenmikroskop
TGO Thermisch gewachsene Oxidschicht
VPS Vakuumplasmaspritzsystem
WDS Warmedammschicht
XRD Rontgendiffraktometrie
YSZ Yttrium-stabilisiertes Zirkonoxid

XVI



Einleitung

1 Einleitung

Erdol ist einer der wichtigsten Energietrager der heutigen Wirtschaft und findet auf-
grund der hohen Verfligbarkeit, hohen Energiedichte und der einfachen Lagerung
sowohl als Heizmittel, in der Fortbewegung, als auch in der chemischen Industrie
Anwendung. Mit einem geschéatzten Verbrauch von etwa 100 Millionen Barrel pro
Tag im Jahr 2021 [1] entfallen besonders auf die Verarbeitung des Rohols zu Kraft-
stoffen in Destillationen und Crackanlagen enorme Mengen an Schwerdl. Durch die
Abtrennung der leichtfliichtigen Bestandteile beinhaltet dieses eine hohe Menge an
Verunreinigungen wie Schwefel und Schwermetallen, wie zum Beispiel Vanadium.
Trotz der hohen Energiedichte dieser Schwerole miissen diese vor der Verwendung
meist aufbereitet werden, da die Verunreinigungen sonst schwere korrosive Schaden
an den Anlagen hervorrufen, oder wie in der marinen Schifffahrt die Schwefel-Emis-
sionsziele der International Maritime Organization (IMO) 2020 tiberschreiten [2].
Dennoch ist die Nutzung dieses Schwerdls aufgrund der niedrigen Kosten sehr at-
traktiv und wird deshalb besonders in Kraftwerken zur Stromerzeugung oder Ent-
salzung von Meerwasser eingesetzt. Neben den Kraftstoffkosten ist die Bestandig-
keit der verwendeten Werkstoffe gegeniiber mechanischen und atmospharischen Be-
lastungen bei Hochtemperatur ein wichtiger Faktor fiir den Anlagenbau, da die
Werkstoftkosten einen hohen Einfluss auf die Wirtschaftlichkeit und die Effizienz
der Anlagen haben. Die in den Turbinen der Kraftwerksanlagen genutzten Materia-
lien miissen aufgrund der wirkenden Rotationskréfte bei Hochtemperaturbetrieb ein
hohes Anforderungsprofil erfiillen, wozu unter anderem hohe Kriechfestigkeit als
auch ausreichende Bestandigkeit gegen Oxidation und Korrosion gehoren. Die
Schwierigkeit besteht zumeist darin, dass stabile Oxidbildner wie Chrom und Alu-
minium ab einer gewissen Konzentration eine Versprodung des Werkstoffs hervor-
rufen, oder die Mikrostruktur negativ verandern, weshalb sowohl die Zusammen-
setzung als auch die Mikrostruktur der Turbinenwerkstoffe sehr fein eingestellt sind.
Dennoch gelangen die genutzten Werkstoffe, trotz stetiger Verbesserungen, an ihre
mechanischen und atmospharischen Belastungsgrenzen.

Fiir den Hochtemperaturbereich haben sich aufgrund der Wirtschaftlichkeit der

Gusslegierungen vor allem die einkristallinen sowie die ausscheidungsgeharteten
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Knetlegierungen durchgesetzt. Zu den am haufigsten im Gasturbinenbau genutzten
Legierungen zdhlen hierbei die Nickelbasis Superlegierungen, da diese bis zu hohen
homologen Temperaturen von 0,85 und sogar dariiber hinaus genutzt werden kon-
nen [3]. Diese profitieren durch ihre y/y’-Mikrostruktur von idealen mechanischen
Eigenschaften bei Hochtemperatur und sind aufgrund des in der Legierung enthal-
tenen Chroms und Aluminiums sehr oxidations- und korrosionsbestandig. Da die
Einsatzbedingungen von Turbinen hinsichtlich der Temperatur, der Atmosphare
und der Hochtemperaturexpositionsintervalle (isothermer oder zyklischer Betrieb)
sehr unterschiedlich sein konnen, reicht diese Bestandigkeit oft nicht aus, weshalb es
zusatzlich speziell angepasster Beschichtungen bedarf, um die eingestellte Mikro-
struktur des Werkstoffs nicht negativ zu verandern. Da durch Beschichtungen ledig-
lich die Randzone lokal angepasst wird, kann gleichzeitig die Lebensdauer des
Werkstoffs verlangert und dessen mechanische Eigenschaftenerhalten werden. Kor-
rosion tritt verstarkt in Anwesenheit geschmolzener Salzverbindungen auf, weshalb
der Betrieb mit vanadiumhaltigen Schwerdlen besonders kritisch ist. Metallisches
Vanadium oxidiert wahrend der Verbrennung zu V205, welches einen Schmelzpunkt
von etwa 690 °C aufweist und den Schmelzpunkt von korrosivem Natriumsulfat auf
bis zu 525 °C senken kann. Dadurch wird die Korrosivitat weiter erhoht. Bisherige
Verfahren zum Schutz der metallischen Turbinenkomponenten sehen eine Beimi-
schung von Inhibitoren im Treibstoff vor. Daraus resultieren laufende Kosten durch
die fortwdahrende Zugabe des Inhibitors, wodurch die Schlackenbildung auf Anla-
genoberflachen erhoht wird. Durch die abgelagerte Schlacke wird die Effizienz der
Kraftwerke reduziert und Kiihlkandle der Turbinenschaufeln verstopfen, weshalb
hohe Wartungsintervallen zur Entfernung der Schlacken notwendig sind. Ohne In-
hibitoren im Kraftstoff sind industriell eingesetzte Diffusionsschutzschichten zwar
in der Lage, die Oxidations- und Korrosionsbestandigkeit langerfristig zu erhchen,
jedoch kdame es weiterhin zu starker Korrosion auf den Bauteiloberflachen bei der
Bildung hochaggressiver Salzeutektika in Anwesenheit von Vanadaten.

In der vorliegenden Arbeit wurde ein Beschichtungssystem entwickelt, das sowohl
das Problem der hohen Schlackebildungsraten beseitigen als auch die mechanische
Integritat der Werkstoffe gewdhrleisten kann. Die Beschichtung wurde durch ein
galvanisches Co-Abscheidungsverfahren von Nickel und Yttriumoxid aufgebracht.

Die Inhibitoren in der metallischen Nickel-Matrix waren darauf ausgelegt, das
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Eutektikum oberflachennah durch die Reaktion von Inhibitoren und den korrosions-
beschleunigenden Vanadaten unter Bildung einer Diffusionsbarriere mit hohem
Schmelzpunkt zu verhindern und die hohen Wartungsintervalle zu reduzieren. In
einer Metallmatrix eingebundene Inhibitoren gegen die von Vanadium beschleu-
nigte Korrosion oder Hartpartikel gegen auftretenden Verschleifs wiesen positive
Einfliisse hinsichtlich der Korrosions-, Verschleifs- und Abrasionsbestandigkeit auf,
zudem wurde die Oxidationsbestandigkeit durch Keimbildung fiir stabile Oxide er-
hoht. Neben der Verbesserung der Lebensdauer wurde in dieser Arbeit aufgezeigt,
wie gegeniiber bisher angewandten Beschichtungsmethoden wie MCrAlY-Beschich-
tungen die Applikationskosten gesenkt und ,line-of-sight” Limitationen tiberwun-

den werden konnen.
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2 Grundlagen

2.1 Oxidation metallischer Werkstoffe bei Hochtemperatur

Metallische Werkstoffe im Hochtemperatureinsatz wechselwirken mit der sie umge-
benden Atmosphdre, wodurch es in oxidativen Atmosphdren zur Oxidation des
Werkstoffs kommt. Die dabei stattfindende Reaktion zwischen dem metallischen
Werkstoff und dem in der Atmosphare enthaltenem Sauerstoff kann durch Glei-

chung 2.1 ausgedriickt werden:

y
xM +5 0, © M0, 2.1

Die Geschwindigkeit dieser Reaktion wird von unterschiedlichen Faktoren wie der
Temperatur, der atmospharischen Zusammensetzung oder der Werkstoffzusam-
mensetzung beeinflusst. Ob eine Reaktion zwischen dem Metall und dem in der
Hochtemperaturumgebung vorhandenem Sauerstoffpartialdruck stattfindet, ist von
der freien Enthalpie G abhangig, die auch als Gibbs’sche Energie bekannt ist und

nach Gleichung 2.2 beschrieben werden kann:

AG® = RT Inp,, 2.2

mit der universellen Gaskonstanten R, der Temperatur T und dem Sauerstoffpartial-
druck po.. Generell gilt, dass unter der Bedingung po.= 1 atm, sowie am = aMxOy = 1
bei Werten von AG?<0 eine freiwillige Reaktion und Oxidbildung stattfindet, wo-
hingegen fiir AG > 0 eine bereits vorhandene Oxidschicht reduziert wird. Im Ellin-
gham-Richardson Diagramm, welches in Abbildung 1 dargestellt ist, sind die Ent-
halpien AG? mit der Einheit k] mol! O: fiir die Bildung verschiedener Metalloxide
gegeniiber der Temperatur aufgetragen, wodurch ein relativer Vergleich der Stabili-
tat verschiedener Metalloxide zueinander ermoglicht wird. Je tiefer eine Linie des
jeweiligen Oxids im Diagramm vorzufinden ist, desto stabiler ist dieses Oxid. Neben
der thermodynamischen Stabilitat der Oxide in unterschiedlichen Atmospharen und
Temperaturen, ist fiir die Auswahl der Legierungselemente aufierdem eine lang-

same, zeitabhidngige Oxidationskinetik von essenzieller Bedeutung. Fiir
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Hochtemperaturanwendungen werden deshalb meist Oxide mit parabolischer

Wachstumskinetik als Deckschichtbildner eingesetzt.
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Abbildung1:  Ellingham-Richardson Diagramm — Freie Enthalpien ausgewihlter Oxide als Funktion der Tempera-
tur [4].

Die parabolische Oxidationskonstante k, wird nach Gleichung 2.3 als Massenande-

rung Am pro Flache A als Funktion der Zeit t angegeben.
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Der bevorzugte Einsatz von Oxidbildnern mit parabolischer Wachstumskinetik ist
hierbei in der Deckschichtbildung mit geringer Anzahl an Gitterdefekten zu sehen.
Dadurch wird die Sauerstoffdurchldssigkeit des Oxidgitters stark reduziert,
wodurch eine voranschreitende Oxidation sowohl durch Anionen- oder Kationen-
transport weitestgehend unterdriickt, und der darunterliegende metallische Werk-

stoff geschiitzt wird.

Wie aus Abbildung 2 ersichtlich ist, erweisen sich die Elemente Aluminium (Al203),
Silizium (5iO2) und Chrom (Cr20s) aufgrund ihrer geringen Wachstumskonstanten
tiber ein breites Temperaturintervall hinweg und deren in Abbildung 1 dargestellten
thermodynamischen Stabilitdt als besonders vielversprechend fiir den Einsatz in
Hochtemperaturlegierungen [5]. Dennoch ist der Anteil dieser stabilen Oxidbildner
in technischen Legierungen limitiert. Wahrend geringe Mengen Aluminium die Oxi-
dationsbestandigkeit verbessern, fithren hohe Mengen zum Verlust der SchweifSbar-
keit der Legierung [6]. Zudem nimmt die Duktilitdt der Legierung mit steigendem
Aluminiumgehalt ab [7]. Ebenso ist die maximal legierbare Menge an Silizium auf-
grund von Sprodphasenbildung und der Ausbildung von niedrigschmelzenden Eu-
tektika limitiert [8].
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Abbildung 2:  Parabolische Oxidationskonstanten ausgewdahlter Elemente als Funktion der Temperatur [9].
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Im Gegensatz zu Aluminium besteht fiir Chrom die Problematik der Ausbildung
von fliichtigen Chromoxidspezies, welche bei Temperaturen oberhalb von 900 °C
stattfindet. In Gegenwart von Wasserdampf geschieht dies sogar bereits ab 600 °C.
Eine reine Chromoxidschicht zum Schutz des Werkstoffes wird deshalb lediglich bei
Temperaturen unterhalb 900 °C eingesetzt [10]. In technisch verwendeten Legierun-
gen haben sich daher vor allem die Kombination von Chrom und Aluminium als
Deckschichtbildner durchgesetzt, da Chrom eine hohere Wachstumskinetik als Alu-
minium aufweist, und aufgrund der gemeinsamen hexagonalen Oxidkristallstruktur
Chromoxid als Keimbildner fiir eine schiitzende Aluminiumoxidschicht fungiert
[11]. Somit wird sowohl ein besserer Oxidationsschutz geboten, als auch durch Zu-
gabe von Chrom die HeifSgasbestandigkeit erhoht [12,13]. Aufgrund der zuvor ge-
nannten Einschrankungen hinsichtlich der maximalen Menge dieser Elemente in den
Legierungen, kann eine weitere Lebensdauererhhung jedoch nur durch Diffusions-
schichten oder Overlay-Schichten realisiert werden. Durch die Beschichtungen kon-
nen hohere Konzentrationen an stabilen Oxidbildnern an der Oberflache realisiert
werden, ohne die Mechanik des Grundwerkstoffs grundlegend zu verandern. Ein
Uberblick iiber die technisch genutzten Verfahren fiir die Aufbringung dieser Be-
schichtungen ist in Kapitel 2.4 dargestellt. Neben den deckschichtbildenden Legie-
rungselementen wie Chrom und Aluminium werden in MCrAlY-Haftvermittler-
schichten geringe Mengen Yttrium hinzugegeben, welches aufgrund des Reaktivele-
ment-Effekts die Oxidationsbestandigkeit weiter verbessert. Zudem wird durch ei-
nen Verankerungseffekt eine effizientere Oxidschichtanhaftung bewirkt, wodurch
eine Erhohung der Lebensdauer der darauf aufgebrachten Warmedammschicht

(TBC, engl.: thermal barrier coating) erreicht wird [14,15].

2.2 Korrosion in stationiren Gasturbinen

Turbinen konnen, je nach Anwendungsbereich, mit sehr unterschiedlichen Kraftstof-
fen betrieben werden. Im Bereich der Luftfahrt werden die Turbinen beispielsweise
aufgrund hoher Anforderungen an Sicherheit und Emissionen mit sehr reinen Treib-
stoffen wie Jet A-1 (~1200$ mt! [16]) betrieben, die einen geringen Asche- und
Schwefelgehalt aufweisen um Korrosion und Emission zu minimieren [17]. Auch die
zugefiihrte Verbrennungsluft enthilt geringste Salzmengen in Form von Sulfaten

und Chloriden der Alkalimetalle, die aufgrund des fiir die Verbrennung hohen
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Luftvolumens zu nennenswerten Salzkonzentrationen in der Verbrennungsumge-
bung und damit zu Heifsgaskorrosion der Bauteile fiihrt [18]. Den hochreinen Kraft-
stoffen gegeniiber stehen Kraftstoffe wie Schwerdl (~ 530 $ mt! [19])!, welches zur
Energiegewinnung in Olkraftwerken oder Entsalzungsanlagen genutzt wird. Da
Schwerdl als Riickstandsol der Destillation oder aus Crackanlagen anfallt und dieses
sehr giinstig ist, wird ein kostengiinstiger und wirtschaftlicher Betrieb der Anlagen
gewahrleistet [20]. Trotz des geringen Wirkungsgrades von etwa 35 % [21] werden
Olkraftwerke aufgrund ihrer Schnellstartfahigkeit bevorzugt zur Abdeckung von
Spitzenlasten im Stromnetz zugeschaltet. Werden die Gasturbinen in Gas-und-
Dampf (GuD)-Kombikraftwerken sowohl zur direkten Energiegewinnung als auch
zur indirekten Energiegewinnung durch die Kopplung mit nachgeschalteten
Dampfturbinen genutzt, kann der Wirkungsgrad sogar auf tiber 60 % erhoht werden
[22-24].

Dennoch ist Schwerol (HFO, engl.: heavy fuel oil) als Riickstandsol des Rohdls be-
sonders mit Schwefelverbindungen und Schwermetallen angereichert, wodurch
wahrend der Verbrennung grofie Mengen hochkorrosiver, schwefelreicher Verbin-
dungen entstehen. Diese kondensieren aus dem Verbrennungsgas auf kalteren Be-
reichen wie den Turbinenschaufeln, wodurch es zur Ausbildung von Salzschmelzen
auf den metallischen Werkstoffen und beschleunigter Korrosion kommt. Die auf der
Metallrandzone thermisch aufgewachsenen, schiitzenden Oxide werden von diesen
Aschen und der Interaktion mit der Heifdgasatmosphare angegriffen und geldst,
wodurch es zur Heifsgaskorrosion und letztlich zu schwerwiegendem Materialver-
lust und Bauteilschadigungen kommt [25-27].

Die Heifsgaskorrosion wird fiir Nickelbasis Werkstoffe nach Abbildung 3 [28] in zwei
unterschiedliche Temperaturbereiche und Mechanismen — Heifsgaskorrosion (HTK)
Typ Iund HTK Typ II — unterteilt. Die auftretende Korrosion ab einem Temperatur-
bereich etwa oberhalb des Schmelzpunkts von Natriumsulfat (Na2SO4) (Tmnas0) =
884 °C) wird als HTK Typ I (HTHC; engl.: high temperature hot corrosion) bezeich-
net [29], fiir welchen der von der Salzschmelze induzierte grofiflachige Angriff der
Oxidschichten charakteristisch ist. Infolgedessen kommt es zur Permeation von

Schwefel durch die angegriffenen, pordsen Oxidschichten, die zu einer Sulfidierung

1 Stand 30. August 2022
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und Chromverarmung und letztlich zur katastrophalen Oxidation des Grundwerk-
stoffs flihrt [30]. Aufgrund der zunehmenden Oxidation und der Abdampfung von
Na2S04 mit steigender Temperatur nimmt der korrosive Angriff ab diesem Tempe-
raturbereich stetig ab [28]. Zur Minderung des HTK Typ I Angritfs werden industri-
ell Aluminiumoxidbildner entweder als Beschichtungen oder als Legierung einge-

setzt, da Chrom bei diesen Temperaturen der Abdampfung unterliegt [30].

Einfluss der T ungunstiger Einfluss  Einfluss der T ungunstiger Einfluss
Legierungs- Brennstoff-
elemente l glnstiger Einfluss inhalte l gunstiger Einfluss

o | /\ | CoCo HiTa Al S)
Al Col ,

/

c.si | /\ HTKTyp |  Oxidation

(7]
=
5 HTK Typ Il V, Na, K, SO3, Cl T
8 ’ T W, Mo
5 ~ (NazSO4-Schmelzen,
x Na, SO3, Cl 1 Alkaliverbindungen) , - ALY l

(Na3S04 * MeSOy-Schmelzen, .-~ i

503 gelost) -7

ca. 700°C ca. 850°C ca. 1000°C Temperatur

Abbildung 3:  Schematische Darstellung der Korrosionsrate fiir Nickelbasis Werkstoffe in Abhingigkeit der Tem-
peratur, sowie der Einfluss verschiedener Legierungselemente und Brennstoffverunreinigungen auf die Heifigaskor-
rosion [28].

Die HTK des Typs II (LTHC; engl.: low temperature hot corrosion) hingegen findet
bereits bei Temperaturen weit unterhalb des Na:SOs-Schmelzpunktes statt [31]. Auf-
grund der niedrigeren Temperaturen unter diesen Bedingungen haben sich indust-
riell vor allem Chromoxidbildner als Beschichtungen und Legierungen durchgesetzt,
da diese zum einen eine hohere Wachstumsrate bei niedrigeren Temperaturen auf-
weisen (siehe Abbildung 2) und zum anderen Aluminium in diesem Temperaturbe-
reich durch die Ausbildung von metastabilen Oxiden keine schiitzende Alumini-
umoxidschicht ausbilden kann [32].

Der korrosive Angriff erfolgt bei hohem SOs-Partialdruck iiber eine selektive Auf-
schlussreaktion zwischen den Salzablagerungen und bestimmten Legierungsele-
menten, wodurch es zur Ausbildung eines niedrigschmelzenden Eutektikums
kommt. Im Vergleich zu festen Ascheablagerungen, bei denen der diffusionsgesteu-
erte Jonenaustausch sehr langsam stattfindet, sind geschmolzene Bestandteile der
Ablagerungen aufgrund erhohter Ionendiffusionsgeschwindigkeiten besonders kor-

rosiv [33]. Ist die Schmelzbildung der Salze auf der Metalloberflache erfolgt, werden
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dort vorhandene Oxide unter lokalem hohem SOs- und niedrigem O2-Partialdruck
durch einen negativen Loslichkeitsgradienten geldst und an Stellen mit hoherem O2-
Partialdruck im dufleren Bereich der Korrosionszone erneut oxidiert. Durch diesen
Angriff kommt es meist zu einem weiteren lokalen Angriff, der sich phanotypisch
durch Lochfrafd (engl.: pitting/pits), sowie pordsen, nicht schiitzenden Oxidstruktu-
ren aufSerhalb der Angriffszone manifestiert. Aufgrund der Losung von Oxiden, und
der damit einhergehenden Verarmung an stabilen Oxidbildnern in der Metallrand-
zone kommt es zudem zu einer Unterschreitung der notwendigen, deckschichtbil-
denden Elemente, wodurch ein selbsterhaltender, katastrophaler Korrosionsangriff
initiiert wird [9]. Hinsichtlich der in stationdren Gasturbinen eingesetzten Nickelba-
sis- oder Kobaltbasis-Legierungen unter HTK Typ II Bedingungen, initiieren vor al-
lem die eutektischen Schmelzen von CoSOs-Na2504 (Tecaso-Naso,) =575 °C [34]), sowie
von NiSOs-Na250s (Temisonaso) = 671 °C) die anfangliche Aufschlussreaktion und
den dadurch voranschreitenden korrosiven Angriff des Werkstoffs. Verunreinigun-
gen des Kraftstoffs durch Vanadium sind besonders schddlich, da Vanadium ein
rauchgasseitiges Eutektikum mit Natriumsulfat (Tev.0-Naso) = 525 °C) bildet (siehe
Abbildung 4) [35]

20 880 °C
’,
850 [ ~ >3
’ /
’ /
800 | Erhdhung von T Na,SO, / 7/
durch Bindung von V,0, (g //
’ Ve
750 // ; //
%) Schmelze 4
@) L
T 7% [em6c 2 //s kung T_Na,50
= & ’ enkung T_Na,SO,
£ es0 fa5°C 4 7} durch V)0,
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o //
§ 600 Fe18°C 4
= L7 603 °C
550 548 °C 2
K
500 s
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450 F > £ e
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Abbildung4:  Das V205-Na2S0: Phasendiagramm in °C mit in Rot eingezeichneter Senkung des Schmelzpunktes
durch V205 sowie in Griin dargestellter Erthdhung des Schmelzpunktes durch Bindung von V:0s, nach [36].

Dabei reichen Konzentrationen von bereits 1 ppm Vanadium im Schwerdl aus um
Hochtemperaturkorrosion auszulsen [37]. In konventionellen, industriell eingesetz-

ten Turbinen wird ein Kraftstoffdurchfluss von etwa 6000 kg h-! erreicht [38]. Dies
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hat zur Folge, dass bei der Verbrennung der verunreinigten Kraftstoffe ein hoher
Schadstoffdurchfluss (CFR, engl.: contaminant flux rate) zustande kommt, welcher
bei einer Vanadium-Konzentration im Kraftstoff von 2 ppm und einer Oberflache
der Turbinenschaufeln von 0,3 m? auf etwa 4 mg cm2 h! geschatzt wird [33,38]. Trotz
aufwandiger Aufbereitung und Filterung der fiir die Verbrennung eingesaugten
Luft [18] sowie der Entschwefelung der Treibstoffe mittels Hydrodesulfurierung
oder oxidativer Entschwefelung [39], stellen Verunreinigungen des Treibstoffes mit
dem wasserunloslichen Vanadium ein fortwahrendes Problem fiir die Anlagen dar,
da dieses nicht wirtschaftlich aus den Treibstoffen entfernt werden kann [38,40-42].
Hiervon sind, neben den metallischen Bauteilen, Yttriumoxid teilstabilisierte Zirko-
noxid (YSZ) Warmedammschichten betroffen. Durch eine Reaktion von V205 mit
Yttrium kommt es bereits ab einer Temperatur zwischen 700 und 750 °C innerhalb
weniger Minuten zur Bildung von Yttriumvanadat (YVOs) [43] (siehe Abbildung 5),
wodurch vorhandenes Yttrium nicht mehr fiir die Stabilisierung des Zirkonoxids zur
Verfiigung steht und letzteres eine Umwandlung von tetragonaler zu monokliner
Kristallstruktur durchlauft, wodurch die warmedammenden Eigenschaften verloren
gehen [28,44]. Die Umwandlung geht zudem mit einer Volumendnderung von etwa
5 % einher, wodurch umwandlungsinduzierte Spannungen in die Beschichtung ein-

getragen werden.
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Abbildung 5:  Bindres Phasendiagramm des Y203-V20s5 Systems. Durch eine Reaktion zwischen Yttriumoxid und
Vanadiumpentoxid werden unter Verlust der Wirmedimmeigenschaften von YSZ-Wirmedammschichten Produkte
mit hohem Schmelzpunkt gebildet [45].

11



Grundlagen

Im Gegensatz zu ungewollten Reaktionen von V205 mit den Werkstoffoberflachen
wird durch gezielte Zugabe von treibstoffloslichen Inhibitoren wahrend der Ver-
brennung eine selektive Reaktion zwischen Inhibitor und dem schmelzpunktsenken-
den V20:s forciert. Durch die Reaktion zwischen den Vanadium-Inhibitoren und Va-
nadium wird die Bildung aggressiver, korrosionsférdernder Eutektika reduziert und
Produkte mit hohem Schmelzpunkt werden gebildet. Ein solcher Inhibitor/V20s ver-
héaltnisabhédngiger, korrosionsmindernder Effekt auf die V20s5-Na:SOs induzierte
Korrosion wurde von einigen Autoren bereits fiir hochschmelzende Magnesium-
oder Calciumverbindungen nachgewiesen [46—49], und ist anhand der bindren Pha-

sendiagramme in Abbildung 6 [50] veranschaulicht.

a) 1600 - - : ' b) 1900

1500 E V ¥ O Ref E O V References
SOt e JaoEeEe] o) : e

1300 | 1500

7 LT
1200 | 1300 : 11 Liquid

1100 1100 + _/

1000 |
i o o 3 900
900 | . $5 B Fer 85 "
w5 oo [ o sk
700 =) =&
0.2

4
v ;

Temperature (K)

Temperature (K)

2
S

Ccv

' T ; i 0.4 : 0.8 1
0 02 0.4 0.6 0.8 1 0 4 06 .
MgO Mole fraction V,0; V205 e Mole fraction V;0s V25

Abbildung 6:  Bindre Phasendiagramme fiir das a) MgO-V:0s System, sowie fiir das b) CaO-V:0s5 System fiir eine
im HTK relevanten Temperaturbereich in Kelvin [50]. Mit steigender Zugabe von Magnesiumoxid oder Calciumoxid
zum Vanadiumpentoxid steigt der Schmelzpunkt des bindren Gemischs stetig an.

Eine der effektivsten und bis heute angewandten Methoden zur Korrosionsvermei-
dung stellt die Zugabe von treibstoftloslichen Magnesiumverbindungen wie Magne-
sium Naphtenat dar [51], um eine starke Sdure/Base Reaktion von Magnesium mit
dem im Verbrennungsgas enthaltenen V20s auszulosen, und dieses nach der verein-
fachten Gleichung 2.4 zu binden. Durch die selektive Bindung von V205 wird das
Eutektikum mit Na25SOs verhindert und die Korrosion verlangsamt.

3MgO0s) + V3055 = MgsV,0g 2.4

Tm=2695 °C Tm=675°C Tm=1124°C

Diese Reaktion wird durch die in Gleichung 2.5 gezeigten Nebenreaktion von Mag-
nesium mit im Verbrennungsgas enthaltenen SOs in der Effizienz gemindert, wes-
halb ein erhohtes Verhaltnis von Inhibitor zu Vanadium von 3:1 im Verbrennungs-

gas vonnoten ist [38,51,52].
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Obwohl die auftretende Korrosion durch die Zugabe von Inhibitoren nachweislich
verlangsamt werden kann, ist ein regelmafiiges Reinigen der Turbinen notwendig,
da durch die hohe Schlackenbildungsrate auf den Turbinenteilen sowohl die Effizi-
enz der Turbine mit der Zeit stark beeintrachtigt, als auch die Kiihlkanale der Turbi-
nenschaufeln verstopft werden [23]. Studien von Rocca et al. [53] deuten darauf hin,
dass die Zugabe von Nickel als Inhibitor neben der Korrosionsminderung einen
selbstreinigenden Effekt gegen Ablagerungen auf den Turbinenschaufeln zeigt.
Trotz der hohen postulierten Effizienz dieses Inhibitors ist die Verwendung auf-
grund hoher bendtigter Mengen metallischen Nickels, nicht nur wegen der zuletzt

stark angestiegenen Nickelpreise, nicht wirtschaftlich.

2.3 Verschleiffs von Gasturbinenschaufeln bei Hochtemperatur

Neben den atmospharischen Einfliissen und den damit verbundenen Degradations-
erscheinungen in Form von Oxidation und Korrosion, dargestellt in Abbildung 7,
kommt es im Anbindungsbereich zwischen Turbinenschaufelfufs und der Turbinen-
scheibe aufgrund der losen Aufhdngung zu Verschleifs. Die dort wirkenden Ver-
schleifs- und Oxidationsmechanismen sind aufgrund der extremen Bedingungen,
wie dem hochfrequenten Schwingungsverschleifs unter hohen mechanischen An-
pressdriicken und hohen Temperaturen sehr komplex [54,55]. Verschleifs ist jedoch
nicht allein auf die metallischen Kontaktflachen der Bauteile limitiert, da entweder
im Verbrennungsgas feste Partikel in Form von Aschen enthalten sind [56], oder
diese aus der Umgebungsluft, beispielsweise mit Sand und Flugasche als Calcium-,
Magnesium-, Aluminium- und Siliziumoxid (CMAS) eingesaugt werden [57]. Auf-
grund der hohen Gasdurchfliisse und der hohen Geschwindigkeiten fithren diese zu
starker Erosion auf der Vorderkante des Schaufelblatts und den darauf aufgebrach-
ten TBCs [58,59]. Ein Uberblick {iber typische Erosionsraten von metallischen Werk-
stoffen sowie TBCs kann Alqallaf et al. [60] sowie Wellman & Nicholls [59] entnom-
men werden. Sie liegen typischerweise im Bereich von 10" bis 102 Gramm pro Kilo-
gramm Partikelfracht und sind dabei stark abhidngig von deren Aufprallenergie und

Aufprallwinkel. Im Labormafistab sind diese Bedingungen jedoch nicht oder nur

13



Grundlagen

annahernd simulierbar, wobei vor allem der Schwingungsverschleifs unter hohen
Anpressdriicken der Reibpartner sowie die hohen Gas- und Partikelgeschwindigkei-

ten Probleme fiir die Verschleif3simulation im Labor darstellen.

Turbinenschaufelspitze
Oxidation
Korrosion
Schwingungsverschleifs (HCF)
Uberhitzung
Kriechen Turbinenschaufelblatt
- — | Oxidation
(o) %
3 | Korrosion
= | Erosion
S | Thermische Spannungen
5 Ermtdung
Turbinenschaufelfufl Uberhitzung
Oxidation
Uberdrehzahl
Kriechen
Ermiidung
Schwingungsverschleifd (HCF/LCF)

Abbildung 7:  Schematische Darstellung einer Turbinenschaufel sowie die wirkenden Anforderungsprofile
unterteilt nach Schaufelfu$}, Schaufelblatt und Schaufelspitze, nach [61,62].

Die durchgefiihrten Experimente werden daher meist nach dem ,, pin-on-disk” oder
,ball-on-disk” Verfahren durchgefiihrt, wodurch ein Vergleich des Verschleifsver-
haltens von realen Materialkombinationen bei definierter Temperatur unter Gleit-
verschleifi(beanspruchung moglich wird. Das daraus resultierende tribologische Ver-
halten der Materialkombinationen kann im Vergleich zu Turbinenpriifstanden zwar
nicht auf die realen Bedingungen tibertragen werden, dennoch sind relative Verglei-
che moglich und lassen eine Prognose iiber die relative Verschleifibestandigkeit und
die damit verbundene relative Lebensdauer zu.

Der Materialkontakt zweier Oberflachen in relativer Bewegung zueinander fiihrt zur
Ausbildung eines Verschleifssystems, welches nach Sommer [63] als tribologisches
System mit den darauf einwirkenden aufleren Einfliissen beschrieben werden kann.
Bei Raumtemperatur ist der auftretende Verschleifs hauptsachlich durch Abrasion
charakterisiert. Dies hat zur Folge, dass insbesondere Werkstoffe mit hoher Harte

und hohem E-Modul eine ausgepragte Verschleifibestandigkeit aufweisen. Das
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Verhaltnis der Harte zu E-Modul kann genutzt werden um eine ungefahre Vorher-
sage der VerschleifSbestandigkeit eines Materials bei Raumtemperatur zu ermitteln
[64]. Dieser Zusammenhang unterliegt jedoch einer starken Temperaturabhangig-
keit, wodurch bei Raumtemperatur verschleifsfeste Werkstoffe bei Hochtemperatur
hohe Verschleifiraten aufweisen kénnen.

Aufgrund der schnelleren Atombewegungen bei hohen Temperaturen kommt es
ebenfalls zu Verdnderungen der Verschleificharakteristika. Werkstoffseitig fiihren
hohe Temperaturen sowohl zu einer Abnahme der Festigkeit als auch zu einer Zu-
nahme der plastischen Verformbarkeit der metallischen Werkstoffe. Dariiber hinaus
tinden in Luft Oxidationsprozesse an den Oberflachen statt [65-67]. Diese Effekte
fiihren dazu, dass die bei Raumtemperatur dominierenden abrasiven Wechselwir-
kungen der harten und festen Werkstoffe mit steigernder Temperatur in adhasive
Wechselwirkungen zwischen den im Verschleifskontakt stehenden Oberflachen
tibergehen. Materialien, welche bei hoher Temperatur hohe Festigkeit und geringe
plastische Verformbarkeit aufweisen, erfahren durch die Adhéasion hohe Beanspru-
chungen. Dies fiihrt zum einen zu einer Ermiidung der Metallrandzone und zum
anderen zu einem Abtrag der gebildeten Oxide [68]. Durch den fortwahrenden Oxid-
schichtabtrag, der Neubildung der Oxide und der Ermiidung des Werkstoffs treten
hohe Verschleifsverluste auf. Die abgetragenen Oxide konnen als abrasive Drittkor-
per den auftretenden Verschleifd weiter verstarken [69,70]. Ist die Verformbarkeit des
Werkstoffs jedoch ausreichend, wird die sich bildende Oxidschicht mit der metalli-
schen Matrix plastisch vermischt, wodurch die Oberflache aufhartet und dabei eine
Senkung des auftretenden Verschleifses verursacht [68,71]. Eine Besonderheit stellen
die besonders verschleifibestandigen, mechanisch durchmischten Oxidschichten
dar. Diese werden als ,,mechanically mixed oxides” oder sogar , glazed oxides” be-
zeichnet und bestehen aus oxidierten VerschleifSpartikeln und oberflachlich ausge-
bildeten Oxidschichten [72,73].

Abhangig vom Material und der Temperatur an der Verschleifioberflache, kommt es
wiahrend des Betriebs einer Turbine ebenfalls zu abrasivem oder adhasivem Ver-
schleifs. Dieser entsteht sowohl im Aufhangungsbereich als auch im Bereich zwi-
schen Turbinenschaufel und Gehduse der Turbine, wobei ersterer in ausgepragter
Form als Oberflachenverschweifsung oder , Fressen” bezeichnet wird, und zu be-

schleunigter, frithzeitiger Materialermiidung und Materialversagen fiihren kann.
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2.4 Industriell angewandte Beschichtungen

Beschichtungen zur Verbesserung der Oxidations- und Korrosionsbestandigkeit
konnen durch verschiedene Verfahren aufgebracht und in die Kategorien Diffusi-
onsschichten und Auflageschichten unterteilt werden [74]. Diffusionsschichten wer-
den industriell zur Oberflachenanreicherung von Chrom oder Aluminium genutzt,
wodurch die Bestandigkeit des Grundwerkstoffs gegentiber thermischer und atmo-
spharischer Degradation durch Ausbildung einer thermisch gewachsenen Oxid-
schicht (TGO, engl.: thermally grown oxide) aus den angereicherten Elementen an-
gehoben werden soll. Im Vergleich zu Diffusionsschichten, die immer Elemente aus
dem Grundwerkstoff enthalten, konnen Auflageschutzschichten durch ihre Aufbrin-
gungsart stark von der Zusammensetzung des Grundwerkstoffs abweichen. Hier-
durch werden komplexe MCrAlY-Beschichtungen ermdglicht, ohne dabei zum Teil
unerwiinschte Substratelemente in die aufgebrachte Schicht einzubinden [75].
Grundsatzlich ergeben sich fiir die Beschichtungen aber vergleichbare Anwen-
dungsgebiete, die thermodynamische Stabilitat, langsamen Wachstum der TGOs,
gute Anhaftung und ein ausreichendes Reservoir an stabilen Oxidbildnern fiir die
Langzeitbestandigkeit erfordern. Ebenfalls muss gewahrleistet sein, dass weder im
Substrat noch in der Beschichtung unerwiinschte Sprod- oder Schmelzphasen durch
Diffusion gebildet werden und die mechanischen Eigenschaften hinsichtlich Kriech-
bestandigkeit oder Ermiidung schwiéchen [76]. Neben den metallischen Beschichtun-
gen werden TBCs auf einer Haftvermittlerschicht (engl.: bond coat) aufgebracht, die
durch ihre chemische Zusammensetzung und ihren strukturellen Aufbau einen ther-
mischen Gradienten aufbauen und in der Lage sind, die metallische Oberfldchentem-
peratur um einige 100 °C zu senken. Industriell wird fiir diese Anwendung tiberwie-
gend Yttrium-stabilisiertes Zirkonoxid (YSZ) genutzt [77].

