S

Entwicklung von Schutzschichten fiir
nicht-oxidische Faserverbundwerkstoffe
Markus Dietmar Wolf

Energie & Umwelt/Energy & Environment
Band/Volume 528
ISBN 978-3-95806-524-6

IJ JULICH

Forschungszentrum

Mitglied der Helmholtz-Gemeinschaft




Schriften des Forschungszentrums Jilich
Reihe Energie & Umwelt/Energy & Environment Band/Volume 528







Forschungszentrum Jilich GmbH
Institut fir Energie- und Klimaforschung
Werkstoffsynthese und Herstellungsverfahren (IEK-1)

Entwicklung von Schutzschichten fiir
nicht-oxidische Faserverbundwerkstoffe

Markus Dietmar Wolf

Schriften des Forschungszentrums Jilich
Reihe Energie & Umwelt/Energy & Environment Band/Volume 528

ISSN 1866-1793 ISBN 978-3-95806-524-6



Bibliografische Information der Deutschen Nationalbibliothek.

Die Deutsche Nationalbibliothek verzeichnet diese Publikation in der
Deutschen Nationalbibliografie; detaillierte Bibliografische Daten
sind im Internet Uber http:/dnb.d-nb.de abrufbar.

Herausgeber Forschungszentrum Jilich GmbH
und Vertrieb: Zentralbibliothek, Verlag
52425 Jilich

Tel.: +49 2461 61-5368

Fax: +49 2461 61-6103
zb-publikation@fz-juelich.de
www.fz-juelich.de/zb

Umschlaggestaltung: Grafische Medien, Forschungszentrum Julich GmbH
Druck: Grafische Medien, Forschungszentrum Jilich GmbH
Copyright: Forschungszentrum Jilich 2020

Schriften des Forschungszentrums Jilich

Reihe Energie & Umwelt/ Energy & Environment, Band / Volume 528

D 294 (Diss. Bochum, Univ., 2020)

ISSN 1866-1793
ISBN 978-3-95806-524-6

Vollsténdig frei verfiigbar iber das Publikationsportal des Forschungszentrums Jiilich (JuSER)
unter www.fz-juelich.de/zb/openaccess.

This is an Open Access publication distributed under the terms of the Creative Commons Attribution License 4.0,
B which permits unrestricted use, distribution, and reproduction in any medium, provided the original work is properly cited.


https://creativecommons.org/licenses/by/4.0/

Kurzfassung
Herr M. Sc. Markus Dietmar Wolf / Erstgutachter: Professor Robert Vafien

Entwicklung von Schutzschichten fiir nicht-oxidische Faserverbundwerkstoffe

Die nicht-oxidischen SiC/SiC Faserverbundwerkstoffe (engl. Ceramic Matrix Composites, CMCs)
stellen, dank ihrer guten mechanischen Hochtemperatureigenschaften und einer niedrigen Dichte,
im Turbinenbau eine vielversprechende Alternative zu den temperaturbegrenzten metallischen
Werkstoffen dar. Problematisch bei diesen CMCs ist jedoch ihre hohe Anfalligkeit fiir Korrosion
in wasserdampfhaltiger Atmosphére bei Temperaturen iiber 1200°C. Um den Werkstoff vor dem
Einfluss von korrosiven Medien zu schiitzen, werden auf den CMCs verschiedene Schutzschicht-

systeme (engl. Environmental Barrier Coatings, EBCs) aufgebracht.

Der Fokus der hier vorliegenden Arbeit liegt auf der Herstellung und Optimierung von EBCs zum
Schutz von siliziumkarbidbasierten CMCs. In einem ersten Schritt sind verschiedene Werkstoff-
kandidaten auf ihre thermischen, thermomechanischen und mechanischen Eigenschaften unter-
sucht worden, um einen optimalen EBC-Kandidaten zu identifizieren. Des Weiteren ist die Kor-
rosionsresistenz gegen Kalzium-Magnesium-Aluminium-Silikate (CMAS) beriicksichtigt wor-
den. Anschliefend wurden die vielversprechendsten Materialien, Yb>Si>O7 sowie ein Komposit
aus Yb2Si207 und Yb2SiOs, mit verschiedenen thermischen Spritzverfahren auf dem CMC aufge-
tragen worden. Unter den Deckschichten aus diesen beiden Materialien wurde der CMC zusétzlich
mit einer Silizium-Haftvermittlerschicht beschichtet, um ein vollstindiges EBC-Schichtsystem
herzustellen. Durch eine Variation der Prozessparameter konnten die Deckschichten so gestaltet
werden, dass sie sehr dicht, rissarm und gleichzeitig kristallin waren. Die mit den verschiedenen
Verfahren entwickelten Schichten sind mit thermischen Zyklierverfahren auf ihre Temperatur-

wechselbestindigkeit untersucht und abschlieBend miteinander verglichen worden.

Zusitzlich zur Materialstudie und der Schichtentwicklung ist die Oberfldche der Haftvermittler-
schicht mit Hilfe eines Lasers strukturiert worden, um die Anhaftung der Deckschicht an der Haft-
vermittlerschicht zu erhéhen. So sollte die Lebensdauer der Schichten unter thermozyklischer Be-
lastung weiter gesteigert werden. Die Auswirkung dieser Strukturierung ist mit einem adaptierten
Grenzflachenzahigkeitstest tiberpriift worden. Es stellte sich heraus, dass die Rissbestidndigkeit der
Region um die Grenzfliache durch die eingebrachten Strukturen um ca. 70% gesteigert werden
konnte. Es wurde jedoch auch festgestellt, dass die Testmethodik optimiert werden muss, da der
beobachtete Riss nicht kontinuierlich der zu testenden Grenzflache folgte. In einer abschlieBenden
Versuchsreihe wurde ein Silizium-Yb2Si207-Schichtsystem von den vormals flachen Substraten

auf ein 3D-Substrat in Form einer Turbinenschaufelkante {ibertragen.



Abstract

The non-oxide ceramic matrix composites (CMCs), which exhibit good mechanical high-temper-
ature properties and low density, represent a promising alternative to the temperature-limited me-
tallic materials. However, a problem with these CMCs is their high susceptibility to corrosion in
an atmosphere containing water vapor at temperatures above 1200°C. In order to protect the ma-
terial from the influence of corrosive media, various protective coating systems (environmental
barrier coatings, EBCs) are applied to the CMC. The aim of the work described here is to develop
a coating system that protects the base material from corrosive atmospheres in cooperation with

an industrial partner.

The focus of the present work is on the manufacture and optimization of EBCs for the protection
of silicon carbide-based CMC:s. In a first step, different material candidates have been investigated
for their thermal, thermomechanical, and mechanical properties to evaluate an optimal EBC can-
didate. In particular, the corrosion resistance against calcium-magnesium-aluminum-silicates
(CMAS) has been considered. Subsequently, the best evaluated materials Yb,Si>O7 and a mixture
of Yb2Si207 and Yb2SiOs were applied to the CMC using different thermal spray processes. These
two materials show a high corrosion protection against CMAS and coefficients of thermal expan-
sion adapted to the CMC. Below the top layers of these two materials, the CMC is additionally
coated with a silicon bond coat to create a complete EBC layer system. By varying the process
parameters, it was possible to design the top layers in such a way that they were very dense, crack-
free and crystalline at the same time. The layers developed with the different processes were sub-

jected to evaluate the thermal shock resistance during thermal cycling and compared to each other.

In addition to the material study and the optimization of layer deposition, the surface of the bond
coat was structured with a laser to increase the adhesion of the top layer to the bond coat. In this
way, the lifetime of the coatings was further increased. The effect of this structuring has been
verified by means of an adapted test of interfacial toughness. It turned out that the interfacial
toughness could be increased by 70% by means of the added structure. However, it was also found
that the test methodology needs to be optimized, since the observed crack did not continuously
follow the interface to be tested. In a final test series, the deposition of a Silicon-Yb2Si,07 layer

system was transferred from flat substrates to a 3D substrate in the form of a turbine blade edge.
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AbKkiirzungsverzeichnis

APS: engl. Atmospheric plasma spraying - Atmosphérisches Plasmaspritzen

CMAS: engl. Calcium magnesium aluminium silicate - Kalzium Magnesium Aluminium
Silikate

CMC: engl. Ceramic matrix composite - keramischer Faserverbundwerkstoff

CTE: engl. Coefficient of thermal expansion - Warmeausdehnungskoeffizient

CVD = engl. Chemical vapor deposition - chemisches Gasabscheidungsverfahren

CVI: engl. Chemical vapor infiltration - chemisches Gasphaseninfiltration

EBC: engl. Environmental barrier coating - Schutzschicht fiir Faserverbundwerkstoftfe
EDX: engl. Energy dispersive X-ray spectroscopy - Energiedispersive Rontgenspektroskopie
Gew. %: Gewichtsprozent

H/D: Haftvermittlerschicht-Deckschicht

HVAPS: engl. High verlocity atmospheric plasma spraying — Atmosphérisches Hochgeschwin-
digkeitsplasmaspritzen

HVOF: engl. High velocity oxigen fuel spray - Hochgeschwindigkeitsflammspritzen

IEK: Institut fiir Energie- und Klimaforschung

OB: optische Basizitét

PIP: engl. Polymer Infiltration and Pyrolysis - Polymerinfiltrations- und Pyrolyseverfahren
RE: engl. Rare Earth, seltene Erden

REM: Rasterelektronenmikroskop

RMI: engl. Reactive Melt Infiltarion - reaktives Schmelzinfiltrieren

TBC: engl. Thermal barrier coating - Warmedammschicht

Vol. %: Volumenprozent

VPS: engl. Vacuum plasma spraying - Vakuumplasmaspritzen auch Niederdruckplasmaspritzen
VLPPS: enlg. Very low plasma spraying — eine Form des VPS

XX % ,,...“: Die XX Prozentzahl ist, soweit nicht explizit abweichend erwéhnt, als Gewichtspro-
zent dargestellt

YbDS: Ytterbiumdisilikat - Yb2Si,07
YbMS: Ytterbiummonosilikat - Yb,SiOs
YDS: Yttriumdisilikat - Y2Si207

YMS: Yttriummonosilikat — Y2SiOs

YbMix1-3: Mischungen aus YbDS und YbMS; Mix1 mit 66% Di- und 33% Monosilikat, Mix2
mit 50% Di- und 50% Monosilikat, Mix3 mit 33% Di- und 66% Monosilikat
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Einleitung

1 Einleitung

In der heutigen Gesellschaft spielen Turbinen in Bereichen der Flugzeugindustrie und als Gastur-
bine in der Stromerzeugung eine grofle Rolle. Dabei ist das Ziel der Hersteller, die Turbine so
effizient wie moglich zu gestalten, um auf diese Weise sowohl den Treibstoffverbrauch als auch
umweltschiddliche Emissionen zu reduzieren. Eine Moglichkeit die hohere Effizienz zu erreichen,
liegt in einem Turbinenbetrieb bei hoheren Prozesstemperaturen und einem angepassten Druck-
verhéltnis. Infolge der erhohten Temperaturen in der Turbine werden einzelne Bauteile, im Be-
sonderen Turbinenschaufeln und Brennraumkacheln, thermisch stirker beansprucht. Neben der
thermischen Beanspruchung werden die Turbinenschaufeln auch duBerst aggressiven Atmosphé-
ren, wie z.B. mit Abgasen und mit Wasserdampf angereicherter Atmosphire, ausgesetzt. Dies
fithrt zusammen mit einer hohen mechanischen Beanspruchung zu einem erhéhten Verschleif der
Turbinenschaufeln. Da metallische Werkstoffe wie Nickelbasislegierungen mit den zukiinftigen
Materialanforderungen an ihre Grenzen stoflen, wurde die Erforschung alternativer Materialien in
den letzten Jahren intensiviert. Hierbei stechen keramische Faserverbundwerkstoffe (engl. Cera-
mic Matrix Composites, CMCs) hervor. Durch ihre, im Vergleich zu metallischen Legierungen,
guten mechanischen Eigenschaften, das niedrige Gewicht sowie eine hohe Temperaturstabilitét
eignen sie sich hervorragend zum Einsatz in einer Turbine.

Im Fokus dieser Arbeit stehen dabei die keramischen, nicht-oxidischen SiC-SiC-CMCs. Die nicht-
oxidischen CMCs weisen im Vergleich zu den oxidischen CMCs bessere mechanischen Eigen-
schaften und eine hohere Temperaturbestandigkeit auf. Jedoch kann bei Temperaturen iiber
1200°C bei CMCs eine hohe Korrosivitit in wasserdampthaltigen Atmosphiren festgestellt wer-
den. Es ist daher notwendig, den Grundwerkstoff mit geeigneten Korrosionsschutzschichten (engl.
Environmental Barrier Coatings, EBCs) vor dem Einfluss von Wasserdampf und anderen korrosi-
ven Medien zu schiitzen. Ziel dieser Arbeit ist es, in Zusammenarbeit mit MTU Aero Engines ein

solches Schutzschichtsystem fiir den angestrebten SiC/SiC Werkstoff zu entwickeln.



Zielsetzung

2 Zielsetzung

Um das Ziel dieser Arbeit, die Entwicklung eines mehrlagigen EBC-Schutzschichtsystems mit
verbesserter Schutzwirkung fiir einen SiC/SiC-CMC, zu verwirklichen, sind mehrere Aspekte ein-
bezogen worden. Diese lassen sich in Werkstofffindung, Schichtentwicklung und Verbesserung
der Schichtanhaftung unterteilen.

So sollten in einem ersten Schritt durch Literaturrecherche und durchgefiihrte Werkstoffcharakte-
risierungen verschiedene Materialkandidaten vergleichend bewertet werden. Die Kandidaten soll-
ten, neben einer hohen Korrosionsresistenz, gute thermomechanische Eigenschaften, wie eine
hohe Temperaturstabilitit und einen zum CMC passenden Warmeausdehnungskoeffizienten, auf-
weisen. Da der Literatur zur Folge die seltenen Erdsilikate die geforderten Eigenschaften aufwei-
sen, stellten sie einen Grofiteil der untersuchten Kandidaten dar. Jedoch sind auch andere Werk-
stoffgruppen, wie Oxide, Hafnate und Titanate, in diese Untersuchung miteinbezogen worden. Mit
den aus diesen Untersuchungen ausgewéhlten Werkstoffen sollten in einem nichsten Schritt EBC-
Deckschichten fiir das Schutzschichtsystem entwickelt werden. Hierzu wurden thermische Be-
schichtungsverfahren, wie das atmosphérische Plasmaspritzen, das Hochgeschwindigkeits-
Flammspritzen oder eine Form des Vakuumplasmaspritzens, verwendet. Durch eine Kombination
der Werkstoffe mit den verschiedenen Prozessen sowie eine Variation verschiedener Prozesspara-
meter sollte die Deckschichtqualitit signifikant verbessert werden. Eine optimale EBC-Deck-
schicht sollte poren- und rissarm sowie moglichst kristallin sein. Die Widerspriichlichkeit dieser
beiden Kriterien erforderte die Eingehung eines Kompromisses, sowie eine damit einhergehende
prazise Einstellung der Prozessparameter. Zur Bewertung des Verhaltens als vollstindiges EBC-
System wurden Proben hergestellt und getestet, die eine Si-Haftvermittlerschicht als Zwischenlage
zwischen Substrat und EBC-Schicht aufweisen. Die optimierten Schichtsysteme sollten im An-
schluss durch eine thermische Zyklierung auf ihre Schutzwirkung unter betriebsdhnlichen Bedin-
gungen erprobt und miteinander verglichen werden.

Da neben den thermomechanischen und thermochemischen Eigenschaften auch die Anhaftung
eine grofle Rolle fiir die Lebensdauer eine Schicht darstellt, erfolgte zusitzlich eine Optimierung
der Schichtanhaftung. Es stellte sich heraus, dass die Anhaftung zwischen Haftvermittlerschicht
und CMC bereits ausreichend hoch ist. Daher lag der Fokus dieser Arbeit auf der Verbesserung
der Anhaftung zwischen Deckschicht und Haftvermittlerschicht. Hierzu sollte die Oberfliche mit-
tels Laserstrukturierungen aufgeraut und die Auswirkung dessen auf die Haftung mithilfe unter-
schiedlicher Tests validiert werden. In einem abschlieBenden Schritt sollten sowohl Strukturen als

auch optimierte Schichten auf eine Kantengeometrie iibertragen werden.



Grundlagen

3 Grundlagen
3.1 Flugzeugtriebwerk

Im frithen zwanzigsten Jahrhundert gelang mit der Entwicklung des Strahlenantriebs nicht nur ein
Meilenstein in der Luftfahrtgeschichte. Der bis heute nicht wesentlich verdnderte Aufbau eines
Flugzeugtriebwerks, exemplarisch in Abbildung 1 gezeigt, besteht aus drei Hauptbaugruppen, die

sich aus Verdichter, Brennkammern und Turbinen zusammensetzen [1].

Hochdruck-
turbine

Niederdruck-
L Hochdruck- Brenn. (*10000 Upm)
>

verdichter kammem
(>10000 Upm)

AR
— Niederdruck-
bine
. L
WY

IMI 834
TIAIBVS Ti-6-2-4-6

Nickelbasis- )
Superleglerungen
Ti-Aluminide

Abbildung 1: Schematischer Aufbau der Baugruppen eines Flugzeugtriebwerks [1].

Vor dem Verdichter ist in zivilen Flugtriebwerken noch ein sogenannter Fan vorgeschaltet. Ein
Teil der Fanluft (ca. 10%) versorgt das Kerntriebwerk, der andere Teil des Fanluftmassestroms
(90%), der Bypassmassenstrom, bewirkt im Wesentlichen den Vortrieb. Die relativ geringen Ge-
schwindigkeiten des Bypassmassenstroms fithren zu gutem Vortriebswirkungsgrad und limitieren
die Gerduschentwicklung moderner Luftfahrtriebwerke. Der Verdichter ist aufgeteilt meist in ei-
nen Niederdruck- und einen Hochdruckverdichterbereich. Der Luftstrom wird in den Verdichtern
auf ca. 50 MPa verdichtet, hierbei steigt die Temperatur auf ca. 650 °C an (Abbildung 2) [1].
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Abbildung 2: Temperatur- und Druckverlauf in einem Flugzeugtriebwerk, angelehnt an [1].

Die verdichtete Luft wird dann in die anschlieBende Brennkammer gefiihrt und mit Kerosin ver-
mischt. Die Ziindung dieses Brenngasgemisches fiihrt zu einem starken Temperaturanstieg auf ca.

1500°C. Das austretende Verbrennungsgas gelangt in die angeschlossene Hochtemperaturturbine,
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die die iiber eine Hohlwelle den Hochdruckverdichter antreibt. Nach dem Passieren der Hoch-
druckturbine tritt das Verbrennungsgas in die Niederdruckturbine ein, die iiber eine Kernwelle den
Niederdruckverdichter und den Fan antreibt. Das nun auf ca. 600°C abgekiihlte Gasgemisch tritt
am Ende der Turbine durch eine Schubdiise aus und erzeugt zusammen mit dem Fan den zum
Fliegen erforderlichen Schub. Beim Triebwerkbau werden heutzutage in den Verdichterbauteil-
gruppen und in der Niederdruckturbine Titan oder Titan-Aluminium-Legierungen verbaut. Diese
Werkstoffe sind darauf ausgelegt, den dort vorherrschenden Temperaturen standzuhalten und auf-
grund ihrer niedrigen Dichte das Gewicht des Triebwerks niedrig zu halten. Da sie jedoch nicht
den in der Brennkammer und der Hochdruckturbine herrschenden Temperaturen widerstehen
konnten, werden aufgrund ihrer hoheren Einsatztemperatur sowie besseren mechanischen Eigen-
schaften im Hochtemperaturbereich stattdessen Nickelbasislegierungen eingesetzt. Jedoch iiber-
steigt die Temperatur in Brennkammer und in der Hochdruckturbine auch die maximalen Einsatz-
temperaturen dieser Materialien. Aus diesem Grund miissen sie aktiv gekiihlt werden, um ihren
Einsatz zu ermdglichen [1,2]. Die Thermodynamik des Kerntriebwerks wird durch den Joule Pro-
zess beschrieben, der in Abbildung 3 rechts in einem T-S-Diagramm dargestellt ist. Der thermo-
dynamische Wirkungsgrad, die ,,Energieeffizienz* des Joule-Prozesses, lasst sich aus dem gege-
benen T-S-Diagramm ableiten. Die Effizienz ist {iber dem Verdichterdruckverhiltnis in Abbildung
3 links dargestellt. Die Linien im Diagramm kennzeichnen konstante (Hochdruck) Turbinenein-
trittstemperaturen. Es wird deutlich, dass hohere Turbineneintrittstemperaturen hohere Effizienzen
bewirken. Aufgrund der Verschiebung der Wirkungsgradmaxima zu hoheren Verdichterdruckver-
hiltnissen fiir steigende Turbineneintrittstemperaturen, sind stets Turbineneintrittstemperatur und
Druckverhiltnis bei Neunentwicklungen parallel anzuheben; ein Trend, der die Flugtriebwerks-
entwicklung der letzten 50 Jahre gepragt hat [3].
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Abbildung 3: (links) Effizienz einer Turbine in Abhingigkeit vom Druckverhiltnis fiir verschiedene Turbineneintritts-
temperaturen, (rechts) vereinfachte Darstellung des Joule-Prozesses (gestrichelt) sowie der Verlauf eines realen Prozes-
ses angelehnt an [3], [4] und [5].
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3.2 Keramische Faserverbundwerkstoffe
Aufgrund ihrer vorteilhaften Eigenschaften ersetzen keramische Faserverbundwerkstoffe immer
mehr die konventionellen metallischen Werkstoffe fiir Gas- und Flugzeugturbinen. Dies basiert
auf der Erkenntnis, dass die derzeit verwendeten metallischen Werkstoffe, die Nickelbasislegie-
rungen, zwar gute Hochtemperaturfestigkeiten besitzen, jedoch durch ihren Schmelzpunkt und
eine niedrige Oxidationsbestindigkeit in den Einsatztemperaturen eingeschrinkt werden. Auch
verringert das materialdichtebedingte hohe Bauteilgewicht in einer Turbine die Energieeffizienz
aufgrund hoherer Energieverluste bei der Bewegung der Bauteile [6]. Bedingt durch die Forderung
nach energieeffizienteren Turbinen wird die Prozesstemperatur fortwéihrend angehoben. Dies hat
jedoch zur Folge, dass metallene Triebwerksteile wie Turbinenschaufeln durch komplexe Kiihl-
systeme und Wirmeddmmschichten (engl. Thermal Barrier Coatings; TBCs) geschiitzt werden
miissen, um einem Uberhitzen dieser Bauteile vorzubeugen. Da jedoch die meist pords gestalteten
TBCs keinen ausreichenden Oxidations- bzw. Korrosionsschutz bieten, miissen dem Schutz-
schichtsystem weitere Schichten beigefiigt werden. Zusammen mit den komplexen Kiihlsystemen

erhoht dies jedoch sowohl die Bauteilkosten als auch das Gewicht der gesamten Turbine [7].

Im Gegensatz dazu weisen keramische Werkstoffe ausgezeichnete mechanische Hochtemperatur-
eigenschaften und einen viel héheren Schmelzpunkt auf. Im weiteren Vergleich mit metallischen
Werkstoffen zeigen Keramiken eine hoéhere Korrosionsresistenz und eine niedrigere Dichte
(psic=3,2 g/cm® [8], Prickelbasis=7-8 g/cm’ [9]). Vor allem letzteres erlaubt eine Reduktion des Bau-
teilgewichts. Allerdings sind die niedrige Duktilitdt sowie eine unzureichende Thermoschockbe-
standigkeit ein grofles Hindernis im Einsatz von Keramiken als Hochtemperaturwerkstoff. Aus

diesem Grund werden monolithische Keramiken mit Hilfe von keramischen Fasern verstarkt.

Aus der Verbindung einer keramischen Matrix mit darin eingelagerten Fasern ergeben sich die
keramischen Faserverbundwerkstoffe (engl. Ceramic Matrix Composites; CMCs). Diese verbin-
den, wie in Abbildung 4 gezeigt, die vorteilhaften Eigenschaften der Massivkeramiken mit der
hohen Schadenstoleranz eines faserverstiarkten Polymers, wodurch ein quasiduktiles Verhalten be-

obachtet werden kann [10,11].
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Abbildung 4: Charakterisierende Stichworte fiir faserverstirkte Kunststoffe, faserverstirkte keramische Werkstoffe und
fiir Massivkeramik [11].

Die durch die Faserverstarkung erzeugte Quasiduktilitdt ist in Abbildung 5 dargestellt. Es ist zu
erkennen, dass die Dehnbarkeit sowie das Spannungsvermdgen des CMCs im Vergleich zur mo-

nolithischer Keramik aufgrund der Kombination von Faser und Matrix stark ansteigt [12].
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Abbildung 5: Spannungs-Dehnungs-Diagramm von CMCs im Vergleich zu monolithischer Keramik [12].

Dieses duktile Verhalten ist auf komplexe Vorgénge an der Grenzflidche zwischen Faser und Mat-
rix zuriickzufiihren. Bei monolithischen Keramiken kommt es als Folge einer Schiadigung durch
Sprodbruch zu einem spontanen Bauteilversagen. Im Gegensatz dazu fithren die Vorgénge an den
inneren Grenzflichen der CMCs zu einer Umlenkung, Uberbriickung oder sogar zu einem Anhal-
ten des Risses. Dabei kommen mikromechanische Effekte wie ,,Faser-Pull-Out* zum Tragen, bei
dem die Fasern sich von der Matrix 16sen und so eine Rissiiberbriickung hervorrufen (Abbildung
6). Dies ist allerdings nur moglich, wenn die Anbindung der Fasern zur Matrix durch Beschich-

tungen oder einer Ausnutzung der Matrixporositit gering gehalten wird.
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Auf diese Weise konnen die Fasern in der Matrix gleiten. Dieses gewiinschte Verhalten von Fasern

kann zum Beispiel durch das Beschichten der Fasern mit Bornitrid erreicht werden [12—14].

Bruchenergiedissipation durch innere Reibung
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Grenzflachenab-
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Abbildung 6: Vorgiinge bei Rissausbreitung in faserverstirkter Keramik [12].

Die heutzutage genutzten CMCs koénnen in die Gruppen der oxidischen und der nicht-oxidischen
CMCs unterteilt werden, welche sich in ihren Eigenschaften voneinander unterscheiden [15]. So
weisen nicht-oxidische CMCs im Vergleich bessere mechanische Eigenschaften und Besténdig-
keit im Hochtemperaturbereich sowie eine hohere Warmeleitfahigkeit auf. Die Vorteile der oxidi-
schen CMC:s liegen in der hoheren Oxidationsbestdndigkeit, der zum Teil kostengiinstigeren Her-
stellung sowie ihrer hoheren Stabilitét gegeniiber Wasserdampf bei sehr hohen Temperaturen [16].
Zusammengefasst sind Eigenschaften beider CMC-Sorten in der nachfolgenden Tabelle 1 darge-
stellt [16]:

Tabelle 1: Vergleich der Eigenschaften nicht-oxidischer und oxidischer CMCs [17,18]

Oxidische CMCs Nicht-oxidische CMCs
Moderate mechanische Eigenschaften Hervorragende mechanische Eigenschaften
Moderate Hochtemperaturstabilitét Hervorragende Hochtemperaturstabilitét
Niedrige Warmeleitfahigkeit Hohe Wirmeleitfahigkeit
Oxidationsbestindigkeit Moderate bis gute Oxidationsbestindigkeit
Begrenzte bis hohe Stabilitit gegeniiber hei- | Begrenzte Stabilitét gegeniiber HT-H>O-Ga-
en H2O-Gasen sen
Giinstige Herstellungs-/ Komponentenkosten Teilweise hohe Herstellungskosten

Nicht-oxidische CMCs basieren meist auf einer Matrix aus Siliziumkarbid (SiC) oder Silizium-
nitrid (SizsN4) und gleichartigen Fasern zur Verstirkung [15]. In der hier vorliegenden Arbeit sind
SiC/SiC-CMCs zum Einsatz gekommen. Nicht-oxidische CMCs koénnen durch verschiedene Pro-
zesse hergestellt werden. Die meistgenutzten Verfahren sind die chemische Gasphaseninfiltration

(engl. Chemical Vapor Infiltration, CVI), das reaktive Schmelzinfiltrieren (engl. Reactive Melt
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Infiltration, RMI) sowie das Polymerinfiltrations- und Pyrolyseverfahren (engl. Polymer Infiltra-
tion and Pyrolysis, PIP) [19-23]. Vor jedem dieser Prozesse erfolgt die Formgebung des spiteren

CMCs durch das Platzieren der Fasern in einem entsprechend geformten Werkzeug (Formling).

Bei der chemischen Gasabscheidung wird wéhrend des Prozesses aus Vorstufen wie Wasserstoff
und Methylchlorisilan (CH3SiCl3) SiC abgeschieden. Die gasformigen Vorstufen durchstromen
bei 800°C die vorher hergestellten Formlinge aus gekreuzten und fixierten Fasern. Die hierbei
verwendete Abscheidekammer, in der die Formlinge positioniert sind, ist an beiden Enden ge6ff-
net. Die Gasspezies werden durch Diffusion durch die pordsen Formlinge befordert, wobei die
treibende Kraft der Konzentrationsgradient zwischen dem Inneren und der Oberflache ist. Die
Kohlenstoff- und Siliziumatome bilden dabei das gewiinschte SiC, wihrend die Chloratome als
HCL-Gase mit dem Wasserstoff aus der Abscheidekammer getragen werden. Wenn der Gasaus-
tritt im Material aufgrund von zugewachsenen Bereichen nicht ldnger vom Reaktionsgas erreich-
bar ist, hat dies eine hohe Porositdt zur Folge. Daher ist es notwendig, die erzeugten Oberflidchen
zwischen den Zyklen durch eine mechanische Nachbearbeitung wieder zu 6ffnen. Daher eignet
sich der CVI Prozess nicht fiir die Herstellung von groflen oder komplexen Bauteilen oder einer

hohen Stiickzahl [19, 23].

Beim RMI-Prozess, oder auch LSI-Prozess genannt (Liquid Silicon Infiltration), wird eine Matrix
aus mikroporésem Kohlenstoff mit fliissigem Silizium bei Temperaturen von mehr als 1400°C
infiltriert. Das fliissige Silizium benetzt die Kohlenstoffoberfldche und dringt aufgrund der auftre-
tenden Kapillarkréfte in die Poren ein. Das Silizium reagiert mit dem Kohlenstoff dabei zu SiC.
Das noch vorhandene Silizium diffundiert durch das neugebildete SiC und reagiert mit dem ver-
bliebenen Kohlenstoff. Dabei kommt es aufgrund einer zahlreichen Keimbildung zu einer feinkdr-
nigen SiC Struktur. Das entstandene SiC fiillt die Poren des Formlings aus und bildet die kerami-
sche Matrix. Das kontinuierliche Eindringen von Si durch das bereits gebildete SiC kann durch
das um etwa 23% kleinere spezifische Volumen von SiC im Vergleich zu Siund C erklart werden.
Auf diese Weise kann eine dichtere CMC erstellt werden. Nachteilig an diesem Verfahren ist, dass
es zu eingeschlossen Bereichen aus nicht reagiertem Silizium und Kohlenstoff kommen kann, die

sich als mechanische Schwachstelle herausstellen konnen [20, 22].

Beim PIP-Prozess werden Fasern ebenfalls in einer Form gestapelt und fixiert. AnschlieBend er-
folgt die Infiltrierung dieser Form mit einem Polymer wie Polysilan mit anschlieBender Aushér-
tung. Hierbei kommen Verfahren wie das HarzspritzgieBen zum Einsatz. Nach dem Aushédrten
werden die Formlinge einer Pyrolyse bei iiber 1100°C ausgesetzt. Aufgrund eines Volumen-

schwunds wéhrend der Pyrolyse werden die Schritte der Infiltration und der Pyrolyse mehrmals

8
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durchgefiihrt bis die gewiinschte Restporositit eingestellt ist. Dieses Verfahren kann auch mit dem
LSI Verfahren kombiniert werden, um die Porositit des CMCs zu verringern. Auf diese Weise
konnen mehrere PIP-Zyklen eingespart werden. Die Kombination dieser beiden Verfahren ist je-
doch noch nicht ausgereift [21, 24]. Hersteller von SiC-CMCs sind z.B. The Boeing Company,

COI Ceramics Inc., General Dynamics, Ultramet Inc. und Schunk Ingenieurskeramik GmbH [10].

3.3 Korrosion
Die hohe Temperaturstabilitit, Oxidationsbestidndigkeit sowie die guten mechanischen Hochtem-
peratureigenschaften der keramischen Faserverbundwerkstoffe erlauben einen Einsatz bei deutlich
hoheren Prozesstemperaturen als metallische Materialien. Jedoch leiden diese Werkstoffe bei ho-
hen Temperaturen von iiber 1200°C unter anderem unter korrosiven oder erosiven Schidigungs-

mechanismen, die beim Einsatz dieser Materialien beriicksichtigt werden miissen.

Als Korrosion versteht man die chemische und physikalische Wechselwirkung eines Materials mit
einem umgebenden Medium. Die Triebkraft dieses schwichenden Phidnomens ist das Bestreben
eines Systems, wieder ins physikalische oder chemische Gleichgewicht zu gelangen. Die beiden
Hauptkorrosionsarten der SiC-haltigen CMCs konnen in die HeiBBgaskorrosion und in die HeiB3-
korrosion unterteilt werden [25]. Hierbei umfasst die Heil3gaskorrosion Verdnderungen des Mate-
rials unter Wechselwirkung mit heilen Mischgasen. Die Heilkorrosion umfasst wiederum alle
Verdnderungen und Reaktionen eines Materials in Kontakt mit Ablagerungen, Stduben und
Schmelzen. Vor allem ist hierbei die thermochemische Reaktion der keramischen Werkstoffe mit
Silikatschmelzen wie Kalzium-Magnesium-Aluminiumsilikaten (eng. Calcium-Magnesium-Alu-

mino-Silicates, CMAS) zu nennen [25].

3.3.1 HeiBlgaskorrosion

Wie eingangs erwéhnt, weisen CMCs eine hohe Anfilligkeit fiir Korrosion in wasserdampfhaltiger
Atmosphiére bei hohen Temperaturen auf. So bildet sich zunichst auf der Oberfléche des SiC bei
hohen Temperaturen eine diinne Schicht aus SiO», [26, 27]. Diese Reaktion ist nachfolgend in

Formel 1 dargestellt [28]:

SiC + 1,5 0, = Si0, + CO Formel 1

Da die diinne SiO; Reaktionsschicht sehr dicht ist und nicht weiter mit dem Sauerstoff der Luft
reagiert, verhindert sie weiteren Kontakt des SiC mit der oxidierenden Atmosphire (Diffusionsli-
mitierung). Dem SiO; kann demnach eine passivierende Wirkung zugeschrieben werden, welche
die Oxidation des verbleibenden SiC wesentlich hemmt. Diesen Vorgang bezeichnen Nickel et al.

[25] als eine passive Korrosion mit einhergehender Massenzunahme durch die passivierende

9
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Schicht. Zu dieser Massezunahme kommt es, da das Silizium mit dem Luftsauerstoff reagiert und

diesen in der sich aufbauenden Oxidschicht der Masse des Werkstiickes hinzufiigt.

Die passivierende Wirkung der SiO»-Schicht wird jedoch in wasserdampfhaltiger Luft aufgeho-
ben, da die SiO2-Schicht mit dem Wasserdampf nach der folgenden Reaktion reagiert und das
fliichtige Si(OH)4 bildet [29]:

Si0, + 2H,0 = Si(OH), Formel 2

Die Korrosionsart wechselt infolgedessen von einer passiven zu einer aktiven Korrosion, da es
aufgrund der Si(OH)4 Verfliichtigung zu einer Materialverlust und dadurch zu einer Schwichung
des SiC Bauteils kommt. Dieser Materialverlust kann aufgrund seiner Fliichtigkeit als linear ver-
laufender Prozess angesehen werden. Die lineare Verfliichtigungsrate ki wird durch den Si(OH)4

Transport durch eine konstant dicke Gasgrenzschicht in einer bestimmten Zeit begrenzt und kann

durch Formel 3 als Gewichtsdnderung pro Zeit ausgedriickt werden:

k; = —dw/dt Formel 3

Die lineare Verfliichtigungsrate von Si(OH)4 kann auch nach Formel 4 durch den stationéren Dif-
fusionsfluss der volatilen Reaktionsprodukte durch eine laminare Gasgrenzschicht dargestellt wer-
den [29, 30].

p'vL 3

K; = 0,664 (T)O'S x (p“—D)f" « 22 Formel 4

Hierbei steht p° fiir die Dichte der Gasgrenzschicht, v fiir die lineare Gasgeschwindigkeit, 1 fiir
die Gasgrenzschichtviskositét, L fiir die charakteristische Lénge, D fiir den Interdiffusionskoeffi-
zienten der Si-O-H Produkte und p fiir die Dichte der Si-O-H Produkte. Durch Formel 4 kann
gezeigt werden, dass sich durch den stetigen Abtransport des Reaktionsprodukts kein chemisches
Gleichgewicht einstellen kann und somit die Korrosionsrate stark von diesem Abtransport ab-
héngt. Dabei kann nach Opila et al. [29] Formel 4 im Zusammenhang mit der Gasgeschwindigkeit,
Temperatur und dem Druck auf Formel 5 und schlielich auf Formel 6 reduziert werden. Die letzte
Vereinfachung sei moglich, da der Wasserdampfpartialdruck pu2o in einer vollstindig umgesetz-

ten Verbrennungsatmosphire mit dem Gesamtdruck skaliere [29, 30].

Psi-o-H_, /0,5

Formel 5
I (Ptotal)o'5
Ph2o’ 0,5 3 0,5
k Proa 05 * v & (Potal)2 * VY Formel 6

Nach dem Wegfall der schiitzenden Schicht reagiert das SiC des Substrats erneut mit Luft und

Wasser zu SiO; bzw. CO> und anschlieBend zu Si(OH)4. Durch diese andauernden Reaktionen
10
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wird immer mehr SiC umgewandelt, was zu einem kontinuierlichen Masseverlust des Substrats

fithrt (Abbildung 7).
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Abbildung 7: Masseninderung und Oberflichenabtrag von SiC bei 1200°C und 90% Wasserdampf, angelehnt an [31].

3.3.2 HeiBlkorrosion

Bei Betriebstemperaturen {iber 1200°C tritt neben der Korrosion aufgrund von Wasserdampf eine
weitere Form der Korrosion auf. Silikate, zusammenfassend als CMAS bezeichnet, konnen in Tur-
binen mit der Ansaugluft aufgenommen werden und sich als glasartige Phase auf den Komponen-
ten ablagern. Das CMAS (Staub, vulkanische Asche und Sand) schmilzt oberhalb von 1200°C und
reagiert in Kontakt mit dem CMC, was zur Auflosung des Substrats in der CMAS-Schmelze und
einer Ausfillung neuer niedrigschmelzender Sekundérphasen fiihrt. Diese weisen einen ver-
gleichsweise hohen thermischen Ausdehnungskoeftizienten (engl. Coefficient of Thermal Expan-
sion, CTE) und damit eine hohe Fehlanpassung zum thermischen Ausdehnungskoeffizienten des
CMC-Substrats auf. Dies fiihrt dazu, dass bei Temperaturwechseln Spannungen auftreten, welche
ein rissbedingtes Versagen zur Folge haben konnen. Im Falle der auf metallischen Werkstoffen
eingesetzten pordsen Warmeddmmschichten kommt es dariiber hinaus zu einer Infiltration der
Schichten, was beim Abkiihlen der Schmelze eine erhohte Steifigkeit der aufgetragenen Schicht
hervorrufen kann. Dies kann zu einem plotzlichen Abplatzen und damit zu einem Versagen der

Schicht unter Temperaturwechselbelastungen fiihren.

Aufgrund immer hoherer Einsatztemperaturen und einhergehend damit einer héheren Reaktivitit
des CMAS, wird diese Korrosionsart zu einer stetig anwachsenden Problematik fiir den Einsatz
von CMCs oder keramischen Schutzschichten. Das Verhalten von CMCs oder Schutzschichten in
Kontakt mit CMAS kann in verschiedenen Versuchsanordnungen erprobt werden. So werden Pro-
ben mit oder ohne Schutzschichten einem Gradiententest (z.B. Brennerzykliertest) unterzogen, bei

dem das CMAS in Form einer Losung in die Brennerflamme eingebracht wird. Diese Art von Test

1"
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gibt ein realistisches Bild der Bestidndigkeit des Materials wieder, da er einen gut messbaren Ver-
gleich der CMAS-Resistenz unter betriebsdahnlichen Bedingungen mit Temperaturwechsel ermdg-
licht [32, 33]. Eine weitere Methode, die auch im Zuge dieser Arbeit verwendet wurde, besteht
darin, einen dicht gesinterten Bulkkérper des zu testenden Materials einer bestimmten Menge an
CMAS auszusetzen [34, 35]. Der Vorteil dieses Testes ist die Moglichkeit, mehrere Materialien
einfacher unter identischen Bedingungen zu erproben und so die Vergleichbarkeit zu bewahren.
Jedoch ist zu beachten, dass die vorherrschenden Gegebenheiten weniger einer realen Turbi-
nenumgebung entsprechen. In einer abgewandelten Version dieses Tests werden die zu testenden
Materialien direkt mit einer CMAS-Variante vermischt und verpresst. Nach einer anschlieBenden
Ofenauslagerung kann ebenfalls das Reaktionsverhalten der Schichtmaterialien untersucht werden

[36, 37].

3.4 Environmental Barrier Coatings
Die Anfilligkeit der CMCs gegeniiber Korrosion erfordert die Entwicklung und den Einsatz so-
genannter Environmental Barrier Coatings (EBCs), welche die Korrosion der Grundwerkstoffe, in
diesem Fall SiC, einschrinken sollen. Der zeitliche Verlauf der Prozesstemperaturerhdhung und

der damit einhergehenden erforderlichen MaBBnahmen ist in Abbildung 8 dargestellt.
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Abbildung 8: Zeitlicher Ablauf der Entwicklung von Turbinenwerkstoffen, -kithlungen und -beschichtungen zur Erhé-
hung der Einsatztemperatur, angelehnt an [38].

Bei der Entwicklung von EBC-Systemen sind verschiedenste Eigenschaften zu beachten. Diese
sind exemplarisch in Abbildung 9 dargestellt. Dabei sollten EBCs durchgehend dicht und rissfrei
gestaltet werden, um den Kontakt zwischen korrosiven Medien und dem zu schiitzenden Werkstoff

zu verhindern oder zumindest zu minimieren.
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Abbildung 9: Parameter fiir die Herstellung von Environmental Barrier Coatings, angelehnt an [39].

