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Kurzfassung

Um die Zukunftsfahigkeit von Turbomaschinen als Antriebe fiir die Luftfahrt und zur flexiblen Bereitstel-
lung elektrischer Energie in kleinen Einheiten und grol3technischen Anlagen zu gewéhrleisten, werden
Konzepte fiir hocheffiziente und ressourcenschonende Systeme benotigt. Hierbei ist der Hochtempera-
turwerkstoffforschung eine besondere Bedeutung beizumessen. Durch die systematische Identifizierung
neuartiger Konstruktionsmaterialien und deren Erweiterung zu anwendungsfihigen multifunktionalen
Werkstoffsystemen konnen die bestehenden Einsatzgrenzen der hochstbelasteten Komponenten gestei-
gert und das Leistungsvermogen ausgeschopft werden. Auf diesem Weg tragt die Werkstoffkunde einen
wesentlichen Teil zur Entwicklung 6kologisch nachhaltiger und effizienter Antriebs- und Energiewand-
lungstechnologien bei. In dieser Forschungsarbeit wird das Potential solcher Werkstoffsysteme in Form
von Multilagen-Warmeddmmschichten untersucht. Weiter werden Moglichkeiten aufgezeigt, um derarti-
ge Verbundstrukturen so zu konzipieren, dass sie unter dem Aspekt einer weit héheren als der bislang
zuldssigen Dauereinsatztemperatur dennoch eine hohe Lebensdauer erwarten lassen.

In der industriellen Praxis verwendete Auslegungsansitze fiir Warmeddmmschichtsysteme beruhen auf
einer umfangreichen experimentellen Parameterstudie, aus der nach einer definierten Dauer unter be-
triebsnaher Beanspruchung die Werkstoffkombinationen ausgewéhlt werden, deren mikrostrukturelles
Erscheinungsbild den geringsten Degradationsgrad aufweist. Eine solche experimentbasierte Ausle-
gungsphilosophie besitzt zwei wesentliche Nachteile: Erstens ist sie mit einem hohen Versuchsaufwand
verbunden. Zweitens liefert sie wenig Informationen {iber die Vorgdnge und deren Interaktionen, die
wiahrend der Hochtemperaturexposition stattfinden und die Strukturintegritédt beeinflussen. Vor diesem
Hintergrund wird ein mechanismenbasiertes Bewertungskonzept eingefiihrt, das es ermoglicht, eine fun-
dierte bruchmechanische Analyse vorzunehmen und die Gebrauchseignung potentieller Werkstoffkom-
binationen quantitativ zu beurteilen. Der entwickelte Ansatz beriicksichtigt die relevanten thermisch
aktivierten Prozesse innerhalb des Werkstoffverbunds sowohl temperatur- als auch zeitaufgelost. In
ihm werden die makroskopischen Eigenschaften der Wiarmedidmmschichten sowie deren Anderungen
infolge der Hochtemperaturbeanspruchung auf die mikrostrukturelle Ebene zuriickgefithrt und beide
Skalen derart verkniipft, dass eine Vorhersage effektiver Materialeigenschaften moglich wird. Eine sys-
tematische Charakterisierung der untersuchten Multilagen-Warmeddammschichten bildet das Fundament
dieser wirkmechanismenbasierten Modellierung.

Die abschlieBende Bewertung der Strukturintegritit des vielschichtigen Werkstoffverbunds erfolgt auf
numerischem Wege und schliel3t simtliche modelltheoretischen Konzepte ein. Die Ergebnisse der Un-
tersuchungen zur Entwicklung lokaler Spannungen und der Risswachstumsanalysen zeigen eine sehr
gute Ubereinstimmung mit experimentell ermittelten Schidigungsbefunden. Zugleich liefern sie eine
Erklarung fiir den bisher unverstandenen Mechanismus einer Verschiebung des Versagensortes in Ab-
héangigkeit der thermischen Beanspruchungshistorie. In Bezug auf aktuelle Fragestellungen zum techno-
logischen Potential und den Anwendungsgrenzen der Multilagen-Warmeddmmschichten stellt das ent-
wickelte Bewertungskonzept einen wichtigen Beitrag und die dariiber gewonnenen Einsichten in die
strukturelle Integritédt einen wesentlichen Erkenntnisgewinn dar.







Abstract

In order to ensure the future viability of turbomachinery as propulsion systems for aviation and for the
flexible provision of electrical energy in small units and large-scale plants, concepts for highly efficient and
resource-saving systems are needed. In this context, a special importance is attached to high-temperature ma-
terials research. By systematically identifying novel engineering materials and extending them to form viable
multi-functional material systems, the existing application limits of the most highly stressed components can
be increased and their performance exploited to the full. In this way, materials science makes a significant
contribution to the development of ecologically sustainable and efficient propulsion and energy conversion
technologies. The intention of this research work is to investigate the technical potential of such material
systems in the form of multilayer thermal barrier coatings. Furthermore, it aims to derive recommendations
for designing such composites in a way that they can be expected to have a long service life.

Today’s established industrial design approaches for thermal barrier coating systems are based on an extensi-
ve experimental parameter study. After a prior defined number of cycles in near-service loading conditions the
material combinations whose microstructure exhibits the lowest degradation are selected. This results in two
major disadvantages: Firstly, such an experimental design philosophy is associated with high efforts. Second-
ly, it provides less information about processes and their interactions taking place during high temperature
exposure and influencing the structural integrity. Keeping that in mind, a mechanism-based evaluation con-
cept is introduced that enables a well-founded fracture mechanics analysis to be carried out. It is intended
to allow a quantitatively assessment of the suitability for use of potential material combinations. The deve-
loped approach considers the relevant thermally activated processes within the material composite in both:
a temperature- and a time-resolved manner. For this, it traces the macroscopic properties of thermal barrier
coatings as well as their changes due to high-temperature exposure back to its microstructure. By linking
both scales consequently within the entire modeling process, a prediction of effective material properties is
enabled. A systematic characterization of the investigated multilayer thermal barrier coatings provides the
basis for the mechanism-based approach.

The final evaluation of the structural integrity of the multilayer composites is carried out numerically. They
have a focus on the development of local stresses and analyses the crack growth behavior at critical positions.
The results are in a very good agreement with experimental findings characterizing the damage behavior.
Even more, they provide an explanation for the previously misunderstood failure shifting mechanism de-
pending on the thermal stress history. With regard to open questions on the technical potential and the
application limits of multilayer thermal barrier coatings, the developed evaluation concept represents an im-
portant contribution. The insights into the structural integrity kept by the approach represent a significant
gain in knowledge.
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1 Einleitung

Mit ihren unabhéngig voneinander entwickelten Antriebsmaschinen fiir Flugzeuge legten JoHANN PABST
voN OHAIN und FrRank WHITTLE in den 1930er Jahren den Grundstein fiir die heute weitverbreiteten Gas-
turbinen. Seither hat sich ihr Einsatzspektrum iiber die Vortriebserzeugung fiir Luftfahrzeuge hinweg
enorm erweitert. Im Rahmen der grof3technischen Bereitstellung elektrischer Energie werden Gastur-
binen in kombinierten Gas- und Dampfturbinenanlagen (GuD) verwendet. Daneben existieren mit den
Aeroderivaten aus Fluggasturbinen abgeleitete und auf das Kerntriebwerk (engl. Core Engine) reduzierte
stationdre Gasturbinen. Diese werden zum Beispiel von lokalen Energieversorgungsunternehmen instal-
liert, um eine Spitzenlastabdeckung zu erméglichen. Im maritimen Sektor finden sie {iberdies Anwen-
dung als Schiffsantriebe. Abbildung 1.1 veranschaulicht die prinzipielle Bauweise der axialdurchstrom-
ten Turbomaschinen.
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Abbildung 1.1: Schematische Darstellung einer Gasturbine in der Ausfiihrung als Flugtriebwerk.

Notwendigkeit zur Steigerung der 6kologischen und thermischen Effizienz

Seit ihrer Einfiihrung werden Gasturbinen und ihre Komponenten stetig weiterentwickelt und den wach-
senden Anforderungen und Einsatzszenarien angepasst. Die durch die Europdische Kommission festge-
schrieben Ziele des FLigHTPATH 2050 [1] sehen vor, dass die im Jahr 2050 nach dem dann geltenden
Stand der Technik verfiigbaren Luftfahrzeuge im Vergleich zum Jahr 2000 um 75 % geringere CO, und
um 90% reduzierte NO, Emissionen aufweisen sollen. Im Bereich der stationdren Gasturbinen sorgt
das Bestreben zur Realisierung einer flexiblen Betriebsweise fiir die Forderung nach gesteigerter Zyklier-
fahigkeit der Hochtemperaturkomponenten. Die technische Umsetzung dieser Rahmenbedingungen in
Verbindung mit den brancheniibergreifenden Bestrebungen nach einem wirtschaftlichen Einsatz erfolgen
in erster Linie durch eine Steigerung der Effizienz. Die Beurteilung derselben beruht auf dem Vergleich
des realen Wirkungsgrads mit dem physikalisch maximal moglichen thermischen Wirkungsgrad.

Vergleichsprozess

Als thermodynamischer Vergleichsprozess fiir Gasturbinen dient der offene JouLe- oder BRayToN-Prozess.
Wie Abbildung 1.2 (a) zeigt, handelt es sich hierbei um einen Vorgang der sich aus wechselnden isentro-
pen und isobaren Zustandsdnderungen zusammensetzt. Beginnend mit der isentropen Kompression der
einstromenden Luft im Verdichter (1 — 2), folgt die isobare Warmezufuhr in der Brennkammer (2 — 3).
Im Zustand 3 tritt das Heif3gas in die Turbine ein und wird dort isentrop auf Umgebungsdruck expan-
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diert (3 — 4). Die anschlieende isobare Warmeabfuhr geschieht {iber die Mischung des Abgases mit
der Umgebungsluft (4 — 1). Es handelt sich um einen offenen Kreisprozess, weil das Schlieen nicht
innerhalb der Gasturbine vonstattengeht, sondern iiber die Interaktion mit der Atmosphére.

(a) Joule-Prozess (offen) (b) Realer Gasturbinen-Kreisprozess

3 3

Enthalpie —»
Enthalpie —»
N

Entropie — Entropie —

Abbildung 1.2: Vergleich zwischen (a) offenem Joule-Prozess und (b) realem Gasturbinen-Kreisprozess.

Verlustmechanismen und realer Wirkungsgrad

In der realen Gasturbine treten eine Reihe von Verlustmechanismen auf, wodurch die Zustandsidnderun-
gen keineswegs ideal verlaufen und die dafiir sorgen, dass die Reversibilitdt des Kreisprozesses verloren
geht (vgl. Abbildung 1.2 (b)). Das beginnt im Verdichter bereits mit einem Druckverlust am Eintritt und
setzt sich bei den Warmeverlusten iiber die Gehdusewand an die Umgebung fort. Dazu kommt, dass
ein Teil des Luftmassenstroms zur Kithlung von Brennkammer- und Turbinenbauteilen abgezapft wird.
Der Verbrennungsvorgang ist ebenfalls druckverlustbehaftet. Um im Zustand 3 dennoch den gewiinsch-
ten Turbineneintrittsdruck zu erzielen, muss die vorgeschaltete Kompression auf ein hoheres Niveau
erfolgen. Die Expansion in der Turbine ist begleitet von Mischungs- und stromungsmechanischen Verlus-
ten durch die Beimengung der Verdichterzapfluft sowie Warmeverlusten iiber Rotor- und Statorbauteile
an die Umgebung. All das fithrt dazu, dass der thermische Wirkungsgrad des realen Prozesses in Glei-
chung (1) neben dem Verdichtungsverhéltnis © = p,/p; und dem Isentropenexponenten x von den
Komponentenwirkungsgraden von Verdichter 7,y und Turbine 7 + beeinflusst wird.

T3 m
T, MsvsT— T nt—1 k—1 %)
Nih = T > m=
(T_? ns,V - nm) + (1 - ns,V) m K

Zusatzlich kommen mit der unteren und der oberen Prozesstemperatur zwei weitere Einflussfaktoren
hinzu. Insbesondere die Turbineneintrittstemperatur T; spielt eine wichtige Rolle.

MaBnahmen zur Steigerung der Effizienz und technische Umsetzung

Abbildung 1.3 (a) veranschaulicht die Abhéngigkeit des thermischen Wirkungsgrads und der spezifi-
schen Abgabeleistung von der Temperatur am Turbineneintritt und dem Verdichtungsverhiltnis. Eine
Erhohung von T; wirkt sich positiv auf beide Parameter aus. Insbesondere die Leistungsausbeute wird
deutlich gesteigert. Proportional zur Eintrittstemperatur steigt die Gastemperatur am Turbinenaustritt
an, siehe Abbildung 1.3 (b). Das fiihrt letztlich dazu, dass nicht mehr nur die Komponenten in den
ersten Turbinenstufen besonders hei3gasbeaufschlagt werden. Die hinteren Bereiche erfahren eine signi-
fikant hohere thermische Belastung, wodurch der Hochtemperaturschutz an dieser Stelle eine wesentlich
groRere Bedeutung beim Komponentendesign bekommt.
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Abbildung 1.3: Einfluss von Verdichtungsverhaltnis und Turbineneintrittstemperatur auf (a) den thermi-
schen Wirkungsgrad und (b) die Turbinenaustrittstemperatur aufgetragen tber der spe-
zifischen Leistung im Joule-Prozess (adaptiert von [2]).

Fiir die heiBgasbeaufschlagten Baugruppen Brennkammer und Turbine ist eine Effizienzsteigerung aus
strukturmechanischer Sicht zum Beispiel {iber eine Reduzierung der Leermasse realisierbar — hier insbe-
sondere der nicht-strukturtragenden Bauteile sowie der parasitiren Masse insgesamt. Zur notwendigen
Erhohung der zulédssigen Gastemperaturen sind wirkungsvolle Konzepte zur Komponentenkiihlung und
der Einsatz temperaturbestdndigerer Materialien erforderlich. Das Aufbringen von Warmedammeschich-
ten in Verbindung mit Filmkiihltechniken hat sich bereits Mitte der 1980er Jahre etabliert. Ziel ist es,
Bauteile vor unzuléssigen thermischen Belastungen zu schiitzen. Abbildung 1.4 verdeutlicht den positi-
ven Effekt auf die hiernach realisierbare Erhohung der zuléssigen Heil3gastemperatur.
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Abbildung 1.4: Historische und prognostizierte Entwicklung der fur Flugtriebwerke und Gasturbinen re-
levanten Hochtemperaturwerkstoffe und Kihlkonzepte (adaptiert von [3], [4]).




Zugeschnitten auf den jeweiligen Anwendungsfall entstehen komplexe Schichtverbundsysteme. Deren
strukturelle Integritdt wird von der Materialauswahl, dem Design von Bauteil und Werkstoffverbund
sowie den einzelnen Fertigungsprozessen beeinflusst. Geeignete werkstofftechnische Maf3nahmen zur
Erhohung der Temperaturbestdndigkeit der beschichteten Komponenten beruhen auf der Verwendung
neuartiger Werkstoffklassen, z. B. Keramik-Matrix-Verbundwerkstoffe (CMC), und einer beanspruchungs-
gerechten Auslegung der Schichtarchitektur als keramische Multilagensysteme sowie der anwendungs-
spezifischen Optimierung der Mikrostruktur durch alternative Herstellungsverfahren. Thre praktische
Anwendung finden Multilagen-Warmeddammschichten im Bereich des Brennkammeraustritts moderner
Grol3gasturbinen. In dieser Sektion konnen die heif3gasseitigen Oberflichentemperaturen dort verbauter
Komponenten 1500 °C erreichen.

Grundsatzliches zum Aufbau der Arbeit

Der Aufbau der vorliegenden Arbeit ist derart strukturiert, dass die dem allgemeinen Stand des Wissens
nachfolgenden Kapitel in drei Abschnitte untergliedert sind. Der erste Abschnitt vermittelt die notwendi-
gen Grundlagen und einen auf den spezifischen Inhalt des Kapitels konzentrierten Stand des Wissens und
der Forschung. Im zweiten Teil folgt die Ubertragung auf Multilagen-Warmeddmmschichten und deren
Analyse. Den Abschluss bildet eine Zusammenfassung der wesentlichen Erkenntnisse und deren Einord-
nung in das Gesamtkonzept. Im gesamten Dokument finden sich an verschiedenen Stellen besonders
hervorgehobene Passagen:

Innerhalb solcher Absitze wird das vormals Erlduterte in Bezug zu den Zielsetzungen dieser Arbeit
gesetzt, aus Sicht des Autors kommentiert und hinsichtlich etwaiger Einschrankungen begutachtet
sowie auf wichtige und im weiteren Verlauf zu beriicksichtigende Erkenntnisse zusammengefasst.
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2 Stand des Wissens

Das Lastenheft der besonders heildgasbeaufschlagten Bauteile (z.B. Brennkammer, Turbinenlauf und
-leitschaufeln) in Gasturbinen und Flugtriebwerken ist umfangreich und entspringt den unterschied-
lichsten Disziplinen. Das Erfiillen mannigfaltiger Funktionalitdten bei gleichzeitiger Erreichung einer
moglichst hohen Lebensdauer unter Hochtemperaturbedingungen, die wirtschaftliche Herstellbarkeit
und eine gewisse Reparaturfihigkeit, um nur einige Punkte zu nennen, fiihrt im Allgemeinen dazu,
jene Komponenten werkstoffseitig als multifunktionale Strukturen zu konzipieren. Das trifft auf den in
Abbildung 2.1 gezeigten Werkstoffverbund in besonderem Mal3e zu.
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Abbildung 2.1: Schematische Darstellung einer Hochdruckturbinenschaufel und grundsatzlicher Aufbau
eines Warmedammschichtsystems, wie es typischerweise fir solche Komponenten ver-
wendet wird.

Ein solches Warmeddmmschichtsystem (WDSS oder TBC-System, engl. Thermal Barrier Coating System)
vereint als Schichtverbund géanzlich unterschiedliche und fiir die jeweilige Funktion optimierte Werk-
stoffe miteinander. Unabhingig von konkreten Materialkombinationen handelt es sich in der einfachsten
Form um ein vierlagiges Laminat bestehend aus:

* Grundwerkstoff, auch Substrat (BM, engl. Base Material),
* Haftvermittlerschicht (HVS oder BC, engl. Bond Coat),
* thermisch gewachsener Oxidschicht (TGO, engl. Thermally Grown Oxide) und

* keramischer Deckschicht (TC, engl. Top Coat).

Die Komplexitdt wird durch die Werkstoffauswahl, den Grad der Mehrlagigkeit, die Herstellungsroute
sowie die Wahl der Prozessparameter zusatzlich erhoht.

2.1 Konventionelle Werkstoffsysteme flir hochtemperaturbeanspruchte Gasturbinen- und
Flugtriebwerkskomponenten

Dieser Abschnitt fasst die Grundziige konventioneller Warmedammschichtsysteme zusammen. Er gibt
einen allgemeinen Uberblick iiber die gingigen metallischen und keramischen Materialien, aus denen
der Schichtverbund aufgebaut wird und beschreibt deren prinzipielles Eigenschaftsprofil.

2.1.1 Grundwerkstoff

Der Grundwerkstoff bildet den lasttragenden Teil des TBC-Systems. Er wird im strukturmechanischen
Designprozess so ausgelegt, dass die aus dem Betrieb resultierenden mechanischen Bauteilbeanspru-
chungen {iiber die gesamte Komponentenlebensdauer ausschlief3lich iiber ihn getragen werden kénnen.
Zurzeit gelten nickelbasierte Legierungen als diejenigen Konstruktionswerkstoffe, welche die hohen me-
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chanischen und thermischen Belastungen, sowie die korrosiven und oxidativen Einfliisse in Brennkam-
mer und Turbine am besten tolerieren. Dennoch stof3en auch diese Materialien ab einer Dauereinsatztem-
peratur von ca. 1050°C an ihre Grenzen und verlieren dariiber hinaus rapide an Festigkeit. Deswegen
miissen degradationsfordernde Gefiigeveranderungen durch geeignete Schutzmafnahmen vermieden,
zumindest verlangsamt werden. Ein Beispiel fiir einen solchen Prozess, der unter dem Einfluss der
Hochtemperatur auftritt, ist die Verarmung der festigkeitssteigernden y’-Ausscheidungen infolge oxi-
dativer Beanspruchung. Diesem wirkt man durch die Applikation einer metallischen Korrosions- und
Oxidationsschutzschicht, auch als Haftvermittlerschicht bezeichnet, entgegen.

2.1.2 Korrosions- und Oxidationsschutzschichten

Die Hauptaufgabe der Haftvermittlerschicht liegt in der Bereitstellung eines ausreichend grof3en Alumi-
niumreservoirs zum Schutz des Grundwerkstoffes vor korrosiver und oxidativer Degradation. Durch die
hohe chemische Interaktion ist die Auswahl von Schichttyp und -legierung immer auch an die Beschaf-
fenheit und Bestandteile des Grundwerkstoffes gekniipft. Unterschieden werden sie im Wesentlichen in
(1) Diffusionsschichten auf Nickelaluminidbasis (3-NiAl) oder Platinaluminide (PtAl) und (2) MCrAlY-
Auflageschichten. Erstere enthalten bis zu 30 Gewichtsprozent (wt.%) Aluminium. Der Al-Gehalt in
MCrAlY-Legierungen betrdgt meist 10 — 12 wt. %. Auflageschichten dieses Typs bestehen iiblicherweise
aus vier oder mehr Legierungsbestandteilen. Sie werden in ihrer Zusammensetzung dem Grundwerk-
stoff, der Einsatzumgebung und den erwarteten Degradationsmechanismen angepasst. Je nach Anwen-
dungsfall sind entsprechende Legierungen auf Basis von Kobalt (Co), Nickel (Ni) oder Eisen (Fe) sowie
deren Kombinationen verfiigbar. Diese fiihren primar zu einer hoheren Resistenz gegen Oxidation oder
Heif3gaskorrosion. Die Hochtemperaturlegierungen erreichen ihre Widerstandsfahigkeit gegen den Ein-
fluss der stark oxidierenden und korrosiven Umgebung durch Bildung einer passivierend wirkenden,
diinnen Oxidschicht. Fiir das Oxid ergeben sich damit wesentliche Anforderungen an die Beschaffenheit
[5, 6]:

* thermodynamisch stabil
* langsam und dicht wachsend
* homogen

e festhaftend

Bei der Legierungsauswahl ist auBerdem auf eine moglichst geringe Interdiffusion chemischer Elemen-
te zwischen Grundwerkstoff und metallischer Schutzschicht zu achten. Aluminiumoxid, insbesondere
a-Al,0s, ist fiir seine langsame Wachstumskinetik und hohe thermodynamische Stabilitdt bekannt. Der
wachstumsbestimmende Faktor dieser Schichten ist weniger die einwértsgerichtete Sauerstoffdiffusion.
Vielmehr wirkt hier die nach auf’en gerichtete Diffusion des Metalls aus der Haftvermittlerschicht [7].
Deswegen haben sich vornehmlich aluminiumoxidbildende Legierungen als Oxidationsschutzschichten
etabliert. Durch die Zugabe von Chrom (Cr) und Yttrium (Y) lasst sich das Eigenschaftsprofil weiter
optimieren. So verbessert Yttrium zum einen das Oxidationsverhalten und unterstiitzt zum anderen das
Haftungsvermogen der Aluminiumoxidschichten. Chrom erhoht im Allgemeinen die Hei3gaskorrosions-
bestandigkeit und sorgt zugleich dafiir, dass der notwendige Aluminiumanteil reduziert werden kann.
Allerdings befordert ein hoher Cr-Anteil in Verbindung mit dem verminderten Al-Gehalt die friihzei-
tige Bildung von Chromspinellen. Dies fiihrt unter oxidationsféordernden Umgebungsbedingungen mit
Temperaturen > 950 °C zu erheblichen Lebensdauereinbuf3en.

Der festigkeitsmindernde Aspekt der Aluminiumanreicherung wird im Turbomaschinen-Designprozess
derart beriicksichtigt, dass solche Schichten als reine Schutzschichten und ohne strukturtragende Funk-
tion ausgelegt werden. Dennoch birgt die fortschreitende Oxidation durch Verdnderung des lokalen, rau-
heitsbeeinflussten Beanspruchungsniveaus in der grenzflichennahen Umgebung ein ernstzunehmendes
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Schidigungspotential fiir das gesamte Werkstoffsystem. In welchem MaRRe die mit der Oberfldchenoxi-
dation und der Interdiffusion mit dem Grundwerkstoff einhergehenden Phasenumwandlungen in der
Haftvermittlerschicht die Strukturintegritdt des Gesamtverbundes mindern, ist den Erkenntnissen des
Autors nach bisher nicht explizit untersucht worden. Lokal aufgeloste Nanoindentierungen von RABI-
E1 [8] an CoNiCrAlY-Schichten im Ausgangszustand und nach Oxidation bei 1150°C iiber 216h legen
nahe, dass die mechanischen Eigenschaften insgesamt sehr wenig von der Auslagerung beeinflusst wer-
den. Bei nahezu vollstindiger Auflosung der aluminiumreichen f-Ausscheidungen dndern sich weder
Elastizitat noch Streckgrenze merklich.

2.1.3 Thermisch gewachsene Oxidschicht

Das in Abbildung 2.1 dargestellte thermisch gewachsene Oxid (TGO) nimmt eine besondere Rolle im
Werkstoffverbund ein, da es zunichst kein Bestandteil eines origindren TBC-Systems ist und sich erst
infolge der Hochtemperatureinwirkung auf der Oberflache der Haftvermittlerschicht bildet. Wie im vor-
angegangenen Abschnitt erwdhnt, reduziert die dichte Struktur des a-Al,O5 die Diffusion der Sauerst-
offionen iiber die TGO an die Haftvermittlerschicht und verlangsamt das weitere Oxidwachstum. Dieser
Punkt ist deshalb von besonderer Bedeutung, da die keramische Deckschicht hochgradig sauerstoffdurch-
lassig ist und damit selbst nicht als Diffusionsbarriere fungieren kann. Ein weiterer wichtiger Aspekt beim
Design der HVS-Legierung ist die Haftfestigkeit des Oxids. Neben den bereits bekannten Elementen Cr
und Y fordern geringe Anteile von Cerium (Ce), Hafnium (Hf) und Lanthan (La) das Haftungsvermogen
[9, 10].

2.1.4 Keramische Warmedammeschichten

Viele der Gasturbinenkomponenten, die mit TBC-Systemen beschichtet sind, werden fiir sehr lange Be-
triebsdauern ausgelegt, ohne dass in der Zwischenzeit ein Austausch der Bauteile im Rahmen einer
reguldaren Wartung vorgesehen ist [11]. Daraus folgen konkrete Anforderungen an die strukturelle Be-
schaffenheit des Werkstoffverbunds, sowie die notwendigen thermischen und mechanischen Eigenschaf-
ten der einzelnen Materialien:

Angepasster thermischer Ausdehnungskoeffizient: Um die thermische Fehlpassung zwischen den Ver-
bundwerkstoffen zu minimieren, ist auf eine addquate Werkstoffauswahl und -kombination hinsichtlich
der thermischen Ausdehnungskoeffizienten zu achten.

Dehnungstoleranz und Sinterstabilitat: Ein gezielt eingebrachtes Netzwerk aus Poren und Mikrorissen
in der Deckschicht sorgt fiir eine entsprechende Dehnungstoleranz. Dadurch wird der effektive Elastizi-
tatsmodul reduziert und das iiber die thermisch-mechanische Wechselbeanspruchung induzierte Span-
nungsniveau vermindert. Unter dem Einfluss der Hochtemperaturbeanspruchung zeigen keramische
Materialien ein ausgeprégtes Sinterverhalten, welches mit einer Verdichtung der porosen Mikrostruk-
tur einhergeht. In der Folge sinkt die Dehnungstoleranz. Fiir die Deckschicht ist deshalb ein Werkstoff
mit hoher Sinterstabilitdt bzw. geringer Sinterrate zu bevorzugen.

Geringe Warmeleitfahigkeit: Die wairmeddmmende Wirkung wird durch eine moglichst geringe Warme-
leitfahigkeit erreicht. Auch hier ist die Porositét ein entscheidender Stellfaktor, mit der die intrinsische
Warmeleitfahigkeit des Deckschichtmaterials weiter verringert werden kann.

Phasenstabilitat: Eine hinreichende Phasenstabilitdt zwischen Raum- und Betriebstemperatur ist not-
wendig, um die mit einer moglichen Phasenumwandlung einhergehende Volumeninderung zu unter-
binden. Solche Volumendnderungen konnen zur Rissbildung oder gar einer vollstindigen Ablosung der
Schicht fiihren und damit ein vorzeitiges Versagen des Bauteils auslosen.

Bruchzahigkeit: Ein hoher intrinsischer Widerstand gegen Rissfortschritt ist bei der Vielzahl an (er-
winschten) Mikrorissen in der Warmedammschicht von Vorteil.




Chemische Stabilitdt und Adhasionsvermégen: Der keramische Verbundwerkstoff soll chemisch sta-
bil und unreaktiv (inert) gegeniiber der TGO sein und eine gute Anbindungsfahigkeit sowie ein hohes
Haftungsvermogen an selbige aufweisen.

2.1.5 Yttrium-stabilisiertes Zirkoniumdioxid als State-of-the-Art

Bereits in den 1970er und 80er Jahren konnte in mehreren Forschungsarbeiten [12-14] gezeigt werden,
dass Yttrium-stabilisiertes Zirkoniumdioxid die genannten Anforderungen sehr gut erfiillt. Insbesonde-
re ist die Variante eines mit 6 — 8 wt. % Yttrium dotierten Zirkoniumdioxids. In der Literatur ist diese
Zusammensetzung auch unter den Kurzbegriffen 6-8YSZ oder 7YSZ [15] bekannt und wird im Rahmen
der vorliegenden Arbeit weiter vereinfachend als YSZ bezeichnet. Sofern Vergleiche mit abweichenden
Dotierungsvarianten vorgenommen werden, ist deren Zusammensetzung explizit aufgefiihrt.