2.4.1 Diffusionsschutzschichten

Eine der etabliertesten Techniken zur Aufbringung von Diffusionsschutzschichten
stellt das bereits seit iiber 110 Jahren angewandte Pulverpackverfahren dar [78,79].
Die Abscheidung des anzureichernden Elementes findet iiber die Gasphase statt und
zahlt zu den CVD (engl.: chemical vapor deposition) Verfahren. Das anzureichernde

Element wird hierbei als eine Mischung aus Metallpulver (engl.: master alloy) mit
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einem Halogenid als Aktivator und einem inerten Fillstoff mit dem zu beschichten-
den Werkstoff in eine Retorte gegeben und unter reduzierender Atmosphare auf eine
Abscheidungstemperatur zwischen etwa 600 °C und 1100 °C erhitzt. Bei dieser Tem-
peratur findet zundchst die thermische Zersetzung des Aktivators statt, die zur Frei-
setzung von Cl- oder F- fiihrt. Die freigesetzten Halogenid-lonen reagieren mit dem
metallischen Pulver des anzureichernden Elementes, wodurch dieses in die Gas-
phase tiberfiihrt wird. An der Oberfldche des Werkstiicks kommt es zur Zersetzung
des gebildeten Metallhalogenids, wobei das freigesetzte Metall an der Oberflache des
Werkstiicks mittels Interdiffusion mit dem Werkstiick reagiert und das freigesetzte
Halogenid-Ion erneut mit dem Metallpulver des anzureichernden Elementes reagie-
ren kann. Dieser zyklisch fortlaufende Prozess kommt zum Erliegen, wenn entweder
das Metallpulver aufgebraucht, die Prozesstemperatur unterschritten oder das fiir
die Interdiffusion notwendige Konzentrationsgefalle von dem Werkstoff zu der Gas-
phase ausgeglichen wird. Die Ditfusion findet aufgrund der thermischen Bewegung
von Teilchen statt. Wenn in einem System eine ungleichmafiige Verteilung von Teil-
chen einer bestimmten Art vorliegt, resultiert daraus aufgrund des Konzentrations-
gefilles eine bevorzugte statistische Nettobewegung der Teilchen von Regionen mit
hoher Teilchendichte zu Regionen mit geringerer Teilchendichte. In einem abge-
schlossenen System bewirkt dieser Stofftransport iiber die Zeit einen Ausgleich der
Konzentrationsdifferenz bis zur vollstandigen Durchmischung. Dieser Teilchenfluss

wird durch das in Gleichung 2.6 gezeigte erste Fick’sche Gesetz beschrieben.

] = —Dg—; 2.6

| stellt dabei den Fluss der Teilchen, D den Diffusionskoeffizienten und Z—; den Kon-

zentrationsgradienten dar, wobei x fiir die Diffusionslange und c fiir die Konzentra-
tion steht. Der Teilchenstrom von Bereichen hoherer Konzentration zu Bereichen
niedrigerer Konzentration wird durch das negative Vorzeichen beschrieben. Der in
Gleichung 2.7 gezeigte Diffusionskoeffizient D kann nach Arrhenius wie folgt be-

rechnet werden:

D = D, exp (1_2_7("2) 2.7
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Q ist die Aktivierungsenergie, R die allgemeine Gaskonstante, T die Temperatur in
Kelvin und D, der Frequenzfaktor. Anhand des zweiten Fick’chen Gesetzes kann die
Berechnung des nicht ortsabhdngigen Diffusionskoeffizienten nach Gleichung 2.8 er-

folgen.

_=D.(T) 2.8

Unterschieden wird bei diesem Prozess zwischen der Abscheidung mit hoher Akti-
vitat (engl.: high activity deposition) und der Abscheidung mit niedriger Aktivitat
(engl.: low activity deposition) [79-82]. Bei der hochaktiven Abscheidung ist die Ak-
tivitat des abzuscheidenden Metalls hoher als die der Substratelemente. Dies fiihrt
zu einer vorherrschenden Einwartsdiffusion und der Bildung von betrachtlichen Re-
servoirs im Werkstoff. Allerdings geht dies oft mit der Entstehung von sproden Pha-
sen einher [80,83,84]. Bei der niedrigaktiven Abscheidung hingegen ist die Aktivitat
des anzureichernden Elements geringer, was zur Folge hat, dass eine Auswartsdif-
fusion aus dem Werkstoff erfolgt und die Bildung von sproden Phasen verhindert
wird. Dadurch ist die Bildung von Reservoirs geringer, und die Diffusion verlauft
im Allgemeinen langsamer [84,85].

Fiir die Anreicherung von stabilen Oxidbildnern mittels Packzementierungsverfah-
ren finden vor allem die Abscheidung von Aluminium, Chrom und Silizium Anwen-
dung [86,87]. Eine kostengiinstigere Alternative zu dem Packzementierungsverfah-
ren stellt das Slurry-Verfahren dar [88,89]. Der Vorteil dieses , line-of-sight”-Verfah-
rens liegt insbesondere in der Anwendung von Metall-Kolloiden in einem organi-
schen Binder, wobei die Aufbringung ohne die Notwendigkeit einer Schutzat-
mosphare durch konventionelles Spriihen erfolgen kann. Im Vergleich zur Packze-
mentierung erfordert dieses Verfahren keinen auf Halogeniden basierenden Aktiva-
tor, um die Anreicherung von Elementen an der Oberflache des Substrats zu bewir-
ken. Dies liegt daran, dass die Diffusion entweder iiber voriibergehend gebildete
Schmelzphasen des Metallpulvers selbst oder durch die Bildung von Eutektika des
Metallpulvers erfolgt. Ebenso ist die Bildung von Eutektika zwischen dem Metall-

pulver und den Elementen des Substrats moglich.
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2.4.2 Auflageschutzschichten

Als eine der bekanntesten und verbreitetsten Auflageschutzschichten sind die
MCrAIX-Schichten (M = Ni, Co) mit einer 3-y-Mikrostruktur sowie Reaktivelemen-
ten (X (meist < 1%): Y, Ce, La, Hf, Si, Ta, Re ...) einzuordnen [90,91]. Beschichtungen
dieser Art finden Anwendung auf Turbinenschaufeln industrieller Gasturbinen und
Flugzeugturbinen, und dienen dort dem Schutz vor Hochtemperaturdegradation,
indem diese TGOs aus Al203 oder Cr20s bilden [92-96]. Aufgetragen werden diese
Auflageschutzschichten mittels Elektronenstrahlverdampfer (EB-PVD, engl.: elect-
ron-beam physical vapor deposition), thermischen Spritzens (VPS, engl.: vacuum
plasma spraying) oder Auftragsschweifsens [97]. Je nach Herstellungsverfahren wei-
sen diese Arten von Beschichtungen eine hohe Oberflachenrauigkeit auf, wodurch
sich diese besonders gut als Haftvermittlerschicht zwischen dem Grundwerkstoff
und einer aufgebrachten Warmedammschicht eignen [98,99]. Die Zusammensetzung
dieser Beschichtungen kann spezifisch fiir verschiedene Anwendungsgebiete ange-
passt werden, sowohl in Bezug auf die Duktilitat durch das Verhaltnis von Ni/Co als
auch auf die Oxidations- und Korrosionsbestandigkeit durch den Gehalt an Chrom
und Aluminium. Jedoch fiihrt ein hoher Aluminiumgehalt zu einer starken Ab-
nahme der Duktilitat, weshalb der Aluminiumgehalt in den Beschichtungen durch
die Zugabe von Chrom reduziert wird. Durch die Zugabe von Chrom wird die Alu-
miniumaktivitat deutlich erhoht. Dadurch kann der benétigte Aluminiumgehalt zur
Bildung einer schiitzenden Al2Os3-Schicht durch hohere Chromgehalte auf unter 10
Gew.-% abgesenkt werden. [100,101]. Zudem erhéht Chrom die Bestandigkeit gegen
Heifigaskorrosion. Beimengungen von Yttrium als reaktives Element haben einen
positiven Einfluss sowohl auf die Oxidationsresistenz durch Keimbildung fiir deck-
schichtbildendes Aluminiumoxid, als auch auf die Adhédsion der gebildeten Oxid-
schichten durch den ,Verankerungseffekt” der wachsenden Yttriumoxide ge-
zeigt [102,103]. Vor allem fiir zyklische Hochtemperaturexposition wird die Lebens-
dauer der Beschichtung durch Yttrium mafsgeblich erhoht [104]. Neben der Oxidver-
ankerung der TGOs wird die bekannte temperaturabhdngige Aluminiumoxidbil-

dung beeinflusst, welche nach dem Reaktionspfad 2.9 unterteilt ist [105,106].

y-Al203 — 6-Al203 — 0-A203 — a-Al20s

750 °C 950 °C 1000 °C

2.9
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Dabei kommt es aufgrund der Kristallstruktur des Yttriumoxids zu einer bevorzug-
ten Bildung oder Umwandlung metastabilem Aluminiumoxids zum stabilen a-
AlQOs, da beide Oxide in der hexagonal-dichtesten Kugelpackung (HDP) Kristall-
struktur vorliegen [107,108]. Diese Effekte tragen zu einer signifikanten Erhchung
der Oxidationsbestandigkeit bei und fithren zu einer deutlichen Verbesserung der
mechanischen Eigenschaften, wodurch MCrAlY-Beschichtungen seit ihrer Entwick-

lung bis heute industriell von sehr grofier Relevanz sind.

2.5 Galvanische (Co-)Abscheidungen

Aufgrund hoher Kosten sowie der ,line-of-sight” Limitationen der zuvor genannten
Beschichtungsverfahren, begann in den friithen 80er Jahren die Entwicklung alterna-
tiver Beschichtungskonzepte, wie der galvanischen Co-Abscheidung [109]. Dieses
Verfahren ermoglicht eine grofiflachige, gut kontrollierbare und giinstige Beschich-
tungsabscheidung auf Basis einer Nickel- oder Kobalt-Metall-Matrix. Die elektroche-
mische Abscheidung von Nickel oder Kobalt ist ein etabliertes Beschichtungsverfah-
ren und wird unter anderem fiir dekorative Zwecke, aber auch fiir funktionelle Zwe-
cke wie zur Korrosionsvermeidung, Verbesserung der Oberflachenhadrte und Ver-
schleifs, sowie zur Einstellung magnetischer Eigenschaften genutzt. Durch ein indu-
ziertes elektrisches Feld zwischen Anode und Kathode in einem Elektrolyten (siehe
Abbildung 8) werden die darin enthaltenen geladenen Partikel oder Ionen zu den

Elektroden entgegengesetzter Ladung bewegt.

Abbildung 8:  Schematische Darstellung eines Aufbaus zur galvanischen Vernicklung. Der Fluss der schichtbilden-
den Kationen und Ni?* ist in orange, der Fluss der Anionen in blau dargestellt. Zersetzungsreaktionen und Gasbildung
sind zur besseren Ubersicht nicht dargestellt.

Die positiven Kationen werden dabei zur negativ geladenen Kathode und negative

Anionen zur positiv geladenen Anode bewegt. Durch die Bewegung der Ionen
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entsteht ein elektrischer Kreislauf, der zur Abscheidung von Metallkationen auf der
Kathode fiihrt. Mittels loslicher Anoden aus demselben Material des abgeschiedenen
Metalls kann die Metallionenkonzentration im Elektrolyten durch Auflésung der
Anode aufrechterhalten werden.

Elektrolyte mit sehr hohem Metallionengehalt benotigen meist eine Temperatur zwi-
schen 30 °C und 80 °C, um die vollstandige Losung der Metallsalze im Elektrolyten
zu gewahrleisten. Hohe Metallionenkonzentrationen sind aufgrund der hohen Me-
tallionendichte und der guten Leitfahigkeit in der Lage gleichmafiig abgeschiedene
Metallschichten zu bilden. Neben der Leitfdhigkeit erhohen Salze wie Nickelchlorid
die Anodenkorrosion, wodurch die Metallionenkonzentration bei gleichzeitiger Ab-
scheidung von Nickel auf der Kathode aufrechterhalten wird. Die Verwendung von
lslichen Anoden erfordert jedoch eine regelmafiige Prozessiiberwachung, da neben
der Metallabscheidung an der Kathode auch Wasserstoff entsteht. Die hierdurch
kontinuierlich steigenden pH-Werte miissen durch regelmafiige Zugabe von Sadure
ausgeglichen werden. Wahrend der Galvanisation kommt es aufierdem zu der Aus-
bildung der Nernst’schen Diffusionsschicht auf der Kathodenoberflache, welche ei-
nen linearen Abfall der Metallionenkonzentration bewirkt. Wird der ideale Metalli-
onengehalt unterschritten oder die ideale Stromdichte eines Elektrolyten tiberschrit-
ten, kommt es durch die lokale Abnahme des Metallionengehalts zu einer relativen
Zunahme der Wasserstoffbildung, wodurch die Abscheidung durch anhaftende He-
Blasen lokal unterbunden (siehe Abbildung 9 a)), und gleichzeitig ein lokaler Anstieg

des pH-Wertes verzeichnet werden kann.

,Ireeing” durch lokal
tiberhohte Stromdichten

Abbildung 9:  a) Makroskopische Oberflichenerscheinungen eines Werkstoffes, der unter der Anwendung eines
zu niedrig konzentrierten Elektrolyten beschichtet wurde, sowie b) eines Werkstoffes, der unter zu hoher Stromstirke
in einem hochkonzentrierten Elektrolyten beschichtet wurde.
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Dieser begiinstigt die Ausfallung sowie den Einbau von Nickel(II)-hydroxid in die
Metallschicht, infolgedessen eine Versprodung der Schicht (,Verbrennen” der
Schicht) mit potentieller Schichtablosung auftreten kann. Ebenfalls besteht bei zu ho-
hen Stromdichten in hochkonzentrierten Elektrolyten die Gefahr des sogenannten
,treeing” (siehe Abbildung 9 b)), welches bevorzugt an Probenrandern zu beobach-
ten ist. Dieser begiinstigt die Ausfallung sowie den Einbau von Nickel(II)-hydroxid
in die Metallschicht, infolgedessen eine Versprodung der Schicht (,, Verbrennen” der
Schicht) mit potentieller Schichtablosung auftreten kann. Ebenfalls besteht bei zu ho-
hen Stromdichten in hochkonzentrierten Elektrolyten die Gefahr des sogenannten
,treeing” (siehe Abbildung 9 b)), welches bevorzugt an Probenrandern zu beobach-
ten ist. Diese Effekte konnen vermieden werden, indem die passende Stromdichte
ausgewahlt wird und pH-Puffer wie Borsaure zugegeben werden. Zusatzlich kann
eine Geschwindigkeit der Warenbewegung von 4-6 m/min, Lufteinblasung, Ultra-
schall oder eine Kombination dieser Mafsnahmen genutzt werden. Dadurch kann der
am Werkstiick haftende Wasserstoff entfernt werden und die lokale Abnahme von
Metallionen wird durch Elektrolyt- oder Warenbewegung ausgeglichen. Neben 16s-
lichen Anoden kommen auch unl6sliche Anoden zum Einsatz. Wahrend der galva-
nischen Abscheidung entstehen wahrend dieses Prozesses Gase wie Chlor oder Sau-
erstoff an der Anode. Gleichzeitig nimmt der Metallionengehalt im Elektrolyten ste-
tig ab. In chlorfreien Elektrolyten fiithrt die Sauerstoffbildung zu einer sukzessiven
Absenkung des pH-Werts, welcher durch Abstumpfen (Erhohung des pH-Wertes)
mittels Nickelcarbonat bei simultaner Erhohung des Metallionengehaltes entgegen-
gewirkt werden kann. Nickelcarbonat zerfallt im sauren Elektrolyten zu Wasser und
COz, wobei letzteres das System durch Ausgasung verlasst. Der Elektrolyt ist durch
Verwendung unloslicher Anoden somit langer mit gleichbleibender Qualitat benutz-
bar. Die Einflussparameter auf die galvanische Co-Abscheidung werden in den Un-

terkapiteln 2.5.1-2.5.5 naher erlautert.

2.5.1 Elektrolyte zur Nickelabscheidung

Je nach Anwendungsgebiet und Anforderungen an die Nickelschicht erfolgt die Ni-
ckelabscheidung in angepassten Nickelelektrolyten. Im Wesentlichen bestehen diese
aus einem Metallsalz, einem Leitsalz sowie einer Puffersubstanz. Optional konnen
diesen Elektrolyten Porenverhiitungsmittel, Glanz- oder Hartezusdtze zugesetzt

werden. Fine Ubersicht iiber die bekanntesten Nickelelektrolyte, deren
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Zusammensetzungsbereiche, sowie deren Vor- und Nachteile sind in Tabelle 1 zu-

sammengefasst.
Tabelle 1: Ubersicht iiber Zusammensetzungsbereiche und Eigenschaften der bekanntesten Nickelelektrolyte.
Sulfatelektrolyte [g/L] Sulfamatelektrolyte [g/L] Chloridelektrolyte [g/L]
Zusammenset- Nickelsulfat 300 Nickelsulfamat 350-450  Nickelchlorid 200
zungsbereich Nickelchlorid 30-90  Nickelchlorid 10  Nickelsulfat bis 100
Borsaure 30-45 Borsédure 0--40  Borsdure 30-50
Vorteile + glinstig + hohe Wasserloslichkeit + hohe Leitfahigkeit
+ einfache Prozessiiberwachung + hohe Stromdichten méglich + Einsparung von Stromkosten
+ hohe Reinheit von NiSOa + geringe innere Spannungen + Eignung fiir Bauteile mit kom-
+ weniger korrosiv als NiClz + hohe Schichtdicken méglich plexer Geometrie aufgrund
+ geringe innere Spannungen hoher Leitfahigkeit
Nachteile - 504> hindert Anodenloslichkeit - teurer als Sulfatelektrolyte - teuer

- hohe Cl-Konzentrationen notig

(Verbesserung der Anodenkor-

rosion)

- hohe innere Spannungen

- Reinheit von NiCl2 geringer

- korrosive Wirkung auf Anla-
genbauteile (Absaugung er-
forderlich)

Da die Schichtdicke galvanisch aufgebrachter Schichten von der lokalen Verteilung,

der Dichte und der Wegstrecke der Stromlinien abhangig ist, variieren die Schicht-

dicken komplex geformter Bauteile zum Teil deutlich (siehe Abbildung 10). Diese

konzentrieren sich bei vergleichbarer Wegstrecke vor allem an den Kanten und

Ecken des Werkstiicks, weshalb es an diesen Stellen zu einer bevorzugten Abschei-

dung kommt. Von der Anode abgewandte Flachen werden lediglich mit geringer

Stromliniendichte und langer Wegstrecke erreicht.

Abbildung 10:

ten Kathoden (dunkelgrau) sowie den darauf abgeschiedenen Schichten, nach [110].

Simulierte Verteilung der Stromlinien zwischen den Anoden (orange) und unterschiedlich geform-
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Dadurch sind im Vergleich zu den der Anode zugewandten Flachen geringere Ab-
scheidungsdicken zu erwarten. Die niedrigere Metallionenkonzentration in Vertie-
fungen sowie der ldngere Diffusionsweg fiir Metallionen tragen zu geringeren Ab-
scheidungsraten im Vergleich zu Rauheitsspitzen bei. Fiir die Beschichtung von Ge-
windeteilen, Rohren oder feinen Beliiftungskandlen ist eine gleichmaflig aufge-
brachte Schichtdicke essenziell, weshalb bevorzugt aufienstromlose, chemische Ni-
ckelbdder zum Einsatz kommen. Trotz geringerer Abscheidungsraten und aufwan-
digerer Prozessiiberwachung werden diese Elektrolyte zur Beschichtung von Bau-
teilen mit komplexer Geometrie genutzt, da die abgeschiedene Schicht an jeder Stelle
des Bauteils aufgrund einer chemischen Reaktion zwischen Bauteiloberflache und
Elektrolyt eine homogene Schichtdicke aufweist. Chemisch abgeschiedene Schichten
enthalten aufgrund des im Elektrolyten enthaltenen Phosphors Phosphoranteile von
bis zu 14 Gew.-% [111], die diese Schichten sehr verschleifsfest machen [112]. Fiir
Hochtemperaturanwendungen kann dieser Phosphorgehalt jedoch korrosionsfor-
dernde Wirkungen haben, wodurch auflenstromlose Beschichtungsmethoden oft-

mals keine Anwendung in der Hochtemperaturwerkstofftechnik finden [113,114].

2.5.2 Partikeleinbauverfahren

Fiir den Partikeleinbau metallischer und oxidischer Partikel mit hohen spezifischen
Dichten oder Grofsen im Mikrometerbereich sind aufgrund deren Masse meist spe-
ziell darauf ausgelegte Beschichtungsanlagen notwendig. Dort werden die Partikel
in einer drehbaren Trommel mittels Sedimentation unter gleichzeitiger Metallab-
scheidung in die Metallmatrix eingebracht. Dem gegentiber stehen Partikel im gerin-
gen Mikrometer- bis Nanometerbereich, die mittels elektrophoretischer Co-Abschei-
dung in die Metallschicht eingebracht werden konnen. Dies ermdglicht den Einsatz
konventioneller Beschichtungsanlagen bei gleichzeitigem, gleichmafSiigen Parti-
keleinbau auf allen Flachen, wobei der Partikeleinbau typischerweise zwischen
1-10 Vol.-% liegt [115].

Durch das Sedimentationsverfahren konnen hohe Partikelanteile in der metallischen
Schicht von etwa 40 Vol.-% erreicht werden [116]. Besonders fiir vorlegierte, metal-
lische Partikel wie CrAlY, CrAl oder reine Metalle wird diese Methode genutzt, da
mit einer spateren Warmebehandlung mittels Diffusion intermetallische Phasen mit
dem Matrixmaterial in-situ gebildet werden konnen. Dieses Verfahren ist fiir Bau-

teile komplexer Geometrie ungeeignet, da grofie Partikel feine Liiftungskanale in den
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zu beschichtenden Bauteilen verstopfen konnen und es in Kavitaten und Hohlrau-
men zu einem sehr ungleichmafiigen Partikeleinbau kommt. Der Partikeleinbau auf
elektrophoretischem Weg hingegen ermdglicht vor allem fiir Partikel im Nanome-
terbereich einen sehr homogenen Partikeleinbau sowie eine gleichmafSiige metalli-
sche Schichtabscheidung.

2.5.3 Einfluss der Partikeleigenschaften auf das Co-Abscheidungsverhalten

Die Co-Abscheidung von Partikeln mittels galvanischer und aufienstromloser Ver-
fahren ist ein bekanntes Verfahren zur Herstellung von partikelverstarkten Schich-
ten [117-120]. Im Vergleich zu reinen metallischen Beschichtungen konnen durch die
Schichtmodifikation mit Partikeln interessante Materialeigenschaften erreicht wer-
den. Durch die Einbringung von Hartpartikeln wie Al20s, SiC, WC oder Diamant
konnen sehr verschleifsbestandige Oberflachen hergestellt werden [117,121-123].
Ferner sind Verbundschichten etabliert, die schmierende Stoffe wie PTFE, MoS: oder
Graphit enthalten [124,125]. Vergleichsweise seltener werden durch gezielte Einbrin-
gung von Seltenerdelementen (REE, engl.: rare-earth elements) sehr oxidationsbe-
standige Oberflachen erzeugt [126], da hierfiir nach aktuellem Stand der Technik zu-
meist HVOF, VPS, APS, oder EB-PVD genutzt werden [100,127,128].

Obwohl die zur Co-Abscheidung genutzten Partikel stofflich sehr unterschiedlich
sind, sind nicht alle Materialien zur galvanischen Co-Abscheidung geeignet. Chemi-
sche Reaktionen zwischen den Partikeln und dem Elektrolyten, wie die Reaktion von
Alkalimetalloxiden mit wassrigen Medien und einer damit verbundenen Alkalisie-
rung des Elektrolyten, fiihren zu einer Uberschreitung des pH-Arbeitsbereiches der
sauren Elektrolyte. Ab einem pH-Wert von iiber 4 kommt es sukzessiv zu einer Pas-
sivierung der Anoden [129], und ab einem pH-Wert von 5,5 zur Bildung von Ni-
ckel(IT)-hydroxid [130], wodurch die Schichtabscheidung negativ beeinflusst wird.
Aufierdem haben die metrischen Partikeleigenschaften wie die spezifische Dichte
(Flotation/Sedimentation) oder die Partikelgrofie einen sehr grofien Einfluss auf die
Co-Abscheidung sowie die Verteilung der Partikel in der Beschichtung [119,131,132].
Diverse Studien haben gezeigt, dass das Abscheidungsverhalten von chemisch be-
stindigen Partikeln mittels galvanischer Verfahren nicht nur von den chemischen
und metrischen Eigenschaften, sondern von deren Ladung in wassriger Losung —
dem Zeta-Potential — abhangig ist [121,133,134].
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2.5.4 Das Zeta-Potential

Kolloidale Teilchen in einer fliissigen Umgebung bilden eine Kolloiddispersion. Ab-
hangig von der Art der Teilchen konnen diese Dispersionen entweder stabile Dis-
persionen ausbilden oder aufgrund von Partikelagglomeration ausflocken. Das Ver-
halten von Kolloiden kann durch gezielte Anpassung des Dispersionsmediums ent-
sprechend dem jeweiligen Anwendungszweck angepasst werden. Durch Erhéhung
der Abstofsungskraft zwischen den Partikeln kann die sterische Hinderung verstarkt
werden, wodurch die Van-der-Waals-Krafte tiberwunden werden und die Disper-
sion stabiler wird. Sobald jedoch die sterische Hinderung geringer ist als die auftre-
tenden Van-der-Waals-Kréfte, neigt die Dispersion zur Partikelagglomeration. Dies
tithrt zur Instabilitat der Kolloiddispersion und die Partikel neigen zur Austlockung
und Sedimentation [135]. Die sterische Hinderung wird im Modell von Stern durch
die Anlagerung von Ionen als Doppelschicht um die geladenen Kolloidpartikel er-
klart. Dies bewirkt, dass die Gesamtladung der Kolloiddispersion aufgrund des La-
dungsausgleichs neutral ist. Wenn ein Kolloidteilchen eine negative Ladung auf-
weist (siehe Abbildung 11), werden positiv geladene Kationen durch die die als
Nernst-Potential bezeichnete Oberflachenladung angezogen, wodurch diese fest an

der Oberfldche des Partikels gebunden werden.

Neutrale
Ionenverteilung
° des Elektrolyten
e Diffuse Schicht Elektrochemische
Doppelschicht
Stern-Schicht
0 Stark negativ geladenes Kolloid
e Positiv geladenes Ion
Nernst Potential
° Negativ geladenes Ion
Stern-Potential
_____ Zeta-Potential
e Abstand von der Partikeloberflache

Abbildung 11: Schematische Darstellung und Aufbau der elektrochemischen Doppelschicht eines negativ gelade-
nen Kolloidteilchens in einer wissrigen Losung, verdndert nach [136].

Diese Schicht wird als Stern-Schicht bezeichnet. An dieser fest anhaftenden Stern-

Schicht werden aufgrund der nicht ausgeglichenen negativen Oberflachenladung
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weitere Kationen angelagert. Die angelagerten Kationen bilden die diffuse Schicht
aus, bis ein Gleichgewicht mit der Kationenkonzentration der Kolloiddispersion ein-
gestellt und die Oberflichenladung ausgeglichen ist. Durch Partikelbewegung, die
entweder thermisch oder mechanisch induziert sein kann, entstehen Scherkréfte, die
ein Ungleichgewicht in der Ionenverteilung der diffusen Schicht bewirken. Dadurch
entsteht ein elektrokinetisches Potential zwischen der Partikeloberflaiche und dem
umgebenden Medium. Wenn ein elektrisches Feld zwischen zwei Elektroden ange-
legt wird, werden die Kolloidpartikel aufgrund dieses Potenzials, wie in Abbildung
12 dargestellt, in Bewegung versetzt. Die dabei induzierte Partikelbewegung der
Kolloidteilchen wird als Elektrophorese bezeichnet. Die Bewegung der Partikel
héangt von Faktoren wie der Dielektrizitdtskonstanten und der Viskositdt des umge-
benden Mediums sowie dem elektrischen Potential zwischen der Grenze der Stern-
Schicht und der diffusen Schicht und dem umgebenden Medium ab. Dieses Potential
wird als Zeta-Potential bezeichnet. Aufgrund der unterschiedlichen Dichte der Io-
nenwolken um die Partikel und der daraus resultierenden Ladungsunterschiede
zum Medium hangt das Zeta-Potential von einer Vielzahl von Einflussfaktoren ab.
Diese hiangen sowohl von den Partikeln selbst als auch von dem sie umgebenden
Medium ab. Dadurch kann es entweder zur Agglomeration durch Erhohung der
Van-der-Waals-Krafte oder aber zur AbstofSung durch ein hohes Zeta-Potential der

Partikel kommen.
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Abbildung 12: Schematische Darstellung der Co-Abscheidung von Metallionen und Partikeln mit positivem Zeta-
Potential an einer Kathode. Auf die Darstellung der Anode wurde zur besseren Ubersicht verzichtet, verandert nach
[137].

Technisch genutzte Elektrolyte werden in einem fiir die Abscheidung optimalen
pH-Wert und einer optimalen Elektrolytkonzentration bzw. Ionendichte betrieben.

Sowohl der pH-Wert als auch die Ionendichte der Elektrolyte beeinflussen die Dicke
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und das Potential der diffusen Schicht. Durch eine Veranderung des pH-Wertes kann
sogar eine Umkehr des initialen Zeta-Potentials herbeigefiihrt werden kann (siehe
Abbildung 13), wodurch die Richtung der elektrophoretischen Bewegung des Parti-
kel in einem elektrischen Feld umgekehrt wird. Nahe des Umkehrpunkts, dem iso-
elektrischen Punkt (IEP), nimmt die Kolloidstabilitat ab, da aufgrund des fehlenden
Potenzials der Kolloidteilchen keine sterische Hinderung mehr auftritt und auf-
grund der grofien Oberflache der Kolloidteilchen im Mikro- oder Nanobereich die
Van-der-Waals-Kréfte liberwiegen. Die Partikeldispersion wird instabil und es
kommt zur Sedimentation der Partikel [138]. Neben dem pH-Wert des Elektrolyten
kann auch chemische Instabilitat der Partikel eine Koagulation der Partikel verursa-
chen. Eine Abnahme des Zeta-Potentials kann mitunter durch eine zu hohe Ionen-
konzentration des Elektrolyten auftreten, wodurch die Ionenwolke um die Partikel

stark komprimiert wird und es zu einer Abnahme des Zeta-Potentials kommt.

stabile kolloidale Dispersion,
Partikelbewegung zur Anode

geringes Zeta-Potentials
geringe kolloidale Stabilitat

Zeta-Potential

stabile kolloidale Dispersion,
Partikelbewegung zur Anode

pH-Bereich der gangigsten
galvanischen Nickelelektrolyte

Abbildung 13: Idealisiertes Schaubild des pH-abhingigen Zeta-Potentials von Partikeln, deren Stabilititen und Co-
Abscheidungsverhalten in einem Nickelsulfamat Elektrolyten [139], angepasst nach [140]. Trotz eines hohen Zeta-Po-
tentials von MgO ist dieses nicht mittels galvanischer Co-Abscheidung in eine Beschichtung einbringbar, da das Oxid
in wassrigen Medien als Base reagiert.

Das Zeta-Potential darf somit nicht als feste Materialeigenschaft der Partikel angese-
hen werden, da es von der Art des Umgebungsmediums, dessen pH-Wert und des-
sen Ionenkonzentration abhangig ist und stark variieren kann [141]. Obwohl nied-
rige Metallsalzkonzentrationen die Metallschichtbildung durch hohe Wasserstoftbil-
dung mit einhergehender Bildung von Nickelhydroxid negativ beeintrachtigen, be-
wirken niedrige Ionengehalte eine Erh6hung der Partikelbewegung im elektrischen

Feld. Die Elektrolytzusammensetzung muss daher fiir eine erfolgreiche Co-
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Abscheidung an die Partikel und deren Kolloidstabilitat bei gleichzeitiger Aufrecht-

erhaltung der Abscheidungsqualitdt angepasst werden.

2.5.5 Gefiige und Eigenschaften von partikelverstarkten Schichten

Metall-Matrix-Verbundwerkstoffe zeigen aufgrund der Partikel in der Metallmatrix
eine erhohte Bestandigkeit gegen Verschleifs sowie verbesserte mechanische Eigen-
schaften. Die gesteigerte Bestandigkeit gegeniiber Verformung und Verschleifs resul-
tiert aus verschiedenen Verstarkungsmechanismen. Dazu gehoren der Kraftiibertra-
gungseffekt, der Hall-Petch-Effekt, der Orowan-Effekt sowie Unterschiede im Aus-
dehnungskoeffizienten der Partikel und der Metallmatrix. Die hohe Harte der kera-
mischen Partikel in der Metallmatrix fithrt dazu, dass bei Beanspruchung des
Schichtsystems Kraftiibertragungseffekte von der Metallmatrix auf die Hartpartikel
auftreten. Dies wiederum erhoht die Festigkeit des gesamten Schichtsystems [142].
Neben Kraftiibertragungseffekten zeigt die Korngrofie einen grofien Einfluss auf die
Widerstandsfahigkeit gegen Verformung in der Schicht oder im Werkstoff. Dies ist
zum einen auf die erh6hte Anzahl an Korngrenzen zuriickzufiihren und zum ande-
ren auf unterschiedliche Kristallorientierungen benachbarter Korner. Zudem tragt
die hohe Anzahl an Gitterstorungen dazu bei Versetzungsbewegungen im Schicht-
system zu behindern und somit den Spannungsintensitatsfaktor zu reduzieren. Die
Hall-Petch Gleichung 2.10 setzt dabei den Festigkeitsunterschied Ao mit der durch-

schnittlichen Korngrofie 4 in Bezug:

Ao = 2.10

al=

wobei k der Korngrenzwiderstand ist.

Die in der Metallmatrix enthaltenen Partikel wirken dabei als Fixierungspunkte und
beeinflussen das Kristallwachstum, was zur Verfeinerung der Kornstruktur fiihrt.
Entscheidende Faktoren, die den Grad der Kornverfeinerung beeinflussen, sind ge-
ringe Durchmesser der Partikel sowie der Anteil der Volumenfraktion der Partikel
in der Matrix [142]. Zusatzlich zur Kornfeinung tragen die Partikel selbst zur Hinde-
rung von Versetzungsbewegungen bei. Die Versetzungsbewegungen werden um
die inkoharenten Partikel herumgefiihrt, was zu einer Absenkung der Versetzungs-

energie fiihrt. Dieses Phanomen wird als Orowan-Effekt bezeichnet und zeigt sich in
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Verbundwerkstoffen durch sichtbare Versetzungsringe um die Partikel [143].

Unterschiedliche Ausdehnungskoeffizienten der Partikel und der Metallmatrix fiih-
ren bei Temperaturanderung zudem zu geometrisch notwendigen Versetzungen in
der Metallmatrix, was zu einer weiteren Aufhdrtung des Schichtsystems fiihrt
[142,144-146]. Die Versetzungsdichte ist dabei proportional zur Festigkeit des Werk-
stoffs. Durch die Fixierung der Korngrenzen durch die Partikel wird die Ostwaldrei-
fung unterdriickt, wodurch die Kornfeinung auch bei hohen Temperaturexpositio-
nen stabilisiert wird. Trotz der positiven Auswirkungen der erhohten Korngrenzen
auf die Harte bei Raumtemperatur zeigt sich bei mechanischer Belastung ein negati-
ver Einfluss auf das Kriechverhalten bei hohen Temperaturen, da die vermehrten
Korngrenzen die Gleitebenen indizieren. Aus diesem Grund ist dieser Typ von Ver-
bundwerkstoff fiir Hochtemperaturanwendungen eher als Beschichtung geeignet,
wiahrend er als Werkstoff fiir kriechfeste Bauteile wie Turbinenschaufeln weniger

geeignet ist. [147].
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3 Problemstellung und Zielsetzung

Die stetig wachsende Nachfrage nach effizienzsteigernden Prozessumgebungen
bringt Werkstoffe wie Nickelbasislegierungen an die Grenzen ihres Einsatzberei-
ches. Aufgrund stark variierender Oberflichentemperaturen auf den Turbinen-
schaufeln kommt es ortlich zu unterschiedlichen Angriffsmechanismen, welche so-
wohl durch HeifSgaskorrosion als auch durch Oxidation verursacht werden konnen.
Da die mechanische Stabilitdt durch ein bewusst eingestelltes mikrostrukturelles Ge-
fiige erreicht wird, ist die Zugabe von stabilen Oxidbildnern zum Schutz vor Korro-
sion und Oxidation begrenzt. Dieser wird in der Regel durch Chrom oder Alumi-
nium erreicht. Bei der Verbrennung von vanadiumhaltigen Schwerolen sind die Bau-
teile besonders stark von Heifsgaskorrosion betroffen, da Vanadium die Schmelztem-
peratur von Natriumsulfaten auf bis zu 525 °C senken kann, und somit bereits hohe
Korrosionsraten bei niedrigen Temperaturen auftreten.

Mit einer gezielten Anpassung der Oberflache soll durch die Aufbringung einer Be-
schichtung sowohl die mechanische Integritdt der Bauteile als auch die Bestandigkeit

gegeniiber atmospharischen Angriffen stark verbessert werden.

Beschichtungsenwicklung

* Entwicklung eines Slurry- oder
Galvanikverfahrens zur  Einbindung von
Inhibitor-Partikeln in eine metallische Matrix

¢ Evaluierung moglicher Partikel hinsichtlich des
Einbringungsvolumens und des
Bindungsvermégens von Vanadium

Referenzlegierung Basisbeschichtung Basisbeschichtung
sowie sowie sowie
,State of the art” Beschichtung Inhibitor-MMC Beschichtung Inhibitor-MMC Beschichtung
* IN617 * Ni + Al-Diffusionsschicht * Ni + Cr-Al-Diffusionsschicht
¢ IN617 + Al-Diffusionsschicht ¢ Ni-Y,0;  + Al-Diffusionsschicht * Ni-Y,0;  + Cr-Al-Diffusionsschicht

Charakterisierung der Beschichtungen

® Mikrostruktur und Partikelverteilung
® Oxidations-, Korrosions- und VerschleiBtests

Abbildung 14:  Ubersicht iiber die gesetzten Haupt- und Zwischenziele der Arbeit. Die entwickelten Schichtsysteme
sind hier zur besseren Ubersichtlichkeit dargestellt um die spitere Testmethodik zu verdeutlichen.
Basisschichtsysteme (ohne Partikel) wurden ebenso wie MMC-Beschichtungen hergestellt um den Einfluss der
Partikel im Schichtsystem sichtbar machen zu konnen.
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Neu ist, dass die Beschichtung durch Einbringung von Inhibitoren die Ausbildung
der hochaggressiven Na250s-V20s5 Eutektika oberflichennah unterbinden kann.
Dadurch steigen die Bauteillebensdauer sowie die Effizienz der Anlagen. Als Haupt-
ziel wurden neben der Beschichtungsentwicklung die Zwischenziele der Oxida-
tions-, Korrosions- und Verschleifibestandigkeit definiert. Diese sind in Abbildung

14 schematisch aufgefiihrt.

32



Experimentelle Vorgehensweise

4 Experimentelle Vorgehensweise

4.1 Grundwerkstoff

Die in dieser Arbeit gewahlten Grundwerkstoffe bestanden zum einen aus der aus-
tenitischen Nickelbasislegierung INCONEL® 617 (IN617, 2.4663) mit den Dimensio-
nen 15x6x6 mm, sowie aus reinem (99,8 %) Nickel mit den Dimensionen
15 x 15 x 1 mm. Die nominelle Zusammensetzung der Legierung IN617 ist in Tabelle

2 aufgefiihrt.

Tabelle 2: Nominelle Zusammensetzung in des Nickelbasis Grundwerkstoffs IN617, angegeben in Gew.-%
[148].