Der thermische Ausdehnungskoeffizient (CTE) ist fiir die Langlebigkeit in einer thermozyklischen
Umgebung einer der ersten Parameter, die berilicksichtigt werden miissen. Abbildung 10 zeigt die
thermischen Ausdehnungskoeffizienten von Oxiden und Silikaten im Vergleich zu nicht-oxidi-
schen CMC-Materialien wie SiC und SizN4. Dabei ist zu erkennen, dass der thermische Ausdeh-
nungskoeffizient von Oxiden, wie z.B. Al2O3 im Vergleich zu Mulliten, BSAS und RE-Silikaten
deutlich hoher ist. Fiir eine Beschichtung eignen sich Silikate, BSAS (1-xBaO-xSrO-Al203-
2Si02; 0<x<1) und Mullite demnach besser, da es aufgrund einer dhnlichen thermischen Ausdeh-
nung zu geringeren Spannungen innerhalb der Schichten kommt [39]. Aus diesem Grund sind die
Deckschicht der ersten Generation von EBCs, bestehend aus yttriumstabilisiertem Zirkonoxid

(YSZ), durch BSAS ersetzt worden [40, 41].
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Abbildung 10: Vergleich der thermischen Ausdehnungskoeffizienten von Oxiden und Silikaten im Vergleich mit SiC und
SizN4 [39].

Der nichste Schliisselparameter zur Auswahl von Beschichtungsmaterialien ist die Resistenz ge-
gen Reaktionen und Verfliichtigung in Kontakt mit Wasserdampf. In Abbildung 11 sind berech-
nete Massednderungen fiir SiC, Mullit und BSAS dargestellt. Es ist zu sehen, dass von den drei

dargestellten Materialien die niedrigste Verfliichtigung bei BSAS vorliegt. Lee et al. [39] stellten,
13
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unter Beriicksichtigung des Korrosionsverhaltens verschiedener RE-Mono- und Disilikaten, fol-
gendes Verfliichtigungsranking auf: SiC > Mullit > BSAS, RE-Disilikate > RE-Monosilikate [39,
42, 43]. Demnach zeigen vor allem die RE-Monosilikate eine deutlich verbesserte Korrosionsre-

sistenz im Kontakt mit heiBem Wasserdampf.
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Abbildung 11: Verfliichtigung fiir SiC, Mullit und BSAS bei 1500°C, p(H20)=0,5 atm und Py,t= 1 atm [39].
Da Oxide und Silikate dazu neigen, miteinander zu reagieren, ist eine chemische Kompatibilitét
ein weiterer Schliisselparameter der Schichtmaterialauswahl. So reagiert BSAS ohne eine Zwi-
schenschicht mit dem SiC-CMC, wie in Abbildung 12 gezeigt, zu einer Glasphase mit einem nied-
rigen Schmelzpunkt von etwa 1300°C. Dies fiihrt zu einem Volumenunterschied mit den umge-
benden Materialien und damit zu Poren und Rissen. Diese Risse konnen sich miteinander verbin-

den und somit zu einer Schwichung oder zu einem Ablésen der Schichten fithren [44].

f
“Réactioh

=t

100 pun

Abbildung 12: REM-Aufnahme eines Reaktionsprodukts einer BSAS-Schicht mit einem SiC-CMC (T = 1300°C, pu20 =
0.9 atm, P = 1 atm and v = 2.2 cm/s) [44].

Als letzter Parameter soll an dieser Stelle die Phasenstabilitit genannt werden. Fiir eine spannungs-
arme Schicht ist eine hohe Phasenstabilitdt in allen Temperaturbereichen ein wichtiger Faktor. So
weist BSAS bei hoheren Temperaturen zwei polymorphe Phasen auf. Diese fithren im Hochtem-
peraturbereich aufgrund unterschiedlicher Volumenveridnderungen zu thermischer Spannung im

Schichtsystem und konnen auf diese Weise zu Spannungsrissen fithren [44].
14



Grundlagen

Aufgrund der hohen Reaktivitit sowie der niedrigen Phaseninstabilitdt des BSAS in Kontakt mit
dem Grundwerkstoff entwickelte die NASA eine dritte Generation von EBCs [45]. Wie in Abbil-
dung 13 zu erkennen, wurde ein dreilagiges System, bestehend aus einer Silizium Haftvermittler-
schicht, einer Mullit Zwischenschicht und einer Deckschicht aus einem seltenen Erdensilikat ge-
nutzt. Insbesondere Ytterbium- und Yttriumsilikate sind vielversprechende Deckschichtkandida-
ten aufgrund ihres zum Substrat passenden thermischen Ausdehnungskoeffizienten, ihrer hervor-
ragenden chemischen Kompatibilitdt mit SiC, ihrer ausgezeichneten Hochtemperaturstabilitdt und
ihrer geringen Rezession in Wasserdampfumgebungen. Die RE-Disilikate (DS, RE2Si2O7) haben
einen thermischen Ausdehnungskoeffizienten, der dem des SiC/SiC-Substrats sehr nahekommt
und sind thermochemisch mit dem thermisch gewachsenen SiO2 (engl. Thermal Grown Oxide,
TGO) kompatibel. Aufgrund der héheren SiO»-Aktivitét ist jedoch ihr Widerstand gegen Ver-
fliichtigung in Wasserdampf geringer als der des entsprechenden Monosilikats (MS, RE>SiOs).
Trotz dieses Vorteils weisen die Monosilikate im Vergleich zu den RE-Disilikaten eine geringere
Anpassung des thermischen Ausdehnungskoeffizienten zum CMC-Substrat auf, was bei einem
Temperaturwechsel zu Spannungen fiihren und die Stabilitit und Langlebigkeit des EBC-Systems
durch die Bildung und das Wachstum von Rissen verringern kann [42, 46—50]. Beide Silikatgrup-
pen weisen also im direkten Vergleich Vor- und Nachteile auf, die bei ihrem Einsatz beriicksichtigt
werden miissen. Mithilfe dieser neuen Schichtmaterialien konnten Betriebstemperaturen von {iber
1482°C erreicht werden. Auch zeigten thermische Zykliertests eine hohere thermische Wechsel-

bestindigkeit von seltenen Erdensilikaten im Vergleich zu YSZ-EBC-Systemen [51].

RE,Si,0, oder RE,SiO;

Mullit

Si

SiC CMC

Abbildung 13: Aufbau eines EBC-Schichtsystems der dritten Generation, angelehnt an [41].

Im Laufe der letzten Jahre wurden einige EBC-Materialien mit unterschiedlichen Eigenschaften
erforscht. In der nachfolgenden Tabelle 2 wird ein Uberblick iiber verschiedene Materialkandida-
ten und einige ihrer Eigenschaften gegeben. Hierbei ist anzumerken, dass die angebenden Werte

fiir SiC und Si3Ny4 einen Zersetzungspunkt und keinen Schmelzpunkt darstellen.
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Tabelle 2: Uberblick iiber einige EBC- und CMC-Materialien mit ihren thermischen Ausdehnungskoeffizienten und

Schmelzpunkten.

Material CTE (x10°C")  Schmelzpunkt (°C)
Y,SiOs 5-6 [52] 1980 [53]
Lu,SiOs 6,7 [54] 2100 [55]
Lu:Si,05 3,92-5,17 [56] 1900 [55]
Yb,8i0s 7,2 [54] 1950 [53]
Yb:8i,07 4-6 [57] 1850 [53]
BSAS (monoklin) 4-5 [58] 1300 [44]
BSAS (hex) 7-8 [58] 1300 [44]
Mullit 5-6 [58] 1800 [59]
Aluminiumoxid 6-8,4 [58] 2072 [60]
Si 3,5-4,5 [58] 1400 [61]
SiC; SiC/SiC 4,5-5,5 [58] 2545 [62]
SisNy 3-4 [58] 1875 [63]

Besonders interessant in der Reihe der seltenen Erd-Deckschichten sind die gemischten Deck-
schichten mit verschiedenen Anteilen an RE-MS und RE-DS. So wiesen Xu et al. [64] sowie Ueno
et al. [65, 66] nach, dass eine Deckschicht bestehend aus Lu-DS und Lu-MS im Verhiltnis von
6:4 oder 7:3 eine iiberragende Korrosionsresistenz bei einer ebenfalls guten Anhaftung zeigen. Es
ist anzunehmen, dass diese Eigenschaftskombination aus angepassten thermischen Ausdehnungs-
koeffizienten sowie zusammenwirkenden Charakteristika der beiden einzelnen Silikate entsteht.
Wegen der hohen Materialkosten ist Lutetium allerdings im industriellen MaBstab kaum 6kono-
misch sinnvoll einsetzbar. Daher ist die Umsetzung des Konzepts mit handelsiiblicheren seltenen

Erden, wie Yttrium und Ytterbium, von groflerem Interesse.

Um die Anhaftung von Deckschichtmaterialien wie den RE-Silikaten zu verbessern, werden Haft-
vermittlerschichten aufgetragen oder eine Modifizierung der Substratoberfldche vorgenommen.
Derzeit wird vor allem Silizium als Haftvermittlerschicht (engl. Bondcoat) verwendet, da es sich
optimal an das SiC anbindet und einen guten Oxidationsschutz gewéhrleistet. Die gute Anbindung
an das Substrat ist durch die hohe Ubereinstimmung der beiden thermischen Ausdehnungskoeffi-
zienten sowie eine starke chemische Bindung zu erkldren [67]. Allerdings wird der Einsatz von Si

als Haftvermittlerschicht durch seine Schmelztemperatur 1400°C begrenzt.

Die unterschiedlichen Schichtsysteme konnen mit verschiedensten Prozessen aufgetragen werden.

So untersuchten Bakan et al. [68] die Auftragung von Yb2Si207 mithilfe mehrerer thermischer
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Beschichtungsverfahren, wie dem atmosphérischem Plasmaspritzen (engl. Atmospheric Plasma-
Spraying, APS), Hochgeschwindigkeitsflammspritzen (engl. High Velocity Oxygen Fuel
Spraying, HVOF), dem Suspensionsplasmaspritzen (engl. Suspension Plasmaspraying, SPS) so-
wie dem Niederdruckplasmaspritzen (engl. Very Low Pressure Plasmaspraying, VLPPS). Ra-
masamy et al. [69] benutzten einen schlickerbasiertem ,,Dipcoating““-Prozess, um ein Schichtsys-
tem aus Mullit und Gd.SiOs herzustellen. EBC-Schichtsysteme kénnen auch mittels anderer Her-
stellungsprozesse wie der physikalischen oder der chemischen Gasabscheidung auf Substraten
aufgetragen werden. Da jedoch in dieser Arbeit lediglich thermischen Beschichtungsverfahren

zum Einsatz kommen, werden nur diese Verfahren im Folgenden genauer erldutert.
3.5 Thermisches Spritzen

3.5.1 Theorie des thermischen Spritzens und des Schichtaufbaus

Der Oberbegriff des thermischen Spritzens definiert eine Gruppe von Beschichtungsprozessen, in
denen metallische und nicht metallische Werkstoffe durch das Einwirken eines schnellen und
meist heilen Gasgemisches erhitzt und auf das zu beschichtende Substrat beschleunigt werden.
Beim Auftreffen auf dem Substrat flachen die aufgeschmolzenen Partikel ab und erstarren, was
nach und nach zum Aufbau einer Schicht fiihrt. Das hierbei verwendete Material kann dem Prozess
in Form von Pulvern, Drihten oder Suspensionen zugefiihrt werden [70]. Das Prinzip des Be-
schleunigens und zumindest teilweisen Aufschmelzens von pulverférmigen Materialien durch ei-
nen heilen Gasstrom kann als Abgrenzung zu anderen Beschichtungsmethoden, wie z.B. dem

Schmelztauchen, Lackieren oder Emaillieren, angesehen werden.

Nach Fauchais et al. [71] kann ein vollstdndiges thermisches Spritzsystem in fiinf Subsysteme
unterteilt werden: Die Fackel (1) mit der erforderlichen Strom- und Gasversorgung zur Erzeugung
eines sehr schnellen hochenergetischen Strahls, die Pulver oder Materialzufiihrung (2) in diesen
Strahl sowie das Aufschmelzen zu Tropfen, die eingestellte Prozessatmosphire (3) einschlieflich
der Art des Gases, der Feuchtigkeit und des Druckes (Normal- oder Unterdruck), die zu beschich-
tende Oberflache und die Vorbereitung dieser (4) sowie die mechanische Steuerung zur Kontrolle

und Bewegung des Brenners bzw. des Substrates (5) [71].

Das Prinzip eines thermischen Spritzprozesses ist in Abbildung 14 dargestellt. Der Spritzbrenner
fithrt die Energie (chemisch, elektrisch oder kinetisch) dem Brennergas zu und wandelt ihn in
einen Strahl von erhitzten Gasen, welcher sich nach dem Austreten aus einer Diise schnell ausdeh-

nen. Der Spritzwerkstoff wird entweder im Brenner selbst (z.B. axiales Suspensions Plasma Sprit-
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zen) oder am Ausgang der Diise (z.B. APS) in diesen Gasstrom gelenkt, in welchem sie beschleu-
nigen, aufschmelzen und gleichzeitig in Richtung des zu beschichtenden Substrates gelenkt wer-
den. An diesem scheiden sich die geschmolzenen bzw. angeschmolzenen Partikel aufgrund von
hohen kinetischen Kréften in Form von verformten Fladen (engl. Splats) ab, die in mehreren Lagen

die Beschichtung bilden.

thermische
Spritzschicht

Spritzwerkstoff  Kiihlung

Spritzstrahl

aaaaaa

Bewegung

Energie Brennergas

vorbehandelte Oberflidche

Abbildung 14: Prinzip des thermischen Spritzens und des daraus resultierenden Schichtaufbaus, angelehnt an [72].

Die verschiedenen thermischen Spritzprozesse unterscheiden sich nicht nur durch die Zugabe des
Spritzmaterials (Pulver, Suspension oder Draht) sondern auch durch die Art und Weise, in welcher
die Energie dem Prozess zugefiigt wird. Letzteres kann z.B. durch ein Plasma (Plasmaspritzen),
die Flamme eines Verbrennungsprozesses (Flammspritzen) oder durch extrem schnelle Gasstro-
mung (Kaltgasspritzen) erfolgen [71]. Eine Ubersicht iiber die verschiedenen Prozesse ist in Ab-
bildung 15 gezeigt. So umfassen die durch eine Verbrennung eines Sauerstoft/Treibstoffgemisches
(Methan, Wasserstoff, Kerosin) mit Energie versorgten Prozesse das Flammspritzen, das Detona-
tionsspritzen und die Hochgeschwindigkeitsvarianten des Flammspritzens. Die durch elektrische
Energie getrieben Prozesse wiederum konnen in das weitverbreitete Plasmaspritzen und das Licht-
bogenspritzen unterteilt werden. Weiterhin kann das Plasmaspritzen durch die genutzte Prozess-
atmosphire (APS, VLPPS) und die Subkategorie des Atmosphéarischen Hochgeschwindigkeits-
plasmaspritzen (engl. High Velocity Atmopsheric Plasma Spraying, HVAPS) unterteilt werden.
Die einzelnen Verfahren und deren Unterschiede werden in den nachfolgenden Abschnitten ge-

nauer erldutert.

Einen Sonderfall des thermischen Spritzens stellt das Kaltgasspritzen dar. In diesem Verfahren
werden die Partikel nicht primér, wie im Fall des Hochgeschwindigkeitsflammspritzens oder des
Plasmaspritzens, durch ein Heilgasgemisch aufgeschmolzen sondern durch hohe kinetische Ener-

gien einer extrem schnellen Gasstrémung plastisch verformt. Durch Partikelgeschwindigkeiten
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von bis zu 1500 m/s, werden die Partikel beim Aufprall stark plastisch verformt, so dass sie zum
Schichtaufbau beitragen. Jedoch ist dieses Verfahren eher fiir metallische Materialien geeignet, da
ein hohes Maf an Duktilitét erforderlich ist, um auf diese Weise eine Schicht zu generieren. Die
in dieser Arbeit verwendeten Keramiken weisen jedoch nicht die erforderliche Duktilitdt auf und
wiirden sich nicht weit genug verformen, um eine Schicht aufzubauen. Daher wird das Kaltgas-

verfahren nicht weiter betrachtet [70, 71, 73].

Thermisches Spritzen

Kinetisch Elektrisch

Kaltgasspritzen

Plasmaspritzen Lichtbogenspritzen

(Pulver) IRETwe e e (Pulver) (Pulver/Draht) (Draht)
High-Velocity-Oxy.- High-Velocity-Air- Atmosphdrisch | Vakuum [ Hochgeschwindigkeit
Fuel-Spray (HVOF) Fuel-Spray (HVAF) (APS) (VLPPS) (HVAPS)
(Pulver/Draht) (Pulver/Draht) (Pulver) (Pulver) (Pulver)

Abbildung 15: Ubersicht iiber die Unterteilung der verschiedeneren thermischen Beschichtungsverfahren und der einge-
setzten Materialien, angelehnt an [71].

Die Betrachtung der Partikelgeschwindigkeiten bzw. der Temperaturen ist ein wichtiger Schritt
bzw. wichtiges Kriterium in der Auswahl des geeigneten Beschichtungsprozesses. So steuern diese
beiden Parameter den Aufschmelzgrad der Partikel und in Zusammenhang mit der Substrattempe-

ratur auch die Morphologie und Mikrostruktur der schichtbildenden Splats.

Die Partikelgeschwindigkeit hiangt hauptséchlich durch die Stokes’sche Schleppkraft Fp vom Par-
tikeldurchmesser d,, der Dichte des Gases p, der Geschwindigkeitsdifferenz zwischen Plasma
bzw. Gas v, und Partikel vg (vi=vp-vg) und einem viskosen Widerstandskoeffizienten Cp ab (For-

mel 7).
Fn=g*d12:*Pg*V.?*CD Formel 7

Mit hohen Geschwindigkeiten geht auch eine hohe kinetische Energie einher, die ein Abflachen
der Splats beim Aufprall auf dem Substrat zur Folge hat und die Bildung einer dichteren Schicht
begiinstigt. Durch die Partikelgeschwindigkeit kann ebenfalls der Aufschmelzgrad der Partikel
beeinflusst werden, da sie durch die Verweilzeit der Partikel im heiflen Gasstrom eingestellt wird.
Bei sehr hohen Partikelgeschwindigkeiten kann es vorkommen, dass die Partikel nicht vollkom-
men aufschmelzen und ein solider Kern im Partikel erhalten bleibt. Aufgrund seiner niedrigeren
Duktilitdt zerspringt dieser Kern beim Aufprall auf dem Substrat und kann eine pordse Schiittung

erzeugen.
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Auch koénnen durch die hohen kinetischen Kréfte Spannungen in die Schichten eingebracht wer-
den, die zu Rissen oder Abldsungen fithren kdnnen [74]. Bei niedrigen Geschwindigkeiten, z.B.
hervorgerufen durch niedrigere Gasfliisse, verweilen die Partikel langer im heilen Gas und kénnen
weiter aufschmelzen, was zu einer homogeneren Schicht, ohne die zuvor beschriebenen pordsen
Bereiche, fiihrt. Nachteilig an einer zu langen Verweilzeit ist jedoch, dass der Partikel so stark
aufgeheizt wird, dass es zu Oxidation (im Fall von metallischen Pulvern), dem Verdampfen von
fliichtigen Elementen oder sogar ganzer Partikel kommen kann. So kann z.B. bei der Beschichtung
mit Disilikaten Silizium verdampfen, was zur Bildung von Monosilikaten und damit zu einer Aus-

bildung von Zweiphasigkeit fiihren kann.
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Abbildung 16: Partikeltemperaturen und -geschwindigkeiten verschiedener thermischer Beschichtungsverfahren, ange-
lehnt an [75].

Die Gastemperatur ist eine weitere Einflussgrofle auf den Aufschmelzgrad der Partikel. Sie wird
z.B. durch Stromstérke, Gasdurchfluss und Gaszusammensetzung direkt beeinflusst, wobei die
Stromstérke lediglich beim Plasmaspritzen einen Einfluss hat. Das Aufschmelzen eines Partikels
erfolgt, wenn die Netto-Energieaufnahme qnet die Summe aus Wéarmeenergie und Schmelzenergie
tibersteigt (Formel 8). gnet ergibt sich aus der Differenz der konvektiven Wéarmeiibertagung qc und

dem Energieverlust aufgrund von Strahlung g, (Formel 9).

fOT qndt > my, * [c, * (T, — To) + hyy] Formel 8
(mp=Partikelmasse, c,= Wairmekapazitit, Tm=Schmelztemperatur, To=Starttemperatur, hn=

Schmelzenthalpie)

Qnet = 9c — qr Formel 9

Die konvektive Wérmeiibertragung hiangt von dem konvektivem Wérmeiibertragungskoeffizien-
ten B, der Partikeloberflache A, und der Temperaturdifferenz zwischen Gas (T) und Partikel (Tp )
ab (Formel 10).
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qc = B* Ap * (T, — Ty ) Formel 10

Der konvektive Warmeiibergangskoeftizient f§ beschreibt dabei die Fahigkeit eines fliissigen oder
gasformigen Stoffes, die Energie von einer Oberfldche eines anderen Stoffes ab- oder zuzufiihren.
Er héngt im Fall des thermischen Spritzens von der thermischen Leitfahigkeit des Verbrennungs-
gases bzw. Plasmas kg, des Partikeldurchmessers dp und der Nusselt-Zahl Nu ab (Formel 11). Die
Nusselt-Zahl wiederum héngt neben der Prandtl-Zahl Pr durch die Reynoldszahl Re von der Dichte
des Gases bzw. Plasmas pg ab (Formel 12 und 13) [76]. Somit zeigen die Formeln 8-13, dass das
Aufheizen und gegebenenfalls Aufschmelzen eines Partikels mafigeblich durch die Geschwindig-

keit und die Dichte des Gasstroms sowie durch die Temperatur des Gasstroms beeinflusst wird.

B= l;—gNu Formel 11
P
Nu=2,0+0,6 * Re® % Pro33 Formel 12
Re = "g:—d*’ Formel 13
g

(ng= dynamische Viskositét des Gases)

Des Weiteren werden der Aufschmelzgrad der Partikel und die Morphologie der daraus entstehen-
den Schicht auch durch den Spritzabstand zwischen Brenner und Substrat beeinflusst. Je ndher der
Brenner dem Substrat ist, desto kiirzer ist wiederum die Verweilzeit des Partikels bevor es auf das
Substrat trifft. Wie zuvor beschrieben, fiihrt eine zu kurze Verweilzeit in der Fackel, z.B. aufgrund
sehr kurzer Spritzabstinde, zu einer groleren Fraktion an nicht ausgeschmolzenen Partikeln. Ein
zu grofler Abstand kann dazu fiihren, dass die Partikel aus den heilen Bereichen des Gasstroms
austreten und wieder erstarren. Zusétzlich kiihlt das Prozessgas aufgrund von Expansion und Ver-
wirbelungen ebenfalls immer weiter ab, was ebenfalls zum Abkiihlen der Partikel beitrdgt. Der
Spritzabstand hat auch aufgrund der daraus resultierenden Substrattemperatur einen Einfluss auf
die Schichtqualitdt. So wird bei einem kurzen Abstand das Substrat stérker vorgeheizt, sodass
auftreffende Partikel wegen eines kleineren Temperaturgradienten langsamer abkiihlen. Jedoch
wird das Substrat auch stirker beansprucht und es kann z.B. zu einer Oxidation des Substrats be-

kommen.
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3.5.2 Atmosphirisches Plasmaspritzen (APS)

Der kommerziell verbreitetste Prozess des thermischen Spritzens ist das atmosphérische Plasma-
spritzen (APS). Durch das Ziinden eines Lichtbogens zwischen Anode und Kathode wird Energie
auf das Prozessgas (z.B. Ar, He, H) innerhalb des Brenners iibertragen (Plasmabildung). Sobald
die Energiezufuhr beendet wird, rekombinieren die Elektronen und Ionen im Plasma unter Frei-
setzung von Wiarme- und Lichtenergie. Das Beschichtungsmaterial wird meist in Form eines Pul-
vers am Diisenaustritt in das bis zu 30.000°C heifle Plasma eingeleitet und Richtung Substrat be-
schleunigt [70]. Der APS-Prozess ist aufgrund seiner hohen Prozesstemperatur dazu geeignet,
praktisch alle Schichtmaterialien mit einem Schmelzpunkt zu verarbeiten, die neben metallischen
Werkstoffen auch hochschmelzende Keramiken umfasst. Nachteilig am APS-Verfahren ist je-
doch, dass es zu hohen Oxidanteilen in metallischen Schichten oder aufgrund der schnellen Ab-

kiihlung zu hohen amorphen Anteilen in keramischen EBCs kommen kann [75].

Durch den Einsatz eines kleineren Diisendurchmessers und eines hoheren Gasflusses kann die
Gasgeschwindigkeit und -temperatur und einhergehend damit die Geschwindigkeit und Tempera-
tur der Partikel variiert werden. Diese Prozessvariation wird Atmosphérisches Hochgeschwindig-

keitsplasmaspritzen (HVAPS) genannt.

3.5.3 Hochgeschwindigkeitsflammspritzen (HVOF)

Ein weiterer thermischer Beschichtungsprozess, der sich durch sehr hohe Gasgeschwindigkeiten,
jedoch geringere Temperaruten als das APS auszeichnet, ist das HVOF-Verfahren, eine Form des
Flammspritzens. In diesem Verfahren wird der heifle Gasstrahl nicht durch ein elektrisch geziin-
detes Plasma erzeugt, sondern durch das Verbrennen eines Gemisches aus Sauerstoff und einem
Treibstoff (Wasserstoff, Methan). Die hohen Gasgeschwindigkeiten von iiber 2000 m/s werden
zum einen durch hohe Gasfliisse erreicht, zum anderen dadurch, dass das expandierende Gasge-
misch durch eine Laval-Diise geleitet wird. Da die Gasgeschwindigkeit im Bereich des Uber-
schalls liegt, sind Mach’sche Knoten zu beobachten. Durch die Verbrennung des Prozessgasgemi-
sches konnen Temperaturen von mehr als 3000°C erreicht werden [70]. Es ist jedoch dabei zu
beachten, dass das aus der Laval-Diise austretende Prozessgas durch eine Uberexpansion abkiihlt
und somit schnell an Energie verliert [71]. Der HVOF-Prozess ist etwas kostspieliger als der APS-
Prozess aufgrund des hohen Gasverbrauchs von typischerweise mehreren hundert Litern Treib-
gasgemisch pro Minute. Jedoch wird er hdufig eingesetzt, um dichte Schichten mit einer niedrigen
Eigenspannung und geringen Sauerstoffanteilen zu erzeugen. Zum Aufbau von dichten Schichten
tragen die mit den hohen Gasgeschwindigkeiten einhergehenden hohen kinetischen Energien bei,

die ein Abflachen der auftreffenden Splats bewirken [71, 77].
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3.5.4 Niederdruckplasmaspritzen (VLPPS)

Im VLPPS-Verfahren wird, wie beim APS, ein Gas durch einen elektrischen Lichtbogen entziindet
und zum Aufschmelzen von Pulvern verwendet. Es unterscheidet sich zum APS jedoch darin, dass
der Prozess unter Vakuum (1-5 mbar) durchgefiihrt wird. Damit liegt es noch unter dem Prozess-
druck des Vakuumplasmaspritzens (VPS) mit bis zu 50 mbar [78]. Hierzu ist es notwendig, den
gesamten Beschichtungsprozess in eine groBe Vakuumkammer mit leistungsstarken Pumpen zu

verlagern, was den Prozess kosten- und zeitaufwendiger macht.

Ebenfalls muss der Spritzabstand stark vergroflert werden, da die erzeugte Plasmafackel aufgrund
des niedrigen Drucks und einhergehend damit einer hoheren mittleren freien Weglidnge der
Gasteilchen erheblich verldngert ist. Dies hat jedoch zur Folge, dass die Auftragseffizienz sinkt.
Vorteilig ist jedoch an diesem Prozess, dass hohe Temperaturen erreicht werden konnen, ohne
dass das Substrat oder die Schichtmaterialien oxidieren. Dies hat zur Folge, dass selbst hoch-
schmelzende Metalle wie Wolfram ohne Oxidation abgeschieden werden kdnnen [81]. Im Falle
der seltenen Erdsilikaten ist es moglich, Substrattemperaturen oberhalb der Rekristallisationstem-
peraturen zu erreichen und auf diese Weise dichte, rissfreie und annihernd vollkristalline Schich-

ten zu erzeugen, ohne dass eine Nachbehandlung der Schichten erforderlich ist [70, 71, 78, 79].

3.6 Haftung und Schichtversagen

3.6.1 Risszihigkeit

Neben thermo-chemischen und thermo-mechanischen Eigenschaften eines Schichtmaterials sind
mechanische Eigenschaften wie die Risszahigkeit und die Anhaftung des Schichtverbundes wich-
tige ZielgroBen der Schichtentwicklung. Der Widerstand einer Schicht gegen den Rissfortschritt
wird mit der Bruchzéhigkeit oder auch Risszdhigkeit beschrieben. Da keramische Materialien, wie
sie in dieser Arbeit als Schichtmaterialien verwendet wurden, selten in einem Gleitbruch, sondern
meist in einem plotzlichen Sprodbruch versagen, spielen Kennwerte wie Rissspitzendffnung

CTOD (9) und das J-Integral kaum eine Rolle und werden deshalb nicht weiter behandelt.

Die grundlegenden Beziehungen der linear-elastischen Bruchmechanik sind 1920 durch Griffith
et al. [80] hergeleitet worden. Demnach kommt es zu einem Riss, wenn sich durch den Rissfort-
schritt die Gesamtenergie des Systems verringern kann. Beginnend mit einer unendlich ausge-
dehnten Platte mit einem eingebrachten Innenriss der Lange 2a kann die Energiedifferenz W im
Vergleich zur gespeicherten elastischen Energie einer fehlerfreien Platte wie folgt ausgedriickt
werden.

_ T[*O'Z*az

Wg = — Formel 14
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Hierbei steht o fiir die angelegte Spannung und E fiir den Elastizitdtsmodul. Mit Hilfe der spezifi-
schen Oberflichenenergie yo und der Rissldnge a kann die zur Rissbildung erforderlicher Energie

Wy als dargestellt werden als:

Wy =4=*ax*xy, Formel 15

Zu einem Risswachstum kommt es, wenn die freiwerdende Energie grofer wird als die aufzubrin-

gende Energie (Formeln 16-18).

dWe _ dWo

™ ™ Formel 16
* * 2*
2“% >4y, Formel 17
ovaxm> [Ex2xy, Formel 18

Aus Formel 18 koénnen der Spannungsintensititsfaktor Ki als o+/a * T sowie der geometrieunab-
hingige Materialkennwert \/m entnommen werden. Kic, die Risszdhigkeit, beschreibt den
Intensitétsfaktor beim Erreichen einer kritischen Spannung o, bei der es zu einem instabilen Riss-
wachstum kommt. Parallel zu Formel 18 kann aus Formel 17 auch die Energiefreisetzungsrate Gi
als Formel 19 dargestellt werden. Diese beschreibt, wie viel elastische Energie durch die Rissver-
langerung frei wird, die wieder fiir ein weiteres Rissvorantreiben zur Verfiigung steht. Wie auch
bei Kjc tritt eine Rissverldngerung auf, wenn ein kritischer Wert Gic erreicht und iiberschritten
wird. Der Index I steht dabei fiir Rissmodus 1 der eine Beanspruchung senkrecht zur Rissflache
bezeichnet. Die weiteren Modi II und III beschreiben die Beanspruchungen der Léngsscherung

(IT) und der Querscherung (I1I).

T[*O'Z*a

G1= E

Formel 19

Die Risszdhigkeit von keramischen Werkstoffen kann unter anderem mit Hilfe eines SEVNB-
Tests (Single Edge V-Notched Beam) oder mit Hilfe einer Vickers-Hértepriifung ermittelt werden.
Bei Bestimmung der Risszdhigkeit eines Materials mit Hilfe von Vickers-Hérteeindriicken ist auf
das Verhiltnis der mittleren Risslédnge (a) zum Radius des Harteeindruckes (c) zu achten (Abbil-
dung 17). Je nach Verhéltnis dndern sich die Bedingungen und damit die verwendete Formel (For-
meln 20 und 21). In den beiden folgenden Formeln steht H fiir die Hérte nach Vickers und E fiir
den E-Modul.

0,4 -0,5
Ki. = 0,018  H * v/a * (g) x (5 - 1) alc <35 Formel 20

a

Kic = 0,067 * H * va * (5)0'4 * (5)_1'5 a/c>3,5 Formel 21

a
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Abbildung 17: Vickersharteeindruck mit eingezeichnetem Durchmesser des Eindrucks (2c) und mittlerer
Risslange (a).

Neben dem Auftreten von Rissen in der Schicht selbst, die zu Gasundichtigkeit wie auch zu Dela-
mination innerhalb der Schicht fiihren kénnen, muss auch das Auftreten von Rissen entlang der
Grenzfliche zum Untergrund beriicksichtigt werden, die die Haftung begrenzen. Die sogenannte
Grenzflachenrisszahigkeit ist ein Indikator fiir die Fahigkeit einer Schicht, dem Auftreten eines
Risses an der Grenzflache zu widerstehen und wird stark von der effektiven Oberfliche und damit

durch die Morphologie der Grenzflache beeinflusst.

Eine Testmoglichkeit der Grenzflichenrisszihigkeit von unterschiedlichen Grenzflachen, stellt ein
von Kakisawa et al. [81] entwickelter Test dar. Bei dieser Testmethode wird in die zu priifende
Grenzflache zunichst mittels Indentereindriicken und dem gezielten Belasten des Schichtsystems
ein ,,Precrack® eingebracht, um den spéteren Rissverlauf zu lenken. Der Precrack wird dabei so
eingestellt, dass er dem Interface iiber ca. 1 mm folgt. AnschlieBend erfolgt das Einbringen einer
ca. 500 pm tiefen und ca. 150 pm breiten Nut an der zu testenden Grenzflache. Der Testaufbau ist
in Abbildung 18 dargestellt. Ein keilférmiges Priifgerdt mit einer Dicke von 0,5 mm und einem
Winkel (26) von 16° wird in die Nut mit einer Geschwindigkeit von 12 pm/min gefahren. Dabei
driickt das Werkzeugt die beiden Seiten der Probe in einer Mode I Belastung auf. Eine Kraftmess-
dose mit einer Kapazitit von 50 N misst die Priiflast wihrend des Versuchs. Das Offnen der Nut
wird mit einem Lichtmikroskop und einer CCD-Kamera aufgenommen und vermessen. Der Test

endet nach einem Abfall der Priiflast, was ein Versagen der Schicht ausdriickt.
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Abbildung 18: Skizze des originalen Grenzflichenrissfestigkeitstest [82].

Nach Ermittlung der Priiflast und der Offnung der Nut zu Beginn des Versagens kann nach Formel
22 die Grenzflichenzédhigkeit I'i berechnet werden. Zum besseren Verstdndnis der eingesetzten
Werte ist in Abbildung 19 eine Probe des Grenzflichenzihigkeitstest mit eingetragenen Kennwer-
ten skizziert.

-1
) * Fc * 8, Formel 22

. = *
! Z*b*h%

3xc2 (L3 c3-13
3 3
h1 h2

Abbildung 19: Skizze einer Grenzzihigkeitsprobe mit eingetragenen Kennwerten vor (links) und nach dem Test (rechts),
angelehnt nach [81]

Hierbei steht ¢ fiir die Liange des Precracks, b fiir die Breite der Probe, L fiir die Nutldnge, h; fiir
die verbleibende Dicke der Schicht und h: fiir die die Gesamtdicke der Beschichtung. Aufgrund
der viel hoheren Steifigkeit des Substrats im Vergleich zum Schichtsystem kann eine Energieén-
derung im Substrat vernachlissigt werden. Ebenso kann aufgrund der sehr glatten und harten
Oberfliche der Nut ein moglicher Reibungseinfluss negiert werden. Die kritische Ladung F und
die Nutoffnung in Richtung der Rissoffnung 6. konnen durch den Keilwinkel 6, Priiflast P. und

die Nutdffnung uc zum Zeitpunkt der Rissbildung mittels Formel 23 und 24 ermittelt werden.
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Pc

= Srane Formel 23

Fc

8§c=2x*uc*tan0 Formel 24

Die Risszéhigkeit (Kic) der Schicht und die Grenzfldchenrisszéhigkeit (I'ic) der jeweiligen Grenz-
fliche beeinflussen direkt, auf welche Art ein Schichtsystem versagt. Wenn in einem idealen und
rissfreien System die Risszéhigkeit der Schicht groBer ist als die Grenzflachenrisszihigkeit, so
wird das Schichtsystem unter Einwirkung einer Mode I Last an der Grenzflache adhisiv versagen
(Abbildung 20a). In einem umgekehrten Fall, wenn Kic < T'ic ist, kann wiederum davon ausgegan-
gen werden, dass die Schicht kohésiv versagt (Abbildung 20b). Bei sehr rauen oder bearbeiteten
Oberfldchen kann auch eine Mischung beider Versagensarten beobachtet werden (Abbildung 20c).
Nach Kim et al. [83] ist dieser Mischmodus sogar wiinschenswert, da er sowohl kohisive als auch
adhésive Anteile besitzt und Kim zufolge im Mittel hhere kritische Spannungen aufgebracht wer-

den miissen, um einen Riss voranzutreiben als bei einem rein adhésiven Versagen.

(a) (b) (c)

Abbildung 20: Skizze eines adhisiven (a), eines kohiisiven (b) und eines Mischversagens (c) von Schichten angelehnt an
[83].

3.6.2 Haftmechanismen

Neben der Risszdhigkeit des Schichtmaterials und der Grenzflichenzihigkeit kann der Widerstand
einer Schicht, sich von dem darunterliegenden Substrat zu 16sen, auch durch die Haftfestigkeit
beschrieben werden. Im Allgemeinen kénnen die Faktoren, die zur Haftfestigkeit bzw. der Haftung
zwischen einer Schicht und dem Substrat beitragen, in chemische und mechanische Grenzflachen-
phénomene aufgeteilt werden [84, 85]. Unter chemischen Anbindungen versteht man dabei Dif-
fusionsvorginge, Materialvermischungen und das Auftreten von Reaktionsschichten bei hohen
Prozesstemperaturen. Diese treten vor allem bei metallischen Werkstoffen oder chemisch reakti-

ven Materialen auf und kénnen zu starken Anbindungen fithren [85].
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Bei mechanischen Anbindungen geht man typischerweise davon aus, dass Beschichtungen mit
einer hohen Zugeigenspannung eine niedrigere Anhaftung aufweisen als Schichten, die unter ho-
her Kompressionsspannung stehen. Diese Annahme wird getroffen, da man davon ausgeht, dass
Spannungen bei der Abkiihlung entstehen. Wenn sich das Substratmaterial stirker zusammenzieht
als das Schichtmaterial steht die Schicht infolgedessen unter Zugspannung. Wenn eine Schicht
eine Kompressionseigenspannung besitzt, heben sich diese beiden Spannungen zumindest teil-
weise auf und das allgemeine Spannungsniveau sinkt bzw. liegt bestenfalls weiter eine Kompres-
sionsspannung vor. Im Gegensatz dazu heben sich die Spannungen in Schichten, die bereits unter
Zugspannungen stehen, nicht auf sondern verstiarken einander [85, 86]. In diesem Fall kann ein

Versagen des Schichtsystems auftreten.

Des Weiteren spielt bei den mechanischen Haftmechanismen die Rauigkeit der Substratoberflache
eine wichtige Rolle. So kommt es bei Beschichtungen oft zu einer mechanischen Verklammerung
an Unebenheiten des Substrates. Tendenziell kann daher gesagt werden, dass die Haftfestigkeit
mit der Rauigkeit der Grenzfldche ansteigt. Durch eine Rauigkeitsmessung und Vergleich ver-
schiedener Oberflachen konnen tendenzielle Vorhersagen iiber das Haftungsverhalten an der je-

weiligen Oberflache getroffen werden.

3.6.3 Rauigkeit

Die Rauigkeit ist ein Begriff der Oberflachenphysik, der alle Erhebungen und Vertiefungen be-
schreibt, die von einer Mittelebene abweichen. Bei der Untersuchung der Rauigkeit konnen ver-
schiedene Kennwerte (R-Werte) miteinander verglichen werden. Ein weit verbreitet genutzter
Wert ist die arithmetische Mittelrauigkeit (Ra), die einen Mittelwert aller Ordinatenbetrdge inner-
halb einer einzelnen Messtrecke (1) darstellt (Abbildung 21). Sie kann mit Formel 25 definiert
werden [87, 88].

, j Rauheitsprofil z(x)

Mittellinie

Einzelmessstrecke

Abbildung 21: Definition von R, [88].

R, = %f;lz(x)ldx Formel 25

Weitere wichtige R-Werte sind in Abbildung 22 dargestellt. Dabei entspricht R, der mittleren Rau-

tiefe in Bezug auf die inneren fiinf von sieben Bereichen einer Messstrecke (ln), Rmax der grofBiten
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Einzelrautiefe und R; der Distanz zwischen hochstem ,,Berg™ und tiefsten ,,Tal* in der gesamten
Messtrecke [87]. Der Rauigkeitswert R, kann mit Formel 26 berechnet werden, wobei R;; bis Rz,

die einzelnen Rautiefen darstellen.

Rz3 = Rmax

Ll NN Ll Al
WL,

v

1 2 3 4 |

Messstrecke In

Abbildung 22: Definition der Werte R,, Rnax und R, [88].
1
R, = - (Rzgs + Ry +--+Ryy) Formel 26

3.6.4 Priifung der Haftfestigkeit

Die Anhaftung einer Schicht kann mit verschiedenen Verfahren charakterisiert werden. Zu den
verbreitetsten Verfahren gehoren der Biegetest, der Abzugsversuch oder der Laser-Schocktest [83,
89, 90]. Da in der hier vorliegenden Arbeit lediglich der Abzugsversuch genutzt wurde, wird dieser

im Weiteren genauer beschrieben.

Der Abzugstest kann in mehreren Varianten ausgefiihrt werden. In der ersten Variante wird die
Probe sowohl auf der Substratseite als auch auf der Schichtseite mit Stempeln beklebt. Diese bei-
den Stempel werden in eine uniaxiale Zugmaschine senkrecht eingespannt und bis zum Versagen
der Schicht auseinandergezogen. Hierbei wird die Kraft ermittelt, bei der die Probe versagt. In
einer anderen Version wird lediglich ein Stempel auf die Schicht aufgeklebt und in einem Stirn-
flichenabzugsversuch mechanisch bis zum Abriss beansprucht. In diesem wird eine Fassung ge-
gen die Probenoberfliche gedriickt und gleichzeitig der Stempel abgezogen. Wie im Test zuvor
wird die Zugkraft ermittelt, bei der die Schicht versagte. Ein Vorteil dieser Methode ist, dass keine
teure uniaxiale Zugmaschine von N&ten ist, sondern einfach bedienbare und mobile Handgeréte
eingesetzt werden konnen. Die ermittelten Haftabzugskrifte konnen zusammen mit dem jeweili-
gen makroskopischen und mikroskopischen Versagensmechanismen verglichen und bewertet wer-
den. Nachteilig an den Abzugstests ist jedoch, dass das gesamten Schichtsystem getestet wird und
nicht die Anhaftung einer bestimmten Schicht an einer spezifischen Grenzfliche, sodass der Riss
unter Umstédnden in einer angrenzenden Schicht mit geringer Festigkeit auftritt. So ist diese Me-
thode durch die Festigkeit der herkdmmlich verwendeten Klebstoffe von ca. 70 MPa auf die Be-
stimmung von Haftfestigkeiten bis zu eben dieser Grenze beschrinkt.
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3.6.5 Priifung der Anhaftung unter thermischer Belastung

Neben diesen Tests zur Ermittlung mechanischer KenngroBen kann die Anhaftung von Schichten
auch durch einen Thermozykliertest unter thermo-mechanischer Beanspruchung, analog zur Tur-
binenumgebung, erprobt werden. Bei dieser Methodik werden Proben in einem Ofen oder einem
Brennerstand in Zyklen aufgeheizt und wieder abgekiihlt. Das Substrat und das Schichtmaterial
dehnen sich wihrend dieses Tests unterschiedlich stark aus, was zu Spannungen im Schichtsystem
fiihrt. Als Folge dieser Spannungen kénnen sich Risse in den Schichten oder an der Grenzflache
zwischen den Schichten oder dem Substrat bilden. Wenn sich die Risse miteinander verbinden,
kann dies zu einer teilweisen oder vollstdndigen Delamination der Schicht fithren. Es werden daher
in diesem Test keine mechanischen Kennwerte, sondern die Widerstandskraft des Schichtsystems
gegen die realititsnahe thermische Wechselbeanspruchung ermittelt, die thermisch und chemisch

induzierte Anderungen des Schichtverbundes mitberiicksichtigt.