Makroskopische Eigenschaften und Mikrostruktur

Yttrium-stabilisiertes Zirkoniumdioxid besitzt eine ganze Reihe spezifischer Eigenschaften, die es zum
,State-of-the-Art“ machen. Die Warmeleitfahigkeit des Bulk-Werkstoffes liegt bei 1000°C zwischen
2—3W/(mK) [16]. Sie lésst sich durch eine entsprechend angepasste Mikrostruktur weiter absenken. Die
Schmelztemperatur ist mit 2700 °C hoch und der thermische Ausdehnungskoeffizient von 11 x 107%/K
mit dem der metallischen Verbundwerkstoffe vergleichbar. Die gute Prozessierbarkeit ermdoglicht es, so-
wohl vergleichsweise dicke Schichten mittels atmosphérischen Plasmaspritzen (APS) herzustellen, als
auch diinne Beschichtungen {iiber eine physikalische Gasphasenabscheidung mit Elektronenstrahlver-
dampfung (EB-PVD) zu realisieren. Die aus beiden Verfahren resultierenden Mikrostrukturen sind sehr
unterschiedlich. Abbildung 2.2 zeigt, dass die Struktur der APS-Schichten aus vielen aufeinanderliegen-
den Lamellen (engl. Splats) besteht, welche durch die hohe Auftreffgeschwindigkeit der geschmolzenen
Partikel auf der Oberfliache ein fladendhnliches Aussehen annehmen. Zwischen den Lamellen finden sich
Poren, nicht- oder teilweise aufgeschmolzene Partikel und Mikrorisse. Letztere werden durch die Art und
Weise der Partikelerstarrung beeinflusst.

(a) Mikroskopische Aufnahme (b) Schematische Darstellung
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Abbildung 2.2: Mikrostruktur eines konventionellen Warmedammschichtsystems mit plasmagespritzter
Deckschicht.

Mit einer entsprechend angepassten Mikrostruktur kann die Warmeleitfahigkeit der Schichten auf
0.8 —1.7W/(mK) [7, 16-18] reduziert werden. Dagegen liegen die Werte fiir EB-PVD-Schichten mit
1.5—1.9W/(mK) [17] etwas hoher. Der Grund dafiir ist die kolumnare Mikrostruktur (vgl. Abbil-
dung 2.1). Das Defektnetzwerk besteht hauptsichlich aus vertikal angeordneten Rissen, sogenannte
Interkolumnarrisse, die sich zwischen den einzelnen Stengeln ausbilden. Das unterstiitzt die Dehnungs-
toleranz in der Schichtebene, bedingt aber gleichzeitig eine hohere Warmeleitfahigkeit senkrecht zur
Schicht, das heil3t in Richtung des relevanten Temperaturgradienten. Besonders bei mechanisch wech-
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selbeanspruchten Bauteilen wie Turbinenschaufeln ist zwischen mechanischer und thermischer Effizienz
abzuwégen, weshalb man die Einbuf3en bei der Warmeddmmung zugunsten eines besseren Dehnungs-
vermogens in Kauf nimmt.

Anwendungsgrenzen

Nach bisheriger Lehrmeinung ist die Einsatztemperatur von YSZ unter Langzeitbeanspruchung auf etwa
1200 °C limitiert. Dariiber hinaus reichende thermische Beanspruchungen resultieren in einer beschleu-
nigten Degradation des TBC-Systems infolge einer zunehmenden Yttrium-Diffusion. Diese sorgt fiir die
Umwandlung der metastabilen tetragonalen t’-Phase in die tetragonale (t) und die kubische (k) Pha-
se [5]. Wahrend einer nachfolgenden Abkiihlung auf Raumtemperatur transformiert die t-Phase in die
monokline (m) Phase. Die mit dem Phaseniibergang einhergehende Volumenédnderung birgt ein entspre-
chend grofles Schidigungspotential. Bislang unveroffentlichte Untersuchungen legen nahe, dass dieser
Umwandlungsprozess durch eine gezielte Anpassung der chemischen Zusammensetzung, sieche dazu Ab-
schnitt 2.2, und der Mikrostruktur (Porositéit, Kristallstruktur) sowie den Abkiihltransienten beeinflusst
und auf diesem Wege eine Stabilisierung der tetragonalen Phase hervorgerufen werden kann. In diesem
MafRe modifizierte YSZ-TBCs sollen eine einsatzdauerrelevante Bestandigkeit bis 1700 °C aufweisen.

2.2 Werkstofftechnische Konzepte zur Steigerung der thermischen Beanspruchbarkeit

Dieser Abschnitt gibt einen Uberblick iiber technisch relevante und praxistaugliche Ansitze, die dem
Werkstoffentwickler zur Verfiigung stehen, um Warmeddmmschichten fiir den spezifischen Anwendungs-
fall zu optimieren. Sie bilden den Ausgangspunkt zur Ableitung weiterfithrender Konzepte, auf deren
Grundlage eine Steigerung der thermischen Belastbarkeit potentiell moglich und sinnvoll erscheint.

2.2.1 Neue Werkstoffe und -klassen

Die Suche nach neuen Werkstoffen gestaltet sich als Herausforderung, als das YSZ alle wesentlichen
Anforderungen, die an ein Warmeddmmschichtmaterial gestellt werden, bereits sehr gut erfiillt. Aller-
dings setzt die hochstzuldssige Dauereinsatztemperatur von YSZ der Anwendungsfahigkeit unter der
Forderung nach hoheren Betriebstemperaturen im Turbomaschinen-Kreisprozess Grenzen.

Seltenerd-Elemente als Yttriumersatz

Eine Strategie zur Verbesserung der Warmeddmm- und Stabilitdtseigenschaften von Zirkoniumdioxid
besteht darin, anstelle von Yttrium andere Elemente zu verwenden. Dotierungen mit Seltenerd-Oxiden
basierend auf Gadolinium (Gd), Neodym (Nd) oder Ytterbium (Yb) sorgen fiir eine im Vergleich zu YSZ
reduzierte intrinsische Warmeleitfdhigkeit [19]. Der Nachteil dieser Oxide ist, dass sie, abgesehen von
Yb,03, die Widerstandsfdhigkeit gegen eine Destabilisierung der metastabilen t-Phase absenken [20].
Wie aus den Untersuchungen in [21] an plasmagespritzten Schichten des Typs CeO,-ZrO, hervorgeht,
verringert Ceriumoxid die Warmeleitfahigkeit und erhoht den thermischen Ausdehnungskoeffizienten.
Dies ist im Hinblick auf die thermische Fehlpassung zum Grundwerkstoff durchaus hilfreich.

Ko-dotiertes Zirkoniumdioxid

Bei der Umsetzung sogenannter Ko-Dotierungen wird Zirkoniumdioxid um zwei oder mehr Oxide er-
ganzt. Die Kombinationen mit trivalenten Yb,0O3; und fiinfwertigen Tantal- (Ta;Os) oder Nioboxiden
(Nby,Os) scheinen geeignet, die Warmeleitfahigkeit messbar zu reduzieren [22, 23]. Mit diesem An-
satz konnen auch komplexere Zusammensetzungen auf Basis von Y,03-ZrO, mit ko-dotierten Yb,03
und Nd,O5; oder Gd,05 entwickelt werden. ZHu unp MILLER [24] dokumentieren fiir diese Systeme
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im Vergleich zu konventionellen YSZ signifikant kleinere Warmeleitfahigkeiten. Des Weiteren scheint
insbesondere die Kombination mit Neodym eine wesentlich hohere Sinterstabilitédt zu besitzen.

Pyrochlore

Die Zahl der alternativen Werkstoffe fiir den Ersatz konventioneller YSZ-basierter Warmeddmmschichten
ist umfangreich. Das grof3te Potential besitzen Materialien aus den Gruppen der Pyrochlore, Perowskite
und Hexaluminate [25, 26]. Erstere sind Schwerpunkt dieser Arbeit und Bestandteil der untersuchten
Multilagen-Warmedammschichten.

Unter Pyrochloren werden oxidische Mineralien verstanden, die iiber die allgemeine Summenfor-
mel A,B,0O- repréasentiert sind. Die Buchstaben A und B sind Platzhalter fiir zwei- bzw. dreiwertige und
vier- bzw. fiinfwertige Kationen [27]. Wobei nicht alle Varianten fiir einen Einsatz als TBC infrage kom-
men. Am vielversprechendsten sind zirkoniumbasierte Systeme, die mit Metallen der Seltenen Erden,
genauer gesagt, den Lanthanoiden verkniipft werden. Daraus folgt deren generelle Struktur Ln,Zr,0-.
Anstelle von Ln konnen die Elemente Europium (Eu), Gadolinium (Gd), Lanthan (La), Neodym (Nd),
Samarium (Sm), Ytterbium (Yb) oder deren Kombinationen stehen. Die Systeme zeigen eine vergleichs-
weise geringe Warmeleitfahigkeit von unter 2W/(mK) bei 1000°C und eine gute Phasenstabilitét, die
iiber 1200 °C hinausreicht. Beides macht sie als Ersatz fiir YSZ-TBCs sehr attraktiv. Das gilt besonders
fiir Lanthan- (LayZr,05, kurz LZO) und Gadoliniumzirkonat (Gd,Zr,0-, kurz GZO). Die geringe War-
meleitfahigkeit des LZO von 1.6 W/(mK) bei 1000 °C [28], gepaart mit einer hohen Phasenstabilitit bis
ca. 2000 °C konnen jedoch nicht iiber den Nachteil eines im Vergleich zu YSZ recht niedrigen thermi-
schen Ausdehnungskoeffizienten von 9.1 x 107%/K bei 1000°C [26] hinweg tduschen. Dieser ruft eine
hohere thermische Fehlpassung im Werkstoffverbund hervor. Die einhergehenden Spannungen belasten
die keramische Schicht. Sie unterstiitzen ein mogliches Risswachstum in unmittelbarer Umgebung der
Grenzflache und begiinstigen ein vorzeitiges Versagen des TBC-Systems.

Der thermische Ausdehnungskoeffizient von GZO ist mit 10.4 x 107%/K etwas hoher und vergleichbar
zu dem von YSZ, siehe Abschnitt 2.1.4. Die Obergrenze der Phasenstabilitit respektive die Einsatztem-
peratur von GZO wird iiber den Ubergang der pyrochloren in die Defektfluoritstruktur definiert und
liegt bei 1530°C [29, 30]. Mit der geringen Warmeleitfahigkeit von 1.1 W/(mK) bei 1000°C [28] und
einer hohen Degradationsbestéandigkeit gegen infiltrierte Calcium-Magnesium-Alumina-Silikate (CMAS)
ist GZO prédestiniert als Warmeddmmschichtmaterial. Dem entgegen steht allerdings eine verglichen zu
YSZ geringere intrinsische Bruchzihigkeit von K. = 0.56 MPam'/? [27]. Diese mindert den Widerstand
gegen TGO-wachstumsinduzierte Rissbildung. Fiir YSZ-Schichten typische Werte rangieren im Bereich
1 —2MPam? [25]. Chemische Interaktionen mit der TGO-Schicht bei Temperaturen grofler 1100 °C,
welche auf der Interdiffusion von Al und Gd beruhen, formen eine defektbehaftete Zwischenphase aus
GdAIO3, oberhalb derer sich eine Gd-verarmte Zone mit Fluoritstruktur ausbildet [31]. Um die Vor-
teile der Pyrochlore zu nutzen, erscheinen Konzepte sinnvoll, die die positiven Eigenschaften von YSZ
(hohere Bruchzéhigkeit, bessere Anbindung an das TGO) mit denen der Pyrochlore (geringe Warmeleit-
fahigkeit, Phasenstabilitdt bei hoheren Temperaturen) verkniipfen. Dieser Ansatz bildet die Grundlage
der Multilagen-Warmedammschichten, wie sie im nachfolgenden Abschnitt 2.2.2 erldutert werden.

2.2.2 Neue Schichtarchitekturen

Keramische Multilagensysteme

Bei keramischen Multilagensystemen oder Multilagen-Warmeddmmschichten handelt es sich im We-
sentlichen um konventionelle TBC-Systeme, die um eine weitere Decklage ergianzt werden. In Abbil-
dung 2.3 (a) ist dies eine plasmagespritzte GZO-Schicht. Denkbar sind auch mit anderen Verfahren
hergestellte Pyrochlore und Perowskite. Die Mehrzahl der in der Literatur dokumentierten Werkstoff-
verbunde basiert auf der Kombination mit GZO- oder LZO-Schichten, die im APS- oder SPS-Verfahren
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hergestellt werden und eine Gesamtschichtdicke von 300 —600um aufweisen (siehe Anhang A). Die re-
lative GZO-Dicke bewegt sich im Bereich 0.2 < hgyo/hrpc < 0.8. In allen Systemen bildet YSZ aufgrund
der hohen Bruchzihigkeit und der Kompatibilitdt mit der Oxidschicht die untere Lage.

(a) Multilagen-TBC des Typs (b) Steigerung der zuldssigen (c) Reduzierung der maxi-
GZO-YSZ Oberflachentemperatur malen Metalltemperatur
> T > T
Ts

/ o
TBC,max < TBC,max

— Multilagen-TBC
--- Monolagen-TBC

Yy Y

Abbildung 2.3: Allgemeiner Aufbau und Funktionalitdt einer zweilagigen Warmedammschicht im Ver-
gleich zum Monolagensystem.

Die Beschreibung des Warmetransports durch das in Abbildung 2.3 (a) dargestellte Schichtsystem erfolgt
iiber die Warmeleitungsgleichung:

g=—AVT. 2)

Darin sind § der Vektor der Wirmestromdichte, A die Warmeleitfihigkeit und VT die partiellen Ab-
leitungen der Temperatur im dreidimensionalen, kartesischen Koordinatensystem. Vorausgesetzt, die
Gradienten in der Schichtebene sind vernachléssigbar, so kann in der TBC eindimensionale Warme-
leitung in Richtung des Haupttemperaturgradienten 0 T/dy angenommen werden. Daraus ergibt sich
fiir die Warmestromdichte der Zusammenhang:

|ATgz0l

q= |§| = Agzo o T Aysz —— ATgz0,ATygz < 0. 3
GZO

Die zuldssige Temperatur an der TBC-Oberflache Tg, die gerade noch einwirken darf, ohne dass die
thermische Beanspruchbarkeit der Haftvermittlerschicht Tp 1.y iiberschritten wird, ist abhéngig vom
Verhéltnis der mittleren Dicken h’ = hgzo/hygz und der Warmeleitfahigkeiten A’ = Agz0/Aysz:

h’
Ts = Tgzo/vsz + FE (TGZO/YSZ — TBC,max) . C))

Aus dieser Gleichung gehen die zwei wesentlichsten Funktionalititen hervor, die Multilagen-
Warmeddammschichten ausmachen: (1) Setzt man voraus, dass die Maximaltemperatur des YSZ an
der Grenzfliche GZO-YSZ derart begrenzt wird, dass ein ausreichender Abstand zur Phasenumwand-
lungsgrenze gewahrt bleibt, ist es durch die geringere Warmeleitfahigkeit des GZO trotzdem moglich,
einen hoheren Temperaturgradienten iiber die TBC zu erwirken. Wie Abbildung 2.3 (b) veranschaulicht,
erhoht sich die zulédssige Oberflichentemperatur von Tg auf Tg. (2) Eine andere Anwendungsvariante
besteht darin, die bisherige Temperatur an der heil3gasseitigen Oberflache beizubehalten und stattdes-
sen die thermischen Belastungen im restlichen Werkstoffverbund zu senken, siehe Abbildung 2.3 (c).
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Durch die niedrigere Temperatur in der Haftvermittlerschicht Tl;kC,maX verzogert sich das Oxidwachstum
und eine hieriiber eingeleitete Schadigung. Beide Betrachtungen gehen von einer unverdnderten Ge-
samtschichtdicke hpc = hgzo + hysz aus. Alternativ bieten Multilagensysteme die Moglichkeit, die zur
Aufrechterhaltung eines definierten Temperaturgradienten erforderliche Deckschichtdicke zu reduzie-
ren. Dieser Punkt ist vor allem fiir Flugtriebwerke relevant, die aufgrund ihrer vergleichsweise kleinen
Stromungsquerschnitte mehr davon profitieren als Grof3gasturbinen. Die konkrete Ausgestaltung der
Warmedammschichtarchitektur kann auf verschiedenen Wegen erfolgen. Ein mogliches Vorgehen legt
im ersten Schritt die thermischen Beanspruchbarkeiten der YSZ- und Haftvermittlerschicht fest. Im zwei-
ten Schritt wird die zuldssige Oberfldchentemperatur Ty als Funktion des Schichtdickenverhéltnisses h’
unter der Annahme gegebener Warmeleitfihigkeiten A’ ermittelt. Eine bespielhafte Berechnung ist im
Anhang B hinterlegt.

Neben den angefiihrten Vorteilen, die sich aus der Verwendung der mehrlagigen Systeme ergeben,
sind damit auch einige nachteilige Effekte verbunden: (1) Im Hinblick auf die reinen Materialbe-
schaffungskosten ist GZO-Pulver pro Kilogramm etwa um das 3.5-fache teurer als konventionelle YSZ-
Pulvervarianten [32]. (2) Die Abscheidung der GZO-Schicht erhoht die Anzahl der Prozessschritte bei
der Herstellung der TBC. Das gilt fiir alle Verfahren (APS, SPS, EB-PVD etc.) gleichermalen. Aus 6ko-
nomischer Sicht besteht also durchaus ein Interesse daran, die zuséatzliche Lage moglichst diinn bzw.
materialsparend auszufiihren. (3) Hinzu kommt der strukturmechanische Aspekt: Eine Multilagenaus-
fiihrung birgt immer die Gefahr weitere Schwachstellen in den Werkstoffverbund einzutragen. So ist
auch die interlaminare Grenzflache zwischen GZO und YSZ haufig Ausgangspunkt fiir ein Gesamtversa-
gen des TBC-Systems. Andererseits konnte man sich diesen Umstand ein Stiick weit zunutze machen,
in dem man ihn als Teil eines Sicherheitskonzepts im Sinne eines fehlertoleranten Systems interpretiert.
Dazu folgendes Gedankenexperiment:

In der Praxis wird das Warmeddmmschichtversagen tiblicherweise nicht im Betrieb — es sei denn
es kommt infolge einer groRflichigen Spallation zu einer Uberhitzung, die {iber Temperatursenso-
ren erfasst wird — sondern wihrend einer planméaf3igen Inspektion festgestellt. Allerdings ist selbst
dabei nicht sichergestellt, dass eine delaminierte TBC, sofern sie noch nicht abgeplatzt ist, tatsach-
lich erkannt wird. Legt man eine Multilagen-TBC schadenstolerant aus, sodass die interkeramische
Grenzflache als Sollbruchstelle fungiert, bleibt trotz Verlusts der oberen Deckschicht die untere er-
halten. Diese kann weiterhin einen gewissen Hochtemperaturschutz des Bauteils aufrechterhalten.
Dariiber hinaus ist eine solche Schadigung sehr wahrscheinlich bereits bei minimalinvasiven Bo-
roskopinspektionen erkennbar.

Gradierte Systeme

Bei dem in Abbildung 2.3 dargestellten Doppellagensystem handelt es sich im Grunde bereits um eine
gradierte TBC. Die Architektur der Warmedammschicht und insbesondere die Beschaffenheit der ein-
zelnen keramischen Lagen werden derart konzipiert, dass, legt man gedanklich parallel zur Grenzflédche
angeordnete Schnittebenen durch die TBC, die lokalen Schichteigenschaften auf das graduelle Beanspru-
chungsprofil optimal zugeschnitten sind. Die Anzahl der Schichten ist theoretisch unbegrenzt, praktisch
allerdings durch die Gesamtdicke und die kleinste herstellbare Struktur bzw. Lage definiert. SCHMITT ET
AL. [33] analysieren Systeme mit bis zu zehn nanoskaligen Einzelschichten.

Segmentierte Schichten

Warmedammschichten, die neben ihrer ordindren Mikrostruktur einen hohen Anteil definiert einge-
brachter vertikaler Risse beinhalten, bezeichnet man als segmentierte Systeme. In der englischsprachigen
Literatur haben sich dafiir die Begriffe Dense Vertically Cracked (DVC)- [34] oder Highly Segmented-TBCs
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[35] etabliert. Die aus den EB-PVD-Schichten bekannte kolumnare Struktur weist zwar Ahnlichkeiten
zu denen der DVC-Schichten auf, wird aber im Allgemeinen nicht dieser Kategorie zugeordnet. Vielmehr
handelt es sich explizit um Systeme, deren urspriingliche mikrostrukturelle Beschaffenheit durch ge-
zielte Prozessfithrung um ein ausgeprigtes Segmentierungsrissnetzwerk erganzt wird. Ein wesentlicher
Variationsparameter ist dabei die Temperatur der zu beschichtenden Oberflache [36]. Das DVC-Konzept
ist bei monolagigen Warmeddmmschichten etabliert und genauso bei keramischen Multilagensystemen
umsetzbar [37]. Als Herstellungsverfahren kommen zum Beispiel atmosphérisches oder Suspensions-
Plasmaspritzen infrage [15, 38-40]. Auf letzteres wird im nachfolgenden Abschnitt 2.2.3 ausfiihrlicher
eingegangen.

2.2.3 Alternative Herstellungsverfahren

Aus dem Bestreben, die Mikrostruktur thermisch gespritzter Warmeddmmschichten gezielt anpassen zu
konnen und dabei im Wesentlichen auf die etablierte Infrastruktur aus dem Plasmaspritzen zuriickzugrei-
fen, besitzen die Verfahren des thermischen Spritzens von Suspensionen (STS, engl. Suspension Thermal
Spray) ein grof3es Potential, den APS-Prozess zu ersetzen.

Suspension Plasma Spray (SPS)

Im Allgemeinen korreliert das Fliefvermogen von Pulvern mit der Partikelgrof3e. Das ist der Grund,
weshalb das herkommliche APS-Verfahren auf Partikeldurchmesser in der Grof3enordnung mehrerer Mi-
krometer beschréankt ist. Dagegen lassen sich beim Suspensions-Plasmaspritzen (SPS, engl. Suspension
Plasma Spray) wesentlich kleinere Pulverpartikel mit mittleren Durchmessern von 1 —500nm verarbei-
ten, in dem sie in einer fliissigen Phase suspendiert werden. Als Tragermedium kommen hauptsichlich
Alkohol und Wasser zum Einsatz. Die im Vergleich zum APS-Prozess erheblich kleineren Partikel und
hoheren Auftreffgeschwindigkeiten und -temperaturen sorgen dafiir, dass SPS-Schichten eine insge-
samt feinere und zum Teil génzlich andere Mikrostruktur aufweisen. Je nach Wahl der spezifischen
Prozessparameter resultieren APS-dhnliche Schichten mit aufeinander liegenden Lamellen oder auch ko-
lumnare Strukturen [41]. Die lamellenartige Mikrostruktur kann so angepasst werden, dass sie gezielt
eingebrachte Vertikalrisse enthilt, die die Dehnungstoleranz verbessern. Zusétzlich weisen solche SPS-
Schichten verglichen zu den APS-Varianten tendenziell einen hoheren Anteil nicht-aufgeschmolzener
Partikel sowie intra- und interlamellarer Rissstrukturen auf. Beides sorgt in der Summe fiir eine héhere
Gesamtporositidt. Wie die Ausfiihrungen in Kapitel 5.4 zeigen, wirkt sich ein hoheres Porositdtsniveau der
Schichten im Ausgangszustand direkt auf die Sinterstabilitdat aus und fiihrt zu einer geringeren Steifig-
keitszunahme wéhrend einer anhaltenden Hochtemperaturexposition. Die Entstehung der stengelartigen
Mikrostruktur wird in Abbildung 2.4 veranschaulicht.

Partikel verschie- O o ) Plasmastrahl Die Ablenkung kleiner m

dener GroRen 0 / Partikel durch: | |
Q OQ (1) den divergierenden 1. Beschichtungsgang

Plasmastrahl und
2 O Q
LA\

(2) die Interaktion von
| Substrat

Stromung und Wand

>/O/O
o

forcieren den Aufbau einer
| kolumnaren Struktur. | |

2. Beschichtungsgang

Abbildung 2.4: Formierung der kolumnaren Strukturen im SPS-Prozess (adaptiert von [42]).

Sie basiert auf dem guten Folgevermogen der sehr feinen, agglomerierten Pulverpartikel. Die damit
verbundene geringe Tragheit ermoglicht es den Tropfchen der im oberflichennahen Bereich abgelenk-
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ten und parallel zur Wand verlaufenden Stromung zu folgen. Besitzt die zu beschichtende Oberflache
eine hinreichende Rauheit, lagern sich die Partikel an den Rauheitsspitzen an und bauen kolumnare
Strukturen auf.

Das Potential des SPS-Verfahrens beschrankt sich nicht nur auf die Herstellung konventioneller YSZ-
Schichten: KassNER ET AL. [43] zeigen die Umsetzbarkeit kolumnarer und DVC-Strukturen bei Perowski-
ten. Beispiele fiir pyrochlorbasierte Systeme finden sich in [41, 44-46].

Solution Precursor Plasma Spray (SPPS)

Der sogenannte Solution Precursor Plasma Spray-Prozess ist dem SPS-Verfahren insgesamt recht dhn-
lich. Das Hauptunterscheidungsmerkmal liegt in der Bereitstellung des Spritzguts. Anders als beim SPS-
Prozess werden nicht die Oxidpartikel selbst suspendiert, sondern die Kationen des zu formenden Oxids
in Losung gegeben [47]. Der Spritzprozess erfolgt derart, dass die Losung in den Plasmastrahl injiziert
wird, wobei sich feine Tropfchen ausformen, deren fliissige Phase sehr schnell verdampft. Bei der an-
schlieenden Pyrolyse der festen Bestandteile bildet sich das gewiinschte Oxid. Im néchsten Schritt wird
das Oxid aufgeschmolzen und auf der zu beschichtenden Oberflache abgeschieden. Im Hinblick auf die
realisierbaren Systeme ist es durch gezielte Abstimmung der SPPS-Prozessparameter genauso moglich
kolumnare und lamellenartige Mikrostrukturen zu erzeugen, vgl. [48].

2.3 Schadigung keramischer Warmedammeschichten

Die Mechanismen, die zur Schadigungsentwicklung keramischer Warmeddmmschichten beitragen, sind,
wie Abbildung 2.5 beispielhaft zusammenstellt, vielfaltig. Sie fithren im Allgemeinen dazu, dass die ortli-
che Beanspruchung steigt oder ein versagenskritischer Grenzwert der Spannung, Dehnung, Bruchzéhig-
keit oder Energiefreisetzungsrate sinkt. Durch die inhédrente Interaktion zwischen den unterschiedlichen
Werkstoffpaarungen tritt oftmals sogar beides auf.

(1) TGO-induzierte Spannungen

(2) Anderung mechanischer
Eigenschaften durch Al-Verarmung

(3) Thermische Fehlpassung und
unterkritisches Risswachstum
(4) Interdiffusion

(5) Verlust der Dehnungstoleranz
infolge Sinterns

(6) CMAS Infiltrierung

(7) Erosion und Beschadigung durch
Fremdkorper (FOD)

(8) Delamination infolge
Thermoschock-Beanspruchung

(9) Segmentierung infolge thermo-
mechanischer Ermiidung (TMF)

(10) Spinellbildung

Abbildung 2.5: Schadigungsmechanismen in thermisch und thermomechanisch ermideten Warme-
dammschichten (in Anlehnung an [49, 50]).

Die gezeigte Zusammenstellung erhebt nicht den Anspruch auf Vollstandigkeit. Sie beschrankt sich
auf diejenigen Mechanismen und Wirkursachen, die bei den experimentellen Untersuchungen an
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Multilagen-TBCs beobachtet werden konnten oder aufgrund der potentiellen Anwendungsfille als
zusétzlich relevant eingestuft werden.

Gerade die Hochtemperaturbeanspruchung setzt eine ganze Reihe von Mechanismen in Gang. Diese
laufen teilweise zeitlich parallel ab und sind damit in ihren Auswirkungen auf die Eigenschaften der
Warmeddmmschichten nicht mehr eindeutig zu unterscheiden. Hinzu kommt der hochkomplexe Aufbau
der Verbundsysteme, der durch die wachsende TGO auflerdem einer Temperatur-Zeitverdnderlichkeit
unterliegt. Neben der Oxidation beeinflusst das viskose und plastische Verformungsvermogen der Ver-
bundwerkstoffe den effektiven Spannungs-Dehnungszustand [51-53]. Gleiches gilt fiir das Sintern der
TBC und den dariiber eingeleiteten Verlust der Dehnungstoleranz. Bertiicksichtigt werden miissen auch
die Phasenumwandlungsprozesse in der keramischen Deckschicht (siehe Abschnitt 2.1.4). Ebenfalls nicht
dargestellt, aber dennoch lebensdauerbestimmend sind lokale Spannungsiiberh6hungen, die von Imper-
fektionen wie Poren, Mikrorissen und nicht-aufgeschmolzenen Partikeln herriihren. Indem sie die Aus-
breitung und Nukleation von Mikrorissen unterstiitzen, konnen sie ein makroskopisches Risswachstum
forcieren [54].