Ni Cr Fe C Mn Si Co Cu Mo Ti Al P S B

20- 0- 0,05- 0- 0- 10- 0- 8- 0,2- 0,6- 0- 0- 0-

Alloy 617 (Gew.-%)  Bal.
23 2 0,1 07 07 13 0,5 10 0,5 1,5 0,012 0,008 0,006

Die Nickelbasislegierung ist eine Nickel-Chrom-Kobalt-Molybdan Legierung und
findet aufgrund der hohen Oxidations- und Korrosionsresistenz Einsatz in Ultra-Su-
perkritischen Damptkraftwerke (USC)-Anlagen als auch in stationdren Gasturbinen
bei einer maximal zugelassenen Temperatur von bis zu 1100 °C Anwendung [149].
Die Kriechbestandigkeit beruht bei dieser Legierung hauptsachlich auf der Ausschei-
dungshartung durch M23Cs Karbide, sowie auf der Mischkristallhartung des Nickel-
basiswerkstoffes durch Kobalt und Molybdan. Aufgrund der hohen Kriechbestan-
digkeit dieses Werkstoffs und der hohen Eignung fiir schwerdlbetriebene stationare
Gasturbinen, wurde diese Legierung als Grundwerkstoff im unbeschichteten Zu-
stand als Referenz fiir die aufgebrachten Schutzschichten genutzt.

Neben der Legierung IN617 wurde zudem reines Nickel (99,8 %) als Substrat fiir
Beschichtungen genutzt, um grundlegende Diffusions- und Beschichtungsexperi-
mente durchzufiihren und gleichzeitig gewahrleisten zu kénnen, dass keine Sub-
stratelemente durch Interdiffusion bei Warmebehandlungen oder Packzementierun-
gen zu ungewiinschten Ausscheidungen oder Phasenbildungen in der Beschichtung
fiihren. Eine Ubersicht der verwendeten Grundwerkstoffe kann Tabelle 3 entnom-

men werden.
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Tabelle 3: Ubersicht iiber die verwendeten Grundwerkstoffe und deren Oberflichenbehandlungsparameter,
aufgeteilt nach Versuchsaufbau.
Oxidation Korrosion Verschleifs
Grundwerkstoff IN617 IN617 IN617 / Nickel 99,8 %
Probengeometrie 15 x 6 x 6 mm 15 x 6 x 6 mm 15x15x 1 mm
Oberflichenbehandlung ) ) ) ) . )
. geschliffen, 320 grit geschliffen, 320 grit geschliffen, 320 grit
vor Beschichtung
Oberflichenbehandlung
wie beschichtet wie beschichtet geschliffen, 1200 grit

fiir Versuchsaufbau

4.2 Partikelauswahl

In dem in dieser Arbeit entwickelten Beschichtungsverfahren fanden lediglich Parti-

kel Anwendung, die sowohl einen in der Literatur beschriebenen positiven Effekt

auf die HeifSgaskorrosion hatten als auch kommerziell in ausreichender Reinheit und

Korngrofle verfiigbar waren. Eine Ubersicht dieser Partikel ist in Tabelle 4 aufge-

fuhrt.

Tabelle 4: Gegeniiberstellung der Eigenschaften ausgewdihlter Partikel fiir die Inhibition aggressiver, vanadi-

umbhaltiger Salzschmelzen.

Partikel Vorteil Nachteil
+ bereits zur Minderung von Heifsgaskorro- - fiihren zu starkem Anstieg des pH-Wertes in wissri-
Alkalimetalloxide sion in Treibstoffen genutzt gen Medien

+ positives (-Potential

- bekannte Nebenreaktion mit Schwefel

Silizium (-oxid, -karbid)

+inert
+ hohe Harte
+ hohe Temperaturbestandigkeit

- keine Bindung von V20s
- negatives (-Potential

- als Reinelement schmelzpunktsenkend

Magnesiumsilikat (Talk)

+ stabil in wissrigen Medien

- thermischer Zerfall bei Temperaturen > 800 °C

- hydrophob

- leichte Reaktion bei sauren pH-Werten

- (-Potential aufgrund der Schichtsilikat-Struktur je

nach Ausrichtung leicht positiv oder leicht negativ

Yttriumoxid

+ bereits Bestandteil kommerziell genutzter
MCrAlY-Beschichtungen

+ Verhinderung des V205-Na25SOs Eutekti-
kums durch Bindung von V20s

+ kommerziell in hoher Reinheit und unter-
schiedlicher Korngrofe erhaltlich

+ stark positives (-Potential

- leichte Reaktion in sauren Medien
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421 Zeta-Potential Messungen

Die Messung des Zeta-Potentials der Partikel erfolgte mittels eines Zetasizer (Nano
ZS, Malvern Panalytical). Hierfiir wurden 1,75 ml Einwegkiivetten mit einer wassri-
gen, kolloidalen Losung der Partikel befiillt. Die Messungen wurden in entionisier-
tem Wasser bei pH 7 durchgefiihrt, da samtliche Sduren oder Basen unterschiedliche
Einfliisse auf das Zeta-Potential haben konnen. Hierbei sei erwahnt, dass das Zeta-
Potential mit abnehmendem pH-Wert tendenziell ansteigt und fiir eine stabile kollo-
idale Dispersion sowie eine gute elektrophoretische Mobilitdat in Richtung der Ka-
thode ein Zeta-Potential grofier als +30 mV erforderlich ist [150].

Da die Messung lichtoptisch erfolgt, war die Menge der Partikel in der kolloidalen
Losung stark von der Partikelart abhangig und wurde aus einer initialen Losung so
weit verdiinnt, bis eine leicht milchige, lichtdurchlassige Losung entstand. Die Mes-
sung des Zeta-Potentials erfolgte durch ein angelegtes elektrisches Feld in der
Kivette, wodurch die Partikel abhangig von ihrem Zeta-Potential in Bewegung ver-
setzt werden. Mittels dynamischer Lichtstreuung wurde diese Bewegung tiber 3
Messungen mit 4 Durchgangen pro Messung aufgenommen und gerdteintern das
Zeta-Potential in Abhangigkeit des elektrischen Feldes in mV nach dem Smoluch-
owski-Modell [151] berechnet. Die messbare Partikelgrofse betrug 0,3 nm bis 10 pm.

4.3 Beschichtungsverfahren

4.3.1 Schlickerbeschichtung

Die Herstellung der Schlickerbeschichtungen erfolgte durch den Auftrag eines kol-
loidalen Metallpulver-/Inhibitor-Gemischs und einem Binder auf Basis von Polyvi-
nylalkohol (PVA) auf das metallische Substrat. Der PVA-Binder diente hierbei so-
wohl zur Verbesserung der Kolloidstabilitat als auch nach der Trocknung dessen zur
besseren Anhaftung der aufgetragenen Metallpulverschicht auf dem Substrat. Die
Bildung der Diffusionsschicht zwischen dem metallischen Substrat und dem aufge-
tragenen Metallpulver erfolgte im Anschluss durch eine Warmebehandlung in ei-
nem Rohrofen in einer Argon + 5 Vol.-% H2 Atmosphare. Hierbei wurden fiir Alu-
miniumschlicker 800 °C und fiir Chromschlicker 1050 °C genutzt. Die zugrundelie-
genden Aktivitaten der Packmischungen wurden mit der Simulationssoftware

FactSage™ berechnet.
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4.3.2 Galvanische (Co-)Abscheidung

Zur Verbesserung der Schichtanhaftung der galvanisch abgeschiedenen Nickel-
schichten wurden die mit Aceton in Ultraschall gereinigten Proben durch die Auf-
bringung einer Haftvermittlerschicht in einem Nickel-Strike Elektrolyten (150 g/L
NiCl2 x 6H20, 50 mL/L HC1 32 %) oberflachenaktiviert. Die nachfolgende galvanische
(Co-)Abscheidung von Nickel mit und ohne Yttriumoxid erfolgte in einem beheizten
Ultraschallbad (Elmasonic S 30 H, Elma Schmidbauer GmbH) unter Verwendung eines
galvanostatisch betriebenen Potentiostaten (PARSTAT MC200, AMETEK Scientific

Instruments). Der schematische Aufbau kann Abbildung 15 enthommen werden.

T

-

Elektrolyt mit
Probenmaterial dispergierten
Partikeln
Unlésliche ———— |
DSA-Anoden ~N N

—— Ultraschallbad
Regler fiir Temperatur
und Ultraschallfrequenz

Abbildung 15: Schematischer Versuchsaufbau der galvanischen Abscheidung in einem Ultraschallbad [139]. Die
Temperatur des Bads sowie die Ultraschallfrequenz (kontinuierlich oder sweep) waren an unterschiedliche Elektrolyte
und Co-Abscheidungsbedingungen anpassbar.

Fiir die Abscheidung wurden zwei unlosliche, dimensionsstabile Anoden (DSA-
Anoden) genutzt und fiir die Abscheidung mit einer Stromdichte von 3 A/dm? {iber
2 h in einem 300 g/L Nickelsulfamat (Alfa Aesar), 30 g/L Borsaure (Sigma-Aldrich)
Elektrolyten betrieben.

4.3.3 Pulverpack
Die Anreicherung des Grundwerkstoffs, des reinen Nickels sowie der galvanisch
aufgebrachten Ni-Y20s Dispersionsschichten mit Chrom und/oder Aluminium er-

folgte mittels des Packzementierungsverfahrens (siehe Abbildung 16).
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Gasdurchflussmesser
Ah’;mm":m?'d Aluminiumoxid
legel mi Platte
Packpulvermischung / Quarz Rohr

\

N

(iluss \ / Probenmaterial (
N el

Horizontaler Rohrofen

Aluminiumoxid
Rohrchen

Thermische
Isolierung Neutralisation mit
10% KOH

Abbildung 16: Schematischer Aufbau der Packzementierungsanlage mit Proben in einem Aluminiumoxid Tiegel.

Fiir die Herstellung der Chromdiffusionsschichten wurde eine Pack-Zusammenset-
zung von 20 Gew.-% Cr, 1 Gew.-% NH4Cl und 79 Gew.-% Al203 gewahlt, die bei
einer Temperatur von 1050 °C fiir eine Dauer von 4 h in einer Argon + 5 Vol.-% H>
Atmosphare durchgefiihrt wurde. Die Anreicherungen mit Aluminium erfolgten mit
einer Zusammensetzung von 20 Gew.-% Al, 1 Gew.-% NHiCl und 79 Gew.-% Al0s,
die bei einer Temperatur von 800 °C fiir eine Dauer von 4 h durchgefiihrt wurde. Die
gewahlten Parameter wurden dabei fiir die Aluminium-Packzementierungen gezielt
auf eine hohe Aktivitat abgestimmt, um den Anteil der Auswartsdiffusion moglichst
gering zu halten. Fine Ubersicht iiber die unterschiedlichen Beschichtungen und de-

ren Herstellungsablaufe ist schematisch in Abbildung 17 dargestellt.

Ni-Al
Al-Pack-
diffusion
galvanische
Abscheidung ; Ni-Y,0.-Al
von Ni Ni 2
R —

galvanische = . .
Co-Abscheidung Ni-Y;0, Ni-Cr Ni-Cr-Al
von Ni und Y,0,

Cr-Pack- ’
diffusion Al-Pack-
Ni-Y,0,-Cr diffusion Ni-Y,0,-Cr-Al

Abbildung 17:  Ubersicht iiber die Beschichtungsabliufe und den daraus folgenden Beschichtungen.
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4.4 Mikrostrukturelle und mechanische Charakterisierung

Die erste optische Charakterisierung und Beurteilung der Oberflachen, Querschliffe
und Verschleifispuren erfolgte mittels Lichtmikroskopie (DMC 4500 an DMLA, Leica;
DMC 2900 an MZ 16 A, Leica). Die eingebetteten und polierten Proben wurden zu-
dem mittels Rasterelektronenmikroskopie (FlexSEM 1000, Hitachi; FE-SEM SU5000,
Hitachi) untersucht, wobei an letzterem die EBSD-Analysen zur Untersuchung der
Mikrostrukturen durchgefiihrt wurden. Die Aufnahme der Oberflachenrauigkeiten
und Verschleifsprofile erfolgten mittels eines Profilometers (Marsurf GD26, Mahr).
Weiterfiihrende Untersuchungen wurden an der Elektronenstrahlmikrosonde (JXA-
8100, Jeol) durchgefiihrt. Die Beschleunigungsspannung fiir Linescans und Element-
verteilungsbilder betrug 15 kV mit einem Strahlstrom von 30 nA. Die Peak-Messzeit
betrug 10 Sekunden mit einer Background-Messzeit von 5 Sekunden. Die Schrittwei-
ten fiir die Linescans betrugen je nach Grofle des gemessenen Bereiches entweder 1
pum oder 2 um.

Hochaufgeloste Detailuntersuchungen wurden mit dem Transmissionselektronen-
mikroskop (TEM) durchgefiihrt, um die Verteilung von nanoskaligen Yttria-Parti-
keln zu untersuchen. Die TEM-Proben wurden an einem FEI Quanta 3D-Doppel-
strahl-Rasterelektronenmikroskop mittels Focus-lonenstrahl (FIB) aus der Ni-Y20s-
Al-Beschichtung entnommen. Die Charakterisierung mittels TEM und Rastertrans-
missionselektronenmikroskopie (STEM) mit STEM/EDS wurde mit einem FEI Talos
F200X-TEM bei 200 kV durchgefiihrt. STEM-High-Angle Annular Dark Field
(HAADF)-Bilder wurden mit einem Sammelwinkel von 18-110 mrad aufgenommen,
bei dem sowohl Beugungskontrast als auch Massenkontrast vorhanden waren.

Die Mikroharte der Beschichtungen sowie des Grundsubstrats wurde mittels Mikro-
hartepriifung nach Vickers (VMHT MOT, Leica) bestimmt. Die Priifung erfolgte
durch die Aufbringung der Priiflast von 1 kgf (9,8 N) auf die indentierende Diamant-
pyramide mit einem Offnungswinkel von 136°. Fiir die Ermittlung der Hirtewerte
der einzelnen Phasen wurde ein Nanoindenter (NHT2, Anton Paar Group AG) zur
Bestimmung der Nanohartewerte genutzt. Diese erfolgte an heifseingebetteten Quer-
schliffen, wobei die Indentationshérte (Hir) sowie der Indentationsmodulus (Eir) un-
ter Anwendung der Oliver & Pharr [152] Methode bestimmt wurden. Die Bestim-

mung der Hartewerte erfolgte tiiber die Mittelung von mindestens 20
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Einzelmessungen, welche in einem Abstand von mindestens 10 um zueinander auf-
genommen wurden. Die genutzte Priiflast betrug dabei 10 mN.

Die Bestimmung des Partikelanteils der galvanisch abgeschiedenen Ni-Y20s-Be-
schichtungen wurde mittels Schwellenwertanalyse durchgefiihrt. Hierbei wurden
Graustufenbilder der BSE-Aufnahmen (BSE, engl.: back scattered electron) mittels
einer Gradiationskurve des Graustufenbildes zu einem Hochkontrastbild umgewan-
delt und die Praparationskratzer aus dem hochkontrastierten Bild entfernt. Uber die
Zuordnung der unterschiedlichen Grauwerte zu entweder der metallischen Matrix
oder der Partikel erfolgte mittels Schwellenwertanalyse in dem auf Image]2 basie-
renden Programm Fiji die Bestimmung des Partikelanteils in der metallischen Mat-

rix.

4.5 Oxidation

Das Oxidationsverhalten der (MMC-)Beschichtungen sowie des Grundsubstrats
wurde isotherm und zyklisch bei jeweils 1100 °C getestet und analysiert. Die Ausla-
gerungstemperatur entsprach dabei der maximal zuldssigen Einsatztemperatur des
Grundsubstrats IN617, um die Oxidbildungsrate und Interdiffusionsphanomene zu
beschleunigen und die Auslagerungsdauer zu verkiirzen. Zudem wurde der Ein-
fluss thermisch induzierter Spannungen auf die gebildeten Oxidschichten durch
Druckluftkiihlung wéahrend der einzelnen Zyklen verstarkt. Isotherme Oxidations-
versuche wurden im Kammerofen (Typ L5/11, Nabertherm GmbH) an Laborluft
durchgefiihrt. Die Aufheizrate betrug 10 °C min™ und die Haltedauer bei 1100 °C
betrug insgesamt 500 h. Nach jeweils 100 h Perioden wurden die Heizelemente aus-
geschaltet und die Proben im abkiihlenden Ofen bis auf Umgebungstemperatur ab-
gekiihlt. Mit einer Prazisionswaage (XP205DR, Mettler-Toledo) wurden die Proben
gewogen und erneut im Ofen bei 1100 °C oxidiert. Die Proben waren dabei mittels
Aluminiumoxidstdbchen in einem Rundtiegel aufgehangen, um Proben/Tiegel Kon-
takt zu vermeiden. Die im Tiegel befindlichen und aufgefangenen Abplatzungen
wurden ebenfalls gewogen.

Thermozyklische Auslagerungen erfolgten unter Anwendung der 1SO13573:2012
[153] bei 1100 °C fiir eine Gesamtdauer von 300 h. Die Proben wurden mit den Pro-

benkanten auf Aluminiumoxidkdmme positioniert (siehe Abbildung 18), wodurch
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die Auflagepunkte der Probe minimiert und zugleich eine homogene Oxidschicht-
bildung gewahrleistet wurde. Zuvor genutzte Aluminiumoxid Tiegel erwiesen sich
unter Druckluftkiihlung als ungeeignet, da diese aufgrund von thermischen Span-
nungen zu Spannungsrissen neigten. Die Heifsphase der Auslagerung (tneig) betrug
67 min gemafs der in der ISO-Norm [153] definierten beginnenden HeifSphase ab ei-
ner Temperatur von T (K) > 0,97 - treig, welche bei 1100 °C (1373 K) einer Temperatur
von 1059 °C (1332 K) entsprach. Die Kaltphase (txat) unter Anwendung von Druck-
luftkiihlung auflerhalb des Ofens betrug 15 min, wobei die Probenkerntemperatur
unterhalb von 50 °C (323 K) gebracht wurde. Die Massendanderung der Proben
wurde in einem Abstand von 20 Zyklen mit einer Prazisionswaage (XP205DR, Mett-

ler-Toledo) gemessen.
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Abbildung 18: Probenanordnung der zyklischen Oxidation vor der Kiihlung nach Hochtemperaturexposition von
1100 °C sowie einem Ausschnitt des Temperaturverlaufs in °C iiber die Zeit in Minuten.

4.6 Korrosion

Eine Gegeniiberstellung der Bestandigkeit der Nickelbasis Legierung IN617 sowie
der darauf aufgebrachten Beschichtungen gegen Heifsgaskorrosion wurde mittels
definierter Aschemenge pro Oberflache getestet. Die Asche der eutektischen Zusam-
mensetzung 60V205-40Na2504 (Tev:0-Nas0) = 525 °C [35]) wurde vor dem Auftrag bei
900 °C aufgeschmolzen, anschlieflend gemahlen und die Zusammensetzung mittels
EDX tiberpriift. Die aufgetragene Aschemenge wurde dabei auf 30 mg/cm? definiert
und an die berechneten CFR fiir vanadiumhaltige Schwerdlverbrennung von Han-
cock et al. [33,38] angenahert. Die berechnete und aufgetragene Menge Vanadium
entsprach dabei einer Vanadium Konzentration im Schwer6l von etwa 0,5 ppm. Je-

doch tiberstieg sowohl die initial aufgetragene Menge Asche in den ersten Stunden

40



Experimentelle Vorgehensweise

die der realen Bedingungen, zudem entsprach die Asche bereits der eutektischen Zu-
sammensetzung und war daher weitaus korrosiver als unter realen Ablagerungsbe-
dingungen aus dem Heifdgas.

Um den Einfluss der Aschebeldge auf die Heifgaskorrosion im Vergleich zur reinen
atmospharischen Interaktion bestimmen zu konnen, wurden die Aschebeldge wie in

Abbildung 19 dargestellt, lediglich auf einer Halfte der Probe aufgetragen.

Ohne Asche 60V,0,-40Na,SO,

Abbildung 19: Schematische Skizze der Heif’gaskorrosionsversuche mit aufgebrachten Ascheablagerungen.

Auslagerungen des Grundwerkstoffs sowie darauf aufgebrachten Beschichtungen
tanden bei 700 °C in synthetischer Luft und 0,1 % SOz fiir eine Gesamtdauer von 150
h mit einer Aschekonzentration von 30 mg/cm? statt. Die Auftrdge von 30 mg/cm?
fanden dabei alle 50 h durch Unterbrechung der Ofenbeheizung statt, um eine kon-
tinuierliche Ascheablagerung wie im Betrieb von schwerdlbetriebenen Turbinen zu
simulieren. Anhand der Querschliffe konnte der korrosive Angriff der Probe met-
risch ermittelt werden. Hierzu wurde der nicht aschebedeckte Bereich der Probe als
Referenzhorizont genutzt und die Tiefe des Angriffs unter der Aschebedeckung in
einem Raster mit einem Abstand von 100 um gemessen. Die gemessenen Korrosi-
onsabtrage wurden anschliefend anhand deren Grofie sortiert und mittels einer ku-
mulativen Wahrscheinlichkeitsfunktion dargestellt. Die diskrete Verteilungsfunk-
tion gibt dabei an, mit welcher Wahrscheinlichkeit (x) eine Flache einen tieferen Kor-
rosionsangriff (y) erfahren hat als der betrachtete Wert x. Durch die graphische Dar-
stellung dieser Verteilungsfunktion kann zudem eine Abschatzung tiber das Aus-
mafS des korrosiven Angriffs getroffen werden, da geringe Steigungen der Kurve ei-
nen homogenen Angriff und stark steigende Kurven einen hohen Pitting-Angritf
aufzeigen. Aufgrund der Moglichkeit den Typ des Angriffs schnell verstehen zu kon-
nen, ist diese Methodik in der Forschung der Hochtemperaturdegradation weit ver-
breitet [154-160].
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4.7 Bestimmung des Verschleifsverhaltens

Das Verschleifsverhalten der Legierungen sowie der darauf aufgebrachten Beschich-
tungen wurde mittels ,ball-on-disk” Verfahren gemafs der ASTM G99-17 durchge-
tithrt [161]. Fiir die Versuchsdurchfithrung wurde ein Tribometer (T50, Nanovea Inc.)
mit Hochtemperaturofen genutzt, welcher in Abbildung 20 wahrend eines Hochtem-
peraturtests dargestellt ist. Die Proben wurden hierfiir auf den Probenteller aufge-
bracht und die im Stift montierte Aluminiumoxidkugel 5 mm von der Probenmitte
entfernt, um bei Rotation der Probe gegen den mit 10 N belasteten Reibpartner eine
Verschlei§spur von 10 mm Durchmesser zu erhalten. Eine Ubersicht iiber die Ver-
suchsparameter kann Abbildung 21 entnommen werden.

Waéhrend des Versuchs wurde mittels einer im Tribometer-Arm befindlichen Kraft-
messdose der in-situ auftretende Reibungskoeffizient aufgezeichnet. Der resultie-
rende volumetrische VerschleifSverlust wurde nach dem Verschleifstest iiber zweidi-
mensionale Querschnittprofile der VerschleifSsspur und dem Umfang der Verschleif3-
spur berechnet und zur allgemeinen Vergleichbarkeit als spezifischer Verschleifsko-

effizient K nach Gleichung 4.1 berechnet und in der Einheit mm3/Nm angegeben:

_ Ays 2T 1yg

K = .

mit dem Querschnitt der Verschleif$spur Ae.s, dem Radius der Verschleifdspur rs, der

aufliegenden Kraft F sowie der Verschleifddistanz dos.

Kugel auf Scheibe

Spindel -~

Abbildung 20: Versuchsaufbau in einem Hochtemperaturtribometer T50 der Firma Nanovea Inc. mit Detailauf-
nahme der Reibpaarung sowie der entstehenden VerschleiSspur.
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Die dafiir bendtigten Profile der Verschleifsspur wurden mit einem Profilometer
(MarSurf Gd 26, Mahr GmbH) aufgenommen und {iiber einen Durchschnitt von vier

Profilen pro Verschleifispur berechnet.

Reibpartner (6 mm Kugel) AlLOs
Verschleifidistanz 300 m
Normalkraft 10N
Rotationsgeschwindigkeit 100 U min‘!
Temperaturen RT, 200 °C, 400 °C, 600 °C
IN617 (ohne und mit CVD Al)
Ni + Alcvp (ohne und mit Y203)
Proben-/Beschichtungsmaterial Ni+ Crcvp+ Alevp  (ohne und mit Y20s)
O-Ni2Als
B-NiAl (hyper- & hypostochiometrisch)

Abbildung 21:  Ubersicht der gewihlten Parameter der Verschleiftests, sowie der getesteten Materialkombinationen
von Raumtemperatur bis 600 °C.

Aufgrund der phasenabhangigen Unterschiede der mechanischen Kennwerte in Ni-
ckelbasis Werkstoffen und zur Simulation des Einflusses der Aluminiumverarmung
auf den Verschleifs, wurden drei Nickelaluminid-Reinphasen mit unterschiedlichen

Aluminiumkonzentrationen auf deren Verschleifibestandigkeit getestet (siehe Abbil-
dung 22).

Weight Percent Nickel
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800+
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Abbildung 22: Das bindre Ni-Al Phasendiagramm [162] mit hervorgehobenen -Ni2Als und B-NiAl Stabilititsfel-

dern sowie die hergestellten Phasen mit jeweiligen Zusammensetzungen unter den jeweiligen Temperaturbedingun-
gen.
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Die getesteten Phasen umfassten die d0-Ni2Als Phase, welche pradominant in Hoch-
aktivitatspackzementierungen abgeschieden wird. Ebenfalls getestet wurden die hy-
perstochiometrische 3-NiAl Phase, welche meist zu Beginn durch Aluminiumverar-
mung der 8-Ni2Als Phase aufgrund von Interdiffusionsprozessen bei Hochtempera-
turexposition entsteht, als auch die hypostochiometrische 3-NiAl Phase, welche auf-
grund des weiten Stabilitatsfeldes der 3-NiAl Phase nach langer Hochtemperaturex-
position und weiterer Aluminiumverarmung der Schicht zu erwarten ist. Die Her-
stellung der beiden -NiAl Phasen erfolgte durch Warmebehandlung von 6-Ni2Als
bei 900 °C fiir 12 h sowie bei 1050 °C fiir 24 h in einer Ar/5 Vol.-% H2-Atmosphare.
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5 Ergebnisse

5.1 Beschichtungen

Die in den Unterkapiteln 5.1.1 und 5.1.2 aufgefiihrten Ergebnisse beschreiben die
mittels unterschiedlicher Schlicker-Verfahren oder galvanischen Co-Abscheidungen

erzielten Beschichtungen.

5.1.1 Schlicker-Verfahren

Schlicker-Mischungen werden bereits industriell zur Aufbringung von Aluminium-
diffusionsschichten genutzt. Diese Schlicker-Mischungen bestehen aus feinen
Aluminium-partikeln und einem Binder, die durch herkommliche Spriihverfahren
aufgetragen werden. Aufgrund ihrer einfachen Anwendung in Luft und den damit
verbundenen geringen Kosten ist dieses Verfahren weit verbreitet. Wahrend der
Warmebehandlung verdampft der Binder aus dem Schlicker und die feinen
Aluminium-Partikel werden in die Schmelzphase {iberfithrt. Durch die hohe
Temperatur kommt es zur Interdiffusion durch bevorzugte Einwartsdiffusion von
Aluminium in das  Substrat (Abbildung 23 a)), wodurch eine
Aluminiumdiffusionsschicht mit aus dem Substrat stammenden Titannitriden
aufgebaut wird. In der entstandenen Diffusionsschicht sind keine Partikel

vorzufinden, obwohl der genutzte Schlicker CaSiOs enthielt.

a) Al-Schlicker mit hoher Al-Aktivitat Cr44Al-Schlicker mit niedriger Al-Aktivitat
CaSiO, Partikel CaSiO, Partikel
I L ~aca g
Interdiffusionszone
" Interdiffusionszone
IN617 IN617
20 um 20 um

Abbildung 23:  a) Aufgebrachter reiner Aluminium-Schlicker mit hoher Al-Aktivitit und CaSiOs nach einer Wir-
mebehandlung, sowie b) aufgebrachter Cr44Al-Schlicker mit geringer Al-Aktivitit nach einer Wairmebehandlung.
Die resultierende Diffusionsschicht ist weniger als 10 pm dick und inhomogen, jedoch wurde CaSiOs in die Schicht
eingebaut.
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Aufgrund der im Vergleich zur metallischen Matrix vernachlassigbaren Diffusion
der Titannitride lasst diese Beobachtung darauf schliefsen, dass die Ursprungsrand-
zone nahezu unverandert blieb und daher keine Partikel in die Beschichtung einge-
bunden werden konnten.

Eine Nutzung vorlegierter Metallpartikel als Schlicker, wie beispielsweise Chro-
maluminiden, senkt die Aktivitat des Schlickers und erhoht dessen Schmelztempe-
ratur. Infolgedessen verlauft die Diffusion zwischen Substrat und Schlickerschicht
langsamer und hohere Prozesstemperaturen sind zur Schichtbildung erforderlich.
Ebenfalls kommt es zu einer bevorzugten Auswartsdiffusion der Elemente aus dem
Substrat in die Beschichtung.

Durch die Verwendung einer Cr44Al/CaSiOs Schlicker-Mischung mit reduzierter
Aktivitat von Aluminium (siehe rechte Abbildung 23 b)) entsteht durch die Warme-
behandlung eine Diffusionsschicht ohne Titannitride, in der CaSiOs-Partikel vorzu-
finden sind. Die Beschichtung ist jedoch sehr inhomogen und weist eine maximale
Schichtdicke von etwa 10 pm auf. Die Schichtdicke ist im Vergleich zu den Schlicker-
schichten mit hoher Metallaktivitat stark reduziert. Die in Abbildung 24 dargestell-
ten elektronenmikroskopischen Untersuchungen der Schichten zeigen, dass die er-
forderliche Warmebehandlung fiir die Interdiffusion zu ausgepragter Kirkendall-Po-
rositdt fiihrt, hervorgerufen durch starke Ni-Auswartsdiffusion. Die resultierenden

Schichten variieren stark.

porenreiche Metallmatrix CaSiO,-Partikel

10 ym [ pecHen

Abbildung 24: Sekundirelektronenbild mit zugehdrigen Elementverteilungsbildern einer Schlickerschicht beste-
hend aus 65 Gew.-% NisAl, 25 Gew.-% Al und 10 Gew.-% CaSiOs.
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An einigen Stellen kann keine Schichtbildung nachgewiesen werden, da einige Me-
tallpartikel an der Metallrandzone wahrend des Diffusionsprozesses keinen Kontakt
mit dem Schlicker hatten. Dennoch sind in der gebildeten Diffusionsschicht CaSiOs-
Partikel in hohem Anteil in der metallischen Matrix eingebunden. Dabei scheint Si-
lizium an den Diffusionsprozessen beteiligt zu sein und bevorzugt in die Chrom-
und Molybdéankarbide zu diffundieren (sieche Abbildung 24). Um die Bildung von
Kirkendall-Porositat zu verhindern, wurde in weiterentwickelten Schlicker-Mi-
schungen die Auswartsdiffusion von Nickel durch Beimengungen von Nickel in die
Schlicker-Mischung begrenzt. Dieser Schlicker fithrt zur Bildung einer durchgangi-
gen Beschichtung von etwa 20 um, wie in Abbildung 25 dargestellt. Die Beschich-
tung wird von einer stark porosen, metallischen Gitterstruktur zusammengehalten.
Die porose Struktur entsteht wahrend der beabsichtigten Diffusion von Aluminium
aus den Chromaluminiden in das zugegebene Nickel des aufgebrachten Schlickers.
Durch das vorherige Ausbrennen des Binders kommt es zur Randoxidation der ent-
haltenen Chromaluminid-Partikel aufgrund des Restsauerstoffs in der Schutzat-
mosphare aus Argon (siehe Abbildung 25). Infolgedessen wird die Interdiffusion der
Schlickerbestandteile mit dem Substrat unterdriickt und es findet keine durchgan-

gige Schichtbildung statt.
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C-reiche Poren (Eint >ttmitte1)
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. .tf’ﬁvﬁ

I niedrig

NiAl- Schlcht mit Pax‘t]keln

Interdiffusionszone
— 10pm & HECHEMA

Abbildung 25: Sekundirelektronenbild mit zugehorigen Elementverteilungsbildern einer Schlickerschicht beste-
hend aus 70 Gew.-% 56Cr44Al, 20 Gew.-% Ni und 7 Gew.-% Si sowie 3 Gew.-% Talk-Partikeln.

Aus diesen Griinden wurde auf das Binderausbrennen fiir Schlicker mit CrAl-Parti-

keln verzichtet, wodurch die in Abbildung 25 gezeigten pordsen Strukturen
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entstehen. Eine ausreichende oder widerholbare Beschichtungsherstellung ist des-
halb mittels der Aufbringung von Schlicker-Mischungen niedriger Aktivitat unter
gleichzeitigem Einbau von Oxid-Partikeln in der Metallmatrix mit dieser Methode
nicht moglich. Im weiteren Verlauf der Schichtentwicklung wurden daher alterna-
tive Schichtherstellungsmethoden, wie die galvanische Co-Abscheidung, naher un-

tersucht.

5.1.2 Die galvanische Co-Abscheidung

Fiir die galvanische Abscheidung von Partikeln sind die elektrophoretische Mobilitat
und das Zeta-Potential entscheidend. Diese wurden durch die in Abbildung 26 dar-
gestellten Zeta-Potential-Messungen an ausgewahlten Partikeln wie Talk, Silizium-
karbid und Yttriumoxid bestimmt. Aufgrund der Mikrometergrofie der Talk-Parti-
kel treten wahrend der Messung Sedimentationseffekte auf, wodurch die mittels
Lichtstreuung bestimmten Potentiale im elektrischen Feld zu keinen addquaten oder
reprasentativen Messung fithren und diese Daten daher nicht berticksichtigt werden.
Die Zeta-Potential-Messungen von Talk zeigen jedoch einen negativen Trend des Po-
tentials im Median und somit eine unzureichende Eignung fiir die galvanische Co-
Abscheidung.

2500007
2000001

150000 1

Total Counts

100000 1

500001

0

5000001
400000
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Total Counts

2000007

100000 T

0 : t i t i t |
-100 0 100 200
Apparent Zeta Potential (mV)

Abbildung 26: Zeta-Potential von Siliziumkarbid und Yttriumoxid, gemessen in drei Messdurchgéingen bei pH 7.
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Im Gegensatz dazu weisen die Partikel von Siliziumkarbid und Yttriumoxid auf-
grund ihrer geringeren Partikelgrofie eine gute Kolloidstabilitat auf, was eine erfolg-
reiche Bestimmung des Zeta-Potentials ermoglicht. Die Zeta-Potential-Verteilungs-
kurven von Siliziumkarbid und Yttriumoxid sind in Abbildung 26 dargestellt. Diese
zeigen deutliche Unterschiede hinsichtlich des Potentials als auch deren Variabilitat.
Siliziumkarbid zeigt eine breite, negative Zeta-Potential-Kurve mit einem Median
des Potentials von -17,5 mV. Ein Teil der Kurve erstreckt sich sogar in den leicht
positiven Potentialbereich. Yttriumoxid hingegen zeigt eine schmale, durchweg po-
sitive Zeta-Potential-Kurve mit einem Median von +51,1 mV.

Die Stabilitat der kolloidalen Dispersionen ist neben dem Zeta-Potential stark von
der Partikelgrofie abhdngig, da insbesondere bei grofieren Partikelgrofien Sedimen-
tationseffekte auftreten. Die Auswirkungen dieser Partikelverteilung aufgrund von

Sedimentationsprozessen sind in Abbildung 27 dargestellt.

IN617

W \
8 _
S o

. @YZQ s

Ni-Y,O, Beschichtung Unterseite -
IN617
_20um_ _20pm |

Abbildung 27: Gegeniiberstellung des Partikeleinbaus von Yttriumoxid Mikropartikeln (<10 um) auf der a) nach
oben gerichteten Seite sowie b) auf der nach unten gerichteten Seite. Der Sedimentationseffekt fithrt zu deutlich er-
hohtem Partikeleinbau und zu héherer Schichtdicke gegeniiber der nach unten gerichteten Seite.

Hinsichtlich der Partikelverteilung und der mechanischen Eigenschaften zeigen
feine Partikel im Nanometer-Bereich in der metallischen Matrix gegeniiber den Par-
tikeln im Mikrometerbereich eine bessere Eignung. Allerdings neigen Metalloxide
der seltenen Erden im Nanometerbereich in wassriger Umgebung langfristig zur Ge-
lierung, wie bereits von Prakash et al. [163] und Orhanovi¢ et al. [164] beschrieben
wurde. Dies fiihrt zu der Herausforderung, dass Elektrolyte mit Nano-Yttriumoxi-
den in kolloidaler Dispersion langfristig an Stabilitat verlieren und nach zwei Be-
schichtungsprozessen erneuert werden miissen. Fiir die genutzten Versuchsbedin-

gungen entspricht dies in etwa 6% Nickelumsetzung aus der Losung. Dennoch sind
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die galvanischen Co-Abscheidungen fiir beide Partikelgrofien aufgrund des hohen
Zeta-Potentials des Yttriumoxids mit einem hohen volumetrischen Einbau verbun-
den, wie in Abbildung 27 a) und Abbildung 28 b) dargestellt. Beziiglich der spateren
Verwendung der Beschichtung zur Korrosionsinhibition erweisen sich die Nanopar-
tikel aufgrund ihrer hoheren elektrophoretischen Mobilitat und gleichmafSigeren
Verteilung als besser geeignet im Vergleich zu Mikropartikeln. Die Umstellung von
einer mechanischen Durchmischung des Elektrolyten mittels eines Riihrfisches auf
eine Durchmischung durch Ultraschall fiithrt bei gleicher Elektrolytzusammenset-
zung und gleicher Partikelkonzentration zusatzlich zu einer gesteigerten Partikelein-
lagerung und gleichzeitigen Unterdriickung der Agglomeration der Nanopartikel.
Obwohl durch Ultraschall die Co-Abscheidung von Nanopartikeln gesteigert wird,
ist dieser positive Einfluss fiir Partikel im Mikrometerbereich nicht zu beobachten.
Wie aus Abbildung 28 a) ersichtlich ist, fiihrt eine Co-Abscheidung von SiC-Partikeln
ohne Ultraschall in der unteren Beschichtungshalfte zu homogenem Partikeleinbau
in der abgeschiedenen Metallmatrix, wahrend Ultraschall einen Partikeleinbau sogar

verhindert.
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Abbildung 28: Einfluss von Ultraschall auf die Co-Abscheidung von SiC-Partikeln. a) Im Mikrometerbereich fiihrt
Ultraschall wihrend der Co-Abscheidung zu einer Verhinderung des Partikeleinbaus. b) Im Nanometerbereich fiihrt
die galvanische Co-Abscheidung mit Y20s-Nanopartikeln unter Ultraschall zu einer hoheren Einbaurate der Partikel
sowie zu einer geringeren Neigung zur Agglomeration der Partikel.

Im Vergleich dazu zeigt die in Abbildung 28 b) dargestellte Ni-Y20Os-Beschichtung,
die in dieser Studie als Ausgangsbeschichtung verwendet wurde, bei der Ultraschall-
abscheidung eine durchschnittliche Partikelkonzentration von 1,2 Gew.-% Y20s. Der
volumetrische Anteil dieser Partikel wurde mittels eines hochaufgeloster Riickstreu-
elektronenbilder (BSE, engl.: back scattered electron) bestimmt (siehe Abbildung 29).