3.6.6 Verfahren zur Verbesserung der Haftung

Das Anbindungsverhalten von Schichten am Substrat kann durch verschiedene Oberfldchenbe-
handlungen beeinflusst und verbessert werden. So werden vor dem thermischen Beschichtungs-
prozess die Oberflichen von Verunreinigungen wie Ol, Staub und Oxiden gereinigt, die ansonsten
eine Schwachstelle an der Grenzfliche darstellen wiirden. In einem weiteren Schritt werden me-
tallische Substrate z.B. mittels Sandstrahlen angeraut, um auf diese Weise die spatere mechanische
Verankerung zu verbessern. Dieses Verfahren ist jedoch dahingehend problematisch, dass es bei
weicheren Materialien stark erosiv wirkt, was zu einem ungewollten Materialverlust fiihren kann.
AuBerdem kann das Sandstrahlen Fremdpartikel in die Oberflache einbringen und auf diese Weise
die Grenzflachenzédhigkeit verringern. Des Weiteren ist das Sandstrahlen fiir sehr harte Materialien
wie z.B. SiC nicht geeignet, da sie zu keiner nennenswerten Aufrauhung fiihren. Daher werden
neuere Verfahren entwickelt und erprobt, um die Oberflache von harten Materialien zu préparie-

ren. Hierzu gehoren Verfahren wie z.B. das Wasserstrahlen und das Laserablationsverfahren.

3.7 Laserablation
Bei der Oberflichenbehandlung mit einem Laser trifft ein meist gepulster Laserstrahl auf die zu
bearbeitende Oberflache und ruft photothermisch bzw. photochemisch induzierte Verdnderungen
im Material hervor. Der jeweilige Grad der Materialbeeinflussung hiangt vom Energieeintrag in
Relation zur sogenannten Ablationsschwelle ab, die sowohl vom eingesetzten Laser als auch vom
bearbeiteten Werkstoff abhéngig ist. So findet photochemisch erzeugte Plasmabildung hochstens
in einem Bereich jenseits der Ablationsschwelle statt. Jedoch auch nur dann, wenn die Energie
nicht schnell genug durch Rekombination und Wérmeleitung im Werkstoft abgeben werden kann.
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Photothermische Prozesse, wie das Aufheizen, Schmelzen oder Verdampfen des Werkstoffes, tre-

ten sowohl im Bereich unter als auch im Bereich jenseits der Ablationsschwelle auf [91].

Zu einem makroskopischen Abtrag kommt es, wenn die Ablations- bzw. Fluenzschwelle Fy, tiber-
schritten wird. Diese Schwelle hat fiir jede Substanz einen charakteristischen Wert und hangt von
der Dichte p, der Reflektivitit R, dem Absorptionskoeffizient oo und der Masse M, sowie der Sub-

limationsenthalpie AHs ab und kann mithilfe von Formel 27 abgeschétzt werden [91-93].

AHg+p

(A-R)+asM Formel 27

Fth =

Dariiber hinaus héngt die Ablation durch die Absorption, also die Ubertragung der Energie auf das
Substrat, von der Laserwellenlénge A, der Pulsdauer t und der Pulsanzahl ab. So beeinflusst die
Wellenlénge, ob es zu einer linearen Absorption in das Substrat kommt, wihrend die Pulsdauer

die Art der Anregung, wie in Abbildung 23 gezeigt, bestimmt [93].

Melt
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Abbildung 23: Darstellung der Prozesse, die wiihrend der Laserablation auftreten in Abhiingigkeit der Pulsdauer [91].

Bei einer Pulsdauer von mehreren Nanosekunden, kann von einem Kurz-Puls (engl. Short Pulse,
SP) gesprochen werden, wihrend die Pulsdauer eines Ultra-Kurz-Pulses (engl. Ultra Short Pulse,
USP) unter einer Nanosekunde liegt. Je nach Pulsart durchléduft das Material wihrend der Beein-
flussung verschiedene Phasen. Bei einem SP-Laser, wie er auch in dieser Arbeit verwendet wurde,
wird die absorbierte Energie lokal in Warme umgewandelt und heizt das Material auf. Je nach
Menge der eingebrachten absorbierten Energie und der Dauer der Beeinflussung kann es zu einem
Aufschmelzen, Verdampfen und Sublimieren des Materials kommen. Neben diesen thermischen
Prozessen konnen auch nichtthermische, photochemische Prozesse wie Ionisierung oder ein Bin-
dungsbruch die Ablation unterstiitzen [94]. Bei einem USP-Laser kann die eingebrachte Energie
nicht schnell genug abgefiihrt werden, sodass es direkt zu einer Ionisierung des Materials kommen
kann. Aufgrund dieser hohen Anregungsrate ist die Warmebelastung fiir das umgebene Material

geringer und man spricht nach Nolte et al. [95] von einer kalten Ablation.
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Generell kann jedoch gesagt werden, dass nicht die gesamte Energie des Lasers absorbiert wird.
So gehen Teile der Energie als Transmission oder als Reflektion fiir den Prozess verloren. Wie
viel Energie absorbiert wird, hdngt neben dem Absorptionskoeffizienten o und der Dichte p eines
Materials auch von der materialspezifischen Eindringtiefe ab. Diese kann mit dem Lambert-Beer-
Gesetz definiert werden. Aus diesem geht hervor, dass mit zunehmender Eindringtiefe (r) die An-
fangsintensitit (Io) unter Beriicksichtigung des Absorptionskoeffizient (o) immer weiter abnimmt
[93].

I(r) =1 xe™®r Formel 28

Die absorbierte Energie erzeugt eine Warmeeinflusszone, die durch die thermische Diffusions-
lange Lu bei einer spezifischen Pulsdauer t und materialeigenen Wirmeleitfahigkeit A als Formel

29 ausgedriickt werden kann. Die Diffusionsldnge beschreibt dabei die Entfernung vom Tempera-

turmaximum im Substrat zum Punkt des Abklingens auf den e”°-ten Teil [96].

Lin~V2*xt* A Formel 29
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4 Experimentelle Verfahren und Methoden

4.1 Verwendete Substratmaterialien

In dieser Arbeit sind drei verschiedene Substrate verwendet worden. Fiir den Bereich der Pro-
zessoptimierung kam ein monolithisches SiC-Material mit einer Porositét von ca. 5% zum Einsatz
(CoorsTek GmbH, Monchengladbach, Deutschland). Zur Herstellung dieser Substrate wird SiC-
Pulver isostatisch in einen Formling gepresst. AnschlieBend wird ein Teil dieses Presslings me-
chanisch so bearbeitet, dass er unter der Beriicksichtigung des Sinterschwunds der spéteren Sub-
stratform entspricht. Der bearbeitete Formling wird anschlieBend bei ca. 2100°C fiir 24h gesintert.
Die Performancetests zur Erprobung der entwickelten Schichten erfolgten hauptsiachlich auf kera-
mischen faserverstirkten SiC-Werkstoffen. Bei dem ersten dieser Werkstoffe handelt es sich um
den Projektwerkstoff SKT Material FU12141 (Schunk Group, Heuchelheim, Deutschland). Dieser
CMC wird mittels des PIP-Verfahrens hergestellt und durch iterative Infiltration und Pyrolyse auf
eine Porositédt von ca. 10% eingestellt. Das schwache Interphase um die SiC-Fasern wird durch
eine mittels CVI-Verfahren aufgetragene PyC-Schicht gewéhrleistet. Bei der Herstellung des SiC-
CMCs werden die beschichteten Fasern in ein RTM-Werkzeug eingebaut, welches bei der ersten
Infiltration im RTM-Prozess die Form des Probenkdrpers herstellt. In einem nichsten Schritt wird
die erstellte Form mit Polysilan zunichst unter Vakuum und anschlieBend unter Druck infiltriert.
Dieses wandelt sich bei der anschlieenden Pyrolyse in einer Argonatmosphére zu SiC um und
bildet die Matrix des SiC/SiC Werkstoffes. Diese Schritte werden wiederholt, bis die gewiinschte
Porositdt des Materials erreicht ist. Die Porositéit dieses Materials liegt bei ca. 12 % und weist
Rauigkeitswerte wie einen R.-Wert von ca. 92 um und einen R.-Wert von 400pum + 241,3 auf
(Tabelle 3).

Tabelle 3: Porositit und Rauigkeitswerte des SiC-CMCs SKT FU12141
Porositit Ra Ry R. ‘

% pm pm pm
12,1+7,8 | 91,7+ 0,6 | 400,7+214,3 | 658,9 +250,9

Neben diesem CMC von Schunk ist fiir die Ermittlung der Grenzfldchenzdhigkeit von laserstruk-
turierten Siliziumhaftvermittlerschichten ein weiterer CMC verwendet worden (siche Kapitel
10.1). Dieser Wechsel war erforderlich, da sich herausstellte, dass der Schunk-CMC nicht iiber die
erforderlichen mechanischen Eigenschaften verfiigte und frithzeitig versagte. Dieser zweite Werk-

stoff, ein SiC/SiCN-CMC wurde mittels PIP-Verfahren am DLR in Stuttgart hergestellt. Zur Her-
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stellung dieses zweiten Werkstoffes sind zundchst Tyranno SA3 Leinwandbindungsgewebe-
schichten iibereinander in eine Form gestapelt worden. Der Faservolumengehalt betrug 46 %. Als
keramische Vorstufe wurde ein Polysilazan (Durazan 1800, Merck, Deutschland) im Harzspritz-
gussverfahren in die Form infiltriert. Als Hartungsmittel wurde dem Polysilazan 1 Gew.-% Dicu-
mylperoxid (Alfa Aesar, Karlsruhe Deutschland) zugesetzt. Nach Aushértung bei 260 °C erfolgte
die Pyrolyse in einer Stickstoffatmosphére bei Temperaturen iiber 1100 °C. Die Polymerinfiltra-
tion und -pyrolyse wurde achtmal durchgefiihrt, bis eine Restporositit von weniger als 5 % erreicht
war. Die Oberfldchen der CMC-Platte ist vor dem Trennen geschliffen worden. Das Material weist
Rauigkeitswerte wie einen Ra-Wert von 13,5 pm £+ 4 um und einen Ry-Wert von 73,7um + 38,8
um auf (Tabelle 4).

Tabelle 4: Porositit und Rauigkeitswerte des SiC-CMCs hergestellt am DLR Stuttgart
Porositit =~ R, R, | R,

% pm pm pm
3,00+0,8 | 13,5+4,0 | 73,7+38,8 | 136,5+77,3

4.2 Thermisches Spritzen
Die Schichterstellung in dieser Arbeit erfolgte mit verschiedenen thermischen Beschichtungsme-
thoden, die sich durch die umgebende Atmosphire, das verwendete Medium und weitere Pro-
zessparameter unterscheiden. Dabei erfolgte die Herstellung der Siliziumhaftvermittlerschichten
ausschlieSlich mit dem atmosphérischen Hochgeschwindigkeits-Plasmaspritzen. Die Deckschich-
ten der EBC-Systeme sind mit Hilfe des herkémmlichen atmosphérischen Plasmaspritzen, dem
atmosphérischen Hochgeschwindigkeitsplasmaspritzen, dem Hochgeschwindigkeits-Flammsprit-
zen und dem Niederdruckplasmaspritzverfahren, auf die Substrate aufgetragen worden. Im Fol-
genden sind Anlagen- und Prozessparameter beschrieben, soweit sie nicht in der Optimierung va-

riiert wurden und in den weiteren Kapiteln explizit diskutiert werden.

4.2.1 Atmosphirisches Plasmaspritzen (APS)

Zum Auftragen der Schichten mit dem atmosphérischen Plasmaspritzens ist eine Multicoat-An-
lage (Oerlikon Metco, Wohlen, Schweiz) mit einem TriplexPro-210-Plasmabrenner verwendet
worden. Dieser Brenner ist auf einem sechsachsigen Roboter montiert. Beim APS sind zylindri-
sche Diisen mit einem Standarddurchmesser (€0) verwendet worden. Mit diesem Verfahren sind
YbDS- und YbMS-Pulver sowie Mischungen aus YbDS- und YbMS-Pulvern auf den Substraten
aufgetragen worden. Alle APS-Schichten sind mit einer Stromstirke von 450 A, einer herkdmm-

lichen Prozessgasmenge (Qaps) Argon, einer mittleren Robotergeschwindigkeit (A1) und einem
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Spritzabstand von 80 mm entstanden. Die Schicht ist dabei in drei Beschichtungsiibergidngen auf-

getragen worden.

4.2.1.1 Atmosphirisches Hochgeschwindigkeits-Plasmaspritzen (HVAPS)

Fiir die Hochgeschwindigkeitsvariante des APS ist zunéchst der Diisendurchschnitt reduziert wor-
den (0,66-€9). Alle Siliziumhaftvermittlerschichten sind bei 450 A, einem herkémmlichen Pro-
zessgasdurchfluss Argon (Quvars), 100 mm Spritzabstand und einer herkdmmlichen mittleren Ro-
botergeschwindigkeit (A1) in drei Ubergingen aufgetragen worden. Fiir die Herstellung und Op-
timierung der YbDS- und Yb-Mischschichten sind der Spitzabstand und die Prozessgasmenge va-

riiert worden. Genauere Angaben konnen den Kapiteln 7 und 11 entnommen werden.

4.2.2 Hochgeschwindigkeitsflammspritzen (HVOF)

Mit Hilfe des Hochgeschwindigkeitsflammspritzen (engl. High Velocity Oxygen Fuel Spraying;
HVOF) sind Deckschichten aus YbDS- und YbDS/YbMS-Mischungen hergestellt worden. Wie
bei den APS-Verfahren kamen beim HVOF-Prozess dabei die Multicoat-Anlage von Oerlikon
Metco zum Einsatz, die je nach Brennergas mit einem DJ2600 (Wasserstoff) oder einem DJ2700
(CH4) Brenner bestiickt waren. Die fiir die Beschichtung und deren Optimierung verwendeten

Prozessparameter konnen dem Kapitel 6 entnommen werden.

4.2.3 Niederdruckplasmaspritzen (VLPPS)

Fiir die Herstellung von Schichten mit dem Niederdruckplasmaspritzen (engl. Very Low Pressure
Plasma Spray, VLPPS) ist eine VPS-Anlage (Oerlikon Metco, Wohlen, Schweiz) verwendet wor-
den. Die durchgefiihrten Beschichtungen erfolgten mit einem O3CP-Plasmabrenner. Im Zuge die-
ser Arbeit sind verschiedene Prozessparametervariationen untersucht worden. Konkret wurden die
Stromstérke, die Kiihlrate und eine in das Beschichtungsverfahren integrierte Haltezeit bei 1050°C

variiert. Die genauen Prozessparameter konnen Kapitel 8 entnommen werden.

4.3 Materialcharakterisierung

4.3.1 Verwendete Pulver
Bei den in dieser Arbeit verwendeten Pulvern handelte es sich um verschiede Chargen von kom-

merziell erhdltlichen Pulvern. Die verschiedenen Materialien und der jeweilige Pulverlieferant
konnen der nachfolgenden Tabelle entnommen werden. Dabei steht OE fiir Oerlikon Metco (Pfaf-
fikon, Schweiz) und AA fiir Alfa Aesar (Karlsruhe, Deutschland).

Tabelle 5: Pulverlieferanten der verwendeten Materialien

Material YbDS | YbMS | Si | YDS = YMS SnO: ZrTiOs ALTiO, LaHEO
Lieferant OE OE OE OE OE AA AA AA AA
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Neben den reinen Pulverfraktionen sind auch Pulvermischungen von YbDS und YbMS in einer
Materialstudie und als Spritzpulver verwendet worden. Diese Mischungen hatten die DS/MS-Ver-
hiltnisse von 33:66, 50:50 und 66:33. Dariiber hinaus sind von YbDS und der 50:50 Mischung

feine Pulverfraktionen, mit einem Dso von 25um, als Spritzpulver verwendet worden.

4.3.1.1 Partikelgrofienanalyse durch Laserdiffraktometrie

Die verwendeten Pulver sind mit Hilfe der Laserdiffraktometrie auf ihre GroBenverteilung hin
untersucht worden. Bei diesem Verfahren wird eine Probe des Pulvers in Ethanol dispergiert und
in einem Horiba LA-950 V2 (Horiba Ltd, Kyoto, Japan) analysiert. Die Uberfiihrung in eine Sus-
pension sowie der Einsatz von Ultraschall verringern dabei Agglomerationen. In der Laserdiffrak-
tometrie werden die Partikel mit einem Laser angestrahlt und die Streulichtintensitit bei verschie-
denen Streuwinkeln gemessen. Da die PartikelgroBe den Streuwinkel beeinflusst, kdnnen durch
eine Analyse, unter Einbeziehung der Intensitét der Riickstreuung, die Partikelgrofe und die Par-
tikelgroBenverteilung bestimmt werden. Zur Berechnung der Streulichtintensitdt wurde die Fraun-

hofer-Theorie angewandt.

4.3.1.2 Phasenanalyse mittels Rontgendiffraktometrie

Rontgendiffraktogramme (engl. X-Ray Diffraction, XRD) von Pulvern, Bulkmaterialien und
Schichten sind mit einem D4 Endeavour (Bruker AXS GmbH, Karlsruhe, Deutschland) aufge-
nommen worden. Dieses Diffraktometer arbeitet mit einer Cu-Ka-Strahlung (A = 1.54187 A). Fiir
alle gemessenen Materialien sind die Reflektionen im Bereich 20 = 10-80° aufgezeichnet worden.
Die gewonnen Daten sind mit dem Programm HighScore Plus (PANalytical B.V, Almelo, Nieder-
lande) analysiert und mit OriginPro 2019 (Originlap Corporation, Northampton, USA) grafisch
dargestellt worden. Zusétzlich wurden mit einer Rietveldanalyse Phasenanteile und die Kristalli-
nitdt einiger gespritzter Schichten bestimmt. Dabei kam das Programm TOPAS V4 (Bruker AXS,

Karlsruhe, Deutschland) zum Einsatz.

4.3.1.3 Chemische Analyse der Pulver

Die verwendeten Pulver sind auf ihre chemische Zusammensetzung hin mittels optischer Emissi-
onsspektroskopie (engl. Inductively Coupled Plasma Optical Emission Spectrometry ICP-OES)
vom Zentralinstitut fiir Engineering, Elektronik und Analytik 3 des Forschungszentrums Jiilich
untersucht worden. Das jeweilige Pulver wird zunéchst in einer Fliissigkeit aufgeldst und in Form
eines Aerosols in ein induktiv gekoppeltes Plasma eingebracht. Durch Wechselwirkung mit dem
Plasma werden die Atome/Molekiile in dem Aerosol angeregt. Die Lichtemission dieser
Atome/Molekiile ist charakteristisch fiir die vorliegenden Elemente. Daher kann die Zusammen-

setzung der Materialien mittels optischer Emissionsspektroskopie des Plasmas ermittelt werden
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[89]. Verwendet wurde dazu ein TJA-Iris-Intrepi (Thermo Scientific GmbH, Schwerte, Deutsch-
land). Die Bestimmung des Sauerstoff- bzw. Kohlenstoffanteils musste separat durchgefiihrt wer-
den. Fiir die Analyse des Kohlenstoffgehalts wird die Probe durch eine Hochfrequenzheizung in
einem Sauerstoffstrom verbrannt. Dabei kann das Reaktionsprodukt Kohlenstoffdioxid im
Gasstrom {iber Infrarotspektroskopie (Leco CS 600, Saint Joseph, USA) quantifiziert werden. Der
Sauerstoffgehalt wird durch Erhitzen des Materials in einem Graphittiegel in einem Heli-
umgasstrom und der Quantifizierung des Kohlenstoffdioxidgehalts des Heliumgasstroms be-

stimmt (Leco TCH 600, Saint Joseph, USA)
4.3.2 Charakterisierung der Bulkmaterialien

4.3.2.1 Feldunterstiitzes Sintern

Fiir die Bulkcharakterisierung wurden dichte Probenkdrper mittels feldunterstiitztem Sinterns her-
gestellt. Das Funkenplasmasintern (engl. Spark Plasma Sintering, SPS) oder feldunterstiitztes Sin-
tern (engl. Field Assisted Sintering Technique, FAST) ist ein direktgepulstes, feld- und druckun-
terstiitztes Sinterverfahren. Durch die Kombination von hoher Temperatur, einachsigem Druck
und der Anlegung eines Gleichstroms konnen Materialien in einem, im Vergleich zum herkdmm-
lichen Sintern, einfachen und schnellen Prozess dicht gesintert werden. Der Verfestigungsprozess
ist dem HeiBpressen dhnlich, jedoch wird im Falle des FAST-SPS die Temperatur durch ein lei-
tendes, meist aus Graphit gefertigtes, Werkzeug auf das Probenkorper iibertragen. Diese Vorge-
hensweise bietet den Vorteil, hohere Heizraten zu erzielen. Der Sinterprozess wird zusétzlich
durch einen gerichteten Stromfluss durch den Probenkorper unterstiitzt [97, 98]. Das FAST-Ver-
fahren ist in dieser Arbeit verwendet worden, da es die Mdglichkeit bietet, pulverformige Materi-

alien in sehr dichte Bulkkdrper zu sintern.

In einem ersten Schritt sind die zu versinternen Materialien in einem Taumelmischer, unter der
Hinzugabe von Ethanol und Zirkonoxidmahlkugeln, auf eine Partikelgroe von ca. 1 um gemah-
len, getrocknet und anschlieBend gesiebt worden. Die gesiebten Pulver wurden in ein Graphit-
werkzeug gefiillt. Dieses Werkzeug besteht, wie in Abbildung 24 gezeigt, aus einer Zylindermat-
rize und zwei Stempeln. Die Innenseite der Matrize und die der Probe zugewandten Seite der
Stempel sind mit einer Graphitfolie belegt, um ein Ansintern der Probe an den Werkzeugteilen
vorzubeugen. Die verschiedenen Materialien sind bei 1400°C und 50 MPa zu sehr dichten Knopf-

proben in eine FCT HP-D5 Anlage (FCT Systeme, Frankenblick, Deutschland) gesintert worden.
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Abbildung 24: Aufbau eines FAST-Graphitwerkzeuges [99].
4.3.2.2 Hochtemperaturstabilitits- und Interdiffusionsversuche
Fiir die spiter beschriebene Materialstudie sind insgesamt sieben verschiedene Materialien auf
ihre Hochtemperaturstabilitdt und mdgliche Reaktionen mit SiC und Graphit getestet worden.
Dazu sind die Materialien mit SiC- oder Graphitpulver vermischt und kaltisostatisch zu Pellets
verpresst worden. Die Phasenzusammensetzung ist vor und nach der Warmebehandlung mittels
XRD festgestellt und verglichen worden. Alle Versuche sind in einem HT1617 Ofen (Nabertherm
GmbH, Bremen, Deutschland) bei 1200°C, 1 atm. Luftdruck fiir 4 Stunden durchgefiihrt worden.

Als Unterlage wurde eine A,O3-Platte verwendet.

4.3.2.3 Ermittlung der thermischen Ausdehnung mittels Dilatometrie

Zur Analyse des thermischen Ausdehnungsverhaltens der verschiedenen Materialien wurde je Ma-
terial eine stabformig gesinterte Probe hergestellt. Diese Proben sind ebenfalls in einem HT1617
Ofen bei 1200°C, 1 atm. Luftdruck und 4 Stunden Sinterzeit hergestellt und anschlieend auf eine
Lénge von 25 mm geschliffen worden. Die Analyse erfolgte im Bereich von 25°C bis 1100°C mit
Hilfe eines Dilatometers des Typs DIL 402 C (Netzsch-Gerdtebau GmbH, Selb, Deutschland). Fiir
die Messung wurde ein Temperaturprogramm genutzt, bei dem zunéchst mit 3 K/min auf 1100°C
aufgeheizt wurde. Die Haltezeit bei dieser Temperatur betrug 30 min, anschliefend kiihlte die
Probe wieder mit -3 K/min auf Raumtemperatur ab. Durch die Sintertemperaturen von 1200°C ist
zuvor sichergestellt worden, dass mogliches Ausgasen oder eine Schmelzphase wéhrend der Di-

latometermessung nicht auftreten.
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4.3.2.4 Hirtepriifung nach Vickers und Bestimmung der Risszihigkeit

Neben der Ermittlung der Hérte konnte durch den Einsatz eines Microindenters auch auf den E-
Modul in Form des Eindringmoduls und auf die Risszahigkeit der Materialien geschlossen werden.
In der hier vorliegenden Arbeit ist dazu ein FischerScope H100C Indenter (Helmut Fischer CmbH
& Co. KG, Diisseldorf, Deutschland) am Institut fiir Energie und Klimaforschung 2 (IEK-2, Jiilich)
verwendet worden. Mit Hilfe einer Priiflast von 200 mN und Formel 30 fiir die Hérte Hy, Formel
31 und 32 fiir das Eindringmodul Eir und Formel 21 fiir die Risszéhigkeit Kic, sind fiir die sieben

FAST-gesinterten Bulkmaterialien die jeweiligen Werte ermittelt worden.

In Formel 30 steht P fiir die Priiflast und d fiir den Durchmesser des Hérteeindrucks. Bei der Be-
stimmung des Eindringmodul ist zu beachten, dass der durch die Hértepriifung ermittelte Wert als
Err/(1 — v?) ausgegeben wird und daher noch mit (1 — v?) multipliziert werden muss. v steht
hierbei fiir die Poissonzahl. Das Eindringmodul entspricht nur im begrenzten Umfang dem nor-
malen E-Modul, da beachtet werden muss, dass das Eindringmodul das Steifigkeitsverhalten des
Materials nur sehr lokal und unter dreiachsiger Beanspruchung beschreibt. Es kann jedoch zur
Abschitzung der Rissfdhigkeit und zum Vergleich mit anderen Eindringmodulen herangezogen
werden. In den Formeln 31 und 32 steht E; fiir das reduzierte E-Modul, S fiir die experimentell

bestimmte Steifigkeit, A fiir die Eindrucksflache und v fiir die Poissonzahl [100].

Hy = 0,1855 + Formel 30
4 S

E, R Formel 31

Eir = ll_fviz Formel 32
B

4.3.2.5 CMAS-Reaktionstest

Fiir die Erprobung der CMAS-Resistenz der sieben Materialien wurde je Werkstoff die Oberfldche
einer FAST-gesinterten Probe bis zu einer Kérnung von 1 um poliert. Auf diese Weise sollten
Einfliisse minimiert werden. AnschlieBend ist mit einem Ethanolschlicker genau 20 mg/cm?
CMAS-Lé6sung auf jeder Probenoberfliche aufgetragen worden. Die chemische Zusammenset-
zung des in dieser Arbeit verwendeten CMAS ist 50%- Si02-38%Ca0O-5%MgO-4%A10s-
1%Ka,0-1%Nax0-1%Fe;03 (mol-%). Diese CMAS-Zusammensetzung wurde ausgewihlt, da sie
eine hohe Ahnlichkeit mit der chemischen Zusammensetzung von Wiistensand sowie ein hohes

Ca:Si-Verhéltnis (0,76) aufweist.
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Das CMAS wurde durch Mischen von CaCO3, MgO, AlbO3, Na,CO3, K2CO3 und Fe>O3 zu einer
Basis aus amorphem kolloidalem Siliciumdioxid LUDOX AM (Sigma Aldrich, St. Louis, MO,
USA) synthetisiert. Nach dem Mischen wurden die Pulver in einen Aluminiumoxid-Tiegel gege-
ben und in einem Kastenofen Naberterm-HT0817 (Nabertherm GmbH, Bremen, Deutschland) fiir
6 h auf 1400 °C erhitzt. Der Aluminiumoxidgehalt des Ausgangsgewichts wurde um 0,5 Gew.-%
reduziert, um die Interdiffusion mit dem Material des Tiegels auszugleichen. Nach dem Abschre-
cken der Schmelze in Eiswasser wurde das entstandene Glas getrocknet, gemahlen und gesiebt,
um eine Pulverfraktion unter 25 pm zu erhalten. Nach dem Sieben sind die feinen Pulver mit

Ethanol zu dem zuvor erwihnten Schlicker verrithrt worden.

Nach dem Auftragen des CMAS-Schlickers sind die Proben fiir 2 h bei 120°C in eine Trocken-
kammer gelegt worden, um eine vollstindige Verdampfung der Ethanol- und Wasserriickstinde
sicherzustellen. Nach dem Trocknen wurden die siecben CMAS-beschichteten Proben auf eine Alu-
miniumoxidplatte gelegt und an Luft in einem HT1617 (Nabertherm GmbH, Bremen, Deutsch-
land) bei 1400°C fiir 8 h warmebehandelt (5°C/min Heiz- und Kiihlrate). Eine Temperatur von
1400°C wurde gewihlt, um die CMAS-Viskositét zu reduzieren, was zu einer hoheren Diffusions-
aktivitdt wahrend der CMAS-Reaktion fiihrte [101]. In Kombination mit einem hohen Ca:Si-Ver-
hiltnis von 0,76 ist der CMAS-Angriff aggressiver und der Materialriickgang konnte in der kurzen
Versuchszeit (8 h) beobachtet werden. Dariiber hinaus liegt die gewéhlte Temperatur mit 1400°C
knapp unter der Schmelztemperatur von Silizium (1414°C), das in einem Anwendungssystem als
Haftvermittlerschicht dienen sollte. Nach dem Test wurden die Proben mit einer Diamantsége zer-
schnitten, in Epoxidharz eingebettet und fiir weitere Untersuchungen auf 1 pm poliert. Die ein-
heitliche Préparation, Erprobung und Analyse aller Probenkorper ermdglichten einen direkten

Vergleich.

4.3.3 Charakterisierung von gespritzten Schichten

4.3.3.1 Ermittlung der Haftzugsfestigkeit mittels Haftabzugs- und Pull-Off-Test

Es wurden insgesamt vier 120 pm dicke Siliziumhaftvermittlerschichten in einem Haftzugstest auf
ihre Haftfestigkeit gepriift. Diese Versuche sind bei MTU Aero Engines in Miinchen durchgefiihrt
worden. Hierzu sind SiC Knopfproben zunéchst mit einer HVAPS-gespritzten Siliziumschicht be-
schichtet worden. Daraufhin hat man die Probenoberfldchen mit metallischen 25,4 mm Stempeln
beklebt und 24 Stunden aushirtet. Dabei war darauf zu achten, dass die Stempel gerade auf die
Flachen aufgebracht werden, um Schereffekte zu vermeiden. Die mit Stempeln versehenen Proben

wurden in die Haftabzugsapparatur Z100 (Zwick/Roell GmbH, Ulm, Deutschland) eingespannt
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und mit einer Priifgeschwindigkeit von 0,8-1,2 mm/s auseinandergezogen. Die zur Schichtdelami-
nation bendtigte kritische Kraft kann in Bezug auf die Stempelflidche in die Haftzugsfestigkeit

umgerechnet werden.

Neben diesem aufwendigen Verfahren sind dariiber hinaus 12 mit einem Topcoat versehene Pro-
ben in einem Pull-Off-Test auf ihre Haftzugsfestigkeit hin untersucht worden. Bei dieser Variante
des Abzugstest wird lediglich die beschichtete Seite der Probe mit einem 12 mm Stempel beklebt.
Der Stempel wurde in die Fassung des Elcometers (Elcometer Instruments GmbH, Aalen,
Deutschland) eingespannt. Wahrend der Priifung zieht das Gerit den Stempel an. Gleichzeitig wird
die Probenoberfliche gegen die Fassung gezogen. Auf diese Weise kann der Stempel bis zum
Versagen der Schicht angezogen werden. Auch hier kann die zur Delamination benétigte Kraft in

die Haftzugfestigkeit umgerechnet werden.

4.3.3.2 Grenzflichenzihigkeitstest nach Kakisawa

Die Grenzflachenzédhigkeit von zwei strukturierten und einer unstrukturierten Grenzflache ist mit
Hilfe eines angepassten Kakisawa-Tests am National Institute for Materials Science (NIMS,
Tsukuba, Japan) untersucht worden. Die Laserparameter zur Strukturierung der Substrate und eine
Skizze der Struktur konnen Tabelle 6 und Abbildung 27 entnommen werden. Der originale Test
musste adaptiert werden, da Vorversuche zeigten, dass der in der Préparation eingebrachte Riss
nicht, wie gewiinscht, der Grenzflache folgte. Daher ist die Probenpriparation dahingehend ange-
passt worden, dass auf die Einbringung eine Precracks verzichtet wurde. Stattdessen ist die Lénge
der gesdgten Nut von 500 pum auf ca. 1700 um erhoht und gleichzeitig die Breite auf ca.100 pym
reduziert worden. Auf diese Weise sollte der im Testverfahren initiierte Riss genauer der Grenz-
flache folgen. Dariiber hinaus ist auf die Oberflache der Deckschicht ein 250 um dickes Alumini-
umoxidpléttchen aufgeklebt worden. Dies hatte den Zweck, die Deckschicht gegen ein verfriihtes

Versagen zu schiitzen.

Fiir die Priifung ist die préaparierte Probe zunichst, wie in Abbildung 25 dargestellt, auf der Sub-
stratseite durch eine Einspannung immobilisiert worden. Das axtférmige Priifwerkzeug, welches
mit einer 50 N Kraftdose gekoppelt ist, wurde, wie im originalen Test, in die Nut eingebracht und
mit einer konstanten Geschwindigkeit von 12 pm/min nach unten verfahren. Dabei wurde die Nut
aufgeweitet und die Grenzflache in einem ,,Mode [“-Fall belastet. Die Grenzfldche wurde mit Hilfe
eines Lichtmikroskops und einer CCV-Kamera beobachtet und gefilmt. Da zu Beginn die Messung
der Kraft und Aufweitung gleichzeitig mit dem Film gestartet wurde, konnte die Kraft und Auf-

weitung zum Zeitpunkt der Rissentstehung bestimmt werden.
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Abbildung 25: Skizzierter Aufbau des adaptierten Kakisawatests [82]
Zur Berechnung der Grenzflachenzdhigkeit werden die Nutaufweitung und die Kraft zum Zeit-
punkt des Rissbeginns, die Lange der Nut und der Winkel des Priifwerkzeugs benétigt. In einem
ersten Schritt wird die kritische Last F in Richtung der Rissdffnung durch ein Kriftegleichgewicht
zwischen dem Werkzeug und der Probe kurz vor dem Riss berechnet (Abbildung 26).

N g N: Normal
force

Abbildung 26: Skizze des Kriftegleichgewichts zwischen Probe und Werkzeug kurz vor der Rissentstehung unter Ver-
nachlissigung der Reibungsanteile [82]

Wie in Formel 33 und 34 dargestellt, konnen die Stempellast P und die kritische Last F in einen
Kraftanteil, der fiir die Rissbildung nutzbar ist, und in Reibungsanteile aufgeteilt werden. Da die
Oberflache der Kerbe sehr glatt und hart ist, ist die Reibung sehr gering (in Abbildung 26 nicht
dargestellt) und ist im vorliegenden Fall zu vernachlissigen. Unter dieser Annahme konnen die
Druckbelastung P und die kritische Belastung F in Formel 35 mit A als Umrechnungsfaktor zwi-

schen P und F verbunden werden.
g = N(sin® + pcos 0) Formel 33
F = N(cos 0 — pcos0) Formel 34
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_ 1 cos®
" 2 sin@

P=A-P Formel 35

Die Grenzflachenzédhigkeit kann errechnet werden, indem Formel 35 in Formel 36 eingebracht
wird, wobei 6 die Aufbiegung der Nut zum Zeitpunkt des Rissfortschritts und b (3mm) die Breite
der Probe darstellt [82].

_ 3F8 _ 3AP

= m = m Formel 36

Da sich die Ermittlung der Nutaufweitung mittels Laserdistanzmessung trotz aufgeklebten Al,O3
Pléttchen als sehr storanféllig herausgestellt hat, ist man dazu tibergegangen, die Aufweitung iiber

den in Formel 37 dargestellten Zusammenhang zwischen Biegelast F und der Aufweitung 6 zu

ermitteln.
F= %8 Formel 37

Die Ersatzsteifigkeit E'l kann dabei durch Formel 38 und Formel 39 ausgedriickt werden als [82]:

E,I = g [E,A{(_nﬂ + hB + hA)3 - (_no + hB)3}+E,B{(_n0 + hB)3 - (_n0)3}] Formel 38

_ E/ph4+E/gh%+2E/qhphg
Mo = = 5 (Eiahs+Erghy)

Formel 39

E =

Formel 40

1-v2°
Die benétigten E-Module E4 des Al>Os Plittchens (380 GPa) und Eg der YbDS-Deckschicht (115
GPa) sind mit Hilfe eines Indentertests am NIMS bestimmt und nach Formel 40 mit einer Pois-
sonzahl von 0,3 umgerechnet worden. Im Indentertest ist eine pyramidaler Indenter und eine Last
von 490 mN verwendet worden. Durch das Einsetzen und Umwandeln von Formel 37 in Formel

36 kann demnach die Grenzflachenzdhigkeit durch Formel 41 ausgedriickt werden als:

3F18; _ 3AP18; _ L2A%P?
=—2="1= Formel 41
2bL 2bL 2bE’ orme

4.3.3.3 Porosititsmessung

Aufgrund der hohen und sehr inhomogenen SiC-CMC-Substrate konnte nicht die Archmidesme-
thode verwendet werden, um auf die Porositdt der Schichten zu schlie3en. Stattdessen ist eine
bildtechnische Analyse der Querschliffe angewendet worden. Dabei werden die mit Hilfe eines
Rasterelektronenmikroskops aufgenommen Bilder mittels des Fiji Programms, einem Open
Source Tool, welches auf imagelJ basiert, in ein Falschfarbenbild umgewandelt. Der Graustufen-
schwellenwert wird dabei so eingestellt, dass alle Poren im Falschfarbenbild erfasst werden. In
einem weiteren Schritt errechnet das Programm wie grof3 der Anteil dieser Poren am Gesamtge-

fiige ist. Da die Porositdt meist nicht homogen in einer Schicht vorliegt, wurden je Probe fiinf
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Bilder analysiert und deren Werte gemittelt. Generell sind alle gespritzten Schichten auf ihre Po-
rositdt mit diesem Verfahren untersucht worden. Fiir die dafiir ben&tigten Querschliffe sind die in
Epoxidharz eingebetteten Probenkdrper mit eine Diamantblattsdge zerteilt und anschlieBend ge-

schliffen, poliert und analysiert worden.

4.3.3.4 Thermozyklierverfahren
Neben rein mechanischen Methoden kann eine Schicht auch thermozyklisch belastet werden, um
ihr Verhalten wihrend des Turbinenbetriebs zu simulieren. Neben der Anhaftung kann dariiber

hinaus auch auf Oxidationsschutz und Korrosionsresistenz der Schichten geschlossen werden.

Isothermes Zyklieren

Die einfachste Testmethode stellt das isotherme Zyklieren in einem Ofen dar. Hierzu sind
25 x 25 x 3 mm Proben in flinf Zyklen mit 10 K/min auf 1200°C in einem HT1617-Ofen (Naber-
therm GmbH, Bremen, Deutschland) aufgeheizt und nach einer 20-stiindigen Haltezeit mit ca. -15
K/min wieder auf Raumtemperatur abgekiihlt worden. Im Anschluss konnten der Schutz gegen
Oxidation sowie die Thermoschockresistenz der Schichten anhand von polierten Querschliffen

analysiert und miteinander verglichen werden.

Ofenzykliertest

Eine Testmethode, bei der die Probe hiufiger einem Thermoschock aussetzt wird, ist der zuvor
beschriebene Ofenzykliertest. In diesem wurden 25 x 25 x 3 mm Proben in 10 Minuten auf 1200°C
in einem Zyklierofen (Carbolite Gero GmbH & CO. Kg, Neuhausen, Deutschland) aufgeheizt.
Nach einer Haltezeit von 45 min. wurden die Proben aktiv innerhalb weiterer 10 min auf unter
92°C abgekiihlt. Auch die Eigenschaften dieser Proben sind anhand von polierten Querschliffen
analysiert worden. Zum Abgabezeitpunkt dieser Arbeit lagen die Ergebnisse jedoch noch nicht

Vor.

4.3.3.5 Rasterelektronenmikroskopie

Die Querschliffe und Harteeindriicke der meisten Proben sind mit Hilfe der Rasterelektronenmik-
roskope (REM) vom Typ TM3000 (Hitachi, Tokio, Japan) bzw. Phenom ProX (Thermofischer
Scientific Inc., Waltham, USA) untersucht worden. Dariiber hinaus erfolgte die Analyse der
CMAS-Proben mit Hilfe eines Ultra 55 REMs (Carl Zeiss AG, Oberkochen, Deutschland). Dieses
REM ist fiir die chemische Analyse mit einem EDX Incaenergy ausgestattet. Vor der eigentlichen
REM-Untersuchung sind alle Proben in einem EM ACE 200 Sputtercoater (Leica Microsystems,
Wetzlar, Deutschland) mit einer 1 nm dicken Platinschicht beschichtet und mit einem Kupferband
versehen worden, um die Leitfdhigkeit der Proben zu gewahrleisten.
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4.3.4 Laserstrukturierung

4.3.4.1 Oberflichenstrukturierung

Vor der Strukturierung der Siliziumhaftvermittlerschichten, sind die gewiinschten Muster mit
Hilfe des TruTops CAD Programms (Trumpf, Ditzingen, Deutschland) erstellt worden. Dabei ka-
men zum einen Punktstrukturen und zum anderen Gitterstrukturen mit unterschiedlich breiten
,,Briicken” zum Einsatz. Eine Briicke stellt die Breite des Bereichs zwischen den mittels Laser
abgetragenen Bereichen dar. Generell wurde versucht, ein Muster zu erzeugen, sodass die Ober-
fliche deutlich erhoht wird. Jedoch wurde darauf geachtet, dass die Strukturen eine Tiefe von ca.
90 pum nicht tiberschreitet. Dieser Wert ist als Grenze gewdhlt, da herkdmmliche Haftvermittler-
schichten meist eine Dicke von 100-120 um aufweisen. Auch kann es vorkommen, dass tiefe
Strukturen bei einer nachfolgenden Beschichtung nicht vollstindig ausgefiillt werden und somit
eine Schwachstelle an der Grenzfliche entsteht. Alle Strukturen sind mit einem TruMark 5020
Markierlaser (Trumpf, Ditzingen, Deutschland) durchgefiihrt worden. Dieser gepulste Nd:YAG
Laser arbeitet mit einer Wellenlédnge von 1062 nm in einem Frequenzbereich von 1-1000 kHz. Die
maximale Peakleistung dieses Q-switched Faserlasers liegt bei 15 kW bei einem Fokusdurchmes-

ser von 40 um.