CMAS-induzierte Schadigung

Die angestrebten hoheren Heil3gastemperaturen in Flugtriebwerken und Gasturbinen riicken weitere
versagensfordernde Prozesse in das Blickfeld, die es beim Komponentendesign und der Auslegung von
TBCs zu beriicksichtigen gilt. Einer ist die Infiltration mit hochaufschmelzenden Silikaten. Dazu gehoren
unter anderem Sand und Vulkanasche, die sowohl wihrend der Flugzeugstart- und -landephasen, aber
auch im Reiseflug iiber die einstromende Verdichterluft in den Verbrennungsprozess eingetragen und auf-
geschmolzen werden [55]. Silikate weisen mit ca. 1200 °C verhaltnisma(3ig hohe Schmelztemperaturen
auf [5, 56]. Zur Erinnerung: Das entspricht dem Niveau, was man fiir YSZ im Dauerbetrieb als Obergren-
ze ansieht. Damit spielte CMAS-induzierte Schadigung bei konventionellen YSZ-Warmeddmmschichten
bisweilen eine untergeordnete Rolle.

Die Degradationsmechanismen der in die pordse TBC-Mikrostruktur eindringenden Silikate sind vielfal-
tig und 16sen in aller Regel ein vorzeitiges Versagen der Komponente aus. Abhidngig vom FlieSvermogen
und der konkreten Ausgestaltung der Mikrostruktur sind Penetrationstiefen bis zur halben Schichtdicke
moglich [57]. Nach erfolgter Infiltration beginnt die Auflosung der YSZ-Strukturen (Dendriten, Korner)
im schmelzfliissigen CMAS [58]. Die glasartige Masse reichert sich mit trivalenten Yttrium- und tetrava-
lenten Zirkoniumkationen an und Yttrium-verarmtes ZrO, entsteht [59]. Der verringerte Yttriumgehalt
destabilisiert die YSZ-Struktur und fiihrt zu einer Zusammensetzung, die bei Abkiihlung eine volumen-
anderungsbehaftete tetragonal-monokline Phasentransformation durchlauft [60, 61]. Neben dem damit
verbundenen Schiadigungsvermégen bewirkt das Auffiillen der offenen Porositdt und des Defektnetz-
werks, dass die keramische Deckschicht dehnungsintoleranter und warmeleitfahiger wird.

2.3.1 Ubersicht beanspruchungs- und geometrieabhingiger Schadigungsmechanismen

Betrachtet man die Schadigungsentwicklung aus der Perspektive eines Bruchmechanikers, so spielt der
ursdchliche Mechanismus auf mikroskopischer Ebene zunachst eine untergeordnete Rolle. Wichtiger ist
es, die Auswirkungen auf den Werkstoffverbund, genauer gesagt dessen thermische, elastische und ge-
gebenenfalls plastische Eigenschaften zu erfassen. So kann der resultierende Spannungs- und Dehnungs-
zustand sowie dessen Einfluss auf das Rissfortschrittsverhalten mit schddigungskritischen Materialkenn-
werten zu verglichen werden. In der industriellen Anwendung hat sich eine iibergeordnete Betrachtung
etabliert, wonach unter dem Warmeddmmschichtversagen ein grol3flachiger Verlust des Hochtempera-
turschutzes einer Komponente verstanden wird. Dahinter verbirgt sich das Abplatzen (Spallation) der
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TBC. Wie Abbildung 2.6 veranschaulicht, liegen diesem Prozess hin zu einem Totalverlust vielféltige
Ursachen zugrunde.

Zugspannung (in-plane) Druckspannung (in-plane)
(a) (e)
Z \schiche | | A 9.3 \-Z
/ Substrat  gegmentierungsriss / / Grenzﬂéichenriss& /
. (b) . . ® - Wolben .
/ Ablenkung an Grenzflache / / Delamination& /
Abknicken

A S N S s A (S s W v P

T ) ,

Spallation Spallation

(d)

(h)
&\ \ :\L \_U. iﬁ@/—\ﬁ

( / ( /

Abbildung 2.6: Prozess des Totalversagens einer in der Schichtebene zugbeanspruchten (a — d) oder
druckbeanspruchten TBC (e — h).

Mit der Delamination und der Segmentierung sind zwei der hdufigsten Ausbreitungsarten benannt, die
ein Totalversagen in TBC-Systemen initiieren. Letztere ist fiir sich genommen nicht zwingend grenz-
flachenschddigend. So erhoht die Vertikalrissbildung die effektive Nachgiebigkeit in der Schichtebene
(engl. in-plane), reduziert aber gleichzeitig den Warmewiderstand senkrecht dazu (engl. out-of-plane).
Reicht der Segmentierungsriss bis an die Grenzfliche heran, besteht die Gefahr des Abknickens und
einer weiteren Ausbreitung als Delaminationsriss. Die Segmentierung ist vornehmlich mit einer ther-
misch und mechanisch gekoppelten Beanspruchung der TBC verkniipft und daher experimentell am
ehesten, jedoch nicht ausschlieBlich, bei thermomechanischen Ermiidungsversuchen (TME engl. Thermo
Mechanical Fatigue) kontrolliert zu beobachten, wie entsprechende Schiadigungsbefunde [62-64] bele-
gen.

Analysen von KrAMER ET AL. [57] legen nahe, dass in CMAS-infiltrierten Schichten infolge der Abkiih-
lung auf Raumtemperatur aus dem spannungsfreien Zustand unter bestimmten Voraussetzungen schadi-
gungsrelevante Zugspannungen an der TBC-Oberflache entstehen. Diese fordern eine Segmentierung.
Mikrostrukturuntersuchungen zyklierter Mono- und Multilagen-Warmeddmmschichten [64] belegen,
dass die in Burner-Rig-Versuchen aufgebrachte thermozyklische Ermiidungsbeanspruchung in Verbin-
dung mit den hohen Temperaturgradienten dafiir sorgen kann, dass sich neben Delaminations- auch
Segmentierungsrisse ausbilden — ganz ohne mechanische Zusatzbelastung.

Neben der Beanspruchungssituation in der Schicht entscheidet auch die Geometrie, konkret die Kriim-
mung der Grenzflachen, mit dariiber, wie sich ein initialer Grenzflachenriss ausbreitet und in welcher
Form das Versagen sichtbar wird (Abbildung 2.7).
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Abbildung 2.7: Mégliches Szenario des Totalversagens (a — b) einer konvex gekrimmten TBC ausgehend
von einem vorhandenen Grenzflachenriss.

Die klassischen Methoden zur Ermittlung der Leistungsfahigkeit von TBCs zielen auf die Abbildung des
thermischen Einflusses ab, der wiederum aus dem vorbestimmten Betriebsfall hergeleitet wird. Zu nen-
nen sind isotherme und zyklische Oxidationsversuche in Hochtemperaturéfen (FCT, engl. Furnace Cycling
Test) sowie Burner-Rig- und davon abgeleitete Thermoschock-Tests (JETS, engl. Jet Engine Thermal
Shock). Das iiber erstere eingeleitete Totalversagen beruht vorrangig auf einer Delaminationsschadigung
entlang der Bi-Materialgrenzflaiche oder innerhalb der TBC [65]. Teilweise geht der Delamination eine
Aufwolbung (engl. Buckling) der Schichten voraus. Beispiele einer solchen buckling-driven-Delamination,
wie sie in den Abbildungen 2.6 (f) und 2.7 (a) schematisch gezeigt ist, finden sich in [66, 67].

Im Kontext dieser Arbeit wird der einleitend beschriebene, durch die Spallation hervorgerufene
Funktionsverlust strikter gefasst und als Verlust der strukturellen Integritat des Werkstoffverbun-
des begriffen. Insbesondere mit Blick auf die TBC und den in den Abbildungen 2.6 und 2.7 gezeig-
ten Vorgédngen ist dieser dann gegeben, sobald eine kritische Vergleichsgrof3e fiir Delaminations-
oder Segmentierungsschadigung erreicht wird.

2.3.2 Delamination

Unter dem Begriff Delamination wird der Mechanismus des Ablésens einer Schicht von einem Grund-
werkstoff verstanden. Je nach Ort des Auftretens ist zwischen einem Adhésionsversagen, bei dem sich
der Anriss und die Ablosung an der Bi-Materialgrenzflache orientieren (Abbildung 2.8) und einer kohéa-
siven Schadigung zu unterscheiden. Letztere wird dann als Delamination innerhalb eines Werkstoffes im
Verbundsystem aufgefasst, sofern sie in einer Ebene parallel zur Grenzflache verléuft.

Schicht (E,, v,)

Grenzflachenriss
intakte Grenzflache

/ 4|

BPZ 2a

Substrat (E;, V)

Abbildung 2.8: Zur Definition eines Risses an einer Bi-Material-Grenzflache.
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Wenngleich die nachfolgenden Erlduterungen zur bruchmechanischen Beschreibung des makro-
skopischen Ablosemechanismus an einem zweilagigen Verbund, bestehend aus Schicht und Grund-
werkstoff, vorgenommen werden, sind sie prinzipiell auf Multilagen-Warmeddmmschichten iiber-
tragbar.

Die komplexe Nahfeldbeanspruchung entlang der Grenzflache (6 = 0) im Abstand r vor der Spitze des
in Abbildung 2.8 skizzierten Grenzflachenrisses ergibt sich nach [68] zu:

o,+iT __K rie T :O=—K3
y ¥oo@rr)vz vt (2nr)/2’

(5)
Eine Beziehung zwischen dem komplexen Spannungsintensitatsfaktor K und der Beanspruchungssitua-
tion fern der Rissspitze (U‘y’o, T;’;) liefern [69-71]:

K=K, +iK, = ((7;” +iT§;)(1 +2ie) (ma)Y?(2a) 7. (6)

Darin sind € die elastische Fehlpassung, die den Einfluss der unterschiedlichen linear-elastischen Eigen-
schaften der gepaarten Werkstoffe zusammenfasst und i = v—1.

1 1—pBp
e=—In——rm
2T 1+ﬂD

7
Die beiden dimensionslosen DunpuR’s Parameter ap, und fp sind in der Grenzflichenbruchmechanik von
besonderer Relevanz, da sie die Komplexitat der Gleichungen vereinfachen und zum Teil deren analyti-
sche Losbarkeit erst moglich machen. Die Losungen sind sogleich eher als Losungsmengen aufzufassen,
die fiir verschiedene Materialkombinationen mit gleichen Dunpur’s Parametern Giiltigkeit besitzen. In
einigen Féllen ist der Beitrag von f vernachléssigbar, was eine weitere wesentliche Vereinfachung be-
deutet.

o :EZ_El :M2(K1—1)—M1(K2—1)
P E,+E; P paley + 1)+ py(xp +1)

®)

Fiir den ebenen Spannungszustand (ESZ) ist E = E und x = (3 — v)/(1 + v). Der ebene Verzerrungs-
zustand (EVZ) wird iiber E = E/(1 — v*) und xk = 3 — 4v beriicksichtigt. Bei isotropen Werkstoffen
liefert Gleichung (9) den Zusammenhang zwischen dem Elastizitdtsmodul E, dem Schubmodul u und
der Querkontraktionszahl ».

E

201+ ) ©

U

Fiir Werkstoffe mit 0 < v < 0.5 spannt die ap-fp-Ebene ein Parallelogramm auf, in dem jegliche Bi-
Materialkombinationen abgebildet werden. Die Unter- und Obergrenzen sind mit —1 < ap < 1 und
—0.5 < Bp < 0.5 gegeben [72]. Den Berechnungen von Suca ET aL. [73] zufolge ist der relevante
Bereich fiir eine Vielzahl funktionaler Verbundsysteme mit || < 0.25 sogar noch enger gefasst.
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Ein anderer, in der linear-elastischen Bruchmechanik wesentlicher Kennwert zur Beschreibung der Riss-
spitzenbeanspruchung ist die Energiefreisetzungsrate. Diese ldsst sich als Triebkraft zum Rissfortschritt
begreifen. Eine Verkniipfung mit den K-Faktoren ist wie folgt gegeben [74, 75]:

1-pB3 1 1(1 1
G= ﬂD(K12+K22) mit —=—(_—+_— : (10)
E* E, E,

Analog zu Gleichung (6) kann G aus der Beanspruchung im Fernfeld bestimmt werden:

o (1-p2)(1+4€?) [(050)2+(r°°)2] an

E* Xy

Um den Einfluss von f auf die Energiefreisetzungsrate zu veranschaulichen, zeigt Abbildung 2.9 den re-
lativen Fehler 6, der sich bei der Berechnung nach Gleichung (10) einstellt, wenn 3, = 0 angenommen
wird. Fiir eine grol3e Anzahl an Bi-Materialkombinationen liegt dieser unterhalb von 7 %.

8 10

KI—>O/
KH=O

(reiner Mode I)

N\

Relativer Fehler 6, (%)
Spannungsintensitatsverhaltnis
Ky/K; (9
o

Annahme:
-5 4 BD =0
/ Ki-»0
0 T _10 T T T
-0.25 0.00 0.25 -90 -45 0 45 90
Dundur's Parameter S, (-) Phasenwinkel ¥ (°)

Abbildung 2.9: Fehler bei der Berechnung der  Abbildung 2.10: Zusammenhang zwischen Span-
Energiefreisetzungsrate unter Ver- nungsintensitatsfaktoren und
nachldssigung von f3p. Phasenwinkel fur 3 = 0.

Die Energiefreisetzungsrate nach Gleichung (11) beinhaltet keine explizite Aussage iiber den Rissoff-
nungsmodus. Als zusétzlicher Parameter wird deshalb der Phasenwinkel 1) eingefiihrt:

Tay Im[Kri€]
P = arctan(o—) = arctan| ———— |. (12)

, Re[Kri€]

Wie aus Gleichung (5) hervorgeht, gleicht fiir Materialpaarungen mit € = 0 das Spannungsfeld vor der
Rissspitze auch bei stark differierenden Elastizititsmodulen (|ap| &~ 1) dem homogener Systeme [75].
Auf Basis dessen lisst sich der komplexe Spannungsintensititsfaktor in den Realteil Re[Kr'¢] = K; und
den Imaginirteil Im[Kr'¢] = Kj; separieren. Mit diesen Beziehungen ergibt sich fiir eine reine Mode I
Rissoffnung (K; > 0, K; = 0) ein Phasenwinkel von 1 = 0° (Abbildung 2.10). Er strebt fiir eine Mode II
Beanspruchung in Abhéngigkeit des Vorzeichens gegen die Grenzwerte 1) = £90°.
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Handelt es sich bei der von auflen angelegten Beanspruchung um eine reine Zugspannung, das heif3t
cr;x’ > 0 und T;’yo = 0, folgt fiir den Phasenwinkel der Zusammenhang [75]:

(13)

2ecos[eln(%)]+ sin[eln(ﬁ)]).

v arcmn(cos[eln(ﬁ)]—Zesin[eln(i)]
Der Betrag des hieriiber ermittelten Phasenwinkels wird von der fiir die Auswertung gewahlten Position
entlang der Grenzflache vor der Rissspitze beeinflusst. Nach BEGLEY unD HuTcHINSON [75] orientiert sich
der minimale Abstand zur Rissspitze an der GréRe der Prozesszone x;. Mit der Definition von x; als
Schichtdicke oder Risslange gibt x; < r < x;/10 den fiir Gleichung (13) relevanten Bereich an. Dariiber
hinaus nimmt der Term In (r/2a) hinreichend kleine Werte an, um vernachlassigt werden zu konnen.

2.3.3 Delamination bei quasistationarer Abkihlung eines homogenen Temperaturfelds

Bekanntermalen fiihrt die rein thermische Belastung eines TBC-Systems in Kombination mit den un-
terschiedlichen Ausdehnungskoeffizienten der gepaarten Werkstoffe zu einer thermischen Fehlpassung
zwischen den Verbundpartnern. Da der Grundwerkstoff in aller Regel den gro3ten Anteil am Gesamtvo-
lumen einnimmt, gibt dessen Ausdehnung die Verschiebungssituation der anderen Schichten vor. Ist die
mechanische Anbindung der einzelnen Lagen untereinander und an den Grundwerkstoff intakt, handelt
es sich demnach um eine dehnungskontrollierte Situation. Beim Abkiihlen wird die TBC unter latera-
le Druckspannung gesetzt. Entsprechend erhoht sich die in der Schicht gespeicherte Dehnungsenergie.
Deren volumenbezogene GroRe Q/V wird als elastische Dehnungsenergiedichte w bezeichnet.

=—0¢ (14

e
|
<2

Vorausgesetzt, die Architektur des Warmedammschichtsystems bleibt unverdndert, entscheidet die ef-
fektive Steifigkeit dariiber, auf welches Niveau die sich aufbauende Dehnungsenergiedichte ansteigt
(Abbildung 2.11).

(a) Niedriger E-Modul (b) Hoher E-Modul

bo ‘k bo k_ __________________________
= c [
=) =) |
= £

® I E.= & © I
o | D ——— [ |
wn | %2 w |

w
AN NN
Dehnung &, Dehnung &

Abbildung 2.11: Prinzipieller Zusammenhang zwischen der Dehnungsenergiedichte linear-elastischer
Werkstoffe und dem E-Modul.

Die Dehnungsenergie lisst sich im Sinne einer bruchmechanischen Betrachtungsweise als Energie pro
Flache (G) begreifen, die einem etwaigen Rissfortschritt potentiell zur Verfiigung steht. Ausgehend von
einem Werkstoffverbund, bestehend aus einer diinnen Schicht auf einem unendlich dicken Substrat,
der von einer homogenen Maximaltemperatur T,,,, 7 f (x,y) quasistationadr auf T, abkiihlt, kann
aus den in [75] bereitgestellten Korrelationen eine Beziehung fiir G als Funktion der thermischen und
mechanischen Fehlpassung fiir das in Abbildung 2.12 (a) gezeigte zweilagige Laminat abgeleitet werden:
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E;h
G= 2—22 ([(1+ vl) al_(1+ Vz) az] AT)Z: AT = Tmax_Tmin' (15)
2 (1 — vz)
Gleichung (15) nimmt fiir die Schicht einen ebenen Verzerrungszustand an und setzt ferner voraus, dass
der Grenzflachenriss eine verglichen zur Schichtdicke kurze Linge aufweist.

2.3.4 Delamination getrieben durch Temperaturgradienten

Eine TBC ist nur dann effektiv, wenn zwischen der heif3gasexponierten Oberfliche und dem zu schiit-
zenden Grundwerkstoff ein Temperaturgradient durch substratseitige aktive Kiihlung aufgebaut und auf-
rechterhalten wird. Dieser Abschnitt widmet sich daher der Delamination unter dem alleinigen Einfluss
eines Temperaturgradienten.

Ein Abkiihlvorgang aus einem stationdren Betriebszustand mit graduellem Temperaturfeld induziert
ebenso Spannungen aufgrund der thermischen Fehlpassung, wie im Falle, dass der gesamte Werkstoff-
verbund von einer homogenen Maximaltemperatur quasistationar abgekiihlt wird. Die im Betriebsfall
vorherrschenden Temperaturgradienten sind prinzipiell dazu geeignet, das in Abbildung 2.12 (a) gezeig-
te Schadigungsbild eines Adhdsionsversagen entlang der Bi-Materialgrenzflache hervorzurufen. Ebenso
konnen sie ein Kohésionsversagen herbeifithren (Abbildung 2.12 (b)), bei dem der Horizontalriss inner-
halb der Warmedammschicht verlauft.

(a) Adhésionsversagen (b) Kohésionsversagen

Schicht (E,, v,, a5)

L Grenzflachenriss
(Mixed-Mode)

Substrat (E;, V;, ;)

Horizontalriss
(Mode I)

Abbildung 2.12: Definition der Parameter zur Beschreibung der durch Temperaturgradienten getriebe-
nen Delamination (angelehnt an [76]).

Fiir beide Schadigungsarten leiten Evans unp HutcHinsON [76] eine analytische Beschreibung her.
Vorausgesetzt, die Temperaturverteilung im Werkstoffverbund ist ausschliel3lich eine Funktion der y-
Koordinate, das heif’t in x-Richtung herrscht Homogenitit und transiente Anderungen bleiben auRen
vor, so beschranken sich die zu beriicksichtigen Eigenschaften von Substrat und Schicht auf den E-Modul
E, die Querkontraktionszahl v und den thermischen Ausdehnungskoeffizienten a. Weiter sei angenom-
men, dass flir den zweiten Dunpur’s Parameter 3 = O gilt und die Beanspruchung in der Schicht dem
ebenen Verzerrungszustand gleicht.

Adhasionsversagen entlang der Grenzflache

Ausgehend von einem spannungsfreien Zustand bei Maximaltemperatur ergibt sich die mit der Grenz-
flachendelamination (d = h,) verkniipfte Energiefreisetzungsrate infolge des Abkiihlens zu:

1-30+362

- _ - (16)
[(1 + Vz)/(l - VZ)] E2 h2 (a2 ATsur/sub)

21



Der dimensionslose Parameter © kann der Definition nach als Maf fiir die thermische Fehlpassung inter-
pretiert werden.

Aa AT, _
O=—"— mit Aa = a; —a, und AT ep = ATy — AT 17
Ay ATsur/sub

Die beiden Terme AT, und AT, entsprechen den Temperaturdifferenzen, die Schicht und Grundwerk-
stoff bei der Abkiihlung von ihrer jeweiligen Maximaltemperatur (Tgy:max> Tsubmax) auf eine beliebige
Zwischentemperatur iberwinden.

Kohasionsversagen in der TBC

Um eine Formulierung fiir die Triebkraft zum Rissfortschritt im Inneren der TBC (0 < d < h,) aufzustel-
len, sei vorausgesetzt, dass der Delaminationsriss ausschliel3lich unter Mode I beansprucht wird. Womit
die zugehorige Energiefreisetzungsrate fiir diesen Fall {iber

G
G = -~ =0.176 (1—©)° (18)

[(1 + Vz)/(l - VZ)] Ez h2 (0‘2 ATsur/sub)

ermittelt werden kann. An welcher Stelle sich ein potentieller Horizontalriss befinden muss, um unter
dem Einfluss des Temperaturgradienten voranschreiten zu konnen, ldsst sich ebenfalls abschétzen:

i:1.38(1—@). (19)
hy

Abbildung 2.13 (a) veranschaulicht die Energiefreisetzungsraten fiir den Mixed-Mode-Grenzflachenriss
und dem in der Warmeddmmschicht verlaufenden Horizontalriss in Abhéngigkeit der dimensionslosen
thermischen Fehlpassung.

(a) Triebkraft zum Rissfortschritt (b) Potentieller Versagensort
0.20 1.2
_ |Annahme: EVZ|
; 1.0 -
o 0.15 1 c D
= Grenzflachenriss < 0.8 1 Grenzilachentiss
4 (Mixed-Mode) < \\(M1xed-Mode)
g 0.10 h .a 0.6 N \\\\
0 E= Horizontalriss—
é % 0.4 (Mode D)
2 0.05 - \ =
E /Horizontalriss 0.2
25 T (Mode D)
Tl |Annahme: EVZ|
0.00 T T T —==g 0.0 T T T T .
00 02 04 06 08 1.0 00 02 04 06 08 1.0
Thermische Fehlpassung © (-) Thermische Fehlpassung © (-)

Abbildung 2.13: (a) Energiefreisetzungsrate fiir eine durch Temperaturgradienten getriebene Delamina-
tion und (b) potentieller Ort der Schadigung als Funktion der dimensionslosen thermi-
schen Fehlpassung (angelehnt an [76]).

22 Stand des Wissens



Unmittelbar nach der Aktivierung der Substratkiihlung (AT, ~ 0) befindet sich das System in ei-
nem fehlpassungsfreien Zustand, gekennzeichnet durch ® = 0. Mit fortschreitender Temperaturredu-
zierung (AT, > 0) wichst © an. Beim Erreichen des oberen Grenzwerts ® = 1 ist der gesam-
te Werkstoffverbund auf Umgebungsbedingungen abgekiihlt. Die thermische Fehlpassung ist hier am
groRten und unabhéngig von der konkreten Kiihlhistorie [57, 76]. Sie folgt direkt aus der Differenz
ATgyr/submax = Tsurmax — Tsubmax- VOr dem Hintergrund ist die von Evans unp HutcHinson fiir © ver-
wendete Bezeichnung eines ,Cooling Parameters“ ebenso treffend. Auf Basis der Annahmen bei der
Herleitung von Gleichung (18) steht der Horizontalriss erst dann unter einer Mode I Beanspruchung,
wenn der Grundwerkstoff ausreichend abgekiihlt ist. Es muss 0.275 < © < 1 gelten [76].

Wie aus Abbildung 2.13 (b) hervorgeht, riickt der Ort, an dem eine Delamination in der Schicht po-
tentiell auftreten wiirde, mit zunehmender Kiihlung in Richtung der freien Oberfliche und damit weg
vom Bi-Materialiibergang. Zusammenfassend kann man festhalten, dass eine Ablosung innerhalb der
Warmedammschicht umso unwahrscheinlicher wird, je weiter der Werkstoffverbund abkiihlt. Somit ent-
wickelt sich eine versagenskritische Schddigung — wenn tiberhaupt — entlang oder unmittelbar an der
Grenzflache.

2.3.5 Wodlben einer diinnen Schicht

In Abschnitt 2.3.1 wird gezeigt, dass eine diinne Schicht unter in-plane Druckbelastung zu grof3flachiger
Ablosung neigen kann. Dieser Form der Delamination geht eine Wolbung oder Knickung (Buckling) aus-
gehend von einem vorhandenen Grenzfldchenriss voraus. Fiir den in Abbildung 2.14 (a) skizzierten Fall
einer biaxial beanspruchten Schicht sei vorausgesetzt, dass die hochste Druckspannung in x-Richtung
auftritt (0, =0 <0und o, < 0,).

(a) Belastung unterhalb der Knicklast (o0 < o,) (b) Belastung oberhalb der Knicklast (o> 0,)

h,
4
\— Grenzflachen- y a 2a -
riss

Substrat (E;, V) 2 %

Abbildung 2.14: Definition der Parameter zur Beschreibung der Knickbeanspruchung.

Zundachst sei angenommen, dass die Schicht unterkritisch belastet wird (o < o.) und in diesem Zustand
noch nicht vom Substrat abgehoben ist. Aus den EuLer’scHEN Knicklastfillen (Fall 4) ergibt sich der
Widerstand o, der iiberschritten werden muss, um bei einer gegebenen Rissldnge 2a ein Knicken, wie
es in Abbildung 2.14 (b) gezeigt ist, einzuleiten [77, 78]:

2
o, = n E2 (hz ) 20)

(1_ v3)

Die maximale Auslenkung u,,,, in der Mitte der Wolbung ist eine Funktion der aufgeprigten , Uberlast*
o>0..

1/2
umax:hz [g(g_l)} 2D
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Fiir die ,, Triebkraft zum Knicken“ gelten unter der Annahme eines ebenen Verzerrungszustands folgende
Zusammenhange [79]:

(1_”5)’12]

G=|—77"— — 0, +30,.), (22)
[ 2F, (c0—0)(c+30.)

. G O O . B (1—22) hy )

Der Term G, entspricht der iiber die Spannung o eingetragenen elastischen Dehnungsenergie im nicht
abgelosten Teil der Schicht.

2.3.6 Spallation

Wie im Abschnitt 2.3.1 dargelegt, entspricht das Abplatzen der TBC vom restlichen Werkstoffverbund
dem, was in der anwendungsnahen Ingenieurpraxis unter einem makroskopischen Versagen verstanden
wird. Dessen Dimension und Lokalisation entscheidet dariiber, ob eine Komponente vor Ablauf ihrer
Auslegungslebensdauer (Life Cycles, Life Time) ausgetauscht werden muss oder in diesem Zustand weiter
betrieben werden kann.

Mit der fiir diese Arbeit getroffenen Schadigungsdefinition wird die Spallation nicht als eigenstén-
diger Versagensmechanismus begriffen, sondern stellt vielmehr das finale Ergebnis eines wesent-
lich frither einsetzenden Verlusts struktureller Integritat dar.

2.4 Lebensdauervorhersage und -bewertung

Der Beginn der Lebensdaueranalyse und -modellierung keramischer Hochtemperaturschutzschichten ist
eng mit der Identifizierung von YSZ als dem aussichtsreichsten Kandidaten fiir den Einsatz als wirme-
ddmmende Komponente verkniipft. Die umfangreichen Forschungsarbeiten im Rahmen diverser Projekte
der NATIONAL AERONAUTICS AND SPACE ADMINISTRATION (NASA) in den 1970er und 80er Jahren lieferten
nicht nur Hinweise darauf, dass von 6 — 8wt.% Y,03 ZrO, eine hohe Haltbarkeit unter thermozykli-
scher Beanspruchung zu erwarten ist [12, 13, 80-82]. Untersuchungen an beschichteten Gasturbinen-
Leitschaufeln bestatigten diese Ergebnisse ebenso fiir betriebsnahe Belastungssituationen [14]. Aus den
Aktivititen der NASA resultierte auch das von MiLLER [83] vorgestellte und im néchsten Abschnitt be-
schriebene Lebensdauermodell.

2.4.1 Konzept des kritischen Oxidwachstums

Dem phdnomenologischen Ansatz liegt die Idee zugrunde, das Warmeddmmschichtversagen unter ther-
mozyklischer Hochtemperaturbeanspruchung auf eine oxidationsgetriebene Degradation zu stiitzen.
Weiterhin wird die effektive Dehnung in der TBC {iber die zeitlich nichtverdnderliche thermische Fehl-
passung zwischen Haftvermittler- und Warmeddmmschicht und das zeitabhéngige TGO-Wachstum be-
wertet. Diese effektive globale Dehnung induziert das Wachstum eines einzelnen Risses an der Stelle der
hochsten Spannungskonzentration. Eine zyklische Schiadigungsakkumulation wird durch Summierung
der Haltedauern bei Maximaltemperatur beriicksichtigt. Die Lebensdauervorhersage geschieht {iber die
Korrelation des zyklischen Oxidwachstums mit einem kritischen TGO-Massenzuwachs. Dieser ist ex-
perimentell zu bestimmen und definiert sich aus der bis zum Zeitpunkt des Warmeddmmschichtver-
sagens gebildeten Oxidschicht. Noch heute setzen Gasturbinenhersteller bei der werkstofftechnischen
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Entwicklung auf die kritische TGO-Dicke als Parameter zur Bewertung neuer TBCs und Abschitzung
ihrer Lebensdauer (vgl. Kapitel 3).