50



Ergebnisse

Anhand einer Schwellenwertanalyse wird der Flachenanteil der Partikel in der Ni-
ckelschicht genutzt, um den Anteil der Partikel in der Beschichtung auf etwa
11 +£2 Vol.-% zu bestimmen. Aufgrund der zweidimensionalen Schlifflage mit ab-
nehmendem Kontrast der Partikelagglomerate sind minimale und maximale Wer-
tebereiche aufgenommen, wodurch der Partikelanteil von 11 Vol.-% einen Fehler

von etwa 18 % (2 Vol.-%) aufweist.

Anpassung durch *
Gradiationskurve

Schwellenwert-
analyse

prap——
Ni-Y,0, Beschichtung 10.0um

Abbildung 29: Hochaufgeldstes Riickstreuelektronenbild der Ni-Y20s3-Beschichtung zur Bestimmung des volumet-
rischen Anteils der Partikel in der metallischen Matrix. Die dunklen Bereiche im Hochkontrastbild entsprechen den
Yttriumoxid-Partikeln und deren Agglomeraten.

5.2 Packzementierung

Die galvanisch aufgebrachten Beschichtungen weisen trotz des hohen Partikelein-
baus aufgrund der begrenzten Hochtemperaturbestandigkeit des reinen Nickels eine
unzureichende Eignung fiir den Hochtemperatureinsatz auf. Um diese Hochtempe-
raturbestandigkeit der galvanisch abgeschiedenen Schichtsysteme zu verbessern,
wurden diese durch die Anreicherung mit stabilen Oxidbildnern wie Aluminium,
Chrom oder einer Kombination aus beiden mittels des Packzementierungsverfah-
rens an die Hochtemperaturbedingungen angepasst. Aufgrund der stark unter-
schiedlichen Aktivitdten von Chrom und Aluminium erweisen sich zweistufige Pro-
zesse zur Anreicherung beider Elemente in einer Schicht als besser handhabbar und
individuell optimierbar. Eine Ubersicht iiber die Massenzunahmen des Grundwerk-
stoffs und der darauf aufgebrachten galvanischen Beschichtungen nach Aluminium-
und Chrom-Packzementierungen ist in Abbildung 30 zusammengefasst. Die aufge-
brachten Aluminiumdiffusionsschichten auf dem Nickelbasiswerkstoft IN617 fiih-

ren zu einer Massenzunahme von etwa 15,5 + 1 mg/cm?. Im Vergleich dazu ergibt
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eine Al-Packzementierung von zuvor galvanisch aufgebrachten reinen Nickelschich-
ten einen um etwa 50 % (23,2 £+ 1,2 mg/cm?) hoheren Massenzuwachs durch die Alu-

miniumanreicherung der Nickelschicht.
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Abbildung 30: Vergleich der Massenzunahme in mg/cm? des Grundwerkstoffs IN617 sowie der darauf aufgebrach-
ten Beschichtungen nach durchgefiihrten Packzementierungen.

Die Zugabe von Y20s-Partikeln in die Nickelschicht fiihrt wiederum zu einer Redu-
zierung der Aluminiumaufnahme der Nickelschicht auf 19,9 + 1,4 mg/cm?. Im Ver-
gleich zu IN617-Al resultiert dies in einer Erhohung des Massenzuwachses um le-
diglich 28,4 % und im Vergleich zu den partikelfreien Nickel-Schichten in einer Re-

duzierung der Aluminiumaufnahme um 14,2 % (siehe Abbildung 31).
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Abbildung 31:  Einfluss der Y20s-Nanopartikel auf die Massenzunahme im Vergleich zu Beschichtungen ohne Par-
tikel in %. Die absoluten Massendnderungen sind in Abbildung 30 dargestellt.
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Chrom-Packzementierungen der galvanisch aufgebrachten Nickelschichten zeigen
einen umgekehrten Einfluss der Partikel auf die Massenzunahme. Sowohl der Mas-
senzuwachs der Chrom-Packzementierung ist im direkten Vergleich der Schichten
zueinander (ohne und mit Partikeln) um etwa 23 % durch die Partikel gesteigert,
wihrend der Massenzuwachs der anschlieSfenden Aluminiumanreicherung sogar
um 33 % erhoht ist. Im Hinblick auf die industrielle Anwendung dieser entwickelten
Schichten und deren Oxidationsverhalten, sind zudem Kennwerte wie die Oberfla-
chenrauheit (Ra) relevant. Die gemittelten R.-Werte der jeweiligen Beschichtungszu-

stainde mit Y20s-Partikeln sind in Tabelle 5 gegeniibergestellt.

Tabelle 5: Gegeniiberstellung der Oberflichenrauigkeiten Ri, Rz sowie Rmax der Beschichtungen nach
durchgefiihrten Packzementierungsprozessen.
IN617 + Ni +Y20s +Al IN617 + Ni + Y203 + Cr + Al
Ra 1,1+0,2 37+ 1,3
Rz 6,3+1,0 27,7+ 9,2
Rumax 8,0+1,3 45,7 +14,2

5.3 Mikrostrukturelle Charakterisierung der Beschichtungen

5.3.1 IN617-Al

Die diffusionsgesteuerte Anreicherung des Grundwerkstoffs IN617 mittels Packze-
mentierung fiihrt nach Abbildung 32 zu der Ausbildung unterschiedlicher Phasen.
Der Aluminiumgehalt nimmt von der Metallrandzone in das Substrat ab und bildet
eine scharfe Phasengrenze zum Substrat aus. Die oberen Schichten weisen Alumini-
umgehalte von bis zu 73 At.-% auf und konnen anhand der Zusammensetzung der
0-Ni2Als Phase zugeordnet werden. Die obersten 65-70 um bestehen aus einer im
BSE-Bild dunkelgrau erscheinenden d-Ni2Als-Matrix, welche mit Kobalt und Chrom
angereichert ist und einen leicht erhohten Aluminiumgehalt aufweist. Die Matrix
weist eine hohe Dichte an im BSE-Bild mittelgrau erscheinenden nickelreichen
Ni2Als-Ausscheidungen auf, deren Aluminiumkonzentration leicht unterhalb der
Matrix liegt. Zwischen der 6-Ni2Als Phase und dem Grundwerkstoff kommt es zur
Ausbildung einer etwa 35 pum dicken d-Ni2Als-Schicht mit 3-NiAl Ausscheidungen,
gefolgt von einer etwa 5 um dicken B-NiAl-Schicht. Der Ubergang zum Grundsub-
strat IN617 zeigt keine sichtbare Interdiffusionszone. Die Aluminiumdiffusions-

schicht auf IN617 fiihrt zu einer deutlichen Reduzierung der Chromkonzentration in
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der Beschichtung im Vergleich zum Substrat. Obwohl die Chromierung als erster
Schritt zur Herstellung der Ni-Cr-Al-Beschichtungen verwendet wurde, wurden

Chromdiffusionsbeschichtungen fiir den Grundwerkstoff IN617 nicht durchgefiihrt.
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Abbildung 32:  Elektronenmikroskopische Aufnahme von IN617 mit aufgebrachter Al-Diffusionsschicht mittels
Pulverpackverfahrens mit Uberlagerung der Elementkonzentration in At.-%. Die wichtigsten legierungsbildenden
Elemente sind iiber dem Riickstreuelektronenbild als Linescan dargestellt, die Elementverteilungsbilder aller in der
Legierung IN617 enthaltenen Elemente sind im rechten Bild dargestellt.

Dies liegt daran, dass die anfanglich hohe Chromkonzentration im Substrat zu einem
geringen Konzentrationsgradienten zwischen der Gasphase und dem chromreichen
Substrat fiihrt. Aufgrund dieses geringen Gradienten ist die Anreicherung von
Chrom auf die unmittelbare Metallrandzone des Grundwerkstoffs IN617 begrenzt

und fiihrt zu keiner signifikanten Diffusionsschichtbildung.
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5.3.2 IN617-Ni-Al und IN617-Ni-Y20s-Al

Durch die galvanische Aufbringung von Nickel mit sowie ohne Yttriumoxid liegen
nach dem AI-CVD Prozess voneinander abweichende Phasenverteilungen sowie
mikrostrukturelle Eigenschaften vor. Die Aluminiumdiffusionsschicht auf reinem
Nickel fiithrt zu einer homogenen d-Ni2Als-Diffusionsschicht ohne nennenswerte In-
terdiffusionszone zwischen Substrat und Diffusionsschicht (siehe Abbildung 33).
Die in die Metallmatrix eingebrachten Yttriumoxid-Partikel zeigen keine Beeinflus-
sung der Phasenzusammensetzung, fithren jedoch zu einer Abnahme der durch-
schnittlichen Schichtdicke. Dies stimmt mit der Abnahme der in Abbildung 30 dar-
gestellten Massenanderung tiberein. Neben der Abnahme der Schichtdicke der Ni-
Y20s-Al-Beschichtung im Vergleich zur Ni-Al-Beschichtung ist auch eine Abnahme
von Porenrdaumen in der Beschichtung mit Yttriumoxid zu beobachten. Weiterhin
kommt es durch die Packzementierung zu einer scheinbaren Abnahme der Yttrium-
Konzentration im Vergleich zu der initialen Ni-Y203-Beschichtung. Diese Abnahme
ist jedoch auf die Veranderung der Dichte und des Volumens der intermetallischen
Nickelaluminide zuriickzufiihren. Der scharfe Phaseniibergang zwischen der Diffu-
sionsbeschichtung und der Ni-Y203-Ausgangsbeschichtung nimmt ab, wodurch in
den Riickstreuelektronenbildern ein etwa 2 um dicker Schichthorizont aus $-NiAl
und v’-NisAl (siehe Abbildung 33 b)) nachgewiesen werden kann. Die gewdahlten
Packzementierungsparameter fiihren nicht zu einer vollstaindigen Aluminiumanrei-
cherung der galvanisch aufgebrachten Nickelschicht, weshalb unter der Diffusions-

schicht weiterhin eine Ni-Y20s3-Schicht vorhanden ist.
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Abbildung 33: Gegeniiberstellung einer a) galvanisch aufgebrachten Nickelschicht ohne Yttriumoxid sowie b) einer
galvanisch aufgebrachten Nickelschicht mit Yttriumoxid in At.-% [139]. Yttrium wurde zur besseren Sichtbarkeit auf
einer zweiten Y-Achse dargestellt.
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Die grofiten Unterschiede zwischen den Beschichtungen ohne Yttriumoxid und de-
nen mit Yttriumoxid liegen in der Mikrostruktur (siehe Abbildung 34). Die partikel-
freien Beschichtungen (siehe Abbildung 34 a)) weisen nach der Aluminium-Packze-
mentierung eine grobe, dquiaxiale Mikrostruktur auf, wobei ein Gradient von feine-
rer Mikrostruktur an der Schichtoberflache hin zu groberer Mikrostruktur an der
Grenzflache von Substrat zu Beschichtung zu beobachten ist. Dieser Gradient ist
auch bei den Beschichtungen mit Yttriumoxid-Partikeln vorhanden (siehe Abbil-
dung 34 b)). Allerdings liegt die Korngrofse an der Schichtoberflache im Submikro-
meterbereich und zeigt eine durchgangige Verfeinerung der Mikrostruktur von der
Schichtoberflache bis zur Substratgrenze. Da die partikelfreien Vergleichsbeschich-
tungen unter denselben Bedingungen abgeschieden wurden, lassen sich diese mik-
rostrukturellen Anderungen eindeutig auf die eingebrachten Nanopartikel in der

galvanisch abgeschiedenen Nickelmatrix zuriickfithren.

Abbildung 34: Gegeniiberstellung der Mikrostruktur von a) galvanisch abgeschiedenem Nickel nach Al-Packze-
mentierung (Ni-Al) sowie b) galvanisch Co-abgeschiedenem Nickel mit nano-Y20s nach Al-Packzementierung (Ni-
Y205-Al) [139].

Innerhalb der Ni-Y203-Al-Beschichtungen ist zudem eine axiale <001> Ausrichtung
des Korngefiiges erkennbar, die zum Substrat hin intensiver ausgepragt ist. In den
hochaufgelosten Riickstreuelektronenbildern von Abbildung 35 ist zu sehen, dass
die Yttriumoxid-Partikel hauptsachlich an den Korngrenzen vorhanden sind. Diese
Partikel treten sowohl als einzelne Partikel, als auch als Agglomerate auf. Die Agglo-
merate zeigen diffuse Rander, was aufgrund der zweidimensionalen Aufnahme mit
einer Uberhthung der Partikel im Querschliff, Abschattungseffekten des Elektronen-
strahls oder mit der Lage von Partikelagglomeraten unter der Probenoberflache er-
klart werden kann. Detailuntersuchungen der Partikelverteilung in der Ni-Y203-Al-

Beschichtung wurden mittels Transmissionselektronenmikroskopie (TEM)
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durchgefiihrt, wie bereits an dem hervorgehobenen , lift-out”-Bereich der TEM-La-
melle in Abbildung 33 b) ersichtlich ist.

~ agglomerierte

Y,0,-Partikel -
(0

®

Abbildung 35: Riickstreuelektronenbild der a) Y20s-Partikel in der Ni-Y20s-Al-Beschichtung auf reinem Nickel mit
eingezeichnetem, vergréfSertem Bereich b).

Diese Lamelle ist in Abbildung 36 a) mit dem in Abbildung 36 b) vergrofierten Be-
reich dargestellt. Letzterer zeigt vorhandene Yttriumoxid-Partikel in hoher Konzent-
ration, die sowohl in den Kornern als auch an oder in der Ndahe der Korngrenzen
vorliegen. Besonders fallen hierbei Versetzungslinien innerhalb der Korner auf
(siehe Abbildung 36 b)), die mit den Y20s-Partikeln verwoben sind bzw. diese durch-
laufen.

a) b)

nahe der Oberflache nahe des Substrats

vergrofierter
Spm____ Bereich

Abbildung 36: a) Hellfeld Aufnahme einer Ni-Y203-Al Lamelle mit einem vergréf8erten Bereich b), aufgenommen
mittels STEM-HAADF [139]. Das HAADF-Bild wurde mittels unterschiedlicher Aufnahmewinkel aufgenommen, um
die Sichtbarkeit der Yttriumoxid-Nanopartikel in der Beschichtung zu erhdhen.

57



Ergebnisse

Die Y20s-Partikel wurden mittels Scanning Transmission Electron Microscopy
(STEM) nachgewiesen (siehe Abbildung 37). Diese naher untersuchte Korngrenze
zeigt eine hohe Partikelkonzentration an der Korngrenze. Die Positionierung der
Partikel und der wellenférmige Verlauf der Korngrenze deutet auf die Hinderung
der Korngrenzenbewegung und damit des Kornwachstums wahrend der Packze-

mentierung hin. Dies wird anhand des Verlaufs der Korngrenze ersichtlich, deren

Verlauf ebenfalls von den markierten Yttriumoxid-Partikeln abgebildet wird (siehe
Abbildung 37).

K

5
verformte
Korngrenze

Abbildung 37: STEM-HAADF Bild einer Korngrenze der Ni-Y203-Al-Beschichtung [139]. Die Korngrenze, darge-
stellt durch die gelbe Linie, wird vom Yttrium- und Sauerstoffsignal der STEM-Messungen iiberlappt, wodurch die
Lage der Partikel an oder in der Nihe der Korngrenze gezeigt wird. Die Verzerrung der Korngrenze deutet auf eine
Beeinflussung der Korngrenze durch die Partikel hin.

5.3.3 IN617-Ni-Cr-Al und IN617-Ni-Y20s-Cr-Al

Die vollstandige Mischbarkeit von Nickel und Chrom fiithrt im Gegensatz zur Alu-
miniumdiffusion nicht zur Bildung einer intermetallischen Phase, sondern lediglich
zu einer Nickelschicht, die mit Chrom angereichert ist (siehe Abbildung 38). In der
Metallrandzone fiihrt die Chromierung zu einer Chromschicht mit einer Dicke von
bis zu 10 um, in der gelostes Nickel vorhanden ist. Diese Chromschicht weist einen
Chromgehalt von bis zu 95 At.-% auf. Mit zunehmender Beschichtungstiefe fallt die
gemessene Chromkonzentration in den Querschliffen zundchst exponentiell und
schliefslich anndhernd linear ab. Die Yttriumoxid-Partikel sind erst ab einer Tiefe von
etwa 20 um unter der Beschichtungsoberfliache in der Nickel-Chromschicht nach-

weisbar.
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Abbildung 38:  Elektronenmikroskopische Aufnahme einer Ni-Y203-Cr-Schicht nach der Chrom-Packzementierung
einer Ni-Y203-Beschichtung mit Uberlagerung der Elementkonzentration in At.-%. Yttrium wurde zur besseren Sicht-
barkeit auf einer zweiten Y-Achse dargestellt.

Durch die anschlieffende Al-Packdiffusion der Ni-Y20s-Cr-Schichten entsteht eine
Nickel-Aluminium-Chrom-Diffusionsschicht mit drei Schichthorizonten, wie in Ab-
bildung 39 dargestellt. Diese Schicht weist aufgrund der begrenzten Chromloslich-
keiten in Nickelaluminiden Ausscheidungen mit hohen Chrom- und Aluminiumge-
halten auf. Im obersten Horizont (Zone 1) dieser Schicht, mit einer Dicke von etwa
10 pum und einer Aluminiumkonzentration von 71-73 At.-%, ist der Aluminiumgeh-
alt vergleichbar mit dem von IN617-Al. Der Chromgehalt liegt bei etwa 17-30 At.-%
und tibersteigt den der IN617-Al-Beschichtung um das Zwei- bis Fiinffache. Die da-
runterliegende Schicht (Zone 2), mit einer Dicke von etwa 35 um, ist in zwei Zonen
(Zone 2a und 2b) unterteilt. Zone 2a weist eine hohe Dichte an chrom- und alumini-
umreichen Ausscheidungen in einer d-Ni2Al>-Matrix auf. Diese Ausscheidungen
nehmen etwa ab der Halfte der zweiten Zone ab und sind als Zone 2b gekennzeich-
net (siehe Abbildung 39). An den Phasengrenzen innerhalb der Beschichtung sowie
zur Substratoberflache hin ist ein erhohter Chromgehalt von etwa 30 At.-% zu erken-
nen. Durch die Aluminium-Packdiffusion nach der Chrom-Packdiffusion wurde die
partikelfreie Schicht (Zone 1 und 2) um weitere 30 um auf insgesamt etwa 45 bis 50
um vergroflert. Dies ist auf die Volumenzunahme und der damit einhergehenden
Dichteabnahme der Beschichtung durch die Aluminiumanreicherung zuriickzufiih-
ren. Weiterhin fallen im mit Yttriumoxid angereicherten Schichthorizont Agglome-

rate unterschiedlicher Grofse auf, die einen hohen Yttriumoxid Anteil aufweisen.

59



Ergebnisse

Ni, Cr, Al [At.-%]

I niedrig

. Y —— 20 um

Abbildung 39: Elektronenmikroskopische Aufnahme einer Ni-Y203-Cr-Al-Beschichtung auf reinem Nickel sowie
der Elementverteilungsbilder von Nickel, Chrom, Yttrium und Aluminium [139]. Um lediglich Diffusionseffekte der
Packdiffusion darzustellen, wurde als Substrat reines Nickel genutzt.

In der Mikrostruktur (siehe Abbildung 40) werden durch den zweistufigen Packze-
mentierungsprozess (Abbildung 40 b) im Vergleich zum einstufigen Aluminium-
Packprozess (Abbildung 40 a)) signifikante Anderungen sichtbar. Diese waren durch
die Kornfeinung als auch durch die Verteilung der Partikel in der Beschichtungs-
matrix gekennzeichnet. Wahrend die Kornfeinung und die Partikelverteilung in der
Ni-Y203-Al-Beschichtung homogen iiber die gesamte Beschichtung vorzufinden sind
(siehe Abbildung 33 b)), entstehen in der Ni-Y203-Cr-Al-Beschichtung, wie zuvor be-
schrieben, drei unterscheidbare Schichthorizonte (siehe Abbildung 39). Der unterste
Schichthorizont, der direkt an das Substrat angrenzt, enthalt die eingebrachten Yttri-
umoxid-Partikel. In diesem Bereich ist eine sehr feine Mikrostruktur zu beobachten,
die von unregelmaflig vorkommender Kirkendall-Porositit durchzogen ist. Im Ver-
gleich zu der homogenen Partikelverteilung nach einstufiger Aluminiumdiffusion
(siehe Abbildung 33 b) und Abbildung 40 a)) liegen die Partikel nach durchgefiihrter
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Chromdiffusion und nachfiihrender Aluminiumdiffusion (siehe Abbildung 39 & Ab-

bildung 40 b)) unter einer partikelfreien Zone vor.

o @™

45 um

Xy ’ -

Abbildung 40: Gegeniiberstellung von EBSD-Aufnahmen zur Visualisierung der Mikrostruktur von a) galvanisch
Co-abgeschiedenem Nickel mit nano-Y20s3 auf IN617 nach Al-Packzementierung und b) galvanisch Co-abgeschiede-
nem Nickel mit nano-Y203 auf IN617 nach Cr- und Al-Packzementierung [139].

5.4 Oxidationsverhalten bei hohen Temperaturen

5.4.1 Quasi-isotherme Oxidationskinetik

Die Gegeniiberstellung des unbeschichteten Grundwerkstoffs IN617 sowie IN617
mit aufgebrachten Beschichtungssystemen zeigt deutliche Unterschiede hinsichtlich
des isothermen Oxidationsverhaltens zwischen dem Grundwerkstoff und den ver-
schiedenen Beschichtungen. Auch die entwickelten Beschichtungssysteme zeigen
deutliche Unterschiede zueinander. In den gezeigten Daten in Abbildung 41 deutet
ein Massenzuwachs auf die Bildung von Oxidschichten hin, wahrend Massenabnah-
men auf ein Abplatzen oder Verdampfen der Oxide hindeuten. Diese Unterschiede
werden besonders bei der Analyse der Massenanderungskurven nach quasi-isother-
mer Auslagerung in Laborluft bei 1100 °C tiiber einen Zeitraum von bis zu 500 h
(siehe Abbildung 41) deutlich.
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Abbildung 41: Kinetische Nettomassendnderung des Grundsubstrats IN617 sowie den darauf aufgebrachten Be-
schichtungssystemen nach quasi-isothermer Auslagerung bei 1100 °C fiir eine Gesamtdauer von 500 h. Die Daten-
punkte enthalten sowohl die Massendnderung der Probe als auch die aufgefangenen Abplatzungen der Oxidschichten.
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Der unbeschichtete Grundwerkstoff weist eine klar erkennbare parabolische Oxida-
tionskinetik auf. Durch das Aufbringen einer Aluminium-Diffusionsschicht mittels
Packzementierung (IN617-Al) kann die Massenzunahme durch Oxidation reduziert
werden, jedoch zeigt sich ab einer Auslagerungsdauer von 200 h eine deutliche Mas-
senabnahme verursacht durch Oxidabplatzungen.

Galvanisch aufgebrachte Beschichtungssysteme fiihren zu einer signifikanten Ver-
anderung des Oxidationsverhaltens hinsichtlich der Oxidwachstumsraten als auch
der Massenabnahme durch Abplatzung oder Abdampfung von Oxidenim Vergleich
zum Grundwerkstoff. Die partikelfreie Ni-Al-Beschichtung zeigt ein ahnlich parabo-
lisches Wachstumsverhalten wie IN617, wobei die Menge an abgeplatztem Oxid sig-
nifikant hoher ist und die Massenabnahme durch Oxidation bereits nach 300 h die
Massenzunahme tibersteigt. Durch die Einbringung von Yttriumoxid in die Matrix
der Ni-Al-Beschichtung kann eine erhebliche Verbesserung der Massenzunahme so-
wie eine Reduzierung der Massenabnahme durch Oxidabplatzungen beobachtet
werden. Diese Verbesserungen sind selbst nach 500 h Auslagerungsdauer noch
nachweisbar. Ein ahnlicher Einfluss der Yttriumoxid-Partikel ist auch fiir die Ni-Cr-
Al-Beschichtungen zu beobachten.

Dahingegen zeigen Beschichtungen ohne Partikel nach 100 h einen hohen Massen-
verlust, der nach 200 h Auslagerungszeit stetig zunimmt und zu einem Oxidations-
verhalten mit hoher Oxidabplatzung fiihrt. Dem Massenverlust kann demnach
durch das Hinzufiigen von Yttriumoxid-Partikeln, dhnlich wie bei den Ni-Al-Be-
schichtungen, entgegengewirkt werden. Dies fiihrt zu einer verbesserten paraboli-

schen Oxidationskinetik sowie einer stark reduzierten Oxidabplatzungsrate.

5.4.2 Thermozyklische Oxidationskinetik

Verglichen mit isothermer Beanspruchung stellt thermische Zyklierung eine noch
starkere Belastung fiir Werkstoffe und Beschichtungen dar. Diese treten zum Beispiel
bei Turbinen zur Stromerzeugung auf, die bei Spitzenlast im Energienetz zugeschal-
tet werden. In Abbildung 42 sind die Massenzuwachskurven des Grundwerkstoffs
IN617 und der darauf aufgebrachten Beschichtungssysteme nach thermischer Zyk-
lierung bei 1100 °C dargestellt.

Der unbeschichtete Grundwerkstoff IN617 zeigt zu Beginn der Zyklierung ein para-
bolisches Oxidwachstum, das nach etwa 80 x 1 h Zyklen in einen anndhernd linearen

Massenverlust tiibergeht. Das Aufbringen einer Aluminiumdiffusionsschicht
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reduziert zwar die initiale Massenzuwachsrate, fiihrt jedoch aufgrund der hohen
Aluminiumanreicherung des Grundwerkstoffs bereits nach 20 bis 40 x 1 h Zyklen zu
einer annahernd linearen Massenabnahme.

Aulffallige Unterschiede zeigen sich bei den galvanisch abgeschiedenen Beschichtun-
gen. Trotz einer vergleichbaren Aluminiumkonzentration weisen Beschichtungen
ohne co-abgeschiedenem Yttriumoxid eine steile Massenzuwachskurve auf, die nach
etwa 220 x 1 h Zyklen in eine Massenabnahme tibergeht. Im Gegensatz dazu zeigen
die mit Yttriumoxid-verstarkten Beschichtungen auch nach 300 x 1 h Zyklen weiter-

hin ein parabolisches Oxidwachstum und keinen Massenverlust.
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Abbildung 42: Kinetische Nettomasseninderung des Grundsubstrats IN617 sowie den darauf aufgebrachten Be-
schichtungssystemen wahrend zyklischer Auslagerung (1 h Zyklen) bei 1100 °C und anschlieBender Druckluftkiih-
lung fiir eine Gesamtdauer von 300 h [139].

Die zusatzliche Zugabe von Chrom im Beschichtungssystem fiihrt zwar nicht zu ei-
ner weiteren Verbesserung der zyklischen Oxidationsbestandigkeit gegeniiber der
Ni-Y20s-Al-Beschichtung, jedoch tragt auch hier das in der Beschichtung enthaltene
Yttriumoxid markant zur Verbesserung der Oxidationsbestandigkeit bei. Ohne Yttri-
umoxid wird im Ni-Cr-Al-Beschichtungssystem bereits nach etwa 20 bis 40 x 1 h
Zyklen eine anndhernd lineare Massenabnahme beobachtet, wahrend das Ni-Y20s-
Cr-Al-Beschichtungssystem weiterhin ein parabolisches Wachstum zeigt und an
Masse zunimmt. In Ubereinstimmung mit den quasi-isothermen Untersuchungen
kann das Oxidationsverhalten der Beschichtungen auch fiir die zyklische Beanspru-

chung durch die Einbringung von Y205 in die Beschichtung verbessert werden.

54.3 Mikrostrukturelle Anderungen nach quasi-isothermen Auslagerungen
Um die Anderungen der Oxidationskinetiken und deren Zusammenhinge mit den
mikrostrukturellen Veranderungen zwischen den quasi-isothermen und den ther-

mozyklischen Auslagerungen besser zu vergleichen, prasentiert dieses Kapitel
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Querschnitte und Linescans nach 300 h quasi-isothermer Auslagerung. Diese Ergeb-
nisse konnen mit den thermozyklischen Auslagerungen nach 300 Zyklen (siehe Ka-
pitel 5.4.2) verglichen werden.

In der Beschreibung der Ergebnisse konnen hierbei Querschliffe anderer Versuchs-
zeiten genannt sein, die aufgrund besserer Lesbarkeit nicht aufgefiihrt sind. Die be-
schriebenen Mikrostrukturellen Eigenschaften sind jedoch in den dargestellten BSE-

Bildern und Linescans nach 300 h ebenfalls ersichtlich.

IN617 und IN617-Al

Die elektronenmikroskopischen Untersuchungen der Oxidschichten nach 300 h
quasi-isothermer Auslagerung des Grundwerkstoffs IN617 (siehe Abbildung 43) zei-
gen, dass die Oberflache von einer etwa 25-30 pum dicken Chromoxidschicht bedeckt
ist. Unter dieser ist eine innere Oxidation von Aluminium an den Korngrenzen zu
beobachten. Nach 500 h Auslagerungszeit kann kein weiterer markanter Massenzu-
wachs oder Oxidschichtwachstum festgestellt werden, was mit den Massenzu-
wachskurven in Abbildung 41 iibereinstimmt. Die Aluminiumoxide, die unterhalb
der Chromoxidschicht vorliegen deuten darauf hin, dass der Sauerstoffpartialdruck
unterhalb der Chromoxidschicht ausreichend war, um Aluminium unterhalb der
Oxidschicht zu oxidieren. Die dort vorhandene Aluminiumkonzentration ist aber
nicht ausreichend, um eine durchgangige Schicht ausbilden zu konnen.

Die Aluminiumdiffusionsbeschichtungen auf dem Grundwerkstoff (IN617-Al) un-
terdriicken die Chromoxidschichtbildung aufgrund der hohen Aluminiumkonzent-
ration in der Beschichtung, die bis zu 73 At.-% betragt. Als Folge der hohen Alumi-
niumaktivitdit kommt es an der Oberflache an der Metallrandzone zu einer primaren
Bildung von Aluminiumoxiden. Zudem sind chromreiche Ausscheidungen nahe der
Metallrandzone zu beobachten (siehe Abbildung 43). Die Oxide liegen im Vergleich
zum Grundwerkstoff deutlich diinner und inhomogener vor, wobei sogar nach 500 h
Auslagerungszeit keine durchgangige Oxidschicht auf der Werkstoffoberflache
nachgewiesen werden kann. Die gebildeten Oxide weisen eine wellenartige Struktur
auf, die mit steigender Auslagerungszeit minimal abnimmt. An der Interdiffusions-
zone kommt es aufgrund von Interdiffusion zu einer Aluminiumabnahme, was zu
einer lokal begrenzten -y'-Umwandlung fiihrt. An der Basis der Interdiffusionszone

liegt zudem eine durchgehende Schicht von Chrom-Molybdan-Karbiden vor. Im
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Vergleich zum Ausgangszustand (siehe Abbildung 32) mit bereits vorhandener
Chrom- und Molybdan-Anreicherung unterhalb der Interdiffusionszone, fiithrt die
Interdiffusion bei Hochtemperatur zu einer weiteren Anreicherung dieser Elemente

und von Kohlenstoff unterhalb der Interdiffusionszone.
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Abbildung 43: BSE-Bilder des Grundwerkstoffs IN617 sowie einer darauf aufgebrachten Al-Diffusionsschicht nach
quasi-isothermer Auslagerung fiir 300 h bei 1100 °C sowie deren Linescans.

IN617-Ni-Al und IN617-Ni-Y203-Al

Eine flachendeckendere Oxidschichtbedeckung kann bereits nach 100 h fiir die Ni-
Al-Beschichtung festgestellt werden, jedoch fiihren hohe Porendichten an der Sub-
strat-Beschichtungsgrenze zu Porenketten (Abbildung 44), die im Verlauf der Aus-
lagerung zu einer grofsflichigen Ablosung der Beschichtung fiihren. Die Ablosung
tritt aufgrund der Oxidation der Porenketten auf und fiihrt zu einer erhohten Mas-
senzunahme der Probe.

In Ubereinstimmung mit den Massenénderungsdaten (siche Abbildung 41) treten

diese bereits ab einer Auslagerungsdauer von 100 h auf und nehmen mit
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zunehmender Auslagerungsdauer weiter zu. Durch zusétzlich in der Beschichtung
vorhandenem Yttriumoxid kann die Bildung der Porenketten und damit die Ablo-
sung der Beschichtung verhindert werden (Abbildung 44), wodurch auch nach der
maximalen Auslagerungsdauer von 500 h keine Schichtablosung beobachtet werden
kann. Dies hat zur Folge, dass die Massendnderung der partikelhaltigen Beschich-
tung aufgrund der Verhinderung der Schichtablosung und reduzierter innerer Oxi-
dation gesenkt wird. Unterhalb der Beschichtung kénnen auch hier Chrom-Molyb-
dan-Karbide beobachtet werden.
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Abbildung 44: BSE-Bilder der IN617-Ni-Al-Beschichtung sowie der IN617-Ni-Y20s-Al-Beschichtung nach quasi-iso-
thermer Auslagerung fiir 300 h bei 1100 °C sowie deren Linescans.

IN617-Ni-Cr-Al und IN617-Ni-Y20s3-Cr-Al

Die Beschichtungen auf Basis von Ni-Cr-Al, sowohl mit als auch ohne Yttriumoxid,
zeigen einen dhnlichen Einfluss der Yttriumoxid-Partikel (siehe Abbildung 45). Die
partikelfreien Beschichtungen bilden eine inhomogene Oxidschicht aus, die im Quer-

schliff nach 300 h quasi-isothermer Auslagerung bei 1100 °C auf eine Ablosung der
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Oxidschicht hindeutet. Im Gegensatz dazu fiihrt die Anwesenheit von Yttriumoxid
in den Beschichtungen zu einer durchgangig geschlossenen Oxidschicht (siehe Ab-
bildung 45). Die Oxidschicht besteht aus Aluminiumoxid und weist aufgrund der
makroskopisch beobachteten rosa Oxidschichtfarbe auf eine mit Chrom dotierte Alu-
miniumoxidschicht hin. In der partikelhaltigen Ni-Y203-Cr-Al-Beschichtung ist eine
deutlich reduzierte Porenbildung im Vergleich zur partikelfreien Beschichtung sicht-
bar (siehe Abbildung 45), wobei eine noch immer vorhandene 3-NiAl Phase erkenn-

bar ist.
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Abbildung 45: BSE-Bilder der IN617-Ni-Cr-Al-Beschichtung sowie der IN617-Ni-Y203-Cr-Al-Beschichtung nach
quasi-isothermer Auslagerung fiir 300 h bei 1100 °C sowie deren Linescans.

Die partikelfreie Beschichtung hingegen zeigt aufgrund hoher Interdiffusion und ho-
her Oxidabplatzungsrate einen grofsen Verlust an Aluminium, was mit einer voll-
staindigen Umwandlung in die y'-NisAl Phase einhergeht. Obwohl in den BSE-Bil-
dern keine deutliche Interdiffusionszone sichtbar ist, liegen unterhalb der Beschich-

tung Chrom-Molybdan-Karbide vor. Zusammengefasst zeigt der Vergleich
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zwischen Beschichtungen desselben Beschichtungssystems mit und ohne Yttri-
umoxid einen deutlichen Einfluss der Yttriumoxid-Partikel auf die Porenbildung.
Beschichtungen ohne Partikel weisen eine deutliche Haufung auftretender Poren im
Substrat-/Beschichtungshorizont auf, wobei diese meist in der y-Ni und y’-NisAl
Phase vorzufinden sind. Deutlich erkennbar sind die stark variierenden Phasenan-
teile zwischen den Beschichtungen mit und ohne Yttriumoxid-Partikeln, welche be-
sonders an den verbliebenen Anteilen der 3-Phase als Al-Reservoir in der Beschich-
tung nach 500 h deutlich werden (siehe Abbildung 46).

ML WAL LN SN B L B B B B B L L B L B

ING17+Ni+Al —

IN617+Ni+Y,0_+Al

IN617+Ni+Cr+Al

ING17+Ni+Y ,0,+Cr+Al

0 10 20 30 40 50 60 70 80 a0 100
B-NiAl [um]

Abbildung 46: Durchschnittlicher Anteil der p-Phase in den unterschiedlichen Beschichtungen nach isothermer
Auslagerung fiir 500 h bei 1100 °C, aufgetragen in um.

Trotz starkerer Varianz ist der 3-NiAl Phasenanteil in den Beschichtungen auf Ni-
Al-Basis mit Yttriumoxid durchschnittlich fast doppelt so hoch wie in den partikel-
freien Beschichtungen auf Ni-Al-Basis. Dies zeigt einen diffusionsverlangsamenden
Effekt durch Yttriumoxid, der durch eine Stabilisierung der (3-Ni-Al Phase sichtbar
wird. Ahnlich zeigen auch die Beschichtungen auf Ni-Cr-Al-Basis mit Yttriumoxid
eine verbleibende 3-NiAl Phase, obwohl es lokal zu einer kompletten Umwandlung
der 3-Phase in y-Ni und y'-NisAl kommt. Im Gegensatz dazu ist in den Vergleichs-
beschichtungen auf Ni-Cr-Al-Basis ohne Yttriumoxid bereits nach 300 h (siehe Ab-
bildung 45) keine (3-NiAl Phase mehr vorhanden.
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5.4.4 Mikrostrukturelle Anderungen nach thermozyklischen Auslagerungen

Um die Anderungen der Oxidationskinetiken und deren Zusammenhinge mit den
Mikrostrukturellen Anderungen zwischen den quasi-isothermen und den ther-
mozyklischen Auslagerungen besser gegeniiberstellen zu konnen, sind in diesem
Kapitel die Querschliffe und Linescans nach 300 h thermozyklischer Auslagerung
dargestellt. Diese konnen mit den quasi-isothermen Auslagerungen nach 300 h (siehe

Kapitel 5.4.3) verglichen werden.

IN617 und IN617-Al

Der Grundwerkstoff IN617 zeigt nach 300 Zyklen eine Chromoxidschicht (siehe Ab-
bildung 47), die deutlich diinner vorliegt als fiir die quasi-isothermen Auslagerun-
gen (siehe Abbildung 43).
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Abbildung 47: BSE-Bilder des Grundwerkstoffs IN617 sowie einer darauf aufgebrachten Al-Diffusionsschicht
nach thermozyklischer Auslagerung fiir 300 Zyklen bei 1100 °C sowie deren Linescans.

Die isotherm gewachsene Schicht weist starke, flockenartige Auswiichse nach aufsen

auf, was auf abplatzende Oxide hindeutet und die hohen negativen
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Massenanderungen (siehe Abbildung 42) erklart. Die auf den Grundwerkstoff auf-
gebrachte Al-Diffusionsschicht fiihrt, dquivalent zu den quasi-isothermen Auslage-
rungen, zu einer Verschlechterung der Oxidationsresistenz, die durch eine hohe Oxi-
dabplatzungsrate erkennbar ist (sieche Abbildung 42). Die hohe Oxidabplatzungsrate
kann im Vergleich zu den quasi-isothermen Auslagerungen anhand der verbleiben-
den Schichtdicken (~115 um quasi-isotherm in Abbildung 43 und ~90 pum thermozyk-
lisch in Abbildung 47) bestatigt werden.