Verschiedene Prozessparameter sind variiert worden, um ihren Einfluss auf die erstellte Punkt-
struktur zu untersuchen. So ist der Einfluss der Pulsldnge (50 ns und 200 ns) untersucht worden.
Ebenfalls ist die Auswirkung des Markiermodus analysiert worden. Dieser kann so eingestellt
werden, dass eine Position der Schraffur zunidchst mit mehreren Pulsen hintereinander bestrahlt
wird, bevor die nichste Position angefahren wird. In diesem Fall spricht man von einem Markier-
modus mit erhohter Pulszahl. Eine weitere Moglichkeit ist die Nutzung des Markiermodus
,Schraffur-Wiederholung®. Bei diesem Modus wird jede angestrebte Punktposition auf der ge-
samten Probe nacheinander mit einem Puls pro Position bestrahlt. AnschlieBend wird das Punkt-
raster erneut abgefahren. Dies hat zur Folge, dass das Material, anders als im ersten Modus, um
und an der Markierposition Zeit, hat wieder abzukiihlen. Im Vergleich dazu werden bei dem ersten
Markiermodus, bei dem mehrere Pulse hintereinander auf eine Position abgegeben werden, eine
starkere lokale Erwdrmung und Ablation hervorgerufen [102]. Ein weiterer untersuchter Parame-
ter stellt die Pulsleistung dar. Ausgehend von 15kW als Peakleistung (100%) ist der Einfluss eines

einzelnen Pulses nach einer Reduzierung der Leistung auf 75%, 50% und 25% analysiert worden.

Fiir alle Punktstrukturen ist eine Frequenz von 25 kHz gewahlt worden. Die genauen Parameter

und deren Verdnderungen zur Herstellung der jeweiligen Punktstrukturen kdnnen Kapitel 10.2.1
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entnommen werden. Die Prozessparameter fiir die Erstellung der Gitterstrukturen fiir den Grenz-
flichenzihigkeitstest, welche in Abbildung 27 skizziert dargestellt sind, kénnen der nachfolgen-
den Tabelle 6 entnommen werden. Dabei beschreibt der Fokusdurchmesser den Durchmesser des

Laserstrahls und der Linienversatz die Distanz zwischen den eingebrachten Strukturen.

400 pm 400 pm 200 pm

50 um

400 pm
400 pm

Abbildung 27: SKizze der verwendeten Gitterstrukturen fiir den Grenzflichenzihigkeitstest.

Tabelle 6: Laserprozessparameter zur Ablation der verwendeten Gitterstrukturen

Peakleistung | Fokusdurch- Verfahrge- | Laserfokus Puls- Frequenz Linien-
messer schwindigkeit dauer versatz

kW pm mm/s pm ns kHz pm

12 40 100 40 100 20 20

4.3.4.2 Rauhigkeitsmessung durch konfokalem Lasermikroskops

Strukturierte und unstrukturierte Proben sind mittels konfokalem Lasermikroskop des Typs VK-
9710 (Keyence, Neu-Isenburg, Deutschland) auf ihre Rauigkeit und Topografie hin untersucht
worden. Diese Art von Mikroskop nutzt als Lichtquelle einen Laser. Dies hat den Vorteil, dass
durch das monochromatische Licht der Fokus aufgrund von fehlender Aberration schirfer einge-
stellt werden kann. Dariiber hinaus kann mit Hilfe von Spiegeln die Fokusebene verindert werden.
Durch eine Auswertung der jeweiligen Ebenenbilder kann auf die Topografie und die Rauigkeit

der untersuchten Oberfldche geschlossen werden.

46



EBC-Materialstudie

5 EBC-Materialstudie

Aufgrund der sich teilweise widersprechenden Aussagen in der Literatur wurden zu Beginn dieser
Arbeit die acht Werkstoffkandidaten Yb2Si2O7, Yb2SiOs, Y2Si207, Y2SiOs, Yb2Si207/ Yb,SiOs
La,Hf>07, SnO> und Zr,TiO4/AL TiOs unter vergleichbaren Bedingungen auf ihre thermo-chemi-
schen, thermo-mechanischen und mechanischen Eigenschaften untersucht. Hierdurch sollte ihre

Eignung als EBC-Deckschichtmaterial bestimmt werden.

Die ersten vier Werkstoffe stellen klassische seltene Erdsilikate dar, die derzeit schon als EBC-
Materialien zum Einsatz kommen. Die Mischung aus Ytterbiumdisilikat und -monosilikat soll die
positiven Eigenschaften dieser beiden Werkstoffe vereinen. Das Verhéltnis von Disilikat zu Mo-
nosilikat in dieser, im Folgenden als YbMix1 bezeichneten Probe, betrug 66% YbDS und 33%
YbMS. Die letzten drei Werkstoffe ergaben sich aus einer Literaturrecherche, da sie einen an den
Grundwerkstoff angepassten thermischen Ausdehnungskoeffizienten oder eine hohe Temperatur-
stabilitdt aufweisen [103—110]. Zr2TiO4+/ALTiOs ist dabei eine Mischung aus den beiden Stoffen
Z12Ti04 und Al2TiOs im Verhiltnis 50:50.

5.1 Ergebnisse der Materialstudie
Der thermische Ausdehnungskoeffizient ist eine wichtige Eigenschaft eines Werkstoffes, die bei
der Auswahl einer EBC beriicksichtigt werden sollte. Da jedoch die Literatur fiir die verschiedenen
Werkstoffe nur einen ungenauen Bereich fiir diese Eigenschaft wiedergeben, ist der thermische
Ausdehnungskoeffizient fiir alle acht Werkstoffe in dieser Arbeit experimentell {iberpriift worden.

Die Ergebnisse dieser Analyse, zusammen mit Literaturangaben, sind in Tabelle 7 dargestellt.

Tabelle 7: Literatur und Ergebniswerte der Dilatometriemessungen im Bereich RT bis 1200°C fiir alle acht Werkstoffe

Material Thermische Ausdehnung  Thermische Ausdehnung
(Literatur) (experimentell)
* 1076 K1 * 1076 K1
SiC 5,1-6,5 [58, 101] 50+04
Yb2Si0s5 6,3-7,8 [46,111] 7,9+0,3
Yb2Si207 3,7-4,8[112, 113] 4,8+0,2
YbMix1 - 5,7+£0,5
Y2SiOs 6,9-8,36 [54, 114] 7,5+0,5
Y2Si,07 3,9-4,5[49, 115] 4,5+0,4
La;Hf>07 8,2 [106] 9,7+0,4
SnO> 4,3-5,6 [107] 6,2 +0,6
Z1,TiO4/ALLTiOs 4,1 [103] 40+1,4
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Aus diesen Ergebnissen geht hervor, dass die Werte fiir die untersuchten seltenen Erdsilikate am
oberen Ende der in der Literatur angegeben Bereiche liegen. Der Trend entspricht dabei den Lite-
raturangaben. So ist der thermische Ausdehnungskoeffizient der Disilikate mit 4,8 x10°° K™ und
4,5 x10°° K™! deutlich unterhalb des thermischen Ausdehnungskoeffizienten der Monosilikate (7,9
x10° K- und 7,5 x10° K™"). Durch eine Vermischung von YbDS und YbMS konnte der thermische
Ausdehnungskoeffizient auf 5,7 x10° K™ eingestellt werden. Inwieweit sich die Korrosionsresis-
tenz des Werkstoffkandidaten YbMix1 im Vergleich zum reinen YbDS verbessert hat, wird im
folgenden Kapitel 5.2 erldutert. Die beiden Kandidaten SnO> und ZrTiO4/Al2TiOs liegen mit ih-
rem thermischen Ausdehnungskoeffizienten (6,2 x10° K™ und 4,0 x10°® K!) niiher am thermi-
schen Ausdehnungskoeffizienten des SiC als die Monosilikate und eignen sich in dieser Hinsicht
zum Einsatz als EBC. Der thermische Ausdehnungskoeffizient von La,Hf>07 mit 9,7 x 10-6 K-1
weicht jedoch zu sehr vom thermischen Ausdehnungskoeffizienten des SiC ab und eignet sich
daher nicht als EBC-Material in dieser Arbeit. Aus diesem Grund wurde dieser Werkstoff aus der

weiteren Materialstudie ausgeschlossen.

In einer weiteren Versuchsreihe sind, wie in Kapitel 4.3.2.2 beschrieben, die sieben verbleibenden
Werkstoffe auf ihre Stabilitdt in Kontakt mit dem geplanten Substratwerkstoff SiC bei den ange-
strebten Einsatztemperaturen von 1200°C getestet worden. Die Ergebnisse der Phasenanalyse vor
und nach der Warmebehandlung in Kontakt mit SiC sind in den nachfolgenden Abbildungen dar-
gestellt. In Abbildung 28 sind zunéchst die XRD-Analysen der Phasenzusammensetzung der sel-
tenen Erdsilikate zu sehen. Der untere rote Graph stellt dabei immer die Zusammensetzung vor
und der jeweilige blaue Graph die Zusammensetzung nach der Warmebehandlung dar. Es ist zu
erkennen, dass alle seltenen Erdsilikate die angestrebten Temperaturen und den Kontakt mit SiC
ohne Phasenumwandlung oder Phasenneubildung iiberstehen. Sie erfiillen damit die erforderlichen
Stabilitdtseigenschaften einer EBC-Deckschicht. Es kann dariiber hinaus angekommen werden,
dass auch die Mischung aus YbDS und YbMS die erforderliche Hochtemperaturstabilitéit und die

chemische Inertheit mit SiC vorweisen kann.
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Abbildung 28: Darstellung der XRD Analyse von YbDS (a), YbMS (b), YDS (c) und YMS (d) vor und nach einer Wirme-
behandlung bei 1200°C fiir 4h in Kontakt mit SiC.

Bei den verbleibenden Kandidaten SnO> und Zr,TiO4/AL TiOs wiederum kann, wie in Abbildung
29 gezeigt, dieses Verhalten nicht festgestellt werden. So wird das SnO» zu Sn reduziert und das
SiC zu SiO» oxidiert. Der nicht mehr festzustellende Kohlenstoff konnte als CO oder CO» aus dem
System ausgegast sein. Die Analyse der ZrTi04/AlL TiOs-Mischung zeigt, dass dieser Werkstoff-
kandidat in diverse Unterphasen, wie ZrO», Al>O3, Tic, ZrSiO4 und SiO», zerféllt. Auch hier kdnnte
ein Teil des Kohlenstoffs in Form von CO; und CO aus dem System ausgegast sein. Diese Pha-
senumwandlungen der beiden Kandidaten kdnnen in einer spiteren Schicht aufgrund inhomogener
Volumenénderungen oder unterschiedlicher thermischer Ausdehnungskoeftizienten zu Spannun-
gen fithren. Eine EBC sollte jedoch spannungsarm gestaltet werden, was gegen diese beiden Werk-

stoffkandidaten spricht.
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Abbildung 29: Darstellung der XRD-Analyse von SnO; (a) und Zr,TiO4/Al, TiOs (b) vor und nach einer Wirmebehand-
lung bei 1200°C fiir 4h in Kontakt mit SiC.

Die Herstellung von sehr dichten Bulkkérpern mit Hilfe des FAST-Prozesses erforderte eine
Hochtemperaturstabilitit der Materialien in Kontakt mit Graphit. Aus diesem Grund sind die
Werkstoffkandidaten in einem weiteren Reaktionstests auf ihr Verhalten in Kontakt mit Graphit
erprobt worden. Die Ergebnisse dieser Versuchsreihe entsprechen den Ergebnissen des vorherigen
Reaktionstest mit SiC. Die seltenen Erdsilikate zeigten keine Phasenneubildung oder Phasenum-
wandlung, wahrend SnO2 und Zr2Ti04/Al2TiOs erneut entweder zu reinem Zinn und SiO: reagier-
ten bzw. in viele neue Phasen zerfielen. Die Ergebnisse dieser beiden Reaktionstests fiihrten zu
dem Entschluss, sowohl SnO; als auch Zr;TiO4/Al;TiOs aus der weiteren Materialstudie auszu-

schlief3en.

Neben den thermomechanischen und thermochemischen Eigenschaften sind die Materialien auch
auf mechanische Eigenschaften wie Hérte, Risszéhigkeit und den E-Modul untersucht worden.
Diese Materialkennwerte beschreiben, wie die Werkstoffe sich bei einer von aullen wirkenden
mechanischen Belastung elastisch oder plastisch verformen, bzw. ab welcher eingebrachten Span-
nung Risse in den Werkstoffen auftreten. Diese Eigenschaften sind fiir die Schichtentwicklung
interessant, da die wahrscheinliche Lebensdauer einer EBC-Schicht nicht nur durch die Resistenz
gegen chemische Korrosion, sondern auch durch die Widerstandsfahigkeit der Schicht gegen me-

chanische Belastungen bestimmt wird.

Fiir die mechanische Erprobung der verbleibenden fiinf Werkstoffkandidaten sind diese Materia-
lien mit Hilfe des FAST-Prozesses zu dichten Bulkkorpern gesintert worden. Um den Einfluss der
Porositit zu reduzieren, war es erforderlich, die Porositdt der Bulkkorper auf anndhernd 0% her-
abzusenken. Aus diesem Grund ist das Sinterprogramm fiir den FAST-Prozess durch Variation
von Temperatur, Druck, Abkiihlkurve und dem Hinzufiigen/Weglassen einer drucklosen Haltezeit

verbessert worden. Es zeigte sich, dass eine Temperatur von 1400°C, ein Sinterdruck von 50 MPa,
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eine an den Sintervorgang angeschlossene drucklose Haltezeit von 5 min. und eine ebenfalls
drucklose Abkiihlung mit 3 K/min zu einem rissfreien Bulkkdrper mit einer Porositédt von unter
2% fiihren. Durch die drucklose Haltezeit und Abkiihlung konnte der Probenkdrper ohne Wider-
stand relaxieren und auf diese Weise ohne Rissbildung die Raumtemperatur erreichen. Niedrigere
Temperaturen als 1400°C fiihrten zu einer hoheren Porositit, was darauf hindeutet, das herkdmm-
liche Sintervorgénge, wie z.B. die Korngrenzendiffusion, nicht schnell genug zu einer ausreichen-
den Verdichtung fithren konnten. Auf der anderen Seite zeigte sich, dass héhere Temperaturen ab
1500°C zwar zu sehr dichten Bulkkdpern fiihrten, die Probe jedoch trotz druckloser Haltezeit und
langsamen Abkiihlens in mehrere Stiicke zersprang. Eine mdgliche Erklarung fiir dieses Verhalten
konnte ein Temperaturgradient wihrend des Abkiihlens sein, der hohe Spannungen zur Folge
hitte. Da der Temperaturgradient in der Abkiihlphase mit gleicher Lange bei einer Sintertempera-
tur von 1500°C grofer ist als bei 1400°C, konnten die eingebrachten Spannungen in diesem Falle

die Festigkeit des Probenkdrpers iibersteigen und somit das Zerspringen der Probe erkldren.

An den dicht gesinterten Knopfproben, deren Mikrostruktur beispielhaft fiir YDS und YMS in
Abbildung 30 gezeigt sind, wurden die mechanischen Kennwerte mithilfe eines Mikroindenters
am IEK-2 des Forschungszentrum Jiilichs bestimmt. Auf der zuvor polierten Oberfldche konnten
die Eindriicke sowie die entstandenen Risse prizise ausgewertet werden. Die Ergebnisse dieser
Untersuchungen sind in Tabelle 8 eingetragen. Eine vorherige Korngréfenanalyse ergab fiir die

untersuchten Probenkoérper eine mittlere Korngréfe von 2 pm.

Abbildung 30: Gefiige der gesinterten Knopfproben aus YDS (links) und YMS (rechts) mit einer Porositiit von unter 2%.
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Tabelle 8: Ergebnisse der mechanischen Kennwertanalyse der seltenen Erdsilikate

Material Vickers-Hirte E-Modul Poissonzahl Risszihigkeit
MPa GPa MPa/m'”?

YbDS 1013 £ 67 159+ 15 0,3[111] 0,862 + 0,045

YbMS 1173 £ 71 188+ 6 0,23 [111] 0,896 + 0,040

YbMix1 1061 £52 167 £ 12 0,27 (cal.) 0,887 £ 0,045

YDS 968 + 49 162+9 0,27 [52] 0,936 + 0,042

YMS 902 + 38 151+3 0,31 [116] 0,782 £ 0,035

In Abbildung 31 sind zwei der eingebrachten Indentereindriicke dargestellt. Es ist zu erkennen,
dass die Risse an den einzelnen Eindriicken meist ungleichméBig lang sind (Abbildung 31, links).
Ein weiteres Problem stellte die Tatsache dar, dass die Priiflast von 200 mN genau einen Ubergang
zwischen zwei Schadigungsmodi darstellte: An den Eindriicken sind Risse erkennbar, jedoch ent-
wickeln sich zugleich bereits erste Abplatzer an den Rindern, wie sie bei hoheren Lasten auftreten.
Diese Abplatzer sind in Abbildung 31 rechts dargestellt. Bei der Generierung des Bildes sind zwei
Quadranten des verwendeten Vierquadrantendetektors ausgeschaltet worden, um iiber einen
Quasi-Sekundirelektronen-Modus eine bessere Topografiedarstellung zu erhalten. Da jedoch bei
niedrigeren Priiflasten (100 mN) keine Risse mehr zu erkennen waren und der Priifeindruck nur
noch unzureichend darzustellen war, konnte die Priiflast nicht weiter optimiert werden. Aus die-
sem Grund wurde in Kauf genommen, dass die Risszdhigkeit nur mit einer gewissen Fehlermarge
bestimmt werden konnte. Zusétzlich liegen die hier gemessenen Werte unterhalb den Literatur-
werten von 1,85 - 2,8 MPa*m®’ [52, 111, 116].

Abbildung 31: REM-Aufnahmen der mit 200 mN eingebrachten Vickerseindriicke mit ungleich verteilten Rissen (links)
und abgeplatzten Flichen (rechts).
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Entsprechend weichen auch die gemessenen Hartewerte von den Literaturwerten ab. So liegt der
Durchschnittshértewert in dieser Arbeit mit 10 GPa deutlich iiber den Werten, welche in der Lite-
ratur zu finden sind. Diese liegen laut Literatur je nach Material zwischen 5,3 und 7,3 GPa. Weitere
Ursachen fiir diese Unterschiede konnten in unterschiedlichen verwendeten Formeln, Priiflasten
und Probengefiigen zu finden sein. So sind in der Literatur meist isostatisch gesinterte Probenkor-
per mit groBeren Kdrnen (5-10 pm) und einer groBeren Porositit verwendet worden [111, 113].
Ein direkter Vergleich mit den Literaturwerten ist daher nur unter Vorbehalt moglich. Da jedoch
fiir alle in dieser Arbeit verwendeten Proben das identische Herstellungs- und Priifverfahren ver-
wendet wurde, ist ein qualitativer Vergleich untereinander mdglich. Die gemessenen E-Module

wiederum stimmen mit den Literaturangaben tiberein [113, 116, 117].

Beim Vergleich der Hartewerte untereinander féllt auf, dass die Harte der Ytterbiumsilikate durch-
schnittlich etwa 100 HV hoéher liegt als die der Yttriumsilikate. Dieser Trend kann auch in der
Literatur gefunden werden [111]. Ein weiterer Unterschied ist darin zu erkennen, dass das Mono-
silikat der Ytterbiumsilikate harter ist als das Disilikat. Bei den Yttriumsilikaten ist dies genau
umgekehrt der Fall. Grundsitzlich weisen jedoch alle Silikate einen hohen Hértegrad auf. Aus
dieser hohen Hirte und dem sehr niedrigen Wert der Risszdhigkeit kann gefolgert werden, dass
die Materialien ein sehr sprodes Verhalten aufweisen, was typisch fiir monolithische Keramiken
ist. Diese Annahme wird durch die Beobachtung unterstiitzt, dass bei einer niedrigen Priifkraft von
200 mN bereits erste Abplatzer zu erkennen sind. Obwohl die Silikate unterschiedliche Hérten
aufweisen, dhneln sie sich in ihren E-Modulen. So bewegen sie sich in einem Bereich zwischen
150 und 160 GPa. Der E-Modul des Ytterbiummonosilikats weicht als einziges mit 180 GPa gering

von diesem Bereich ab.

Aus den hier ermittelten mechanischen Kennwerten kann also der Schluss gezogen werden, dass
die Silikate alle einen &hnlichen E-Modul vorweisen, sehr sprode sind und eine niedrige Rissza-
higkeit aufweisen. Sie unterscheiden sich jedoch insofern, dass die Ytterbiumwerkstoffe etwas
hérter sind als die Yttriumwerkstoffe. Dies konnte darauf hindeuten, dass die Ytterbiumwerk-
stoffe, insbesondere das Monosilikat, einen hoheren Widerstand gegen einen abrasiven Angriff
aufweisen konnten. Aufgrund der hohen Ubereinstimmungen zwischen den Materialien kénnen

an diesem Punkt keine weiterer Werkstoffkandidaten ausgeschlossen werden.
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5.2 CMAS-Bestindigkeitsstudie
Da die bisherige Materialstudie keine eindeutige Eingrenzung der Werkstoffauswahl ermoglichte,
wurde als weiteres Kriterium die CMAS-Bestdndigkeit bei der Auswahl der Werkstoffe bertick-
sichtigt. Die Durchfithrung eigener Tests war erforderlich, da die in dieser Arbeit untersuchten
Werkstoffe in bisherigen CMAS-Studien nie unter identischen Bedingungen getestet wurden (Ta-
belle 9).

Tabelle 9: Beispiele fiir experimentelle Parameter verschiedener CMAS-Studien

Material Temp. Ca:Si Versuchsdauer  Literaturquelle
Verhiiltnis
°C mg/cm? h
YMS 1300 0,73 12-13 1,4,24,100 Grant et al. [118]
YbMS 1400 0,73 40 2,12,48 Jang et al. [119]
YbDS, YbMS 1300 0,73 30-35 1,4,24,100 Zhao et al. [120]
RE-MS 1200 0,73 No inform. 4 Jiang et al. [121]
YbDS, YDS 1400 0,73 314 10 Liu et al. [122]
YbMS, YDS 1500 0,73 40+ 5,50,100, Ahlborg et al.
40mg/50h 150,200 [37]
EBCs allgemein | 1300 0,77 18-19 0,16;4,24 Poerschke et al.
[123]
u.a. YbDS, YDS | 1500 0,76 15 96 Turcer et al.
[34,35]
YbDS, YbMS 1300 0,73 35 96 Stolzenburg et al.
[36]
YbDS, YDS 1200- | 0,64;0,48; | 50% CMAS 1 Stokes et al.
1400 0,096 Pellet [124]
YDS, YMS 1300 0,72; 0,33; 18 10,250 Summers et al.
0,14 [125, 126]

Da die Vergleichbarkeit der Literaturdaten nicht gegeben ist, sind die verbleibenden Werkstoff-
kandidaten unter exakt denselben Bedingungen getestet worden. Zu den verbleibenden fiinf Werk-
stoffkandidaten (YbDS, YbMS, YbMix1, YDS und YMS) sind zusétzlich zwei weitere Ytterbi-
umsilikatmischungen untersucht worden. Diese beiden neuen Mischungen, im nachfolgenden Yb-

Mix2 und YbMix3 genannt, sind der Studie hinzugefiigt worden, um den Einfluss unterschiedli-
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cher YbMS Anteile auf die Korrosionsresistenz zu untersuchen. Dabei stellte YbMix2 eine Mi-
schung mit ausgeglichenem Verhéltnis zwischen YbDS und YbMS (50:50) und YbMix3 eine Mi-
schung mit viel YbMS (DS:MS = 33:66) dar. Die in diesem Kapitel erlduterten Ergebnisse und
Darstellungen sind bereits im Journal der amerikanischen keramischen Gesellschaft verdffentlicht
worden [127].

Fir die CMAS-Versuchsreihe sind je Werkstoff dichte Sinterkdrper mit einer aufgetragenen
CMAS-Schicht erprobt und analysiert worden. Zusétzlich wurden die beiden hinzugekommenen
Werkstoffe YbMix2 und YbMix3 auf ihre thermische Ausdehnung hin untersucht, um sie auch in

diesem Punkt mit den reinen Silikaten und dem bereits erprobten YbMix 1 zu vergleichen.

Die Ergebnisse der Messungen der thermischen Ausdehnungskoeffizienten aller verbleibenden
Werkstoffkandidaten sind nachfolgend in Tabelle 10 zusammengefasst. Wie anzunehmen war,
néhern sich die thermischen Ausdehnungskoeffizienten von YbMix1 (5,7 x 10°%/K) und YbMix2
(6,1 x 10°%K) mit steigendem YbMS-Anteil immer weiter YbMix3 (6,7 x 10°%/K) und den reinen
Monosilikaten (7,5 bzw. 7,9 x 10%/K) an.

Tabelle 10: Dilatometrieergebnisse aller reinen und gemischten seltenen Erdsilikate

Yb2Si:O7 | Yb2SiOs Y>Si,07 Y,SiOs YbMix1 YbMix2 YbMix3
x10°%/K x10°%/K x107%/K x107%/K x107%/K x107%/K x10%/K
4.8 7,9 4.5 7,5 5,7 6,1 6,7

5.2.1
Die Querschliff-Aufnahmen und Réntgen-Diffraktogramme der unbehandelten YbMS- und

CMAS-Reaktionen mit reinen seltenen Erdsilikaten

YbDS-Sinterkdrper sind exemplarisch fiir die reinen Silikatproben in Abbildung 32 dargestellt.
Die Bildanalyse ergab eine homogene Porositét zwischen 1 % bis 3 % fiir alle Proben. Die XRD-
Aufnahmen zeigten, mit Ausnahme der YbDS-Probe, nur die jeweiligen Silikatphasen. Bei der
YbDS-Probe jedoch zeigte die Phasenanalyse YbMS als eine etwa 5 %ige Nebenphase (Abbildung
32c¢). Die Koexistenz dieser Phasen ist auch aus Abbildung 32a ersichtlich. Das EDX identifiziert
die Phase mit dem helleren Kontrast als siliziumreicher als die dunkle Phase (Abbildung 32e und
f). Dies deutet darauf hin, dass die hellere Phase das YbMS darstellt. Weiterhin kann in Abbildung
32a vereinzelt eine dritte dunklere Phase beobachtet werde. Bei dieser handelt es sich um ZrO,,
welches wahrscheinlich durch einen Abrieb der ZrO,-Mahlkugeln in das zu versinternde Pulver
eingebracht worden ist. Der in allen EDX-Analysen auftretende Platinpeak kann durch das vorhe-

rige Beschichten der Proben mit Platin erkldrt werden.
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Abbildung 32: REM-Bilder und XRD-Phasenanalysen der Ytterbiumdisilikat- (a, ¢) und -monosilikatproben (b, d) vor
dem CMAS-Reaktionstest, sowie die EDX-Analysen von P1 und P2 (e, f).

Die REM-Bilder und XRD-Phasenanalyse der YbMix1- und YbMix3-Proben sind exemplarisch
fir die YbMix-Proben in Abbildung 33 dargestellt. Auch hier ergab die Porosititsanalyse einen
Wert von maximal 3 %. Wie zu erwarten, konnen die Peaks in der XRD-Phasenanalyse YbDS und
YbMS zugeordnet werden (Abbildung 33c und d). Betrachtet man die Mikrostruktur in den Ab-
bildung 33a und b, so scheinen die beiden Phasen zu einem groflen Teil homogen verteilt zu sein.
Jedoch wurden auch einige groBere Disilikat- oder Monosilikatagglomerate identifiziert (Abbil-

dung 33a, c, e, ).
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Abbildung 33: REM-Bilder und XRD-Phasenanalysen der YbDS-YbMS-Mischproben YbMixl1 (a, ¢) und YbMix3 (b, d)
vor dem CMAS-Reaktionstest, sowie die EDX-Analysen von P1 und P2 (e, f).

Abbildung 34a und b zeigen einen Querschliff der YbDS-Probe nach einem achtstiindigen CMAS-
Reaktionstest bei 1400°C. Im REM-Bild (Abbildung 34b) sind nach der CMAS-Wechselwirkung
drei Phasen mit unterschiedlicher Riickstreuintensitét sichtbar. So hat sich zwischen dem restli-
chen CMAS und dem YbDS-Sinterkorper eine Zwischenlage gebildet. Diese Reaktionsschicht
weist verschiedene Merkmale auf. Sichtbar sind Nadeln und irregulére Kristalle. Zwischen den
einzelnen Nadeln kann die CMAS-Phase festgestellt werden. Die Dicke der Reaktionsschicht be-
tragt ca. 100 um. Neben der Bildung der verschiedenen Phasen sind auch vertikale Risse zu be-
obachten (Abbildung 34a). Diese Risse reichen von der Oberflache des CMAS-Reservoirs durch

die Reaktionsschicht bis zur Grenzflache zwischen Sinterkdrper und Reaktionsschicht.
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Die Abbildung 34¢ und d zeigen die Mikrostruktur der YbMS-Probe nach dem CMAS-Reaktions-
test. Im Vergleich zum YbDS ist die auftretende Reaktionsschicht diinner und weist feinere sowie
kiirzere Nadeln auf. Aulerdem ist ein dichter Saum an der Grenzfldche zwischen Sinterkérper und
Reaktionsschicht sichtbar. Es wird angenommen, dass dieser Saum, ebenso wie die Nadeln, aus
Apatit besteht (Abbildung 34d), was nach dem Stand der Forschung eines der Hauptreaktionspro-
dukte der CMAS-Reaktion ist [128]. Zwischen den Nadeln ist wie zuvor verbliebenes CMAS
sichtbar. Im Gegensatz zur YbDS-Probe kdnnen jedoch keine Risse beobachtet werden. Die durch-
schnittliche Dicke der Reaktionsschicht in der YbMS-Probe betrigt ~ 45 pm und ist damit nur
etwa halb so dick wie die Reaktionsschicht iiber der YbDS-Probe.

-

%

Pellet

Abbildung 34: REM-Bilder der reinen Ytterbiumsilikatproben nach einem 8-stiindigem CMAS-Reaktionstest bei
1400°C: YbDS (a, b) und YbMS (¢, d). An P1-P4 sind EDX Analysen durchgefiihrt worden (Ergebnisse in Abbildung 42).

Ein dhnlicher Trend wird auch bei den Yttriumsilikaten beobachtet. In Abbildung 35a und b sind
die Reaktionsschichten oberhalb der YDS-Probe nach dem CMAS-Reaktionstest dargestellt. Der
Unterschied zur YbDS-Probe ist deutlich sichtbar. Die Reaktionsschicht ist dicker und die Nadeln
sind deutlich langer. Auch hier sind, wie in der YbDS-Probe, lange Risse bis in das verbleibende
Substratmaterial zu erkennen, wo sie sich teilweise verbinden und ein Rissnetzwerk bilden (Ab-
bildung 35b). Wie in der Reaktionsschicht der Ytterbiumsilikatproben ist auch hier zwischen den
Nadeln restliches CMAS sichtbar. Die durchschnittliche Dicke der Reaktionsschicht betrédgt ca.
250 wm und liegt damit deutlich iiber der Reaktionsschichtdicke der Ytterbiumsilikate. Die Mik-
rostruktur der YMS-Probe ist in Abbildung 35¢ und d dargestellt. Wie zuvor bei den Yb-Silikaten,
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ist die Reaktionsschicht mit 88 um deutlich diinner als die Schicht {iber der YDS-Probe. Die Mik-
rostruktur, mit kurzen nadelférmigen Kristallen, verbleibendem CMAS zwischen den einzelnen

Nadeln und einem dichten Saum am verbleibenden Substrat, dhnelt der YbMS-Probe.

100 : X P4 ps

Abbildung 35: REM-Bilder der reinen Yttriumsilikatproben nach einem 8-stiindigem CMAS-Reaktionstest bei 1400°C:
YDS (a, b) und YMS (¢, d). An P1-P4 sind EDX-Analysen durchgefiihrt worden (Ergebnisse in Abbildung 43).

Die Ergebnisse der reinen Yttrium- und Ytterbiumsilikate zeigten also sowohl deutliche Unter-
schiede zwischen Mono- und Disilikaten als auch zwischen den Silikaten mit unterschiedlichen
RE-Kationen (Yb*" und Y**). Beim Vergleich der Reaktionsschichtdicken kann festgestellt wer-
den, dass beide untersuchten Ytterbiumsilikate, YbDS und YbMS, eine geringere Schichtdicke
aufweisen als ihre Yttriumsilikat-Gegenstiicke (YDS und YMS). Dies deutet auf eine hohere Re-

sistenz von Ytterbiumsilikaten gegen CMAS-Reaktionen verglichen mit den Yttriumsilikaten hin.

Eine mogliche Erklarung, die von Krause et al. [129] und Turcer et al. [35] beschrieben wird,
beruht auf den Unterschieden in der optischen Basizitdt, welche durch die unterschiedlichen Io-
nengrofen von Yb** (0,985A) und Y** (1,019A) verursacht wird. Die optische Basizitit (OB), die
erstmals von Duffy et al. [130] eingefiihrt wurde, beschreibt die chemische Aktivitdt von Oxiden
in einem Glas und hiingt mit der Fihigkeit eines O*-Anions zusammen, Elektronen an bestimmte
Kationen abzugeben. Diese Eigenschaft hingt ebenfalls davon ab, inwieweit das jeweilige Kation

polarisiert werden kann.
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Ausgehend von der Lewis-Sdure-Base-Theorie, die Basen als Elektronendonatoren und Sauren als
Elektronenakzeptoren definiert, nimmt die Reaktivitit zwischen einem kristallinen Oxid und ei-
nem Oxidglas tendenziell mit zunehmendem Unterschied in ihrer OB zu. Die Auswertung der
verschiedenen OBs aus den Studien von Duffy et al. [131] zeigt, dass die Basizitit von Yb203
(0,94) niedriger ist als die des Y203 (1,0). Dies konnte ein Hinweis darauf sein, dass Ytterbiumsi-
likate im Kontakt mit CMAS mit einer Basizitdt von 0,64 eine geringere Reaktivitit aufweisen,
was mit einer hdheren Resistenz einhergehen wiirde. Es ist zu beriicksichtigen, dass die OB-Dif-
ferenz nur ein erster Aspekt ist, der die Reaktivitét beeinflusst und andere Faktoren, wie z.B. die

lokale Konzentration der Spezies, nicht miteinbezieht [35, 129].

Eine andere Erklarung fiir das unterschiedliche Verhalten wird von Felsche et al. [132] vertreten.
Normalerweise wird ein Ca:RE-Verhiltnis von 1:4 bendtigt, um Apatit zu bilden. In seiner Arbeit
zeigte er jedoch, dass Apatit in REO 5-SiO,-Systemen mit kleineren RE**-Kationen metastabil ist.
Er kam zu dem Schluss, dass im Falle von Ytterbium eine groflere Menge von groferer Kationen
wie Ca?" bendtigt wird, um die Apatitphase zu stabilisieren [132]. Demnach wiirde fiir die Reak-
tion mit Ytterbiumsilikaten mehr CaO verbraucht als mit Yttriumsilikaten. Da das Ca:Si-Verhilt-
nis im Laufe der Appatitreaktion durch die Bindung der Ca?*-Ionen abnimmt, postulieren Stokes
et al. [124], dass auch die Menge des mit den verschiedenen RE-Silikaten gebildeten Apatits ab-
nimmt, was sie auf die verringerte Apatitstabilitét fiir kleinere RE-Kationen wie Ytterbium und
Yttrium zuriickfiihrten. Dariiber hinaus stellten Stokes et al. [124] in ihrer Arbeit fest, dass das
YDS insgesamt mehr Apatit bildet als YbDS. Daher konnte die geringere Reaktivitdt mit CMAS,
welche durch die geringere OB-Differenz angezeigt wird, die hohere Menge an CaO, welche zur
Bildung von stabilem Apatit bendtigt wird, und die Ausfillung weiterer metastabiler Phasen bei
niedrigeren Ca:Si-Verhiltnissen die diinnere Apatitschicht im Falle der Ytterbiumsilikatproben

erkldren.

Hinsichtlich der geringeren Rezession der Monosilikate im Vergleich zu den Disilikaten beobach-
ten Poerschke et al. [128] ebenfalls die Tendenz, dass Monosilikate eine bessere CMAS-Resistenz
zeigen und erkldren dieses Verhalten anhand der folgenden Reaktionsgleichungen. In Formel 42
und 43 steht RE, im Gegensatz zu friiher, fiir das seltene Erdoxid, S fiir die Kieselsdure und C fiir

das Calciumoxid:
RE0.5S05 + 0.125C geposit — Co.125RE0.580.375 + 0.125S deposit Formel 42

RE.67S0.33 + 0.167Caeposit + 0.167S geposic — 1.33 Co.12sRE0.5S0.375 Formel 43

Poerschke et al. [128] postulierten, dass, gemal Formel 42, Disilikate CaO aus der Schmelze ver-

brauchen, um Apatit zu bilden, wihrend sie gleichzeitig SiO: freisetzen. Diese Reaktion verdndert
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das Volumen der Schmelze geringfiigig. Der Prozess setzt sich so lange fort, bis die Schmelze an
CaO verarmt ist, dessen Aktivitit die Triebkraft der Reaktion wesentlich mitbestimmt. Ein anderes
Verhalten zeige der Prozess der Auflosung des Monosilikats und anschlieSender Apatitausfallung
(Formel 43). Dabei wiirden sowohl CaO als auch SiO; aus der CMAS-Schmelze verbraucht. Dies
fithre zu einer schnelleren lokalen Verarmung von Ca**-Ionen und zu einer Volumenreduktion der
verbleibenden Schmelze, was einen fritheren Reaktionsstopp hervorrufe [128]. Aus einer anderen
Perspektive betrachtet, kann den beiden Formeln 42 und 43 entnommen werden, dass fiir die Bin-
dung einer gleichen Menge CaSiOs, das als Komponente in CMAS betrachtet werden kann, in der
Apatitphase etwa 50% mehr Disilikat als Monosilikat notwendig ist. Grant et al. [118] unterstiitz-
ten diese Annahme, da in ihren Ergebnissen das Disilikat in einer vergleichbaren Zeit zu einer
dickeren Reaktionsschicht reagierte als das entsprechende Monosilikat. Ein weiterer Effekt der
unterschiedlichen Volumenénderungen ist in Abbildung 34b und d zu erkennen. Das Volumen der
Schmelze zwischen den gebildeten Apatitkérnern ist im Falle des Disilikats grofer als beim Mo-
nosilikat. Dies konnte die fortgesetzte Diffusion nach innen und damit die Materialaufléosung er-
leichtern. Poerschke et al. [128] weisen in ihrer Arbeit darauf hin, dass die aus der CMAS-Reak-
tion resultierende Materialauflsung der Disilikate im Vergleich zu ihren Monosilikat-Pendants

ca. doppelt so hoch sei.

Ein weiterer Grund fiir die geringere Rezession von Monosilikaten konnte in der Anderung der
Viskositét durch die Materialauflosung in die CMAS-Schmelze begriindet liegen. Friihere Arbei-
ten zeigten, dass die Viskositdt der Schmelze durch eine Erhohung der RE-Konzentration oder des
Si-Gehalts ansteigt [ 133, 140, 141]. Die Arbeiten von Opila et al. [142] lassen vermuten, dass die
Diffusionsaktivitdten mit zunehmender Viskositdt abnehmen und damit die Reaktion verlangsamt
wird. Zusédtzlich wiirde sich in einer hochviskosen CMAS-Schmelze die Infiltrationsrate der
Schmelze in Poren und Risse des Beschichtungsmaterials verringern [143]. Diese Annahme wird
durch die Arbeiten von Krdmer et al. [144] unterstiitzt, da sie nachwiesen, dass die Eindringtiefe
mit steigender Viskositit abnahm. Da die Auflsung des Monosilikats zu einem stirkeren Anstieg
des RE-Gehalts im Vergleich zu den Disilikaten fiihrt, liegt die Annahme nahe, dass die Viskositat
der CMAS-Schmelze in Kontakt mit den Monosilikaten stirker zunimmt, bevor die Apatitausfal-
lung beginnt. Infolgedessen ndhmen bei der Monosilikat-CMAS-Reaktion die Diffusionsaktivitat,
die Infiltrationsrate der Schmelze in die Beschichtung und damit die Eindringtiefe des CMAS mit
der Zeit stirker ab als bei der Disilikat-CMAS-Reaktion, was zu einem geringeren Materialverlust

fithren wiirde.
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Ein weiterer Faktor, der wahrscheinlich das Verhalten von Mono- und Disilikaten im Kontakt mit
CMAS beeinflusst, ist die Entstehung und die Morphologie eines dichten Saums an der Grenzfla-
che zwischen dem Monosilikat und der entsprechenden Reaktionsschicht. Dieser Saum kann fiir
YbMS und YMS beobachtet werden (Abbildung 34 ¢, d; Abbildung 35 c, d), jedoch nicht bei
YbDS und YDS (Abbildung 34 a, b; Abbildung 35 a, b). Zhao et al. [128] berichteten ebenfalls
iiber das Vorhandensein eines solchen Saumes im Falle von YbMS. Sie fiihrten die Bildung des
Saumes auf eine beschleunigte Yb,Os3-Sattigung der Schmelze zuriick, die durch die hohere Akti-
vitét von Yb20s3 in YbMS im Vergleich zu YbDS bedingt sei (Abbildung 36, [145]). Im Gegensatz
dazu wurde das Fehlen eines Saumes im Falle von YbDS auf das hohere Schmelzvolumen zwi-
schen den einzelnen Apatitkristallen in der Reaktionsschicht zuriickgefiihrt, welches die Bildung
eines dichten Apatitsaums verhindere [128]. Hinsichtlich des Materialverlusts liegt die Annahme
nahe, dass der dichte Saum als Schutzschicht oder Diffusionsbarriere gegen die CMAS-Infiltration
wirkt. Diese Vermutung wird durch die Ergebnisse von Summers et al. [133] gestiitzt. Sie beo-
bachteten ebenfalls einen dichten Saum an der Grenzflache zwischen Reaktionsschicht und dem
verbleibenden YbMS sowie einen vergleichsweise geringeren Materialverlust des Monosilikats,

welcher nur 50% dessen betrug, was eine Simulation prognostiziert hatte.