Basierend auf der Annahme, dass erst durch den Abkiihlvorgang ein Spannungszustand entsteht, der
ein Versagen herbeifithren kann, leiteten STRAWBRIDGE ET AL. [84] einen Zusammenhang zwischen Oxid-
wachstum und kritischem Temperaturabfall her:

1

Mit zunehmender Oxidschicht h,, nimmt die zuldssige Temperaturdifferenz AT,, die beim Abkiihlen
gerade noch iiberwunden werden darf, ab.

Ein Konzept, welches ausschliel3lich TGO-Wachstum als lebensdauerbegrenzenden Parameter be-
riicksichtigt, ist im Hinblick auf die Gesamtheit der Vorgédnge, die die Degradation eines Warme-
ddmmschichtsystems vorantreiben, unzuldnglich. Ein solches Modell liefert zwar einen Hinweis
iiber den moglichen Versagenszeitpunkt, nicht jedoch auf die Art der Schiddigung oder gar den
zugrunde liegenden Mechanismus.

2.4.2 Konzept der kritischen Dehnung

Als Vertreter der mechanismenbasierten Modelle ist das Konzept der kritischen Dehnung, eingefiihrt
von ArMITT [85] zur Beschreibung der Spallation auf austenitischen und ferritischen Stdhlen unter
Dampfatmosphére gewachsener Oxidschichten, zu nennen. Die Weiterentwicklung von ScHUTZE [86]
hin zu einem umfénglichen Versagensmodell ermdéglicht eine differenzierte Vorhersage fiir weitere Scha-
digungsarten wie Vertikalrissbildung (Segmentierung), Aufwolbung, Grenzflachenrisswachstum und De-
lamination. Wie von ScHUTZE ET AL. [87] gezeigt, ldsst sich das Konzept ebenso zur Lebensdauervor-
hersage thermisch und thermomechanisch beanspruchter TBCs anwenden. Kennzeichnend fiir den An-
satz ist die Idee einer hauptsichlich dehnungsinduzierten Schadigung. Hierbei findet die Bewertung
der Schichtbeanspruchung nicht wie sonst iiblich {iber den vorliegenden Spannungszustand, sondern
die Dehnungssituation und den Vergleich mit mechanismenspezifischen Grenzwerten statt. Deren For-
mulierungen gehen auf das GrirriTH-Kriterium [88] fiir das Bruchversagen sproder Werkstoffe zuriick.
Die aus der Balken- und Plattentheorie fiir diinne Filme und Schichten abgeleiteten versagenskritischen
Spannungen der potenziellen Schidigungsarten werden iiber das Hoox’scHE Gesetz in dquivalente Deh-
nungen transformiert. Ein isotropes, linear-elastisches Verhalten der TBC vorausgesetzt, beschreiben die
Grenzdehnungen die Belastbarkeit unter in-plane Druck- oder Zugbeanspruchung und kennzeichnen die
Grenze zwischen dem zuléssigen Betriebs- und dem Versagensbereich.

Indem die kritische Dehnung {iber der Betriebszeit oder Lastwechselzahl zusammen mit der Gesamtbe-
anspruchung, die die TBC erfihrt, aufgetragen wird, erhélt man das in Abbildung 2.15 skizzierte mecha-
nische Stabilitdtsdiagramm. GemaR der Herleitung der kritischen Spannungen {iber das GRIFFITH'SCHE
Sprodbruchkriterium diirfen die daran angelehnten Dehngrenzen nicht als maximal zuldssige Beanspru-
chung verstanden werden. Bereits das Erreichen der kritischen Dehnung (¢, > ¢.) bedeutet ein Versagen
der Wirmeddmmschicht und markiert das theoretische! Lebensdauerende des Bauteils.

Die Anwendungsgrenzen einer Komponente zu definieren, obliegt dem Erstausriister (OEM, engl. Original Equipment
Manufacturer) und den Zulassungsbehorden. Die hier betrachtete theoretische Lebensdauer stiitzt sich rein auf den
Vergleich mit und das Erreichen von kritischen Grenzwerten und kann von der fiir die Praxis festgelegten Einsatzgrenze
abweichen.
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Abbildung 2.15: Mechanisches Stabilitatsdiagramm zur Bestimmung der TBC-Lebensdauer nach dem
Konzept der kritischen Dehnung.

Eine Besonderheit der Modifikation von ScHUTZzE liegt darin, dass die in den mechanismenspezifischen
Gleichungen enthaltenen mechanischen Eigenschaften zu einer dimensionslosen Kenngrof3e 1 zusam-
mengefasst werden. Wahrend alle die Defekt- und Schichtgeometrie beschreibenden Faktoren (Defekt-
grolde / Risslange, Schichtdicke, Rauheit usw.) im Kennwert « gebiindelt sind. Da «w am stirksten durch
die Defektgrofe beeinflusst wird, liefert Gleichung (25) eine gute Approximation der kritischen Dehnung
[89].

n n
S/ N - (25)
@ (c/cp)'?

8(:
Der Term c/c, entspricht der charakteristischen Abmessung des zu bewertenden physikalischen Defekts,
z.B. Pore oder Riss. Zur Entdimensionalisierung der Defektgrof3e kann ¢, = 1um gesetzt werden. Fiir
die Mechanismen der Abschnitte 2.3.2-2.3.5 ist der Einfluss des kombinierten Faktors 1 hauptsédchlich
durch den E-Modul E und die Querkontraktionszahl v sowie die Bruchzahigkeit Kj. bzw. Ky;. definiert.
Im Falle eines unter reiner Mode I Beanspruchung wachsenden Grenzflachenrisses gilt nach [89, 90]:

KIC(1+V) r
=t — 1+ —]. 26
1 2fE (1'cc0)1/2 ( h) (26)

Der Term r/h beschreibt die Schichtarchitektur und entspricht dem Verhéltnis der Amplitude der Grenz-
flichenrauheit zur Schichtdicke. Der Geometriefaktor f ist von der Art und Position des initialen Defekts
abhingig (z.B. f = 0.64: halbkreisformiger Riss mit Radius ¢, f = 1.12: Oberflachenriss). Fiir das
Knicken einer Schicht gibt Evans [91] die kritische Dehnung wie folgt an:

1.2235 (h)?
=i (1) =

Die obige Beziehung gilt fiir einen Initialriss mit Radius R, also den Fall einer kreisférmigen Wolbung
unter dquibiaxialer in-plane Druckbeanspruchung. Das ist nicht zu verwechseln mit dem biaxialen Belas-
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tungszustand aus Abschnitt 2.3.5, bei dem angenommen wird, dass die Druckbelastung in einer Richtung
iiberwiegt.

2.4.3 Konzept der kritischen Energiefreisetzungsrate

Ein weiterer, ebenfalls mechanismenbasierter Ansatz verwendet die Energiefreisetzungsrate als Bewer-
tungskriterium und stellt diese dem Risswiderstand gegeniiber. OEcHSNER [54] nutzt diese Strategie und
entwickelt sie mit dem Konzept der zeitabhidngigen Sicherheitsdiagramme zu einem umfénglichen Le-
bensdauervorhersagemodell. Die dahinterstehende Grundidee ist in Abbildung 2.16 dargestellt und kann
wie folgt skizziert werden: Eine Steigerung der auf die TBC einwirkenden thermischen Belastung be-
schleunigt das Oxidwachstum und verringert so den Risswiderstand an der Grenzfliche zur Haftver-
mittlerschicht. Sie fiihrt aulerdem dazu, dass der Festphasensinterprozess vorangetrieben wird. Infolge
dessen wachst die Triebkraft zur Rissausbreitung, da durch die zunehmende Steifigkeit mehr elastische
Energie aufgebaut wird, die einem Risswachstum potentiell zur Verfiigung steht. Am Schnittpunkt der
resultierenden Verlaufe erreicht die Energiefreisetzungsrate den versagenskritischen Wert. Er definiert
die theoretische Lebensdauer des Warmedammschichtsystems.

| A —
= Lebensdauer- E -
= minderung _
5 S
2 3 Temperaturerh6hung
S = auf TBC Oberflache
7 &8
.4
=
=
S
N
&
[49]
% Temperaturerhohung
.9 auf TBC Oberfldache
=
F
Expositionsdauer — Expositionsdauer —

Abbildung 2.16: Bewertungsdiagramm zur Ermittlung der Lebensdauer nach dem Konzept der kritischen
Energiefreisetzungsrate (angelehnt an [54]).

Samtliche der in Abschnitt 2.3 dargelegten Mechanismen sind je nach Beanspruchungssituation dazu
geeignet, die Triebkraft zur oder den Widerstand gegen Rissausbreitung negativ zu beeinflussen. Der
Risswiderstand ist experimentell fiir jede infrage kommende Schidigungsart zu bestimmen. Zur Unter-
suchung des Delaminationsversagens eignet sich zum Beispiel der Vierpunkt-Biegeversuch nach CHa-
RALAMBIDES ET AL. [92]. HOFINGER ET AL. [93] fiihren eine modifizierte Version zur Untersuchung des
Schidigungsverhaltens keramischer Warmeddmmschichten ein. In [54] findet sich eine ausfiihrliche
Beschreibung der zugrunde liegenden Mechanik, der Probenpraparation sowie der Durchfiihrung und
Auswertung solcher Experimente. Ein Vorteil des Konzepts besteht darin, dass die Beziehungen, mithilfe
derer die kritischen Energiefreisetzungsraten aus den gemessenen Last-Verschiebungskurven ermittelt
werden, keine explizite Kenntnis iiber die elastischen Kennwerte der TBC voraussetzen.

F
Der energetische Ansatz bietet den Vorteil, dass sowohl die Beurteilung der TBC-Schadigung

als auch die Lebensdauervorhersage iiber die Betrachtung der Energiefreisetzungsrate auf einem
bruchmechanischen Parameter beruhen, der unmittelbar aus einer Finite-Element-Analyse (FEA)
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extrahiert werden kann. Gleichzeitig besteht mit den Gleichungen der Abschnitte 2.3.2 - 2.3.5
eine Moglichkeit, die verschiedenen Wirkmechanismen auf analytischem Wege zu evaluieren.
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3 Problemstellung und Zielsetzung

Aus Kapitel 2 geht hervor, dass sich die versagenskritischen Schddigungen in konventionellen Warme-
dammschichtsystemen oftmals auf den Bereich der Metall-Keramik-Grenzflache begrenzen. Man spricht
deswegen auch von Black Failure, wenn sich der keramische Verbund als Ganzes entlang des Material-
iibergangs ablost und damit den Blick auf die ,schwarze“ Oxidschicht freigibt [94]. Der Begriff White
Failure beschreibt die Verschiebung der Delamination in die TBC hinein. Das Wachstum der TGO ist
ein malfdgeblicher Faktor, der die lokale Spannungssituation nachhaltig verdndert und so, ausgehend
von vorhandenen Mikrodefekten, ein makroskopisches Risswachstum entstehen lasst. Hieraus resultiert
die Uberlegung, die Anzahl thermischer Lastwechsel, die eine TBC ertrigt, bis ein Spallationsversagen
eintritt, mit einer versagenskritischen TGO-Dicke zu korrelieren (Abbildung 3.1).

1.0

Versagen durch
o o o Spallation

Thermische o o
Ermiidung

Anzahl der Zyklen bis
Versagen (normiert)
=)
93]
o
o

o
o

0.0 0.5 1.0
TGO-Dicke / versagenskritische TGO-Dicke

Abbildung 3.1: Lebensdauervorhersage auf Basis kritischen Oxidwachstums (abgeleitet aus den Daten
von MEIER ET AL. [95]).

Fiir eine valide Betriebs- und Lebensdauerbewertung und der Definition geeigneter Wartungsintervalle
werden Gasturbinen und ihre Komponenten einer ganzen Reihe von Festigkeits-, Funktions- und Zu-
verlassigkeitsberechnungen unterzogen. Begleitet von experimentellen Funktionstests sowohl in grof3em
Mal3stab — am Beispiel der Flugtriebwerke tiber On-Wing- und Off-Wing Engine Tests —, als auch in kleine-
ren Einheiten an einzelnen Baugruppen und -teilen. Die Analysen erstrecken sich bis zu den einzelnen
Konstruktionswerkstoffen.

In der ingenieurmé&Rigen Praxis verwendete Auslegungskonzepte fiir Wairmeddmmschichtsysteme beru-
hen auf einer Kombination aus Werkstoff- und Bauteilpriifung. Reale Bauteile und davon abgeleitete
Ersatzkorper werden mit verschiedenen TBC-Systemen beschichtet und unter betriebsdhnlichen Tempe-
raturgradienten und -transienten im Gasbrennerpriifstand iiber eine vorab definierte Anzahl thermischer
Zyklen gepriift. In der anschliel3enden materialographischen Analyse wird die Widerstandsfahigkeit der
Systeme beurteilt. Die Ermittlung der theoretischen Lebensdauer erfolgt durch eine Extrapolation basie-
rend auf dem mit Versuchsende erreichten Oxidwachstum und dem Vergleich mit der kritischen TGO-
Dicke. Diese Trial-and-Error Vorgehensweise setzt viel Erfahrung sowie einen grof3en Bestand an Ver-
gleichsdaten voraus und ist nicht zuletzt aufgrund des hohen experimentellen Aufwands vergleichsweise
kostenintensiv. Dariiber hinaus liefert sie lediglich einen beschrankten Einblick in den Schadigungspro-
zess und lasst wenig Riickschliisse auf andere Wirkmechanismen als die Oxidation zu.

3.1 Wissenschaftliche Problemstellung

Eine direkte Ubertragung dieses Ansatzes erscheint bei gegenwirtigem Kenntnisstand iiber das Versagen
betriebsnahbeanspruchter Multilagen-TBCs wenig zielfiihrend. So weisen Systeme in der Kombination
von GZO und YSZ ein ambivalentes Schadigungsverhalten auf. Untersuchungen von MAHADE ET AL. [46,
96] an SPS-Schichten zeigen, dass eine thermische Zyklierung sowohl die Metall-Keramik- als auch die
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interkeramische Grenzfliche schwicht. Tritt das Versagen am Ubergang GZO-YSZ zutage, delaminiert
hauptséchlich die GZO-Schicht entlang (adhésiv) oder kurz oberhalb (kohésiv) der Grenzflache. Die
Autoren sehen in der thermischen Fehlpassung zwischen Deck- und Haftvermittlerschicht den feder-
fiihrenden Schidigungsmechanismus. Sie argumentieren, dass die unterschiedlichen Ausdehnungsko-
effizienten in Verbindung mit den wechselnden Temperaturgradienten zwischen der hochtemperatur-
exponierten GZO-Oberfliche und dem metallischen Werkstoffverbund eine Akkumulation der elastisch
gespeicherten Dehnungsenergie in der Wiarmeddmmschicht bedingen. Mit Uberschreitung der Bruch-
zahigkeit versagt der Verbund in der GZO-Lage. Die Oxidation, das Sintern oder die charakteristische
Mikrostruktur der TBC spielen demnach eine untergeordnete Rolle.

Im Gegensatz dazu zeichnen die an APS-Schichtsystemen gewonnenen Einblicke von BAkAN ET AL. [15,
97] ein differenzierteres Bild: Es wird deutlich, dass die Mikrostruktur beziehungsweise die Ausgangs-
porositdten entscheidend beeinflussen, an welcher Stelle die Multilagen-Warmedammschicht nachhaltig
geschidigt wird. Wie Abbildung 3.2 darlegt, ist in der Kombination mit einer niedrigporosem GZO die
versagensrelevante Delamination in der TBC lokalisiert. Bei hochporosem GZO zeigt sich die Hauptscha-
digung an der YSZ-TGO-Grenzflache. In der Folge 16st sich der Deckschichtverbund als Ganzes ab.

e A

Bond coat

Abbildung 3.2: Delamination thermisch zyklierter Multilagen-TBCs vom Typ GZO-YSZ mit (a) niedrigpo-
résem sowie (b) und (c) hochporésem GZO aus [97]. Die GZO-Schicht in (b) besitzt einen
héheren Anteil nicht-aufgeschmolzener Partikel.

Uniaxiale Druckversuche von Apam ET AL. [64] indizieren zudem einen Wechsel des Schadigungsortes
in Abhéngigkeit der thermischen Vorbeanspruchung. Im Ausgangszustand belastete GZO-YSZ-Schichten
weisen ein den YSZ-Monolagensystemen vergleichbares Versagen entlang der YSZ-BC-Grenzflache auf,
wie Abbildung 3.3 (a) veranschaulicht. Nach einer mehrstiindigen Hochtemperaturexposition wechselt
der Hauptschidigungsort in die TBC hinein, sodass sich bei der nachfolgenden mechanischen Belastung
zuerst die GZO-Lage ablost (Abbildung 3.3 (b)).

(a) Ausgangszustand (b) nach Hochtemperaturexposition
Spallation Spallation
o o o o
— E < Svae 2
) YSZ — ) YSZ DI
X
\ BC BC TGO

Abbildung 3.3: Experimentell beobachtetes Versagen der GZO-YSZ-Multilagen-TBCs fiir Systeme (a) im
Ausgangszustand und (b) nach fortwahrender Hochtemperaturexposition.

Aus den vorgenannten Erlduterungen ergeben sich drei wesentliche Erkenntnisse fiir die anvisierte Struk-
turintegritatsbewertung keramischer Multilagen-Warmedammschichten:
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1. Die Einfithrung mehrlagiger keramischer Deckschichten erhoht die Komplexitat des Werk-
stoffverbunds sowie die Anzahl versagensrelevanter Mechanismen und systemimmanenter
Schwachstellen. Neben der origindren Metall-Keramik-Grenzflache riickt vor allem der in-
terkeramische Materialiibergang in das Blickfeld.

2. Weder Oxidation noch thermische Fehlpassung allein oder in Kombination reichen aus, um
das Versagen im Keramikverbund und dessen Ortswechsel bei Variation der Mikrostruktur
und nach erfolgter Hochtemperaturexposition hinreichend zu erklaren.

3. Eine mechanismenbasierte Modellbildung erfordert die Beriicksichtigung der mikrostruk-
turellen Charakteristika der Warmeddmmschichten und deren Kopplung mit den mechani-
schen Eigenschaften. Dies muss sowohl temperatur- als auch zeitaufgelost geschehen, um
eine robuste Lebensdauerprognose und eine detaillierte Schidigungsanalyse iiber die Ge-
samtbetriebsdauer zuzulassen.

3.2 Ziele der Arbeit und Losungsstrategie

Ziel dieser Arbeit ist es, jene offenen Punkte zu adressieren und ein Bewertungskonzept zu entwi-
ckeln, was sowohl eine Lebensdauerabschédtzung als auch eine Analyse potentieller Schadigungsarten
und -orte erlaubt. Wie Abbildung 3.4 veranschaulicht, erstreckt sich dessen Umfang von der Erhebung
der Werkstoffdaten zur Grundcharakterisierung bis zu einer numerisch gestiitzten Beanspruchungs- und
Schidigungsanalyse. Ausgehend von einem konkreten Betriebsszenario (BEANSPRUCHUNGSSITUATION) soll
es dem Anwender einen Leitfaden an die Hand geben, um mit {iberschaubarem experimentellem Auf-
wand valide Ursache-Wirkungsbeziehungen aufzustellen und anwendungsrelevante Schadigungsmecha-
nismen iiber den Vergleich mit BRUCHMECHANISCHEN VERGLEICHSGROSSEN fundiert evaluieren zu kénnen
(SCHADIGUNGSBEWERTUNG).

Durch wenige, auf die Betriebsbeanspruchungen abgestimmte Versuchsreihen wird es moglich, das
Hochtemperaturverhalten des Werkstoffverbunds zu modellieren und systematisch auf lebensdauerfor-
derliche Materialpaarungen zu untersuchen. Auf Basis einer umféanglichen experimentellen Charakteri-
sierung verschiedener GZO-YSZ-Kombinationen wird gezeigt, dass der Prozess des Festphasensinterns bei
den anvisierten Betriebstemperaturen solcher Systeme bereits bei geringen Expositionsdauern relevante
Werkstofftransformationen herbeifithrt und damit maRgeblichen Einfluss auf die Schédigungsentwick-
lung und die Lebensdauer nimmt. Deshalb erhélt die mikrostrukturbasierte Modellierung des Werkstoff-
verhaltens eine besondere Aufmerksamkeit. Es wird ein Vorgehen entwickelt, mit dem durch eine in
allen Modellierungsebenen umgesetzte Kopplung zwischen Mikro- und Makroskala elastische und ther-
male Materialeigenschaften abgeleitet werden kénnen (WERKSTOFFCHARAKTERISIERUNG & -BESCHREIBUNG).

Aus der Erweiterung diagnostischer Korrelationen und deren Verkniipfung entsteht ein in sich stimmiges
Verfahren, das es erlaubt, Temperaturextrapolationen einerseits und zeitliche Prognosen effektiver Werk-
stoffkennwerte andererseits zu entwickeln. Somit sind Lebensdauer- und Schadigungsabschitzungen
nicht mehr auf Oxidation und Kriecheffekte beschrénkt. Der auf die thermisch aktivierten Prozesse im
Werkstoffverbund fokussierte Teil (WErRksTOFFMODELLIERUNG II) bildet sogleich das freie Festphasensin-
tern der keramischen Schichten als dritten lebensdauerbestimmenden Prozess ab. Dessen temperatur-
wie zeitaufgeloste Beschreibung ist eine wichtige Grundlage fiir die mechanismenbasierte Bewertung
der Strukturintegritét.

Die erklarten Ziele sind es, mit diesen Ansitzen die experimentell beobachteten Versagensme-
chanismen in Multilagen-Warmeddmmschichten auf analytischem und numerisch gestiitztem Wege
(NumEeriscHE UNTERSUCHUNG) qualitativ wie quantitativ zu beschreiben und anwendungsbezogene
Designempfehlungen abzuleiten.
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Neben den Eigenschaften der Einzelschichten und deren Architektur im Gesamtverbund (ARCHITEKTUR)
sind die Beschaffenheit der Ubergéinge (REALE GRENZFLACHENTOPOGRAPHIE) fiir die Schidigungsent-
wicklung wichtig. Ein weiterer Teil dieser Arbeit beschéftigt sich daher mit der Ableitung eines
bildanalytischen Verfahrens zur Extraktion und modellhaften Beschreibung der Topographie von Bi-
Materialgrenzflichen (BILDBASIERTE ANALYSE & ABSTRAKTION).

Beanspruchungssituation Werkstoffcharakterisierung & -beschreibung
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Abbildung 3.4: Konzept zur Bewertung der Strukturintegritdt von Warmedammschichtsystemen.
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4 Eigenschaftsprofil der Werkstoffsysteme im Ausgangszustand

Dieses Kapitel stellt die untersuchten Werkstoffsysteme vor und analysiert die Struktur der keramischen
Werkstoffverbundkomponenten im Ausgangszustand. Im Gesamtkonzept sind die Inhalte der ARCHITEK-
TUR der Warmeddmmschichtsysteme zugeordnet (Abbildung 4.1).

Architektur

Mikrostruktur & Defektgrof3enverteilung
in den keramischen Komponenten

Schichtdicken

Abbildung 4.1: Zur Einordnung des Kapitels 4 in die Gesamtstruktur.

Den Kern bildet eine umfangreiche Erfassung der TBC-Mikrostruktur. Auf eine vollumfangliche Charak-
terisierung der metallischen Verbundwerkstoffe wird verzichtet. Zum einen liegt das Hauptaugenmerk
der vorliegenden Arbeit auf den keramischen Materialien. Zum anderen existiert geniigend Literatur, die
sich mit dem verwendeten Grundwerkstoff und der Haftvermittlerschicht beschaftigt. Eine Darstellung
der fiir diese Arbeit wesentlichen Materialeigenschaften, insbesondere im Hinblick auf die numerische
Beanspruchungsanalyse der TBC-Systeme, findet sich in Kapitel 5.

4.1 Architektur der Warmedammeschichtsysteme

Bei den in dieser Arbeit studierten Multilagen-Warmedédmmschichten handelt es sich ausnahmslos um
plasmagespritzte Systeme der Kombination GZO-YSZ (Abbildung 4.2).

Untersuchte Multilagen-TBCs Vergleichssysteme
' GZO-A (LP) GZO-A (HP) | 400 - 500 um GZO-B (LP) GZO-B (HP)
1 e ey : _——
! YSZ (LP) YSZ (LP) D] 100 - 140 um YSZ (LP) YSZ (LP)
E CoNiCrAlY CoNiCrAlY E 330 - 370 um CoNiCrAlY CoNiCrAlY
' PWA 1483 PWA 1483 | | 4900 pm PWA 1483 PWA 1483
\ ' i

GZO-B Schichten enthalten hoheren
Anteil nicht-aufgeschmolzener Partikel

LP = niedrige Porositéat
HP = hohe Porositit

Abbildung 4.2: Ubersicht der untersuchten Multilagen-TBCs

Allen dargestellten Systemen gemein ist, dass die zweite, untere keramische Schicht aus YSZ mit nied-
riger Porositdt (LP) besteht. Um den Einfluss der Bi-Materialpaarungen auf die Strukturintegritat des
keramischen Werkstoffverbunds zu verstehen, werden im Rahmen einer Parameterstudie auflerdem
Multilagen-TBCs mit YSZ (HP), also einer hochporésen YSZ-Variante, analysiert. Solche Systeme sind
Bestandteil der in [64] gepriiften Warmeddammschichten. Die GZO-Schichten A und B wurden mit un-
terschiedlicher Spritzhardware und -parametern hergestellt. Die Variante GZO-A, auf der das Hauptau-
genmerk dieser Arbeit liegt, entstammt einem industriellen Produktionsprozess. Simtliche Systeme des
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Typs GZO-B wurden unter Laborbedingungen abgeschieden und zeichnen sich, verglichen zur A-Variante,
durch einen hoheren Anteil nicht-aufgeschmolzener Partikel aus. Bakan [15], BARAN ET AL. [4, 98] und
FromMHERZ ET AL. [99] haben diesen Schichttyp ausfiihrlich charakterisiert. Ihre Ergebnisse dienen, er-
gianzt um eigene weiterfiihrende Experimente und Analysen, der Einordnung der iiber die industriell
gefertigte Ausfiilhrung gewonnenen Erkenntnisse zum Hochtemperaturverhalten.

Hieraus entsteht zum einen ein Gesamtbild iiber den Einfluss mikrostruktureller Charakteristika
auf die Strukturintegritat der Multilagen-Warmeddammschichten. Zum anderen lésst erst die Band-
breite der Variationen die Ableitung allgemeingiiltiger Aussagen {liber lebensdauerférdernde oder
-begrenzende Interaktionen zu. Das wiederum ermoglicht die Aufstellung anwendungsspezifischer
Designempfehlungen fiir den Werkstoffverbund.

Als Haftvermittlerschicht kommt eine niederdruckplasmagespritzte CoNiCrAlY-Legierung zum Einsatz.
Detaillierte werkstofftechnische Beschreibungen dieser Legierung finden sich unter anderem in den Ar-
beiten von HeINECKE [50], HorTic [100] und ScumipT [101]. Als Grundwerkstoff wird die einkristalline
Nickelbasis-Superlegierung PWA 1483 verwendet. Die Einzelschichtdicken schwanken prozessbedingt
und betragen im Durchschnitt 440um fiir die GZO- und 120um fiir die YSZ-Lage. Die Haftvermittler-
schicht weist eine mittlere Dicke von 360 um auf. Einzelheiten zu den Herstellungsrouten der TBCs und
den verwendeten Prozessparametern sind [64, 98, 99] zu entnehmen. Die in Abbildung 4.2 angege-
benen Abmessungen beziehen sich auf die fiir die allermeisten Experimente verwendeten Flachproben
(Biegebalken), siehe hierzu auch [64, 99].

Um die Effekte geometrischer Randbedingungen auf die Lebensdauer und das Schadigungsver-
halten der Multilagen-TBCs zu erfassen, wurden auch zylinderférmige Probenkorper und andere
Schichtdickenverhéltnisse untersucht. Sofern deren Geometrien und Abmessungen fiir einzelne
Abschnitte dieser Arbeit relevant sind, werden sie an entsprechender Stelle explizit angefiihrt.

4.2 Metallische Verbundwerkstoffe

Grundwerkstoff

Bei der Nickelbasislegierung PWA 1483 handelt es sich um eine monokristalline Superlegierung der
ersten Generation. Sie zeichnet sich durch eine gute Phasenstabilitdt und ein ausgewogenes Verhéltnis
zwischen Korrosions- und Oxidationsbestandigkeit aus [11]. PWA 1483 ist ein etablierter Konstrukti-
onswerkstoff fiir hochtemperaturbeaufschlagte Komponenten, der zum Beispiel in Industriegasturbinen
in den ersten beiden Turbinenschaufelreihen zum Einsatz kommt [102]. Tabelle 4.1 gibt die nominel-
le Zusammensetzung der Legierung an. Samtliche, fiir die experimentellen Untersuchungen benoétigte
Grundkorper werden aus Plattenmaterial erodiert. Bei der Entnahme wird darauf geachtet, dass die
kristallographische <001> Orientierung der im Experiment erwarteten Hauptbelastungsrichtung der
Probekorper entspricht, vgl. [64].