IN617-Ni-Al und IN617-Ni-Y203-Al

Die thermozyklische Oxidation hat signifikante Auswirkungen auf die Ni-Al-Be-
schichtungssysteme. Besonders deutlich zeigt sich dies bei der inneren Oxidation in
der Nahe der Metallrandzone sowohl bei den partikelfreien als auch den partikelhal-
tigen Beschichtungen (siehe Abbildung 48). Obwohl optisch nur geringfiigige Unter-
schiede zwischen den Oxidschichten der beiden Beschichtungen zu erkennen sind,
kann bei den partikelhaltigen Beschichtungen Yttriumoxid in der Oxidschicht nach-
gewiesen werden (siehe Abbildung 48).
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Abbildung 48: BSE-Bilder der IN617-Ni-Al-Beschichtung sowie der IN617-Ni-Y203-Al-Beschichtung nach ther-
mozyklischer Auslagerung fiir 300 Zyklen bei 1100 °C sowie deren Linescans [139].
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In Bezug auf die Ni-Al-Beschichtung ist, verglichen mit isothermen Auslagerungen,
eine verstarkte innere Oxidation zu beobachten. Zudem liegt eine erhohte Poren-
dichte innerhalb der y’-Phase vor. Interessanterweise weist die partikelfreie Ni-Al-
Beschichtung einen hoheren Anteil an 3-Phase auf als die Ni-Y203-Al-Beschichtung.
Dennoch zeigen die makroskopischen Bilder der Ni-Al-Beschichtung eine grofsfla-
chige Ablosung. Dies fiihrt einerseits zu einer Oxidation entlang der Porenketten
und andererseits verhindert es die Interdiffusion von Aluminium. Dadurch bleibt
zwar ein hohes Al-Reservoir in der Ni-Al-Beschichtung vorhanden, jedoch kann
dieses das Substrat aufgrund der Schichtablésung nicht mehr ausreichend vor Oxi-
dation schiitzen. Im Gegensatz dazu zeigt die Ni-Y20s-Beschichtung, dhnlich wie
bei den quasi-isothermen Auslagerungen desselben Beschichtungssystems (siehe
Abbildung 44), eine reduzierte Porenbildung, was sich positiv auf die Schichtanhaf-

tung und die Oxidationsbestandigkeit auswirkt.

IN617-Ni-Cr-Al und IN617-Ni-Y203-Cr-Al

Bei den Beschichtungen auf Ni-Cr-Al-Basis konnen, dhnlich wie bei den Beschich-
tungen auf Ni-Al-Basis, keine signifikanten Unterschiede in der Oxidstruktur zwi-
schen den partikelfreien und partikelhaltigen Beschichtungen festgestellt werden. Je-
doch zeigen die partikelhaltigen Ni-Y20s-Cr-Al-Beschichtungen Y203 in der Oxid-
schicht. Ebenfalls fallen in den BSE-Bildern Unterschiede in den Phasenkontrasten
auf, was auf unterschiedliche Phasenverteilungen hindeutet (sieche Abbildung 49).
Bestatigt wird dies durch die zugehorigen Linescans (siehe Abbildung 49), die bei
den Ni-Al-Beschichtungen eine vollstindige Umwandlung der 3-NiAl Phase in v’-
NisAl und y-Ni zeigen. Das Restreservoir von y’-NisAl betragt lediglich bis zu 20
pm.

Im Gegensatz dazu zeigt die partikelhaltige Ni-Y20s-Cr-Al-Beschichtung ein deut-
lich grofieres y’-NisAl-Restreservoir von etwa 90 um. Darunter ist eine Anreicherung
an Y20s-Partikeln nachweisbar. Im Vergleich zu den quasi-isothermen Auslagerun-
gen weisen beide Beschichtungen nach der thermischen Zyklierung einen deutlich
erhohten Aluminiumverlust auf.

Zusammenfassend kann beobachtet werden, dass die Merkmale der Hochtempera-
turoxidation fiir quasi-isotherme und thermozyklische Auslagerungen vergleichbar

sind. Allerdings neigen die Beschichtungen bei thermozyklischen Auslagerungen
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aufgrund thermisch induzierter Spannungen zu einer stark erhohten Oxidabplat-
zung. Dies fiihrt dazu, dass die Reservoirs der stabilen Oxidbildner in den Beschich-

tungen schneller abnehmen und somit verstarkte Phasenumwandlung und Poren-
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Abbildung 49: BSE-Bilder der IN617-Ni-Cr-Al-Beschichtung sowie der IN617-Ni-Y20s3-Cr-Al-Beschichtung nach
thermozyklischer Auslagerung fiir 300 h bei 1100 °C sowie deren Linescans [139].

Liegt Yttriumoxid in den Beschichtungen vor, kann das verfiigbare Aluminium-Re-
servoir der Beschichtung langer aufrechterhalten werden, wodurch die Einwartsdif-
fusion im Vergleich zu den Beschichtungen ohne Yttriumoxid reduziert wird. Durch
das folglich hohere Aluminium-Reservoir in den partikelhaltigen Beschichtungen

kann auch der Oxidationsschutz langer aufrechterhalten werden.

72



Ergebnisse

5.5 Korrosion

5.5.1 Analyse der Asche

Die bei der Verbrennung von Schwerdl entstehenden Aschen haben oft hochkom-
plexe Zusammensetzungen. In dieser Studie wurde speziell die stark schmelzpunkt-
senkende, eutektische Verbindung 60V205-40Na2SO4 untersucht, da diese aufgrund
hoher Korrosionsraten die schwerdlbetriebenen Anlagen vor Herausforderungen
stellt. Vor den Korrosionstests wurden diese Aschen mit den Anteilen von 60V20s-
40Na2S0s in separaten Tiegeln iiber dem Schmelzpunkt beider Einzelstoffe aufge-
schmolzen. Allerdings unterliefen die zunachst homogenisierten Edukte aufgrund
des langsamen Abkiihlungsprofils im Ofen Kristallisations- und Trennungsprozesse.
Die Untersuchungen der Aschezusammensetzungen?, deren Punktmessungen mit-
tels EDX in Abbildung 50 dargestellt sind, zeigen, dass die resultierende Asche zo-
niert aus V20s-reichen als auch aus Na2SOs-reichen Phasen besteht, die in der Ge-
samtzusammensetzung allerdings dem angestrebten 60V205-40Na2504 Verhaltnis
entspricht. Diese Aschen wurden im Folgenden nach Abbildung 19 auf die Proben

aufgebracht und ausgelagert.

900
850 |
800 |
750 Liquid
Q 700 [l KX X X
/
g0
E - \/‘E-L
600 Fg18°
= 603°
550 | 348°
T < o 500° . S,
; N o) 5
s | = = =
z z 7 z,
0 10 20 30 4 S50 60 70 8 9 100
V,0, Mol % Na,SO,

Abbildung 50: Aschezusammensetzungen der bei 900 °C homogenisierten 60V205-40Na2SO4 Mischung aufgetragen
im biniren V205-Na:SOs Phasendiagramm [36]. Zur besseren Ubersicht der Schmelzpunkte wurden die gemessenen
Zusammensetzungen bei der Testtemperatur von 700 °C aufgetragen.

2 Das durchgefiihrte EDX-Mapping umfasste ein Raster bestehend aus 20 Messungen, wodurch einzelne Aschezusammen-
setzungen aufgrund der Inhomogenitdt womoglich nicht abgebildet wurden. Der gebildete Durchschnitt der Messungen
zeigt jedoch das eingestellte 60V205-40Na250s Verhaltnis an.
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Die makroskopischen Bilder des Grundwerkstoffs und den Beschichtungen nach
Auslagerung mit Aschebedeckung (siehe Abbildung 51) zeigen signifikante Unter-
schiede der Ascheablagerungen sowie der Probenoberfldche nach der Auslagerung.
Bei den Proben IN617 und IN617-Al kommt es zu einem umfassenden Angriff, der
auf das Kriechen der Asche auf die urspriinglich nicht mit Asche bedeckte Proben-

oberflache zurtickzufiihren ist.

IN617 IN617-Al

5 mm 5 mm

IN617-Ni-Al IN617-Ni-Y203-Al

5 mm

ko

IN617-Ni-Cr-Al IN617-Ni-Y203-Cr-Al

5 mm 5 mm

Abbildung 51: Makroskopische Aufnahmen des Grundwerkstoffs IN617 sowie darauf aufgebrachter Beschichtun-
gen nach einer Auslagerungsdauer von 50 h bei 700 °C mit einer Aschebedeckung von 30 mg/cm? in syn. Luft +
0,1 Vol.-% SOx.
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Im Gegensatz dazu kann bei den galvanischen Beschichtungen selbst nach 50 h Aus-
lagerung immer noch eine klare Grenzflache zwischen der Ascheablagerung und der
unbedeckten Probe beobachtet werden, was auf unterschiedliche Benetzungsetfekte
aufgrund von variierenden Oberflachenrauigkeiten (siehe Tabelle 5) zuriickzufiih-
ren ist. Die Ni-Al-Schichtsysteme mit und ohne Yttriumoxid-Partikel zeigen nach
den Auslagerungen gelb-orangene Ablagerungen und unterscheiden sich deutlich
von den Ni-Cr-Al-Schichtsystemen mit und ohne Yttriumoxid-Partikeln, die mit
dunkel-orangen Ablagerungen bedeckt sind. Der farbliche Unterschied dieser Abla-
gerungen kann anhand von ESMA-Linescans der Korrosionsprodukte auf chemische
Veranderungen der Ascheschichten wahrend der Auslagerung zurtickgefiithrt wer-
den. Die Veranderungen werden durch unterschiedliche Elemente verursacht, die
durch die auftretende Korrosion aus den Beschichtungen freigesetzt und in der
Asche erneut ausgeschieden werden.

Die Messungen des Korrosionsabtrages in Abbildung 52 zeigen, dass eine aufge-
brachte Aluminiumdiffusionsschicht auf dem Grundwerkstoff IN617 zu einer Ver-
minderung der Korrosionsbestandigkeit fiihrt, da die Diffusionsbeschichtung voll-
standig bis auf das Grundsubstrat korrodiert. Wie zuvor erwdhnt, liegen Unter-
schiede im Benetzungsverhalten von IN617 und IN617-Al durch die geschmolzene
Asche vor. Die Aschebedeckung ist daher im Fall der IN617-Legierung diinner im
Vergleich zu den aufgebrachten Al-Diffusionsbeschichtungen.

Die galvanisch aufgebrachten Beschichtungen weisen im Vergleich zueinander ein
ahnliches Benetzungsverhalten auf, wodurch eine Anderung des Korrosionsverhal-
tens direkt auf die Yttriumoxid-Partikel zuriickgefithrt werden kann. Die Quer-
schliffe und die gemessenen Tiefen des korrosiven Angriffs der Ni-Al und Ni-Y20s-
Al-Beschichtungen zeigen, dass vor allem die bereits im Ausgangszustand der Ni-
Al-Beschichtungen vorhandenen Kirkendall-Poren grofien Einfluss auf die Schicht-
bestandigkeit haben. Die schmelzfliissige Asche kann ausgehend von lokalen korro-
siven Angriffen (Pits) die Beschichtung im Kirkendall-Horizont unterwandern, die
Verbindung zum Substrat angreifen und sich horizontal ausbreiten. Dies fiihrt zu
einer grofiflachigen Schichtablosung und einem Angriff des darunterliegenden Sub-
strats, wodurch es zum vollstaindigen Durchbruch der Beschichtung kommt.
Kirkendall-Poren sind auch in der Ni-Y20s3-Al-Beschichtung vorhanden, jedoch lie-

gen diese in stark vermindertem Umfang vor und zeigen keine grofiflichige
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Unterwanderung des Beschichtungshorizonts durch die geschmolzene Asche. Ab-
bildung 52 zeigt, dass etwa 30 % der Beschichtung nach 50 h Auslagerungszeit unter
30 mg cm? Asche noch nicht durchbrochen wurden und vereinzelte Stellen sogar
einen sehr geringen Korrosionsangriff aufweisen. Der korrosive Angriff der Ni-Y20s-

Al-Beschichtung tritt demnach als lokal beschranktes Pitting in Erscheinung.
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Abbildung 52: Kumulative Verteilungen des Korrosionsabtrages des Grundwerkstoffs sowie darauf aufgebrachter
Beschichtungen nach 50 h bei 700 °C in einer Atmosphire bestehend aus synthetischer Luft und 0,1 % SO:. Die Be-
schichtungssysteme wurden nach a) Al-Beschichtungen und b) Cr-Al-Beschichtungen sowie dem Grundwerkstoff un-
terteilt. Die gestrichelten Linien geben dabei die in-situ gemessene Schichtdicke der nicht mit Asche bedeckten Refe-
renzzone an. Kurvenverldufe oberhalb dieser Referenzlinie zeigen einen Durchbruch der Beschichtung an [139].

Die Beschichtungen auf Basis von Ni-Cr-Al zeigen eine signifikante Verbesserung
hinsichtlich des Korrosionsabtrags im Vergleich zu den Ni-Al-Beschichtungssyste-
men. Nach 50 h Auslagerung sind noch etwa 30 % der Ni-Cr-Al-Beschichtung ohne
Yttriumoxid intakt und nicht durchbrochen, wobei der intakte Bereich lokale Pitting-
Angriffe aufweist. Die hochste Schutzwirkung des Grundsubstrats zeigt die Ni-Y20s-
Cr-Al-Beschichtung, die nur an vereinzelten Bereichen einen geringfiigigen Durch-
bruch aufweist, jedoch weder horizontal noch vertikal eine starke Ausbreitung der
korrosiven Aschen festzustellen ist. Durch Untersuchungen mittels der Elektronen-
strahlmikrosonde (ESMA) sind die zugrundeliegenden Korrosionsmechanismen des
Grundwerkstoffs und den darauf aufgebrachten Beschichtungen nach 50 h Auslage-
rung naher bestimmt worden. Dabei wurden bevorzugt Bereiche analysiert, die so-
wohl einen starken Heifigaskorrosionsangriff zeigen als auch nicht vollstandig
durchbrochene Beschichtungsbereiche enthalten. Der Grundwerkstoff IN617 ohne

Beschichtung zeigt nach 50 h Auslagerung einen homogenen Angriff sowie hohe
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Mengen abgeplatzter, dunkelblaulicher Korrosionsprodukte (siehe Abbildung 51).
Im Schliff zeigt sich ein sehr homogener Angriff mit lokal gebildeten Pits. Eine dieser
Stellen ist in Abbildung 53 dargestellt und zeigt in den zugehorigen Elementvertei-
lungsbildern eine relative Anreicherung von Molybdan, Chrom, Schwefel, Alumi-
nium und Sauerstoff innerhalb der Pits. Vanadium liegt oberhalb der Pits in einer
Schicht aus Nickel, Kobalt und Sauerstoff sowie vereinzelt Aluminium und Molyb-
dan vor. Nickel und Kobalt sind aus dem gebildeten Pit herausgeldst worden und

wurden als Oxid oberhalb der Vertiefung ausgeschieden.

Epoxidharz Mo-Oxide
Ni-/Co-Oxide V-Anreicherungen

e

IN617 ——— 30pm [ pechema

Abbildung 53: Riickstreuelektronenbild sowie Elementverteilungsbilder des Grundsubstrats IN617 nach einer
Auslagerung bei 700 °C fiir 50 h unter einer Aschebedeckung von 30 mg/cm? 60V205/40Na2504.

Auffallig ist, dass Schwefel in Abbildung 53 an der Metallgrenzflache stark angerei-
chert vorliegt und Sauerstoff eine Anreicherung in schwefelarmen Regionen zeigt.

Die gemessenen Konzentrationen der ESMA-Linescans deuten darauf hin, dass
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Chrom in diesem Pit als Oxid und Sulfid vorliegt. An der Metallgrenzflache konnen
Anreicherungen von Aluminium und Molybdéan nachgewiesen werden. Die Korro-
sionsprodukte weisen zudem einen schichtartigen Aufbau auf. Wie zuvor erwahnt,
wird der korrosive Angriff durch eine Aluminiumdiffusionsschicht auf IN617 sogar
verstarkt, wie in Abbildung 54 und Abbildung 52 ersichtlich ist.

Epoxidharz

Al-reiche Metalloxide

IN617-Al —— 30pm i [ pECHEMA

Al — 20 um

Abbildung 54: Riickstreuelektronenbild sowie Elementverteilungsbilder des Grundsubstrats IN617 mit
aufgebrachter Aluminiumdiffusionschicht nach einer Auslagerung bei 700 °C fiir 50 h unter einer Aschebedeckung
von 30 mg/cm? 60V205/40NazSOs.

Sowohl Chrom als auch Aluminium liegen nach der 50 h Auslagerung oberhalb der
Metallgrenzflache in einer sauerstoffreichen Schicht vor, die im BSE-Bild (Abbildung
54) dunkelgrau erscheint. Besonders das aus der Asche stammende Vanadium liegt
zwischen dieser sauerstoffreichen Schicht und dem metallischen Substrat stark an-
gereichert vor. Molybdan zeigt zudem eine sehr oberflachennahe Anreicherung an

der Metallgrenzflache, die lokale Anreicherungen von Schwefel aufweist. Wie aus
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den Elementverteilungsbildern hervorgeht, wurde das komplette Aluminium-Reser-
voir nach der 50-stiindigen Auslagerung aufgebraucht, ohne dass eine Schutzschicht
zur Verminderung der Korrosion ausgebildet werden konnte. Die galvanisch aufge-
brachten Beschichtungen weisen im Vergleich zu IN617 und IN617 deutlich unter-
schiedliche Korrosionsmuster und Aufbauweisen der Korrosionsprodukte oberhalb
der Metallgrenzflache auf. Beschichtungen auf Ni-Al-Basis zeigen nach der Auslage-
rungszeit im Querschliff eine fast vollstandig abgeldste Beschichtung. In Abbildung
55 ist ein Ausschnitt dieser Beschichtung dargestellt, der nach der Auslagerung noch

eine Verbindung zum Substrat aufweist.

Epoxidharz

V-Anreicherungen
mit Al-/Ni-Oxiden

] ” r P Sp—— ey e . 204 ,.
Verbliebené Ni-Al Beschichtung A 2F
mit S-Anreicherungen und Oxiden
inP %5
e G S S iy Sulfidierung

IN617
IN617-Ni-Al —— 30um [ DecHema

Y — 20 um Ha — 20 um Hi — 20 um Cr — 20 um [

Abbildung 55: Riickstreuelektronenbild sowie Elementverteilungsbilder des Grundsubstrats IN617 mit galvanisch
aufgebrachter Ni-Al-Beschichtung nach einer Auslagerung bei 700 °C fiir 50 h unter einer Aschebedeckung von 30
mg/cm? 60V205/40Na2504 [139].

Bereits im BSE-Bild ist ein durchgangiger Angritf der Beschichtung zu erkennen, der

durch eine pordse Struktur unterhalb der Korrosionsprodukte gekennzeichnet ist.

79



Ergebnisse

Die Korrosionsprodukte sind in den Elementverteilungsbildern deutlich von der po-
rosen Struktur unterscheidbar und zeigten Anreicherungen von Aluminium, Vana-
dium, Sauerstoff und Nickel. Unterhalb dieser Korrosionsprodukte befindet sich ein
poros erscheinender Schichthorizont mit hohen Konzentrationen von Schwefel und
Sauerstoff. Dieser Schichthorizont stammt von der noch nicht vollstandig korrodier-
ten Ni-Al-Beschichtung, die anhand von ESMA-Linescans noch bis zu 10 At.-% Rest-
reservoir Aluminium aufweist. Die stark angegriffene Struktur dieser Schicht be-
glnstigt die Einwartsdiffusion von Schwefel, was durch die Anreicherung von
Schwefel unterhalb der Beschichtung sichtbar ist. Im Gegensatz dazu weisen die in
Abbildung 56 dargestellten Ni-Y20s-Al-Beschichtungen nach der Auslagerung keine

Ablosung vom Substrat auf.

»

Al-/Ni-/S-reiche

Korrosionsprodukte

*’"‘W_. - : M?m'l“v-

O-angereicherte Zone
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IN617-Ni-Y,0,-Al
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Abbildung 56: Riickstreuelektronenbild sowie Elementverteilungsbilder des Grundsubstrats IN617 mit galvanisch
aufgebrachter Ni-Y20s3-Al-Beschichtung nach einer Auslagerung bei 700 °C fiir 50 h unter einer Aschebedeckung von
30 mg/cm? 60V205/40Na2S04 [139].
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Dennoch ist eine Anreicherung von Sauerstoff zwischen der Beschichtung und dem
Substrat erkennbar. Die porosen Strukturen und die Anreicherung von Schwefel im
Schichtsystem, wie bei den Ni-Al-Beschichtungen in Abbildung 55, sind hier nicht
zu beobachten. An der Grenzflache zu den Korrosionsprodukten zeigt das Schicht-
system eine signifikante Abnahme der Aluminiumkonzentration und damit verbun-
dene Umwandlung von der 6-Ni2Als Phase zur (3-NiAl Phase mit einem restlichen
Al-Gehalt von bis zu 49 At.-%. Die dufleren Korrosionsprodukte weisen hohe Kon-
zentrationen von Schwefel, Sauerstoff, Aluminium und Nickel auf, wahrend Vana-
dium nur oberflachlich auf den Korrosionsprodukten vorliegt. In den makroskopi-
schen Bildern ist dies durch eine gelb-orangene Ascheschicht (siehe Abbildung 51)
erkennbar.

Vergleichbar zur Ni-Al-Beschichtung (Abbildung 55) wurde auch die Ni-Cr-Al-Be-
schichtung (Abbildung b57) weitestgehend durchbrochen. Die Schadigung
Ni-Cr-Al-Beschichtung ist jedoch in ihrem Verlauf unterschiedlich. Obwohl be-
stimmte Bereiche der Ni-Cr-Al-Beschichtung noch intakt geblieben sind, zeigen an-
dere Beschichtungsbereiche Hinweise auf innere Oxidationsprozesse. Diese aufiern
sich durch porenartige Strukturen, die sich durch lokale Anreicherungen von Sauer-
stoff und Schwefel auszeichnen. Solche Strukturen deuten auf eine fortgeschrittene
Schadigung hin, die trotz scheinbar intakter duflerer Schichten stattfindet. In diesen
nicht durchbrochenen Bereichen ist auch eine Umwandlung von 3 zu y' unterhalb
der intakten 3-Phase sichtbar. Besonders auffillig sind dabei schwefelreiche Zonen,
die in einigen Bereichen Konzentrationen von bis zu 10 At.-% Schwefel aufweisen.
Diese Schwefelanreicherungen treten haufig in Regionen auf, die gleichzeitig hohe
Nickel- (bis zu 65 At.-%) oder Chromkonzentrationen (bis zu 56 At.-%) zeigen. Inte-
ressanterweise lassen sich diese Erscheinungen fast ausschlieSlich in den Bereichen
der B-NiAl-Phase feststellen.

Ein weiterer signifikanter Unterschied zwischen der Ni-Al- und der Ni-Cr-Al-Be-
schichtung liegt im Verhalten von Vanadium wahrend des Korrosionsprozesses.
Waéhrend Vanadium in der Ni-Al-Beschichtung kaum eine Rolle spielt, zeigt die Ni-
Cr-Al-Beschichtung eine deutliche Beteiligung von Vanadium an der Korrosion, wo-
bei Vanadium vor allem in aluminiumreichen Bereichen vorliegt. Die Art und Weise,
wie der Korrosionsprozess voranschreitet, ist dufierst inhomogen. In einigen Berei-

chen scheint die Beschichtung von geschmolzener Asche unterwandert worden zu
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sein, was die Struktur der Beschichtung erheblich schwacht. Diese Unterwanderung
der Beschichtung durch die aggressive Asche fiihrt nicht nur zu einer lokalen Zer-
storung, sondern ermoglicht auch eine horizontale Ausbreitung des Korrosionsan-
griffs, selbst in Bereichen, die im zweidimensionalen Schliffbild noch intakt erschei-

nen.

Epoxidharz

Al-/Cr-/S-reiche
Metalloxide
S -

IN617-Ni-Cr-Al ——— 30um [ pectiema

Abbildung 57: Riickstreuelektronenbild sowie Elementverteilungsbilder des Grundsubstrats IN617 mit galvanisch
aufgebrachter Ni-Cr-Al-Beschichtung nach einer Auslagerung bei 700 °C fiir 50 h unter einer Aschebedeckung von 30
mg/cm? 60V205/40Na2504 [139].

Der Querschliff der Ni-Y20s3-Cr-Al-Beschichtung nach Auslagerung (siehe Abbil-
dung 58) dhnelt dem des Grundsubstrats IN617 hinsichtlich der Korrosionserschei-
nungen und des Korrosionsverhaltens in groffem MafSe. Die Korrosionsprodukte
oberhalb der Beschichtung zeigen eine lagenartige Struktur, wobei Schwefel an der
Grenzflache zwischen den Korrosionsprodukten und der Beschichtung angereichert

vorliegt.
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Abbildung 58: Riickstreuelektronenbild sowie Elementverteilungsbilder des Grundsubstrats IN617 mit galvanisch
aufgebrachter Ni-Y203-Cr-Al-Beschichtung nach einer Auslagerung bei 700 °C fiir 50 h unter einer Aschebedeckung
von 30 mg/cm? 60V205/40Na2504 [139].

Die lagenartige Struktur der Korrosionsprodukte ist durch drei verschiedene Korro-
sionsprodukte gekennzeichnet. Eines dieser Korrosionsprodukte zeigt hohe Kon-
zentrationen von Schwefel und Sauerstoff, das zweite, in schwefel- und sauerstoff-
armen Bereichen dieser Lagen vorkommende Korrosionsprodukt, ist von Vana-
dium-angereicherten Zonen durchzogen. Das dritte Korrosionsprodukt ist durch
Chrom- und Aluminium-angereicherte Lagen erkennbar. Die Beschichtung selbst
wurde nur an wenigen Stellen vollstandig angegriffen. Diese Stellen des anndhern-
den Durchbruchs weisen eine maximale Vertiefung in den Messungen der Korrosi-
onstiefe auf. Auffallig ist, dass der Durchbruch in einem Schichthorizont zum Erlie-
gen kam, der eine hohe Konzentration an Yttrium aufweist.

Zusammenfassend zeigen die vorliegenden Ergebnisse fiir alle Beschichtungen, dass

das Hinzuftigen von zusatzlichem Aluminium in Form einer Diffusionsschicht auf
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IN617 negative Auswirkungen auf das Korrosionsverhalten hat. Im direkten Ver-
gleich zeigen die galvanisch aufgebrachten Beschichtungssysteme eine deutliche
Verringerung des korrosiven Angriffs, sobald Yttrium im Schichtsystem vorhanden
ist, wobei das Ni-Y203-Cr-Al-Schichtsystem den hochsten Widerstand gegeniiber
Heifigaskorrosion bietet. Die Messungen des Korrosionsabtrags in Abbildung 52 zei-
gen, dass unter den vorliegenden Testbedingungen eine Beschichtung auf Ni-Al-Ba-
sis nicht in der Lage ist, die auftretende Korrosion im Vergleich zum Grundsubstrat
zu reduzieren. Im Gegensatz dazu zeigen die Beschichtungssysteme auf Ni-Cr-Al-
Basis, besonders mit vorhandenem Yttriumoxid in der Beschichtung, einen nahezu
mit dem Grundsubstrat IN617 vergleichbaren Korrosionsabtrag.

Die Auswirkungen der Yttriumoxid-Partikel auf die Korrosion wurden aufgrund
der hochkomplexen Phasenzusammensetzungen der Korrosionsprodukte nach den
durchgefiihrten Korrosionstests separat untersucht. Die Reaktivitat der Inhibitor-
Partikel wurde dabei in einer Mischung von Vanadiumpentoxid und Yttriumoxid
unter gleichen Testbedingungen analysiert. Dafiir wurde eine molar gleichmafiige
Mischung aus Vanadiumpentoxid und Yttriumoxid in synthetischen Luft + 0,1 % SO2
bei 700 °C ausgelagert und anschliefsend mittels XRD analysiert (Abbildung 59).
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Abbildung 59: XRD-Messungen einer a) stochiometrischen Mischung aus Vanadiumpentoxid und Yttriumoxid so-
wie b) einer Mischung aus der eutektischen 60V205-40Na2S04 mit Y203 nach einer Auslagerung bei 700 °C fiir 100 h in
einer synthetischen Luft + 0,1 % SOz Atmosphire. In beiden Fillen wurde eine Schmelzbildung von V205 durch die
Bildung von YVOus verhindert.

Die Analyse zeigt, dass das enthaltene V205 vollstandig in das stabile YVOs umge-
wandelt wird und diese Reaktion ebenfalls fiir eine 60V205-40Na2504 Mischung
stattfindet. Die erwiinschte Bindung des Vanadiumpentoxids durch die Yttri-
umoxid-Partikel wird ebenfalls unter Anwesenheit von Natriumsulfat bestatigt und

kann als wirksam fiir Beschichtungen in realen Bedingungen angenommen werden.
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Proben, die tiefeingebettet mit den genannten Asche-Inhibitor-Mischungen ausgela-

gert wurden, zeigen nach der Auslagerung keinen signifikanten Korrosionsangriff.

5.6 VerschleifSiverhalten bei Hochtemperatur

Schwerdlbetriebene Turbinen durchlaufen aufgrund von notwendigen Wartungs-
zyklen oder des exklusiven Betriebs in Spitzenzeiten einen weiten Temperaturbe-
reich, der von der Umgebungstemperatur bis zu den Betriebstemperaturen reicht.
Die auftretenden Verschleiffimechanismen sind stark temperaturabhéangig und vari-
abel. Generell treten in Aluminidschichten mit zunehmender Hochtemperaturexpo-
sitionszeit durch Interdiffusion Phasenumwandlungen auf. Diese Umwandlungen
reichen von der aluminiumreichen Phase 0-Ni2Als tiber die stochiometrische (3-NiAl
Phase bis hin zu den nickelreichen y’- und y-Phasen [166]. Der Einfluss dieser Pha-
senumwandlungen auf das Verschleifsverhalten wurde im Folgenden am Zwei-

stoffsystem Ni-Al untersucht.

5.6.1 Einfluss von Aluminium auf das Verschleifiverhalten im Ni-Al-System

Gemaf3 der zuvor genannten Phasenumwandlungen mit abnehmenden Aluminium-
gehalt im Ni-Al-System wurden gezielt Ni-Al-Beschichtungen mit drei unterschied-
lichem Aluminiumgehalten hergestellt (siehe Abbildung 22). Die gewdahlten Be-
schichtungszusammensetzungen entsprechen der d-Ni2Als Phase und der 3-NiAl
Phase mit hohem und niedrigem Aluminiumgehalt und wurden hinsichtlich ihrer
Zusammensetzung und Phasenverteilung sowohl elektronenmikroskopisch als auch

mittels XRD-Messungen (siehe Abbildung 60) untersucht.
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Abbildung 60: XRD-Analyse der jeweiligen Phasen nach durchgefiihrter Diffusionswirmebehandlung [68].
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Die in Abbildung 61 a) dargestellten spezifischen Verschleifskoeffizienten fiir die un-
terschiedlichen Aluminiumgehalte zeigen ein sehr vergleichbares Verschleifsverhal-
ten mit geringem Verschleifs von Raumtemperatur bis etwa 200 °C. Ab 400 °C steigt
der Verschleifs deutlich an, sowohl fiir die aluminiumreiche d-Ni2Als Phase als auch
fiir die aluminiumreiche 3-NiAl Phase. Lediglich das hypostochiometrische 3-NiAl
mit einem niedrigeren Al-Gehalt von etwa 40 At.-% zeigt eine deutliche Reduktion
des spezifischen Verschleifskoeffizienten ab 400 °C. Dies wird bei Betrachtung der
zweidimensionalen Gegeniiberstellung der Verschleifispuren in Abbildung 61 b)
nach einem 600 °C Verschleifstest deutlich. Die Breite und Tiefe der Verschleifispur
sind bei Beschichtungen mit hyperstochiometrischer Zusammensetzung deutlich

grofier und tiefer im Vergleich zu den hypostochiometrischen Zusammensetzungen.
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Abbildung 61: a) Verschleikoeffizienten in Abhidngigkeit der Temperatur der 5-NizAls, sowie hyper- und hyposto-
chiometrischen B-NiAl-Beschichtungen [68], sowie b) deren zweidimensionalen VerschleifSspuren nach einem Ver-
schleif$test bei 600 °C.

Die in Abbildung 62 gezeigte Gegeniiberstellung der Verschleifsspurausschnitte der
jeweiligen Beschichtungen tiiber die Temperatur bestitigt die deutlichen Unter-
schiede im Verschleifsverhalten zwischen den 06-Ni2Als- und den hyperstochiometri-
schen 3-NiAl-Schichten im Vergleich zu den hypostochiometrischen 3-NiAl-Schich-
ten. Bereits bei Raumtemperatur weisen die hypostochiometrischen 3-NiAl-Schich-
ten vereinzelte Oxide auf der VerschleifSspur auf. Diese treten bei den 6-Ni2Als- und
hyperstochiometrischen 3-NiAl-Schichten erst bei Temperaturen ab 400 °C auf und
bedecken ab 600 °C schlieflich die gesamte Oberflache der Verschleifsspur.

Die Breite und Tiefe der VerschleifSspur nimmt mit steigender Temperatur zu, bis
diese bei 600 °C bis zum Substrat reicht. Das hypostochiometrische 3-NiAl hingegen
ist bereits ab 400 °C durch eine durchgangige Oxidschicht auf der Verschleif$spur
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bedeckt, wodurch die Breite und Tiefe der Verschleifispur deutlich abnimmt.

Mechanische Untersuchungen mittels Nanoindentierung (Tabelle 6) zeigen einen
deutlichen Einfluss der Aluminiumgehalte der Phasen auf die Indentationsharte und
den Indentationsmodulus. Beide Werte steigen mit zunehmendem Aluminiumgeh-
alt stark an. Lediglich die Harte zu E-Modul (H/E)-Verhiltnisse, die eine grobe Ab-
schatzung tiber die Verschleifsbestandigkeit erlauben, weichen von diesem Zusam-
menhang ab, da die niedrigsten Werte fiir hyperstochiometrisches Ni-Al erreicht

werden.

RT

200 °C

400 °C

S TR

T L . e .

600 °C

Abbildung 62: Gegeniiberstellung lichtmikroskopischer Aufnahmen der Verschleifispuroberflichen mit abneh-
mendem Al-Gehalt von d-Ni2Als bis zum hypostochiometrischen B-NiAl, geordnet nach Temperatur von RT bis 600 °C
und der Phasenzusammensetzung [68].
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Eine Einordnung der H/E-Verhiltnisse im Vergleich zu den tatsachlich auftreten-
den Verschleifsverlusten ist nur bei Raumtemperatur moglich. Dies zeigt, dass bei
Hochtemperatur Oxidations- und Adhdsionseffekte sowie Veranderungen der me-
chanischen Eigenschaften berticksichtigt werden miissen. Ein Zusammenhang zwi-
schen den Indentationsdaten (Tabelle 6) und dem auftretenden VerschleifSverlust
bei Hochtemperatur (siehe Abbildung 61) ist vor allem im Indentationsmodul zu
erkennen. Hohe Hartewerte und ein hoher Indentationsmodul zeigen zwar bei
Raumtemperatur eine erhohte VerschleifSbestandigkeit, fithren bei Hochtemperatur

jedoch eher zu einem hohen Verschleif$verlust.

Tabelle 6: Gemessene Nanohirten und Indentationsmoduln der Nickelaluminid Phasen sowie deren jeweili-
ger Aluminiumgehalt.

Phase Al[At.-%] Indentationshirte [GPa] Indentationsmodul [GPa]  H/E [x107]
0-Niz2Als 60-61 11,96 £ 0,5 244 +12 48,9+0,3
hyperst. B-NiAl 54-55 9,92 +£0,59 228 + 10 435+0,2
hypost. 3-NiAl 37-41 6,15 +0,52 124 +13 49,8 +0,5

Ein weiterer Zusammenhang zwischen den mechanischen Kennwerten aus Tabelle
6 und den maximalen Reibungskoeffizienten (COF) in Abbildung 63 besteht im In-
dentationsmodul. Die vorliegenden Daten zeigen eine klare Trennung der getesteten
Phasen iiber den gesamten Temperaturbereich basierend auf den maximal auftreten-

den Reibungskoeffizienten.
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Abbildung 63: Gegeniiberstellung der maximalen Reibungskoeffizienten (COF) der Phasen 8-Ni2Als und dem hy-
per- sowie hypostdchiometrischen B-NiAl iiber die Temperatur in °C [68].

Es ist deutlich erkennbar, dass der maximale Reibungskoeffizient von dem vorlie-

genden Aluminiumgehalt abhangig ist. Besonders die aluminiumreichste Phase
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0-Ni2Als weist die niedrigsten maximalen Reibungskoeffizienten tiber den gesamten
jeweiligen Temperaturbereich auf. Dies deutet darauf hin, dass ein hoherer Alumi-
niumgehalt in den Phasen zu einer Verringerung der Reibung fiihrt. Die hochsten
maximalen Reibungskoeffizienten wurden von der hypostochiometrischen -NiAl
Phase erreicht, die den niedrigsten Aluminiumgehalt und zugleich den niedrigsten
Indentationsmodul aufweist. Dies bedeutet, dass die Phase mit geringerem Alumi-
niumgehalt und niedrigerem Indentationsmodul tendenziell zu héherer Reibung
fiihrt.

Elektronenmikroskopische Untersuchungen der Verschleifispuren im Querschliff
(siehe Abbildung 64) weisen darauf hin, dass es bei Hochtemperatur fiir Phasen mit
einem Aluminiumgehalt von tiber 50 %, wie 0-Ni2Als und hyperstochiometrischen
Zusammensetzungen, zu Materialversagen an den Korngrenzen kommt. Dies ist mit
den hohen Hartewerten und Indentationsmodulen zu begriinden, wodurch die bei
Hochtemperatur gebildeten Oxide unter dem adhasiv dominierten Verschleifskon-
takt mit der sproden, metallischen Oberflache herausbrechen und den Materialver-
lust verstarken. Phasen mit hoherem Aluminiumgehalt und hoherem Indentations-
modul zeigen zwar eine bessere Verschleifsbestandigkeit bei Raumtemperatur, er-
weisen sich jedoch bei Hochtemperatur als anfalliger fiir Materialversagen und er-

hohen Verschleifsverlust.

A /

mechanisch durchmischte,
verschleiflbestandige Oxide
an der Metallrandzone

verschleifinduzierte Sprodbriiche

hyperstochiometrisches (3-NiAl hypostochiometrisches 3-NiAl

Abbildung 64: Riickstreuelektronenbilder der Verschleifspurquerschliffe des a) hyperstochiometrischen B-NiAl
mit Sprodbriichen an der Metallrandzone sowie b) des hypostéchiometrischen -NiAl mit mechanisch durchmischten
Oxiden ohne Sprédbriichen im Substrat [68].