Es wird angenommen, dass der Saum sich bei den Monosilikaten ausbildet, da hier eine hdhere
lokale Konzentration an RE-Ionen in der Schmelze vorliegt und sich dadurch viele Apatitkeime
bilden kénnen. Durch ein Wachstum dieser Keime bildet sich der Saum aus. Da der Saum einen
weiteren Kontakt mit der Schmelze verringert, wird im weiteren Verlauf weniger Monosilikat auf-

gelost, was eine diinnere Reaktionsschicht zur Folge hat.
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Abbildung 36: Gemessene SiO»-Aktivitiit (rot) und kalkulierte Yb,Os-Aktivitiit (blau), angelehnt an [36].
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Neben den unterschiedlichen Reaktionsschichtdicken unterscheiden sich die verschiedenen Mate-
rialien auch durch die Anzahl vertikaler Risse. Im direkten Vergleich ist die Risshiufigkeit in den
Disilikaten hoher als in den Monosilikaten. Zwei unabhingige Griinde tragen wahrscheinlich zum
Auftreten dieser Risse bei. Wie bereits erwéhnt, fithren die Unterschiede im thermischen Ausdeh-
nungskoeffizienten des verbleibenden CMAS (9,8 x 10-6/K [146]), der Apatit-Reaktionsschicht
(7,5 x 10-6/K [147]) und des Disilikatkorpers (4,5- 4,8 x 10-6/K) zu volumenkontraktionsbeding-
ten Spannungen beim Aufheizen und Abkiihlen. Wegen eines geringen Unterschiedes des thermi-
schen Ausdehnungskoeffizienten zwischen den Monosilikaten und dem CMAS bzw. dem Apatit
ist das durch eine Volumendnderung wihrend der Abkiihlung hervorgerufene Spannungsniveau

im Vergleich zu den Disilikaten kleiner, was zu weniger Rissen fiihrt.

Eine weitere mogliche Erklarung stellt das Eindringen von CMAS in Korngrenzen dar. Turcer et
al. [35] wiesen in ihrer Arbeit darauf hin, dass die treibende Kraft fiir diese Penetration die Ver-
ringerung der Gesamtenergie des Systems ist, da bevorzugt Keramik/Glas-Grenzfldchen statt Ke-
ramik/Keramik-Grenzfldchen gebildet werden. Dies ist dadurch ermdglicht, dass bei einer Korn-
grenze mit hohem Winkel die Korngrenzenenergie yGB doppelt so hoch ist wie die Energie der
Keramik/Glas-Grenzflache yI [148, 149]. Turcer et al. [35] postulierten, dass das Eindringen der
CMAS-Schmelze in die Korngrenzen zu einer Dilatation des Materials fiihrt, die als "Blistering-
Effekt" bezeichnet wird. Bei diesem Effekt verbinden sich vertikale Risse durch neue horizontale
Risse miteinander, was zu einer Delamination der Schicht fithren kann. Wenn sich CMAS-infil-
trierte Bereiche in Nachbarschaft zu nicht betroffenen Bereichen ausdehnen, entsteht ein Dilatati-
onsgradient, der zu Druckspannungen fiihrt. Die Kompression nimmt mit der Dicke des infiltrier-
ten oberen Bereichs zu. Wenn das Spannungsniveau einen kritischen Wert liberschreitet, kann es

zu einer Rissablenkung der vertikalen Risse und damit zu einem Verbinden von Rissen kommen.

Im Gegensatz zu den Ergebnissen Turcer et al. [35] wurden allerdings bei der EDX-Messung in
dieser Arbeit keine CMAS-Elemente in den Bereichen in der Nihe der Risse im Inneren der Sin-
terkorper festgestellt. Daher ist anzunehmen, dass vor allem der geringere Unterschied der ther-
mischen Ausdehnungskoeffizienten zwischen den Monosilikaten und dem CMAS zu weniger Ris-

sen als bei den Disilikaten fiihrt.
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5.2.2 CMAS-Reaktion mit gemischten Ytterbiumsilikaten

Die Mikrostruktur des Ytterbiumsilikat-Mischmaterials YbMix1 (33% YbMS) nach dem Test ist
in Abbildung 37a und b dargestellt und zeigt offensichtliche Unterschiede zu den reinen Silikat-
proben. So ist die Reaktionsschicht im Vergleich dichter und die Nadelstruktur ist nur am oberen
Ende der Reaktionsschicht sichtbar. Alle Zwischenrdume zwischen den Nadeln sind mit CMAS
gefiillt. Die durchschnittliche Dicke der Reaktionsschicht betrégt ca. 82 pm. Auch in diesen Pro-
ben sind, wie bei den Disilikatversuchen, vertikale Risse sichtbar, die durch die Reaktionsschicht

bis in die nicht reagierte Probe reichen.

Die Abbildung 37c und d zeigen die Mikrostruktur der YbMix2-Probe (50% YbMS) nach dem
CMAS-Reaktionstest. Im Gegensatz zur YbMix1-Probe kann beobachtet werden, dass auch Be-
reiche von agglomerierten und nicht vermischten Silikaten bis an die Grenzflache des Sinterkor-
pers reichen. Moglicherweise fiihrte ein unvollstindiges Aufbrechen von Agglomeraten im Origi-
nalpulver wihrend des Mahlens zu diesen Agglomerationen. Es konnen hier drei verschiedene
Reaktionsschichten beobachtet werden. Wenn ein YbMS-Agglomerat bis an die Grenzfliche
reicht, sind die Nadeln ldnger und es ist ein diinnerer Saum zu beobachten (Abbildung 38b). Im
Falle eines YbDS-Agglomerats ist die Reaktionsschicht viel dicker und besteht, wie in der spéter
beschriebenen YbMix3-Probe (Abbildung 38 a), aus langen Nadeln. Es kann in diesem Fall kein
dichter Saum beobachtet werden. Wenn das Yb-Silikat-Gemisch homogen durchmischt ist, sind
die Nadeln kiirzer, der Saum jedoch dicker. In den Liicken zwischen den Nadeln im oberen Teil
der Reaktionsschicht findet sich noch CMAS, wihrend im Saum direkt an der Grenzfliche nur
Poren beobachtet werden konnen. Die durchschnittliche Dicke der Reaktionsschicht betragt ~ 38
pm und ist damit sogar diinner als die Reaktionsschicht iiber der reinen YbMS-Probe. Die Mikro-
struktur der dem CMAS ausgesetzten YbMix3-Probe (66% YbMS) ist in Abbildung 37 e und f
dargestellt. Auch diese Reaktionsschicht zeigt eine dhnlich inhomogene Struktur wie die YbMix2-
Probe. In homogen gemischten Bereichen ist die Reaktionsschicht diinn und weist eine sehr kom-
pakte Nadelstruktur mit einem dichten Saum auf. Die Reaktionsschicht {iber Bereichen mit agglo-
meriertem YbDS zeigt eine andere Struktur (Abbildung 38a). Es ist zu beobachten, dass die Re-
aktionsschicht in diesen Bereichen im Vergleich deutlich dicker und gréber ist. Die Zwischen-
rdume zwischen den Nadeln sind vergleichsweise grof3 und bis zur Grenzflidche zum Substrat mit
verbleibendem CMAS gefiillt. Es kann kein Saum an der Grenzfldche ausgemacht werden. Die
Reaktionsschicht oberhalb des YbMS-Agglomerates (Abbildung 38b) zeigt einen diinnen, dichten
Saum mit dariiber liegenden langen Nadeln. Die Reaktionsschicht in diesem Bereich ist zwar deut-

lich diinner als die Schicht {iber den YbDS-Agglomeraten, jedoch nicht so diinn wie die Reakti-
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onsschicht iiber dem homogen gemischten Material. Die durchschnittliche Dicke der Reaktions-
schicht iiber der homogen gemischten YbMix3-Probe ist mit 21 pm der niedrigste gemessene Wert
in dieser Studie und entspricht nur noch der Hélfte der Reaktionsschicht iiber der reinen YbMS-
Probe.
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Abbildung 37: REM-Bilder der gemischten Y tterbiumsilikatproben nach einem 8 stiindigem CMAS-Reaktionstest bei
1400°C: YbMixl1 (a, b), YbMix2 (c, d) und YbMix3 (e, f). An P1-P4 sind EDX Analysen durchgefiihrt worden (Ergebnisse
in Abbildung 42).
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Abbildung 38: YbDS- (a) und YbMS- (b) Agglomerate in einer YbMix3-Probe nach dem 8 stiindigem CMAS-Reaktions-
test bei 1400°C.

Unter Beriicksichtigung der Mikrostrukturen (Abbildung 37) und der jeweiligen Dicke der Reak-
tionsschicht (Tabelle 11) lasst sich zusammenfassend feststellen, dass mit zunehmendem YbMS-
Anteil in den Yb-Silikatmischungen die Dicke der Reaktionsschicht abnimmt. Folglich wird an-
genommen, dass die Resistenz der Ytterbiumsilikatmischungen gegen die CMAS-Korrosion mit

steigenden Monosilikatgehalt ansteigt.

Hervorzuheben ist, dass die Reaktionsschichtdicke bei den Silikatmischungen mit mittlerem und
hohem YbMS-Anteil noch geringer ist als bei reinem YbMS. Generell zeigt sich die bessere
CMAS-Bestandigkeit der Yb-Silikatgemische auch durch den Vergleich der Reaktionsschichten
iiber inhomogenen und homogenen gemischten Bereichen (Abbildung 38). So ist deutlich zu er-
kennen, dass die Reaktionsschichten iiber den YbDS- bzw. YbMS-Agglomeraten deutlich dicker
und pordser sind als tiber dem homogen gemischten Werkstoff. Dies deutet darauf hin, dass in den
Bereichen der Agglomeration mehr Material in Apatit umgewandelt wurde als in den homogen

gemischten Bereichen.

Mehrere Mechanismen kénnen zu der iiberlegenen Bestindigkeit der Yb-Silikatgemische gegen
die CMAS-Korrosion beitragen. Ein erster Faktor sind die Unterschiede in der Grenzflachenstruk-
tur oberhalb der gemischten und ungemischten Bereiche. Wie bereits erwéhnt, weist das Disilikat
keinen dichten Saum an der Grenzfliche auf und der sichtbare Saum an der Grenzflache der Sili-
katmischungen ist im Vergleich zum Saum des Monosilikats dicker. Allerdings scheint der Anteil
des Saumes an der gesamten Reaktionsschicht hoher zu sein und die Struktur erscheint dichter im
Vergleich zur Monosilikatschicht. Dies deutet auf ein verbessertes Schutzverhalten hin, wobei der
Kontakt der CMAS-Schmelze mit dem verbleibenden Substrat stirker durch den dichteren Saum

verzogert wird, was den Auflosungs-/Féllungsprozess verzogern konnte.
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Eine zweite Hypothese ist in Abbildung 39 dargestellt. Unter Beriicksichtigung der unterschiedli-
chen Korrosionsstabilititen der reinen Silikate und der héheren SiO»-Aktivitit des YbDS (Abbil-
dung 36) kann angenommen werden, dass die CMAS-Reaktion der Yb-Silikatgemische mit einer
bevorzugten Auflésung von YbDS in der Schmelze beginnt (Abbildung 39a). Die geringere Sta-
bilitdt und damit eine potenziell hohere Auflosungsrate in der CMAS-Schmelze wird auch durch
die niedrigere Schmelztemperatur von YbDS im Vergleich zu YbMS angedeutet. Nachdem der
grofBite Teil des YbDS an der Reaktionsfront in Losung gegangen ist, wird das verbleibende YbMS
mit einer im Vergleich zur reinen YbMS-Probe groferen Oberfliche nun der CMAS-Schmelze
ausgesetzt. Dies konnte im Vergleich zur Reaktion in der reinen YbMS-Probe dann zu einer be-
schleunigten Auflosung von YbMS in der Schmelze fithren (Abbildung 39b). In diesem Fall wiirde
die Schmelze insbesondere in den Tilern der entstandenen Oberfliche friiher mit Yb** Ionen ge-
sdttigt, was zu einer hoheren Bildungsrate von Apatitkeimen und einer fritheren Apatitausschei-
dung fiithren konnte (Abbildung 39c¢). Bei einer homogenen Mischung von YbDS und YbMS
konnte daher aus diesen frith gebildeten Ausscheidungen schnell eine kontinuierliche Schicht ge-
bildet werden. Eine auf diese Weise aufgebaute Apatitschicht ist dichter als im Falle der reinen
YbMS-Reaktionsschicht und kann die weitere Reaktion mit CMAS effizienter verzogern (Abbil-
dung 39d). Aufgrund der unterschiedlich schnellen Apatitausfiallungen werden die Reaktionen di-
vergent verzogert, was zu einer unterschiedlichen Reaktionsschichtdicke fiihrt. Es wird vermutet,
dass eine Kombination der hier skizzierten Effekte zu dem beobachteten Verhalten der Ytterbium-

silikatgemische fiihrt.
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Abbildung 39: Skizze des Reaktionsmechanismus zwischen CMAS und den YbMix-Proben.
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Im Widerspruch zu den aktuellen Beobachtungen von verbleibendem YbMS an der Sinterkor-
per/Apatit-Grenzflache (Abbildung 40), wéihrend kein YbDS nachgewiesen werden konnte, pos-
tulieren Zhao et al. [120] eine geringere CMAS-Resistenz von YbMS. In Anbetracht der héheren
Versuchstemperatur in dieser Arbeit konnte dies dadurch erklart werden, dass die YbDS-Auflo-
sung in die CMAS-Schmelze durch eine hohere SiO>-Aktivitdt starker beschleunigt ist, als die
Bildung von Apatit durch die Zunahme der Yb**-Aktivitit in der lokalen Schmelze.
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Abbildung 40: REM-Aufnahme von verbleibendem YbMS an der Grenzfliche zwischen Apatit und Substrat.

Auch bei den Yb-Silikatmischungen kann ein unterschiedliches Rissverhalten untereinander beo-
bachtet werden. So verringert sich mit steigendem YbMS-Anteil die Risshaufigkeit in den Proben.
Diese Beobachtung bekriftigt die bei den ungemischten Silikaten aufgestellte These, dass der mit
einem ansteigenden Monosilikatanteil ebenfalls hohere thermische Ausdehnungskoeffizient zu ge-
ringeren Spannungen wihrend eines Temperaturwechsels fiihrt und auf diese Weise die Risshédu-
figkeit niedrig hilt. Jedoch kann in Hinblick auf die thermische Ausdehnung ein Konflikt identi-
fiziert werden: Ein niedriger thermischer Ausdehnungskoeffizient ist fiir die EBC wiinschenswert,
um spannungsinduzierte Risse in der EBC und an der Grenzfliche zu verhindern. Gleichzeitig
kann ein hoherer thermischer Ausdehnungskoeffizient Risse im Kontakt mit CMAS und Apatit
verhindern und somit die CMAS-Besténdigkeit erh6hen. In einem EBC-System auf einem flachen
SiC-CMC-Substrat werden die Spannungsbedingungen durch die Unterschiede im thermischen
Ausdehnungskoeffizienten zwischen Substrat und Beschichtung beeinflusst. Der Ausdehnungsko-
effizient des Substrats hat einen hoheren Einfluss als der Ausdehnungskoeffizient der diinnen Be-
schichtung. An Kanten oder komplex geformten Komponenten ist der Einfluss des EBC-Ausdeh-
nungskoeffizienten jedoch grofer und sollte stirker beachtet werden. Daher kénnten vor allem die
Yb-Silikatmischung mit einem mittleren Anteil YbMS (Ybmix2) und einem optimierten thermi-

schen Ausdehnungskoeffizienten vielversprechende EBC-Kandidaten sein.
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In Abbildung 41 sind die XRD-Phasenanalysen fiir die Yttrium- und Ytterbiumsilikat-Proben nach
den CMAS-Reaktionsversuchen dargestellt. Hierbei ist zu beachten, dass die Analysen am Rand
der Probe durchgefiihrt wurden, um sowohl CMAS als auch die entstandene Reaktionsschicht zu
analysieren. Die verschiedenen Phasen konnen entweder den CMAS-Resten (CaSiO3, CaSiO4 und
CaFe03) oder der Reaktionsphase zugeordnet werden. Im Falle der Y-silikate kann die Reaktions-
phase dem Y-Apatit CayYs(SiO4)sO2 zugeordnet werden. Im Falle der Yb-Silikatproben kénnen
die Peaks nicht identifiziert werden, da keine iibereinstimmenden PDF-Karten im XRD-Katalog
vorliegen. Aufgrund der EDX-Messungen und des terndren Phasendiagramms von Erdalkalime-
tallen, Seltenerdoxiden und Siliziumoxiden kommen verschiedene Reaktionsprodukte in Frage:
Apatit (Ca4RE¢(S104)602), CaRE-Cyclosilikat (Ca3zRE2SicO13), Silikokarnotit (Ca;RE2Si3012) o-
der Anorthit (CaAlSi20g) [139, 150]. Nach einem Vergleich der Peak-Positionen im XRD dieser
Studie mit den Ergebnissen von Ahlborg et al. [38], handelt es sich bei der zweiten Phase hochst-
wahrscheinlich um Yb-Apatit (CasYbs(Si04)sO2). Diese Annahme wird auch durch die Arbeit von
Stokes et al. [132] gestiitzt, in der sie die Abwesenheit anderer Fremdphasen als Yb-Apatit in
Kontakt mit CaO-reicher CMAS und einer Temperatur iiber 1400°C nachweist. Die experimen-
tellen und Modellierungsstudien von Summers et al. [134] zeigten zudem, dass im Kontakt mit

CaO-reichem CMAS nur Apatit im Kontakt mit RE-Silikaten gebildet wird und keine weiteren

Reaktionsphasen.
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Abbildung 41: XRD-Ph nalysen der sieben verschiedenen Materialien nach dem CMAS-Reaktionstest: YbDS (a),
YbMS (b), YDS (c), YMS (d) und YbMixl1 (e) reprisentativ fiir die Yb-Mischungen.
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Die chemische Zusammensetzung wurde durch EDX an den vier markierten Stellen in Abbildung
34, Abbildung 35 und Abbildung 37 analysiert. Die Ergebnisse dieser Analyse sind fiir die Yb-
Silikatmaterialien in Abbildung 42 dargestellt. In dem verbleibenden CMAS-Reservoir iiber der
Reaktionsschicht (P1) werden die CMAS-Elemente Ca, Al, Mg, Fe, Si, O, K und eine geringe
Menge Yb nachgewiesen. In der Reaktionsschicht (P2) ist die Menge an Yb hoher und weiterhin
sind nur Ca, Si und O nachweisbar. Diese Analysen deuten darauf hin, dass die CMAS-Elemente
Mg, Fe, Na, Al und K in dem verbleibenden CMAS-Reservoir oberhalb der Reaktionsschicht ver-
bleiben und lediglich Ca zur Umwandlung in die Apatitphase verbraucht wird. An der Grenzflidche
unter der Reaktionsschicht (P3) kommen nur Yb, Si und O vor, es ist kein Ca nachweisbar. Die
gleiche Zusammensetzung wird im Inneren der Yb-Silikatpellets (P4) gemessen. Im Gegensatz zu
fritheren Studien konnten keine Ca oder Ca-Verbindungen unterhalb der sichtbaren Grenzfliche
oder in den Rissen festgestellt werden [35]. Dies deutet darauf hin, dass das CMAS nur iiber die
Reaktionsfront weiter in das jeweilige EBC-Material vordringen kann, wenn keine gréf3eren Risse,
Poren oder Spalten vorhanden sind. Die Ergebnisse fiir die Yttriumsilikatproben sind in Abbildung
43 dargestellt und dhneln den Ytterbiumsilikatproben, mit der Ausnahme des jeweiligen RE-Ele-

ments (Y statt Yb).

Abbildung 42: EDX-Analysen der vier in Abbildung 34 und Abbildung 37 gekennzeichneten Punkte der Ytterbiumsili-
katproben (YbDS, YMS, YbMix1-3) nach dem CMAS-Reaktionstest: im verbleibendem CMAS (P1), in der Reaktions-
schicht (P2), an der Grenzfliche (P3) und im verbleibendem Substrat (P4).
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Abbildung 43: EDX-Analysen der vier in Abbildung 35 gekennzeichneten Punkte der Yttriumsilikaten (YDS und YMS)
nach dem CMAS-Reaktionstest: im verbleibendem CMAS (P1), in der Reaktionsschicht (P2), an der Grenzfliche (P3)
und im verbleibendem Substrat (P4).

Mit Hilfe der in diesem Test gewonnen Erkenntnissen konnte die Werkstoffauswahl auf die Werk-
stoffe YbDS und YbMix2 reduziert werden. Von den reinen Silikaten vereinigt das YbDS sowohl
eine gute Ubereinstimmung in der thermischen Ausdehnung als auch im Vergleich zum YDS eine
deutlich hohere Resistenz gegen die CMAS-Korrosion. Der Vorteil des YbMix2-Werkstoffes liegt
in der enorm gesteigerten Resistenz gegen die CMAS-Korrosion bei gleichzeitig optimierten CTE-
Verhéltnissen. Diese Kombination an Eigenschaften macht den YbMix2-Werkstoff vielverspre-
chender als die verbleibenden Kandidaten.

Tabelle 11: Reaktionsschichtdicken der sieben im CMAS-Reaktionstest erprobten Materialien

YbMix 1 YbMix 2 YbMix 3

100+ 6 43+4 255+9 88+ 14 82+9 38+ 11 21 +£18
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6 Entwicklung und Optimierung von HVOF gespritzten Deckschichten
6.1 Ziel der Entwicklung von HVOF-Schichten

Neben einem mit dem Substrat {ibereinstimmenden Wérmeausdehnungskoeffizienten, einer hohen
Phasenstabilitdt und einer guten Resistenz gegen Wasserdampf bzw. CMAS-Korrosion, ist auch
eine hohe Schichtkristallinitdt ein Ziel der EBC-Entwicklung. In vorherigen Arbeiten, wie z.B.
von Weyant et al. [133], konnte gezeigt werden, dass amorphe Silikatschichten wihrend der Re-
kristallisation dazu neigen, vertikale und horizontale Risse auszubilden. Diese werden, neben nicht
iibereinstimmenden Wirmeausdehnungskoeffizienten, vor allem auf volumenschwundbedingte
Spannungen wihrend der Rekristallisation zuriickgefiihrt. Wenn jedoch die Schichten bereits nach
dem Auftragen hohe kristalline Anteile aufweisen, bleiben die entsprechend geringeren Spannun-

gen durch die Rekristallisation unkritisch.

Fiir die Erzeugung von dichten Schichten mit einem erhdhten kristallinen Anteil ist das HVOF-
Verfahren ausgewéhlt worden. Der Vorteil des HVOF-Verfahrens, im Gegensatz zum herkdmm-
lichen APS-Verfahren, liegt in der starkeren Beschleunigung und geringeren Aufheizung der Par-
tikel. Hierdurch sollten die Partikel nicht vollstdndig aufgeschmolzen werden, um so ihre Kristal-
linitdt zu erhalten. Zur Variierung der Partikeltemperatur und —geschwindigkeit sind Gasfluss und
Gaszusammensetzung in verschiedenen Versuchsreihen veréndert sowie, im Falle des methange-
triebenen HVOF, eine statistischer Versuchsplanung (engl. Design of Experiment, DOE) durch-
gefiihrt worden. Auf diese Weise sollte der Einfluss dieser beiden Parameter auf die jeweils auf-

gebaute Schicht untersucht werden.

6.2 Schichtentwicklung mit dem H;-betriebenen HVOF-Verfahren
Mithilfe erster Vorversuche wurden fiir das mit Ha betriecbene HVOF-Verfahren eine geeignete
Spritzdistanz und Beschichtungszyklenzahl ermittelt. Die Beschichtung der SiC-Substrate erfolgte
dabei im Bereich zwischen der herkdmmlichen bis doppelten Spritzdistanz sowie mithilfe von 10
bis 30 Zyklen. Die Versuche ergaben, dass durch eine herkommliche Spritzdistanz und eine Zyk-

lenzahl von 20 eine ca. 120 pm dicke YbDS-Deckschicht erzeugt werden konnte.

Aufbauend auf diesen Vorversuchen diente eine Variation von Gasmenge und -zusammensetzung
in weiterfilhrenden Versuchsreihen der Reduktion der Schichtporositit. Dabei sollten mithilfe ei-
ner Temperatur-Geschwindigkeitsmessung sowohl die Partikeltemperatur als auch -geschwindig-
keit ermittelt werden, um ein besseres Verstindnis des Einflusses dieser Versuchsparameter auf
die Partikeleigenschaften zu erlangen. Bei der Durchfiihrung dieser Messung zeigte sich aller-

dings, dass die Partikel entweder zu schnell, zu kalt oder aber beides zugleich waren, um mit dem
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DPV-2000 (TECNAR Automation Ltd., St-Bruno, Qc, Canada) oder dem Accuraspray-g3
(TECNAR Automation Ltd., St-Bruno, Qc, Canada) erfasst zu werden. Aus diesem Grund sind
Gasgeschwindigkeit und —temperatur unter der Annahme von 1 bar Umgebungsdruck, einer voll-
stindigen Verbrennung und dem Einstellen eines chemischen Gleichgewichts mit Hilfe des CEA
(Chemical Equilibrium with Applications) Programms der NASA in einer ersten Annidherung be-
rechnet worden [134]. Hierdurch konnte der Einfluss der Parametervariationen auf die Prozessbe-
dingungen abgeschitzt werden. In einer ersten Versuchsreihe ist der Gasfluss Q zwischen dem
Ausgangwert Quvor und 45% dieses Wertes variiert worden, um den Einfluss dieses Prozesspara-
meters auf den Schichtaufbau zu untersuchen. Der Ausgangswert des Gasdurchflusses Quvor, die
Stochiometrie des Gasgemisches (H2:02 = 2,3) und die erhdhte Robotergeschwindigkeit (1,66- A1)
sind durch Projektpartner MTU vorgeschlagen worden. Ein Beispiel einer Mikrostruktur aus die-
ser Versuchsreihe ist in Abbildung 44 dargestellt. Es zeigte sich, dass alle Schichten von horizon-
talen Rissen durchzogen waren und grofle Anteile an zertriimmerten Partikeln aufwiesen (Abbil-
dung 44b). Diese porosen Bereiche, welche bereits von Mutter et al. [74] beschrieben wurden,
entstehen, wenn Partikel wihrend des Spritzens nicht weit genug aufschmelzen und beim Auf-
treffen auf dem Substrat zerspringen. Dies hat aufgrund einer geringen Verdichtung sowie einer
schlechten Anbindung der Fragmente untereinander die Entstehung sehr pordser Bereiche in der
Schicht zur Folge, die lediglich durch aufgeschmolzene Anteile im Schichtgefiige verankert sind.
Die Annahme, dass nur ein geringer Anteil der Partikel aufgeschmolzen wurde, wird durch die
hohen Porosititswerte zwischen 27,2 % + 4,3 % und 40,1 % + 12,2 % sowie einer hohen Kristal-
linitdt von 96 % bekriftigt. Dabei zeigte sich, dass die Porositét mit sinkendem Gasfluss abnimmt.
Beim hochsten verwendeten Gasfluss (100 %) kam es zu keinem Schichtaufbau, was auf einen zu

geringen Aufschmelzgrad der Partikel hindeutet.
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Abbildung 44: Mikrostrukturaufnahme einer Beispielschicht mit hohem Anteil an nicht aufgeschmolzenen Partikeln (a)
sowie einer Vergroflerung mit rot markierten Merkmalen dieser Schicht (b).
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Die Berechnungen der Gasgeschwindigkeit und —temperatur zeigten, dass die Temperatur nur ge-
ring, die Gasgeschwindigkeit jedoch sehr stark vom Gasdurchfluss abhéngt (Tabelle 12). So stieg
die Gastemperatur bei einer Reduktion des Gasdurchflusses um 70 K, wéhrend die Gasgeschwin-
digkeit von 2290 m/s auf 1610 m/s abfiel. Die sinkende Porositdt der Schicht mit sinkender Gas-
geschwindigkeit kann durch die steigende Verweilzeit der Partikel im heilen Gasstrom erklért
werden. Da sie ldnger dem hei3en Gasstrom ausgesetzt sind, konnen die Partikel weiter aufschmel-
zen und ein dichteres Schichtgefiige bilden. Auch wenn die Schichtporositét in dieser ersten Ver-

suchsreihe stark absank, lag sie noch weit von den angestrebten 5% entfernt.

Tabelle 12: Mit CEA berechnete Gasgeschwindigkeit bzw. -temperatur bei 1 bar Umgebungsdruck sowie die
ermittelte Schichtporositit in Abhdngigkeit vom Gasfluss

Gasfluss Gastemperatur Gasgeschwindigkeit Porositit
Q/Quvor K m/s %
1 2930 2290 Kein Auftrag
0,66 2970 1940 40,1 £ 12,2
0,45 3000 1610 27,2+43

In einer zweiten Versuchsreihe ist das Verhiltnis von Hz zu Oz von 2,5:1 in vier Schritten auf 4:1
erhoht worden. Auf diese Weise sollte untersucht werden, wie sich der Aufschmelzgrad mit der
Variation der Prozessgaszusammensetzung verdndert. Aufgrund der Ergebnisse der ersten Ver-
suchsreihe ist der Gasdurchfluss 0,45 Quvor verwendet worden. Die Mikrostrukturen der in dieser
Versuchsreihe erzeugten Schichten sind in Abbildung 45 dargestellt. Auch diese Schichten sind
von Rissen durchzogen, wobei die Anzahl geringer und Linge kiirzer ist, als die der Risse in der
vorherigen Versuchsreihe (Abbildung 44). Auch scheinen die Schichten homogener zu sein. Die
Porosititsmessung zeigt, dass die Schichten mit steigendem Wasserstoffanteil pordser werden. So
liegt die Porositdt der Schichten mit einem H»:0, Verhéltnis von 2,5:1 bei 23,7 % + 2,2 %, wih-
rend die Schicht mit einem H»:0;-Verhiltnis von 4:1 eine Porositit von 31,6 % + 6,1% aufweist.
Bei der Betrachtung der berechneten Gasgeschwindigkeiten und —temperaturen stellte sich heraus,
dass die Gasgeschwindigkeit geringfiigig, die Gastemperatur jedoch erheblich durch die Gassto-
chiometrie beeinflusst wird. Durch die Anderung des H,:0, Verhiltnis von 2:1 auf 4:1 verringerte
sich die Gasgeschwindigkeit von 1520 m/s auf 1440 m/s, wihrend die Gastemperatur von 2990 K
auf 2700 K abfiel (Tabelle 13). Die Porosititssteigerung kann daher am ehesten durch die sinkende
Gastemperatur erklédrt werde: Die sinkende Temperatur hat eine d&hnliche Wirkung wie die Erho-
hung der Gasgeschwindigkeit. Der Aufschmelzgrad der Partikel sinkt mit der sinkenden Gastem-

peratur, da weniger thermische Energie auf den Partikel {ibertragen werden kann. Jedoch scheint
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die Auswirkung, gemessen an der Porositit, kleiner zu sein als die der Geschwindigkeitssteigerung
in der vorherigen Versuchsreihe. Dies bestitigen auch die Ergebnisse von Berghaus et al. [135].
Sie wiesen nach, dass die hohere Verweilzeit einen stirkeren Einfluss auf den Aufschmelzgrad
und die daraus resultierende Porositét haben als die Temperatur. Trotz der hohen Risshéufigkeit
und Porositit sind alle Schichten mit ca. 93% fast vollstédndig kristallin. Somit konnte eine der

geforderten Eigenschaften, eine kristalline Schicht zu erzeugen, erfiillt werden.

Tabelle 13: Mit CEA berechnete Gasgeschwindigkeit bzw. -temperatur bei 1 bar Umgebungsdruck sowie die
ermittelte Schichtporositit in Abhangigkeit der Gasstochiometrie

H>:0: Verhiltnis Gastemperatur Gasgeschwindigkeit Porositit
K m/s %
2,5:1 2990 1520 23,7+22
3:1 2930 1520 253+2,6
3,5:1 2840 1490 29+54
4:1 2700 1440 31,6 £ 6,1

Abbildung 45: Mikrostrukturbilder der H; getriebenen HVOF -Versuche mit einem Gasdurchfluss von 0,45 Quvor und
unterschiedlichen H,:0,-Verhiltnissen: 2,5:1 (a), 3:1(b), 3,5:1 (c) und 4:1 (d).
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6.3 Schichtentwicklung mit dem CHy-betrieben HVOF-Verfahren

6.3.1 Statistische Versuchsplanung HVOF

Da mit dem H»-betriebenen HVOF-Verfahren trotz Optimierungsversuchen die Porositdt der
Schichten nicht anndhernd in den vorgesehenen Bereich von <5% gesenkt werden konnte, ist das
Brenngasgemisch von einem O»-Hz-Gemisch in ein O»-CHs-Gemisch verdndert worden. Ziel die-
ser Anderung war es, die Wirmeiibertragung zu steigern und somit den Aufschmelzgrad der Par-
tikel zu erhohen. Die Formeln 8-13 zeigen, dass die konvektive Warmeiibertragung nicht nur von
der Temperatur und Geschwindigkeit, sondern auch von der Dichte des Gasstromes abhéngt und
mit dieser ansteigt. Die berechnete Dichte des Verbrennungsgases der CH4:0» Verbrennung ist
mit 0,08-0,1 kg/m? deutlich héher als die Dichte des H2:0, Verbrennungsgases (0,01-0,03 kg/m?®).
Hieraus resultiert demnach, dass bei gleichen Gasmengen eine hohere konvektive Wiarmeiibertra-
gung im CH4 Brenngas erfolgt, was einen hoheren Aufschmelzgrad herbeifiihren sollte. Dies deckt

sich mit den Ergebnissen von Berghaus et al. [135].

Da sich die HVOF-Prozessparameter von Bakan et al. [68, 136] als duBerst vielversprechend her-
ausstellten, ist neben dem Brenngasgemisch auch eine hohere Robotergeschwindigkeit (2,4- A1)
iibernommen worden. Hiervon ausgehend wurde versucht, eine hohere Kristallinitdt und eine ge-
ringere Schichtporositdt zu erreichen. Da, neben der Gaszusammensetzung, die Gasdurchfluss-
menge einen besonders hohen Einfluss auf die Partikeltemperatur und -geschwindigkeit hat, ist
eine 3x3 DOE-Reihe, wie in Tabelle 14 dargestellt, durchgefiihrt worden. Auf diese Weise wurde
der kombinierte Einfluss dieser Parameter auf das Schichtgefiige untersucht werden. Da die Er-
gebnisse der vorherigen Versuchsreihe zeigten, dass mit einem mittleren Gasfluss die dichtesten
Schichten erzeugt werden konnten, ist der Gasfluss zwischen 0,6 und 0,3 Qunvor untersucht wor-
den, um eine genauere Optimierung zu ermdglichen. Die Gasgeschwindigkeit und -temperatur
sind in einer ersten Anndherung rechnerisch unter der Annahme von 1 bar Umgebungsdruck rech-
nerisch bestimmt worden, da eine Messung erneut nicht moglich war. Dies diente dazu, einen

besseren Einblick auf die Auswirkungen der Prozessparametervariation zu erlangen.

Tabelle 14: Variierte Prozessparameter des methanbetriecbenen HVYOF-DOE

2: CHy Verhiltnis
Gasfluss Q/ Quvor 1,5:1 2:1 2,5:1
0,6 HM1 HM4 HM7
0,45 HM2 HMS HMS
0,3 HM3 HM6 HM9
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Die Querschliffbilder der Versuche HM1 — HM3 mit unterstochiometrischem Gasgemisch (1,5:1)
sind in Abbildung 46 dargestellt. Die Schichten sind deutlich weniger por6s als die Schichten der
vorherigen Versuchsreihe und dhnlich pords wie die Ergebnisse von Bakan et al. [136]. Die Poro-
sitdtsmessung zeigte eine Senkung der Porositét mit steigendem Gasfluss. So lag sie bei HM1 bei
7,9 % + 1,5 % und sank bis HM3 auf 6 % =+ 2 % ab. Gleichzeitig ergab die Rietveldanalyse, dass
die Schichten zu 92 % kristallin waren. Damit sind sie etwa gleich kristallin wie die Schichten der
vorherigen Versuchsreihe, deren Rietveldanalyse eine Schichtkristallinitit von 93% nachwies. Je-
doch sind die HM1-HM3 Schichten deutlich dichter. Die Berechnung der Gasgeschwindigkeit und
-temperatur zeigte, dass die Gasgeschwindigkeit mit steigendem Gasfluss von 1540 m/s auf 2020
m/s anstieg. Die Temperatur nahm dabei geringfiigig ab, indem sie von 2920 K auf 2820 K absank
(Tabelle 15). Diese Trends stimmen mit den Beobachtungen der ersten Versuchsreihe mit Was-
serstoff {iberein. Da die Gastemperaturen dieser Versuchsreihe mit denen der vorherigen iiberein-
stimmen (Tabelle 13), scheint die niedrigere Porositit der HM1-HM3 auf die hohere konvektive
Wiarmeiibertragung des CH4:0> Verbrennungsgases zuriickzufiihren zu sein. Dadurch konnten die
Partikel weiter aufschmelzen und bildeten eine dichtere Schicht, ohne ihren kristallinen Charakter
zu verlieren. Auch konnten die Partikel, selbst wenn nicht aufgeschmolzen, stirker erwérmt wor-
den sein. Dies habe nach Fu et al. [137] eine hohere Duktilitdt zur Folge, dass die Partikel sich

beim Aufprall leichter verformen und somit Hohlrdume weiter ausfiillen konnen.

Tabelle 15: Mit CEA berechnete Gasgeschwindigkeit bzw. -temperatur bei 1 bar Umgebungsdruck sowie die
ermittelte Schichtporositit der Versuchsreihe HM1-HM3 mit einer CH4:02-Brenngasverhaltnis von 1,5:1.

Versuch
Q/ Quvor K m/s %
HMI1 0,6 2920 1540 79+1,5
HM2 0,45 2860 1840 6,2+0,9
HM3 0,3 2820 2020 6+2

Jedoch sind alle drei Schichten von vertikalen Rissen durchzogen, wobei die Lange und Haufigkeit
mit dem Gasfluss zunehmen. Diese Segmentierungsrisse, von Guo et al. [138] in ihrer Arbeit be-
schrieben, treten vor allem bei dichteren Schichten auf. So weisen diese Schichten nicht nur eine
hohere Steifigkeit auf, sondern sind auch, bedingt durch eine Volumenschrumpfung, Spannungen
ausgesetzt. Die Volumenschrumpfung entsteht durch das Erstarren der auftreffenden Splats und
der anschlieBenden Abkiihlung auf die Substrattemperatur. Da die Splats durch den Kontakt mit

dem Substrat an einer Schrumpfung gehindert werden, bauen sich Zugspannungen auf, die durch
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die Bildung der Segmentierungsrisse relaxieren konnen. Neben der Bildung von Segmentierungs-
rissen ist anzumerken, dass die Schicht HM2 teilweise und die Schicht HM3 fast vollstdndig von
der darunter liegenden Haftvermittlerschicht delaminierten. Dariiber hinaus ist in Abbildung 46¢
zu erkennen, dass die HM3 Schicht deutlich diinner ist als die anderen beiden Schichten. Es wird
angenommen, dass Teile der Schicht sich nicht nur adhésiv vom Substrat, sondern auch aufgrund
der vielen Risse kohésiv von der restlichen Schicht 16sten. Aufgrund dieser Ablosungen kann,
anders als bei der nachfolgenden HVAPS-Reihe, das Flachengewicht der neun DOE nicht mitei-

nander verglichen werden.

Die sinkende Porositit und die aufgetretenen Risse konnen vor dem Hintergrund der berechneten
Werte der Gasgeschwindigkeit wie folgt erklirt werden. Einhergehend mit der Gasgeschwindig-
keit erhohte sich, Formel 7 entsprechend, gleichfalls die Partikelgeschwindigkeit mit steigendem
Gasfluss. Mit steigender Geschwindigkeit nahm auch die kinetische Energie der Partikel zu, die
bei einem Auftreffen auf dem Substrat freigegeben wurde. Diese freigegebene kinetische Energie
konnte zu einer Verdichtung der fragmentierten Partikelanteile beitragen, was die sinkende Poro-
sitidt der Schichten erkldren wiirde. Neben der Verdichtung kann jedoch weiterhin angenommen
werden, dass der Aufschlag der teilgeschmolzenen Partikel Spannungen in die bereits aufgetra-
gene Schicht einbringen. Da das Schichtmaterial sehr sprode ist, kann es die eingebrachte Span-
nung nicht durch ein duktiles Verformen relaxieren. Zusétzlich zeigten Pfeiffer et al. [139] in ihrer
Arbeit, dass diese eingebrachten Spannungen in keramischen Schichten bis zu 130 um tief in die
Schicht wirken kénnen. Daher kann angenommen werden, dass sich die Spannungen mit jedem
Ubergang weiter aufbauen und schlieBlich durch eine Rissentstehung abgebaut werden, was die
hier auftretende hohe Risshdufigkeit erkldaren konnte [137, 140, 141]. Dieser Effekt wird dadurch
verstarkt, das mit sinkender Porositét auch die Dehnungstoleranz der Schichten abnimmt [138].
Die vergleichbar schnellen Gasstrome und dennoch deutlich pordseren Schichten in den mit Ho-
betriebenen HVOF-Versuchen lassen den Schluss zu, dass der durch die hohe kinetische Energie
hervorgerufene Verdichtungseffekt nicht alleine zu einem dichten Gefiige fithren kann. Erst im
Zusammenspiel mit dem erhohten Aufschmelzgrad der Partikel kann ein dichterer Schichtaufbau

ermdglicht werden.
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Abbildung 46: Mikrostrukturbilder der DOE-Versuche mit dem HVOF-Verfahren (Methan) mit einem O,: CH4-Verhiilt-
nis von 1,5:1 und den Gasfliissen 0,6 (a), 0,45 (b) und 0,3 (¢) - Quvor.

Die Querschliftbilder der Versuche HM4 — HM6 mit stochiometrischem Gasgemisch (2:1) sind in
Abbildung 47 dargestellt. Im Vergleich zu den HM1-HM3 Schichten kénnen weniger pordse Be-
reiche beobachtet werden. Gleichzeitig scheint die Risshdufigkeit im Vergleich zur ersten Ver-
suchsreihe geringer. Die Porositdtsmessung ergab fiir diese Schichten, wie bei der vorherigen Ver-
suchsreihe, dass die Porositét mit steigendem Gasfluss sinkt. Sie lag bei HM4 bei 8,5 % + 1 % und
sank auf 4,7 % + 1 % fiir HM6 ab. Die Rietveldanalyse wies bei allen drei Schichten eine Kristal-
linitdt von 92% nach. Dass HM6 eine geringere Porositdt als HM3 aufweist, kann auf eine Mes-
sungenauigkeit von HM3 in der Bildanalyse zuriickgefiihrt werden. So ist die HM3-Schicht auf-
grund der teilweise delaminierten Schicht und der grof3en Anzahl an Rissen nicht zuverléssig ana-
lysierbar. Trotz einer zu HM1-HM3 éhnlichen Porositét kann in dieser zweiten Versuchsreihe nur
fiir die HM6-Schicht eine Teildelamination festgestellt werden. Die beiden anderen Schichten zei-

gen keine Anzeichen einer Ablosung.