Haftvermittlerschicht

Wie eingangs ausgefiihrt, handelt es sich bei der Haftvermittlerschicht um eine CoNiCrAlY-Legierung,
die mittels Niederdruckplasmaspritzen auf den Grundwerkstoff aufgebracht wird. Die nominelle Zusam-
mensetzung ist in Tabelle 4.1 gelistet. Der Beschichtungsprozess gliedert sich in mehrere Stufen: Der
Auftragung feiner Pulverpartikel folgt die Abscheidung groberer Partikel, um eine Oberfldchenrauheit
von Ra = 12um zu generieren [64]. Durch Losungsgliihen bei 1080 °C iiber 4h wird die mechanische
Haftung auf dem Grundwerkstoff generiert und die Haftfestigkeit erhoht.
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Tabelle 4.1: Nominelle Zusammensetzung der Nickelbasislegierung PWA 1483 [103] und der CoNiCrAlY-
Haftvermittlerschicht [50]

Werkstoff Massenanteil (wt.%) der chemischen Elemente
Ni Co Cr Al Mo Ta Ti W C Y

PWA 1483 bal. 9.0 122 36 19 50 41 3.8 0.07 -
CoNiCrAlY 32.0 bal. 21.0 80 - - - - - 0.5

4.3 Theoretische Grundlagen der Charakterisierung multimodaler Porensysteme

Kapitel 2 legt dar, dass die Mikrostruktur plasmagespritzter keramischer Schichten durch verschiedenste
Randbedingungen beeinflussbar ist. Werkstoffseitig sind unter anderem die Zusammensetzung und die
PartikelgroBenverteilung des verwendeten Pulvers zu nennen. Aber auch die gewéhlten Prozessparame-
ter bei der Aufbringung, wie Partikelgeschwindigkeit, Spritzabstand und Temperatur des zu beschichten-
den Werkstiicks, formen die Charakteristika der Schicht. Eine niedrige Substrattemperatur beim Spritzen
sichert eine entsprechend beschleunigte Abkiihlung der geschmolzenen Pulverpartikel auf der Oberfla-
che. Beim Abkiihlen entstehende thermische Spannungen unterstiitzen die Ausbildung intralamellarer
Risse. Diese sind hauptsachlich parallel zur Spritzrichtung ausgerichtet [18]. Thre typischen Lingen be-
wegen sich in der Grofenordnung der Dicke einzelner Lamellen von wenigen Mikrometern [104, 105].
Eine schnell voranschreitende Erstarrung beeintrachtigt den Formschluss und die mechanische Verklam-
merung aufeinander liegender Lamellen, was wiederum die Entstehung interlamellarer Risse begiinstigt.
Dadurch wird die tatsdchliche Kontaktfliche zwischen den Lamellen sukzessive reduziert und kann bis
auf 20 % absinken [106]. Interlamellarrisse weisen Lingen im Bereich der Lamellendurchmesser auf,
die von einigen Zehntel bis etwa 500 um [7, 107] reichen. In der Gesamtheit bildet sich ein bimodales?
Porensystem aus, welches im Wesentlichen aus Mikrorissen und sphéroidischen Poren besteht [38, 109].
Kennzeichnend fiir solche Systeme sind die zwei lokalen Maxima (Modi) der defektreprdsentierenden
Dichtefunktion, vgl. Abbildung 4.3.

Unimodal Bimodal Multimodal

Maxima: n=1 Maxima: n=2 Maxima: n>2

Differentielle Defekt-
groRenverteilung

Porenradius Porenradius Porenradius

Abbildung 4.3: Unterscheidung uni-, bi- und multimodaler Porensysteme.

Wie spéter gezeigt wird, weisen die analysierten Multilagen-Warmeddmmschichten mehr als zwei
charakteristische Modi auf und sind demnach als multimodale Porensysteme zu klassifizieren.

Das resultierende Netzwerk unterschiedlicher Defekttypen und -groflen entscheidet iiber die mecha-
nische Beanspruchbarkeit und die thermischen Eigenschaften der Schicht, wie aus den exemplarisch
genannten Untersuchungen von KurLkarRNI ET AL. [110] und AHRENS ET AL. [53] hervorgeht. Dariiber
hinaus unterliegen die gegenwartigen mikrostrukturellen Charakteristika und damit auch die makrosko-

2 Der Begriff leitet sich aus der deskriptiven Statistik vom Modus (Modalwert) ab, welcher als eines von mehreren Lage-
malen zur Beschreibung von Wahrscheinlichkeitsdichtefunktionen genutzt wird [108].
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pischen Kennwerte der Schicht sowohl dem Einfluss der Beanspruchungshistorie als auch den augen-
blicklichen Betriebsrandbedingungen. Sie weisen ein signifikantes Temperatur-Zeitverhalten auf. ALLEN
ET AL. [111] und PETORAK ET AL. [112] belegen, dass sich infolge einer Hochtemperaturexposition zual-
lererst die kleinskaligen Defekte schliefen und die spezifische Oberflache grof3erer Risse und Poren erst
mit hinreichend langer Sinterdauer abnimmt.

Porositat

Ein wichtiger Kennwert zur quantitativen Beschreibung der Mikrostruktur defektdurchsetzter Werkstoffe
ist die Porositdt ¢. Sie lasst sich als Verhéltnis des durch Poren und Risse gebildeten Hohlraumvolumens
Vi, zum Gesamtvolumen des pordsen Feststoffes V;, interpretieren:

v v
¢=7h=V h (28)
P h+Vs

Das Gesamtvolumen setzt sich aus dem Hohlraumvolumen und dem Volumen des defektfreien Feststoffes
V, zusammen. Fiir gasgefiillte Hohlraume ist der Anteil der Masse des eingeschlossenen Gases an der
Gesamtmasse der pordsen Schicht vernachléssigbar. Unter Kenntnis der Dichte p,, der pordsen und der
defektfreien Keramik p vereinfacht sich Gleichung (28) zu:

¢ =1—&. (29)
Ps

Die Angabe der Gesamtporositat als alleinigem Parameter ist zur Quantifizierung der Mikrostruktur mul-
timodaler Porensysteme nicht hinreichend. Vielmehr bedarf es einer Betrachtung der individuellen Zu-
sammensetzung im Sinne einer Verteilung der Defekte. Einen ersten Eindruck von der Grof3enverteilung
liefert die kumulative Auftragung der Porositét ¢,y liber dem dquivalenten Porenradius re,. Letzter
entspricht einer aus dem Defektvolumen abgeleiteten HilfsgroRe, ermittelt zum Beispiel im Rahmen ei-
ner Quecksilberporosimetrie (MPI, engl. Mercury Intrusion Porosimetry). Dabei wird unabhéngig von der
tatsdchlichen Geometrie der Defekte (Poren, Risse etc.) das gefiillte Hohlraumvolumen der Form einer
Kugel mit dem Radius r¢, zugeordnet.

Differentielle DefektgréBenverteilung

Ein zuséatzlicher Informationsgehalt ergibt sich aus der Betrachtung der differentiellen Defektgrof3enver-
teilung D(r,q) als Ableitung der kumulierten Porositét in der Definition nach Nivmo [113]:

d ¢CUI1'1

. (30)
dreq

D (req) =

Das negative Vorzeichen berticksichtigt den monoton abnehmenden Verlauf der kumulierten Porositét.
Fiir hinreichend kleine Abstdnde zwischen den benachbarten Datenpunkten lasst sich die Defektvertei-
lung iiber einen Differenzenquotienten annahern:

A¢CLIII1

D (req) A= Ar

(31
eq
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Die differentielle Defektgrof3enverteilung nach Gleichung (30) ist nicht zu verwechseln mit der logarith-
mischen Verteilung, wie sie z. B. [4, 97, 114] verwenden und bei der die Ableitung {iber log (r4) gebildet
wird. Gemél} den Ausfiihrungen von MEYER UND KLoBES [115] ist D (req) Zur Auswertung von Systemen
mit verschiedenartigen Defekten, also bi- oder multimodaler Porensysteme, zu bevorzugen. Bei der Ana-
lyse auf Basis der logarithmischen Differentiation besteht sonst die Gefahr einer Uberbewertung groRerer
Poren. Die Autoren weisen jedoch auf die prinzipielle Moglichkeit hin, die logarithmischen Zusammen-
hédnge durch eine geeignete Koordinatentransformation in eine lineare Darstellung zu iiberfiihren.

4.4 Strukturanalyse der Multilagen-TBCs

Qualitative Beurteilung

Wie am Beispiel der Schichtvariante GZO-A (LP) in Abbildung 4.4 zu sehen ist, weist die Mikrostruktur
der plasmagespritzten Schichten neben feinen Rissen und mehr oder minder grofsen Poren zusatzlich
einen geringen Anteil nicht-aufgeschmolzener Partikel auf. Das Netzwerk aus Mikrorissen lésst sich in
inter- und intralamellare Anteile untergliedern. Beide sind das Ergebnis der beschleunigten Erstarrung
der geschmolzenen Partikel auf der Oberflaiche durch die eingangs erwdhnte reduzierte Substrattem-
peratur. Der Grund fiir das Vorhandensein nicht-aufgeschmolzener Partikel liegt in der Partikel-Plasma-
Interaktion. BAKAN ET AL. [98] vermuten, dass es sich um eine direkte Folge des kurzen Spritzabstands
handelt, durch den die Verweildauer des Pulvers im Plasma reduziert wird. Das fiihrt zu einer verminder-
ten Warmeiibertragung zwischen Plasma und Partikelstrom. Je nach Position der Partikel im Querschnitt
des Plasmastrahls und der lokalen Temperatur reicht der effektive Warmeeintrag nicht aus, um die Par-
tikel vollstdndig in die Schmelzphase zu iiberfiihren.

(a) Multilagen-TBC

| (2) Interlamellarrisse
b (3) Intralamellarrisse
(4) Nicht-aufgeschmolzene
Partikel
I 7 e T TR § A T i o O F 1N |
Abbildung 4.4: (a) Multilagen-Warmedammschicht vom Typ GZO-YSZ im Ausgangszustand. (b) GZO-
Mikrostruktur mit den fiir plasmagespritzte Schichten typischen intrinsischen Defekten.

TN

Sowohl die Entstehung als auch die Ausbreitung der vormals genannten Defekte stehen fiir gewohn-
lich in gegenseitigem Bezug. Dies trifft besonders fiir die ausgedehnteren Strukturen zu. Durch Aus-
wertung rasterelektronenmikroskopischer Aufnahmen der Schichten des Typs GZO-B (HP) in Abbil-
dung 4.5 sind im Wesentlichen drei Arten der Wechselwirkung zwischen rissartigen Defekten und nicht-
aufgeschmolzenen Partikeln identifizierbar: Erstens ist zu erkennen, dass die, wenn tiberhaupt, lediglich
teilweise aufgeschmolzenen Randbereiche der Partikel in vielen Fillen keine vollstdndige Verklamme-
rung mit benachbarten Lamellen eingehen. In Kombinationen mit den differierenden Mikrostrukturen
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entstehen Bereiche, die als lokale Bi-Materialgrenzflichen angesehen werden konnen. Diese sind pra-
destiniert dafiir, dass sich vorhandene Interlamellarrisse an ihnen orientieren und entlang der Rander
nicht-aufgeschmolzener Partikel ausbreiten.

Der Riss ...
(1) wéchst entlang des Partikels. |-
1 (2) durchschreitet das Partikel.
(3) stoppt im Partikel.

R~ 7 7

ey
\
fxd

Tadietn

Abbildung 4.5: Interaktion zwischen nicht-aufgeschmolzenen Partikeln und Rissstrukturen am Beispiel
der Schicht GZO-B (HP).

Zweitens finden sich Anzeichen fiir ein Durchdringen der Partikel. Wobei der vermeintliche Rissdurch-
gang ebenso gut das Ergebnis einer Koaleszenz aufeinander zulaufender Risse sein kann. Dies ist nach
der Entstehung nicht mehr eindeutig zu klaren. Drittens konnen nicht-aufgeschmolzene Partikel als Bar-
riere fungieren. In diesem Fall scheint der Riss zwar in das Partikel einzudringen, aber sich nicht dariiber
hinaus auszuweiten.

Quantitative Gegeniiberstellung

Tabelle 4.2 listet die mittels Quecksilberporosimetrie bestimmten Ausgangsporosititen der GZO-A-
Schichten in der niedrig- und hochpordsen Variante auf. Zum direkten Vergleich beinhaltet die Auflistung
auch die aus [99] entnommenen Werte der YSZ- und GZO-B-Schichten im Ausgangszustand.

Tabelle 4.2: Kumulierte Porositaten der YSZ- und GZO-Schichten im Ausgangszustand
Schichttyp YSZ [99] GZO-A GZO-B [99]
LP HP LP HP LP HP
Porositit ¢, (%) 18.6 283 16.4 21.5 19.8 24.5

Bei den angegebenen Werten handelt es sich um kumulierte Porosititen, ausgewertet an der Stelle
req = 0.01pum. Fiir Systeme, welche zusatzliche kleinere Defekten enthalten, konnte kein nennenswerter
Einfluss selbiger auf die Gesamtporositit festgestellt werden. Das deckt sich mit Erkenntnissen von Guo
ET AL. [38] und Vassen [109]. Der Berechnung der Porositiat nach Gleichung (29) liegt eine theoretische
GZO-Dichte von p = 6.95g/m? [116] zugrunde.
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Den differentiellen DefektgroRenverteilungen® in Abbildung 4.6 ist zu entnehmen, dass in beiden Aus-
fiihrungen Defekte mittlerer Grof3e den iiberwiegenden Anteil an der Gesamtporositét bilden. Zusétzlich
enthilt GZO-A (HP) insgesamt hohere Anteile kleiner und grol3er Defekte. Die reduzierte Anzahl kleiner
Defekte in GZO-A (LP) korreliert mit dem in [99] gemessenen geringeren Anteil nicht-aufgeschmolzener
Partikel. Nach [4, 98] entspricht deren Grollenordnung in etwa denjenigen Defekten, die zusammen
mit den intralamellaren Rissen im kleinskaligen Bereich anzusiedeln sind. Dariiber hinaus zeigen die
zusatzlichen Angaben zum &quivalenten Porenradius, ausgewertet an den lokalen Maxima der Vertei-
lungsfunktion, dass die grof3ten Defekte, die noch einen wesentlichen Anteil an der Gesamtporositat
ausmachen, in der hochporésen Version mit r; = 0.89um etwa um das 1.8-fache groRer sind als in
GZO-A (LP). Bakan [4] ordnet den groBeren Skalen Interlamellarrisse und Poren zu. Der Bereich mittel-
groBer Defekte ist durch eine Mischung beider Rissarten geprégt.

(a) (b)
30 20 06
- Ausgangs- k= ] Ausgangs-
S | EEEES GZO-A (HP) zustand £ S | R— GZO-A (HP) zustand
< 251 £ 0.5
© 177 -~ D~ | Feq (um)
5 20 . Total: & § 0.4 B Tq—
‘B N, 21.5% TN
S 15- 22 034 c | 006
= S A B
\‘ Q b
£ 10- \ ° & 0.2 | 0.14
= \ )
= \\ o
] Sl = ] 0.89
g S \\\ 8 0.1 | -
O T T TorTTTTh T "TT" Q O-O T T Ty LU RLL
0.01 0.1 1 10 100 0.01 0.1 1 10 100

Aquivalenter Porenradius Teq (um)

Aquivalenter Porenradius Teq (um)

Abbildung 4.6: (a) Kumulierte Porositat und (b) differentielle DefektgroBenverteilung der GZO-A-
Schichten im Ausgangszustand Uber dem dquivalenten Porenradius.

Die Verteilungsfunktionen weisen die zuvor beschriebene Eigenschaft bi- und multimodaler Porensys-
teme auf. So sind bei GZO-A (LP) mindestens zwei und bei der HP-Variante drei markante Maxima
identifizierbar. Da die Uberginge insbesondere innerhalb der den intra- und interlamellaren Rissen
zugeordneten Skalen flieBend sind, erscheint eine addquate Trennung der Rissstrukturen in weitere
Modi nicht sinnvoll. Die dritte Merkmalsausprdgung bei GZO-A (HP) im Bereich der Submikrodefekte
(req < 0.1um) ist hauptséchlich dem héheren Anteil nicht-aufgeschmolzener Partikel zuzuschreiben.

4.5 Kapitelzusammenfassung

Mit diesem Kapitel wurde die Architektur der untersuchten Multilagen-Warmeddmmschichtsysteme ein-
gefiihrt. Dem folgte eine kurze Ubersicht zu den Werkstoffen des metallischen Verbundsystems, bevor
der Fokus auf die keramischen Komponenten und deren Strukturanalyse gelegt wurde.

Nach einer Einfiihrung in die Grundlagen der Mikrostrukturcharakterisierung, die sogleich auf die Beson-
derheiten plasmagespritzter Porensysteme einging, erfolgte eine eingehende Auswertung der Multilagen-
TBCs. Insgesamt zeigte die Analyse der GZO-A-Schichten eine gute Ubereinstimmung mit den in der

8 Um das Profil und insbesondere die Maxima der Verteilungsfunktion hervorzuheben, werden die Daten mittels einer

Fensterfunktion auf Basis eines symmetrischen Hann-Fensters geglattet. Eine Gegeniiberstellung von Rohdaten und Fil-
terergebnissen ist Anhang C zu entnehmen.
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Literatur dokumentierten Erkenntnissen iiber vergleichbare Varianten. Rasterelektronenmikroskopische
Aufnahmen verdeutlichten die Wechselwirkung zwischen den einzelnen Defekttypen und in welcher
Weise nicht-aufgeschmolzene Partikel Einfluss auf die Entstehung und das Ausbreitungsverhalten von
Mikrorissen nehmen. Durch die Ableitung differentieller Verteilungsfunktionen war es moglich, die An-
teile spezifischer Defekte an der Gesamtporositit zu bestimmen und zu analysieren, worin sich niedrig-
und hochpordése Schichten in der Hauptsache unterscheiden. So beinhalten die HP-Schichten tendenziell
mehr Submikrodefekte (req < 0.1um) und weisen bei den grof3eren Strukturen (feq & 1um) ebenfalls
hohere Anteile auf.

Die Auswirkungen des Sinterns auf die Mikrostruktur der plasmagespritzten Schichten werden in Kapi-
tel 5 eingehend untersucht.
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5 Ermittlung, Bewertung und Modellierung des Hochtemperaturverhaltens

Inhaltlich kniipft dieses Kapitel an das Vorherige an und legt den Fokus auf die Darstellung und Analyse
des Hochtemperaturverhaltens der Verbundwerkstoffe (Abbildung 5.1).

Werkstoffcharakterisierung & -beschreibung Architektur

Experimentelle Datenbasis

?als Funktion der
Temperatur

Mikrostruktur & Defektgrof3enverteilung
in den keramischen Komponenten*

Werkstoffmodellierung I*

Mechanische (elastisch, plastisch)
und thermische Eigenschaften

l b a1s Funktion von * fokussiert auf Sintereffekte

Temperatur & Zeit
Werkstoffmodellierung I

Oxidation Kriechen

Abbildung 5.1: Zur Einordnung des Kapitels 5 in das Gesamtkonzept.

Nach einer kurzen Ubersicht der mageblichen mechanischen und thermischen Eigenschaften folgt ei-
ne Einfiihrung in die theoretischen Grundlagen thermisch aktivierter Prozesse in TBC-Systemen. Darauf
aufbauend wird das Oxidationsverhalten der verwendeten CoNiCrAlY-Haftvermittlerschicht untersucht
und bewertet. Ein weiterer Schwerpunkt liegt auf der Analyse der gesinterten Multilagen-TBCs. Im Blick
stehen die Auswirkungen der Hochtemperaturexposition auf die Mikrostruktur und die Ausbildung mog-
licher Interdiffusionsbereiche zwischen den GZO- und YSZ-Schichten.

5.1 Beschreibung des mechanischen und thermalen Werkstoffverhaltens

Der folgende Abschnitt fasst die mechanischen und thermischen Werkstoffkennwerte zusammen, die fiir
die mechanismenbasierte Strukturintegritdtsbewertung der Multilagen-Warmedammschichtsysteme not-
wendig sind. Die Daten sind Eingangsparameter fiir die analytischen und FE-gestiitzten Beanspruchungs-
und Schadigungsuntersuchungen der Kapitel 7 und 8. Auf die Besonderheiten des linear-elastischen Ver-
haltens der keramischen Schichten unter fortwdhrender Hochtemperaturexposition wird in Kapitel 6
gesondert eingegangen.

5.1.1 Metallische Verbundwerkstoffe und Oxidschicht

Elastizititsmodul und thermischer Ausdehnungskoeffizient

Die untersuchten TBC-Systeme verwenden als Grundwerkstoff die monokristalline Nickelbasislegierung
PWA 1483. Die Materialdatenbasis zu diesem Werkstoff wird durch einen industriellen Kooperationspart-
ner zur Verfiigung gestellt. Aus wettbewerbsrechtlichen Griinden ist es dem Autor nicht gestattet, sie im
Rahmen dieser Arbeit zu veroffentlichen. Um die hierauf aufbauenden Ergebnisse dennoch transparent
zu gestalten, wird in allen numerischen Analysen stattdessen auf die ebenfalls einkristalline Superlegie-
rung CMSX-4 zuriickgegriffen. Deren Eigenschaftsprofil ist in der einschldgigen Literatur gut dokumen-
tiert. Eine direkte Gegeniiberstellung der wesentlichen mechanischen und thermischen Kennwerte beider
Werkstoffe zeigt, dass CMSX-4 eine addquate Alternative darstellt. Die Ergebnisse der Analysen mit dem
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Substitut konnen als uneingeschrankt giiltig erachtet werden. Abbildung 5.2 fasst die Eigenschaften der
nichtkeramischen Verbundwerkstoffe zusammen.
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Abbildung 5.2: (a) Temperaturabhangige Elastizitditsmodule und (b) thermische Ausdehnungskoeffizien-
ten von Grundwerkstoff, sowie Haftvermittler- und Oxidschicht.

Die temperaturabhéngigen E-Module fiir CMSX-4 sind HERMANN ET AL. [117] entnommen. KARUNARATNE
ET AL. [118] liefern die thermischen Ausdehnungskoeffizienten des Grundwerkstoffs. Samtliche elas-
tischen Kennwerte der Haftvermittlerschicht stammen von Bepnarz [119]. Die Quantifizierung der
TGO-Eigenschaften stiitzt sich auf die Zusammenstellung von Munro [120] zu gesintertem und poly-
kristallinem a-Al,O5.

Viskoplastisches Materialverhalten

Als thermisch aktivierter Prozess nimmt das Kriechen der Verbundwerkstoffe wéhrend isothermer Halte-
phasen direkten Einfluss auf die grenzflichennahen Beanspruchungen in der TBC. Je nach Beschaffen-
heit der Grenzfliche und Position innerhalb des Rauheitsprofils findet eine mehr oder weniger aus-
gepriagte Uberlagerung mit den ortlichen Spannungszustinden statt. Bei kleinen TGO-Dicken steht
die TBC nach dem Abkiihlen insgesamt unter einer Druckbeanspruchung, die hauptsichlich aus der
thermischen Fehlpassung resultiert. Diese wird durch Relaxationseffekte etwas abgemildert, bleibt aber
dennoch als Druckspannung erhalten. Mit zunehmenden Oxidwachstum gewinnen TGO-induzierte Be-
anspruchungen an Einfluss und die TBC-Spannungen wechseln lokal vom Druck- in den Zugbereich.
Das Kriechvermogen der Haftvermittlerschicht sorgt fiir eine teilweise Relaxation der thermischen Span-
nungen in diesem Material. Allerdings lasst sich das nicht ohne Weiteres auf die TBC-seitige Beanspru-
chung tbertragen. Parameterstudien [51, 121] geben Hinweise darauf, dass die Rauheit der Grenz-
flaiche maf3geblichen Einfluss darauf nimmt, ob sich das TBC-Spannungsniveau ebenfalls abschwécht
oder verstarkt und in welche Richtung sich der ,Zeitpunkt“ der Druck-Zug-Transition verlagert. Ganz
allgemein lasst sich festhalten, dass Profilierungen mit einem grol3en Verhéltnis von Wellenldnge zu
Amplitude dazu geeignet sind, die Spannungen in der TBC signifikant abzusenken. In Bezug auf die
Multilagen-Wirmeddmmschichten werden die Effekte der Profilgestaltung am Ubergang GZO-YSZ und
die Interaktion mit der Rauheit der YSZ-BC-Grenzflache in Kapitel 8 genauer untersucht.

Ein Teil der Multilagen-TBCs wird in thermozyklischen Ofen- und Burner-Rig-Tests gepriift. Die dabei
aufgepragten Temperaturzyklen beinhalten Haltephasen von hochstens einer Stunde bei Maximaltem-
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peratur. Somit ist die Verwendung der Norton-BaiLEy-Gleichung ausreichend, um die Dehnrate der
Haftvermittlerschicht im sekundéiren Kriechbereich abzubilden:

op = Ky oler ter, (32)

Uber eine Anpassung an Zeitstandversuchsdaten von HorTic [100] lassen sich die Kriechparameter K.,
m, und n., der CoNiCrAlY-Legierung extrahieren. Die Konstanten in Abbildung 5.3 gelten fiir Dehnung
¢ (-), Spannung o (MPa) und Zeit t (h).
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Abbildung 5.3: Kriechparameter flir CoNiCrAlY abgeleitet aus den in [100] publizierten Zeitstanddaten.

In Anlehnung an die zuvor beschriebene TBC-Spannungsentwicklung infolge des BC-Kriechens sei er-
ganzt, dass das Kriechvermogen der TGO die Beanspruchungssituation in der TBC tendenziell positiv
beeinflusst. Um das viskoplastische Materialverhalten in der numerischen Analyse zu implementieren,
wird auf den vereinfachten Norton-Ansatz zuriickgegriffen:

oy = Ko oM, (33)

Die in Tabelle 5.1 gelisteten Parameter lehnen sich an den Angaben von Scumipt [101] an, die sogleich
die Grundlage der Kriechbeschreibungen im Rahmen der numerischen Untersuchungen thermomecha-
nisch ermiidungsbeanspruchter TBCs von ScHMIDT ET AL. [62] und ALEKSANOGLU ET AL. [63] bilden.

Tabelle 5.1: NorTON-Kriechparameter der TGO

Temperatur (°C) 700 1000 1100
K. (MPa/h) 25x107Y 1.83x10™* 2.72x1073
Ny (') 1 1 1

Plastizitat von Haftvermittler- und Oxidschicht

Wie BAKER ET AL. [121, 122] und RanJiBAR-FAR ET AL. [123] belegen, konnen die durch das Abkiihlen
des TBC-Systems auf Raumtemperatur induzierten Spannungen in der Haftvermittlerschicht ein Niveau
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weit oberhalb der Streckgrenze erreichen. Vor diesem Hintergrund erscheint es fiir eine an den Be-
triebsfall angelehnte Beanspruchungsanalyse und eine realistische Abschitzung der TBC-Lebensdauer
notwendig, neben dem Kriech- und Relaxationsvermogen auch die Plastizitit zu bertiicksichtigen. In vie-
len Fillen lasst sich das mechanische Werkstoffverhalten von BC und TGO hinreichend gut iiber eine
linear-elastische, ideal-plastische Beschreibung annédhern. Fiir diesen Ansatz enthélt Tabelle 5.2 die not-
wendigen Streckgrenzen.

Tabelle 5.2: Parameter zur Beschreibung ideal-plastischer BC- und TGO-Verformung [119]

Temperatur (°C) 20 500 600 700 750 850 950 1000 1050 1100
Streckgrenze BC (MPa) 868 807 562 321 265 117 66 - 38 -
Streckgrenze TGO (MPa) 8000 8000 - - - - - 300 - 300

5.1.2 Keramische Verbundwerkstoffe

Elastizitatsmodul

Im Hinblick auf die spéter folgende Analyse des Sinterverhaltens und im Sinne einer verallgemeinerten
Beschreibung ist es zweckméRig, die Korrelation zwischen der effektiven Steifigkeit der GZO- und YSZ-
Schichten und der Temperatur als relative Entwicklung darzustellen. Dazu werden die von Bakan [4]
gemessenen E-Module auf den Zustand bei Raumtemperatur Egt bezogen (Abbildung 5.4).

(a) (b)
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Temperatur T (°C) Temperatur T (°C)

Abbildung 5.4: Relativer Elastizitdtsmodul der (a) YSZ- und (b) GZO-Schichten in Abhangigkeit der Tem-
peratur.

Trotz unterschiedlicher Absolutwerte und dem Umstand, dass der E-Modul der untersuchten GZO-
Schichten bei Raumtemperatur mit 22 GPa etwa halb so grol} ist, wie der des YSZ von 50 GPa, weist
die Temperaturabhingigkeit eine starke Ahnlichkeit auf. Sowohl YSZ als auch GZO zeigen eine Abnah-
me der Steifigkeit mit zunehmender Temperatur. Im Bereich 500°C < T < 750°C tendiert der Gradient
der monoton fallenden Funktion gegen null und der E-Modul bleibt nahezu unverdndert. Der gesamte
Verlauf ist iiber ein Polynom dritter Ordnung approximierbar. Fiir YSZ fiihrt die Ausgleichsrechnung auf:

E(T)

- =—-845x107"1°T3+1.58x10°T2—-9.50x 107*T +1.02 (34)
RT

YSZ

und analog fiir GZO auf den Zusammenhang:

E(T)

- =-559x10"1°T34+1.05x10°T?2—6.73 x 1074 T + 1.02. (35)
RT

GZO
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Thermischer Ausdehnungskoeffizient

Die Verwendung von GZO als zusétzliche Warmeddmmschicht bietet sich nicht nur wegen dessen ho-
her Schmelztemperatur und der guten Phasenstabilitdt bis 1500°C an. Ein weiteres, entscheidendes
Merkmal ist in Abbildung 5.5 gezeigt: Bei Temperaturen oberhalb von 250°C liegen die thermischen
Ausdehnungskoeffizienten von GZO [4, 27, 124-127] lediglich geringfiigig unter denen des YSZ [54,
128, 129]. Das wiederum wirkt sich direkt und positiv auf die thermische Fehlpassung an der kerami-
schen Bi-Materialgrenzflache aus.
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Abbildung 5.5: Thermische Ausdehnungskoeffizienten von (a) YSZ und (b) GZO in Abhéangigkeit der Tem-
peratur.