Das sprode Verhalten der Beschichtungen mit Aluminiumkonzentrationen von tiber

50 At.-% geht einher mit sinkendem E-Modul der Nickel-Aluminium Phasen [68],
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wie bereits von Oskay et al. [167], Webler et al. [168] und Rusovic et al. [169] beschrie-
ben wurde. Bei der hypostochiometrischen 3-NiAl Phase mit niedrigem E-Modul
und niedriger Harte fiihrt der Verschleif$kontakt bei Hochtemperatur zu einer me-
chanischen Durchmischung der auf der Oberflache gebildeten Tribooxide mit dem
darunterliegenden metallischen Substrat (siehe Abbildung 64 b)). Durch die mecha-
nische Durchmischung der Oxide und der metallischen Matrix3 entsteht eine Auf-
hartung, die vor weiterem Abtrag durch den Verschleifskontakt schiitzt. Die syste-
matischen Untersuchungen der intermetallischen Nickelaluminid-Zusammenset-
zungen zeigen grundsatzlich eine Zunahme der Verschleifibestandigkeit mit abneh-
mendem Aluminiumgehalt. Dies ist auch wahrend des Betriebs der Werkstoffe bei
Hochtemperatur durch Interdiffusion von Aluminium mit dem Werkstoff zu erwar-
ten. Obwohl die Aluminiumverarmung normalerweise fiir die Oxidation nachteilig
ist, fiihrt sie im Zusammenhang mit den VerschleifSuntersuchungen zu einer Verbes-

serung der Verschleifibestandigkeit.

5.6.2 Verschleifiverhalten von IN617 und IN617 mit Al-Diffusionsschicht

Der Grundwerkstoff IN617 weist bei Raumtemperaturverschleifitests einen hohen
VerschleifSverlust auf (siehe Abbildung 65). Mit steigender Temperatur nimmt der
VerschleifSverlust sukzessiv ab und erreicht den geringsten Wert bei der maximal

getesteten Temperatur von 600 °C.
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Abbildung 65: VerschleiSkoeffizienten in Abhingigkeit der Temperatur des Grundwerkstoffs IN617, sowie des
Grundwerkstoffs mit aufgebrachter Aluminiumdiffusionsschicht.

3 Indentierungen der Tribooxide ergaben Hartewerte von bis zu 20 GPa. Aufgrund der geringen Oxidschichtdicke konnten
statistische Hartewertverteilungen nicht erfasst werden.
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Aus den Werten der Nanoindentierung in Tabelle 7 geht hervor, dass der Grund-
werkstoff IN617 im Vergleich zum mit Diffusionsbeschichtungen versehenen IN617
(IN617-Al) eine deutlich geringere Indentationsharte und einen geringeren Indenta-
tionsmodulus aufweist. Das geringe H/E-Verhaltnis des Werkstoffs IN617 deutet auf
eine geringe VerschleifSresistenz bei Raumtemperatur hin, was durch die Verschleifs-
tests bestitigt wird. In Ubereinstimmung mit den Verschleifitests der Ni-Al Phasen
mit unterschiedlichem Aluminiumgehalt zeigt der Grundwerkstoff IN617 mit dem
geringsten Indentationsmodulus den hochsten Verschleifiverlust bei Raumtempera-
tur. Mit steigenden Temperaturen nimmt der Verschleifsverlust ab und erreicht bei

600 °C den geringsten Wert.

Tabelle 7: Gegeniiberstellung der fiir den Verschleif8 relevanten mechanischen Kennwerte des Grundwerk-
stoffs IN617 sowie IN617 mit aufgebrachter Al-Diffusionsschicht (IN617-Al).

Werkstoff/Beschichtung  Al[At.-%] Indentationshirte [GPa] Indentationmodul [GPa] H/E [x107?]
IN617 07-1,4 3,8+0,2 223 +17 17+£1,7
IN617-Al 71 -73 148+1,7 23311 63+9,2

Zur Einordnung dieser Beobachtungen dient die Analyse der Oberflachen der Ver-
schleifispuren. Die VerschleifSspuroberflachen von IN617 (siehe Abbildung 66) zei-
gen bereits bei Raumtemperatur eine Bedeckung von einer dunklen Schicht, was auf
eine Oxidation der Oberflache durch die VerschleifSbeanspruchung hindeutet. Diese
dunklen Schichten sind bei allen Testtemperaturen vorhanden, wobei sie besonders
nach den 600 °C Verschleifstests hervorstechen. In diesen Fallen sind die Verschleif3-
oberflachen von einer dichten, dunklen Schicht bedeckt, die von einer von Riefen
gepragten, metallisch erscheinenden Oberfldche umgeben ist.

Im Vergleich zum unbehandelten Grundsubstrat sind die Oberflachen von IN617-Al
tiber alle Temperaturbereiche metallisch glainzend und weisen tiefe Riefen auf, deren
Tiefe mit steigender Testtemperatur zunimmt. Allerdings zeigt die Breite der Ver-
schleifispuren, dass die Aluminiumoxidkugel auf dem Grundsubstrat IN617 eine
breitere Auflageflache erreicht. Dies korreliert erneut mit den Hartewerten bei
Raumtemperatur. Die Anreicherung des Werkstoffs IN617 mit Aluminium mittels
Packdiffusion fiihrt gegeniiber dem Grundsubstrat IN617 zu einer Vervierfachung
der Indentationsharte, wahrend das H/E-Verhaltnis um etwa das Dreifache ansteigt.
Dies stimmt mit den beobachteten geringen Verschleifiverlusten bei Raumtempera-

tur tberein. Es zeigt sich, dass trotz der hoheren mechanischen Kennwerte von
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IN617-Al der Verschleifsverlust bei einer Temperatur von 600 °C den des Grund-

werkstoffs tibersteigt.

RT

200 °C

400 °C

600 °C

Abbildung 66: Gegeniiberstellung lichtmikroskopischer Aufnahmen der Verschleispuroberflichen von IN617
sowie IN617 mit aufgebrachter Aluminiumdiffusionsschicht nach Verschleiitests von RT bis 600 °C.

i

Die in Abbildung 67 gegeniibergestellten Riickstreuelektronenbilder der Verschleifs-
spuren im Querschliff nach Verschleiftests bei 600 °C verdeutlichen den Einfluss der
mechanischen Anderungen durch die Aluminiumanreicherung auf den Verschleif
bei Hochtemperatur. Im Fall der IN617 Legierung (siehe Abbildung 67 a)) sind die
tribologisch gebildeten Oxide aufgrund ihrer besseren Verformbarkeit bei 600 °C mit
dem metallischen Werkstoff mechanisch durchmischt und bleiben deshalb auf der
Oberfldache erhalten. IN617-Al (siehe Abbildung 67 b)) hingegen weist an der
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Oberflache lediglich vereinzelt eingedriickte Verschleif$partikel und Sprodbriiche
auf. Der Materialabtrag ist hierbei aufgrund der erhohten Bruchbildung stark genug,
um eine bestandige Oxidschicht auf der Oberfldache zu verhindern.

eingedriickte
Verschleifspartikel

Sprodbriiche

IN617, 600 °C 20,0m IN617-Al, 600 °C

Abbildung 67: Riickstreuelektronenbilder der Verschleifispuren von a) IN617 sowie von b) IN617-Al nach einem
Verschleifitest bei 600 °C.

5.6.3 Einfluss der Y20s-Partikel auf das VerschleifSverhalten

In Abbildung 68 sind die Beschichtungen mit dem Grundwerkstoff IN617 und
IN617-Al gegeniibergestellt. Die Packzementierung wurde sowohl fiir den Grund-
werkstoff als auch fiir die Beschichtungen mit hoher Al-Aktivitat durchgefiihrt, um
eine homogene Partikelverteilung in der dabei entstehenden Diffusionsbeschichtung
sicherzustellen und vergleichbare Aluminiumkonzentrationen zwischen dem

Grundwerkstoff und der Beschichtung zu erreichen.
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Abbildung 68: VerschleifSkoeffizienten des Grundwerkstoffs ohne und mit aufgebrachten Beschichtungssystemen
als Funktion der Temperatur nach Verschleifitests unter der Verwendung einer Al203-Kugel mit 6 mm Durchmesser
als Reibpartner.
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Die hohe Al-Aktivitdt gewdhrleistet weiterhin eine gleichmafiige und effektive Alu-
miniumanreicherung in der Beschichtung, wodurch eine bessere Vergleichbarkeit
hinsichtlich deren VerschleifSverhalten ermoglicht wird. Die aufgebrachten Metall-
matrixbeschichtungen zeigen mit Ausnahme der Ni-Y20s3-Cr-Al-Beschichtung ein
stark abweichendes VerschleifSverhalten zu IN617-Al. Von Raumtemperatur bis hin
zu 200 °C ist das Verschleifiverhalten vergleichbar, allerdings kommt es ab einer
Testtemperatur von 400 °C zu einem starken Anstieg des VerschleifSkoeffizienten,
der bei 600 °C ein Maximum erreicht. Der Einfluss der Y20s-Partikel in der Nickel-
Aluminium Metallmatrix ist vor allem bei 600 °C erkennbar, da die Partikel im Ver-
gleich zu partikelfreien Beschichtungen zu einer Reduktion des Verschleifsverlustes
um etwa 28,7 % fithren. Die bereits geringfligigen Unterschiede hinsichtlich des Ver-
schleifskoeffizienten zwischen Raumtemperatur und 200 °C treten ebenfalls fiir die
Ni-Y203-Cr-Al-Beschichtungen auf. Ab einer Testtemperatur von 400 °C ist jedoch
eine deutliche Abnahme des Verschleifskoeffizienten zu beobachten. Bei 600 °C steigt
dieser nur geringfiigig an, wodurch die Verschleifskurve iiber den gesamten Tempe-
raturbereich Parallelen mit der Verschleiffskurve der IN617-Al-Beschichtung auf-
weist. Aufgrund des geringen Verschleifsverlustes ist tiber den gesamten Tempera-
turbereich lediglich der oberste, partikelfreie Schichthorizont vom Verschleifs betrof-
fen (siehe Abbildung 69), weshalb keine Unterschiede zwischen Ni-Cr-Al-Beschich-
tungen und Ni-Y203-Cr-Al-Beschichtungen festgestellt werden konnen. Aus Griin-
den der Ubersichtlichkeit sind die Ni-Cr-Al-Beschichtungen ohne Yttriumoxid in
Abbildung 68 deshalb nicht dargestellt.

Verschleifispur
Ni-Y,O,-Cr-Al, 600 °C

Tiefe der Verschleif®spur [um]

Yttll'iuquid-P?rtike}]'\oriant
4 ; X X X A X 4
500 -400 -300 -200 -100 O 100 200 300 400 500

n {1 n 1 1 " 1 n

5

Breite der VerschleiRspur [um]

Abbildung 69: Querschnitt der Verschleiflspur der Ni-Y203-Cr-Al-Beschichtung nach einem Verschleifitest bei
600 °C.
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Die Ahnlichkeit der Verschleikurven der Diffusionsbeschichtungen IN617-Al (siehe
Abbildung 32) und der Beschichtung Ni-Y20s-Cr-Al (siehe Abbildung 39) ist unter
anderem durch die ahnliche Beschichtungszusammensetzung zu erklaren. Insbeson-
dere in den oberen 10 pum weist die Aluminiumkonzentration in beiden Beschichtun-
gen einen vergleichbaren Wert von etwa 72-74 At.-% auf. Die Chromkonzentration
der IN617-Al-Beschichtung ist mit 6-8 At.-% Cr etwas niedriger als die der Ni-Y20s-
Cr-Al-Beschichtung mit 17-30 At.-% Cr, jedoch liegen in der IN617-Al-Beschichtung
zusatzlich Kobalt (4 At.-%) und Molybdan (1,5 At.-%) vor. Ebenfalls liegt der Nickel-
gehalt etwa 4 At.-% hoher. Dies hat zur Folge, dass selbst nach einem Durchbruch
der obersten chromreichen Schicht der Ni-Y203-Cr-Al-Beschichtung der mikrostruk-
turelle Aufbau der Ni-Y203-Cr-Al-Beschichtung und IN617-Al sehr dhnlich und von
einer d-Ni2Als-Schicht mit Chromaluminid-Ausscheidungen gepragt ist.

In Abbildung 70 sind die Verschleifsspuren der Ni-Al-, Ni-Y20s-Al- und Ni-Y20s-Cr-
Al-Beschichtungen im Temperaturbereich von Raumtemperatur (RT) bis 600 °C ge-
geniibergestellt. Diese zeigen im Temperaturbereich von RT bis 200 °C lediglich ge-
ringfiigige Unterschiede zueinander und sind in ihrer optischen Erscheinung mit
den Verschleifispuren von IN617-Al (siehe Abbildung 66) vergleichbar. Die Oberfla-
chen liegen nach den Verschleifstests metallisch vor und weisen lediglich vereinzelt
dunkle Anhaftungen auf. Der Temperatureinfluss auf das VerschleifSverhalten kann
erst ab einer Testtemperatur von 400 °C beobachtet werden, was zu einer signifikan-
ten Verbreiterung der Verschleifsspur fithrt. Zudem fallen Unterschiede der Ver-
schleifsspur zwischen der chromhaltigen Beschichtung Ni-Y203-Cr-Al- und den Ni-
Al- sowie Ni-Y20s-Al-Beschichtungen auf, wobei letztere eine deutlich grofsere Zu-
nahme der Verschleifispurbreite aufweisen als die Ni-Y203-Cr-Al-Beschichtung. Die
Querschliffe der Ni-Al- und Ni-Y203-Al-Beschichtungen zeigen, dass die initialen
Schichtdicken der beiden Beschichtungen bei 87 + 1 um und 88 + 1 um betrugen.
Die Gegeniiberstellung der Beschichtungen in Abbildung 71 verdeutlicht, dass im
Fall eines Durchbruchs der Ni-Al-Beschichtung ohne Yttriumoxid-Partikel reines Ni-
ckel am Verschleifiverhalten beteiligt ist. Die Oberflache der Ni-Al-VerschleifSspur in
Abbildung 70 zeigt an diesen Stellen des Durchbruchs eine orangene Farbung. Im
Gegensatz dazu fallen sowohl die Tiefe als auch die Breite der Verschleifisspur auf
der Ni-Y20s-Al-Beschichtung nach einem 600 °C Verschleifitest deutlich geringer

aus. Zudem wurde die Beschichtung nicht durchbrochen.
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Ni-Al Ni-Y203-Al Ni-Y203-Cr-Al

RT

200 °C

400 °C

600 °C

Abbildung 70:
Temperatur von RT bis 600 °C und den Beschichtungen Ni-Al, Ni-Y203 und Ni-Y203-Cr-Al. Ni-Cr-Al wurde aufgrund
kaum vorhandener Abweichungen der VerschleifSspuren nicht mit in den Vergleich aufgenommen.

Dies ist anhand der zweidimensionalen Verschleifsspurmessungen in Abbildung 71
ersichtlich. Die Ni-Y20s3-Al-Beschichtung behalt ihre Integritat und zeigt eine insge-
samt geringere Abnutzung im Vergleich zur Ni-Al-Beschichtung ohne Yttriumoxid-
Partikel.

Die ndahere Untersuchung der beiden Beschichtungen auf Ni-Al-Basis (siehe Abbil-
dung 72) deutet auf unterschiedliche Schadigungsmechanismen hin. Fiir die parti-
kelfreien Ni-Al-Beschichtungen (siehe Abbildung 72 a)) sind Sprodbriiche mit teil-

weise herausgebrochenen Kornern charakteristisch. Dagegen zeigen die Ni-Y20s-Al-
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Beschichtungen (siehe Abbildung 72 b)) lediglich Sprodrisse, die aufgrund der fei-
neren Matrix eine erhohte Tendenz zur horizontalen Rissableitung aufweisen.
Dadurch wird die Schadigung der Beschichtung besser kontrolliert, was zu einer ge-
ringeren Abnutzung und hoheren Verschleifibestandigkeit fithren kann.

a) b)
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Abbildung 71:  Gegeniiberstellung der Verschleifispuren der a) Ni-Al-Beschichtung, sowie b) der Ni-Y20s-Al-Be-
schichtung nach einem Verschleif$test bei 600 °C.

Die mechanischen Kennwerte der Beschichtungen wurden mittels Nanoindentation
bestimmt und sind in Tabelle 8 dargestellt. Aufgrund der Unterschiede im Schicht-
aufbau wurden die Messwerte ausschliefSlich aus dem obersten Schichthorizont ent-
nommen. In tieferen Beschichtungshorizonten variieren die Messwerte aufgrund un-

terschiedlicher dominierender Phasen.

a)

I Sprodbriiche an Korngrenzen \

>

Rissbildung
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Abbildung 72:  Gegeniiberstellung lichtmikroskopischer Aufnahmen der Beschichtungen a) Ni-Al und b) Ni-Y20s-
Al sowie markante Schidigungsformen nach Verschleif$tests bei 600 °C.

Diese tieferliegenden Phasen stehen im initial auftretenden Verschleifs ohnehin nicht
im direkten Kontakt mit dem Gegenkorper. Wie erkennbar ist, wird die Indentati-

onsharte durch die Yttriumoxid-Partikel in Ni-Al-Beschichtungen minimal erhoht,
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die Abweichungen fallen im direkten Vergleich von partikelhaltigen und partikel-
freien Beschichtungen jedoch sehr gering aus. Die hochsten Abweichungen zeigen
die Beschichtungstypen auf Basis von Ni-Al und Ni-Cr-Al zueinander, was mit den
zuvor erwahnten Phasenzusammensetzungen zu erklaren ist.

Tabelle 8: Gegeniiberstellung der fiir den Verschleif$ relevanten mechanischen Kennwerte der im Verschleif3-

verhalten getesteten Beschichtungen im Vergleich zu dem Grundwerkstoff IN617 sowie IN617 mit aufgebrachter Al-
Diffusionsschicht (IN617-Al).

Beschichtung Al[At.-%]  Indentationshirte [GPa] Indentationsmodul [GPa] = H/E [x10-]

Ni-Al 60-61 11,9+0,6 244 +12 48,9+0,3
Ni-Y20s-Al 60-61 12,1+0,7 243+ 5 49,5+2,8
Ni-Y20s-Cr-Al 71-73 12,8+1,2 232+16 55,1+8,6

Zusammenfassend kann festgestellt werden, dass der grofste Einfluss auf die Ver-
schleifbestandigkeit der Beschichtungen und des Grundwerkstoffs auf die Alumini-
umdiffusionsschichten und den daraus resultierenden gesteigerten Hartewerten zu-
riickzufiihren ist. Obwohl hohere Harte eine verbesserte Widerstandsfahigkeit ge-
gen Verschleifs bei Raumtemperatur bewirkt, konnen hohe Hartewerte bei hohen
Temperaturen zu Sprodbriichen fiihren. Dies ist insbesondere fiir die reinen Alumi-
niumdiffusionsschichten zu beobachten, da die hohen Temperaturen zu einer Zu-
nahme der Adhasionskréfte fithren. Beschichtungen, die neben Aluminium auch
Chrom enthalten, zeigen den grofiten Effekt auf die mechanische Bestandigkeit ge-
gen Verschleifs. Diese weisen durch Ausscheidungen von Chromaluminiden eine
Steigerung des maximalen Aluminiumgehalts um etwa 13 At.-% auf und reduzieren
durch Ausscheidungshartung den auftretenden Verschleifs im Vergleich zu den Be-

schichtungen auf Ni-Al-Basis.
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6 Diskussion

6.1 Beschichtungsverfahren

Die Einbindung keramischer Partikel in eine metallische Beschichtung auf einem
Werkstoff kann mittels unterschiedlicher Beschichtungsverfahren erfiillt werden. Ei-
nes dieser Verfahren besteht in der Aufbringung einer Mischung aus keramischen
Partikeln und metallischen Partikeln in einer kolloidalen Losung (Schlicker) mit an-
schlieSender Warmebehandlung zur Interdiffusion und Diffusionsschichtbildung.
Durch dieses Verfahren ist es moglich Oxidpartikel in eine metallische Matrix einzu-
bringen, deren Zusammensetzung anpassbar ist und keine Aktivatoren wahrend der
Warmebehandlung benétigt [89,170]. Obwohl die Anpassbarkeit und die einfache
Handhabung der Aufbringung in nur einem Schritt grofse Vorteile bieten, wurden in
dieser Arbeit verschiedene Einschrankungen hinsichtlich der maximal herstellbaren
Schichtdicke bei gleichzeitiger Einbringung von Partikeln in die Beschichtung fest-
gestellt, wie schematisch in Abbildung 73 dargestellt.

Schlicker mit
hoher Aktivitit

Schlackenbildung durch
Schmelzbildung wihrend
der Wiarmebehandlung

Legierungselement-
ausscheidungen

Interdiffusionszone

Schlicker mit
inerten Partikeln

Wirmebehandl unﬁ’

Schlicker mit
niedriger Aktivitit

Grundwerkstoff

Elongierte, in der Schicht
eingebundene Partikel

Interdiffusionszone
mit Kirkendall-Poren

Abbildung 73: Schematische Darstellung des Schlickerverfahrens mit inerten Partikeln und deren Einschrinkun-
gen hinsichtlich der Einbindung und Diffusionsschichtbildung. Bei Schlickern mit hoher Aktivitit befinden sich die
inerten Partikel in der Schlacke-Schicht und werden nicht in die metallische Beschichtung mit eingebunden.

Die Einschrankungen bestehen darin, dass bei der Schlickerschicht zur Einbringung
von Partikeln wahrend der Warmebehandlung keine Schmelzphase entstehen darf.
Wenn eine solche Schmelzphase vorhanden ist, steigen die Partikel einerseits als

Schlacke an die Oberflaiche auf und andererseits werden sie durch die
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vorherrschende Einwartsdiffusion der Elemente aus der Schmelzphase nicht in die
gebildete Diffusionsschicht eingebunden (siehe Abbildung 23). Wird die
Schmelzphasenbildung verhindert, ist eine Einbindung der Partikel moglich. Aller-
dings fiihrt dies, aufgrund der notwendigen Auswartsdiffusion von Elementen aus
dem Substrat, zu Kirkendall-Porositat. Die Porenbildung fiihrt zum einen zu einer
Verschlechterung der Substratanbindung und zum anderen zu einer sukzessiven Re-
duzierung der Interdiffusion, da mégliche Diffusionswege durch die Poren verloren
gehen [171]. Insgesamt betrachtet ist das Schlickerverfahren ein sehr attraktives und
kostengiinstiges Verfahren zur Aufbringung von Diffusionsschichten. Es weist je-
doch eine eingeschrankte Eignung zur Einbringung von Partikeln in die Diffusions-
schicht auf.

Zur Herstellung von Beschichtungen mit hohem Partikeleinbau und gleichzeitig ho-
her Schichtdicke zeigen galvanische Verfahren eine bessere Eignung (siehe Abbil-
dung 29). Diese ermdglichen einen zuverlassig reproduzierbaren Partikeleinbau mit
einer homogenen Partikelverteilung in der gesamten Beschichtung und konnen auch
tiir lokale Reparaturen von Bauteilen genutzt werden [172]. Dennoch bestehen Ein-
schrankungen beziiglich der kommerziellen Verfiigbarkeit von Partikeln hinsicht-
lich Reinheit und Partikelgrofie [173]. Eine Eignung zur Nutzung als Inhibitor-Parti-
kel erwies sich unter anderen fur Yttriumoxid, da dieses in unterschiedlichen Parti-
kelgrofien in hoher Reinheit verfligbar ist. Grundsatzlich konnen auch andere Parti-
kel fiir den Co-Abscheidungsprozess genutzt werden, da einige im pH-Bereich des
Elektrolyten hohe Zeta-Potentiale aufweisen [174-177]. Einige dieser Partikel sind in
sauren Elektrolytbedingungen nicht stabil und konnen den pH-Wert des Elektroly-
ten signifikant verandern, wie es bei Magnesium der Fall ist.

Fiir den vorliegenden Anwendungsfall, bei dem die Partikel als korrosionsmindern-
des Medium verwendet werden sollen, ist eine gleichmafige Partikelverteilung in
der Matrix essenziell notwendig. Wie gezeigt werden konnte, ist ein hoheres Reser-
voir von Yttriumoxid durch die Einbringung von Partikeln im Mikrometerbereich
anstatt von Partikeln im Nanometerbereich moglich (siehe Abbildung 27). Aller-
dings muss dabei bedacht werden, dass Partikel im Mikrometerbereich von einer
partikelfreien Matrix umgeben sind, wodurch die korrosiven Medien in diesen par-
tikelfreien Bereichen unzureichend inhibiert werden. Dadurch bleibt die partikel-

freie Metallmatrix trotz eines hoheren volumetrischen Inhibitor-Reservoirs
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weiterhin von starker Korrosion betroffen. Zhang [116] zeigte, dass die Einbringung
von Yttrium auch tiber vorlegierte CrAlY-Partikeln im Mikrometerbereich mittels ei-
nes galvanischen Sedimentationsverfahrens moglich ist. Die maximal mogliche Ein-
bringung von Yttrium war mit diesem Verfahren jedoch abhangig von dem maxima-
len Yttrium-Gehalt der vorlegierten CrAlY-Partikel. Die maximale Loslichkeit von
Yttrium in Ni-Al Bulkmaterialien betragt etwa 0,5 At.-% [178], wahrend in einer an-
deren Studie eine maximale Loslichkeit von 0,05 At.-% angegeben wird [179]. Ob-
wohl der CrAlY-Partikeleinbau in der Studie von Zhang [116] bei etwa 40 Vol.-% lag,
wurde die Yttriumkonzentration in der Beschichtung durch das Loslichkeitsmaxi-
mum von Yttrium in den Partikeln beschrankt. Weiterhin ist das vorhandene
Yttrium auf die CrAlY-Partikel beschrankt, wodurch die Verteilung des Yttriums in
der Matrix limitiert ist.

Durch die in dieser Arbeit verwendeten Yttriumoxid-Nanopartikel konnte nicht nur
ein homogenerer Partikeleinbau erreicht werden, sondern auch ein hoheres Yttrium-
Reservoir in der Beschichtung (siehe Abbildung 29). Dartiber hinaus wurde gezeigt,
dass die elektrophoretische Co-Abscheidung der Partikel zu einer besseren Vertei-
lung von Yttrium in der Beschichtung fiihrt. Durch die Minimierung von Sedimen-
tationseffekten der Nanopartikel konnten auch inhomogene Partikelverteilungen an
Probenkanten oder -unterseiten optimiert werden. Dies tragt zu einer homogeneren
Verteilung von Yttriumoxid-Nanopartikeln in der metallischen Matrix bei und ver-
bessert damit die Eigenschaften der Beschichtung insgesamt. Dariiber hinaus konnte
der Partikeleinbau in Ubereinstimmung mit Wielage et al. [180] durch die Nutzung
von Ultraschall wahrend des Co-Abscheidungsprozesses sogar maximiert werden.
Die Nanopartikel in der metallischen Matrix fithren zu einer Festigkeitssteigerung
[181,182] und verbesserten mechanischen Eigenschaften durch Kornfeinung und
gleichzeitige Steigerung der Duktilitdt [183], die durch die Reduzierung der Grofie
von Defekten wie Mikroporositiat und Ausscheidungen verursacht werden [184,185].
Trotz der erfolgreichen Optimierung des Yttriumoxid-Partikeleinbaus stellt die Ge-
lierung von Seltenerdelementoxiden in wassrigen Medien ein noch zu optimierendes
Problem dar. Die Nickelsulfamat- als auch die Nickelsulfat-Elektrolyte weisen unzu-
reichende Langzeitbestandigkeit auf, wodurch das Bad nach der Abscheidung von
etwa 6 % der enthaltenen Nickelionen ausgetauscht werden muss. Dies fiihrt zu ei-

nem erhohten Verbrauch der galvanischen Bader und zusatzlichen Kosten. Daher ist
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es wichtig, weiterhin an der Entwicklung von stabilen Elektrolyten zu arbeiten, um
die Langzeitstabilitdt und Effizienz des Co-Abscheidungsprozesses zu verbessern
und den Einsatz von Seltenerdelementoxiden als Nanopartikel in galvanischen Be-
schichtungsverfahren zu optimieren. Forschung auf diesem Gebiet konnte zukiinftig
zu einer noch effektiveren Nutzung von Nanopartikeln in metallischen Beschichtun-

gen fithren.

6.1.1 Diffusionsbeschichtungen auf nano-Y:0s-MMC-Beschichtungen

Ni-Y203-Al-Beschichtungen

Neben den zuvor genannten positiven Einfliissen auf die mechanischen Eigenschaf-
ten wurden fiir MMC-Beschichtungen mit nano-Partikeln eine Reihe weiterer inte-
ressanter Phanomene beobachtet. Hierunter fallen unter anderem die in Abbildung
30 aufgefiihrten, verdnderten Massenzunahmen nach durchgefiihrter Packdiffusion.
Die nano-Y203-MMC-Beschichtungen zeigen nach durchgefiihrter Aluminiumanrei-
cherung eine geringere Massenzunahme als Beschichtungen, die ohne Yttriumoxid
unter gleichen Bedingungen hergestellt wurden. Entgegen dem bekannten Zusam-
menhang, dass feinere Kornstrukturen eine hohere Diffusionsgeschwindigkeit zur
Folge haben, zeigen die Yttiumoxid-Partikel eine Minderung der Diffusion.

Der von den Nanopartikeln in einer metallischen Matrix induzierte Effekt der Korn-
feinung wurde bereits fiir diverse Materialien und Einbringungsverfahren beschrie-
ben. Zhai et al. [186] erreichten eine Kornfeinung eines austenitischen CrNiMo-Stahls
316L durch Einbringung von TiC-Nanopartikeln mittels selektiven Laserschmelzens.
Schmidt et al. [187] nutzten Nanopartikel in einer wassrigen Suspension durch Auf-
sprithen wahrend des akkumulativen Walzprozesses zur Kornfeinung von Alumi-
nium, und Jiang et al. [188] beschrieben die in-situ Bildungen von Nanokristallen
durch Auskristallisation von TiB2 aus einer metallischen Schmelze. Ebenfalls kommt
es bei der Oxid-dispersionsverfestigten (ODS-)Legierungsherstellung durch die
gleichmaflige Verteilung der Partikel zu einer Kornfeinung der Kristallmatrix [189].
Kinetische Modellierungen fiir solche feinkristallinen Werkstoffe von Jaseliunaite et
al. [190] zeigen, dass die Diffusion mafigeblich von der Korngrofie und den damit
verbundenen Oberflachenprozessen abhangig ist und die Diffusion an Nanokorn-
grenzen schneller ablduft, als an Mikrokorngrenzen. Dennoch kommt es trotz theo-

retisch schneller ablaufenden Diffusionsprozessen bei der Aluminiumdiffusion in

102



Diskussion

feinkristallinen Ni-Y20s-Beschichtungen zu einer geringeren Massenzunahme durch
die Aluminiumanreicherung der Matrix verglichen mit den partikelfreien Ni-Al-Be-
schichtungen. Dies kann anhand der in Abbildung 35 und Abbildung 37 dargestell-
ten Lage der Yttriumoxid-Partikel erklart werden, die an den Korngrenzen vorliegen
und die Diffusionswege beeintrachtigen. Dadurch nimmt die Diffusionsgeschwin-
digkeit von Aluminium in den feinkristallinen Ni-Y20s-Beschichtungen sogar ab,
wodurch die Schichtdicke nach der Al-Packdiffusion geringer ausfallt als die der par-
tikelfreien Beschichtungen (siehe Abbildung 74).

Nickel ohne Partikel Nickel mit Y, O,
Beschichtungsoberflache Beschichtungsoberflache
Nickel Nickel +
Ni-Al Mikrostruktur Ni-Y,0,-Al Mikrostruktur

/ %

Al

Hinderung der Einwértsdiffusion
durch Partikel entlang Korngrenzen,
Kornfeinung und elongiertes
Korngefiige entlang <001>

schnelle Einwértsdiffusion
von Aluminium entlang Korngrenzen,
dquiaxiales Korngefiige

Abbildung 74: Schematische Darstellung des Einflusses von Yttriumoxid auf die Al-Packzementierung. Die Yttri-
umoxid-Partikel hemmen die Einwirtsdiffusion von Aluminium durch ihre Lage an Korngrenzen.

Es ist jedoch wichtig anzumerken, dass die nach der elektrochemischen Abschei-
dung homogen in der Nickelschicht verteilten Yttriumoxid-Partikel nach den durch-
gefithrten Packdiffusionsprozessen eine Partikelverteilung aufweisen, die vom Pack-
prozesses abhangt. Bei einer hohen Al-Aktivitat der Packmischung liegen die Parti-
kel aufgrund der dominierenden Einwartsdiffusion homogen verteilt vor und fiih-
ren zu einer Hinderung des Kornwachstums wahrend des Diffusionsprozesses und

damit zu einer signifikanten Kornfeinung in der gesamten Beschichtung (siehe
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Abbildung 34 und Abbildung 37) [188]. Im umgekehrten Fall ist durch eine Senkung
der Al-Aktivitat eine Aufkonzentrierung der Partikel in tieferen Schichten moglich,
da die Yttriumoxid-Partikel im Gegensatz zu den Nickelatomen keine (Auswarts-
)Diffusion erfahren. Dies wird im Folgenden am Beispiel der Ni-Y203-Cr-Al-Be-
schichtung diskutiert.

Ni-Y203-Cr-Al-Beschichtungen

Ein Vergleich der Massendanderungen nach Al-Diffusion im letzten Schritt der Be-
schichtungsprozesse (siehe Abbildung 17) weist auf deutliche Unterschiede im ge-
bildeten Al-Reservoir zwischen partikelhaltigen und partikelfreien Beschichtungen
hin (siehe Abbildung 30). Wahrend Y203 in Ni-Y20s3-Schichten zu einer Abnahme des
gebildeten Al-Reservoirsim Vergleich zu Ni-Schichten fiihrt, ist die Al-Diffusion in
Ni-Y20s-Cr-Schichten durch Y205 deutlich gesteigert. Dies passt zu den Ergebnissen
von Zhou et al. [191], die ebenfalls Chromdiffusionsexperimente an Ni-nano-AlOs-
Beschichtungen durchfiihrten. Die in dieser Arbeit beobachtete gesteigerte Massen-
zunahme durch die Al-Diffusion in Ni-Y20s3-Schichten ist sowohl fiir den initial
durchgefiihrten Chromdiffusionsprozess (zur Herstellung von Ni-Y20s-Cr) als auch
fiir den darauffolgenden Aluminiumdiffusionsprozess (zur Herstellung von Ni-
Y203-Cr-Al) vorhanden. Fiir die Einordnung dieser Ergebnisse ist der in Abbildung
40 dargestellte mikrostrukturelle Aufbau und die Partikelverteilung zu betrachten.
Die Elementverteilungsbilder dieser Schicht sind in Abbildung 39 dargestellt und
zeigen in der Ni-Y20s3-Cr-Al-Beschichtung nach der Chrom- und der nachfolgenden
Aluminiumdiffusion eine partikelfreie Zone an der Oberflache, gefolgt von einer
Zone, die im Vergleich zur Ausgangsschicht eine aufkonzentrierte Menge an Yttri-
umoxid-Partikeln beinhaltet. Die Vergleichsschichten ohne Yttriumoxid (Ni-Cr-Al)
weisen einen vergleichbaren Schichtaufbau auf. Trotzdem zeigen sie sowohl nach
der Schichtaufbringung als auch nach Hochtemperaturauslagerung (siehe Abbil-
dung 45) eine erhohte Tendenz zur Ausbildung von Kirkendall-Porositat im Ver-
gleich zu Schichten mit Yttriumoxid in der Matrix. Dieser Zusammenhang ist mit
dem Chromdiffusionsprozessen zu erklédren (siehe Abbildung 75), welcher aufgrund
der niedrigen Aktivitat der am Diffusionsprozess beteiligten Chromspezies in der
Gasphase, in der Regel bei Temperaturen oberhalb von 1000 °C stattfindet [192].
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Durch die hohe Temperatur diffundiert auch das Nickel aus der Beschichtung hin-
gehend zur Gasphase, wodurch die Nickel-Chrom-Diffusionsschicht nach aufien
aufgebaut wird [193] (siehe Abbildung 75). Das nach aufien diffundierende Nickel
hinterlasst bei der Auswartsdiffusion Leerstellen, die sich sukzessive zu den
Kirkendall-Poren aufkonzentrieren.

Bei Ni-Y203-Cr-Al-Beschichtungen sind die inerten Yttriumoxid-Partikel nicht an
dieser Bewegung beteiligt und werden aufgrund des nach aufsen diffundierenden
Nickels aufkonzentriert. Dabei kommen fiir die partikelhaltigen Ni-Y203-Cr-Al-
Schichten unterschiedliche diffusionsbeeinflussende Effekte zum Tragen. Zum einen
verringern die Yttriumoxid-Partikel in der Beschichtung die Entstehung von
Kirkendall-Poren, die nach Kumar et al. [194], Stringer et al. [195], Golightly et al.
[102], Ou et al. [196] und Christenssen et al. [197] als Leerstellensenken fungieren
und somit die Bildung von Kirkendall-Poren verzégern. Demnach wird der Volu-
menstrom von Nickel, trotz der zuvor beschriebenen verlangsamten Diffusion durch
Yttriumoxid an Korngrenzen, durch die Reduzierung von Kirkendall-Poren {iber
langere Zeit aufrechterhalten. Dies hat zur Folge, dass nach dem ersten CVD-Schritt
auf Ni-Y20s-Beschichtungen ein grofieres Chrom-Reservoir aufgebaut werden kann.
Ein an die Ni-Y20s3-Cr-Beschichtungen anschlieffender Aluminiumdiffusionsprozess
(zweiter CVD-Schritt) trifft danach im Vergleich zu partikelfreien Ni-Cr-Beschich-
tungen auf eine dickere, partikel- und porenfreie Chrom-Nickel-Schicht, wodurch
mehr Aluminium ungehindert mittels Diffusion in die Schicht eingebracht werden
kann (siehe Abbildung 75). Zusatzlich wird durch die Bildung von chromreichen
Ausscheidungen ein hoheres mogliches Aluminium-Reservoir ermdoglicht, womit
eine hohere Aluminiumaufnahme durch den Aluminium-Packzementierungspro-
zess gewahrleistet ist. Diese Zusammenhange erkldaren die erhohte Massenzunahme
sowohl fiir den Chrom-Packprozess auf Ni-Y20s-Beschichtungen als auch die er-
hohte Massenzunahme fiir den daran anschliefSfenden Al-Packprozess auf Ni-Y20s-
Cr-Beschichtungen. Eine simultane Anreicherung von Chrom und Aluminium mit-
tels des Packzementierungsprozesses ist ebenfalls moglich [193,198,199]. Aufgrund
der Aktivitatsunterschiede beider Elemente muss die Aktivitat des Chroms jedoch
hoher sein als die des Aluminiums, um eine gleichzeitige Abscheidung zu gewahr-
leisten. Da Beschichtungen dieses Typs jedoch geringe Schichtdicken und geringe

Aluminiumgehalte hervorbringen, wurde die kombinierte Abscheidung von Chrom

106



Diskussion

und Aluminium in einem Abscheidungsprozess in dieser Arbeit nicht weiter be-

trachtet.