Abbildung 47: Mikrostrukturbilder der DOE-Versuche mit dem HVOF-Verfahren (Methan) mit einem O,: CH4-Verhiilt-
nis von 2:1 und den Gasfliissen 0,6 (a), 0,45 (b) und 0,3 (¢) - Quvor.

Die Berechnung der Gasgeschwindigkeit und -temperatur in dieser zweiten Versuchsreihe zeigte,
dass die Gasgeschwindigkeit mit steigendem Gasfluss von 1450 m/s auf 1910 m/s anstieg. Sie
lagen damit in allen drei Versuchen ca. 100 m/s unter den Geschwindigkeiten in der vorherigen

Versuchsreihe. Die Temperatur verhélt sich wie in der vorherigen Versuchsreihe und sinkt mit
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steigendem Gasfluss von 2970 K auf 2900 K (Tabelle 16). Damit liegt sie jedoch in jedem der drei
Punkte ca. 50-60 K oberhalb der Werte von HM1-HM3. Eine mégliche Erklarung hierfiir wire die
vollstindigere Verbrennung des stochiometrischen Brenngasgemisches, was zu einem hdheren
Energieeintrag fithrt. Die geringfiigig hohere Temperatur und lingere Verweilzeit im heilen
Gasstrom scheint nicht zu einem héheren Aufschmelzgrad und damit einer dichteren Schicht ge-
fiihrt zu haben. Stattdessen konnte sich die Senkung der Porositdt und das teilweise Ablosen der
Schicht mit steigendem Gasfluss wieder zum Teil durch die einwirkenden kinetischen Energien
erkldren lassen. Da jedoch die Gas- und daraus resultierende Partikelgeschwindigkeit geringer sind
als in den Versuchen HM1-HM3, kann angenommen werden, dass auch die einwirkenden kineti-
schen Energien kleiner sind und weniger Spannungen in die Schicht einbringen. Ebenfalls erhoht
sich die Verweilzeit der Partikel im heilen Gasstrom, was einen hoheren Aufschmelzgrad mit sich
bringen wiirde. In Kombination mit der geringeren eingebrachten kinetischen Energie, konnte dies
die Unterschiede in der Porositdt und dem Delaminationsverhalten im Vergleich zu HM1-HM3

erklaren.

Tabelle 16: Mit CEA berechnete Gasgeschwindigkeit bzw. -temperatur bei 1 bar Umgebungsdruck sowie die
ermittelte Schichtporositét der Versuchsreihe HM4-HM6 mit einem CH4:02-Brenngasverhiltnis von 2:1.

Versuch Gasdurchfluss  Gastemperatur  Gasgeschwindig- Porositit
keit
Q/ Quvor K m/s %
HM4 0,6 2970 1450 8,5+1
HMS5 0,45 2920 1740 7,4+1,3
HM6 0,3 2900 1920 4,7+1

In der letzten Versuchsreihe des HVOF-DOE (HM7-HMDY) ist ein iiberstochiometrisches Gasge-
misch eingesetzt worden (2,5:1). Die Mikrostrukturen der in dieser Versuchsreihe erzeugten
Schichten sind in Abbildung 48 dargestellt. Die ermittelte Porositét liegt zwischen 11 % + 2 %
(HM7) und 7,7 % £ 1 % (HM9) und damit iiber den Werten der vorherigen Versuchsreihen. Dabei
folgt die dem Trend des bisherigen DOE und sinkt mit steigendem Gasfluss. Die Rietveldanalyse
der Schichten ergab eine 93 %ge Kristallinitdt. Im Gegensatz zu den vorherigen Versuchsreihen
konnten bei keiner der Schichten Ablosungserscheinungen festgestellt werden. Auch die Risshéu-

figkeit sank aufgrund der im Folgenden erlduterten Gegebenheiten.
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Abbildung 48: Mikrostrukturbilder der DOE-Versuche mit dem HVOF-Verfahren (Methan) mit einem O,: CHs-Verhiilt-
nis von 2,5:1 und den Gasfliissen 0,6 (a), 0,45 (b) und 0,3 (¢) - Quvor.

Die Berechnung der Gasgeschwindigkeit und -temperatur in dieser dritten Versuchsreihe zeigte,
dass die Gasgeschwindigkeit mit steigendem Gasfluss von 1370 m/s auf 1780 m/s anstieg. Ver-
gleicht man die Geschwindigkeitswerte aller drei Versuchsreihen, fallt auf, dass die Geschwindig-
keit mit hoherem Oz-Anteil abnimmt. Erklart werden kann dieser Trend dadurch, dass mit steigen-
dem O»-Gehalt die Anteile an CO und CH4 im Reaktionsgas sinken, wihrend die Anteile an CO»
und O; steigen. Dies hat zur Folge, dass die Dichte bzw. die Molmasse des Reaktionsgases anstei-
gen. Die Gasgeschwindigkeit sinkt mit der ca. 20% hdheren Dichte ab. Weiterhin wird auch die
Schallgeschwindigkeit, die gleichzeitig die maximal mogliche Geschwindigkeit im engsten Dii-
senquerschnitt darstellt, durch die Stochiometrie beeinflusst. Durch die steigende Molmasse sinkt
diese maximale Geschwindigkeit ab, was ebenfalls den Einfluss der Gasstdchiometrie auf die Gas-
geschwindigkeit zeigt. Die Temperaturen liegen zwischen 2920 K und 2860 K und damit wieder
im Bereich der ersten Versuche dieser DOE-Versuchsreihe (Tabelle 12). Eine Erklarung fiir das
Absinken der Temperatur konnte darin begriindet liegen, dass durch den Uberschuss an Sauerstoff
zwar das gesamte Methan verbrennt, jedoch im Vergleich zur zweiten Versuchsreihe weniger Me-

than als Energietrager in den Prozess eingebracht wurde.

Die im Vergleich zu den vorherigen Versuchsreihen hochste Porositét korreliert mit den niedrigs-
ten Gasgeschwindigkeiten im gesamten DOE. Es ist anzunehmen, dass die langsameren Partikel
in dieser Versuchsreihe mit einer geringen kinetischen Energie auf das Substrat aufschlagen. Auf
diese Weise konnte es zu einer geringeren Verdichtung der unaufgeschmolzenen Bereiche kom-
men, was die hohere Porositét erkldren konnte. Jedoch werden aber auch weniger Spannungen in
die sprode Keramikschicht eingebracht. Diese Annahme wird durch das Fehlen groBerer Risse und
der Delamination in den Schichten HM7-HM9 unterstiitzt. Auch wenn diese Versuchsreihe nicht
die Problematik einer teilweisen Delamination aufweist, liegt die ermittelte Porositét aller drei

Schichten iiber dem Ziel von <5%.
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Tabelle 17: Mit CEA berechnete Gasgeschwindigkeit bzw. -temperatur bei 1 bar Umgebungsdruck sowie die
ermittelte Schichtporositét der Versuchsreihe HM7-HM9 mit einer CH4:02-Brenngasverhiltnis von 2,5:1.

Versuch Gasdurchfluss  Gastemperatur  Gasgeschwindig- Porositit
keit
Q/ Quvor K m/s %
HM7 0,6 2920 1370 11,2+2
HMS 0,45 2890 1660 10,6 1
HM9 0,3 2860 1780 7,7+0,9

Um einen Einblick iiber den Verlauf der Schichtporositét in einer kombinierten Abhéngigkeit von
Gasfluss und Gaszusammensetzung zu erhalten, sind die Ergebnisse dieses DOE in einer linearen
Regression mit anschlieBender 3D-Darstellung verarbeitet worden (Abbildung 49). Aus den Er-
gebnissen der linearen Regression kann entnommen werden, dass das Minimum der Schichtporo-
sitdt bei hohen Gasfliissen (0,6-Quvor) und einer leicht unterstochiometrischen Gaszusammenset-
zung (1,75:1) zu erwarten ist. Dies steht im Einklang mit den Arbeiten von Cheng et al. [142] und
Picas et al. [143], welche die hochste Temperatur bei leicht unterstochiometrischen Gasgemischen
nachweisen konnten. Sie nehmen ebenfalls an, dass die hoheren Temperaturen zu einer starkeren
Erwirmung der Partikel und, einhergehend damit, zu einem dichteren Schichtgefiige fithren. Bei
der hier gezeigten 3D-Darstellung bleibt jedoch die fiir die Anwendung wichtige Haftung der
Schichten unberiicksichtigt. Da jedoch im Besonderen die Schichten, die mit hohen Gasfliissen
erstellt wurden, teilweise delaminierten, muss dies bei der weiteren Optimierung der Schichten

beriicksichtigt werden.
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Abbildung 49: 3D-Darstellung der linearen Regression der HYOF-DOE-Ergebnisse.

82



Entwicklung und Optimierung von HVOF gespritzten Deckschichten

6.3.2 Optimierung der Schichtqualitit durch Verringerung der Pulverpartikelgrofie

Da die Anbindung der Schichten am Substrat bzw. der Haftvermittlerschicht weitere Optimierung
erforderte, ohne die Porositdt zu erhdhen, ist in einer zusdtzlichen Versuchsreihe die Partikelgrof3e
von ca. 40 um auf 25um reduziert worden. Als Gasparameter sind die Gasstdchiometrie und der
Gasfluss von HM6 (2:1, Gasdurchfluss 0,45 Quvor) verwendet worden. Die mit diesen Parame-
tern erstellten Schichten wiesen eine sehr niedrige Porositdt und kaum vertikale Risse auf und
stellten damit den vielversprechendsten Parametersatz dar. Durch die Reduktion der Partikelgrof3e
sollte eine dichte Schicht, nicht nur durch eine aufgrund hoher kinetischer Energien auftretende
Verdichtung, sondern auch durch weiter aufgeschmolzene Partikel, ermoglicht werden. Dariiber
hinaus sollten die weiter aufgeschmolzenen Partikel besser auf dem Substrat haften bleiben. Je-
doch hat ein weiteres Aufschmelzen der Partikel meist auch eine Verringerung der Kristallinitat
zur Folge, da auf geschmolzene Silikate groftenteils amorph erstarren. Hier muss ein Kompromiss
geschlossen werden, um sowohl die Gasdichtigkeit, ein niedriges Spannungsniveau in der Schicht

und eine gute Anhaftung zu gewihrleisten.

Erste Versuche mit kleinen Primérpartikeln und den weiteren Prozessparametern von HM6 brach-
ten jedoch keine Schichten mit verbesserter Anhaftung hervor. Erklért werden kann das Ergebnis
dieser ersten Versuche insofern, dass kleinere Partikel nach Cheng et al. [144] auf den kurzen
Distanzen von ca. 100 mm eine noch hohere Geschwindigkeit als die groBBeren Partikel aufweisen.
Somit ist auch die Verweilzeit und, einhergehend damit, die Aufschmelzzeit dieser Partikel nicht
lang genug, um im Vergleich zu den groBeren Partikeln weiter aufzuschmelzen. Daher ist in einem
weiteren Schritt die Spritzdistanz auf 350 mm erhoht worden. Durch diese Anderung sollte der
Aufschmelzgrad der Partikel durch eine lingere Verweilzeit im heilen Gasstrom erhéht werden,
um auf diese Weise besser haftende Schichten zu erzeugen. Die mit diesen Parametern erzeugte
Schicht ist in Abbildung 50 dargestellt. Die Morphologie weist keine Risse oder Delamination
vom Substrat auf. Des Weiteren kann eine niedrige und homogen verteilte Porositéit von 4,5 % +
1,04 % festgestellt werden. Damit liegt die Schichtporositét im angestrebten Bereich von weniger
als 5 %. Jedoch zeigte eine Rietveldanalyse, dass die Kristallinitét auf ca. 25 % abfiel. Diese nied-
rige Kristallinitdt deutet darauf hin, dass der grofite Teil der Partikel wihrend des Beschichtens

aufgeschmolzen ist und nur ein kleiner Anteil in seinem kristallinen Ursprungszustand verblieb.
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Abbildung 50: Mikrostruktur des HVOF-Versuches mit verringerter Partikelgrofie (25 pm).

Eine weitere Steigerung der Spritzdistanz auf 425 mm fiihrte zu einer Erh6hung der Porositét auf
8,5 % * 1,23 %. Gleichzeitig stieg die Kristallinitit vergleichsweise geringfiigig auf einen Wert
von ca. 32 % an. Dies deutet darauf hin, dass die Partikel bei Spritzdistanzen von mehr als 350
mm wihrend des Fluges wieder abkiihlen und erstarren. Die wieder erstarrten Partikel wiirden den
Schichtaufbau erschweren. Bei noch grofieren Spritzdistanzen sind die Partikel noch fliissig ge-
nug, um eine relativ dichte Schicht zu bilden. Da jedoch nun auch erstarrte Anteile auf dem Sub-
strat auftreffen, werden wieder pordsere Schiittungen in das Schichtgefiige eingebunden. Das be-

ginnende Erstarren der Partikel wiirde auch die gesteigerte Kristallinitit und Porositét erkldren.

Eine weitere Steigerung der Spritzdistanz auf 500 mm fiihrte zu diinneren und noch pordseren
Schichten, was den Schluss zuldsst, dass die Partikel soweit wieder erstarrt sind, dass sie nur noch
geringfiigig zum Schichtaufbau beitragen. Stattdessen konnte wéhrend des Beschichtens ein dem
Sandstrahlen dhnliches Erodieren beobachtet werden, was mit den Ergebnissen von Berghaus et
al. [135] libereinstimmt. Auch sie vermuten, dass die Partikel bei zu hohen Distanzen wieder ab-
kiihlen, erstarren und auf diese Weise eine hohere Porositéit und eine verringerte Auftragung her-
vorrufen. Die in diesem Kapitel gewonnen Erkenntnisse zeigen, dass YbDS-Schichten mit einer
geringen Porositit (<5%) mit dem HVOF-Verfahren bei den oben erwihnten Parametervariatio-
nen nur auf Kosten der Kristallinitit erzeugt werden konnten. Da herkdmmliche YbDS-APS-
Schichten jedoch nach dem Spritzen fast vollstindig amorph vorliegen, konnte mit den hier er-

zeugten Schichten eine Verbesserung erzielt werden.
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7 Entwicklung und Optimierung von HVAPS gespritzten Deckschichten

7.1 Ziel der Entwicklung von HVAPS-Schichten
Als zweiter Beschichtungsprozess ist das HVAPS ausgewihlt worden. Dieses Verfahren kann als
Mittelweg zwischen dem HVOF-Verfahren und dem herkdmmlichen APS-Verfahren angesehen
werden, da es Gastemperaturen zwischen diesen beiden Prozessen aufweist. Ziel war es, mit die-
sem Prozess die Partikel weiter aufzuschmelzen als mit dem HVOF-Prozess, um die Porositit
weiter zu senken, gleichzeitig aber die Kristallinitit der Partikel und damit in der Schicht zumin-
dest teilweise zu erhalten. Auch mit diesem Prozess ist eine DOE-Beschichtungskampagne durch-
gefiihrt worden, in welcher Spritzabstand und Gasfluss variiert wurden. Wie im Falle des HVOF-
Verfahrens konnte die Partikelgeschwindigkeit und -temperatur nicht gemessen werden. Stattdes-
sen sind die Gasgeschwindigkeit und -temperatur erneut mit dem CEA-Programm unter der An-
nahme einer vollstindigen Verbrennung und einem Umgebungsdruck von 1 bar in einer ersten

Annéherung berechnet worden.

7.2 Statistische Versuchsplanung HVAPS
Die 3x3-Versuchsreihe des HVAPS-DOE ist in Tabelle 18 dargestellt. Der kombinierte Einfluss
der Prozessparameter Spritzdistanz und Gasfluss sind untersucht worden. Hierfiir ist die Spritzdis-
tanz im Bereich 80 mm — 160 mm und der Gasdurchfluss zwischen dem herkémmlichen Gas-
durchfluss (Qnvars) und der doppelten bzw. der dreifachen Menge dieses Wertes variiert worden.
Wie in Kapitel 6 war es das Ziel, eine Parameterkombination zu finden, bei der die Porositit der
Schichten unter 5 % liegt und diese gleichzeitig einen mdglichst hohen kristallinen Anteil aufwei-
sen. Hierzu sind die Ergebnisse des DOE in einer linearen Regression untersucht worden, um eine
geeignete Kombination der Prozessparameter zu identifizieren. Alle Schichten dieses DOE sind
mit einer Stromstirke von 450 A und einer mittleren Robotergeschwindigkeit (A1) in zwei Uber-

géngen auf die Substrate aufgetragen worden.

Tabelle 18: Variierte Prozessparameter im HVAPS-DOE

Gasfluss Q/ Quvars
Spritzdistanz 1 2 3
80 mm HA1 HA4 HA7
120 mm HA2 HAS HAS8
160 mm HA3 HA6 HA9
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Die Querschliffbilder der Versuche HA1- HA3 mit dem geringsten Gasfluss (Gasfluss F) sind in
Abbildung 51 dargestellt. Die Morphologie der Schicht erscheint wenig pords, was die Porositits-
messung bestitigt. Diese ergab, dass die Porositét mit steigendem Spritzabstand von 2 % = 0,4 %
(HAT) auf 4 % = 1 % (HA3) zunahm (Tabelle 19). Damit liegen die Porosititswerte zwar teils in
dem angestrebten Bereich (<5 %), jedoch sind die Schichten von einem umfassenden Rissnetz-
werk durchzogen, was die Schutzwirkung der Schichten verringert. Auch konnten die Rietvelda-
nalysen nur eine niedrige Kristallinitdt von 5-8% nachweisen. Die Schichten dhneln in ihrer Mor-
phologie und Kristallinitdt den herkdmmlichen APS-Schichten, die mit gleichen Prozessparame-
tern und einem herkdmmlichen Diisendurchmesser (€0) gespritzt wurden. Es scheint also, dass eine
Verringerung des Diisenquerschnitts (0,66-€o) allein keine Auswirkung auf das Auftreten des Riss-
netzwerkes und die Kristallinitdt hat. Es konnte kein markanter Einfluss des Diisendurchmessers
auf die Porositit festgestellt werden. Lediglich die Verkleinerung des Spritzabstandes fiihrte in

dieser ersten Versuchsreihe zu einer Verringerung der Porositét.

Abbildung 51: Mikrostrukturbilder der DOE-Versuche, die mit dem HVAPS-Verfahren mit dem herkommlichen Gas-
fluss (Quvaps) und 80 mm (a), 120 mm (b) und 160 mm (c) Spritzabstand hergestellt wurden.

Eine mogliche Erklirung fiir die geringere Porositdt mit sinkenden Spritzabstand kdnnte in den
steigenden Substrattemperaturen wahrend der Beschichtung zu finden sein. So liegt diese, Auf-
grund der hohen Gastemperatur von iiber 12000 °C und der niedrigen Distanz von 80 mm zur
Fackel bei ca. 550 °C, wihrend sie bei einem Spritzabstand von 160 mm nur noch bei 420 °C liegt.
Nach Sampas et al. [145] konnen die hohen Substrattemperaturen die Porositit auf zweierlei Weise
beeinflussen. Zum einen postulieren sie, dass auf den heileren Substraten weniger Gase unter dem
Spalt eingeschlossen werden kénnen, was die Anhaftung der Splats untereinander verbessern und
zu einer geringeren Porositét fiihren wiirde. Zum anderen kann auf einem heiflen Substrat eine
bessere Diffusionsanbindung zwischen Splat und Substrat beobachtet werden, was ebenfalls das

Porositits- bzw. Anhaftungsverhalten verbessern wiirde. Neben dem Erhitzen des Substrats tragen
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die im Vergleich zum HVOF viermal hoheren Gastemperaturen von 12850 °C durch eine hohere

konvektive Warmeiibertragung zum vollstindigen Aufschmelzen der Partikel bei.

Das hohere Aufschmelzen und Erhitzen wird auch durch den Verlauf der Flachengewichte wie-
dergegeben. So liegt das Flichengewicht der Schicht mit 80 mm Spritzabstand bei 5,73 x 107
g/cm® wihrend es mit steigendem Abstand auf 5,4 x 10”2 g/cm? abfillt (Tabelle 19). Dieser Unter-
schied deutet auf eine verbesserte Anbindung der auftreffenden Splats hin, hervorgerufen durch
den heileren Untergrund, auf dem sie auftreffen. Weiterhin konnen die vollstindig aufgeschmol-
zenen Splats sich weiter auf der Oberfliche verformen. Somit kann eine bessere Verbindung zum
Substrat oder bereits abgeschiedenen Splats ermoglicht werden, was ebenfalls die Anbindung for-
dert. Die Flachengewichte der Versuchsreihe mit 80 mm Spritzabstand sind die hochsten des ge-
samten HVAPS-DOE. Des Weiteren kann angenommen werden, dass durch den geringeren Tem-
peraturunterschied zwischen dem heif3eren Substrat und den auftreffenden Partikeln beim Abkiih-
len der Partikel eine geringere Spannung induziert wird. Dies konnte erklaren, warum die Riss-

netzwerke mit sinkendem Spritzabstand weniger stark ausgepréigt scheinen.

Die berechnete Gasgeschwindigkeit von 1280 m/s liegt deutlich unter den Geschwindigkeiten der
HVOF-Versuche. Aufgrund dieser niedrigeren Geschwindigkeit und der Annahme, dass die Par-
tikel keinen festen Kern aufweisen, sind die beim Aufprall auf dem Substrat freigesetzten kineti-
schen Energien deutlich geringer als bei den HVOF-Versuchen. Daher wird angenommen, dass
die beobachteten Risse nicht durch die eingebrachte Schockspannung der auftreffenden Partikel
hervorgerufen werden. Stattdessen konne es sich bei den beobachteten Rissen eher um Segmen-
tierungsrisse handeln, die bei hohen Substrattemperaturen und dichten Schichten auftreten [138].
Daraus kann gefolgert werden, dass auch die Verdichtung sowie die eingebrachten Spannungen
geringer ausfallen werden als bei den HVOF-Versuchen. Trotz der niedrigen Porositit und des
hohen Flachengewichts war ein Teilziel der Schichtentwicklung, die Kristallinitit der Schichten
moglichst hoch und das Gefiige rissarm zu gestalten. Diese beiden Kriterien werden von den hier

vorliegenden Schichten nicht erfiillt.

Tabelle 19: Mit CEA berechnete Gasgeschwindigkeit bzw. -temperatur bei 1 bar Umgebungsdruck sowie die ermittelte
Schichtporositat bzw. das berechnete Flachengewicht der Versuchsreihe HA1-HA3 mit Standardgasdurchfluss (Quvaps)

Versuch  Spritz- Gastemperatur  Gasgeschwindig- Porositit Flichenge-

abstand keit wicht
mm K m/s % x 107 g/cm?
HA1 80 12850 1280 2+04 5,40
HA2 120 12850 1280 3,2+0,2 5,48
HA3 160 12850 1280 4+1 5,73
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In der zweiten Versuchsreihe des HVAPS-DOE ist der Gasfluss verdoppelt worden (2-Qhvaps;
HA4-HAG6). Durch diese Anderung sollte eine geringere Verweilzeit der Partikel und damit ein
geringerer Aufschmelzgrad erreicht werden. Die Mikrostrukturen der entstandenen Schichten sind
in Abbildung 52 dargestellt. Im Vergleich zur vorherigen Versuchsreihe mit Gasfluss F (Abbil-
dung 51) wirken die Schichten pordser, aber auch weniger von Rissen durchzogen. Die Porositét
der Schichten liegt zwischen 6,1 % + 1,5 % und 8,1 % + 1 %, wobei sie mit der Spritzdistanz
ansteigt. Das Flichengewicht verringert sich wiederum mit steigender Spritzdistanz von 4,49 x 10
2 g/cm? auf 3,64 x 10?2 g/cm?® und liegt damit insgesamt unter dem der vorherigen Versuchsreihe
(Tabelle 20). Die Rietveldanalyse der Proben zeigte, dass die Schichten durch die Erhéhung des
Gasflusses mit ca. 92% fast vollstidndig kristallin vorlagen. Bemerkenswert ist hierbei, dass die
Porositit nicht im vergleichbaren Mafistab anstieg. Damit sind die HVAPS-Schichten dieser Ver-
suchsreihe dhnlich dicht wie die optimierten HVOF-Schichten in Kapitel 6.3.2 (4,5%), jedoch
deutlich kristalliner.

Abbildung 52: Mikrostrukturbilder der DOE-Versuche, die mit dem HVAPS-Verfahren mit doppeltem Gasfluss
(2:Qnvars) und 80 mm (a), 120 mm (b) und 160 mm (c) Spritzabstand hergestellt wurden.

Verschiedene Vorginge konnten zusammenwirkend die Unterschiede zu den zuvor diskutierten
Ergebnissen der ersten Versuchsreihe dieses DOE (HA1-HA3) erkldren. Im Vergleich zu dieser
ersten Versuchsreihe (HA1-HA3) ist die Geschwindigkeit der Partikel aufgrund des angehobenen
Gasflusses deutlich hoher. Die Berechnung der Gasgeschwindigkeit ergab Geschwindigkeiten von
2200 m/s. Aufgrund dieser sehr hohen Geschwindigkeiten wird angenommen, dass die Partikel
trotz Gastemperaturen von ca. 11000 °C nicht komplett aufschmelzen kdnnen und somit ein kris-
talliner Kern verbleibt. Dieser Kern erzeugt, wie in den vorherigen HVOF-Versuchen, beim Auf-
treffen keine dichte Schicht, sondern lediglich eine ,,Schiittung®, die in das Schichtgefiige durch
aufgeschmolzene Anteile eingebettet ist. Es kdnnte dariiber hinaus sein, dass durch die stark be-
schleunigten Partikel eine hohe kinetische Energie beim Aufprall der teilgeschmolzenen Partikel
freigesetzt wird, die zu einer Verdichtung dieser Schiittungen beitrdgt. Dieser Effekt nimmt mit

steigendem Spritzabstand aufgrund der absinkenden Gas- und Partikelgeschwindigkeiten ab, was
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auch die steigende Porositit erklaren wiirde. Die Partikel in der ersten Versuchsreihe (HA1-HA3)
sind aufgrund der geringeren Partikelgeschwindigkeit viel langsamer und kdnnen daher vollstén-

dig aufschmelzen und eine dichte, aber auch amorphe Schicht bilden.

Tabelle 20: Mit CEA berechnete Gasgeschwindigkeit bzw. -temperatur 1 bar Umgebungsdruck sowie die er-
mittelte Schichtporositédt bzw. das berechnete Flachengewicht der Versuchsreihe HA1-HA3 mit doppeltem
Gasdurchfluss (2-:Quvaps)

Versuch  Spritz- Gastemperatur Gasgeschwindig- Porositit Flichenge-

abstand keit wicht

mm K m/s % x 107 g/cm?
HA1 80 11000 2200 6,1 £1,5 3,64
HA2 120 11000 2200 6.6+12 421
HA3 160 11000 2200 8,1+1 4,49

Dass die Schichten dieser HVAPS-Versuchsreihe, im Gegensatz zu den HVOF-Schichten, weni-
ger durch die einwirkenden kinetischen Energien, sondern im Wesentlichen durch einen hdheren
Aufschmelzgrad eine dichte Schicht erzeugen, ist beim Vergleich der HVAPS-Schichten mit den
HVOF-Schichten zu erkennen. Wéhrend beim HVOF bei hohen Geschwindigkeiten ein span-
nungsinduziertes Delaminieren vermutet wurde, kann keine Delamination im HVAPS-DOE beo-
bachtet werden. Eine weitere Erklarung fiir die nicht festellbare Delamination konnte auch in einer
besseren Anhaftung der Splats untereinander und am Substrat zu finden sein. Da die Partikel weiter
aufschmelzen und sich daher besser an den Untergrund anpassen und verankern kénnen, kdnnte
die aus dieses Splats enstandene Schicht eine hohere Risszdhigkeit aufweisen als die zuvor unter-
suchten HVOF Schichten. Auch erscheint die Lage der Poren unterschiedlich. Eine weitere mog-
liche Erklidrung wire, dass die Anbindung der weniger geschmolzenen Partikel in den HVOF-
Schichten eine schlechtere Anbindung untereinander vorweisen als die weiter geschmolzenen Par-

tikel in dieser HVAPS-Reihe.

Wihrend beim HVOF eine homogene Porenverteilung zu beobachten ist (Abbildung 50), scheint
es in den HVAPS-Schichten HA4-HA6 mit doppeltem Gasfluss (2-Quvars) eine inhomogenere
Verteilung zu geben. So kdnnen sehr dichte, den Versuchen HA1-HA3 &hnliche, Schichtanteile
beobachtet werden, wihrend vor allem im Bereich der Mitte der Schichten eine hohere Porositét
festgestellt werden konnte. Da mit nur zwei Beschichtungsiibergéngen gearbeitet wurde, liegt die-
ses Porenhiufung genau in der Grenzfliche dieser beiden Ubergiinge. Trotz des hoheren Auf-
schmelzgrades konnte eine vergleichbar hohe Kristallinitét von ca. 92% (wie in den HVOF-Ver-
suchen) festgestellt werden. Daher deutet dieses Rietfveldergebnis darauf hin, dass ein wesentli-

cher Anteil des geschmolzenen Schichtmaterials wieder rekristallisiert.
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Es kann angenommen werden, dass die Partikel beim HVAPS aufgrund des heilleren Gasstrahls
im Flug weiter aufschmelzen als im HVOF-Prozess und somit ein kleinerer Anteil der Partikel als
kristalliner Kern verbleibt. Zu diesem Zeitpunkt ist die integrale Kristallinitit des HVAPS-ver-
spritzten Partikels somit geringer als beim HVOF. Beim Auftreffen auf das Substrat zerspringen
die nicht geschmolzenen Anteile der Partikel und werden vom aufgeschmolzenen Anteil der Par-
tikel umschlossen. Es kann nun angenommen werden, dass diese Fragmente als Katalysatoren fiir
die heterogene Keimbildung bei der Rekristallisation der Splats wirken. Die heterogene Keimbil-
dung tritt aufgrund der niedrigeren Energieschwelle deutlich schneller auf als die homogene Keim-
bildung aus der Schmelze [146, 147]. Da in der ersten Versuchsreihe keine nichtgeschmolzenen
Rickstinde vorhanden sind, muss hier die Rekristallisation der Silikatschicht durch eine homo-
gene Keimbildung erfolgen. Diese ist jedoch, nach Wu et al. [148] und An et al. [149], fiir ther-
misch gespritzte Schichten deutlich langsamer. Dass die Rekristallisation durch das Einbringen
von Fremdkdrpern in die Schmelze geférdert wird, wird durch die Arbeiten von Jungblut et. [150]
und Laramy et al. [151] unterstiitzt. Beide zeigten, dass in diesem Fall ein erhohter kristalliner
Anteil in den Schichten festzustellen ist. Laramy et al. [151] erkldren dies ebenfalls dadurch, dass
die Energieschwelle durch das Einbringen von sogenannten ,,seeds® herabgesenkt und so die Re-
kristallisation beschleunigt wiirde. Jungblut et al. [150] erkannten in ihren Ergebnissen, dass das
Keimwachstum durch nahe beieinander liegende seeds weiter beschleunigt wird. Da die kristalli-
nen Uberreste in dieser Arbeit ebenfalls dicht beicinander liegen, wird angenommen, dass ein ver-
starktes Kristallwachstum stattfindet, was die den HVOF-Ergebnissen dhnliche Kristallinitdt trotz
eines hoheren Aufschmelzgrades erkldren wiirde. Weiterhin wird angenommen, dass die hetero-
gene Rekristallisation bei den in dieser Arbeit verwendeten HVOF-Parametren nicht auftritt, da in
diesen Versuchen das vorhandene Schmelzvolumen zu gering war, um die Triimmer zu umschlie-
Ben. In diesem Fall wire das heterogene Keimwachstum in den HVOF-Schichten zu stark ge-

hemmt, um eine markante Auswirkung auf den Kristallisationsgrad zu haben.

Da die Partikel nicht vollkommen aufgeschmolzen sind, kann iiberdies angenommen werden, dass
die Verbindung zwischen den Splats der zweiten Versuchsreihe geringer ist als bei der ersten Ver-
suchsreihe. Aus den Arbeiten von Li et al. [152] und Weyant et al. [133] geht hervor, dass dadurch
die Warmeabfuhr an die anderen Splats oder das Substrat behindert wird. Im Zusammenspiel mit
dem stark erhitzten Substrat bleiben die Splats hierdurch lange genug in einem Temperaturbereich,
in dem sich erste Kristalle bilden kdnnen. Dieser beginnt nach Weyant et al. [133] bereits ab einer

Temperatur von 400°C.
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Alternativ besteht auch die Moglichkeit, dass die Partikel der zweiten HVAPS-Reihe aufgrund der
sehr hohen Geschwindigkeiten nicht weiter aufgeschmolzen sind als die Partikel der HVOF-Reihe.
Dies wiirde den ghnlichen Kristallisationsgrad der Schichten erkldren. Stattdessen konnte die ver-
anderte Morphologie der HVAPS-Schichten dadurch zustande kommen, dass die mit dem
HVAPS-Verfahren verspritzten Partikel zwar nicht weiter aufschmolzen, aber aufgrund der héhe-
ren Gastemperatur beim Aufprall auf dem Substrat deutlich wéarmer sind als die HVOF-Partikel.
Dadurch konnten sie sich besser verformen und bilden weniger schiittungsartige Gebiete. Diese
Hypothese wird durch die Arbeit von Fu et al. [137] unterstiitzt, welche ebenfalls annahmen, dass
sich die stirker erhitzten Partikel durch ihr duktileres Verhalten besser ausbreiten konnten und
somit eine geringere Porositét in der Schicht erzeugten. In Zukunft sollte mit alternativen Mess-
methoden die Partikelgeschwindigkeit und —temperatur ermittelt werden, um genauere Einblicke
in das Aufschmelzverhalten der Partikel und die verschiedenen Gegebenheiten zu erlangen und

die hier aufgestellten Hypothesen zu verifizieren.

In der letzten Versuchsreihe des HVAPS-DOE ist der Gasfluss auf das Dreifache des herkdmmli-
chen Gasdurchflusses an Argon (3-Qnvaps) angehoben worden (HA7-HA9). Die Mikrostrukturen
der in dieser Versuchsreihe erstellten Schichten sind in Abbildung 53 dargestellt. Entgegen des
Trends der vorherigen Versuchsreihen sank die Porositit bei einer VergroBBerung des Spritzab-
stands. Die Porositdtsmessung ergab Werte zwischen 7,9 % + 0,8 % und 10,9 % + 1,4 %. Des
Weiteren kdnnen kurze Risse an der Grenzflidche beobachtet werden. Das Flachengewicht stieg
mit einem groBeren Spritzabstand, lag generell jedoch mit 1,63 bis 4,52 x 10 g/cm? unter den
vorherigen Versuchsreihen (Tabelle 21). Die Rietveldanalysen der Schichten ergaben eine Kris-

tallinitdt von 96 % fir alle drei Schichten.

Abbildung 53: Mikrostrukturbilder der DOE-Versuche die mit dem HVAPS-Verfahren mit dem Dreifachen Gasfluss
(3:Quvars) und 80 mm (a), 120 mm (b) und 160 mm (c) Spritzabstand hergestellt wurden.

Der weitere Anstieg der Porositdt kann durch einen im Vergleich zur vorherigen Versuchsreihe
geringeren Aufschmelzgrad der Pulverpartikel erklart werden. Die im Vergleich geringere Gas-

temperatur von 9400 K (-1600 K) trug dazu bei, dass weniger Partikelvolumen aufgeschmolzen
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wurde. Ebenfalls verkiirzt die hohere Gasgeschwindigkeit (2440 m/s) die Verweilzeit der Partikel
im heiBen Gasstrom so weit, dass die Partikel im Vergleich zu den Versuchen HA4-HA6 weniger
aufschmelzen. Die Beobachtung einer abnehmenden Porositit mit steigendem Spritzabstand, wih-
rend das Fldchengewicht zunimmt, kann durch die hohere Verweilzeit der Partikel im heiflen
Gasstrom erklért werden. Hierdurch werden die Partikel weiter erwéarmt und kdnnen so eine dich-

tere Schicht bilden.

Der verbleibende kristalline Anteil der Partikel erzeugt beim Aufschlag pordsere Bereiche, was
die hohere gemessene Porositdt der Schichten erklért. Die im Vergleich zur vorherigen Versuchs-
reihe um ca. 5 % erhdhte Kristallinitit kann als weiteres Indiz in Ubereinstimmung mit dieser
Annahme gewertet werden, dass ein groBerer Anteil der auftreffenden Partikel nicht aufgeschmol-
zen wurde. Ebenfalls kdnnte von der hohen Geschwindigkeit abgeleitet werden, dass die ein-
wirkende kinetische Energie grofler ist als in den vorherigen HVAPS-Reihen. Dies wiirde auch
das vermehrte Auftreten von Rissen in der Schicht teilweise erkldren, die durch eine héhere ein-

gebrachte Spannung hervorgerufen wiirden.

Tabelle 21: Mit CEA berechnete Gasgeschwindigkeit bzw. -temperatur bei 1 bar Umgebungsdruck sowie die
ermittelte Schichtporositit bzw. das berechnete Flachengewicht der Versuchsreihe HA1-HA3 mit dem Dreifa-
chen Gasdurchfluss (3:Qnvars)

Versuch  Spritz- Gastemperatur  Gasgeschwindig- Porositit Flichenge-

abstand keit wicht

mm K m/s % x 107 g/em?
HA7 80 9400 2440 10,9+ 1,4 1,63
HAS 120 9400 2440 83+1,3 2,58
HA9 160 9400 2440 7,9+0,8 4,52

Mit den Ergebnissen der Porositédt und des Flichengewichts aus dieser DOE-Reihe ist eine lineare
Regression durchgefiihrt worden, um eine mdglichst optimale Kombination von Spritzabstand und
Gasdurchfluss fiir den HVAPS-Prozess zu evaluieren. Die Ergebnisse dieser linearen Regression
sind in Abbildung 54 als 3D-Darstellung aufgetragen. So ist zu erkennen, dass die niedrigste Po-
rositidt und das hochste Flachengewicht mit den geringsten Abstinden und Gasfliissen erzeugt
werden kdnnen. In diesen Schichten sind die Partikel fast vollstindig aufgeschmolzen und konnten

so eine sehr dichte Schicht bilden.
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Abbildung 54: 3D-Darstellung der linearen Regression der Porositit (links) und des Flichengewichts (rechts) des
HVAPS-DOE.

Problematisch dabei ist jedoch, dass das Optimierungsziel nicht nur die geringe Porositét war,
sondern auch eine moglichst hohe Kristallinitdt. Die Schichten mit der niedrigsten Porositit und
dem grofiten Flachengewicht sind jedoch fast vollstindig amorph und erfiillen damit das zweite
Kriterium nicht. Aus diesem Grund konnen sie fiir die weiteren Teile dieser Arbeit nicht verwendet
werden. Die Ergebnisse der zweiten Versuchsreihe, im Besonderen der Versuch bei 80 mm, schei-
nen vielversprechender. Die Porositét liegt zwar mit 6,1-8,1 % iiber den Ergebnissen der ersten
Versuchsreihe, die Schichten sind dafiir aber fast vollstédndig kristallin. Da die in der letzten Ver-
suchsreihe erstellten Strukturen eine sehr pordse und auch von Rissen durchzogene Mikrostruktur
aufwiesen, sind sie ebenfalls weniger geeignet als die Schichten der zweiten Versuchsreihe. Aus
diesem Grund ist die Parameterkombination mit 80 mm und einem Gasdurchfluss von 2-Qvaps

fiir weitere Optimierungen ausgewahlt worden.

7.3 Optimierung der Schichtqualitit durch Erh6hung der Nettoleistung
In einer weiteren Versuchsreihe ist untersucht worden, ob die Erhéhung der Nettoleistung zu einer
geringeren Porositét fiihrt, ohne den kristallinen Charakter der in 7.2 ausgewahlten Schicht (HA4)
zu verlieren. Durch die hohere Nettoleistung sollte mehr Energie auf den Partikel {ibertragen wer-
den, was einen hoheren Aufschmelzgrad zur Folge hitte. Die weiter aufgeschmolzenen Partikel
konnten dann beim Auftreffen auf dem Substrat ein dichteres Gefiige bilden. Hierzu ist in einem
ersten Schritt die Stromstidrke von 450A auf 480A erhoht worden. Die Mikrostruktur dieser
Schicht ist in Abbildung 55a dargestellt und ist vergleichbar mit der Struktur von HA4. Die Poro-
sitdtsbestimmung und XRD-Analyse ergab eine Porositét von ca. 7,9 % und eine Kristallinitét von
92 %. Es scheint also, dass eine Erhhung der Stromstike von 30 A nicht ausreicht, um eine dich-
tere Struktur zu erzeugen, da der Aufschmelzgrad der Partikel vergleichbar scheint mit dem in

HA4.
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Abbildung 55: Mikrostrukturbilder der HVAPS-Versuche mit erhéhter Nettoleistung: durch Erhohung des Arbeits-
stroms auf 480 A (a) und Erhohung des Heliumanteil von 0 auf 20% (b).

In einem weiteren Schritt ist die Prozessgaszusammensetzung von einem reinem Argongas zu ei-
nem Argon:Helium-Gemisch mit einem Verhiltnis von 80:20 verdndert worden. Einer der Griinde
fiir diese Anderung bestand darin, dass Helium im Vergleich zu Argon eine héhere Wirmeleitfi-
higkeit aufweist. Diese hat zur Folge, dass dem zur Ionisierung genutzte Lichtbogen mehr Energie
entzogen wird als in einem reinen Argon-Prozessgas. Hierdurch wird der Lichtbogen eingeschniirt,
was eine Erhéhung des Widerstands hervorruft. Einhergehend mit diesem Widerstand muss dem-
nach eine hohere Spannung angelegt werden, um den Lichtbogen aufrecht zu erhalten. Hierdurch
wird dem Prozess mehr Energie zugefiihrt als bei einem vergleichbaren Prozess mit Argon als

Prozessgas [153, 154].