Fiir YSZ-Systeme ist bekannt, dass deren konkrete Mikrostruktur den thermischen Ausdehnungs-
koeffizienten nur in sehr geringem Mal3e beeinflusst [27, 130]. Auf Grundlage der vorliegenden
Daten kann das fiir GZO in gleicher Weise angenommen werden. Diese Arbeit verwendet, wo
immer erforderlich, die von OecHsNER [54] fiir YSZ und von Bakan [4] fiir GZO angegebenen
Kenngrolen.

Warmeleitfahigkeit

Die wiarmeddammende Wirkung der keramischen Verbundwerkstoffe hingegen wird stark von der Mi-
krostruktur beeinflusst. Wahrend die kolumnar strukturierten EB-PVD-Schichten tendenziell etwas ho-
here Warmeleitfahigkeiten besitzen, fithrt die Architektur plasmagespritzter Schichten mit ihren aufein-
anderliegenden Lamellen zu einem vergleichsweise hohen Warmedurchgangswiderstand. Das bestétigen
auch die in Abbildung 5.6 gegeniibergestellten Warmeleitfahigkeiten von APS- [4, 34], SPPS- [131] und
EB-PVD-Schichten [34, 132], sowie Pulverpresslingen [125, 127, 133-135].

Bezieht man die Daten auf den Kennwert bei Raumtemperatur Azy, wie in Abbildung 5.7 veranschau-
licht, ergibt sich ein wesentlich homogeneres Bild. Die Warmeleitfahigkeit sinkt im Bereich RT — 1000 °C
um bis zu 30% und steigt bei hoheren Temperaturen wieder leicht an. Insbesondere bei GZO wirkt der
Verlauf iiber verschiedene Ausgangsmikrostrukturen hinweg stabil. Zur Approximation der Temperatu-
rabhéngigkeit eignet sich ein Polynom zweiter Ordnung. Indem dieses an die von Bakan [4] gemessen
Daten angepasst wird, ergibt sich folgende Beziehung fiir die A-Werte von YSZ:

45



A(T)

=3.62x1077T?—6.41 x 107*T + 1.08. (36)
A'RT

YSZ

Fiir GZO gelingt die Approximation iiber:

A(T)

=3.04%x1077T?—=5.95x 10°*T +1.01. (37)
ART

GZO

Der Einfluss einer sich infolge Sinterns verandernden Defektstruktur auf die effektive Warmeleitfahigkeit
wird in Kapitel 6 behandelt.
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Abbildung 5.6: Warmeleitfahigkeiten von (a) YSZ und (b) GZO mit unterschiedlichen Mikrostrukturen.
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Abbildung 5.7: Warmeleitfahigkeiten aus Abbildung 5.6 bezogen auf den Wert bei Raumtemperatur.
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Viskoelastizitat und -plastizitat in den Warmedammschichten

Kriechen und Sintern sind thermisch aktivierte Prozesse, die auf vergleichbaren Temperatur- und Zeits-
kalen ablaufen. Sie beeinflussen das Verformungsvermogen simultan. Dies erschwert es, die elastischen
und viskosen Anteile an der Gesamtdeformation im Zeitstandversuch unter fortwédhrender Hochtempe-
ratureinwirkung zu separieren [53]. Andererseits erfordert die numerische Beanspruchungsanalyse die
Berticksichtigung der TBC-Kriecheffekte, um das Hochtemperaturverhalten des Werkstoffverbunds kor-
rekt abzubilden. In dieser Arbeit werden die von RossLER ET AL. [51] fiir YSZ angegebenen NoRTON’SCHEN
Kriechparameter verwendet und in gleicher Form fiir GZO angesetzt. Uber eine Dehnrateninterpolati-
on mit den fiir 1000°C und 1150°C gelisteten Koeffizienten lassen sich die Konstanten fiir 1100°C zu
K, =1.35x 1077 MPa/s und n., = 3 approximieren.

5.2 Grundlagen thermisch aktivierter Prozesse in Warmedammschichtsystemen

Dieser Abschnitt fiihrt in die Grundlagen der in TBC-Systemen infolge der Hochtemperaturexposition
aktivierten Prozesse ein. Im Fokus stehen die Oxidation der Haftvermittlerschicht, das Sintern der kera-
mischen Deckschichten sowie die Interdiffusion im Warmedammschichtsystem. Alle drei Mechanismen
sind geeignet, die Degradation der Multilagensysteme voranzutreiben und damit die Lebensdauer signi-
fikant zu verkiirzen.

5.2.1 Oxidation der Haftvermittlerschicht und deren modellhafte Beschreibung

Die Kinetik des kontinuierlichen Wachstums einer festhaftenden Oxidschicht unter dem Einfluss einer
konstanten, hohen Temperatur ist von der gegenwartigen Schichtdicke abhingig. Fiir viele technisch re-
levante Félle zeigt sich bei doppelt-logarithmischer Auftragung ein reziprok proportionaler Zusammen-
hang zwischen Oxiddicke und Wachstumsrate. Damit lasst sich der zeitliche Aufwuchs der Oxidschicht
iiber einen konventionellen Potenzansatz beschreiben:

hoo (T, t) = (koyg t)"%. (38)

Die Kennwerte zur Bestimmung der zum Zeitpunkt ¢t unter Einwirkung der absoluten Temperatur T
erreichten Oxiddicke h,, sind die Geschwindigkeitskonstante k., und der Wachstumsexponent n,,. Um
die Temperaturabhangigkeit der Oxidbildung explizit abzubilden, bietet sich eine Erweiterung um den
Arrhenius-Ansatz an:

kox :on €xXp (_%)' (39)

Eine solche allgemeine Beschreibung der Oxidationskinetik kann formuliert werden, wenn Daten fiir
mindestens zwei Auslagerungstemperaturen vorliegen, aus denen sich der préaexponentielle Faktor A,
sowie die scheinbare Aktivierungsenergie Q, ergeben. Hierbei wird angenommen, dass A, hinreichend
temperaturunabhéngig ist [136]. Der Exponentialterm in Gleichung (39) ist {iber die universelle Gaskon-
stante R ~ 8.314J/(molK) definiert. In der Literatur, z. B. [137], finden sich auch Modellgleichungen,
in denen Q4 liber die Boltzmann-Konstante bestimmt wird. Die dort genannten Werte sind nicht ohne
Weiteres mit den in dieser Arbeit ermittelten vergleichbar, konnen jedoch umgerechnet werden.

Subparabolisches Wachstum

Fiir ein parabolisches Oxidwachstum ist n,, = 0.5 und Gleichung (38) korrespondiert mit der als Tam-
MAN’scHES Zundergesetz [138] bekannten Formulierung. Eine Reihe von Untersuchungen zum Wachs-
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tum von Al,0O3; auf Hochtemperaturlegierungen belegt, dass experimentell gefundene Zusammenhénge
vom klassischen Ansatz einer parabolischen Wachstumskinetik abweichen konnen. Insbesondere fiir die
Bildung von Schichten aus a-Al,03 auf MCrAlY-Legierungen scheint ein subparabolisches Wachstum
mit kubischem Zeitverlauf die Regel zu sein [139]. Uberdies weisen Untersuchungen von NAUMENKO
ET AL. [140] an einer FeCrAlY-Schicht auf einen bereits nach kurzen Oxidationszeiten ziigig einsetzen-
den Ubergang vom parabolischen zum subparabolischen Wachstum mit abnehmenden Zeitexponenten
(nox = 0.37 — 0.35) hin. Fiir sehr lange Expositionszeiten tendiert der Exponent gegen n,, = 0.33
und entspricht der Kinetik eines kubischen Wachstums. Das wird durch die Ergebnisse der Modellie-
rung von Busso ET AL. [141] der Oxidationsversuche an einer NiCoCrAlY-Schicht aus [95] bestétigt.
BEck ET AL. [142] leiten fiir NiCoCrAlY ein biquadratisches (n.,, = 0.25) Wachstum ab. Im Gegensatz zu
den subparabolischen Verlaufen bei MCrAlY-Legierungen steht der von Busso unp Qian [143] ermittelte
Exponent von n,, = 0.66 fiir die Oxidation einer Ni(Pt)Al-Legierung.

Scheinbare Aktivierungsenergie

Zur Einordnung der scheinbaren Aktivierungsenergie fiir das Wachstum von Aluminiumoxid lohnt ein
Blick in die Literatur und der Vergleich mit der Bildungsenthalpie von Al,O3, die ROSSLER ET AL. [51]
mit 360kJ/mol angeben. Aus den Daten von MaIer ET AL. [138] ldsst sich fiir den Temperaturbe-
reich 950 — 1150°C eine Aktivierungsenergie von Q,, = 318kJ/mol und fiir hohere Temperaturen
(1100 — 1300°C) gemaéld Evans ET AL. [144] von Q,, = 295kJ/mol ableiten*. Es ist zu bemerken,
dass in der Literatur Gleichung (38) auch in einer modifizierten Form Verwendung findet, welche die
Geschwindigkeitskonstante vom Zeitexponenten ausklammert (vgl. Anhang D). Die hieriiber ermittelten
Aktivierungsenergien sind um ein Vielfaches geringer als die Al,O5-Bildungsenthalpie. So bestimmen
EcHSLER ET AL. [145] die Aktivierungsenergie im Temperaturbereich 950 —1000°C zu Q. = 65.2kJ/mol
und fiir 1050 — 1100°C zu Q.4 = 69.7 kJ/mol. Vassen ET AL. [137] und Busso ET aL. [143] finden mit
87.5kJ/mol® und 82.2kJ/mol leicht héhere Werte.

Zusammenfassend formuliert: Ein Vergleich der das Oxidwachstum beschreibenden Parameter ist
vorsichtig und unter Beriicksichtigung der zugrunde gelegten Modellgleichung vorzunehmen. Dies
gilt insbesondere bei der Beurteilung der zur Aktivierung des Oxidationsprozesses erforderlichen
Energie.

Mehrdimensionales TGO-Wachstum

Die iiber Gleichung (38) ermittelte Oxidationskinetik beschreibt das eindimensionale Wachstum normal
zur Grenzflache. Ausgehend von einer diskreten TGO-Dicke als Bezugspunkt stellt Gleichung (40) eine
Beziehung dar, um deren Vergrofierung durch das kontinuierliche Wachstum als 4quivalente Dehnung
auszudriicken.

hox(t + to) —hoy(to) . hox(t +tg) — hox,O
hox(to) hoX,O

e (t)= (40)

Als Bezugsgrofie hqy(ty) = hyy o wird diejenige TGO-Dicke definiert, die zu einem beliebigen Zeitpunkt
to > O erreicht ist. Sie kann prinzipiell jeden Wert grofer null annehmen. Allerdings schrénkt ihre
Wahl den Giiltigkeitsbereich der ermittelten Dehnungen auf Oxidationszeiten t > t, ein. Daher ist es

4 Die genannten Werte wurden aus den in den Quellen angegebenen temperaturspezifischen Geschwindigkeitskonstanten

k,y iiber eine einfache lineare Regression ermittelt.
In [137] ist eine scheinbare Aktivierungsenergie von 0.907 eV angegeben. Diese wurde aus Griinden der Vergleichbarkeit
umgerechnet.

5
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zweckmal3ig, einen Zeitpunkt zu wéhlen, der klein verglichen zur betrachteten Gesamtoxidationsdauer
ist.

Das Wachstum des Oxids bleibt nicht auf eine Richtung beschrankt. Vielmehr handelt es sich um eine
Volumenzunahme, die neben der Normalenrichtung auch eine Ausdehnung senkrecht dazu hervorruft.
Zur Abschétzung dieses lateralen Dehnungsanteils ¢ kann nach KarLsson unp Evans [146], sowie Evans
ET AL. [144] das Verhéltnis ¢, / g = 10 angenommen werden.

5.2.2 Festphasensintern keramischer Komponenten

Dieser Abschnitt widmet sich dem Sintern, als einem weiteren temperaturinduzierten und die Lebensdau-
er der TBC beeinflussenden Prozess. Das Sintern verandert die Mikrostruktur sukzessive und nachhaltig.
Es fithrt auf der makroskopischen Ebene zu einem temperatur- und zeitverdanderlichen mechanischen
Werkstoffverhalten sowie Einbuf3en beim Warmewiderstand.

Im Vorgriff auf die nachfolgenden Kapitel wird folgendes festgehalten: Fiir eine Lebensdauermo-
dellierung in Form einer Langzeitprognose kann eine vereinfachte Betrachtung von Sintereffekten,
z.B als Parametervariation des Elastizitatsmoduls, durchaus begriindet argumentiert werden. Im
Sinne einer Schadigungsbewertung und der Analyse labortypischer Versuchsdauern kommt der
sinterbedingten Anderung effektiver TBC-Eigenschaften allerdings eine kaum vernachléssigbare
Bedeutung zu, will man die Beanspruchungssituation temperatur- und zeitaufgelost beurteilen.

Allgemeines

Sintern ist ein Verfahren der Agglomerationstechnik und umfasst im Allgemeinen jene Prozesse, bei de-
nen die aus dispersen Feststoffen (z.B. Pulver) bestehenden Partikelpackungen eines Griinlings infolge
einer Warmebehandlung verdichtet werden. Die auftretende Bauteilschwindung ist auf die Reduzierung
des Hohlraumanteils am Gesamtvolumen (Porositédt) zuriickzufithren. Ganz grundsatzlich konnen Sin-
tervorgiange nach der Prozesstemperatur unterschieden werden. Liegt diese unterhalb der Schmelztem-
peratur der beteiligten Feststoffe, handelt es sich um ein Festphasensintern. Der Prozess des Fliissigpha-
sensinterns hingegen findet unter Vorhandensein einer Schmelze statt und ist fiir die Charakterisierung
des Werkstoffverhaltens von Warmeddmmschichten im Rahmen einer Lebensdaueranalyse und abseits
des Spritzprozesses nicht relevant. Die intrinsische Triebkraft zum Sintern resultiert aus dem Bestreben
eines Systems, an dem bei konstantem Druck und konstanter Temperatur keine weitere aul’er einer Vo-
lumendnderungsarbeit verrichtet wird, einen Gleichgewichtszustand anzunehmen. Kennzeichnend fiir
diesen Zustand ist die Minimierung der Gibbs-Energie. Erreicht wird das durch eine Reduzierung der
Ober- und Grenzflichenenergien der Pulverteilchen.

Mikrostrukturelle Auswirkungen

Das Festphasensintern, bei dem davon ausgegangen wird, dass bei Erreichen der zur Aktivierung und
Aufrechterhaltung des Sinterprozesses notwendigen Temperatur kein Fliissigphasenanteil (Schmelze)
vorliegt, gliedert sich nach SaLmMANG ET AL. [147] in drei charakteristische Stadien:

1. Das Anfangsstadium ist, wie Abbildung 5.8 veranschaulicht, geprigt von einer Teilchenumorien-
tierung und der Entstehung von Korn-zu-Korn-Kontakten zwischen benachbarten Pulverteilchen.
Durch die beginnende Sinterhalsbildung verringert sich die Gesamtoberflache, was zur Reduzie-
rung der Oberflachenenergie fithrt. Die Porositit bleibt in diesem Stadium nahezu konstant.
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2. Im Zwischen- oder Schwindungsstadium tritt ein verstarktes Sinterhalswachstum auf. Die begin-
nende Korngrenzbildung, das Kornwachstum und die Porenschwindung sorgen fiir eine stetige
Abnahme der Porositit.

3. Mit Erreichen des Endstadiums schreitet das Kornwachstum weiter voran und verstarkt die Po-
renschwindung bis hin zur teilweisen Elimination von Poren. Hierdurch findet ein allméhlicher
Ubergang von offener zu geschlossener Porositét statt.

Ausgangszustand Kornwachstum Bildung von
Korngrenzen
9
Partikel
Offene Porositét Korngrenze
Umorientierung & Kornwachstum & Elimination von
Sinterhalsbildung Porenschluss Poren

Anfangsstadium » Zwischenstadium ——— Endstadium

Abbildung 5.8: Phanomenologie des Festphasensinterns (modifiziert und nachgezeichnet aus [148]).

Bei Sinterprozessen, die unter Standard-Luftatmosphére stattfinden, hemmt die in den geschlossenen
Poren befindliche Luft die Porenschwindung [147]. Ob der Ubergang zum porenfreien Material lediglich
verlangsamt oder vollstdndig zum Erliegen kommt, hangt mal3geblich vom Diffusionsvermégen des Ga-
ses durch die keramische Matrix ab. Fiir diffusionstréage Gase ist die maximale Sinterdichte dann erreicht,
wenn die Druckdifferenz zwischen dem eingeschlossenen Gas und der Umgebung dem Kapillardruck ent-
spricht [149, 150].

Das ist ein erster Hinweis, dass beim Sintern von Warmedammschichten, egal ob freistehend oder
auf Substraten gebunden, unter atmosphérischen Bedingungen ein Rest an Porositit zu erwarten
ist und der Zustand einer kompakten (porenfreien) Keramik auch fiir lange, der Gesamtbetriebs-
dauer von Gasturbinen vergleichbare Sinterzeiten nicht erreicht werden kann.

5.2.3 Interdiffusion im Werkstoffverbund

Ein dritter temperaturgekoppelter und unter Umstdnden lebensdauerbegrenzender Prozess ist die In-
terdiffusion. Die chemische Inkompatibilitit von Grundwerkstoff und Haftvermittlerschicht, vgl. Ab-
schnitt 4.2, resultiert in einem vergleichsweise stark ausgepragten Interdiffusionsverhalten. In der Folge
bilden sich Verarmungszonen in der Umgebung der Grenzfldche aus, die unter Umstédnden nicht mehr die
gewlinschten mechanischen Eigenschaften aufweisen. Ein weiterer Effekt ist die Entstehung sogenann-
ter Kirkendall-Porosititen. Hierbei handelt es sich um Poren, die im Wesentlichen dadurch hervorgerufen
werden, dass die Konzentration diffusionsinduzierter Leerstellen iiberséttigt und ein Niveau erreicht, bei
dem sich Leerstellen zu Poren vereinigen [151].
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Fiir den in dieser Arbeit fokussierten Bereich der Warmedammschichten spielen die Phdnomene an
der intermetallischen Grenzfldche eine untergeordnete Rolle und werden nicht nidher betrachtet.

Mittels der Rasterelektronenmikroskopie (REM) weisen KaraoGLANLI ET AL. [152] nach, dass sich bei
thermisch zyklierten EB-PVD-Systemen vom Typ GZO-YSZ und LZO-YSZ eine Interdiffusionszone zwi-
schen den keramischen Schichten bilden kann. Dabei diffundiert vor allem Gadolinium bzw. Lanthan
aus dem Pyrochlor in die darunterliegende YSZ-Lage. Der Stofftransport des Gadolinium iiber die Grenz-
flache ist nach Meinung der Autoren auch fiir die grenzflichennahe Porenbildung auf Seiten des GZO
verantwortlich. In beiden Systemen ist der Interdiffusionsbereich klein verglichen zu den Einzelschicht-
dicken und wie am Beispiel der Kombination LZO-YSZ gezeigt wird, auch klein gegeniiber dem vom
Sintern betroffenen Bereich. KARAOGLANLI ET AL. messen der Interdiffusionszone daher keine Relevanz
fiir die Schadigung des Gesamtsystems bei.

5.3 Oxidationsversuche an einer CoNiCrAlY-Legierung

Nachfolgend werden die Vorgehensweise zur experimentellen Bestimmung der thermisch gewachsenen
Oxidschicht und die Modellierung der Temperatur-Zeitabhéngigkeit nach den Gleichungen (38), (39)
erldutert. Als Datenbasis dienen Ergebnisse isothermer Auslagerungsversuche an einer niederdruckplas-
magespritzten CoNiCrAlY-Legierung bei 1050°C und 1100 °C, durchgefiihrt im Rahmen der Untersu-
chungen in [64]. HEiNEckE [50] analysiert eben diese Legierung bei 1000 °C. Damit stehen insgesamt
drei Temperaturen zur Verfiigung, iiber die die Oxidationskinetik beschrieben wird. Das fiir die Oxida-
tionsversuche an substratgebundenen TBCs verwendete Temperaturprofil ist exemplarisch fiir den Fall
einer Auslagerung bei 1050 °C iiber 1500 h in Abbildung 5.9 dargestellt.

1200 &‘ i

1000 A R

300 - q -2.5 K/min
600 A
4001 /18 K/min
200

Temperatur T (°C)

0 1 2 3 1500 1550 1600
Zeit t (h)

Abbildung 5.9: Exemplarischer Temperaturverlauf der isothermen Oxidations- und Sinterversuche.

Bei Raumtemperatur beginnend erfolgt die kontinuierliche Aufheizung mit einer mittleren Aufheizra-
te von 8 K/min. Die anschlieende isotherme Auslagerung startet und endet gema ISO 21608:2012-
03 [153] sobald 97 % der Maximaltemperatur (in Kelvin) erreicht sind. Die Abkiihlung erfolgt bei ge-
schlossener Ofentiir (freie Konvektion) mit einer minimalen Rate von -2.5K/min.

Hinweis: Den isothermen Sinterversuchen an freistehenden YSZ- und GZO-Schichten, vgl. Abschnitt 5.4,
liegen die gleichen Aufheiz- und Abkiihlraten zugrunde.
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5.3.1 Experimentelles Vorgehen

Zur Auswertung der temperatur- und zeitabhéngigen Oxidbildung wird deren Dicke h,, nach isother-
mer Auslagerung anhand lichtmikroskopischer Aufnahmen ermittelt. Um das Wachstum entlang der
gesamten Grenzflache in Normalenrichtung abzubilden und statistisch reprasentative Schichtdicken zu
bestimmen, werden fiinf Aufnahmen bei gleicher Vergroflerung iiber die Gesamtldnge verteilt ange-
fertigt. In jeder Einzelaufnahme werden anschlieBend neun Messpunkte definiert. Die Positionierung
erfolgt in dquidistanten Abstdnden von 10um unabhéngig der lokalen Topographie, Mikrostruktur und
chemischen Zusammensetzung und senkrecht zur Grenzflache (Abbildung 5.10).

CoNiCrAlY Messung normal (L)
zur Grenzflache

Abbildung 5.10: Vorgehen zur Ermittlung des normalen TGO-Wachstums.

Insgesamt stehen fiir jede Kombination aus Auslagerungstemperatur und -dauer 45 Messpunkte zur
Verfiigung, iiber deren Mittelung die TGO-Dicke fiir eine Temperatur-Zeitkombination berechnet wird.

5.3.2 Modellierung des Oxidwachstums

Wie bereits angemerkt, ist das Wachstum der TGO-Schicht iiber einen einfachen Potenzansatz modellier-
bar. Das hat den Vorteil, dass Gleichung (38) mithilfe des Logarithmus in ein Polynom erster Ordnung
tiberfiihrt werden kann. So lasst sich die Ermittlung der oxidwachstumsbeschreibenden Kennwerte auf
eine einfache lineare Regressionsanalyse reduzieren, mit dem Ziel, die Summe der quadrierten Residuen
(SSR, engl. Sum of Squared Residuals) zwischen Messdaten und Modellfunktion zu minimieren.

m

SSRj:Z(yij_yij)z (41)

i=1

Unter dem Residuum (y;; — J;;) ist die Differenz zwischen der gemessenen Oxiddicke y;; = h(t;) und
der zugehorigen Schétzung J;; auf Basis eines geeigneten Modells zu verstehen. Die Modellgleichung
selbst entspricht der physikalischen Beschreibung der Oxidbildung nach den Gleichungen (38), (39).

a1
. a
Vij=(agt)* = (az exp (FB) ti) (42)
j

Die Koeffizienten a,, a; und a, sind analog den Parametern k., n,, und A, zu interpretieren. Der
Parameter a5 entspricht dem Term —Q,,/R. Um die lineare Regressionsanalyse anwenden zu kénnen,
muss das Basismodell linearisiert werden:
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J

Die Eingangsparameter 1/T; und In(t;) bilden zusammen mit den gesuchten Regressionskoeffizienten
eine Linearkombination der Schatzung In ( Vi j).

Bestimmung der Regressionskoeffizienten

In einem ersten Schritt werden die Wachstumsexponenten fiir jede der drei Auslagerungstemperaturen
separat ermittelt. Dazu wird dieser im Intervall 0.3 < a; < 0.5, was dem Bereich des kubischen bis
parabolischen Wachstums entspricht, variiert und die zugehorigen a, und a; nach der Methode der
kleinsten Fehlerquadrate bestimmt. Damit lassen sich fiir jeden Temperaturdatensatz spezifische SSR;-
Werte berechnen. Gesucht ist nun genau der Exponent, mit dem das Zeitverhalten allgemein und fiir alle
Auslagerungstemperaturen T; mit der geringsten Restabweichung beschreibbar ist. Das geschieht tiber
die gemittelte Summe der quadrierten Residuen.

1<
SSR=-» SSR, a4
ng; ; (44)

Grundlage fiir die weitere Modellierung ist nun derjenige Koeffizient a, fiir den SSR minimal wird. Im
Zuge dessen ergeben sich die anderen beiden Parameter in Gleichung (43). Abbildung 5.11 (a) veran-
schaulicht das Vorgehen und stellt die gemittelte Summe der quadrierten Residuen als Funktion des Ex-
ponenten dar. Wie darin ersichtlich ist, wird die Restabweichung zwischen Messdaten und Modellkurve
fiir n,, = @; = 0.375 minimal. Das bedeutet, dass das Wachstum der TGO auf der CoNiCrAlY-Legierung
subparabolisch verlauft. Der ermittelte Exponent passt im Vergleich sehr gut zu den Werten aus [140]
und steht im Einklang mit den Modellierungsergebnissen in [141].
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Abbildung 5.11: (a) Bestimmung des Zeitexponenten und (b) der Geschwindigkeitskonstanten der Oxid-
bildung, sowie der scheinbaren Aktivierungsenergie

Aus Abbildung 5.11 (b) sind die zugehorigen Werte fiir die Geschwindigkeitskonstante, hier A, =
6.41 x 10> mM/"o0) /s, und die scheinbare Aktivierungsenergie ableitbar. Letztere liegt mit 404kJ/mol
in der Groenordnung der Al,O5-Bildungsenthalpie, vgl. 5.2.1.
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Vergleich zwischen Modell und Messdaten

Eine Zusammenstellung der gemessenen Oxiddicken und der Modellierungsergebnisse findet sich in
Abbildung 5.12 (a). Der Auftragung ist zu entnehmen, dass das Temperatur-Zeitverhalten fiir alle drei
Auslagerungstemperaturen und iiber einen weiten Zeitbereich gut durch die Modellierung wiederge-
geben wird. Die gro3ten Abweichungen sind im Bereich der Kurzzeitoxidation (100h) zu finden. Das
kann vor allem darauf zuriickgefiihrt werden, dass die lokale Oxiddicke noch recht stark von der loka-
len Grenzflaichenbeschaffenheit (Berge, Téler, Hinterschneidungen) beeinflusst wird. Mit zunehmender
Expositionsdauer, bei Wachstum der f3-Verarmungszone und bei einer verglichen zur Rauheit der Grenz-
flache grof3en Ausdehnung, homogenisiert sich das Wachstum des a-Al,0O3.

(a) (b)
107 - 4
1l o /— 1000 °C —— 1000 °C Annahme:
J\o/-—-1050°cy | 1050 °C R0 = 0.5 um
1l a/-—-1100°C 7 O ~—-1100 °C ’
CEE g 3]
S W
5 =
-~
g E 2
3 v
o < 014
=
0

0 100 200 300 400 500
Expositionsdauer t (h) Expositionsdauer t (h)

Abbildung 5.12: (a) Gemessenes und modelliertes Oxidwachstum auf einer CoNiCrAlY-Legierung nach
isothermer Auslagerung und (b) dquivalente TGO-Dehnung in Normalenrichtung.

Die Finite-Element-Analyse (FEA) in Kapitel 8 erfordert die Angabe einer Dehnrate, um die Volumenzu-
nahme der TGO-Elemente zu simulieren. Dazu wird die Dehnung aus Gleichung (40) in eine logarithmi-
sche oder ,wahre“ Dehnung &, | (engl. Swelling Strain) tiberfiihrt, vgl. Abbildung 5.12 (b).

g1 () =In[1+¢,(t)] (45)

Deren Differentialquotient £, | = de, | /dt entspricht der gesuchten Wachstumsrate in Normalenrich-
tung. Angenahert iiber einen Differenzenquotienten erhilt man die Dehnrate im Zeitinkrement At:

ASSW,L _ SSW,L (t + At) - SSW,L (t)

S | R 46
Eowl N AL At (46)
Einsetzen der Gleichungen (40) und (45) fiihrt auf das Dehnungsinkrement:
ho(t + At)—h,,(t
AgsW,J_ =1nl1+ ox( ) ox( ) (47)

hox,O €xp [5sw,J_(t)] .
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Als weitere notwendige Voraussetzung miissen eben jene erwdhnten TGO-Elemente zu Beginn der FE-
Rechnung bereits implementiert sein. Eine sinnvolle Oxidmodellierung beginnt ab einer Dicke von 0.5 —
1um, wie die Beispiele in [52, 119, 154] aufzeigen.

Als Bezugsgrofse (vgl. Abschnitt 5.2.1) wird eine initiale TGO-Dicke von hyy o = 0.5um gewdhlt.
Diese ist bei einer Auslagerung mit 1000 °C nach etwa 2.5h erreicht. Bei 1100°C braucht der
Prozess lediglich 10 Minuten. Bezogen auf den in dieser Arbeit adressierten Betrachtungszeitraum
von mehreren hundert Stunden sind , Vorlaufzeiten“ dieser Grof3enordnung vernachléssigbar.