6.2 Einfluss von Y20s auf die Oxidation von MMC-Schichten

6.2.1 Oxidation

Der Einfluss von Beschichtungen auf das Oxidationsverhalten ist neben den mecha-
nischen Figenschaften als mafigeblich iiber die Bauteillebensdauer bestimmendes
Kriterium anzusehen. Im Folgenden werden daher die Einfliisse und Eigenschaften
von verschiedenen aufgebrachten Beschichtungen (siehe Abbildung 17) betrachtet.
Der Fokus liegt dabei auf dem Grundwerkstoff IN617 und den darauf aufgebrachten
Schichten, wie der Al-Diffusionsschicht (IN617-Al), den partikelfreien Ni-Al- und
Ni-Cr-Al-Beschichtungen sowie den partikelhaltigen Ni-Y203-Al- und Ni-Y20s-Cr-
Al-Beschichtungen. Diese Beschichtungsarten werden hinsichtlich ihres quasi-iso-
thermen und thermozyklischen Oxidationsverhaltens verglichen. Zudem werden

die zugrundeliegenden Mechanismen eingeordnet und diskutiert.

IN617 und IN617-Al

Der kinetische Massenzuwachs des Grundwerkstoffs IN617 unter quasi-isothermen
Bedingungen ist in den ersten 100 h von allen Systemen am hochsten (siehe Abbil-
dung 41). Im weiteren zeitlichen Verlauf nimmt die Massenzunahme eine ideale pa-
rabolische Form an, was auf das Vorhandensein einer schiitzenden Oxidschicht hin-
deutet [200]. Unter thermozyklischen Bedingungen zeigt die Legierung hingegen ei-
nen deutlichen Massenverlust aufgrund von Oxidabplatzungen (siehe Abbildung
42). Diese Abplatzungen fiihren zu einer unzureichenden Oxidationsbestandigkeit
der Legierung IN617. Trotz aufgebrachter Aluminiumdiffusionsschichten auf IN617
zeigt sich im Vergleich zum unbeschichteten Grundwerkstoff IN617 eine deutliche
Verschlechterung der Oxidationsbestandigkeit fiir IN617-Al sowohl bei quasi-iso-
thermen als auch bei thermozyklischen Auslagerungen. Dies ist mit der hohen Alu-
miniumkonzentration von bis zu 73 At.-% zu begriinden, wodurch statt einer durch-
gangigen Chromoxidschicht eine Aluminiumoxidschicht auf der Werkstoffoberfla-
che gebildet wird, die in den Querschliffen eine wellenférmige Struktur aufweist
(siehe Abbildung 43). Dieser Effekt ist bereits ausfiihrlich in der Literatur beschrie-

ben worden und kann auf verschiedene Faktoren, wie Wachstumsspannungen der
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Oxide [201,202], Phasenumwandlung der metallischen Matrix unterhalb der Oxid-
schicht mit Volumenabnahme [203-205], Chromoxidverdampfung oder Bildung von
Leerstellen unterhalb der Aluminiumoxidschicht mit Abplatzungseffekten [206,207],
zuriickgefiihrt werden. Die Volumenabnahme erfolgt dabei sowohl durch Interdif-
fusion von Aluminium aus der Diffusionsschicht in das Werkstoffinnere als auch
durch Abnahme der Aluminiumkonzentration durch Bildung von Aluminiumoxid
an der Metallgrenzrandzone. Dies fiihrt zu sukzessiver Volumenabnahme, begin-
nend mit der initialen -Ni2Als Phase, tiber die 3-NiAl Phase bis hin zur nickelreichen
v’-NisAl Phase.

Die resultierenden Spannungen innerhalb der Oxidschicht und zwischen dem Sub-
strat und der Oxidschicht fithren auch in den durchgefiihrten Oxidationsversuchen
bei 1100 °C zu wellenartigen Oxidschichten, die wahrend der Hochtemperaturaus-
lagerung aufgrund thermisch induzierter Druckspannungen fortwahrend abplatzen.
Diese Effekte fithren zu einer Verschlechterung des Oxidationsverhaltens fiir Alumi-
niumdiffusionsschichten mit hoher Aktivitat und initial vorhandener d-Ni2Als Phase
im Vergleich zu einer durchgehenden Chromoxidschicht auf dem unbeschichteten
Grundwerkstoff IN617. Allerdings ist der Schutz der Chromoxidschicht nicht dauer-
haft gewdahrleistet, da es durch die hohe Schichtdicke des Chromoxids zu hohen
Spannungen und Abplatzungen der Oxidschicht kommt, die zu einer Verarmung
von stabilen Oxidbildnern und einer damit verbundenen Abnahme der Schutzwir-
kung der Beschichtung fithren. Diese Abnahme der Oxidationsbestandigkeit nach
dem Abplatzen der Oxidschicht ist insbesondere bei den thermozyklischen Net-
tomassenanderungen deutlich sichtbar (siehe Abbildung 42).

Ni-Al- und Ni-Cr-Al-Beschichtungen

Die galvanisch aufgebrachten Beschichtungen ohne Yttriumoxid zeigen nach den
quasi-isothermen Auslagerungen im Querschliff eine hohe Tendenz zur Bildung von
Kirkendall-Poren (siehe Abbildung 76). Eine deutliche Verarmung von Aluminium
und Chrom deuten auf einen hohen Verlust dieser beiden Elemente durch Oxidab-
platzung und Neubildung als auch durch Interdiffusion mit der verbleibenden Ni-
ckelschicht oder sogar dem Substrat hin. Insbesondere die Ni-Cr-Al-Beschichtung
zeigt aufgrund eines erheblichen Verlusts an Aluminium eine vollstandige Um-

wandlung in die y*-NisAl Phase. Dabei treten die Kirkendall-Poren in der gesamten
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Beschichtung auf. Bei thermozyklischen Bedingungen zeigt sich eine noch starkere
Verarmung der Beschichtungen im Vergleich zu quasi-isothermen Auslagerungen.
Dies ist auf die erhchten thermischen Spannungen durch die wiederholten Autheiz-
und Abkiihlvorgange zuriickzufiihren (siehe Abbildung 48 und Abbildung 49). Die
daraus resultierende Neubildung von Oxiden unter den Abplatzungen und Rissen
beschleunigt die Verarmung der stabilen Oxidbildner. Besonders deutlich ist dies bei
der Ni-Cr-Al-Beschichtung unter thermozyklischen Bedingungen zu beobachten,

was zu einer nahezu vollstandigen Umwandlung in y-Ni fiihrt (siehe Abbildung 45).

Ni-Al Ni-Y,0,-Al
-------- Abgeplatztes AL,O, ALO Abgeplatztes AL,O, ALO. mit Y.O.
23 23 2™
— . a— “L —] |—. e . — ]
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Diffusionsbarriere
Oxidierte Porenketten, < glfu?edrxt;i‘;i offs durch Y,0
Schichtablosung ’
Starke Porenbildung fiihrt zu Y,0, fiihrt zu verringerter Anzahl
Porenketten und deren Oxidation. und Grofle der Poren, wodurch
Der daraus resultierende Verlust der die Interdiffusion und Schichtanhaftung
Schichtanhaftung fiihrt aufrechterhalten wird. Aufkonzentrierte
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Hoher Reservoirverlust von Aluminium Einwirtsdiffusion von Al und
durch Abplatzungen der Oxidschicht Auswirtsdiffusion von Elementen
und Interdiffusion. Ein ebenfalls geringes des Grundwerkstoffs werden
Chromreservoir fithrt zur Auswirtsdiffusion durch Y,0, gemindert. Y,0,-Partikel in
von Chrom aus dem Grundwerkstoff der Oxidschicht deuten auf

Abplatzungen der partikelfreien Schicht hin

Abbildung 76: Schematische Ubersicht iiber die mikrostrukturellen Effekte von partikelfreien und partikelhaltigen
Ni-Al- und Ni-Cr-Al-Beschichtungen.

Im Gegensatz dazu zeigt die Ni-Al-Beschichtung unter thermozyklischen Bedingun-

gen zwar noch immer einen hohen Anteil an 3-NiAl Phase, jedoch ist dies auf eine
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frithzeitige Schichtablosung an der Grenzflache zum Substrat zurtickzufiihren. Diese
Schichtablosung verhindert die Diffusionsprozesse der Beschichtung mit dem Sub-
strat und die damit verbundene Verarmung. Stattdessen kommt es durch die Ablo-
sung zu einer dreiseitigen Oxidation, die sowohl die Beschichtungsoberflache als
auch die beiden getrennten Oberfldchen betrifft. Dies fiithrt zu dem deutlichen An-

stieg der kinetischen Massendanderung, wie in Abbildung 42 dargestellt.

Ni-Y20s3-Al und Ni-Y20s-Cr-Al

Die galvanisch aufgebrachten Beschichtungen mit zusatzlich in die Beschichtung
eingebrachtem Yttriumoxid zeigen bei quasi-isothermen Auslagerungen eine deutli-
che Verbesserung des Oxidationsverhaltens fiir beide Beschichtungssysteme im Ver-
gleich zu den partikelfreien Vergleichsproben und zum Grundwerkstoff IN617. Eine
wesentliche Ursache dafiir ist die Unterdriickung der Bildung von Kirkendall-Poren
(siehe Abbildung 44 und Abbildung 45), wodurch die Schichtablosung durch die
Entstehung von Porenketten erfolgreich verhindert werden kann (siehe Abbildung
76). Dies legt nahe, dass die Partikel die Porenbildung unterdriicken. Dartiber hinaus
werden die Oxidabplatzungsraten durch Yttriumoxid in den Beschichtungen redu-
ziert. Unter thermozyklischen Bedingungen zeigen die partikelhaltigen Beschich-
tungssysteme eine deutliche Verbesserung gegeniiber deren partikelfreien Ver-
gleichsbeschichtungen und dem Grundwerkstoff (siehe Abbildung 48 und Abbil-
dung 49). Der Grundwerkstoff weist nach etwa 80 Zyklen einen Massenverlust durch
Abplatzungen der Oxidschicht auf (siehe Abbildung 42). Die in Abbildung 76 sche-
matisch dargestellten Beobachtungen zum Oxidationsverhalten der aufgebrachten
Beschichtungen konnen auf eine Reihe verschiedener Effekte zuriickgefiihrt werden,
die entweder von den in der Matrix enthaltenen Partikeln ausgelost oder durch diese

verstarkt werden. Im Folgenden sollen diese Effekte genauer betrachtet werden.

Der Reaktivelement(oxid-)effekt

Die erheblich gesteigerte Oxidationsbestdndigkeit der partikelhaltigen Beschichtun-
gen lasst sich durch den von Pfeil et al. [208] entdeckten Reaktivelement-Effekt er-
klaren, welcher insbesondere wahrend thermischer Zyklen eine verbesserte Haftung
der Oxidschichten bewirkt. Zudem ist bekannt, dass die bevorzugte Bildung von
Yttriumoxid mit einer HDP-Kristallstruktur eine beschleunigte Umwandlung von 0O-

ALOs zu a-Al20s3 bewirkt, wobei letzteres in der HDP-KTristallstruktur vorliegt [209].
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Forschungsergebnisse von Kumar et al. [194] weisen darauf hin, dass Yttrium die
Enthalpie der Vakanzstellen in a-Al2O3 erh6ht, wodurch die Oxidationsrate mini-
miert wird. Studien von Choquet et al. [210] haben gezeigt, dass der Reaktivelement-
Effekt sowohl fiir Reaktivelemente in metallischer als auch in oxidierter Form wirk-
sam ist. Dabei ist eine gleichmafige Verteilung dieser Elemente bei bereits oxidierten
Reaktivelementen entscheidend fiir ihre positive Wirkung auf das Oxidationsverhal-
ten. Wahrend thermischer Zyklen entstehen aufgrund unterschiedlicher Ausdeh-
nungskoeffizienten hohe thermische Spannungen zwischen der Oxidschicht und
dem metallischen Substrat. Diese Spannungen fiihren, insbesondere an der Grenz-
tflache zwischen Substrat und Oxidschicht, zu Rissen und Abplatzungen der Oxid-
schicht. An dieser Grenzflache wirken die grofiten Unterschiede der thermischen
Ausdehnungskoeffizienten der beiden Phasen sowie eine Ansammlung von Leer-
stellen, die zu Porenketten fithren und die Oxidhaftung beeintrachtigen. Durch das
Hinzufiigen von Yttrium wird die Oxidschicht am Substrat verankert. Zusatzlich
kommt es bei Abplatzungen oder Rissen zur bevorzugten Bildung von Alumini-
umoxid im Vergleich zu Chromoxid [211]. Dies fiihrt zu einer Senkung der Leerstel-
lenbildung an der Grenzflache zwischen Substrat und Beschichtung, wodurch Po-
renketten effektiv vermieden werden [212-214]. Oxidationsexperimente von
Kuenzly & Douglas [215] an der y*-NisAl Phase ohne und mit Yttrium haben gezeigt,
dass die Oxidanhaftung durch Yttriumoxid aufgrund der Vermeidung von

Kirkendall-Poren verbessert werden kann.

Der Yttriumoxid-Diffusionsbarriereneffekt

Wie bereits an der niedrigeren Aluminiumanreicherung der Nickelschichten mit
Yttriumoxid-Partikeln in der Matrix ersichtlich ist (siehe Abbildung 31) und durch
TEM-Analysen (siehe Abbildung 36 und Abbildung 37) bestatigt werden konnte, zei-
gen die Partikel aufgrund deren Lage an Korngrenzen einen diffusionshemmenden
Effekt. Wahrend der Hochtemperaturauslagerungen in Luft tritt neben der Al-Ver-
armung durch Interdiffusion mit dem Substrat eine Al-Verarmung durch die Oxida-
tion auf, weshalb absolute Werte zur Darstellung dieses Effekts nicht ermittelt wer-
den konnen. Die auftretenden Phasenumwandlungen, die von der Schichtbasis aus-
gehen und sich deutlich spater zeigen als bei Schichten ohne Partikel, bestatigen er-

neut die effektive Hemmung der Diffusion durch die Partikel.
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Da die Bildung von Leerstellen und deren Ansammlung unter anderem in diffusi-
onsgesteuerten Verarmungszonen auftritt und, wie in Abbildung 45 dargestellt, in-
nerhalb der Beschichtung und der Interdiffusionszone entstehen, ist die Einordnung
dieser diffusionsgesteuerten Vorgange bei Hochtemperatur sehr relevant. Untersu-
chungen von Jannsen et al. [216] an Diffusionspaaren, die aus (3-NiAl mit unter-
schiedlichen Aluminiumgehalten sowie y’-NisAl und 8-Ni2Als bestanden, deuten da-
rauf hin, dass die Diffusion in aluminiumreicher B-Phase bevorzugt tiber Aluminium
und in nickelreicher B-Phase eher iiber Nickel stattfindet. Weitere Untersuchungen
von Janssen [217] haben gezeigt, dass in nickelreichen Ni-Al Phasen der intrinsische
Diffusionskoeffizient von Nickel kleiner ist als der Diffusionskoeffizient von Alumi-
nium in Nickel. In den nickelreichen 3-NiAl Phasen kehrt sich dies jedoch um (siehe
Abbildung 77), wodurch der Diffusionskoeffizient von Nickel den von Aluminium
tibersteigt. Bei Temperaturen unter 1000 °C erfolgt die Diffusion bevorzugt entlang
von Korngrenzen, wahrend bei Temperaturen tiber 1100 °C die Volumendiffusion
vorherrscht [217].
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Abbildung 77:  Abhidngigkeiten der a) Ni-Diffusion von der Ni-Al-Zusammensetzung, sowie b) das Verhiltnis der
intrinsischen Diffusionskoeffizienten von Ni und Al als Funktion der Nickelkonzentration in Mol-%, nach [167].

Die Interdiffusion in den untersuchten Beschichtungen beginnt daher zunachst mit
der Einwartsdiffusion von Aluminium entlang der Korngrenzen ins Substrat. Sobald
die Aluminiumkonzentration abnimmt und die aluminiumreichen Phasen in nickel-
reiche Phasen umgewandelt werden, dominiert die Diffusion von Nickel, die zur Bil-
dung von Kirkendall-Poren fiihrt.

Wie aus dem Phasenkontrast in Abbildung 48 ersichtlich ist und durch quantitative
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ESMA-Analysen bestatigt wurde, entstehen die Poren in den aluminiumverarmten
v’-NisAl Phasen. Diese Poren treten sowohl zwischen der Beschichtung und dem
Substrat als auch an den Korngrenzen in den (3-NiAl Schichthorizonten auf. Trotz
vorhandenem Yttriumoxids in der Matrix kann die Porenbildung nicht vollstandig
vermieden werden. Dennoch zeigt ein direkter Vergleich der Beschichtungen dessel-
ben Matrixmaterials mit und ohne Yttriumoxid, dass die Anwesenheit von Yttri-
umoxid die Porenbildung signifikant reduzieren kann (siehe Abbildung 44).
Ahnliche Beobachtungen wurden auch von Stoneham [218] beschrieben, der die
energetisch bevorzugte Bildung von Versetzungsringen anstatt der Bildung von Po-
ren diskutiert. Die Partikel verlangsamen zudem die Diffusion an den Korngrenzen,
wodurch die Ostwald-Reifung unterdriickt wird. Die Auswirkungen der Partikel auf
die Diffusion werden deutlich, wenn das gemessene Aluminium-Reservoir nach den
angegebenen Auslagerungszeiten in der Beschichtung nach 100 h, 300 h und 500 h
betrachtet wird. Die Beschichtungen ohne Yttriumoxid in der Matrix zeigen deutlich
hohere Porenanteile und eine frithzeitige Phasenumwandlung von der 3-NiAl Phase
in die nickelreiche y’-NisAl Phase (siehe Abbildung 45 und Abbildung 49), da die
Diffusion in partikelfreien Beschichtungen im Vergleich zu Beschichtungen mit Yttri-
umoxid-Partikeln schneller ablauft. Diese Beobachtung wird durch das initiale Alu-
minium-Reservoir in den Ni-Al-Beschichtungen ohne Yttriumoxid gestiitzt, da das
initiale Aluminium-Reservoir der Ni-Al-Beschichtungen ohne Yttriumoxid auf-
grund der ungehinderten Al-Diffusion nach dem Beschichtungsprozess grofler ist.
Trotz des anfanglich hoheren Aluminium-Reservoirs weisen die Ni-Al-Beschichtun-
gen mit Yttriumoxid nach 500 h Auslagerungszeit ein grofieres Aluminium-Reser-
voir auf, das durch den verbleibenden Anteil der 3-NiAl Phase messbar ist (siehe
Abbildung 46). Die Blockierung der Aluminiumdiffusion durch Partikel an Korn-
grenzen (siehe Abbildung 37) steht in Ubereinstimmung mit Kumar et al. [194] und
Tien et al. [219], die ebenfalls eine Reduzierung der Porenbildung und Verlangsa-
mung der Aluminiumdiffusion durch Partikel in der Matrix beschreiben.

Basierend auf den gemessenen Aluminium-Reservoirs und deren Veranderung iiber
die Zeit wurde das in Abbildung 78 gezeigte Lebensdauermodell der Ni-Al- und Ni-
Y20s-Al-Beschichtungen entwickelt. Dieses basiert auf der in 6.1 gezeigten Glei-
chung, die auf dem initialen Aluminium-Reservoir (cintiar), der Zeit (£) sowie den An-

passungsparametern (kund n) beruht.
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— L\
Cinitiar — (K * £) 6.1
mit den Fitparametern:
Cinitial k n
Ni-Al 6526 24000 + 4000 0,5
Ni-Y203-Al 4967 144000 =+ 33500 0,4

Anfangs zeigen beide Beschichtungen eine deutliche Abnahme des Aluminium-Re-
servoirs aufgrund der Einwartsdiffusion von Aluminium und der Bildung einer
Oxidschicht, was zu einer Umwandlung in die bestandige 3-NiAl Phase fiihrt. Die
Diffusion fiihrt auch zu einer Abflachung des Konzentrationsgradienten von Alumi-
nium zwischen der Beschichtung und dem Substrat. Dies fiithrt zu einer Verlangsa-
mung des Abbaus des Al-Reservoirs, wie in Abbildung 78 ersichtlich ist*. Die Kur-
venverldufe und besonders der niedrigere Fitexponent (n) der Ni-Y203-Al-Beschich-
tungen verdeutlichen, dass das Al-Reservoir fiir Ni-Al-Beschichtungen ohne Partikel
wesentlich schneller abnimmt als das der Ni-Y20s-Al-Beschichtungen. Dies bestatigt
erneut die Wirkung der Yttriumoxid-Partikel als Diffusionsbarriere. Anhand der
aufgestellten Fits konnte ebenfalls die voraussichtliche Lebensdauer der beiden Be-
schichtungen bestimmt werden. Als ,,end of life”-Bedingung wurde hierbei eine Un-

terschreitung von 15 At.-% Al der ersten 100 pum Beschichtung festgelegt.

T H T H T 4 T H T H T H T v T
7000 IN617-Ni-Al A
® ING17-Ni-Y,0,-Al
Fit Al-Reservoir IN617-Ni-Al
T 6000 ~ — — Fit Al-Reservoir IN617-Ni-Y,0,-Al|T
= 4
o
% 5000 % -
<, i ~
'S 40004 o 1 S .
E % ) } R }
m = el
o 1 | =2 | T m==a_]
@
o’ 3000 =
<
2000 4
Vollstandige Umwandlung in y-Ni
1000 T ‘g. —— 9w

— 1 T T T T T
0 100 200 300 400 500 600 700 800
Auslagerungszeit [h]
Abbildung 78: Modellierter Verlauf der Aluminium-Reservoirs der Ni-Al- und Ni-Y203-Al-Beschichtungen auf Ba-

sis der isothermen Auslagerungen bei 1100 °C. Als , end of life” Bedingung wurde die vollstindige Umwandlung in
die y-Ni Phase durch Verarmung des Al-Reservoirs gewdhlt.

4 Die Bestimmung des Al-Reservoirs erfolgte anhand ESMA-Linescans von drei unterschiedlichen Beschichtungsberei-
chen. Aufgrund der lokal stark variierenden Phasenumwandlungserscheinungen wurde daher als zu erwartender Mess-
fehler der erhohte 20 Fehlerbereich angegeben.
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Bei einer Temperatur von 1100 °C entspricht dies in etwa der vollstandigen Um-
wandlung der y’-NisAl Phase in die y-Ni Phase, was zu einem Verlust der Schutz-
wirkung fiihrt. Die nach Gleichung 6.1 berechneten Lebensdauern der Beschichtun-
gen zeigen, dass die Einbringung von Yttriumoxid-Partikeln in die Ni-Y20s-Al-Be-
schichtung die Lebensdauer von etwa 1050 h auf ungefahr 4950 h erhcht. Dies ent-

spricht einer Verlangerung der Lebensdauer um das Vier- bis Fiinffache.

6.2.2 Korrosion

In Gasturbinen fiihrt die kontinuierliche Kondensation von Verbrennungsabgasen
bei hohen Rotations- und Gasgeschwindigkeiten zur Bildung eines sich standig er-
neuernden Aschefilms auf der Werkstoffoberflache. Im Labormafistab konnen diese
Parameter nur schwer nachgestellt werden, weshalb zu Beginn der Auslagerungen
entweder Ascheablagerungen mit hoherer Konzentration auf den Werkstoff aufge-
bracht oder, aufgrund des fehlenden kontinuierlichen Zustroms von Asche aus dem
Gas, die realen Ablagerungskonzentrationen ab einem bestimmten Zeitpunkt der
Auslagerung unterschritten wurden. Das fithrt dazu, dass der Sauerstoffpartial-
druck bei diinnen Ascheschichten als hoher angenommen werden muss als bei di-
ckeren Schichten. Infolgedessen ist bei Versuchen im Labormafsstab mit hoherer
Schichtdicke oder in Asche eingebetteten Proben ein verstarkter Korrosionsangriff
zu erwarten [220].

Um dennoch das Spriihen der giftigen V20s-Spezies zu umgehen, wurden Vorver-
suche durchgefiihrt, bei denen Proben tief in Asche eingebettet waren. Um die Reak-
tivitat der Asche zu reduzieren, wurde diese mit inertem Zirkonoxid durchmischt.
Diese Vorversuche ergaben jedoch, dass dennoch zu viel Asche in Kontakt mit den
Proben standen, wodurch schwerwiegende HeifSgaskorrosion und ein rasches Ver-
sagen der Beschichtungen auftraten. Als Alternative wurden die darauffolgenden
Experimente mit einer definierten Menge Asche pro Oberflache pro Zeit durchge-
fiihrt, die einem von Hancock [33,38] berechneten Schadstoffstrom in einer realen
Gasturbine entsprach. Die Turbine in dieser Studie von Hancock wurde mit
Schwerdl betrieben, das mit 0,5 ppm Vanadium verunreinigt war [33,38]. Um diese
Bedingungen nachzustellen, wurde in der vorliegenden Arbeit eine berechnete
Menge Asche pro Flache aufgetragen, die alle 50 h erneuert wurde. Dies sollte einen
kontinuierlichen Aschefilm simulieren, um den realen Schadstoffstrom besser nach-

zubilden.
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Im Vergleich zu den tief eingebetteten Proben reduzierte diese Methode den Korro-
sionsangriff, jedoch zeigten die Versuche aufgrund der hohen Aschekonzentrationen
auf der Oberflache weiterhin starke Korrosionserscheinungen. Trotz hoher Korrosi-
onsraten durch die Aschekonzentrationen waren diese Angriffe vergleichbar mit de-
nen durch Asche und Heifsgas. Dieser Versuchsaufbau ermdglichte verkiirzte Aus-
lagerungszeiten und schnelle vergleichende Untersuchungen der Werkstoffe in kor-
rosiven Atmospharen. Versuche mit geringerer Aschemenge fiihrten aufgrund un-
terschiedlicher Oberflachenrauigkeiten (siehe Tabelle 5) zu ungleichmafliiger Benet-
zung der Probenoberflachen.

Die in dieser Arbeit durchgefithrten Messungen des korrosiven Angriffs nach Heif3-
gasauslagerungen zeigen, dass Veranderungen sowohl in der Zusammensetzung
der metallischen Matrix als auch durch die Einbringung von Yttriumoxid-Partikeln
signifikante Auswirkungen auf die Heifsgaskorrosionsbestandigkeit der Beschich-
tungen haben. Die Aufbringung einer Aluminiumdiffusionsbeschichtung auf den
Grundwerkstoff fiihrt sogar zu einer Verschlechterung der Heifsgaskorrosionsbe-
standigkeit. Ebenso zeigen galvanisch aufgebrachte Beschichtungen auf Basis einer
Ni-Al-Beschichtung unter den Testbedingungen keine verbesserte Bestandigkeit im
Vergleich zum Referenzwerkstoff IN617°. Dahingegen weisen die Ni-Y20s-Cr-Al-Be-
schichtungen eine dhnliche HeifSgaskorrosionsresistenz wie der Grundwerkstoff auf.
Neben den Yttriumoxid-Partikeln hat der Chromgehalt der Werkstoffe einen grofien
Einfluss auf deren Korrosionsbestandigkeit in HTK II-Umgebungen. Nach 50 h Aus-
lagerung bei 700 °C unter einer Aschebedeckung von 30 mg/cm? zeigt der Grund-
werkstoff IN617 mit einem Chromgehalt von 23 Gew.-% (25 At.-%) einen sehr gerin-
gen und gleichmafligen Angriff durch die Salzschmelze (Abbildung 53).
Es ist bekannt, dass Legierungen und Beschichtungen, insbesondere in HTK II-Um-
gebungen, eine entscheidende HeifSgaskorrosionsbestandigkeit aufweisen, die stark
vom Chromgehalt der Metallmatrix abhangt [221-224]. Diese Bestandigkeit wird ab
einer Temperatur von 900 °C durch Aluminium erhoht, da zu diesem Zeitpunkt die

Chromoxide beginnen abzudampfen, besonders in HTK I-Umgebungen [30,170].

5 Aufgrund der hohen Chromkonzentration der als Referenz genutzten Legierung IN617, die speziell fiir die Anwendung
in korrosiven Medien hergestellt wurde, sind weitere Verbesserungen der Heifigaskorrosionsbestandigkeit durch Diffusi-
onsschichten nur sehr schwer zu erreichen. Hinsichtlich der Aufbringung der entwickelten Beschichtungen auf kosten-
giinstigeren Legierungen mit geringerer HeifSgaskorrosionsbestandigkeit oder zur Reparatur von Defekten ist der Ver-
gleich der Beschichtungen mit dieser Legierung dennoch sinnvoll.

116



Diskussion

Die Ergebnisse der vorliegenden Arbeit zeigen, dass das Vorhandensein von Yttri-
umoxid in der metallischen Matrix zu einer deutlich verbesserten Korrosionsbestan-
digkeit gegeniiber den partikelfreien Beschichtungen fiihrt. Dies konnte auf unter-
schiedliche Effekte des Yttriumoxids in der metallischen Matrix zuriickgefiihrt wer-
den. Die homogene Verteilung der Yttriumoxid-Partikel in der Beschichtungsmatrix
bietet ein gleichmafiiges Reservoir an Inhibitoren. Diese fein verteilten Partikel tra-
gen zur Kornfeinung der Beschichtung bei. Studien von Ralston et al. [225] in wéss-
rigen Umgebungen haben gezeigt, dass die Korngrofse Einfluss auf die Korrosions-
bestandigkeit von Werkstoffen hat. Eine aktuelle Studie von Bhuyan et al. [226] an
IN617 unter HTK I-Bedingungen mit Aschezusammensetzungen bestehend aus
Na2504, NaCl und V205 deutet darauf hin, dass sowohl sehr feine als auch sehr grobe
Kornstrukturen eine hohe Widerstandsfahigkeit gegentiber HTK I aufweisen. Inho-
mogene Korngrofsenverteilungen hingegen erfahren den hochsten Heifsgasangriff.
Die Autoren dieser Studien vermuten, dass feine Kornstrukturen eine beschleunigte
Bildung von Chromoxid ermoglichen, wodurch eine Barriere zwischen dem korro-
siven Medium und der metallischen Oberflache entsteht. Bei groben Kornstrukturen
hingegen wird der korrosive Angriff entlang der Korngrenzen durch reduzierte
Wege behindert.

Korrosion findet jedoch unter dufierst dynamischen Bedingungen statt, bei denen
sowohl die Asche als auch die metallische Matrix und deren Korrosionsprodukte am
Korrosionsprozess beteiligt sind und sich in stindiger Veranderung tiber die Zeit
befinden. Diese wechselseitigen Einfliisse und Interaktionen werden im Folgenden
erortert. Zu Beginn des Heifgaskorrosionsangriffes ist sowohl der O»- als auch der
Na20- und der SOs-Partialdruck durch die Zusammensetzung der Ascheablagerun-
gen festgelegt. Wahrend des fortschreitenden Wechselwirkens zwischen der Asche-
ablagerung und dem metallischen Substrat sowie der Atmosphare andert sich suk-
zessive die Zusammensetzung der Asche, was zu einer Verschiebung des urspriing-
lichen Verhaltnisses fiihrt. In diesem Zusammenhang beeinflusst das Verhaltnis von
psos zu anz0 den Charakter des Angriffs. Eine Erhohung des pso: fiithrt zu einer Ver-
ringerung von an=o. Aufgrund der stark sauren Natur der Schmelze der 60V20s-
40Na250s-Mischung befinden sich gebildete Chrom- oder Aluminiumoxide gemaf3
Abbildung 79 nahe eines Loslichkeitsminimums. Daher verlduft die Losung dieser

Oxide durch die korrosive, schmelzfliissige Asche nur sehr langsam. Allerdings
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zeigen sich grundlegende Unterschiede in Bezug auf die Loslichkeit unter den vor-
liegenden Bedingungen, insbesondere fiir NiO. NiO unterliegt einem sauren Auf-
schluss gemaf; den Gleichungen 6.2-6.5 und fiihrt durch die Freisetzung von Na20O
zu einer Verschiebung der Schmelzzusammensetzung in Richtung basischeren,

Na20-reicheren Schmelzen.

Teilreaktion Dissoziation NiO NiO < Ni%t + 0%~ 6.2
Teilreaktion Dissoziation Na2SOx SO0; + 0% & S02~ 6.3
6.2 und 6.3 kombiniert NiO + SO; & NiSO, + Na,0 6.4
Gesamtreaktion NiO + Na,S0, < NiSO, + Na,0 6.5

Die Verschiebung der Schmelzzusammensetzung zu basischeren Bedingungen hat
zur Folge, dass die Loslichkeit von Chromoxid und Aluminiumoxid ansteigt. Dies
tithrt dazu, dass die Oxide, sobald ihre jeweiligen Loslichkeitsminima tiberschritten
sind, einem basischen Aufschlussprozess unterliegen. In diesem Fall interagieren Ni-
ckel, Chrom und Aluminium miteinander, wobei sie sich Reaktionsprodukte und -
edukte aus sowohl der basischen als auch der sauren Oxidlosung gegenseitig zur
Verfiigung stellen. Infolgedessen entfallt die geschwindigkeitsbegrenzende Diffu-
sion der korrosiven Spezies durch die Asche. Es kommt zu einer beschleunigten Kor-
rosion.

Wie Abbildung 79 enthommen werden kann, kommt es fiir IN617 und IN617-Al so-
wohl durch Kobalt als auch durch Nickel zu einer solchen korrosionsbeschleunigen-
den Hin- und Riickreaktion mit Aluminium oder Chrom. Dennoch sind diese Ele-
mente aufgrund der mechanischen Eigenschaften der Legierungen und Beschichtun-
gen notwendig. Die Wechselwirkungen zwischen den in der Legierung enthaltenen
Elementen konnen so zu komplexen Korrosionsmechanismen fiihren, insbesondere
wenn eine Zunahme der an der Korrosion beteiligten Elemente erfolgt. Die Heifsgas-
korrosionsbestandigkeit wird durch Veranderungen der Legierungszusammenset-
zungen stark beeinflusst. Die Elementverteilungsbilder der angegriffenen IN617 Pro-
benoberflachen zeigen eine schichtartige Anordnung der Korrosionsprodukte, wo-
bei Nickel und Kobalt als Oxide in Verbindung mit Vanadium an der Oberflache
vorliegen. Dies legt nahe, dass anfanglich ein saurer Aufschluss von Nickel- und Ko-
baltoxid stattfindet. Die Oxide werden aufgrund des vorliegenden negativen Lo-

sungsgradienten nach Rapp & Goto [27] von der Oxidschicht gelost und an die Salz-
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Atmosphare-Grenzflache mit hoherem Sauerstoffpartialdruck transportiert, wo sie
erneut oxidiert und ausgefallt werden. Der am Oxidaufschluss beteiligte Schwefel
wird dort freigesetzt und diffundiert erneut zum Korrosionshorizont. Durch die fort-
wiahrende Losung von Kobalt und Nickel kommt es zu einer relativen Anreicherung
von Chrom, Aluminium und Molybdan. Letzteres bewirkt unter den vorliegenden
Bedingungen durch Bildung von MoO:s eine legierungsinduzierte Korrosion [227],
bei welcher NiO, Cr203 und Al2O3 im MoOs gelost werden und in Bereichen mit ge-
ringerer Molybdanaktivitat erneut ausgeschieden werden. Gleichzeitig kann eine
Abnahme der MoO:s-Aktivitat beispielsweise durch Verdampfung in die Gasphase
erfolgen [4]. Aufgrund von aktivititsabhangigen Losungs- und Ausscheidungspro-
zessen kommt es abwechselnd zu Anreicherungen und Verarmungen von Elemen-
ten bzw. Oxidphasen, was sich im schichtartigen Aufbau der Korrosionsprodukte
manifestiert. Daher zeigt die Legierung IN617 trotz ihres hohen Chromgehalts eine
Anfalligkeit gegentiber HTK II-Bedingungen, die stark mit dem in der Legierung

enthaltenen Molybdan zusammenhangt.

i

w

N

~

7z .. . o -
==~ "Lo&slichkeitsminima

—

5 6 7 8 9 10 11 12 13 14 15 16 17
Basisch -Log aNa,0 Sauer

Log Konz. ppm (mol Metallionen/Mol Na,SO,)

Abbildung 79:  Oxidldslichkeiten ausgewdahlter Oxide in Na250s bei 927 °C in 1 atm O2 nach [46,228] mit in rot ge-
kennzeichneter saurer Auflésung des NiO sowie in blau gekennzeichneter basischen Auflosung des Al20s.

Die Aufbringung einer Aluminiumdiffusionsschicht auf den Grundwerkstoff fiihrt
zu einer Verschlechterung der Korrosionsbestandigkeit der Legierung. Dies lasst
sich unter anderem durch die relative Abnahme des Chromgehalts in der IN617-Al-
Beschichtung auf etwa 11 Gew.-% (7 At.-%) erkldren. Eine geringere Chromkonzent-

ration fithrt zu einer erhOhten Anfalligkeit gegeniiber heifigasseitigem
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Schwefelangriff [30,221,229]. Dartiber hinaus tritt durch die Erhohung der Alumini-
umkonzentration eine beschleunigte Korrosion aufgrund des basischen oder sauren
Aufschlusses von Al2O3 und NiO nach Abbildung 79 auf, an der ebenfalls MoO:s be-
teiligt ist. Weiterhin ist eine signifikante Anreicherung von Vanadium an der Reak-
tionsfront zwischen dem Substrat und der aufliegenden Ascheschicht nachweisbar.
Diese Anreicherung zeigt sich in der homogenen Verteilung der Substratelemente an
der Reaktionsfront und weist auf einen stabilen negativen Loslichkeitsgradienten
hin. Die Zusammensetzung dieser Reaktionsfront, die hauptsachlich aus Vanadium-
pentoxid mit gelosten Substratelementen besteht, deutet darauf hin, dass wahrend
der Auslagerung bei 700 °C eine durchgangige Schmelzphase in direktem Kontakt
mit dem Substrat vorhanden ist (siehe Abbildung 54). Dies legt nahe, dass die vor-
liegende Korrosion als stark beschleunigt angesehen werden kann.

Im Gegensatz dazu zeigen die Beschichtungen auf Basis von Ni-Al und Ni-Cr-Al ein
vOllig unterschiedliches Korrosionsverhalten. Bei naherer Betrachtung der Ni-Al-Be-
schichtung ohne Yttriumoxid (Abbildung 55) ist eine Schicht aus Korrosionsproduk-
ten, bestehend aus Vanadiumoxid und Nickeloxid, erkennbar. Die darunterliegende
Schicht zeigt weiterhin eine metallische Struktur, jedoch deuten die pordse Beschaf-
fenheit und die Schwefel-Elementverteilungsbilder auf eine fortgeschrittene Schwe-
felkorrosion hin. Trotz dieser fortgeschrittenen Sulfidierung bleibt das darunterlie-
gende reine Nickel grofsitenteils intakt. Besonders bemerkenswert ist, dass sich unter
dieser reinen Nickelschicht Chromsulfide bilden, wobei das Chrom in dieser Reak-
tion aus dem Grundwerkstoff stammt. Die Beschichtungen auf Ni-Al-Basis werden
zundchst durch die geschmolzene Asche bedeckt, wodurch es zum Aufschluss des
Nickeloxids kommt (siehe Abbildung 80). Infolgedessen wird die Schmelze basi-
scher, wodurch die Losung von Aluminiumoxid beschleunigt wird und die
Schmelze erneut saurer wird. Schwefel diffundiert entlang der Korngrenzen in die
Beschichtung, was zu innerer Korrosion und Bildung pordser Schichten fiihrt. An
der Grenzflache zum reinen Nickel verlangsamt der Mangel an Aluminium den Auf-
l6sungsprozess. Die bereits wahrend der Oxidation beobachtete Schichtablosung der
Ni-Al-Beschichtungen konnte auch nach den Heifigaskorrosionsversuchen beobach-
tet werden, wodurch eine Unterwanderung der Beschichtung von Schwefel auftritt.
Trifft Schwefel auf das aus dem Substrat stammende Chrom, wird Schwefel unter

Bildung von Chromsulfiden gebunden.
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Abbildung 80: Schematische Darstellung der vorliegenden Korrosionsmechanismen einer Ni-Al-Beschichtung un-
ter einer 60V205-40Na2SO4 Ascheschicht bei 700 °C in einer syn. Luft + 0,1 SO2 Atmosphire. Der Aufschluss der Oxide
nach den jeweiligen Mechanismen ist nach jeweiligem O2- oder SO2/SOs-Partialdruck dargestellt.