Das Ergebnis des Versuches mit Argon:Helium-Gemisch ist in Abbildung 55b dargestellt. Es ist
mit einer Porositdt von 2,3 % deutlich dichter als die HA4-Schicht. Jedoch sank die gemessene
Kristallinitdt auf 85 % ab. Mit der Veridnderung des Prozessgases scheint die auf die Partikel iiber-
tragene Energie angestiegen zu sein, sodass ein groferes Partikelvolumen aufgeschmolzen werden
konnte. Auf diese Weise kann die niedrigere Porositét und gleichzeitig gesunkene Kristallinitét
erklart werden. Mit diesem Ergebnis konnte das Ziel erreicht werden, eine dichte Schicht mit nied-
riger Porositdt und hohen kristallinen Anteilen zu kreieren. Jedoch zeigte sich, dass die verwendete
Diise mit einem geringeren Durchmesser (0,66-€0) den hoheren Temperaturen nicht lange stand-
halten kann und bereits nach diesen beiden Versuchen soweit verschlissen war, dass sie ausge-
tauscht werden musste. Aus diesem Grund musste ein anderer Weg gefunden werden, die Porositét

weiter herabzusenken.
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7.4 Optimierung der Schichtqualitit durch Verringerung der Partikelgrofie
Da eine Erhohung der Nettoleistung nicht ohne Schidigung der Diise umsetzbar war, ist in einer
letzten Versuchsreihe untersucht worden, inwiefern durch die Verwendung kleinerer Pulverparti-
kel die Porositét abgesenkt werden konnte. Hierzu ist, wie zuvor bei den HVOF-Versuchen, die
Primérpartikelgrofle auf 25 um herabgesenkt worden. Dabei ist man, wie bei den HVOF-Versu-
chen, den Kompromiss eingegangen, die Porositit auf Kosten der Kristallinitét zu senken. Die
dabei entstandene Mikrostruktur ist in Abbildung 56 dargestellt. Die Porositdt dieser Schicht liegt
mit 3,34 % + 0,85 % im Zielbereich (<5 %). Wie in der HVOF-Versuchsreihe mit kleinen Partikeln
konnte ein Abfall der Kristallinitdt festgestellt werden. Jedoch ist der Abfall nicht so gravierend,
da die Kristallinitit bei ca. 86 % lag. Es scheint also, dass die kleinen Partikel weiter aufschmelzen
und der verbleibende kristalline Anteil geringer ist. Der im Vergleich zu HA4 groBere geschmol-
zene Anteil fithrt zu der geringeren Porositét, da sich die eintreffenden Partikel besser verbinden
konnen. Neben diesen Schichteigenschaften konnen auch senkrechte Risse in der Mikrostruktur

beobachtet werden, die an die amorphen Schichten im HVAPS-DOE (HA1-HA3) erinnern.

Abbildung 56: Mikrostruktur des HVAPS-Versuches mit verringerter Partikelgrofie.

Die Ergebnisse dieser letzten Optimierung haben gezeigt, dass der gewiinschte Grenzfall anna-
hernd bestimmt werden konnte, bei dem die Partikel weit genug aufschmelzen, um eine dichte
Schicht zu bilden, ohne die Kristallinitdt zu weit herabzusenken. Fiir die weiteren Teile dieser
Arbeit sind daher Schichten verwendet worden, die mit einer Primérpartikelgréfie von 25 um bei

einem Spritzabstand von 80 mm und einem Argondurchfluss von 2-Quvaps aufgetragen wurden.
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8 Entwicklung und Optimierung von VLPPS gespritzten Deckschichten
8.1 Ziel der Entwicklung von VLPPS-Schichten

Neben der Moglichkeit, die Kristallinitdt einer Schicht durch nicht vollkommen aufgeschmolzene
Partikel zu erhalten, gibt es auch weitere Wege, dies fiir unbehandelte (engl. ,,as-sprayed*) Schich-
ten zu gewihrleisten. So ist es moglich, mit dem Niederdruckplasmaspritzen (engl. Very Low
Pressure Plasmaspraying, VLPPS) fast vollstindig kristalline Schichten zu erzeugen, indem die
Substrattemperatur langere Zeit im Bereich der Rekristallisationstemperatur gehalten wird. Die
anschlieBende Abkiihlung auf Raumtemperatur kann in diesem Prozess so eingestellt werden, dass
die Schichten Zeit haben, Spannungen abzubauen [68]. In atmosphérischen Verfahren, wie APS
und HVOF, konnen diese hohen Substrattemperaturen nur bedingt angewandt werden, da das ver-
wendete SiC des Substrats oder das Silizium der Haftvermittlerschicht stark oxidieren wiirden.
Diese Oxidation wird beim VLPPS durch das herrschende Vakuum verhindert. Ausgehend von
den Spritzparametern von Bakan et al. [68] ist in einer Vorversuchsreihe untersucht worden, ob
die Risshéufigkeit durch eine Variation der Stromstarke zwischen 1800 A und 2400 A, ausgehend
von 2100 A, gesenkt werden kann. Dieser Parameter wurde dabei als erstes untersucht, da die
Stromstérke einen direkten Einfluss sowohl auf die Partikel- als auch auf die Substrattemperatur
und damit auf das Abkiihlverhalten der Schicht ausiibt. Da keine Verdnderung der Risshéufigkeit
festgestellt werden konnte, sind in einem anschlieBenden DOE die Integration einer Haltezeit bei
ca. 1000°C sowie die Abkiihlrate variiert worden. Auf diese Weise sollte es der Schicht ermdglicht
werden, Spannungen durch Relaxation (5 min. Haltezeit) abzubauen oder die durch die Abkiihlung
eingebrachten Spannungen mit angepassten Kiihlkurven geringer zu gestalten. Im Gegensatz zu
den vorherigen Versuchsreihen musste die Porositdt (ca. 2 %) und die Kristallinitdt (ca. 97 %)
nicht weiter optimiert werden. In dem gesamten DOE sind anders als zuvor bei den HVAPS und

HVOF-Versuchsreihen SiC/SiC-CMCs als Substrate verwendet worden.

8.2 Statistische Versuchsplanung VLPPS
Die 2x2 Versuchsmatrix ist in Tabelle 22 dargestellt. So werden in diesem DOE das Zusammen-
spiel einer bzw. keiner Haltezeit bei ca. 1050 °C und zwei unterschiedlichen Abkiihlraten unter-
sucht. Die unterschiedlichen Abkiihlraten werden durch die stufenweise Herabsetzung des Bren-
nerstroms eingestellt. Fiir eine Abkiihlrate von ca. 30 K/min wurde die Stromstirke um 100 A/min
reduziert, wihrend sie fiir eine Abkiihlrate von ca. 60 K/min um 200 A/min reduziert wurde. Die
Werte der Abkiihlraten sind in vorangegangenen Vorversuchen bestimmt worden, indem Pyrome-
terkurven mit unterschiedlichen Stroménderungen abgeglichen wurden. Die Schichten sind auf

mit einer Si-Haftvermittlerschicht versehenen 25x25x3 mm CMC-Substraten aufgetragen worden.
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Tabelle 22: Variierte Prozessparameter im VLPPS-DOE

Abkiihlrate
Haltezeit 60 K/min | 30 K/min
5 min. Haltezeit V1 V2
Keine Haltezeit V3 V4

Die Querschliffbilder der einzelnen DOE-Versuche sind in Abbildung 57 dargestellt. Alle vier
Schichten weisen nach der Porositdtsmessung und der Rietveldanalyse eine dhnliche Morphologie
auf. So liegt die Porositit zwischen 1,8 % + 0,6 % und 2,3 % + 0,8 % und die Kristallinitit bei 95-
97 %. Da eine lineare Regression und die Auswertung dieser Ergebnisse zu keinen neuen Erkennt-
nissen gefiihrt hétte, ist fiir dieses DOE darauf verzi chtet worden. Die Rissdichte ist bei V1, V3
und V4 vergleichbar niedrig. Auf der gesamten untersuchten Flache des Querschliffes konnte le-
diglich ein einzelner vertikaler Riss festgesellt werden. Lediglich V2 fillt aus diesem Raster, da

bei der Untersuchung dieser Schicht wesentlich mehr vertikale Risse beobachtet werden konnten.

Abbildung 57: Mikrostrukturbilder der DOE-Versuche mit dem VLPPS-Verfahren mit variierter Haltezeit und Abkiihl-
kurve: V1(a), V2 (b), V3 (¢c), V4 (d).

Bei der Betrachtung der Temperaturgegebenheiten fallt auf, dass genau dieser Versuch mit einer
5-miniitigen Haltezeit und der langsameren Abkiihlrate den hohen Temperaturen am lédngsten aus-
gesetzt war. Es scheint, dass in diesem Fall, entgegen der eingangs aufgestellten Hypothese, nicht

das geringste Spannungsniveau sondern das hochste in den Schichten vorliegt. Es wird vermutet,
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dass dieses hohe Spannungsniveau durch die sich stirker ausdehnenden metallenen Halter in die
Schicht induziert wird und so die hohere Risshdufigkeit hervorruft. Da in V2 der metallene Halter
den hohen Temperaturen von mehr als 1000°C am léngsten ausgesetzt ist, wird er in diesem Fall
auch am weitesten aufgeheizt und dehnt sich am stérksten aus. Das Vorhandensein einer geringe-
ren Anzahl von Rissen in den anderen Proben deutet darauf hin, dass die induzierten Spannungen
hier niedriger sind, was auch mit der geringeren Verweilzeit bei hohen Temperaturen (>1000 °C)

korreliert.

Der Einsatz der Parameterkonfiguration V2 wird nicht weiterverfolgt, da das Ziel, die Risshiufig-
keit zu minimieren, nicht erreicht werden konnte. Eine weitere Selektion der verbleibenden
Schichten V1, V3 und V4 ist aufgrund der geringen Unterschiede nicht mdglich. Daher musste ein
weiteres Kriterium angewandt werden, um die Prozessparameterkonfiguration fiir die weiteren
Versuchsreihen auszuwihlen. Da es so scheint, dass eine lange Verweilzeit bei Temperaturen von
mehr als 1000°C zu einer erhdhten Risshdufigkeit flihrt, ist Parametersatz V3 ausgewahlt worden,
um in weiteren Verfahren erprobt zu werden. Dieser Parametersatz ist den hohen Temperaturen

am kiirzesten ausgesetzt.

Neben den aufgetragenen YbDS-Schichten konnte beobachtet werden, dass bei allen Schichten
die Haftvermittlerschicht von dem CVD-behandelten Substrat teilweise delaminierte (Abbildung
58). Eine mdgliche Erklirung fiir das Ablosen der Haftvermittlerschicht konnte die Beschaffenheit
der Oberfliche des CMC nach der CVD-Versiegelung sein. So konnten auf diesen Oberflachen
eine grofle Anzahl an Siliziumkristalliten beobachtet werden. Die Oberflachen der CMCs sind vor
der Beschichtung mit der Siliziumhaftvermittlerschicht mit einem Schleifpapier bearbeitet wor-
den, um diese Kristallite zu entfernen. Dies war jedoch nur im bedingten Umfang mdglich, da eine
griindliche Entfernung zur Beschiddigung der Siliziumversiegelung und des darunter liegenden
CMCs gefiihrt hitte. Da die Kristallite jedoch nur einen geringen Widerstand gegen das Abschlei-
fen erkennen lielen, wird angenommen, dass sie eine niedrige Anbindung aufweisen. Aus diesem
Grund konnten die verbliebenden Siliziumkristalle eine Schwachstelle an der Grenzfliache zur
Haftvermittlerschicht darstellen. Dies hitte zur Folge, dass die Spannungen, induziert durch eine
unterschiedliche thermische Ausdehnung von Substrat und Schichten wéhrend des Aufheizens,
die Grenzflachenzéhigkeit iiberstiegen und zu einem teilweisen Ablosen der Haftvermittlerschicht
gefiihrt haben. Aus diesem Grund wurden VLPPS-Schichten auf diesen CMC-Substraten in dieser
Arbeit entsprechend des Projektplanes zwar thermozyklisch getestet. Es ist jedoch davon auszu-

gehen, dass die Ergebnisse fiir optimierte Substrate nicht repriasentativ sind.
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Abbildung 58: Beispiel einer VLPPS Probe mit durchgehendem Riss an der CVD/Haftvermittlerschicht-Grenzfliche.
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9 Isotherme Zyklierung der entwickelten Schutzschichten

Mit den drei optimierten Verfahren sind Schichten aus YbDS und YbMix2 (50 % MS, 50 % DS)
auf ein mit einer Siliziumhaftvermittlerschicht versehenes CMC-Substrat aufgetragen worden.
Diese Schichten sind entsprechend Kapitel 4.3.3.4 in einem Ofen isotherm bei 1200 °C {iber ins-
gesamt 100 Stunden zykliert worden. Zum Abgleich sind zuséitzlich Schichten dieser beiden Ma-
terialien mittels APS auf weitere Substrate aufgetragen und mit den anderen Schichten auf ihre
thermische Wechselbestéindigkeit erprobt worden. Im folgenden Kapitel sind lediglich die zyklier-
ten Proben dargestellt. Es wird jedoch Bezug genommen auf den Ausgangszustand der Schichten,

der in den vorhergehenden Kapiteln dokumentiert und besprochen wurde.

Die zyklierten APS-Schichten sind in Abbildung 59 dargestellt. Die Schichten weisen eine Poro-
sitidt zwischen 1 % und 2 % auf, sind jedoch von langen vertikalen Segmentierungsrissen durch-
zogen, die die gesamte Deckschicht durchziehen. Da diese Segmentierungsrisse bereits in den hier
nicht gezeigten unbehandelten Schichten zu beobachten waren, kann angenommen werden, dass
die Zyklierung nicht zur Entstehung beigetragen hat. Neben den Segmentierungsrissen konnten an
der Grenzflache ebenfalls Risse beobachtet werden, die teilweise mit den vertikalen Rissen ver-
bunden sind. Diese Risse konnten vor der Zyklierung nicht in den Schichten beobachtet werden.
Die Entstehung dieser neueren Risse konnte zum Teil in eingebrachten Spannungen aufgrund einer
Volumenénderung in der Schicht begriindet liegen. Diese tritt auf, da die groBenteils amorph ge-
spritzten APS-Schichten wahrend der Zyklierung weiter rekristallisieren, was durch vergleichbare

Ergebnisse von Weyant et al. [133] unterstiitzt wird.

Eine Rietveldanalyse der Deckschicht zeigte, dass die YbDS-Schicht ca. 25 % YbMS- und die
YbMix2-Schicht ca. 67 % YbMS enthilt. Dieser, im Vergleich zur Spritzpulverzusammensetzung,
hohere YbMS-Anteil kann durch eine Siliziumverfliichtigung wahrend des Auftragens mittels
APS erklart werden. In diesen erhdhten Monosilikatanteilen konnte ein weiterer Grund fiir die
beobachteten Risse liegen. So liegt der thermische Ausdehnungskoeffizient von YbMS, wie in
Kapitel 5.1 gezeigt, weit liber dem des SiC. Wihrend der Zyklierung dehnen sich Schicht und
Material beim Aufheizen unterschiedlich weit aus was zu Kompressionspannungen im Schicht-
system fiihrt. Beim Abkiihlen ziehen sich beide wieder unterschiedlich schnell zusammen was
Zugspannungen in das Schichtsystem induziert. Dieses Verhalten kann dadurch erklért werden,
dass zwischen Schicht und Substrat ein positives ACTE herrscht. Die beim Abkiihlen, aufgrund
der sich schneller zusammenziehenden Deckschicht, induzieren Zugspannungen konnen zur

Rissentstehung beitragen.
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Jedoch scheinen die eingebrachten Spannungen in diesem Fall nicht sehr grof3 zu sein, da trotz
unterschiedlicher YbMS-Anteile und damit unterschiedlich hohen eingebrachten Spannungen,
kein direkter Verhaltensunterschied zwischen den YbDS- und YbMix2-Schichten beobachtet wer-
den kann. Eine Erkldrung hierfiir konnte darin liegen, dass sich Zugspannungen, die senkrecht zu
den bereits von Rissen durchzogenen Schichten einwirken, nur begrenzt aufbauen kénnen und

somit groftenteils nicht die Rissbestindigkeit der Deckschicht iiberschreiten.

Trotz der niedrigen Porositit kann aufgrund des vorhandenen Rissnetzwerks angenommen wer-
den, dass die Gasdichtigkeit nicht ausreichend ist, um das darunterliegende Substrat gegen Korro-
sion und Oxidation zu schiitzen. Dies wird durch die vom EDX festgestellte Bildung von SiO; an
und um die Segmentierungs- bzw. Delaminationsrisse bestétigt. Die Risse an der Grenzflache deu-
ten auf eine lokale Ablosung der Schicht hin (Abbildung 57, rot markiert). Jedoch ist die Zeit bzw.

die Art der Zyklierung nicht ausreichend, um die Schicht vollstéindig zu delaminieren.

Abbildung 59: Mikrostrukturaufnahmen der isothermisch zyklierten YbDS- (a) und YbMix2- (b) APS-Schichten mit
Delaminationsrissen und festgestelltem SiO; (rot markierte Bereiche).

Die mit HVAPS aufgetragenen Schichten zeigen eine im Vergleich zu den APS-Schichten abwei-
chende Morphologie (Abbildung 60). Beide Schichten sind mit 5,04 %-8,16 % Porositdt weniger
dicht als die APS-Schichten. Jedoch sind die HVAPS-Schichten vor dem Zyklieren nur noch ver-
einzelt von kurzen vertikalen Rissen durchzogen. Des Weiteren zeigt nur die YbMix2-Schicht
nach der Zyklierung mehrere kurze Risse an der Grenzflache zur Haftvermittlerschicht (Abbildung
60b, rot markiert), was durch den groBeren Unterschied in den thermischen Ausdehnungskoeffi-
zienten zwischen YbMix2 und Silizium bzw. SiC erkliart werden kann. Da im Vergleich zu den
APS-Schichten eine geringere Risshdufigkeit in den HVAPS-gespritzten YbMix2-Schichten fest-
gestellt und mit dem EDX nur noch vereinzelt SiO2 an der Grenzflache zur Haftvermittlerschicht
detektiert werden konnte, wird daraus gefolgert, dass die Gasdichtigkeit der mit HVAPS-gespritz-
ten YbMix2-Schichten hoher zu liegen scheint, als bei den beiden APS-Schichten. Da im gesamten
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untersuchten Querschliff der YbDS-Probe kein Riss die Grenzfldache zur Haftvermittlerschicht er-
reichte und dementsprechend auch kein SiO an der Grenzfliache festgestellt werden konnte, kann
demnach angenommen werden, dass die YbDS-Schicht ausreichend gasdicht ist, um das Substrat
bzw. die Haftvermittlerschicht unter den Testbedingungen vor Oxidation und Korrosion zu schiit-
zen. Auch fallt auf, dass der Anteil an Monosilikat in den HVAPS-Schichten deutlich unter dem
Niveau der APS-Schichten liegt. Eine Analyse der Phasenanteile zeigte, dass es beim HVAPS
lediglich 5 % Monosilikat in der YbDS-Schicht und 42 % Monosilikat in der YbMix2-Schicht
vorlagen, was der Zusammensetzung der Spritzpulver entspricht. Daher kann angenommen wer-
den, dass es zu keiner starken Siliziumverfliichtigung wéhrend des Spritzvorganges kam. Jedoch
konnte der vergleichsweise hohe Anteil an YbMS in den YbMix2-Schichten, wie bei den APS-
Schichten, aufgrund der hoheren Fehlanpassung des thermischen Ausdehnungskoeftizienten zu

der Schiadigung an der Grenzflache beigetragen haben.

Abbildung 60: Mikrostrukturaufnahmen der isothermisch zyklierten YbDS- (a) und Ybmix2- (b) HVAPS-Schichten mit
Delaminationsrissen und festgestelltem SiO; (rot markierte Bereiche).

Die zyklierten HVOF-Schichten sind in Abbildung 61 dargestellt. Sie sind mit 5,3 % -6,4 % Po-
rositdt etwas dichter als die HVAPS-Schichten. Im Vergleich zu den HVAPS-Schichten weisen
die HVOF-Schichten noch weniger Segmentierungsrisse auf. Stattdessen konnten mehre kurze
vertikale Risse in unzyklierten Schichten beobachtet werden und nur die YbMix2-Schicht zeigte
nach der Zyklierung zusétzliche Risse an der Grenzflache. Trotz einer niedrigen Kristallinitidt von
15 % (YbDS) bzw. 22 % (YbMix2) vor der Zyklierung konnten keine l&ngeren Risse in den zyk-
lierten Proben wahrgenommen werden. Nach der Zyklierung betrug die Kristallinitit beider
Schichten 99 %. Dies deutet darauf hin, dass dieser kristalline Anteil ausreichte, um eine zusétzli-
che Rissentstehung wéhrend der Rekristallisation zu behindern. Ebenfalls konnten die hohere Deh-

nungstoleranz der poréseren HVOF-Schichten und die beobachteten kurzen Risse dazu beitragen,
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dass die Schichten eine hohere Dehnung ertragen konnen, bevor es zu einer Uberschreitung der

Risszdhigkeit kommt.

In der YbMix2-Schicht konnte, aufgrund des vorhandenen Rissnetzwerkens, vereinzelt SiO; an
der Grenzflache festgestellt werden, wihrend dies bei der YbDS-Schicht nicht der Fall war. Auf
Basis dieser Beobachtungen kann festgestellt werden, dass die YbDS-Schicht ausreichend gas-
dicht ist, um das Substrat und die Haftvermittlerschicht vor Oxidation und Korrosion zu schiitzen.
Wie bei den HVAPS-Schichten konnte kein mit einer Siliziumverfliichtigung einhergehender An-
stieg des Monosilikanteils festgestellt werden. Er betrug fiir die YbDS-Schicht 5 % und fiir die
YbMix2-Schicht 4 %, was den Monosilikatanteilen in den Spritzpulvern entspricht. Somit erfiillt
die mit HVOF aufgetragene YbDS-Schicht die Anforderungen an eine EBC am besten, da sie sehr
dicht, gasdicht und von wenigen Rissen durchzogen ist. Es ist jedoch unter 6konomischen Ge-
sichtspunkten darauf zu achten, dass 20 Ubergiinge und sehr feine Primérpartikel nétig waren, um
die vorliegende Schicht zu erzeugen. Fiir eine vergleichbar dicke Schicht sind beim APS- bzw.

HAVPS-Verfahren lediglich 2-3 Ubergiinge nétig gewesen.

Abbildung 61: Mikrostrukturaufnahmen der isothermisch zyklierten YbDS- (a) und YbMix2- (b) HVOF-Schichten mit
Delaminationsrissen und festgestelltem SiO; (rot markierte Bereiche).

Die Mikrostrukturen der zyklierten VLPPS-Schichten sind in Abbildung 62 dargestellt. Wie be-
reits in Kapitel 8 beobachtet, sind die VLPPS-Schichten vor der Zyklierung sehr dicht
(97 % - 98 %), fast vollstandig kristallin (97 %) und nur von einzelnen vertikalen Rissen durchzo-
gen. In der YbMix2-Schicht konnten dabei, aufgrund eines weniger mit dem CMC-Substrat tiber-
einstimmenden thermischen Ausdehnungskoeffizienten, mehr vertikale Risse festgestellt werden
als in der YbDS-Schicht. Nach der Zyklierung konnten in beiden Schichten keine Risse an der
Grenzfliche beobachtet werden. Da kaum Spannungen durch die Rekristallisation eingebracht
werden, kann ebenfalls daraus geschlossen werden, dass die VLPPS-Schichten, die durch die ther-

mische Wechselbelastung eingebrachten Spannungen sehr gut tolerieren konnen, ohne dass es zu
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Delaminationsrissen kommt. Wobei neben der homogenen Mikrostruktur auch die vorhandenen

Risse dazu beitragen, dass die eingebrachten Spannungen relaxieren kénnen.

Da nur in der YbMix2-Schicht einige der vertikalen Risse bis zur Haftvermittlerschicht reichten,
ist auch nur in dieser Schicht vereinzelt eine Si02-Bildung an der Grenzflache beobachtet worden.
Die Risse in der YbDS-Schicht reichten nicht bis zur Grenzflache der Haftvermittlerschicht, was
auch durch die nicht beobachtbare SiO»-Bildung gestiitzt wird. Die YbDS-Schicht ist damit die
Schicht in der gesamten Versuchsreihe mit dem grofiten Schutzpotenzial gegen Oxidation und

Korrosion.

Abbildung 62: Mikrostrukturaufnahmen der isothermisch zyklierten YbDS- (2) und YbMix2- (b) VLPPS-Schichten.
Zusammenfassend zeigte diese Versuchsreihe, dass die drei optimierten Schichten, die mit den
HVAPS-, HVOF- und VLPPS-Verfahren hergestellt wurden, den herkdmmlichen APS-Schichten
in den Punkten Anhaftung, Gasdurchléssigkeit und Zyklierbestdndigkeit ebenbiirtig waren oder
sogar verbesserte Eigenschaften aufwiesen. Im Besonderen die mit HVOF-und VLLPS-Verfahren
hergestellten YbDS-Schichten zeigten eine verbesserte Anhaftung und eine deutlich geringere An-
zahl von Segmentierungs- und Delaminationsrissen nach der Zyklierung. Beim Vergleich der Ma-
terialien konnte festgestellt werden, dass die YbMix2-Schichten mehr Risse an der Grenzflache
aufwiesen als die YbDS-Schichten. Dies konnte durch einen groBeren Unterschied des thermi-
schen Ausdehnungskoeffizienten zwischen Schicht- und Substratmaterial und den damit einher-

gehenden groferen induzierten Spannungen wihrend der Zyklierung erklart werden.
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10 Verstirkung des Haftvermittler-Deckschicht-Grenzfliche durch La-
serstrukturierung
10.1 Verwendete Laserstrukturen
Neben der Materialstudie und der Entwicklung bzw. Optimierung von thermisch gespritzten
Schichten wurde versucht, die Anhaftung des Schichtverbunds untereinander durch die La-
serstrukturierung der Haftvermittlerschicht zu verbessern. Abbildung 63 zeigt die Ergebnisse von
Haftzugversuchen an unstrukturierten Siliziumhaftvermittlerschichten, die bei MTU Aero Engines
in Miinchen durchgefiihrt wurden. Neben unbehandelten Proben (engl. ,,assprayed) sind auch
Proben im anbindungsgegliihten Zustand (3h, 1200 °C) getestet worden. Die Ergebnisse zeigten,
dass die Haftvermittlerschichten mit mehr als 50 MPa bzw. knapp 80 MPa bereits eine sehr hohe
Haftfestigkeit aufweisen und nicht weiter optimiert werden miissen. Daher ist statt der Substrat-
Haftvermittlerschicht-Grenzfliche die Grenzfliche zwischen Deckschicht und Haftvermittler-

schicht ausgewihlt worden, um diese mittels gelaserten Strukturen zu verstérken.

Zur Steigerung der Adhédsion der Haftvermittlerschicht-Deckschicht-Grenzflache (H/D) sind zwei
verschiedene Strukturen (Gitter- und Punktstruktur) entwickelt und ablativ in eine Siliziumhaft-
vermittlerschicht eingebracht worden. Nach dem Strukturieren wurden die Oberflachen auf ihre
Rauigkeit hin untersucht und mit unstrukturierten Probenkdrpern verglichen. Auf die strukturier-
ten und unstrukturierten Siliziumschichten ist anschlieBend eine YbDS-Deckschicht mit dem
VLPPS-Verfahren aufgetragen worden, um im Anschluss die Auswirkung der jeweiligen Struktur
auf die H/D-Grenzfldche zu erproben. Hierzu sind diese Schichtsysteme mit einem modifizierten

Kakisawa-Test und einem Pull-off-Adhésionstest untersucht worden.
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Abbildung 63: Ergebnisse der Haftfestigkeit von HVAPS-gespritzten Siliziumhaftvermittlerschichten mit (rechts) und
ohne (links) Wirmebehandlung, ermittelt mittels eines Haftzugversuchs bei MTU Aero Engines.
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10.2 Prozessparameterbestimmung

10.2.1 Punktstrukturen

Um die Morphologie von Punktstrukturen in der Siliziumhaftvermittlerschicht auf ihre Tiefe und
Morphologie zu optimieren, fand eine Variation der Prozessparameter Laserleistung, Pulszahl,
Schraffur-Wiederholung und Pulslénge statt. Ziel war es, einen Parametersatz zu finden, der zu
einer starken Aufrauhung der Oberflache fiihrt (erhohter R, Wert), gleichzeitig, aber nicht zu tiefe
Strukturen in das Material einbringt, da Haftvermittlerschichten meist nicht dicker als 100-130 um
gestaltet werden. Eine Ubersicht iiber den durchgefiihrten Versuchsplan ist in Tabelle 23 ersicht-
lich. So sind Leistung, Pulszahl und Schraffur-Wiederholung bei Pulsléngen von 200 und 50 ns in
je vier Variationen untersucht worden. Die in diesem Kapitel vorgestellten Versuche sind alle auf
einem polierten Siliziumwafer mit einem Strukturabstand von 90 pm und einer Frequenz von 25

kHz durchgefiihrt worden

Tabelle 23: Versuchsplan zur Optimierung der Punktstrukturierung

Pulsléinge Leistung Pulszahl Pulswiederholung

ns %

200 1) 100 2)75 )10 2)20 )10 2)20
3)50 4)25 3)30 4)40 3)30 4)40

50 1) 100 2)75 )10 2)20 )10 2)20
3)50 4)25 3)30 4)40 3)30 4)40

Wie aus der Tabelle hervorgeht, ist zunéchst in vier Schritten untersucht worden, inwieweit die
Laserleistung in Kombination mit Pulslangen von 50 ns bzw. 200 ns die Tiefe und Morphologie
einer Struktur beeinflusst. Dabei ist immer nur ein Puls auf die jeweilige Punktposition abgegeben
worden. Hierbei entspricht 100 % einer Pulspeakleistung von 15 kW. Beispiele der mit einer Puls-
lange von 200 ns erzeugten Strukturen sind in Abbildung 64a und b dargestellt, wihrend die mit-
tels Laserkonfokalmikroskopie ermittelten Rauigkeitswerte Tabelle 24 entnommen werden kon-
nen. Durch den niedrigeren Energieeintrag zeigten die Ergebnisse, wie zu erwarten, dass die Tiefe
der Struktur und daraus resultierend die Rauigkeit mit sinkender Leistung immer weiter abnimmt.
Des Weiteren zeigte die Analyse der in Abbildung 64a und b gezeigten Strukturen, dass die Struk-
turen in der Mitte tiefer sind als am Rand. Diese Morphologie konnte durch die Energieverteilung
im Puls selbst erkldrt werden. Diese weist die Form einer Gausglocke mit einem Maximum in der
Mitte auf. Auf diese Weise wird in der Mitte der beeinflussten Position mehr Material angeregt
und aus dem Substrat entfernt. Auch kann in den Abbildungen der 200 ns Strukturen eine

Ringstruktur um die tieferen Strukturmitten wahrgenommen werden. Dies deutet darauf hin, dass
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die eingebrachte Energie in der Mitte nicht schnell genug abgefiihrt werden konnte und das Mate-
rial durch eine Phasenexplosion an den Rand getragen wurde, wie sie auch von Rubhan et al. [155]

beschrieben wird.

Beim Abgleich der Strukturen untereinander ist ein Unterschied zu den Ergebnissen der Versuche
mit einer Pulsldnge von 50 ns zu erkennen (Abbildung 64c und d). So kann beobachtet werden,
dass die Rauigkeitswerte der 50 ns nur ca. 30% der Werte bei 200ns langen Pulsen entsprechen.
Auch kann keine Vertiefung in der Mitte wahrgenommen werden. Eine mogliche Erklarung fiir
diese Unterschiede im Ablationsverhalten konnte darin bestehen, dass die gemessene mittlere
Leistung eines 50 ns Pulses mit 4,05 W nur 28 % der Leistung eines 200 ns Puls mit 14,09 W
betrigt. Die unterschiedliche mittlere Leistung der Pulse kann durch die Pulsdauer erklért werden.
So kann sich der Laser bei einer Pulslinge von 200 ns ldnger, und damit héher, aufladen als bei
einer Pulslédnge von 50 ns. Diese Annahme wird durch die Arbeit von Gatzen et al. [102] unter-
stiitzt, in welcher sie ebenfalls eine groere Abrasion mit 200 ns Pulsen als mit 50 ns Pulsen nach-
wiesen. Generell zeigen die R.-Werte in Tabelle 24, dass ein einzelner Puls pro Position nicht

ausreicht, um eine Struktur zu erzeugen, die sich wesentlich von der Umgebung abhebt.
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Abbildung 64: Aufsicht auf bearbeitete Bereiche eines polierten Si-Wafers. Sichtbar sind die Auswirkung der Laserleis-
tung und Pulsléinge auf die Morphologie von Punktstrukturen, die mit einer Pulsliinge von 200 ns und (a) 100% bzw.
25% (b) der Spitzenleistung, sowie mit einer Pulskinge 50 ns und (c) 100% bzw. (d) 25% der Spitzenleistung erzeugt wur-
den. Aufgrund schlechter Wahrnehmbarkeit sind die Strukturen in b und d rot markiert.

107



Verstarkung des Haftvermittler-Deckschicht-Grenzflache durch Laserstrukturierung

Tabelle 24: Ergebnisse der Rauigkeitsmessung der Versuchsreihe Laserleistung

Pulsliinge Leistung

75
Ry (um)

50 0,3 0 0 0

In einer zweiten Versuchsreihe ist die Auswirkung verschiedener Pulszahlen (10 bis 40) auf die
Morphologie der erzeugten Strukturen und auf die Rauigkeit untersucht worden. In allen Versu-
chen sind die Strukturen mit 15 kW Peakleistung in den Siliziumwafer eingebracht worden. Bei-
spiele fiir die Morphologie der Strukturen sind in Abbildung 65 dargestellt, wahrend die ermittel-
ten Rauigkeitswerte Tabelle 25 entnommen werden kénnen. Wie zu erwarten steigt die Tiefe der
Strukturen und die Rauigkeit mit einer hoheren Pulszahl fiir beide Pulslingen an. Bei genauerer
Betrachtung der Strukturen und deren Umgebung kénnen zwei Dinge vermerkt werden. Zum ei-
nen konnen rund um die Strukturen spritzformige Konturen beobachtet werden. Es ist anzuneh-
men, dass bei einer Strukturierung mit mehreren Pulsen pro Position am Boden der Struktur ein
Schmelzbad entsteht. Wenn der Laser weiter auf diese Schmelze einwirkt, wird diese teilweise
verdampft. Durch die schnelle Ausdehnung des Dampfes wird Schmelze aus der Struktur ausge-
worfen, die sich spritzformig um die Struktur legten und abkiihlten. Diese Annahme wird durch
die Arbeit von Gatzen et al. [102] unterstiitzt, die gezielt das Auswerfen von Material nutzten, um
sehr raue ,.Blumenkohlstrukturen™ auf der Substratoberfliche zu erzeugen. Auffillig bei diesen
Spritzern ist, dass sie vor allem auf der in den Abbildungen linken Seite der Strukturen auftreten.
Die Erklirung fiir dieses Phdnomen liegt darin, dass von der in den Bildern rechten Seite Argon
eingeleitet wurde, um die Oxidation der Siliziumoberflache zu verringern. Durch diese Stromung

wird das herausgetragene Silizium auf die linke Seite der Strukturen gelenkt.
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Eine weitere Beobachtung, die bei der Betrachtung von Abbildung 65 gemacht werden kann, ist,
dass die Umgebung der mit einer Pulsldnge von 200 ns eingebrachten Strukturen deutlich dunkler
erscheint als die Umgebung der mit 50 ns Pulsen eingebrachten Strukturen. Des Weiteren erscheint
die Umgebung um die Strukturen mit 10 Pulsen heller als die der Strukturen mit 40 Pulsen. Da
alle Aufnahmen mit derselben Beleuchtung und demselben Kontrast aufgenommen wurden, kann
von physikalischen Unterschieden der Oberflichenbeschaffenheit ausgegangen werden. Moglich-
erweise handelt es sich bei den dunkleren Bereichen um oxidiertes Substratmaterial. Dies liegt
nahe, da mit 200 ns Pulsen im Vergleich zu 50 ns Pulsen mehr Material aufgeschmolzen und
verdampft wird. Dieser Dampf reagiert mit dem verbleibenden Luftsauerstoff und setzt sich als
Oxid um die Strukturen ab. Die Umgebung bei den Strukturen mit 40 Pulsen erscheint dabei dunk-
ler als die Umgebung bei Strukturen mit 10 Pulsen, da hier im Vergleich mehr Material verdampft
und wieder abgeschieden wird und sich so auch mehr SiO» bilden kann. In zukiinftigen Versuchs-
und Fertigungsaufbauten kann diese Oxidbildung durch Verbesserung der Schutzgasabschirmung

weiter reduziert werden.

Abbildung 65: Auswirkung der Pulszahl auf die Morphologie einer Punktstruktur, die mit einer Pulsléinge von 200 ns,
100% Peakleistung und 10 Pulsen (a) bzw. 40 Pulsen (b), sowie mit einer Pulslinge von 50 ns, 100% Peakleistung und 10
Pulsen (c) bzw. 40 Pulsen (d) erzeugt wurden.
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Tabelle 25: Ergebnisse der Rauigkeitsmessung der Versuchsreihe Pulszahl

Pulsléinge Pulszahl

In einer dritten Versuchsreihe ist untersucht worden, inwieweit sich die Struktur verdndert, wenn
man statt mit mehreren direkt aufeinander folgenden Einzelpulsen die Siliziumschicht mit dem
Makiermodus der Schraffur-Wiederholungen strukturiert. Dabei ist zu beriicksichtigen, dass bei
dieser Art der Strukturierung eine ldngere Zeit zwischen dem Belichten derselben Position vergeht

und daher die Pulsfrequenz keine Auswirkung auf die erstellte Struktur hat.

Bespiele der Ergebnisse dieser Versuchsreihe sind in Abbildung 66 und Tabelle 26 dargestellt.
Optisch dhneln diese Versuche der ersten Versuchsreihe. So scheinen die Strukturen deutlich
schwicher ausgeprigt zu sein, worauf auch die niedrigen R-Werte hindeuten. Des Weiteren kann
keine Steigerung der Strukturtiefe und der Rauigkeit bei einer héheren Anzahl von Struktur-Wie-
derholungen festgestellt werden. Die niedrige Strukturtiefe sowie die nicht wahrnehmbare Steige-
rung dieser Tiefe konnten dadurch erkldrt werden, dass das Material in der Struktur nicht so stark
erhitzt wird, wie bei Strukturen mit mehreren Pulsen pro Punktposition. Da nur ein Puls auf die
Position der Einzelstruktur abgegeben wird, hat das Material Zeit, um abzukiihlen und zu erstarren.
Auf diese Weise trifft der Laserstahl nach einem kompletten Programmdurchlauf nicht auf einen
fliissigen Schmelzpool, sondern auf eine wieder erstarrte Schmelze in der Struktur. Dadurch wird
bei jedem Durchgang immer nur ein im Vergleich zur vorherigen Versuchsreihe viel kleinerer
Schmelzpool erzeugt, der auch die Umgebung im Vergleich zu der Mehrpulsreihe weniger stark
aufheizt. Es wird nun angenommen, dass zwischen der ersten und der zehnten Strukturwiederho-
lung die eingebrachte Struktur noch so flach ist, dass das Material aus dem kleineren Schmelzpool

ausgetragen werden kann. Das Vorhandensein von Spritzern um die eigentliche Struktur bekréftigt
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die Annahme, dass es zu einem Austrag von Material aus den Strukturen kam. Auch ist die Um-
gebung zu den Strukturen weniger stark verfarbt, was auf eine geringere Menge verdampftes Sili-
zium und einhergehend damit auch einer geringeren Oxidbildung schliefen lésst. Jedoch wird
weiter angenommen, dass die die Struktur schlieBlich eine Tiefe erreicht, bei der das Material aus
dem kleineren Schmelzpool nicht mehr aus der Struktur ausgetragen wurde, sondern sich wieder
an den Winden der Struktur anlagerte bzw. zuriick in den Schmelzpool gelangte. Dies wiirde die
unregelméBige Form der mit 200 ns Pulsen eingebrachten Strukturen (Abbildung 66a und b) sowie
die nicht weiter ansteigenden R-Werte erkldren. Beim Vergleich der Strukturen untereinander
scheint es, dass der Siliziumaustrag aus den mit 50 ns Pulsen erzeugten Strukturen noch geringer
ist, da das Material gar nicht erst aus der Struktur geschleudert wird, sondern sich maximal ring-

artig an den Randern der Struktur auftiirmt (Abbildung 66¢ und d).
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Abbildung 66: Auswirkung von Pulswiederholungen auf die Morphologie einer Punktstruktur, die mit einer Pulslinge
von 200 ns, 100% Peakleistung und 10 Wiederholungen (a) bzw. 40 Wiederholungen (b), sowie mit einer Pulsléinge von 50
ns, 100% Peakleistung und 10 Wiederholungen (c) bzw. 40 Wiederholungen (d) erzeugt wurden.
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Tabelle 26: Ergebnisse der Rauigkeitsmessung der Versuchsreihe Schraffurwiederholungen

Schraffur-
Wiederholungen

Nach der Analyse dieser drei Versuchsreihen sollte ein Parameterset ausgesucht werden, um es
von den Siliziumwafern auf eine thermisch gespritzte Siliziumhaftvermittlerschicht zu tibertragen.
Mit Blick auf das Ziel, eine moglichst raue Oberfldche zu gestalten, ohne eine Strukturtiefe von
90 pm zu liberschreiten, ist Parametersatz 1 der zweiten Versuchsreihe mit 200 ns Pulsdauer, 15

kW Peakleistung und 10 Pulsen pro Punktposition ausgewdéhlt und iibertragen worden.

Die auf eine Siliziumhaftvermittlerschicht iibertragene Struktur ist beispielhaft in Abbildung 67
zusammen mit einer 3D-Abbildung dargestellt. Die strukturierte Oberfldche der Haftvermittler-
schicht weist einen Ry Wert von 67um, einen R, Wert von 113 pm und einen Ry Wert von 25 pm
auf. Durch den Vergleich dieser R-Werte mit denen einer unstrukturierten Haftvermittlerschicht
(Tabelle 27) kann demnach gefolgert werden, dass die eingebrachte Struktur zu einer deutlichen
Aufrauung der Haftvermittlerschicht gefiihrt hat. Dabei iiberschreitet die Tiefe der Struktur nicht
die Dicke einer herkommlichen Haftvermittlerschicht von 100-130 uym. Um die Erhdhung der
Haftfestigkeit zu iiberpriifen, sind mehrere strukturierte und unstrukturierte Substrate mit einer
YbDS-APS-Schicht versehen und erprobt worden.
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Abbildung 67: Mikroskopische Aufnahme (links) und 3D-Darstellung (rechts) der auf eine Siliziumhaftvermittlerschicht
iibertragene Punktstruktur.
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10.2.2 Gitterstrukturen

Neben den Punktstrukturen sind auch Gitterstrukturen untersucht und entwickelt worden, um die
Grenzflachenzdhigkeit zwischen einer YbDS-Deckschicht und einer Siliziumhaftvermittlerschicht
zu erhohen. Bei diesen Strukturen werden bassinartige Strukturen aus dem Material herausgela-
sert, sodass vom Niveau der Haftvermittlerschicht ein gitterartiges Geflecht aus Stegen verbleibt
(Abbildung 27). Die verwendeten Strukturierungsparameter konnen Tabelle 6 entnommen wer-
den. Die beiden verwendeten Strukturen unterscheiden sich lediglich in der Breite der Stege. Diese
betrug bei der Probe Strukturtest2 (ST2) 50 um und bei der Probe Strukturtest3 (ST3) 200 um.
Diese beiden Strukturen sind mit einer unstrukturierten Probe (Strukturtestl, ST1) verglichen wor-
den. Die Ergebnisse der R-Werte sowie 3D-Darstellungen dieser unstrukturierten bzw. mit Git-
terstruktur versehenen Proben sind nachfolgend in Tabelle 27 bzw. in Abbildung 68 dargestellt.
Wie zu erwarten ist die Rauigkeit aufgrund der modifizierten Oberflache in ST2 und ST3 im Ver-
gleich zur unstrukturierten Oberfliche angestiegen. So stieg R. von 7 um auf 11 um. Ebenfalls ist

eine Zunahme der maximalen Profilhohe R, und der Profiltiefe Ry zu beobachten.