5.4 Sintern der keramischen Deckschicht

Um die durch das Festphasensintern hervorgerufenen Eigenschaftsénderungen auf der Makroebene zu
verstehen, ist es notwendig, nachzuvollziehen, welche Verdnderungen die Defektcluster der plasmage-
spritzten TBCs dabei erfahren. Hierzu muss die Beschaffenheit der keramischen Deckschichten vor und
nach isothermer Auslagerung betrachtet werden.

Qualitative Analyse der Mikrostruktur

Abbildung 5.13 zeigt einen qualitativen Vergleich am Beispiel der REM-Aufnahmen der Schichtvariante
GZO-B vor und nach Sinterung und stellt sogleich die beiden Porositdtsvarianten LP und HP gegeniiber.
(a) GZO-B (LP) (b) GZO-B (HP)
> . ._“ _‘- : Tl S .;?N g

Ausgangszustand

gesintert: 1100 °C, 300 h

Abbildung 5.13: REM-Aufnahmen von GZO-B in den Varianten (a) LP und (b) HP im Ausgangszustand
und nach isothermer Sinterung bei 1100 °C tber 300 h.

Im Ausgangszustand lassen sich die aus Kapitel 2.2.2 bekannten intrinsischen Defekte plasmagespritzter
Schichten wie (1) Poren, (2) inter- und (3) intralamellare Risse identifizieren. Gut zu erkennen, ist auch
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der hohere Anteil (4) nicht-aufgeschmolzener Partikel im System GZO-B (HP). Die (5) scharf umrissenen
Rissflanken verdeutlichen den Sprodbruchcharakter der Oxidkeramik. In beiden Schichtvarianten wird
die (6) dendritische Struktur der Lamellen sichtbar, was fiir eine schnell vorangeschrittene Erstarrung
der geschmolzenen Partikel auf der Oberflache spricht.

Beim Vergleich mit den gesinterten Schichten fallen vor allem die Auswirkungen der Hochtemperaturex-
position auf die kleinskaligen Defekte auf. Neben dem reduzierten Anteil intralamellarer Risse zeigen die
Detailaufnahmen des bei 1100 °C iiber 300 h ausgelagerten GZO eine (7) ausgepréagte Verrundung der
vormals scharfkantigen Lamellen. Auffallig ist dariiber hinaus die (8) Vergroberung der Dendriten, wel-
che ein fortgeschrittenes Kornwachstum indizieren. Das treibt das Schlief3en der kleineren Defekte weiter
voran. Wenngleich Interlamellarrisse grofsere Risslangen und -6ffnungen aufweisen, so ist aufgrund der
(9) erkennbaren Sinterhalsbildung davon auszugehen, dass auch das {iberwiegend offene interlamellare
Rissnetzwerk bereits von beginnenden Schlie3effekten betroffen ist.

Quantitative Analyse der Defektcluster

Ergénzend hierzu liefern die in den Abbildungen 5.14 und 5.15 dargestellten Auftragungen der ku-
mulativen Porositdt und der differentiellen Defektgrof3enverteilung eine quantitative Einordnung des
Sintereffekts auf die GZO-A-Schichten.
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Abbildung 5.14: (a) Kumulierte Porositdt und (b) differentielle DefektgroBenverteilung als Funktion des
aquivalenten Porenradius fur die Variante GZO-A (LP).

Mit den vorgenannten Erlduterungen erscheint die nach Sintern bei 1100°C iiber 500h beobachtbare
vermeintliche Zunahme der Defekte im Bereich 0.1um < roq < 0.4pum zunédchst nicht intuitiv. Um den
Anstieg zu erklaren, hilft eine differenzierte Betrachtung iiber den Beitrag einzelner Defektgrofen an
der Gesamtporositdt. Wahrend die kumulierte Porositdt nur geringfiigig abnimmt, sinkt der spezifische
Anteil kleiner Defekte durch intralamellares RissschlieRen maf3geblich. Der Anteil grof3erer Defekte mit
Feq = lum, und dazu zédhlen Poren, bleibt in beiden Systemen (LP und HP) ohnehin nahezu unverandert.
Neben der Annahme, dass diese erst spat zu schwinden beginnen, ist ihr Anteil an der Gesamtporositat
verglichen zum Rissnetzwerk gering. Die Folge ist eine scheinbare Erhohung des Anteils mittelgrof3er
Defekte.

Aus der qualitativen Analyse der GZO-B-Schichten geht hervor, dass nach mehreren hundert Stunden
Auslagerung bei 1100°C erste Anzeichen fiir ein beginnendes interlamellares Rissschlief3en beobacht-

56 Ermittlung, Bewertung und Modellierung des Hochtemperaturverhaltens



(@) (b)
30 2 0.6
e GZO-A (HP)|| — Ausgangs- k=i GZO-A (HP) || ] Ausgangs-
X 95 | zustand g 054 zustand
e --—- 1100 °C, 500 h g : --—-1100 °C, 500 h
2 I P 1300 °C, 300 h =T R P 1300 °C, 300 h
- VD~
o 20+ (<} = 0.4 ~
'S c 3
Z N
S 151 < = 0.3 -
[a¥ T T
) A E
5 10 wa 0.2+
=] S o 0.1
> &
O LA R | UL | UL | T 5 0.0 u LA | UL RLL | UL | L L
0.01 0.1 1 10 100 0.01 0.1 1 10 100
Aquivalenter Porenradius Feq (um) Aquivalenter Porenradius Feq (um)

Abbildung 5.15: (a) Kumulierte Porositat und (b) differentielle DefektgroBenverteilung als Funktion des
aquivalenten Porenradius fir die Variante GZO-A (HP).

bar sind. Erwartungsgemal fithrt die hohere Sintertemperatur von 1300 °C zu einem Zustand, bei dem
Sinterhalsbildung und Kornwachstum einen stérkeren Einfluss auf die Interlamellarrisse nehmen und
das Schlieen der Strukturen entsprechend forcieren. Hieriiber erklart sich die deutliche Reduktion der
spezifischen Porositidt im Bereich der mittelgrof3en Defekte nach 300h bei 1300 °C. Der sich leicht redu-
zierende Anteil grofder Defekte ldsst eine beginnende Porenschwindung vermuten.

In der Gesamtschau folgt die Erkenntnis, dass bei der skaleniibergreifenden Modellierung effekti-
ver Schichteigenschaften auf der makroskopischen Ebene, der Fokus vornehmlich auf die Veran-
derungen der Rissstrukturen zu legen ist.

Zwischenfazit

Aus den Vergleichen zwischen den gesinterten GZO-Schichten und ihren im Ausgangszustand befindli-
chen Pendants ergibt sich, dass sich die Mikrostruktur der plasmagespritzten Systeme im Wesentlichen so
verhilt, wie es die theoretischen Uberlegungen zum Sintern keramischer Werkstoffe beschreiben. Sowohl
die mikroskopischen Untersuchungen als auch die Verteilungsfunktionen in Kombination mit der sukzes-
siven Porositiatsreduktion lassen die bekannten und fiir das Zwischenstadium des Festphasensinterns
typischen Charakteristika erkennen, vgl. Abschnitt 5.2.2.

5.5 Interdiffusion an der keramischen Bi-Materialgrenzflache

Greift man die im Abschnitt 5.2.3 vorgestellten Uberlegungen und Ergebnisse von KARAOGLANLI ET
AL. [152] auf, geben hochaufgeloste REM-Aufnahmen der keramischen Bi-Materialgrenzfliche Auf-
schluss iiber diffusionsgetriebene Verdnderungen in diesem Bereich — unter der Voraussetzung, dass
ein ausreichender Stofftransport stattfindet. Wie der Vergleich der plasmagespritzten Multilagen-TBCs
im Ausgangszustand und nach isothermer Auslagerung bei 1050°C bis 500h in Abbildung 5.16 auf-
zeigt, offenbaren die REM-Aufnahmen des GZO-YSZ-Ubergangs keine Hinweise, die auf das Vorhanden-
sein einer Interdiffusionszone schlief3en lassen. Ebenso wenig konnen diffusionsbedingte Porenbildungen
festgestellt werden.
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(a) Ausgangszustand (b) gesintert: 1050 °C, 100 h (c) gesintert: 1050 °C, 500 h
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Abbildung 5.16: REM-Aufnahmen der GZO-YSZ-Grenzflache plasmagespritzter Multilagen-TBCs (a) im
Ausgangszustand und (b, ¢) nach isothermer Auslagerung.

Auch nach einer thermozyklischen Beanspruchung im Gasbrennerpriifstand bei Oberflichentemperatu-
ren bis 1550 °C sind keine ausgepragten Interdiffusionszonen oder zusétzliche Poren in Grenzflachenna-
he sichtbar, wie die Beispiele in [64] belegen. Hieraus ergibt sich die Schlussfolgerung, dass einerseits die
hohe Defektdichte und andererseits die Orientierung der interlamellaren Rissstrukturen dazu beitragen,
den Stofftransport iiber die interkeramische Grenzflache zu behindern.

Mit ihrer Vorzugsorientierung parallel zur GZO-YSZ-Grenzfliche verlaufen Interlamellarrisse
hauptséachlich senkrecht zum relevanten Konzentrationsgradienten. Womit sie sogleich eine wirk-
same Diffusionsbarriere darstellen. Wie zuvor dargelegt, handelt es sich hierbei um diejenigen
Defekte, die beim Sintern erst zu einem spéteren Zeitpunkt von erkennbaren Schlieleffekten be-
einflusst werden. Weshalb zudem angenommen werden kann, dass die den Stofftransport behin-
dernde Wirkung vergleichsweise langlebig ist.

Dagegen weisen die stengelartigen Strukturen von EB-PVD-Systemen, wie sie KARAOGLANLI ET AL. unter-
suchten, hauptsichlich normal zur Grenzflache ausgerichtete interkolumnare Risse und Spalten auf. Ins-
gesamt sind solche Schichten in Richtung des Konzentrationsgradienten tendenziell homogener und we-
niger von Defektclustern durchsetzt. Was wiederum einen Stofftransport iiber die Bi-Materialgrenzflache
unterstiitzt. Gleiches kann man fiir DVC-Systeme mit ihrer hohen Vertikalrissdichte annehmen.

5.6 Kapitelzusammenfassung

Dieses Kapitel legte die Grundlagen zur FE-gestiitzten Bewertung des Hochtemperaturverhaltens der
Multilagen-Warmedadmmschichtsysteme. Neben einer Darstellung der linear-elastischen Werkstoffkenn-
werte aller Verbundpartner wurde auf die Notwendigkeit eingegangen, plastisches und viskoplastisches
Verformungsvermogen zu beriicksichtigen. Die Kriechparameter der CoNiCrAlY-Legierung konnten di-
rekt aus Zeitstandversuchen abgeleitet werden. Ein Vergleich der thermischen Ausdehnungskoeffizienten
von YSZ und GZO verdeutlichte, dass die konkrete GZO-Mikrostruktur kaum Einfluss auf die Temperatu-
rabhéngigkeit nimmt — analog zu den iiber YSZ-Systeme vorhandenen Erkenntnissen. Anders erscheint
die Situation bei der Warmeleitfahigkeit, die durch die Mikrostruktur gezielt verdnderbar ist. Allerdings
konnte gezeigt werden, dass sich mikrostrukturelle Effekte relativieren, wenn die temperaturabhiangigen
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Warmeleitfahigkeiten der TBCs auf den intrinsischen Wert bei Raumtemperatur bezogen werden. Hier
stellt sich iiber verschiedene Ausgangsmikrostrukturen ein vergleichbarer Verlauf ein.

Ein zweiter Schwerpunkt lag auf der Untersuchung und Modellierung der thermisch aktivierten und
lebensdauerrelevanten Prozesse Oxidation, Sintern und Interdiffusion. Aus der Analyse der Oxidwachs-
tumskinetik ging hervor, dass die Bildung der thermisch gewachsenen Oxidschicht auf der CoNiCrAlY-
Haftvermittlerschicht einem subparabolischen Verlauf folgt. Der Vergleich mit Literaturdaten zu MCrAlIY-
Legierungen bestétigte dieses Ergebnis. Die scheinbare Aktivierungsenergie fiir Oxidation passte gut zur
Bildungsenthalpie von a-Al,Os.

Aus der qualitativen und quantitativen Gegeniiberstellung des Sinterverhaltens der niedrig- und hoch-
porosen GZO-Schichten wurde ersichtlich, dass Kornwachstum und Sinterhalsbildung als allererstes ein
Schlieen der intralamellaren Risse hervorrufen. GréfRere Defekte, wie Interlamellarrisse und Poren,
bleiben vergleichsweise lang erhalten, sodass sich die kumulierte Porositédt der Systeme nur geringfiigig
andert. Daraus folgt, dass eine auf den mikrostrukturellen Verdnderungen basierte Modellierung ma-
kroskopischer Werkstoffeigenschaften vorrangig auf einer Beschreibung rissdhnlicher Defekte aufbauen
sollte. Eine reine Fokussierung auf die absolute Schichtporositit erscheint wenig zielfithrend.

Die materialographischen Vergleiche der gesinterten plasmagespritzten Multilagen-TBCs mit dem
Ausgangszustand ergaben keine Hinweise auf eine diffusionsgetriebene Verdnderung der GZO-YSZ-
Grenzflache, wie sie in der Literatur fiir EB-PVD-Systeme beobachtet wurden. Das unterstiitzt die An-
nahme, dass sich die Strukturintegritdt der Multilagen-Warmedammschichten auf Basis einer oxidati-
onsbeeinflussten Beanspruchung in Kombination mit einer sinterbedingten Degradation bewerten lésst.
Wobei die Auswirkungen beider Mechanismen auf die Mikrostruktur und die multiplen makroskopischen
Eigenschaftsénderungen (siehe Kapitel 6) ausreichend erfasst und beriicksichtigt werden miissen.
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6 Wirkmechanismenbasiertes, mikromechanisches Modell zur Ableitung makroskopischer
Werkstoffkennwerte unter Beriicksichtigung des Festphasensinterns

Dieses Kapitel widmet sich dem Sinterverhalten der keramischen Verbundwerkstoffe auf makroskopi-
scher Ebene und verkniipft es mit der mikrostrukturellen Charakteristik. In der {ibergeordneten Struktur
zur mechanismenbasierten Bewertung von Multilagen-Warmeddmmschichten ist dessen Inhalt gemaf3
Abbildung 6.1 innerhalb der Werkstoffcharakterisierung und modellhaften Beschreibung angesiedelt.

Werkstoffcharakterisierung & -beschreibung

2 als Funktion der
Temperatur

Werkstoffmodellierung I?

bals Funktion von
Temperatur & Zeit

Werkstoffmodellierung II°

Sintern

Abbildung 6.1: Zur Einordnung des Kapitels 6 in das Gesamtkonzept.

Abbildung 6.2 gibt einen Uberblick iiber das entwickelte Vorgehen zur skaleniibergreifenden Werkstoff-
modellierung plasmagespritzter TBCs. Das wirkmechanismenbasierte Konzept ist darauf ausgelegt, die
typischen Defektnetzwerke und ihre Entwicklung infolge einer Hochtemperaturexposition zu beriicksich-
tigen und {iber geeignete Parameter zu beschreiben. Die abgeleiteten Kennwerte schaffen eine Verbin-
dung zum makroskopisch messbaren Werkstoffverhalten. Ausgangspunkt der Betrachtungen sind Steifig-
keitsmessungen freistehend gesinterter GZO- und YSZ-Schichten, sowie eine umfangreiche Bewertung
der jeweiligen Poren- und Defektcluster {iber mikroskopische Untersuchungen und Porositiatsanalysen
(Schritt 1). Eine Gegeniiberstellung diagnostischer Wirkbeziehungen, die den gidngigen Stand des Wis-
sens abbilden, liefert die notwendigen theoretischen Grundlagen, um die Mikro- und Makroskala der
pordsen Werkstoffe miteinander zu verkniipfen.

Die darauf aufbauende Entwicklung einer skalenverkniipfenden Modellierungsstrategie fiir
Multilagen-Warmedédmmschichten ist als ein wesentliches Ziel dieser Arbeit zu verstehen. Dazu
werden die vorgestellten Korrelationen hinsichtlich ihrer Anwendbarkeit auf TBCs systematisch
untersucht. Eine Besonderheit des hieriiber entwickelten Konzepts ist, dass es die bisweilen dia-
gnostischen Bestimmungsgleichungen in ein prognostisches Modell {iberfiihrt.

Um die Robustheit der Vorhersagen und die Zuverlassigkeit des Modells zu steigern, werden die entspre-
chenden Grundlagenbeziehungen, sofern notig, modifiziert und aufeinander abgestimmt. Hierbei wird
die Mikro-Makroskalenverkniipfung immer als integraler Bestandteil angesehen und stringent bei jedem
einzelnen Modellierungsschritt beriicksichtigt (Schritt 2). Die Ergebnisplausibilitit der Modifikationen
einerseits und des Gesamtkonzepts andererseits wird anhand verfiigbarer Literaturdaten validiert. Indem
die notwendigen Eingangsinformationen auf: (1) einer sinterkinetischen Beschreibung der Steifigkeits-
entwicklung und (2) einer Analyse der charakteristischen Mikrostruktur beschrénkt bleiben, erh6ht sich
die Praktikabilitat signifikant. Daraus folgen gewisse Einschrankungen, welche vorrangig die angestrebte
Ableitung effektiver Materialkennwerte (Schritt 3) betreffen, die notig sind, um das Eigenschaftsprofil
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der TBCs als Funktion von Sintertemperatur und -dauer zu modellieren — hierbei besonders die effektive
Warmeleitfahigkeit. Neben den Grenzen der Approximationsfahigkeit wird gezeigt, wie auf messtech-
nischem Wege ein solides Fundament geformt werden kann, welches geeignet ist, die Vorhersagegiite
weiter zu verbessern.

Schritt 1 Schritt 2 Schritt 3

Messung makroskopischer Eigenschaften | Mikromechanische i  Effektive Werkstoff-
(z. B. Dynamischer Elastizitdtsmodul) i Modellbildung i eigenschaften

[ [, | Temperatur 2
Anregung/% Temperalturz E — f(rL- t) p

E-Modul
E- Modul

| T T T I

|
o
Expositionsdauer : |
! Temperatur 2
|

_____________________________________________________________________ 1
|

Mikro-/Defektstruktur —— Defektgrofdenverteilung

SN e
L3
s

Querkontraktionszahl

Q umfasst:
Gesamtporositdt
Defektstruktur
Rissdichte
Matrixphase

Temperatur 2

Kumulierte Porositat

Warmeleitfahigkeit

Aquivalenter Porenradius Expositionsdauer

Abbildung 6.2: Schrittweises Vorgehen bei der Ableitung effektiver, makroskopischer Werkstoffkennwer-
te aus der TBC-Mikrostruktur.

6.1 Grundverstandnis zur Thematik effektiver Materialeigenschaften pordser
Warmedammeschichten

Dieser Abschnitt vermittelt einen grundlegenden Uberblick iiber mégliche Werkzeuge zur Beschreibung
pordser keramischer Strukturen. Er untersucht die Ubertragbarkeit dieser Werkzeuge auf plasmagespritz-
te TBCs im Allgemeinen und Multilagen-Warmeddmmschichten im Besonderen.

6.1.1 Elastizitatsmodul

Die einschlégige Literatur [137, 142, 155-157] liefert eine Reihe von Beziehungen, mit denen der mo-
noton steigende E-Modul gesinterter TBCs analytisch beschreibbar ist. Im Allgemeinen hat sich dabei
die Verwendung einer relativen Betrachtung etabliert, bei der die Steifigkeitszunahme E(T,t) — E, zu
einem beliebigen Zeitpunkt seit Beginn der Auslagerung auf den maximal erwartbaren Zuwachs E., —E,,
bezogen wird. Trotz des Bestrebens der Autoren, mit ihren Ansédtzen den gleichen thermisch aktivier-
ten Prozess abzubilden, unterscheiden sie sich ganz wesentlich bei der Darstellung von Temperatur-
Zeitabhangigkeiten und der Verwendung elastischer Kennwerte, mit denen der Werkstoffzustand am
Ende des Sintervorgangs definiert wird.

ZHu UND MILLER [155] und CHor ET AL. [156] beschreiben die Zeitverdnderlichkeit der Elastizitdt mit Glei-
chung (48) explizit. Dagegen findet sich die Temperaturabhéngigkeit implizit sowohl im Vorfaktor Cj als
auch in der Relaxationszeit T wieder. Das erschwert die Ableitung eines allgemeingiiltigen Zusammen-
hangs, da diese Parameter fiir jede Temperatur angepasst werden miissen. Der langfristige Sinterzustand
wird iiber einen E-Modul E., abgebildet, wie er nach unendlich langer Auslagerung erwartbar wére.
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E(T,t)— E,

Eoo — E, :CE[l_eXp(i)] (48)

T

Wie Untersuchungen an plasmagespritzten [53, 156, 158] und im Siebdruckverfahren hergestellten YSZ-
Schichten [159] zeigen, ist bei Sinterprozessen mit Temperaturen zwischen 1000 °C und 1300 °C bereits
nach weniger als 100 h eine ,,Sattigung* in der Steifigkeitsentwicklung festzustellen. Ein weiterer Anstieg
scheint vernachlassigbar. In solchen Fillen kann fiir die Modellierung angenommen werden, dass dies
den finalen Sinterzustand widerspiegelt.

Im von VASSEN ET AL. in [137] vorgestellten Ansatz® werden sowohl Sinterdauer als auch -temperatur
explizit in Form eines Arrhenius-Ansatzes berticksichtigt:

/jEOEoo
/5E0+E00_E0

E(T,t)=
(T, t) RT

B =1 gy exp (e (49)
Die Bestimmung der langfristigen Entwicklung geschieht {iber die Annédherung an den E-Modul des Pul-
vermaterials (engl. Bulk Material”), das heif3t iiber E., = Eg. Fiir die Sinterkinetik der Wiarmedimm-
schicht ergibt das eine &hnliche Beschreibung wie fiir das Oxidationsverhalten der Haftvermittlerschicht
iiber den Koeffizienten kg, die scheinbare Aktivierungsenergie Q;, und den Zeitexponenten ng,,. Un-
ter der Annahme hinreichender Temperaturunabhéngigkeit lassen sich diese Parameter als Materialkon-
stanten direkt aus einer Anpassung an experimentell gemessene E-Module ermitteln. Das Modell besitzt
damit mehrere vorteilhafte Optionen:

1. Die Kinetiken eines Schichtsystems bei unterschiedlichen Expositionsdauern und -temperaturen
sind direkt vergleichbar.

2. Es ermoglicht, den Einfluss der Beschaffenheit mikrostrukturell verschiedener und unter gleichen
Sinterrandbedingungen getesteter Schichten quantitativ zu vergleichen.

3. Gleichung (49) kann zur Interpolation von Zwischentemperaturen verwendet werden.

Die getroffene Annahme, wonach Eg,;; den Zustand nach hinreichend langer Sinterdauer représentiert,
stellt eine erste Abschédtzung dar. Interpretiert man die pordsen Schichten als Zweiphasensysteme, be-
stehend aus einer Matrixphase (Feststoff) und der Porositét selbst, so entspriache Ep,; am ehesten dem
Wert des porenfreien Feststoffs. Den Ausfiihrungen im Abschnitt 5.2.2 folgend gilt das Erreichen ei-
ner defektfreien Mikrostruktur fiir einen nicht mechanisch unterstiitzten Sinterprozess unter Standard-
Luftatmosphére als nahezu ausgeschlossen.

Die hohen Belastungen, denen eine Warmeddmmschicht beim Einsatz in Gasturbinen oder Flug-
triebwerken unterliegt, begriindet sich vorwiegend in den thermischen Randbedingungen und
weniger den extern aufgeprégten mechanischen Beanspruchungen. Der typische Betriebszustand
kann also mit dem Prozess eines drucklosen Festphasensinterns verglichen werden. Damit ist in
den unter normalen Bedingungen und iiber lange Laufzeiten betriebenen TBCs mit dem Vorhan-
densein einer Restporositédt zu rechnen. Der langfristig zu erwartende E-Modul wird unterhalb des
Feststoffkennwerts liegen.

In Gleichung (49) wurde die originire Beschreibung aus [137] abgewandelt und die Boltzmann-Konstante ky durch die
universelle Gaskonstante R ersetzt.
Die korrekte Ubersetzung fiir Bulk Material ist Schiitt- oder Fiillgut.
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PautL [114] zeigt, dass fiir plasmagespritzte YSZ-Schichten auch nach ldnger anhaltenden Auslagerungen
bei 1200 °C und 1400 °C noch immer 10— 12 % Porositét festzustellen sind. Gleichzeitig lasst die zeitauf-
geloste Entwicklung der gemessenen Steifigkeiten eine beginnende Séattigung vermuten. Die drucklos
gesinterten Schichten erreichen etwa 35 — 45% des von WINNUBST ET AL. [160] fiir dichtgesintertes
YSZ (¢ = 2%) mit 210 GPa dokumentierten E-Moduls und dem durch Apams ET aL. [161] fiir einen
porenfreien Werkstoff berechneten Werts von 222 GPa.

Zum Einfluss der Aufheizrate

Die Anwendbarkeit beider Ansétze ist in ihrer vorgestellten Form auf die Dauer der Hochtemperatur-
exposition bei konstanter Temperatur eingeschrankt. Gemél} dem Konzept der Master Sintering Curve,
beschrieben z. B. in RAYNER ET AL. [162], korreliert die sinterbedingte Anderung der Dichte eines pordsen
Materials mit der thermischen Beanspruchungshistorie T (t). Fiir Griinlinge aus 3 mol% Y,03 ZrO, wei-
sen die Ergebnisse von CarUso ET AL. [163] darauf hin, dass die Verdichtung sowohl mit 5 K/min als auch
10K/min Aufheizrate ein vergleichbares Niveau erreicht. Wie MAzAHERI ET AL. [164] {iber eine Variati-
on der Sintertemperatur zwischen 1250 — 1400 °C zeigen, stellt sich bei hinreichend langer Haltedauer
ein Verdichtungsgrad ein, der als weitgehend unabhéngig von der Auslagerungstemperatur angesehen
werden kann.

Damit erscheint ein Einfluss der moderaten Aufheizrate von 8 K/min (vgl. Abbildung 5.9) auf den
Sinterzustand der untersuchten GZO- und YSZ-Schichten mit Blick auf die langen Expositionsdau-
ern vernachlassigbar.

6.1.2 Skalenverknipfende Beschreibung

In der Literatur existieren zahlreiche Ansédtze, um makroskopische elastische Kennwerte und mikrostruk-
turelle Eigenschaften keramischer Werkstoffe zu korrelieren. So sind neben linearen Approximationen
auch auf Skalenbeziehungen basierende Modelle verfiigbar. Die CoBLE-KINGERY-Relation [165] ist ein ein-
facher Ansatz, welcher die normalerweise nichtlineare Beziehung zwischen Elastizitéts-, Kompressions-
oder Schubmodul und Porositét beriicksichtigt und iiber ein Polynom zweiter Ordnung abbildet. Zur Be-
rechnung des effektiven E-Moduls E,, eines porésen Feststoffes wird in [166] eine modifizierte Variante
dieser Beziehung aufgestellt:

E
E—P =1—kpo1 + (kpo1 — 1) ¢ (50)

S

Darin sind Eg der E-Modul der Matrixphase, ¢ die Porositat und k, der ,intrinsische Modul“. Die Giil-
tigkeit dieser Beziehung ist auf den Bereich 1 < k,, < 2 beschrinkt, da grolRere Werte zu negativen
Steifigkeitsverhéltnissen fiihren. Fiir k) = 1 resultiert ein linearer Zusammenhang.

Zur Abschitzung der oberen und unteren Grenzwerte, innerhalb derer sich der effektive E-Modul eines
Zweiphasenmaterials in Abhingigkeit der Porositidt bewegt, dienen die von Voict [167] hergeleiteten
Formulierungen iiber die Interaktion der elastischen Konstanten polykristalliner Werkstoffe mit quasi-
isotropen Eigenschaften, in denen die Porositdt randomisiert orientiert und verteilt ist. Nimmt man an,
bei der zweiten Phase handelt es um Hohlrdume, folgt aus der Voicr-Bedingung eine Abnahme der
effektiven Steifigkeit mit zunehmender Porositit [166]. Der Grenzwert ¢ = 1 fiihrt auf einen verschwin-
denden E-Modul [168]. Bei einem defektfreien Werkstoff (¢p = 0) entspricht der effektive E-Modul dem
der Matrixphase.
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Der Spricgs-Ansatz [169] kennzeichnet eine Klasse von Korrelationen, die eine exponentielle Bezie-
hung zwischen E-Modul und Porositét unterstellt. Um die Grenzwertbedingung zu beriicksichtigen, leiten
PaBsT UND GREGOROVA [170] eine entsprechende Modifikation ab:

Ep, _ ¢
ES = exp (kexp 1_ ¢_) . (51)

Zur Vermeidung von Verwechslungen zwischen den intrinsischen Konstanten kennzeichnen die Subskrip-
te pol und exp die Zugehorigkeit zum Polynomial- und Exponentialansatz.

WagH ET AL. [171] verkniipfen die Mikrostruktur und das makroskopische, mechanische Werkstoffver-
halten tiber einen Potenzansatz:

E

P _ _ m
E—S—(l P)". (52)

Fiir porose Keramiken geben die Autoren einen Exponenten von m ~ 2 an. Er kann bei heilSisostatisch
gepressten Systemen Werte um m = 5.5 erreichen. GiBson UND AsHBy [172] leiten aus der Dimensions-
analyse zur Mechanik zellular strukturierter Materialien und Hartschaumstoffe her, dass der Exponent
im Falle einer offenen Struktur den Wert m = 2 annimmt. Geschlossene Zellstrukturen lassen sich mit
m = 3 abbilden.