Liegt Yttriumoxid in der Ni-Al-Matrix vor (siehe Abbildung 81), kann keine innere
Sulfidierung nachgewiesen werden. Die innere Korrosion der Ni-Al-Matrix unter-
halb der Ascheschmelze wird signifikant reduziert, wodurch nach der Auslagerung

noch immer intakte Beschichtungsbereiche beobachtet werden konnen.
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Abbildung 81: Schematische Darstellung der vorliegenden Korrosionsmechanismen einer Ni-Y203-Al-Beschichtung
unter einer 60V205-40Na2SO4 Ascheschicht bei 700 °C in einer syn. Luft + 0,1 SO2 Atmosphire. Der Aufschluss der
Oxide nach den jeweiligen Mechanismen ist nach jeweiligem O2- oder SO2/SOs-Partialdruck vereinfacht dargestellt.

121



Diskussion

Die Partikel innerhalb der Matrix lassen somit auf eine Barrierefunktion fiir die Ein-
wartsdiffusion von Schwefel schliefSen, die zudem die korrosionsbedingte Porenbil-
dung der Matrix und eine Unterwanderung sowie horizontale Ausbreitung der Kor-
rosionsprodukte unter der Beschichtung verhindern (siehe Abbildung 81).

Durch zusatzlich in der Beschichtung vorhandenes Chrom, wie es in den Ni-Cr-Al-
Beschichtungen der Fall ist, konnte das Korrosionsverhalten im Vergleich zu den Ni-
Al-Basis Beschichtungen bereits verbessert werden. Dennoch zeigen die Angriffe auf
die Beschichtungen ohne Yttriumoxid einen dhnlichen Angriff wie die Ni-Al-Basis
Beschichtungen, der durch starken inneren Angriff als auch Pitting (siehe Abbildung
82) beschrieben werden kann.

Insgesamt erweist sich die Beschichtung als sehr inhomogen und stark angegriffen.
Unterhalb einer noch intakten Ni-Cr-Al-Beschichtung kommt es sogar zu Umwand-
lungen in die y’-NisAl Phase aufgrund von Aluminiumverlust, wahrend Chrom in
diesen Bereichen nur noch in sehr geringen Konzentrationen oder nicht mehr vor-
handen ist. Die Bildung von Aluminiumoxid innerhalb dieser Umwandlungsberei-
che konnte auf die Schnittlage des Querschliffs zuriickzufiihren sein, der moglicher-
weise den Rand eines in die Tiefe reichenden Pits angeschnitten hat und das Alumi-
niumoxid an der Grenzflache zur Ascheschmelze zeigt. Alternativ konnten die hori-
zontalen Ausbreitungsmuster der korrosiven Spezies entlang der Schichtgrenze eine
Rolle spielen. Fiir Letzteres spricht die Tatsache, dass Chrom in diesem Bereich sul-
fidiert vorliegt, Nickel bereits vollstandig gelost wurde und eine ausgedehnte Pha-
senumwandlung von (3 zu v’ stattgefunden hat. Schwefel ist in diesen umgewandel-
ten y’-NisAl-Bereichen nachweisbar. Der korrosive Angriff kann durch eine starke
Neigung zu Pitting beschrieben werden, wobei beim Erreichen der Grenzschicht
zum reinen Nickel eine horizontale Ausdehnung der Sulfidierung und eine deutliche
Abnahme des Chroms in den angegriffenen Bereichen auftreten.

Anhand der Elementverteilungsbilder ( sieche Abbildung 57) wird ersichtlich, dass
zu Beginn des Angriffs Nickel aus der Matrix gelost wird, gefolgt von einer basischen
Aufschlussreaktion von Aluminiumoxid und Chromoxid unter veranderter Asche-
schmelze. Dies fiihrt zu starken Verarmungen an Aluminium und Chrom in den Pit-
Bereichen, was wiederum zu einer erneuten Losung von Nickel fithrt und die Kor-

rosion durch wechselseitige Interaktion stark beschleunigt ablauft.
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Abbildung 82: Schematische Darstellung der vorliegenden Korrosionsmechanismen einer Ni-Cr-Al-Beschichtung
unter einer 60V205-40Na25S04 Ascheschicht bei 700 °C in einer syn. Luft + 0,1 SO2 Atmosphire. Der Aufschluss der
Oxide nach den jeweiligen Mechanismen ist nach jeweiligem O2- oder SO2/SOs-Partialdruck vereinfacht dargestellt.

Die Einbringung von zusatzlichem Yttriumoxid in die Beschichtung fiihrt zu einer
signifikanten Veranderung der Art des korrosiven Angriffs. Das Auftreten von loka-
len, stark ausgepragten Pits konnte innerhalb der gesamten Beschichtung lediglich
an einer Stelle nachgewiesen werden. Interessanterweise zeigt dieser Bereich eine
Struktur dhnlich derjenigen von IN617, wobei eine Schichtung der Korrosionspro-
dukte beobachtet wird. Schwefel ist in hoher Konzentration an der direkten Reakti-
onsfront zur metallischen Matrix vorhanden (siehe Abbildung 83).

Lediglich die direkte Kontaktzone zur Ascheschmelze weist eine Aluminiumverar-
mung auf, wahrend Chrom in diesen Bereichen der Beschichtung immer noch pra-
sent ist und sogar in der Nickelschicht nachgewiesen werden kann. Der korrosive
Angriff kommt an der Grenzflache zwischen Beschichtung und Substrat zum Erlie-
gen. In diesem Bereich sind auch die hochsten Konzentrationen von Yttriumoxid-
Partikeln vorhanden, was auf einen positiven Effekt der Yttriumoxid-Partikel hin-
weist [225]. Es bleibt jedoch unklar, ob die Kornfeinung selbst, die Blockierung von
Diffusionswegen durch die Yttriumoxid-Partikel, die Bildung von Yttriumvanadat
durch Reaktion mit Vanadiumpentoxid oder die Erhohung des Chrom-Reservoirs
durch die Vermeidung von Kirkendall-Porositat fiir die beobachteten positiven Ef-

fekte auf das Korrosionsverhalten verantwortlich sind. Es bleibt auch offen, ob diese
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Effekte einzeln oder in Kombination fiir die Verbesserung des Korrosionsverhaltens

verantwortlich sind und wie ihre jeweilige Gewichtung aussieht.
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Abbildung 83: Schematische Darstellung der vorliegenden Korrosionsmechanismen einer Ni-Y203-Cr-Al-Beschich-
tung unter einer 60V205-40Na2S04 Ascheschicht bei 700 °C in einer syn. Luft + 0,1 SO2 Atmosphire. Der Aufschluss
der Oxide nach den jeweiligen Mechanismen ist nach jeweiligem O:- oder SO2/SOs-Partialdruck vereinfacht darge-
stellt.

Cr-reicher Grundwerkstoff

Der homogene Heifsgasangriff der Ni-Y203-Cr-Al-Beschichtung gegeniiber den Ni-
Cr-Al-Beschichtungen ohne Yttriumoxid zeigt jedoch, dass durch die partikelhalti-
gen Beschichtungen die Neigung zu Pitting-Angriff erfolgreich reduziert werden
kann. Eine weitere positive Wirkung der Yttriumoxid-Partikel in der Matrix zeigt
sich in der wahrend der Auslagerung auftretenden Stabilisierung der 3-NiAl Phase
durch die Hinderung der Al-Einwartsdiffusion. Diese Stabilisierung fungiert als Dif-
fusionsbarriere fiir Molybdan aufgrund dessen geringen Loslichkeit in (3-NiAl. Ins-
besondere bei langeren Auslagerungsdauern und hohen Temperaturen unter weni-
ger aggressiven Bedingungen wird die Molybdan-Diffusion im Laufe der Zeit zu ei-
ner Auswartsdiffusion fithren und, wie zuvor beschrieben, die Korrosion durch le-
gierungsinduzierte Korrosion verstarken. Daher gewinnt die Stabilisierung der
B-NiAl Phase und die Barrierewirkung fiir Molybdan an Bedeutung.

Neben den Yttriumoxid-Partikeln hat der Chromgehalt der Schichtsysteme einen
wesentlichen Einfluss auf die Bestandigkeit gezeigt [12]. Jedoch ist der durch Pack-
zementierung einbringbare Chromgehalt in Diffusionsschichten begrenzt [230].

Trotz der geringen maximalen Chromldslichkeiten wurden Schichthorizonte mit
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erheblich hoherem Chromgehalt festgestellt. Dies kann auf die Bildung von alumi-
nium- und chromreichen Ausscheidungen zurtiickgefiihrt werden, die ebenfalls eine
erhohte Bestandigkeit ~ gegentiber der  Vanadat-Korrosion  zeigen.
Der Mechanismus der Vanadat/Na25Os-Korrosion fiir Ni-Basis Werkstoffe wurde
bereits in verschiedenen Studien von Seiersten et al. [35,42,231] in Labor- sowie Bren-
ner-Priifstinden untersucht und ausfiihrlich beschrieben. Die Autoren beschreiben
insbesondere die initiale Losung von Nickel und die Ausfallung von Nickelvanadat
wahrend der Initiationsphase. Dieser negative Losungsgradient halt den Korrosions-
prozess aufrecht, wobei die schrittweise Bildung von Nickelvanadat an der Oberfla-
che als Sauerstoffbarriere fungiert und somit den darunterliegenden Angriff in einen
Sulfatangriff tiberfiihrt [232]. Dieser Mechanismus wurde auch in den durchgefiihr-
ten Auslagerungsversuchen beobachtet und zeigt sich in den hohen Konzentrationen
von Nickel und Vanadium mit darunterliegenden Sulfiden.

Die vanadiumreichen Ausscheidungen sind anhand ihrer gelborangenen Farbe in
den makroskopischen Aufnahmen vor allem fiir die Ni-Al- und Ni-Y203-Al-Be-
schichtungen sichtbar (siehe Abbildung 51). Diese sind fiir IN617 und IN617-Al zwar
auch vorhanden, liegen jedoch durch in der Ascheschicht enthaltenes Molybdan und
Kobalt blau verfarbt vor. Die Analyse der Querschnitte zeigt, dass Vanadium haupt-
sachlich in den dufieren Aschezonen nachweisbar ist, wahrend Yttrium in diesen Be-
reichen nur in sehr geringen Mengen nachgewiesen werden kann. Die Zugabe von
treibstoffloslichen Additiven zur Bindung des Vanadiums bleibt damit weiterhin un-
verzichtbar. Obwohl das gebildete Yttriumoxid-Reservoir in den Ausgangsschichten
aus reinem Nickel einen Volumenanteil von 11 % aufwies, steht dieses begrenzte Re-
servoir einem kontinuierlichen Zufluss an Vanadium aus dem Verbrennungsgas ge-
geniiber. Eine vollstindige Bindung des Vanadiums an der Metallrandzone unter
Ausbildung einer Yttriumvanadat-Randzone konnte zwar eine Barriere gegeniiber
den heifigasseitigen korrosiven Medien bilden, jedoch wurde aufgrund der begrenz-
ten Menge an verfligbarem Yttriumoxid eine vollstandige Bindung oder Umwand-
lung des Vanadiums in den Versuchen nicht beobachtet. Weiterhin wiirden die in-
dustriell meist in diesem Bereich aufgebrachten keramischen Schichten zur Warme-
dammung, welche aus mit 7-8 % Yttriumoxid teilstabilisiertem Zirkonoxid bestehen,
durch die selektive Umwandlung des Yttriums in Yttriumvanadat ihre warmedam-

menden Eigenschaften verlieren [233].
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Der korrosionshemmende Effekt der Yttriumoxide scheint zudem nicht ausschliefs-
lich auf die Bindung des Vanadiums zuriickzufiihren zu sein. Vielmehr scheint die
Minderung der Korrosion durch die verminderte Diffusion eine grofie Rolle zu spie-
len, die eine Einwartsdiffusion von Schwefel und die Auswartsdiffusion der
Oxidbildner verlangsamt. Hierdurch kommt es an der Metallrandzone zur Reaktion
zwischen der Schmelze und dem Werkstoff, was eine alternierende An- und Abrei-
cherung von Chrom, Aluminium und Nickel an der Reaktionsfront zur Folge hat. In
der Ascheschmelze fiihrt dies zu alternierenden sauren und basischen Aufschliissen
der Metalloxide, wodurch der lagige Aufbau zu erklaren ist [234]. In Abwesenheit
von Partikeln in den Beschichtungen fiihrte der schnelle vertikale Durchbruch der
Beschichtung zu einer horizontalen Ausbreitung der Ascheschmelze zwischen dem
Substrat und der Beschichtung, wodurch die Schicht nach 50 h vollstindig aufge-
braucht wurde®. Die partikelhaltigen Beschichtungen zeigten nach 150 h noch intakte
Beschichtungsbereiche, wodurch der korrosionsmindernde Effekt von Yttriumoxid

in der Beschichtung demonstriert werden konnte.

6.2.3 Verschleif3

Um die ideale Partikelverteilung in den entwickelten Beschichtungen zu erreichen,
wurde eine Packdiffusion mit hoher Aktivitat angewendet, die zunachst zur Bildung
der 0-Ni2Als Phase fiihrt. Das VerschleifSverhalten der metallischen Matrix ohne Par-
tikel wurde anhand der reinen 0-Ni2Als Phase sowie der hyper- und hypostochio-
metrischen [3-NiAl Phasen untersucht, um Erkenntnisse iiber deren Langzeitver-
schleifSverhalten zu gewinnen. Dies ermdglicht die Simulation einer abnehmenden
Aluminiumkonzentration im Verlauf des Hochtemperatureinsatzes. Die Untersu-
chungen zeigen, dass eine Verringerung des Aluminiumgehalts in der 0-Ni2Als
Phase zu einer Umwandlung in die hyper- und hypostdchiometrischen 3-NiAl Pha-
sen fiithren und mit einer Reduktion der Verschleifirate einhergehen [68]. Zu ver-
gleichbaren Ergebnissen kommen Mengis et al. [235], die eine Zunahme der Ver-
schleifiresistenz von TiAl mit einer Abnahme der Aluminiumkonzentration beo-
bachteten. Dieser Zusammenhang zunehmender VerschleifSresistenz mit abnehmen-

der Aluminiumkonzentration ist vor allem durch die Anderung der mechanischen

¢ Querschliffe nach 100 h Auslagerung zeigten weiterhin bestindige Bereiche fiir Beschichtungen mit Yttriumoxid,
wodurch die Beobachtungen des friithzeitigen Versagens der partikelfreien Beschichtungen bestétigt werden konnten.
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Eigenschaften, wie der Duktilitat oder dem Elastizitatsmodul (Abbildung 84) zu er-
klaren. Der Elastizitatsmodul, der von der 0-Ni2Als Phase mit 60 At.-% Aluminium
zur hypostochiometrischen 3-NiAl Phase mit etwa 40 At.-% Aluminium abnimmt,
spielt hierbei eine wichtige Rolle. Bei Ni-reichen Ni-Al-Verbindungen erhoht sich die
Duktilitat [167,168]. Dies wiederum begiinstigt die Bildung von verschleifiresisten-
ten, mechanisch durchmischten Oxiden sowie Glaze-Schichten, die bei hoher Tem-
peratur eine Senkung des Verschleifses bewirken. Es ist jedoch zu beachten, dass die
mechanischen Eigenschaften stark von der Temperatur abhdangen, wobei die Festig-
keit mit steigenden Temperaturen abnimmt, und die Duktilitdt zunimmt. Dieses Ver-
halten ist insbesondere oberhalb der DBTT (Duktil-Sprod Ubergangstemperatur)
ausgepragt [236,237]. Obwohl die in den durchgefiihrten Versuchen verwendeten
Temperaturen diese Grenze nicht tiberschritten haben, ist dennoch ein deutlicher
Einfluss der Versuchstemperatur auf die getesteten Nickelaluminid Phasen erkenn-
bar (siehe Abbildung 61 a)). Im Temperaturbereich von Raumtemperatur bis 200 °C
zeigt sich trotz der Unterschiede in den mechanischen Eigenschaften der Phasen kein
deutlicher Unterschied im VerschleifSverlust. Obwohl die Testtemperatur von 200 °C
nicht ausreicht, um nennenswerte Oxidschichten auf der Verschleif$spur zu bilden,
sind in den lichtmikroskopischen Aufnahmen der Verschleifispuroberflachen (Ab-
bildung 62) vereinzelte Oxidinseln erkennbar, die durch die erhohte Blitztemperatur
zwischen den Reibpartnern entstehen und lokal zu einer signifikanten Erhohung der
Oberflachentemperatur fithren konnen [237]. Der Einfluss der Temperatur wird ab
400 °C durch eine flachendeckende Oxidschicht deutlich. Dies ist zum einen mit der
Zunahme der Adhéasion mit zunehmender Temperatur zu erklaren [238], welche vor
allem bei den Phasen 0-Ni2Als und dem hyperstochiometrischen (3-NiAl mit hohem
Aluminiumanteil zu Sprodbriichen fiithrt (Abbildung 64), bevor diese in der Lage
sind, eine durchgangige, verschleifischiitzende Oxidschicht auf der Verschleifsober-
flache zu bilden. Dieser Effekt ist bei der maximalen Testtemperatur von 600 °C am
starksten ausgepragt und in den lichtmikroskopischen Aufnahmen (Abbildung 62)
erkennbar.

Wahrend die hypostochiometrische 3-NiAl von einer durchgangigen Oxidschicht
bedeckt ist, die, wie in Abbildung 64 erkennbar, mechanisch durchmischt ist und den
Verschleifsverlust als ,, glazed oxide” [73] minimieren kann, fithren die Sprodbriiche

in der hyperstochiometrischen (B-NiAl und ©0-Ni2Als zu einem verstarkten
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Dreikorperverschleifs [239]. Dieser wird durch die herausgebrochenen, teilweise oxi-
dierten Hartpartikel zwischen den Reibpartnern verursacht. Dass Sprodbriiche vor
allem in den beiden aluminiumreichen Phasen mit einem gemessenen Aluminium-
gehalt zwischen etwa 54 und 61 At.-% auftreten, ist mit der Zunahme der Ni-Substi-
tutionsatome (Antisites) zu erklaren [240,241], was zu einer Zunahme der duktileren
Ni-Ni-Verbindungen fithrt und die Neigung zu Sprodbriichen reduziert [168]. Zu-
satzlich fithrt die Abnahme der Aluminiumkonzentration zu einer Verringerung des
Elastizitatsmoduls (siehe Abbildung 84). Dieses Phanomen, das mit den Beobachtun-
gen von Oskay et al. [167], Webler et al. [168] und Rusovic et al. [169] in Ubereinstim-
mung steht, zeigt minimale Werte des Elastizitatsmoduls fiir die hypostochiometri-
sche 3-NiAl Phase an. Die Abweichungen in den Messwerten der verglichenen Stu-
dien konnen auf die unterschiedlichen Werkstoffe zuriickgefiihrt werden, die auf-
grund der Aluminiumanreicherung mittels Packzementierung auch geloste Ele-

mente der in diesen Studien genutzten Grundwerkstoffe enthalten.
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Abbildung 84: Elastizititsmoduln in Abhingigkeit der Aluminiumkonzentration in Nickelaluminiden [68].

Diese Daten konnen die maximal ermittelten Reibungskoetfizienten in Abbildung 63

erklaren. Phasen mit einem hoheren Aluminiumgehalt, insbesondere bei 600 °C,
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neigen aufgrund der starken Adhasionskrafte und geringen Verformbarkeit dazu
Sprodbriiche zu entwickeln. Diese Sprodbriiche absorbieren die Reibungsenergie
und begrenzen den maximal auftretenden Reibungskoeffizienten. Die eher nickelrei-
che, hypostochiometrische Ni-Al Phase bildet diese Sprodbriiche nicht aus, wodurch
die Reibungsenergie aufgenommen wird und zu Verformungen der Verschleifsober-
flache fihrt. Aufgrund der Zunahme der Duktilitat mit zunehmendem Ni-Gehalt
(Tabelle 6) wird eine schiitzende Oxidschicht gebildet, die vor weiterem Materialab-
trag schiitzt [68]. Ein ahnliches Verhalten zeigt auch die Nickelbasislegierung IN617,
die einen Aluminiumgehalt von weniger als 2 Gew.-% aufweist. Der Grundwerkstoff
IN617 zeigt iiber den Temperaturverlauf von Raumtemperatur bis 600 °C einen kon-
tinuierlich abnehmenden Verschleifiverlust, wie in Abbildung 65 dargestellt, wobei
ein Minimum bei 600 °C erreicht wird. Bereits bei Raumtemperatur sind erste Oxide
auf der Oberfliche erkennbar (Abbildung 66), die jedoch aufgrund der geringen
Harte bei Raumtemperatur zu hohen Verschleifiraten durch Dreikorperverschleifs
fithren. Ab etwa 400 °C beginnen diese vorhandenen Tribooxide an der Oberfldche
zu kompaktieren und bilden Oxidinseln, die eine mechanische Durchmischung mit
der Metallmatrix aufweisen. Dies erzeugt eine schiitzende Wirkung, indem der di-
rekte metallische Materialkontakt unterbunden wird. Die Schutzwirkung lasst
sich einerseits durch die mechanische Umformung des metallischen Substrats und
der damit einhergehenden Aufhartung erklaren. Andererseits wird sie durch die Bil-
dung von mechanisch durchmischten Oxiden begitinstigt, die aufgrund ihrer Durch-
mischung mit der metallischen Matrix eine hohe Anhaftungsfahigkeit und Bestan-
digkeit aufweisen. Die schiitzende Wirkung der kompaktierten Tribooxide auf Ni-
ckelbasiswerkstoffen bei Hochtemperatur wurde bereits ausfiihrlich von Stott et al.
[73,242] beschrieben und beruht auf plastischen Deformationen der Oxide unter
Druck. Die auf den Grundwerkstoff aufgebrachten Aluminiumdiffusionsschichten
fithren zu einer Vervierfachung der Harte im Vergleich zum Grundwerkstoff IN617
(Tabelle 7). Dies resultiert hauptsachlich in einer erheblichen Reduzierung des Ver-
schleifsverlusts bei Raumtemperatur im Vergleich zum Grundwerkstoff ohne Alu-
miniumdiffusionsbeschichtung. Trotz dieser Verbesserung {ibersteigt der Ver-
schleifsverlust der alitierten IN617 Legierung bei 600 °C denjenigen der IN617 Legie-
rung ohne Diffusionsbeschichtung, was auf das Auftreten von Sprédbriichen an der

VerschleifSoberflache infolge der hohen Adhdsion bei Hochtemperatur
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zuruckzufiihren ist. Diese Sprodbriiche verhindern die Bildung einer permanenten
Oxidschicht auf der metallischen Oberflache.

Ein dhnliches Verhalten zeigt sich bei den galvanisch aufgebrachten Beschichtungs-
systemen mit der Zusammensetzung Ni-Al, sowohl mit als auch ohne Yttriumoxid.
Diese Beschichtungen zeigen, insbesondere im Temperaturbereich von Raumtempe-
ratur bis 200 °C, ein vergleichbares Verhalten wie die alitierte IN617 Legierung. Al-
lerdings steigt der Verschleifiverlust aufgrund der hohen Sprodigkeit der 6-Ni2Als
Phase ab 400 °C mit zunehmender Adhasion stark an und tbertrifft deutlich den
Verschleif$verlust der IN617 Legierung mit und ohne Diffusionsschicht.

Die Yttriumoxid-Partikel in der Ni-Al-Beschichtung bewirken verglichen mit parti-
kelfreien Beschichtungen eine Verminderung des auftretenden Verschleiffes um
etwa 27 %. Dieser Riickgang kann unter anderem auf den Einfluss der Yttriumoxid-
Partikel auf die mechanischen Eigenschaften und die Kornfeinung zurtickgefiihrt
werden. Dies steht in Ubereinstimmung mit verschiedenen Studien [142,243-245],
die die verbesserten mechanischen Eigenschaften auf die Nanopartikel in der metal-
lischen Matrix zuriickfiihren. Dabei kommen sowohl der Orowan-Effekt und der
Hall-Petch-Effekt zum Tragen. Neben dem Hall-Petch-Effekt geht eine weitere Be-
sonderheit von der Kornfeinung durch Nanopartikel in einer metallischen Matrix
aus. Wahrend Korngrenzen normalerweise eine erhohte Festigkeit bei niedrigen
Temperaturen gewdhrleisten, fithren diese unter der Einwirkung von hohen Tempe-
raturen zu hohen Kriechraten durch Korngrenzengleiten. Die vorliegenden feinkris-
tallinen Beschichtungen mit Yttriumoxid-Partikeln stellen jedoch eine Ausnahme
dar, da diese durch die oxidischen Partikel an den Korngrenzen gefestigt werden
und gleichzeitig sowohl die Duktilitat als auch die Festigkeit gesteigert werden
[246,247]. Die Kornfeinung durch die Partikel hat zudem dazu beigetragen, das Aus-
maf’ der Sprodbriiche zu verringern. Dies liegt daran, dass die erhohte Anzahl von
Korngrenzen die Bruchenergie gleichmafiiger verteilt, wodurch Briiche weniger
stark in tiefere Schichthorizonte fortgesetzt werden. Die Beschichtungen auf Basis
von Ni-Cr-Al zeigen nur geringfiigige Unterschiede hinsichtlich des auftretenden
VerschleifSes gegeniiber IN617-Al, da die metallische Matrix eine sehr dhnliche Zu-
sammensetzung aufweist. Die Bestimmung des Einflusses von Yttriumoxid auf das
Verschleif$verhalten unter den gewahlten Testbedingungen war nicht moglich, da

der VerschleifShorizont den partikelfreien Schichthorizont unter der gewahlten
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Testbedingungen nicht durchbrochen hat. Die gewahlten Testparameter fiithrten bei
Ni-Al bereits zu einem Durchbruch der Beschichtungen, wodurch zur Vergleichbar-
keit der Ergebnisse die Testbedingungen fiir Ni-Cr-Al-Beschichtungen nicht gean-
dert wurden. Dennoch ist aufgrund der Beobachtungen fiir das Ni-Al-Beschich-
tungssystem davon auszugehen, dass der Schichthorizont mit Yttriumoxid-Partikeln
durch zuvor genannte Effekte der Partikel in der Matrix einen erhohten Verschleif3-
widerstand aufweist, als Schichten ohne Partikel.

Die positiven Einfliisse des Yttriumoxids auf das Verschleifiverhalten bestimmen je-
doch nicht primar tiber das Verschleifiverhalten. Vielmehr wird dieses durch den Al-
Gehalt der Metallmatrix mafsgeblich beeinflusst. Die y- und y'-Phase liegen in der
kubisch flichenzentrierten (KFZ) Struktur und die B-NiAl Phase liegt die kubisch-
raumzentrierte (KRZ) Struktur vor. Die VerschleifSbestindigkeit und die mechani-
schen Eigenschaften der Legierung in diesen beiden unterschiedlichen Gitterstruk-
turen sind grundlegend verschieden, da sie unterschiedliche Gleitebenen aufweisen.
Die KFZ-Struktur ist leichter verformbar als die KRZ-Struktur. Allerdings haben
Uberschreitungen des stdchiometrischen Bereichs hin zu hyperstochiometrischen (3-
NiAl Phasen negative Auswirkungen auf die Metallmatrix, die durch Versprodung
des Werkstoffes oder der Beschichtung in Erscheinung treten. Durch Yttriumoxid in
den Beschichtungen kann das fiir die Bauteillebensdauer notwendige Aluminium-
Reservoir aufgrund der verminderten Diffusionsgeschwindigkeit des Aluminiums
langer aufrechterhalten werden (siehe Abbildung 78). Dadurch wird (3-NiAl als ver-
schleifiresistenteste Phase durch die Diffusionshemmung stabilisiert. Dies bewirkt
neben geringeren Verschleifiraten einen verlangerten Schutz gegen Oxidation, da

das Aluminium-Reservoir langer aufrechterhalten werden kann.
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7 Schlussfolgerungen und Ausblick

In der vorliegenden Arbeit wurden die Moglichkeiten zur Einbringung von Inhi-
bitor-Partikeln in eine metallische Matrix sowohl durch das Slurry-Verfahren als
auch durch die galvanische Co-Abscheidung identifiziert und umgesetzt. Dabei
wurde die galvanische Co-Abscheidung zur Einbringung von Yttriumoxid-Nano-
partikeln als Korrosionsinhibitor in Nickel optimiert. Auf der Grundlage dieser gal-
vanisch abgeschiedenen Ni-Y203-Ausgangsschichten wurden sowohl Ni-Y20s-Al-
als auch Ni-Y203-Cr-Al-Beschichtungen entwickelt.

Die Untersuchungen dieser Beschichtungssysteme zeigen aufgrund der eingebrach-
ten Yttriumoxid Nanopartikel eine erhebliche Verbesserung der Oxidationsbestan-
digkeit. Dies konnte auf eine gesteigerte Haftung der Oxidschicht sowie durch die
Verlangsamung der Diffusion und der Kirkendall-Porositat zuriickgefiihrt werden.
Obwohl die Partikel die Diffusion verlangsamen und wahrend des Packprozesses zu
geringeren Al-Reservoirs in den Ni-Y20s-Al-Beschichtungen im Vergleich zu den
partikelfreien Beschichtungen fiihren, zeigen die partikelhaltigen Beschichtungen in
Oxidationsexperimenten eine um etwa das Vier- bis Fiinffache gesteigerte Lebens-
dauer im Vergleich zu den partikelfreien Beschichtungen. Entscheidend dabei ist die
anhand der TEM-Analyse gezeigten Lage der Partikel an Korngrenzen, wodurch
eine Hinderung der entlang der Korngrenzen diffundierenden Elemente stattfindet.
Diese verlangsamte Diffusion hat eine langere Bestandigkeit der 3-NiAl Phase zur
Folge, welche eine Barriere fiir die Auswartsdiffusion von korrosionsbeschleunigen-
dem Molybdan darstellt. Es wurde ebenfalls gezeigt, dass die Einwartsdiffusion von
korrosiv wirkenden Elementen entlang der Korngrenzen reduziert wird. Im Fall der
Ni-Y20s-Cr-Al-Beschichtungen wurde durch die Aufkonzentrierung der Partikel
zwischen Beschichtung und Substrat sogar eine Barrierewirkung gegeniiber der Va-
nadat-HeifSgaskorrosion gezeigt. Die maximal in die Beschichtung einbringbaren
Partikel sind aufgrund der mechanischen Eigenschaften der Beschichtung begrenzt,
da mit zunehmendem Partikelanteil in der MMC-Beschichtung der Zusammenhalt
der metallischen Matrix geschwacht wiirde. Die Untersuchungen haben gezeigt,
dass es nicht moglich ist, den kontinuierlichen Schadstoffstrom von Vanadium allein
durch die in einer metallischen Matrix vorhandenen Partikel zu binden. Dies liegt

daran, dass das verfligbare Partikelreservoir begrenzt ist und einem unbegrenzten
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Schadstoffreservoir aus dem Heifigas gegentibersteht. Die Beschichtungen weisen
dennoch zum Schutz von Oxidations- und Korrosions- und Verschleif$schutz und
insbesondere fiir die lokale Reparatur beschadigter Bauteiloberflachen ein hohes Po-
tential auf.

Insbesondere die Ni-Y20s-Al-Beschichtungen zeigen aufgrund ihrer ausgepragten
Oxidationsresistenz bei hohen Temperaturen eine bessere FEignung als
Ni-Y203-Cr-Al-Beschichtungen, da letztere anfallig fiir Chromoxid-Abdampfung
sind [248]. Allerdings weisen die Ni-Y20s-Al-Beschichtungen eine begrenzte Ver-
schleifibestandigkeit aufgrund der Neigung zur Ausbildung von Sprodbriichen auf
und zeigen eine geringere Korrosionsbestandigkeit unter HTK-II-Bedingungen. Da
die maximalen Temperaturen auf den Turbinenschaufeln nur auf der Vorderkante
erreicht werden, sind fuir diesen Bereich vor allem Erosions- und Korrosionsbestan-
digkeit unter HTK-I-Bedingungen von Bedeutung. Aufgrund des hohen Alumini-
umgehalts diirfte die Korrosionsbestandigkeit gegeniiber HTK-I-Bedingungen in
Folge der in dieser Zone auftretenden hohen Temperaturen recht hoch sein [249,250].
Zudem ist eine rasche Umwandlung in die verschleifibestandigere 3-NiAl Phase zu
erwarten, die in den durchgefiihrten Untersuchungen bei einer Schichtdicke von
etwa 100 um bereits nach 100 h auftrat und eine verbesserte Verschleifibestandigkeit
aufweist. Diese wird durch Yttriumoxid-Partikel weiter gesteigert und durch Diffu-
sionshemmung stabilisiert. Dennoch ist eine Diffusionswarmebehandlung fiir diese
Beschichtungen erforderlich, da der Packprozess aufgrund der besseren Partikelver-
teilung mit hoher Aktivitat durchgefiihrt wird, was zu initial spréden aluminiumrei-
chen 06-Ni2Als Phasen fiihrt.

Die Ni-Y203-Cr-Al-Beschichtungen erwiesen sich als besser geeignet fiir die kalteren
Bereiche der Turbinenschaufeln. Obwohl sie bei 1100 °C trotz des Chromgehalts in
den Beschichtungen eine geschlossene Aluminiumoxidschicht bilden, weisen sie ho-
here Massendanderungen im Vergleich zum Beschichtungssystem ohne Chrom auf.
Die Ni-Y203-Cr-Al-Beschichtung zeigt eine hohere Korrosionsbestandigkeit unter
HTK-II-Bedingungen und eine bessere Verschleifibestandigkeit, was positive Aus-
wirkungen auf die Anbindungsbereiche der Turbinenschaufeln hatte.

Im Vergleich zur bereits sehr oxidations- und korrosionsbestindigen Referenzlegie-
rung IN617, haben die entwickelten Beschichtungen insbesondere die Bestandigkeit

gegeniiber thermozyklischer Oxidation verbessert. Aufgrund ihrer ausgepragten
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Oxidationsbestandigkeit und eines dhnlichen Verhaltens in Bezug auf Korrosion und
Verschleifs wie die Legierung IN617 eignen sich die Beschichtungen als Schutz-
schicht fiir kostenglinstigere Werkstoffe ebenso wie fiir Cr-arme Superlegierungen.
Tabelle 9 zeigt eine Zusammenfassung und Gegeniiberstellung der Eigenschaften

dieser Beschichtungen.

Tabelle 9: Gegeniiberstellung der Eigenschaften der durch Yttriumoxid modifizierten MMC-Beschichtungen,
sowie deren Einschrankungen.
Ni-Y203-Al Ni-Y203-Cr-Al
¢ Hohe Oxidationsbestdndigkeit e  Hohe Oxidations-, Korrosions- und Verschleifibe-
e  Gleichméfige Partikelverteilung moglich standigkeit
¢ Kornfeinung der gesamten Matrix e  Starke Minderung der Porenbildung
Al20s-Bildner e AlLOsund Cr203-Bildner

e Beschleunigung der 0- zu a-Al2Os Umwandlung
e  Stabilisierung der 3-NiAl Phase

e  Erhohte Lebensdauer durch geringeren Reservoirverlust

Positive Aspekte
[ ]

e  Giinstige Methode fiir lokale Reparaturen

e Sprode Eigenschaften e  Zweistufiger Prozess

e geringe Korrosionsbestandigkeit e  Partikelfreier Horizont

e  Partikelreservoir hoch, aber limitiert

Negative Aspekte

¢ Langfristige Wechselwirkung mit dem Elektrolyten (Gelation)

Hinsichtlich der Korrosionsbestandigkeit sind weitere Verbesserungen moglich, in-
dem durch die Anpassung der Packzementierungsparameter die Chromkonzentra-
tion in den Beschichtungen erhoht wird. Dadurch konnte einerseits der Aluminium-
gehalt so angepasst werden, dass weniger sprode Phasen in den Beschichtungen ent-
stehen und andererseits die VerschleifSbestandigkeit derer bei hohen Temperaturen
weiter gesteigert wird.

Die vielfédltige Anpassungsfahigkeit der Beschichtungen durch die Verwendung ei-
nes breiten Spektrums an einbringbaren Partikeln, einschliefdlich der Méglichkeit zur
simultanen Abscheidung von Nickel und Kobalt durch mafigeschneiderte Elektro-
lytmischungen, bietet ein erhebliches Potenzial fiir Hochtemperaturschutzschichten.
Es wurde nachgewiesen, dass die galvanische Co-Abscheidung von Nickel mit ver-
schiedensten keramischen oder metallischen Partikel moglich ist und der Einbau der
Partikel in die Schicht mafigeblich durch die Parameter Partikelgrofie, Zeta-Potential,

Stromungsgeschwindigkeit, =~ Stromstirke und  Elektrolytzusammensetzung

134



Schlussfolgerungen und Ausblick

beeinflusst wird. Dies konnte die Grundlage fiir Beschichtungen auf Nickelbasis bil-
den, die die Widerstandsfahigkeit von Werkstoffen gegeniiber Kohlenstoffeintrag in
Atmosphdren mit hoher Kohlenstoffaktivitat erhohen konnten [251-253].

Fiir zukiinftige Weiterentwicklungen der Beschichtungssysteme waren weitere Un-
tersuchungen zum FEinfluss der Nanopartikel in der metallischen Matrix auf die Dif-
fusion von grofier Bedeutung und konnen anhand von Diffusionspaaren sowohl fiir
Chrom als auch Aluminium mit Partikeln untersucht werden. Dariiber hinaus ist fiir
die Beschichtung grofier Bauteile mit einem hohen Badvolumen zusatzliche For-
schung erforderlich. Hierbei gilt es, die Gelierung von Nano-Reaktivelementoxiden
im Elektrolyten zu verhindern, um die Kosten fiir notwendige Baderneuerungen zu
senken. Derzeit eignet sich das galvanische Verfahren sehr gut fiir die lokale Repa-
ratur von Bauteilen, da geringe Mengen Elektrolyt verwendet werden konnen und
Gelierungsprozesse aufgrund der geringen erforderlichen Elektrolytmenge weniger
relevant sind. Zusatzlich kann die Sedimentation von metallischen Partikeln bei lo-
kalen Reparaturen gezielt genutzt werden, um durch eine Warmebehandlung ohne
weitere Nachbearbeitungsschritte die gewiinschte MCrAlY-Schicht zu erzeugen
[116]. Die galvanische oder auch auflenstromlose Co-Abscheidung stellt somit auf-
grund ihrer Vielseitigkeit eine aufierst attraktive und kostengiinstige Alternative zu
bestehenden Beschichtungs- und Reparaturkonzepten fiir Hochtemperaturwerk-
stoffe dar.
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