Tabelle 27: Ergebnisse der Rauigkeitsmessung an den Strukturtests1 bis 3
Strukturtest Ry R, ‘ Ra

pm | um | pm

ST1 (unstrukturiert) 28 78 7

ST2 (50 pm Rand) 34 82 44

ST3 (200 pmRand) | 56 | 95 | 10

I 78 um

37um

I 0um

Abbildung 68: 3D-Darstellungen einer unstrukturierten (links) und einer mit einer Gitterstruktur (ST2) versehenen Sili-
ziumhaftvermittlerschicht (rechts).

Bei der Betrachtung der R-Werte in Tabelle 27 fallt auf, dass eine Siliziumhaftvermittlerschicht
bereits im Herstellungszustand vor der Texturierung eine recht hohe Rauigkeit aufweist und R,
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nur geringfiigig durch die Strukturen zunimmt. Bei der Betrachtung der Linienprofile der unstruk-
turierten bzw. strukturierten Siliziumhaftvermittlerschicht in Abbildung 69 kann festgestellt wer-
den, dass es bereits in der unstrukturierten Haftvermittlerschicht einige Peaks und Tiefen gibt, die
diesen hohen R,-Wert erkldren. Im Vergleich mit der strukturierten Oberfldche (Abbildung 69b)
treten diese Peaks jedoch nur einzeln auf, wihrend die Strukturen regelméBig eine Tiefe von ca.
100 pm erreichen. Somit kann angenommen werden, dass die R.-Werte aufgrund dieser verein-
zelten Peaks nicht représentativ fiir das Rauigkeitsprofil der iiberwiegenden Flache der unstruktu-
rierten Probenoberfléche sind und die eingebrachten Strukturen in den eine signifikante Erhdhung
der Rauigkeit eine Vergroflerung der Oberfléche hervorrufen.
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Abbildung 69: Mittels Konfokalmikroskopie aufgenommene Linienprofile einer unstrukturierten (ST1, a) und einer mit
einer Gitterstruktur versehenen (ST3, b) Siliziumhaftvermittlerschicht.

10.3 Pull-off Adhiisionstest
Sowohl die Gitterstrukturen als auch die Punktstrukturen wurden mit einem Pull-off-Adhésions-
test auf ihre Fahigkeit erprobt werden, die Haftfestigkeit zu steigern. Jedoch stellte sich heraus,
dass die Festigkeit der als Substrat verwendeten CMCs mit 1,5-2 MPa weit unterhalb der Haftfes-
tigkeit der Schichten lag. Bei den durchgefiihrten Haftzugversuchen zeigte sich daher, dass alle
Proben nicht an einer Schichtgrenzflache, sondern im CMC-Substrat versagten (Abbildung 70).
Aus diesem Grund kann mit den derzeit verwendeten Substraten keine Aussage iiber die Steige-
rung der Haftfestigkeit durch die eingebrachten Strukturen mittels Haftzugsversuch getroffen wer-

den.

In zukiinftigen Versuchsreihen sollte daher entweder auf ein mechanisch stabileres Substratmate-
rial, wie z.B. monolithisches SiC, gewechselt werden oder die Festigkeit der CMCs grundlegend
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verbessert werden. Im Zeitraum dieser Arbeit wurden letztlich andere Testverfahren und zu tes-
tende Eigenschaften genutzt, um eine Aussage iiber die Beeinflussung der Schichthaftung durch
die eingebrachten Strukturen zu erhalten. Die Wahl fiel dabei auf den von Kakisawa et al. [81]
entwickelten Grenzflachenzihigkeitstest, da dieser erlaubte, speziell die modifizierte Grenzflache

mit einer einfachen Probengeometrie zu erproben.

Abbildung 70: Pull-Off-Haftzugstest mit abgeloster CMC-Lage.

10.4 Grenzflichenzihigkeitstest nach Kakisawa
Die Grenzflichenzihigkeit, sowie die Anderung dieser Eigenschaft mittels in die Siliziumhaftver-
mittlerschicht eingebrachten Gitterstrukturen (Abbildung 27), ist mithilfe eines modifizierten Ka-
kisawa-Tests untersucht worden. Die Berechnung der Grenzfldchenzéhigkeit I' erfolgte tiber For-
mel 41 aus der zum Zeitpunkt des Rissfortschritts aufgebrachten Last P, der Lange der Nut L, der
Ersatzsteifigkeit E’l, der Breite b (3 mm) sowie dem Werkzeugwinkel 0 (8,8°). Die Messwerte
sowie die Ergebnisse sind zusammen mit ihren Fehlerbreiten in Tabelle 28 zusammenfasst. Dabei
kann festgestellt werden, dass die Grenzfliachenzihigkeit durch die Strukturierungen von 8,62 J/m?
auf 13,8 J/m? bzw. 14,7 J/m? um etwa 70 % angehoben wird. Die Grenzflichenzihigkeit der Probe
mit unstrukturierter Grenzfliche (8,6 £ 4,7 J/m?) liegt, wenn man die Standardabweichung aus der
Mehrfachauswertung mit einbezieht, im Bereich anderer publizierter Arbeiten (4 J/m?) [81]. Die
Hohe dieser Fehlerbreite kann auf die groBeren Messabweichungen der kritischen Lasten P und
der Nutléngen L zuriickgefiihrt werden. Daraus kann gefolgert werden, dass die unstrukturierten
Proben eine weniger homogene Anhaftung aufweisen als die strukturierten Proben. Neben der
erhdhten Grenzflichenzdhigkeit spricht auch das homogene Versagen fiir eine Strukturierung der
Oberfliche, da Bauteile und deren Beschichtungen mit einer hoheren Genauigkeit ausgelegt wer-

den konnen.

116



Verstarkung des Haftvermittler-Deckschicht-Grenzflache durch Laserstrukturierung

Tabelle 28: Experimentell bestimmte Aufbiegung, Last, Nutlinge, Ersatzsteifigkeit und Grenzflichenzihigkeit fiir ST1
bis ST3

Last  Nutléinge Grenzfli-

(P) (L) chenzihigkeit
@)
pm pm um Nm? N pum J/m?
ST1 (unstruktu- | 287+ | 292+ | 367+ | 0,01 | 3,59+ | 1900+ 8,62 +4,7
riert) 23 21 14 1,37 190
ST2 (50 Rand 272 + 270 £ 344 + 0,01 | 4,89+ 1585+ 14,7 £ 3,41
um) 21 16 18 0,82 88
ST3 (200 Rand | 271+ 262 + 337+ 0,01 | 4,55+ 1669 + 13,8 £ 5,38
um) 17 16 18 1,09 34

Die Mikrostrukturaufnahmen der Grenzflachen aller drei Proben (ST1 bis ST3) vor der Erprobung
sind in Abbildung 71 dargestellt. Die Aufnahmen zeigen, dass alle drei Haftvermittleroberflichen
ohne groBere Poren und Risse mit dem Deckschichtmaterial YbDS bedeckt sind. Dies bedeutet,
dass keine direkt ersichtliche Schwachstelle an der Grenzfldche nach der Beschichtung auszu-
machen ist. Beim Hohenvergleich der Strukturen mit dem Linienprofil (Abbildung 69b) kann fest-
gestellt werden, dass das Beschichtungsverfahren zu einer Teilerosion der Strukturen gefiihrt hat.
Da die Hohe der Stege statt 100 um nur ca. 30 um betrégt, sollte diese starke Erosion bei weiteren
Versuchen beriicksichtigt werden. Des Weiteren kann in den bassinartigen Strukturen eine
Mikrorauigkeit beobachtet werden, die im Vergleich zur Rauigkeit der unstrukturierten Grenzfla-
chen grofler ist. Daher kann angenommen werden, dass auch diese Mikrorauigkeit zusammen mit

den Gitterstegen zu einer verbesserten Anhaftung der Schichten fiihrt.
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Abbildung 71: Mikrostrukturaufnahmen der H/D-Grenzfliche der Proben ST1 (links), ST2 (rechts) und ST3 (unten) vor

dem Grenzflichenzihigkeitstest.

Die Grenzflichen und Rissverldufe in einer strukturierten (ST3) und in einer unstrukturierten
(ST1) Probe nach dem Grenzflachenzdhigkeitstest sind in Abbildung 72 dargestellt. Bei der Be-
trachtung der Rissverldufe fallt auf, dass die Risse der Orientierung der Grenzflache folgen, die
eigentliche Delamination aber, um ca. 10-20 pm versetzt, innerhalb der Haftvermittlerschicht ver-
lauft. Bei der Analyse des Rissverlaufs der unstrukturierten Probe ist zu beobachten, dass der Riss
zunéchst der Grenzflache folgt, fiir eine kurze Distanz in die Deckschicht abknickt und anschlie-
Bend wieder auf das vorherige Niveau in der Haftvermittlerschicht zuriickkehrt. Hingegen kann
bei den strukturierten Proben beobachtet werden, dass der Riss anfangs parallel zur Orientierung
der Grenzflache verlduft und beim Auftreffen auf eine Gitterstrukturierung bevorzugt durch die
Deckschicht st6t. Durch diese Beobachtungen kann festgestellt werden, dass die aus den Mess-
ergebnissen berechneten Werte die Grenzflachenzihigkeit nicht im vollen Umfang widerspiegeln.
Stattdessen kann angenommen werden, dass es sich bei den ermittelten Werten eher um die Riss-

zdhigkeit des Bereichs um die Grenzfldche handelt.
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Nutspitze

Silizium

Abbildung 72: Grenzflichen und Rissverliufe einer strukturierten (links) und einer unstrukturierten (rechts) Probe nach
dem Grenzflichenzihigkeitstest.

Fiir ein besseres Verstindnis der Versagensmechanismen ist in einer strukturierten Probe der Riss
soweit belastet worden, dass eine vollstdndige Delamination der Schicht auftrat. Die Rissflachen
beider Halften dieser Probe sind in Abbildung 73 dargestellt. Das Auftreten verschiedener Kon-
traste, die durch das EDX als dunkelgraues Silizium und als hellgraue YbDS identifiziert wurden,
deutet darauf hin, dass der Riss durch die beiden Schichtmaterialien Silizium und YbDS verlauft.
Auch wird angenommen, dass der Riss zumindest teilweise der strukturierten Grenzfldche folgt,
da der in den rot markierten Bereichen zu beobachtete Kontrastwechsel (Abbildung 73a) sowie
eine Wellenstruktur (Abbildung 73b) auf einen Rissverlauf an der Grenzflache innerhalb der Bas-

sins hindeutet.

YbDS aus den Strukturen
Bruchfliche

Bruchfliche

/m

{ 500 pm |

Abbildung 73: Bruchflichen der Schichtseite (a) und der Substratseite (b) einer vollstiindig delaminierten, nach ST3
strukturierten Probe des Kakisawatests mit rotmarkierten Positionen der bassin- bzw. wellenartigen Strukturen.

Die Unterschiede in den gemessenen Werten zwischen den unstrukturierten und den strukturierten
Proben konnen durch mehrere Einfliisse erklart werden. Ein erster Einfluss auf die hier gewonnen
Ergebnisse konnte in einem hohen kohésiven Versagensanteil zu finden sein. So versagen die un-

strukturierten Proben bevorzugt durch einen kohésiven Bruch in der Siliziumhaftvermittlerschicht.
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Dies deutet darauf hin, dass die Grenzflichenzdhigkeit auch bei den unstrukturierten Proben so
hoch ist, dass sie iiber der Risszdhigkeit der beiden Schichtmaterialien liegt. Der Riss in der Néhe

der strukturierten Grenzflache wiederum scheint durch beide Schichtmaterialien zu verlaufen.

Es wird daher angenommen, dass die Risszdhigkeit in den strukturierten Proben teilweise dadurch
erhoht wird, dass der Riss aufgrund der Strukturgeometrien im Bassin zum Teil in die YbDS-
Schicht abgelenkt wird, wobei der Rissfortschritt durch die YbDS-Schicht mehr Energie benétigt
als durch das Silizium. Diese Annahme wurde getroffen, da in den Mikrostrukturaufnahmen der
unstrukturierten Probe (Abbildung 72b) beobachtet werden konnte, dass der Riss bevorzugt durch
die Siliziumschicht verlief und selbst nach einem Abknicken in die YbDS-Deckschicht wieder in

die Siliziumschicht zuriickkehrte.

Eine weitere Erklarung liegt in den Strukturen begriindet. Auch wenn der Riss nicht durchgehend
der Grenzflache folgt, kann angenommen werden, dass der Rissfortschritt in den strukturierten
Proben durch die Briicken an die Grenzflache gefiihrt wird, deren Risszéhigkeit tiber der Risszé-
higkeit der beiden Schichtmaterialien liegt. Zusitzlich kann angenommen werden, dass der Riss-
fortschritt entlang der Grenzflache durch eine bessere mechanische Verankerung erschwert wird,
was die hoheren berechneten Werte der strukturierten Proben zum Teil miterkldren wiirde. Die
These, dass der Riss zumindest teilweise der Grenzflache folgt, wurde nach der Betrachtung der
Bruchfldchen in Abbildung 73aund b aufgestellt. So scheint der hiufige Kontrastwechsel in diesen
rot markierten Bereichen darauf hinzudeuten, dass der Riss der Mikrorauigkeit in den bassinarti-
gen Strukturen folgt. Auch die wellenartige Struktur im rotmarkierten Bereich der Abbildung 73b,
die dem Verlauf der Mikrorauigkeit dhnelt, bekréftigt die Vermutung, dass der Riss teilweise der
Grenzflache folgt und somit die Schicht teils adhésiv versagt. Diese Beobachtungen lassen den
Schluss zu, dass adhdsives Versagen bei den strukturierten Proben in den bassinartigen Strukturen

auftritt, jedoch derzeit nicht an den Briicken nachgewiesen werden kann.

Auch ein Zusammenwirken von mehreren der hier genannten Mechanismen ist wahrscheinlich,
da nach der Beurteilung der Abbildung 72 und Abbildung 73 nicht von einem rein adhdsiven oder
einem rein kohédsiven Versagen ausgegangen werden kann. Generell scheint die Grenzflachenzé-
higkeit bei allen drei Proben so hoch zu sein, dass sie iiber der Risszdhigkeit der anliegenden Ma-
terialien liegt. Diese Schlussfolgerung kann gezogen werden, da andernfalls der Riss nach Errei-
chen der Grenzfldche dieser folgen wiirde, falls dieser Weg einen geringeren Energicaufwand er-
fordern wiirde. Nach Kim et al. [83] fiihrt das Einbringen von Strukturen zu dem hier beobachteten
Verhalten, welches sie als ,,Mixed Mode“-Versagen bezeichnen. Auch sie sind der Ansicht, dass

die verbesserte Grenzflichenzahigkeit dazu fiihrt, dass der Riss teilweise entlang der Grenzfliache
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und teilweise durch das Material verlduft, je nachdem in welcher Richtung weniger Energie fiir
den Rissfortschritt aufgebracht werden muss. Kromer et al. [32] zeigten in ihrer Arbeit, dass in
diesem Fall die Gesamtenergie nicht nur von der Rissfortschrittsenergie fiir eine adhésiven Bruch-
flache, sondern auch von einem kohésiven Anteil abhéngt. Kim et al. [83] vertreten die Meinung,
dass dieses Mischversagen einen hoheren Widerstand aufweist als ein rein adhédsives oder rein
kohésives Versagen an einer Grenzfliche. Unter der Annahme, dass in einem Schichtsystem ent-
weder die Risszdhigkeit der Schicht oder die Grenzflachenzdhigkeit hoher ist, fithren Kim et al.
die Erhohung im darauf zuriick, dass im Mixed-Mode nicht nur die schwéchere Zahigkeit, sondern
auch ein Anteil der hdheren Zdhigkeit einwirkt. Somit muss eine hohere kritische Spannung auf-
gebracht werden, um den Riss voranzutreiben, als bei dem jeweiligen reinen Versagensarten. So-
mit konnte das Auftreten des Mixed-Mode Versagen, in Kombination mit der hohen Grenzfli-
chenzidhigkeit, eine weitere Erklarung fiir die hoheren ermittelten Werte der strukturierten Proben

liefern.

Zum derzeitigen Zeitpunkt kann nicht mit Sicherheit bestimmt werden, welche der genannten Er-
klarungen auf den hier vorliegenden Fall zutrifft. Daher sollte in weiteren Versuchsreihen mit un-
terschiedlichen, jedoch prizisen Nutplatzierungen verschiedene Spannungsspitzen in den Schicht-
systemen hervorgerufen werden. Auf diese Weise kdnnten verschiedene Versagensmodi initiiert
und deren Rissverldufe dann mit den hier diskutierten Ergebnissen verglichen werden. Auf diese
Weise konnten genauere Einblicke in das unterschiedliche Versagensverhalten von unstrukturier-
ten und strukturierten Proben gewonnen und verifiziert werden, welche der hier aufgestellten Hy-

pothesen zutrifft.
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11 Beschichtung von Kantengeometrien

In einer abschlieBenden Versuchsreihe sollten die in den vorherigen Versuchsreihen gewonnen
Erkenntnisse von den bisherig genutzten flachen Substraten auf eine 3D-Geometrie iibertragen
werden. Diese Geometrie, bestehend aus monolithischem SiC, wurde so gestaltet, dass sie der
Kante einer Turbinenschaufel dhnelte (Abbildung 74). Es ist zu beachten, dass es sich bei der in
Abbildung 74 gezeigten Probe um eine Doppelprobe handelt und immer nur eine Hélfte beschich-
tet wurde. Somit besteht eine Probe aus drei Flachen, die in unterschiedlichen Winkeln zueinan-
derstehen (Abbildung 75). Im Folgenden wird dieser Probenkorper als Kantengeometrie bezeich-

net.

Abbildung 74: unbeschichtetes Kantensubstrat.

Herausforderungen bei diesem Beschichtungsprozess lagen darin, auf allen drei Flichen eine
gleichmiBige Schicht aufzutragen, da der Schichtaufbau vom Aufprallwinkel der Partikel beein-
flusst wird und auf den der Beschichtung benachbarten Bereichen unterschiedliche Schichtmor-
phologien entstehen kdnnen. Des Weiteren soll verhindert werden, dass es an den Kanten zu einer
Riss- oder Spaltbildung kommt. Aus diesem Grund sind die Kantengeometrien auf zwei verschie-
dene Arten beschichtet worden, die in Abbildung 75 dargestellt sind. Variante 1 zeichnet sich
dadurch aus, dass die drei Oberflachen jeweils senkrecht beschichtet werden. Auf diese Weise soll
auf allen drei Oberflachen eine dhnliche Schichtmorphologie eingestellt werden. Jedoch bestand
bei dieser Variante die Gefahr von Spalten oder ausgeprigten Rissen an den Kanten. Aus diesem
Grund ist in Variante 2 der Beschichtungsprozess so angepasst worden, dass nicht die vordere
Flache, sondern die Kanten in einem 45° Winkel beschichtet wurden, um auf diese Weise einer
Spaltbildung an diesen Kanten vorzubeugen. Generell sind die Schichten bei beiden Varianten mit
jeweils 3 Ubergingen aufgetragen worden. Neben dem EBC-Schichtsystem sind auch die in Ka-

pitel 10 entwickelten Punktstrukturen auf die Kantengeometrie {ibertagen worden.
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Abbildung 75: Beschichtungsvarianten 1 (a) und 2 (b) fiir das Auftragen von Schichten auf der Kantengeo-
metrie.

Mit diesen beiden Varianten sind die Kantengeometiren zunéchst mit einer Siliziumhaftvermitt-
lerschicht unter Einsatz des HVAPS und den in Kapitel 4.2.1 beschriebenen Parametern beschich-
tet worden. Hierzu ist ein neuer Probenhalter genutzt worden, da eine optimale Probenpositionie-
rung mit den zuvor genutzten Klammerhaltern nicht moglich war. Erste Versuche zeigten jedoch,
dass die Anbindung der Schichten am Substrat nicht ausreichend war und sich Teile der Schicht

vom Substrat 16sten (Abbildung 76).

Abbildung 76: Siliziumablésungen auf den ersten beschichteten Kantengeometrien.

Diese Ablosungen konnten bei Versuchen festgestellt werden, bei denen die auf die Kantengeo-
metrie angepasste metallene Halterung verwendet wurde. Diese hat im Vergleich zu den zuvor
genutzten Klammerhaltern eine groflere Kontaktfliche mit der Probe. Es wird angenommen, dass
durch diese groBere Kontaktfldche die Wéarme in einem vergleichsweise grofleren Maf3e abgefiihrt
wird, was zu einem starken Temperaturgefélle im Probenkdrper und spéter im Schichtsystem
fiihrt. Die mit einem starken Temperaturgradienten eingebrachten Spannungen kénnten die Ablo-
sungen der Schicht begriinden. Diesem Problem ist durch eine Erhéhung der Halter- und Sub-
strattemperatur begegnet worden. Hierzu ist die frontale Probenkiihlung von 5 bar auf 2 bar sowie

die Robotergeschwindigkeit (0,5-A1) reduziert worden. Die mit diesen Parametern beschichteten

123



Beschichtung von Kantengeometrien

Proben wiesen keine Ablosungen auf (Abbildung 77a). Die Substrattemperatur stieg durch die
Parameteranderung bei der Siliziumbeschichtung von 200 °C auf ca. 370 °C an. Auf diese Silizi-
umbhaftvermittlerschicht ist eine YbDS-Schicht mit dem APS-Verfahren und den in Kapitel 4.2.1
beschriebenen Prozessparametern aufgetragen worden (Abbildung 77b). Die Substrattemperatur
bei dieser Beschichtung lag fiir beide Varianten zwischen 850 °C und 950 °C. Beide Beschichtun-
gen sind sowohl mit Variante 1 als auch Variante 2 durchgefiihrt worden und erscheinen eben und
gleichmidBig. Dabei konnten makroskopisch keine Unterschiede zwischen den beiden Schichten

festgestellt werden.

Abbildung 77: Eine mit Silizium (a) und YbDS (b) bei hohen Substrattemperaturen beschichte Kantengeometrie.

Die Mikrostrukturen der mit Variante 1 und 2 beschichteten Proben sind in Abbildung 78 darge-
stellt, wobei im Falle von Variante 2 ein strukturiertes Substrat in Abbildung 78b zu sehen ist. Es
ist zu erkennen, dass mit beiden Varianten geschlossene Schichten ohne eine Spaltbildung an den
Kanten erzeugt werden konnten, wobei die Schichten auf den verschiedenen Flidchen unterschied-
liche Dicken aufweisen. Die Haftvermittlerschichten auf den Léngsseiten sind bei beiden Varian-
ten mit 240-260 um etwa gleich dick. Auf der Stirnfléche der Probe jedoch ist bei beiden Varianten
eine diinnere Haftvermittlerschicht wahrzunehmen. Die Dicke liegt bei Variante 1 bei ca. 50 pm
und bei Variante 2 bei ca. 80 um. Die Tendenz der diinneren Schicht auf der Stirnflache setzt sich
auch bei den Deckschichten fort. Wahrend sie auf den Seiten zwischen 250 und 310 um dick ist,

ist sie auf der Stirnflache bei beiden Varianten zwischen 110 und 140 um dick.
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Abbildung 78: Mikrostrukturen der iibertragenen Schichtsysteme nach Variante 1 (a) und nach Variante 2 mit struktu-
rierter Haftvermittlerschicht (b).

Die Dicke der Deckschicht nimmt dabei in einem geringeren Mafie ab als die Dicke der Haftver-
mittlerschicht. Eine mogliche Erkldrung hierfiir ist der unterschiedliche Untergrund, auf den die
jeweilige Schicht aufgetragen wurde. So ist zum einen die Rauigkeit der Haftvermittlerschicht
hoher als die des glatten SiCs, was die Anhaftung von Splats auf der Oberfléche erleichtert. Des
Weiteren kann die Siliziumschicht, aufgrund ihrer geringeren Wiarmeleitfahigkeit, schlechter
Wiarme abfiihren als das SiC-Substrat, was durch die unterschiedlichen Substrattemperaturen wéh-
rend des Spritzens bestitigt wird. Ist die Substrattemperatur bei der Siliziumbeschichtung bei ca.
300 °C, steigt sie bei der YbDS-Beschichtung auf bis zu 850°C an. Auf dem viel heifleren Substrat
konnen sich die Splats besser ausbreiten und anbinden. Die Temperatur, die sich wihrend der
Beschichtung an der Oberflache aufbaut, hingt neben den gewédhlten Prozessparametern wie
Spritzabstand und Stromstirke sowie der Warmeleitfahigkeit von Schicht und Substrat auch von
dem Wiarmewiderstand zur Abfithrung in das darunter liegende Volumen und der Auslegung der
Maander ab. Da sich die Mdander an den Langsseiten iiberlappen und somit diese Flachen weiter
aufheizen, kann angenommen werden, dass sich die Splats besser auf den Flidchen der Langsseiten
abscheiden koénnen als auf der Stirnfliche, die nur mit einem einzelnen strichformigen vertikalen

Maiander vorheizt und beschichtet wird.

Generell wird, wie zu erwarten, deutlich weniger Material durch den einzelnen vertikalen Uber-
gang auf dem Substrat abgeschieden als durch den flachendeckenden Méander, welcher auf den
Léangsseiten verwendet wurde. Um eine gleichméafigere Schichtdicke auf allen drei Fldchen zu
generieren, konnte die Anzahl der vertikalen Uberginge in den einzelnen Varianten erhoht wer-
den. Auch scheint die Auftragung mit Variante 2 etwas dickere Schichten auf der Stirnfliche zu
ermdglichen, was durch die Erhéhung der vertikalen Uberginge von einem (Position 1, Abbildung

75a) auf zwei (Positionen 1 und 2, Abbildung 75b) erklart werden kann.
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Bei der Betrachtung der Porositit der Deckschichten konnen kaum Unterschiede festgestellt wer-
den. Sie liegt fiir die beiden Schichten zwischen 5,2 % und 6,1 %, wobei die mit Variante 2 erstellte
Deckschicht die etwas hohere Porositit aufweist. Des Weiteren sind beide Deckschichten von ei-
nigen Segmentierungsrissen durchzogen (Abbildung 78). Eine mdgliche Erklarung hierfiir mag in
der sehr hohen Substrattemperatur (850 °C) liegen, die nach Guo et al. [138] maligeblich zur Bil-

dung dieser Risse durch die Splaterstarrung und -abkiihlung beitragen.

Wie in Abbildung 78b zu erkennen, ist die Ubertragung der entwickelten Punktstrukturen auf die
seitlichen Flachen moglich. Hierzu sind die Probenkérper durch eine Halterung parallel zum Laser
ausgerichtet worden. Die eingebrachten Strukturen weisen eine Tiefe von 45 - 55 um auf, was im
angestrebten Bereich von 50 - 60 pm liegt. Des Weiteren kann in der Abbildung beobachtet wer-
den, dass die Strukturen vollkommen vom Deckschichtmaterial ausgefiillt werden und keine Risse
oder Poren an der Grenzflache ausgemacht werden konnen. Es kann deshalb davon ausgegangen
werden, dass dort keine Schwachstellen vorliegen, die die Grenzflachenrisszahigkeit herabsetzen.
Die vordere Kante konnte bisher nicht strukturiert werden, da sie aufgrund ihrer Grée und Lage
nur unzureichend auf den Laser auszurichten war. Daher ist eine optimierte Halterung notwendig,
um auch die Stirnseite mit der Struktur zu versehen. Inwieweit die Strukturen zu einer besseren
Bestindigkeit der Deckschicht an der Kante fiihren, miisste in zukiinftigen Versuchen erprobt wer-

den.
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12 Zusammenfassung und Ausblick

Ziel dieser Arbeit war die Entwicklung von schiitzenden Schichten fiir SiC/SiC-CMCs. Diese so-
genannten EBCs sollen in einer Hochtemperaturflugzeugturbine zum Einsatz kommen und dort
die CMC-Bauteile vor korrosiven Einfliissen von Wasserdampf und CMAS schiitzen. Dabei miis-
sen diese Schichten bestimmte Merkmale aufweisen, um einen effektiven Schutz zu gewéhrleis-
ten. Eine gute Schutzwirkung kann tendenziell dann erzielt werden, wenn die aufgetragene Schicht
moglichst dicht und rissfrei gestaltet wird und eine hohe Resistenz gegen die korrosiven Atmo-
sphiren aufweist. Des Weiteren zielte die Entwicklung der Schichten darauf ab, sie mdglichst
spannungsarm zu gestallten. Besonders kristalline seltene Erdsilikatschichten mit ihren an den
Substratwerkstoff angepassten Warmeausdehnungskoeffizienten und einer guten Phasenstabilitdt
bis zu hohen Temperaturen weisen die erforderlichen Eigenschaften auf, um eine hohe Einsatzzeit
der Schichten zu ermdglichen. Neben diesen Eigenschaften verbessert auch eine gute Anhaftung
die Schutzwirkung einer EBC. Um eine optimierte EBC zu entwickeln ist, in dieser Arbeit jede

dieser Eigenschaften beleuchtet worden.

In einem ersten Schritt sind mit Hilfe einer Materialstudie aus einer Auswahl von Silikaten, Oxi-
den, Titanaten und Hafnaten zwei Werkstoffe identifiziert worden, welche die vielversprechends-
ten thermo-chemischen und thermo-mechanischen Eigenschaften aufweisen. Hierbei stellte sich
heraus, dass sich die untersuchten Titanate und Hafnate aufgrund ihrer niedrigen Temperatursta-
bilitdt und einem unpassenden Warmeausdehnungskoeffizienten nicht fiir einen Einsatz als EBC
fiir eine SiC-CMC eignen. Die Analyse der verbleibenden Ytterbium- und Yttriumsilikate ergab
zunichst keine gravierenden Unterschiede, die eine weitere Eingrenzung der Werkstoffe ermog-
lichte. Aus diesem Grund sind diese verbleibenden Werkstoffe zusammen mit drei Mischungen
aus Ytterbiumdi- und -monosilikat in einem CMAS-Reaktionstest miteinander verglichen worden.
Hierbei stellte sich heraus, dass die Ytterbiumsilikate eine bessere Resistenz gegen die CMAS-
Korrosion aufwiesen als die jeweiligen Yttriumsilikate. Diese hohere Resistenz konnte unter an-
derem durch eine geringere Reaktivitidt mit dem CMAS erklirt werden. Auch zwischen Mono-
und Disilikaten konnte ein Unterschied festgestellt werden, da die Monosilikate im Vergleich eine
ca. doppelt so hohe Resistenz aufwiesen. Dieses Verhalten konnte insofern erkldrt werden, dass
die Monosilikate, mit einem héheren Anteil an seltenen Erdionen, mehr CMAS neutralisieren kon-
nen als eine gleichgrofle Menge Disilikat. In dieser Versuchsreihe ist besonders das Verhalten der
Mischmaterialien hervorzuheben. Vor allem YbMix2 (50:50) und YbMix3 (33:66) zeigten nicht
nur einen an den CMC angendherten Warmeausdehnungskoeffizienten, sondern auch eine stark

verbesserte Resistenz gegen die CMAS-Korrosion. So lag die Resistenz dieser beiden Materialien
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iiber dem Niveau des vielversprechendsten reinen Silikats (YbMS). Unter der Beriicksichtigung
der Ergebnisse dieser Versuchsreihe sind die Werkstoffe YbDS und YbMix2 fiir die weiteren Ent-

wicklungen als Schichtmaterialien ausgewahlt worden.

In darauffolgenden Experimentalreihen sind diese Werkstoffe mit dem APS-, dem HVPAS-, dem
HVOF- und dem VLPPS-Verfahren auf einem mit einer Siliziumschicht versehenen SiC-Substrat
aufgetragen worden. Das Ziel dieser Versuchsreihen war es, mit den verschiedenen thermischen
Beschichtungsverfahren dichte und gleichzeitig moglichst kristalline Schichten abzuscheiden.
Hierzu sind mittels der statistischen Versuchsplanung Prozessparameter im HVAPS-, HVOF- und
VLPPS-Prozess variiert und deren Auswirkungen auf das Schichtgefiige untersucht worden. Zum
Abgleich mit bereits entwickelten Schichten sind APS-Schichten aus beiden Werkstoffen aufge-

tragen und ebenfalls gepriift worden.

In den HVOF-Versuchen ist neben dem Einfluss von Gasfluss und der Gasstdchiometrie auch
untersucht worden, ob mit Wasserstoff oder Methan als Brennergas qualitativ bessere Schichten
erzeugt werden konnten. Es stellte sich heraus, dass die iibertragene Warme bei den methangetrie-
benen Versuchen héher war, was zu einem erhdhten Aufschmelzgrad und damit zu einer niedri-

geren Schichtporositit fiihrte.

Mit Methan als Brennstoff sind in einem 3x3-DOE die Auswirkung von Brenngasmenge und Sto-
chiometrie untersucht und bewertet worden. Die Ergebnisse dieser Versuche zeigten, dass alle
Schichten fast vollstdndig kristallin vorlagen. Vor allem die Schichten bei hohen und mittleren
Gasfliissen wiesen eine geringe Porositét auf. Jedoch zeigten genau diese Schichten Anzeichen
von Schichtablésungen von der darunter liegenden Haftvermittlerschicht. Diese Schwachstelle
sollte durch ein weiteres Aufschmelzen der Partikel korrigiert werden. Hierzu ist die Partikelgrofie
der Spritzpulver auf ca. 25um verringert und der Spritzabstand auf 350 mm erhoht worden. Auf
diese Weise konnte die Porositit auf 3 - 4 % herabgesenkt und die Anhaftung verbessert werden.
Allerdings sank auch die Kristallinitét von ca. 92 % auf ca. 22 % ab. Dieser Schritt war jedoch
notwendig, um eine gute Anhaftung der Schichten am darunter liegenden Substrat zu gewéhrleis-

ten.

Mit dem HVAPS-Verfahren ist ebenfalls ein 3x3-DOE durchgefiihrt worden, um die Auswirkun-
gen verschiedener Spritzabstdnde und Gasmengen zu evaluieren. Die Ergebnisse zeigten einen
groflen Einfluss des Gasflusses und einen geringeren, aber wahrnehmbaren Einfluss des Spritzab-
standes. So stieg die Schichtporositit mit steigendem Gasfluss und Spritzabstand an. Gleichzeitig

sinkt das ermittelte Flachengewicht mit der Erhdhung der beiden Prozessparameter. Beides deutet
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auf einen geringeren Aufschmelzgrad bzw. eine geringere Verdichtung hin. Auch wenn die dich-
testen Schichten im HVAPS-DOE bei dem herkommlichen Gasdurchfluss (Qrvaps) zu beobachten
waren, konnten diese Schichten im weiteren Verlauf der Arbeit nicht beriicksichtigt werden, da
sie nach dem Auftragen fast vollstindig amorph vorlagen. Dies war, im Hinblick auf das Ziel der
Erzeugung einer kristallinen Schicht, unzureichend und fiihrte zum Ausschluss dieser Schichten.
Stattdessen sind die Parameter 80 mm Spritzabstand und doppelter Gasfluss (2:Qrvaps) ausgewéhlt
worden, da die mit diesen Parametern erzeugte Schicht fast vollstédndig kristallin (93 %) und wenig
pords (6,5 %) vorlag. Auch bei diesem Prozess ist versucht worden durch eine Reduktion der
Primérpartikelgrofe die Porositét weiter herabzusetzen. Auf diese Weise konnten Schichten mit
einer Porositét von 5,5 % und einem hohen kristallinen Schichtanteil (85 %) erzeugt werden. Diese
YbDS Schicht entspricht damit den Zielparametern einer moglichst dichten und kristallinen
Schicht.

Die mit dem VLPPS-Verfahren gespitzten Schichten entsprachen bereits vor der Optimierung ei-
nigen ZielgroBen, da sie mit 97 % annéhernd kristallin sind und eine geringe Porositdt von nur
2 % aufweisen. Da jedoch die VLPPS-Schichten meist von vertikalen Rissen durchzogen waren,
zielte die Optimierung in dieser Arbeit nicht auf eine Erh6hung der Dichte oder der Kristallinitét,
sondern auf eine Verringerung der Risshiufigkeit ab, um dadurch die Gasdichtigkeit zu gewéhr-
leisten. Hierzu sind in vier Versuchen die Abkiihlkurve und die Rekristallisationszeit wéhrend des
Prozesses variiert worden. Mit Hilfe dieser Versuche konnte die Rissdichte leicht reduziert und
somit ein anndhernd perfektes EBC-System erstellt werden. Jedoch erschwert die aufwendige und

teure Anlagentechnik eine Umsetzung der Schichten im industriellen Mafstab.

Die entwickelten und optimierten YbDS- und YbMix2-Schichten sind mit Hilfe von thermischen
Zykliertests auf ihre Temperaturwechselbestindigkeit unter realitdtsnahen Bedingungen hin er-
probt und verglichen worden. Dabei zeigte sich, dass die in dieser Arbeit optimierten Schichten
meist eine bessere Temperaturwechselbestindigkeit aufwiesen als die verbreiteten APS-Schich-
ten. Jedoch muss angemerkt werden, dass dies hauptsichlich fiir die YbDS-Schichten und nicht
fiir die YbMix2-Schichten galt. Die YbMix2-Schichten zeigten aufgrund eines schlechter zum
CMC-Substrat passenden thermischen Ausdehnungskoeffizienten, wie die APS-Schichten, erste

Delaminationsrisse an der Grenzfldche.

Neben den thermo-chemischen und thermo-mechanischen Eigenschaften der Werkstoffe und der
Morphologie der Schichten spielt auch die Anhaftung an dem jeweiligen Untergrund eine wichtige
Rolle. Durch ein strukturiertes Aufrauen der Haftvermittlerschicht sollte die Anhaftung der Deck-

schicht durch eine stirkere mechanische Verzahnung verbessert werden. Da die sehr harten und
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spréden Materialien SiC oder Silizium sich nicht durch herkémmliche Methoden aufrauen lassen,
ist die Oberflache der Siliziumhaftvermittlerschicht mit einem gepulsten Makierlaser bearbeitet
worden. In mehreren Versuchsreihen sind hierfiir eine Punktstruktur und eine Gitterstruktur ent-

wickelt und auf eine Siliziumhaftvermittlerschicht tibertragen worden.

Die Erprobung der entwickelten Strukturen mittels Pull-Off-Test war nicht mdglich, da sich her-
ausstellte, dass die Festigkeit der CMCs mit weniger als 3 MPa deutlich unterhalb der Haftzugfes-
tigkeit der Schichten lag. Aus diesem Grund sind die Gitterstrukturen stattdessen mit einem mo-
difizierten Kakisawa-Test am National Institute for Material Science (Tsukuba, Japan) auf ihre
Grenzflachenzdhigkeit hin untersucht worden. Der Vorteil dieser Methode lag unter anderem da-
rin, eine spezifische Grenzfldche zu analysieren, wobei die geringe Festigkeit des Substrates eine
Erprobung nicht verhinderte. Die Analyse der Testergebnisse zeigte, dass die entstandenen Risse
nicht durchgehend der Grenzfliche folgten. Somit ist zu beriicksichtigen, dass die ermittelten
Werte eher die Risszdhigkeit der Region um die Grenzflache darstellten. Dennoch zeigten die Er-
gebnisse einen klaren Trend, indem sie eine Steigerung der berechneten Werte von bis zu 70 %
bei den strukturierten Haftvermittlerschichtproben im Vergleich zu unstrukturierten Proben nach-

wiesen.

Der letzte Teil dieser Arbeit behandelte die Ubertragung eines EBC-Systems, bestehend aus einer
Siliziumhaftvermittlerschicht und einer YbDS-Deckschicht, sowie der entwickelten Punktstruktur
von den bisherigen flachen Substraten auf eine Kantengeometrie. Mit Hilfe von zwei verschiede-
nen Spritzprogrammen und einer angepasster Substratkiihlung konnte die simulierte Schaufel-
kante mit dem EBC-System versehen werden. Ebenfalls konnte die entwickelte Punktstruktur auf

die Haftvermittlerschicht {ibertragen werden.

Mit Blick auf die Zukunft sollten verschiedene Ansitze dieser Arbeit intensiviert und adaptiert
werden. So sollten in die Materialstudie weitere Werkstoffe aufgenommen werden. Hierbei wéren
z.B. die Synthetisierung und der Einsatz von Erbiumsilikaten zu empfehlen. Diese konnten &hnlich
gute Eigenschaften wie die Lutetiumsilikate aufweisen und gleichzeitig, aufgrund eines niedrige-
ren Kaufpreises, wirtschaftlich rentabler sein. Die CMAS-Forschung sollte dahingehend fortge-
setzt werden, dass weitere MS-DS-Silikatmischungen auf ihre CMAS-Resistenz hin untersucht
werden. Dies konnte weitere Einblicke in das unterschiedliche Verhalten von reinen und gemisch-

ten Silikaten ermoglichen.

In Hinblick auf die HVOF- und HVAPS-Schichtentwicklung sollten weitere Versuchsreihen
durchgefiihrt werden, bei denen im besonderen Gastemperatur und -geschwindigkeit im Fokus

stehen. Auf diese Weise konnte eine Parameterkonfiguration ermittelt werden, bei der Porositit
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und Kristallinitét in einem optimierten Verhiltnis zueinander auftreten. Hierzu konnte die Bestim-
mung der Partikelgeschwindigkeit und —temperatur mit Hilfe alternativer Messverfahren beitra-
gen. Ebenfalls konnte untersucht werden, wie Spritzpulver mit unterschiedlicher Morphologie (ag-
glomeriert, sprithgetrocknet) den Strukturaufbau der Schichten beeinflussen. Zusitzlich sollten die
entwickelten Schichten auf flachen und Kantensubstraten mit Hilfe weiterer thermischer Zyklier-
verfahren untersucht und erprobt werden. Auf diese Weise kdnnten die Proben z.B. im Burner-
Rig-Test unter realititsnahen Bedingungen auf ihre Temperaturwechselbestindigkeit untersucht

werden.

Des Weiteren sollten die entwickelten Punkt- und Gitterstrukturen auf ihre Haftzugfestigkeit, so-
wohl auf den flachen, als auch auf den Kantensubstraten weiter untersucht werden. Auf diese
Weise konnte ein weiteres Beurteilungskriterium filir die Auswirkungen der eingebrachten Struk-
turen auf die Anhaftung gewonnen werden. Auch wére eine Studie zur weiteren Verringerung der
Substratoxidation wéahrend der Laserbehandlung von Interesse. Zusétzlich wird angeraten, die Un-
tersuchung der Grenzflachenzihigkeit mit Hilfe des Kakisawa-Tests zu intensivieren. Durch eine
gezielte Positionierung der Nut konnten verschiedene Versagensmodi angeregt werden. Auf diese
Weise konnten weitere Einblicke iiber das Festigkeits- und Risszéhigkeitsverhalten der H/D-

Grenzfldche und deren Umgebung gewonnen werden.

In einem letzten Schritt sollten die in dieser Arbeit gewonnen Erkenntnisse genutzt werden, die
entwickelten Schichten und Strukturen auf eine Turbinenschaufel zu iibertragen, um das Up-
Scaling abzuschlieBen. Auf diese Weise konnte die Eignung der entwickelten Schichten unter re-

alen Betriebsbedingungen iiberpriift werden.
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