Das Modell von NieLsen [173] stellt den Zusammenhang fiir einen isotropen Zweiphasenwerkstoff iiber
einen die Geometrie des Porensystems beschreibenden Formfaktor p (engl. shape factor) her. Die in [174]
fiir porose Materialien abgeleitete Formulierung erfiillt die zuvor genannte Grenzwertbedingung ebenso:

2
E__(-¢) 53)

Boar(3-1)e

Der Formfaktor liegt im Wertebereich 0 < p < 1. Er ist umso kleiner, je mehr das Defektnetzwerk die Ma-
trixphase durchdringt und in einzelne, fladendhnliche Strukturen untergliedert. Im Falle p = 1 handelt
es sich bei den Defekten ausschlieBlich um sphéroidische Poren, die in der Matrixphase isoliert vonein-
ander eingebettet sind und Gl. (53) geht in die Beziehung von WaGH ET AL. iiber.

Approximationen auf Basis der Gleichungen (50) - (53) haben den Vorteil, dass zur Modellie-
rung des nichtlinearen Zusammenhangs zwischen effektivem E-Modul und Porositét lediglich ein
einziger Koeffizient aus der Anpassung an experimentelle Daten bestimmt werden muss. Die im
NieLsEN-Ansatz integrierte geometrische Beschreibung der porositédtsbildenden Defekte ermoglicht
aullerdem eine qualitative Validierung des Formfaktors mit den Ergebnissen der Mikrostrukturana-
lyse.

6.1.3 Querkontraktionszahl

Neben der effektiven Schichtsteifigkeit spielt die Querkontraktionszahl als weiterer elastischer Werk-
stoffkennwert eine wesentliche Rolle in der Festigkeitslehre. Die Frage, ob die Beanspruchung einer

65



gegebenen Komponente durch einen ebenen Spannungszustand (ESZ, engl. plane stress) oder ebenen
Verzerrungszustand (EVZ, engl. plane strain) charakterisiert werden kann, ist bei der Herleitung und
Anwendung bruchmechanischer Gleichungen nicht zu vernachldssigen. So sind die mehrheitlich aus
der Balken- und Plattentheorie abgeleiteten Zusammenhénge zur Beschreibung diinner Schichten und
Schichtverbundwerkstoffe oftmals nur dann analytisch 16sbar, wenn die Geometrie und der Belastungs-
fall die Bedingungen des ESZ oder EVZ erfiillen.

Die Querkontraktionszahl als Resultat einer porésen Matrixphase, also mikrostrukturaufgelost, zu
bestimmen, ist eine wichtige Aufgabe.

Eine Strategie, diese in Abhingigkeit der Geometrie inkludierter Poren modellhaft zu beschreiben, be-
ruht auf der Abstraktion derselben als Rotationsellipsoide. Gemél Abbildung 6.3 sind iiber die Lidngen
der drei Halbachsen (a;, a, und as) und deren Verhéltnisse untereinander eine Vielzahl von Defektgeo-
metrien definierbar. Diese reichen von ideal- und quasisphéroidischen bis hin zu nadelférmigen Poren.
Der klassische Scheibenriss (engl. penny-shape crack) lasst sich hieriiber ebenfalls darstellen.

Poren: sphéroidisch Risse:  scheibenformig
a, = a, = ds a; =a,; a3 =0
scheibenformig

a1 = az > a3
nadelférmig
a;,a, 2> 0;a; #0

Abbildung 6.3: Abstraktion gangiger Poren- und Rissgeometrien als Rotationsellipsoid.

Defektspezifische Modellierung

Basierend auf dieser idealisierten Darstellungsweise und auf porendhnliche Defekte konzentriert, do-
kumentieren DunN UnND LEDBETTER [175] Beziehungen zwischen den elastischen Konstanten und der
jeweiligen Porengeometrie. Die Modelle basieren im Wesentlichen auf den Zusammenfassungen von
ZHAO ET AL. [176] fiir isotrope Werkstoffe mit in der Matrixphase eingebetteten Poren, deren Verteilung
und Orientierung zuféllig sind. Indem sie interlamellare Risse als Scheibenrisse interpretieren und die
effektive Querkontraktionszahl mit der Rissdichte 1 korrelieren, liefern DunN UND LEDBETTER auch eine
rissstrukturfokussierte Beschreibung:

45v(2—vg) + 16 vyn(1—v2)
YT 45(2— ) + 161 (1— v2) (10— 3,)

(54)

Die Rissdichte in der Definition nach [177, 178] ist eine Funktion des geometriebeschreibenden Halbach-
senverhaltnisses und damit abhidngig von Risslange und -6ffnung. Angenéhert iiber den Lamellendurch-
messer ergeben sich fiir plasmagespritzte TBCs Risslangen im Bereich 20—500 um mit Risséffnungen bis
lum [7, 107].

Der Ansatz von Cocks UND FLeck [107] basiert ebenfalls auf der Scheibenriss-Approximation und entwi-
ckelt die effektive Querkontraktionszahl mit Gleichung (55) iiber einen Skalierungsfaktor y, der wieder-
um eine Funktion des dimensionslosen Schiadigungsparameters f ist. Letzterer lasst sich als intrinsische
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Schadigung auf mikrostruktureller Ebene, hervorgerufen durch zuféllig angeordnete Risse, interpretie-
ren. Poren und porendhnliche Defekte werden vernachlissigt.

16
Vo =X Vs, le—;f (55)

Der Skalierungsfaktor selbst ist als Proportionalitdtsgrofe aus dem E-Modulverhéltnis E,/ E; ermittelbar:
E, = yE,. (56)

Die vorangestellten Wirkbeziehungen sind darauf ausgelegt, die Mikrostruktur iiber eine charakte-
ristische Defektgeometrie darzustellen und entweder poren- oder rissdhnliche Cluster zu erfassen.
Wechselwirkungen zwischen benachbarten Defekten werden nicht beriicksichtigt.

Defektkombinierende Modellierung

Im Modell von KacHaNov ET AL. [179] werden sowohl der ,direkte Einfluss“, hauptsichlich durch das
Vorhandensein von Poren und porendhnlichen Defekten, als auch der ,jindirekte Einfluss“ durch Mikro-
risse und deren Interaktion verkniipft. Fiir die effektive Querkontraktionszahl fiihrt das auf folgende
Beziehung:

, :vs&[1+3(1—vs)(1+5vs) [0 ] 57)

P E, 2v(7—5v) 1—¢

In Schichten mit Porositaten kleiner 15% ist der direkte Effekt, dargestellt iiber den Term ¢ /(1 — ¢),
vernachlassigbar [180], was letztlich auf die Kombination der Gleichungen (55) und (56) fiihrt. Mit
zunehmender Gesamtporositit sollte er allerdings beriicksichtigt werden, da er ein zum indirekten
(Interaktions-) Einfluss vergleichbares Niveau erreichen kann.

Auf dieser Grundlage mag es irritierend erscheinen, dass eben jener Interaktionsterm 1/(1 — ¢)
nicht explizit aufgefiihrt ist. Er spiegelt sich jedoch implizit im Verhéltnis der E-Module E,/Ej
wider und findet hieriiber Eingang in die Ermittlung der effektiven Querkontraktionszahl.

SevosTiaNov ET AL. [180] validieren das Modell an plasmagespritzten YSZ-Warmeddmmschichten, deren
Porosititen zwischen 10.3% und 13.2% liegen und finden eine gute Ubereinstimmung mit den experi-
mentell ermittelten Warmeleitfahigkeiten. Die mit der analytischen Approximation verbundene relative
Abweichung betragt weniger als 10 %.

6.1.4 Warmeleitfahigkeit

Den Diskussionen von PARROT UND STUCKES [181] und ScHLICHTING ET AL. [16] folgend, kann die effektive
Warmeleitfahigkeit A, eines porésen Materials, hier als Zweiphasensystem betrachtet, nicht gro3er sein,
als die volumengemittelten Anteile der beiden Einzelphasen.

Vorausgesetzt, die Warmeleitfahigkeit A, der Matrix ist grof3er als die des porenfiillenden Fluids
Ay, so lassen sich aus dieser Uberlegung entsprechende theoretische Grenzwerte ableiten. Fiir
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¢ = 0 (porenfrei) erhilt man als obere Schranke Ap = A,. Mit ¢ = 1 (nur Poren, ohne Matrix)
ergibt sich die Untergrenze zu A, = A,,.

Porositatsbasierte Modellierung

Mit der Porositit existiert eine vergleichsweise einfach zu messende GréRe, um die mikroskopischen
Charakteristika poroser Werkstoffe zu umschreiben. Deswegen bauen viele Modellierungsansétze die
Korrelation zwischen der Mikrostruktur und den thermalen Eigenschaften auf makroskopischer Ebene
iiber diesen Kennwert auf. KLEeMeNs [182] liefern eine solche Beschreibung:

A 4

p

——1——(]5. 58
As 3 (58)

BRAGINSKY ET AL. [183] zeigen mithilfe von zweidimensionalen Porenstrukturmodellen, dass das von
KLeMENS vorgeschlagene lineare Modell die Warmeleitfahigkeit isotroper pordser Materialien, deren ku-
mulierte Porositédt im Bereich 5% < ¢ < 30% liegt, hinreichend approximiert. Das gilt insbesondere fiir
geschlossene Defektstrukturen, sofern sie ausschlieflich aus sphéroidischen Poren bestehen.

Betrachtet man den Gesamtwarmewiderstand im Zweiphasensystem als das Ergebnis einer Reihenschal-
tung der Einzelwiderstdnde von Matrix und Poren, ergibt sich nach Tsao [184] unter Anwendung der
Mischungsregel (engl. Rule of Mixtures) folgender Ausdruck:

Ap Ag
7_1—¢(1—TS). (59)

Diese allgemeine Formulierung bericksichtigt neben der Porositét selbst auch die Warmeleitfahigkeit A4
des in den Poren befindlichen Fluids.

Das nichtlineare MaxweLL-Eucken-Modell [185] fiir ein in eine Matrixphase eingebettetes System ge-
schlossener sphéroidischer Poren wird explizit unter der Bedingung hergeleitet, dass deren Radius klein
ist, verglichen zum Abstand benachbarter Poren. Das schrankt die Giiltigkeit der Formulierung in Glei-
chung (60) auf kleine Porositdtswerte ein.

2l 20(1-2) .
e (%)

TicHA ET AL. [186] greifen bei ihren Uberlegungen iiber das effektive Wirmeleitungsvermégen auf ei-
ne multiplikative Zerlegung der Anteile von Matrixphase und Poren zuriick und leiten als Losung eine
exponentielle Ansatzfunktion ab:

A k

—pzexp(— 29 ) (61)

2, 1—¢

Mit der Interpretation des Formfaktors k, als ,intrinsische Wéarmeleitfahigkeit“ folgt fiir spharoidische
Porensysteme k; = 3/2. Wie die Autoren demonstrieren, approximiert das Modell die experimentell
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ermittelte Korrelation zwischen Warmeleitfahigkeit und Porositét fiir verschiedene Oxidkeramiken bis
¢ ~0.5.

Mit Abbildung 6.4 (a) werden die porositédtsbasierten Modelle anhand einer beispielhaften Berechnung
der relativen effektiven Warmeleitfdhigkeit des Zweiphasensystems in Abhingigkeit der relativen War-
meleitfahigkeit des porenfiillenden Materials gegeniibergestellt.
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Abbildung 6.4: Effektive Warmeleitfahigkeit eines Zweiphasensystems (a) in Abhangigkeit der thermalen
Eigenschaften des porenfiillenden Materials und (b) als Funktion der Porositat.

Die verschiedenen Ansétze liefern dann &hnliche Ergebnisse, wenn gilt: A, < A,. Fiir luftgefiillte Poren
ist A, = 0.0262W/(mK) [187] vergleichsweise klein gegeniiber den Werten der GZO- und YSZ-Matrix
und kann in guter Ndherung vernachléssigt werden. Die unter dieser Voraussetzung berechneten Losun-
gen sind in Abbildung 6.4 (b) als Funktion der Porositat dargestellt. Bei ¢ = 0.2 liegt die gro3te Differenz
zwischen den Approximationen bei knapp 10 %.

Bis auf die Beziehung von TicHA ET AL., die iber den Formfaktor zumindest theoretisch an beliebi-
ge Defektstrukturen anpassbar ist, gehen die vorgestellten Modelle alle von einem geschlossenen
Netzwerk sphéroidischer Poren aus und vernachldssigen in der Regel etwaige Interaktionen zwi-
schen benachbarten Defekten.

Rissstrukturorientierte Modellierung

TricE ET AL. [18] liefern mit ihren Untersuchungen an plasmagespritzten YSZ-Schichten den Hinweis,
dass die Erhohung der Warmeleitfahigkeit nach Sintern bei relativ niedrigen Temperaturen, hier 1000 °C,
im Wesentlichen auf dem ,,Ausheilen“ intralamellarer Risse beruht. Eine weitere Zunahme unter dem
Einfluss hoherer Sintertemperaturen ist verbunden mit einer Reduzierung der Gesamtporositiat, welche
auf das beginnende Schlief3en interlamellarer Defekte zuriickgefiihrt wird.

Diese Erkenntnis deckt sich mit den Ergebnissen aus Abschnitt 5.2.2 zu den mikrostrukturellen
Auswirkungen des Festphasensinterns auf die Multilagen-TBCs. Es ist somit nur konsequent, die
Warmeleitfahigkeits-Mikrostrukturbeziehung iiber rissnetzwerkfokussierte Ansétze abzubilden.
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SevosTiaNoV ET AL. [180] formulieren auf Basis der Arbeiten und systematischen Herleitungen von KacHa-
Nov [179, 188, 189] ein Modell, in dem sich die in Abschnitt 6.1.3 eingefiihrten Defekteinfluss- und
Interaktionsterme wiederfinden:

8as;

3(1-¢)

_ 3 ¢ 17
AP—AS[1+ +3 ¢] (62)

1—

Die effektive (out-of-plane) Warmeleitfahigkeit des porésen Materials A4, ist tiber die Wérmeleitfahigkeit
der isotropen Matrixphase A, und die Porositdt ¢ definiert. Der Einfluss des Rissdichte-Tensors a, in
der Definition nach Sayers unp KacHanov [190] ein Tensor zweiter Ordnung, reduziert sich auf des-
sen skalare Komponente a45. Fiir ein isotropes Zweiphasensystem kann a;; = a;; angesetzt und iiber
Gleichung (63) aus der in-plane Steifigkeit E,,/E; bestimmt werden.

Ey _ [1 320—2) ay  3(1—r)O+5v) ¢ ]_1 )

T3 A-¢) | 207-5v) 1-¢

6.2 Ubertragung auf plasmagespritzte Warmedammschichten

Im Folgenden werden die vorab beschriebenen Ansitze zu einem wirkmechanismenbasierten, mikro-
mechanischen Modell zusammengefiigt und auf die experimentell untersuchten Multilagen-TBCs iiber-
tragen. Jeder Modellierungsschritt beinhaltet neben einer Analyse der fiir GZO- und YSZ-Schichten ab-
geleiteten Kennwerte auch eine Einordnung der Ergebnisse in den Gesamtkontext. Die Validierung des
Vorgehens und der einzelnen Resultate stiitzt sich auf Vergleiche mit verfiigbaren Literaturdaten fiir &hn-
lich gestaltete (plasmagespritzte) Warmeddmmschichten.

Wie im Unterkapitel 4.3 erldutert, sind die Rissstrukturen in plasmagespritzten TBCs vorwiegend in zwei
Vorzugsrichtungen angelegt: horizontal und vertikal. Sevostianov ET aL. [180] sprechen davon, dass die
Orientierungsverteilung der Mikrorisse eine transversal isotrope Symmetrie aufweist. Ausgehend vom
mikrostrukturellen Erscheinungsbild der untersuchten Multilagen-TBCs, vgl. Abbildungen 4.4 und 5.13,
ist in den YSZ- und GZO-Schichten keine eindeutige Vorzugsorientierung identifizierbar.

Alle folgenden Betrachtungen gehen nunmehr von isotropen TBC-Werkstoffen aus. Inwiefern sich
diese Annahme auf die modellierten Kenngréen und die hiernach ermittelte Beanspruchung des
keramischen Werkstoffverbunds auswirkt, wird an entsprechender Stelle diskutiert.

6.2.1 Modellierung und Bewertung der effektiven Steifigkeit gesinterter TBCs unter Erwartung
einer Restporositat

Mit der Beschreibung des effektiven E-Moduls beginnend, stellen sich zunédchst zwei Fragen: (1) Wel-
che Schichtsteifigkeit ist nach sehr langer Sinterdauer zu erwarten? (2) Welche der im Abschnitt 6.1.2
vorgestellten Beziehungen erscheint am geeignetsten, diesen Zustand auf Basis der Porositit zu approxi-
mieren? Dazu werden zunéchst die fiir die GZO-A gemessenen und um die aus [99] ergdnzten E-Module
der isotherm bei 1100 °C iiber 500 h und 1300 °C iiber 300 h ausgelagerten Schichten mit dem Wert der
Matrixphase normiert und iiber der Porositédt aufgetragen (Abbildung 6.5). Die angegebenen Porositdten
sind den Abbildungen 5.14 und 5.15 entnommen. Zur Einordnung der Messdaten seien die Ergebnisse
der Porositdtsuntersuchungen an gesinterten YSZ-Schichten von CHor ET AL. [156] gegeniibergestellt. Fiir
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die Umrechnung der hierin dokumentierten Dichten und zugehorigen Steifigkeiten in dquivalente Poro-
sititen gemdf Gleichung (29) wird fiir die Matrix eine theoretische Dichte von p,ys; = 6.10g/ cm?® [25]
und ein dynamischer E-Modul von E; yg; = 222 GPa [161] angenommen. Thermophysikalische Analysen
zirkoniumbasierter Pyrochlore liefern einen dynamischen Feststoffmodul von E; ;0 = 235GPa [127,
191]. Das stimmt gut mit den 248 GPa iiberein, die ScumITT ET AL. [116] iiber Impuls-Echo-Verfahren an
98 %-dichtgepressten Griinlingen messen.

1.0 1.0
§ o GZO-A (LP) o GZO-A (LP)

0 S~ o GZO-A (HP) 0 o GZO-A (HP)
i 0.8 ~— A YSZ [156] o 0.8 -
~ T~ ~
= T~ By Nielsen Ansatzfunktion
= 0.6 T .\.\'\. = 0.6 T N =
_§ \ - %s Gl (53): p = 0.105
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Abbildung 6.5: Approximation des effektiven E-Moduls in Abhangigkeit der Porositat und Vergleich der
Ansatzfunktionen.

Dem direkten Vergleich der vier Modelle ist zu entnehmen, dass die Anpassung an die GZO-Daten sowohl
iiber den Potenz- und Exponentialansatz, als auch der NieLsen-Korrelation gelingt. Allerdings liegt der
aus Gleichung (52) abgeleitete Exponent mit m = 6.79 oberhalb dessen, was fiir porose Keramiken zu
erwarten ware. Unabhéngig davon, ob es sich um ein offenes oder geschlossene Defektnetzwerk handelt.
Im Falle der Polynomialfunktion schrankt der aus physikalischer Sicht sinnvolle Wertebereich mit dem
Maximum bei k,, = 2 die Anpassungsgiite stark ein. Gleiches gilt fiir den intrinsischen Modul aus
Gleichung (51), der mit kexp = 6.17 etwa dem Dreifachen dessen entspricht, was PaBsT ET aL. [168] fiir
poroses Al,O3 und ZrO, dokumentieren.

Den mit Gleichung (53) zu p = 0.105 berechneten Formfaktor ordnet NieLsEN [174] einem Netzwerk aus
Poren zu, welches sich iiber die gesamte Matrixphase erstreckt und diese in fladendhnliche Areale unter-
gliedert. Im Ergebnis deckt sich das mit der in Kapitel 4.4 beschriebenen und in Abbildung 4.4 gezeigten
charakteristischen Mikrostruktur plasmagespritzter Schichten. Unter der Erwartung einer Restporositét
von 10% liefert die Extrapolation einen effektiven E-Modul, der mit E, g;o = 103 GPa etwa 44% des
Feststoffmoduls entspricht. Zur Erinnerung: Die in [114] dokumentierten E-Module gesinterter YSZ-
Schichten (¢ = 10%) liegen bei 35 — 45%. Wie Abbildung 6.5 belegt, werden die plasmagespritzten
Systeme aus [156] ebenfalls durch die an GZO angepasste Kurve abgebildet. Auf dieser Grundlage be-
rechnet sich der E-Modul des 90 %-dichtgesinterten YSZ zu Ej, ys; = 98 GPa. Das stimmt sehr gut mit der
Naherung von Zuu unp MiLLEr [155] iiberein, die basierend auf experimentellen Daten von WESLING ET
AL. [192] einen Wert von E,, = 100 GPa ansetzen.

Die Gegeniiberstellung mit konventionellen Warmeddmmschichten bestatigt sowohl das Vorge-
hen selbst als auch die Ergebnisse der porosititsgekoppelten Steifigkeitsabschitzung fiir lange
Sinterdauern.
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Die Modellierungsergebnisse sind wesentlicher Bestandteil der nachfolgenden Betrachtungen und des-
halb noch einmal in Tabelle 6.1 zusammengefasst.

Tabelle 6.1: Effektive E-Module der YSZ- und GZO-Schichten mit Restporositat

Schichttyp YSZ GZO-A GZO-B Referenz
Feststoffmodul E; (GPa) 222 235 235 [127, 161, 191]
Restporositit ¢ (%) 10 10 10

Effektiver E-Modul E, (GPa) 98 103 103

Steifigkeitsanalyse

Die Beziehungen aus [137], vorgestellt im Abschnitt 6.1.1, bilden die modelltheoretische Grundlage der
folgenden Steifigkeitsanalyse. Aus der Anpassung® von Gleichung (49) an dynamische E-Module (Impul-
sanregungsverfahren [193]), folgen die in Abbildung 6.6 dargestellten Zusammenhénge zwischen der
Ausgangsporositdat und dem Sinterverhalten freistehender YSZ- und GZO-Schichten. In dem E, durch
die effektiven E-Module E, aus Tabelle 6.1 ersetzt wird, ist dem Einfluss einer erwartbaren Restporo-
sitdt fiir t — oo entsprechend Rechnung getragen. Die E-Module der gesinterten Systeme YSZ (LP)
(1100°C) und GZO-A (HP) (1300°C) sind [99] entnommen, ebenso wie die Steifigkeiten aller YSZ- und
GZO-Varianten im Ausgangszustand.
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Abbildung 6.6: Dynamische E-Module und modellierte Steifigkeitsentwicklung der Schichttypen (a) YSZ
(LP, HP) und (b) GZO-A (LP, HP) nach isothermer Auslagerung als Funktion der Expositi-
onsdauer und -temperatur.

Bei Temperaturen von 1050°C und 1100°C zeigen die YSZ-Schichten insgesamt eine vergleichsweise
geringe Versinterung. Zwar nimmt die Ausgangsporositét Einfluss auf den E-Modul im Ausgangszustand
und damit indirekt auf den Wert der ausgelagerten Schichten, der zeitliche Verlauf erscheint davon
unbeeinflusst. So liegt die modellierte Steifigkeit von YSZ (LP) nach 500 h bei 1050 °C um den Faktor 1.5
hoher als im Ausgangszustand. Fiir die HP-Variante ergibt sich ein Zuwachs auf das 1.4-fache. Dieser
bleibt auch durch die Temperaturerhohung um AT = 50K erhalten. Der starke Anstieg zu Beginn der
Auslagerung und der sich daran anschlief3ende, scheinbar konstante Verlauf decken sich mit Ergebnissen

8  Die Approximation erfolgt unter Verwendung der Methode kleinster Fehlerquadrate (engl. least squares).
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von CHo1 ET AL. [156]. Fiir die bei 1316 °C gesinterten YSZ-Schichten ist nach etwa 100 h mit E = 110 GPa
ein solches gleichbleibendes Niveau erreicht. Dieser Trend ist ebenso in [194] erkennbar. Die Kurve
der hierin gemessenen Indentationsmodule flacht nach einer Exposition iiber 10h bei 1150 °C deutlich
ab. Der Zuwachs bis 200h betrdgt etwa 20 GPa. Im Zeitraum bis 10h ist ein Anstieg um ~ 90GPa zu
verzeichnen.

Bei den GZO-Schichten sorgen die hohen Sintertemperaturen fiir einen stetigen Steifigkeitszuwachs.
Trotz vergleichbarer Werte im Ausgangszustand versintert die niedrigpordse Schicht im gleichen Zeit-
raum stdrker als die HP-Variante. Dies gilt fiir beide Auslagerungstemperaturen. Der Temperatureinfluss
tritt deutlicher zutage als bei den YSZ-Systemen. So erreicht der E-Modul von GZO-A (LP) nach 500h
bei 1100 °C das 2.8-fache des Ausgangswerts (t = 0). Nach der Auslagerung bei 1300 °C ist ein Zuwachs
um den Faktor 3.1 zu verzeichnen. Im gleichen Zeitraum zeigt die HP-Variante einen E-Modulanstieg
auf das 2.3-fache (1100°C) und 2.6-fache (1300 °C). Die Koeffizienten der in Abbildung 6.6 gezeigten
Anpassungen sind in Tabelle 6.2 gelistet.

Tabelle 6.2: Parameter der Steifigkeitsmodellierung von YSZ und GZO

Schichttyp YSZ GZO-A GZO-B
LP HP LP HP LP HP
Sinterkoeffizient kg, (1/h"sint) 11.8 8.40 105 5.60 486 85.0
scheinbare Aktivierungsenergie Qg (kJ/mol) 35.4 354 63.1 35.1 90.1 743
Zeitexponent ng;,, (-) 0.12 0.10 0.42 0.39 0.54 0.46

Die dynamischen E-Module sind iiber die Grundfrequenz der Biegeschwingung ermittelt, vgl. [193]. Sie
spiegeln die in-plane Schichtsteifigkeit wider. Eine gesonderte Analyse der out-of-plane Eigenschaften
findet nicht statt. Die hieriiber abgeleitete Vereinfachung eines isotropen Werkstoffverhaltens der TBCs
ist deswegen zuldssig, da plasmagespritzte Schichten in der Ebene tendenziell hohere Werte aufweisen
als in Spritzrichtung. Gemaf3 ALLEN ET AL. [111] und SmitH ET AL. [195] liegt das Verhéltnis von in-
plane zu out-of-plane Steifigkeiten im Bereich 1.0 < E;/E; < 1.5. Das lésst sich mit einem Blick auf die
Defektgrofenverteilung in Kapitel 4 erklaren. Demnach sind interlamellare Rissstrukturen diejenigen
mit der grofdten Haufung. Deren liberwiegende in-plane Orientierung unterstiitzt die Dehnungstoleranz
senkrecht dazu.

Die Annahme der Isotropie in Kombination mit der Fokussierung auf in-plane Schichtsteifigkeiten
als Basiseingangsgrof3en fiihrt zu einer konservativen Auslegung des elastischen Werkstoffverhal-
tens.

Sinterstabilitat

Das in Abbildung 6.6 gezeigte Verhalten unterstellt den GZO-Schichten eine geringere Sinterstabilitét als
den YSZ-TBCs. Eine Gegeniiberstellung der auf den Ausgangszustand bezogenen Steifigkeiten gesinterter
Systeme in Abbildung 6.7 widerlegt das. Der in dieser Auftragung verwendete Temperatur-Zeitparameter
H, ist in Anlehnung an HorLomoN-JAFFE [196] wie folgt definiert:

H. =
P 1000

Int+C. (64)

In die Berechnung des Kennwerts gehen die Temperatur T in Kelvin, die Zeit t in Stunden und eine
Konstante C ein. WitTiG [197] gibt diese fiir plasmagespritzte YSZ-Schichten mit C = 38 berechnet.
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Abbildung 6.7: Vergleich der relativen E-Module plasmagespritzter YSZ- und GZO-Schichten.

Die Darstellung iiber einen die Temperatur und die Zeit koppelnden Parameter liefert zwei ganz wesent-
liche Erkenntnisse: (1) Die zuvor genannten Zuwachsraten der GZO-Steifigkeiten gliedern sich in dem
Bereich ein, der fiir YSZ-basierte Warmedammschichten mit den Daten aus [114, 156, 194, 197-200]
bekannt ist. (2) Oberhalb von ca. 1100 °C steigt das Verhaltnis E/E, bei YSZ stark an, die Sinterstabilitét
nimmt rapide ab. Das zeigen die Trends in [156, 158, 197] gleichermaBen. Im Gegensatz dazu ist der

Steifigkeitszuwachs der GZO-Systeme moderat.

GZO-Schichten neigen im Vergleich zu YSZ-TBCs im niedrigen Temperaturbereich zu einer et-
was starkeren Versinterung. Thre Starken hinsichtlich der Sinterstabilitdt kommen vor allem bei

hoheren Temperaturen zum Tragen.

Sinterrate

Analysiert man die Kinetik des Festphasensinterns iiber die zeitliche Anderung des Elastizitdtsmoduls,
lasst sich aus Gleichung (49) ein Zusammenhang fiir die Sinterrate ableiten. Nach Aufspaltung des
kombinierten Temperatur-Zeitterms 8 = f(T,t) in den Temperatureinfluss beschreibenden Arrhenius

B = £(T) und die Sinterdauer ¢ resultiert die Beziehung:

1— Lo N.: /57; 1_-nsint_1
. E(T, oo ) SN 3 in
b= dE(T.t) _ E, ( E ) i , B =f(T)= kg, exp (—%) (65)

N 2
T (1+ 82 fowm)
Bei der Differentiation ist vorauszusetzen, dass die Parameter kg, Qg und ng,, von der Dauer der

Hochtemperaturexposition unabhéngig sind.

Abbildung 6.8 stellt die Sinterrate der GZO-Schichten gegeniiber. Der Berechnung liegt die Annahme
zugrunde, dass die Schichtsysteme fiir hinreichend lange Auslagerungszeiten (t — ©0) ungeachtet der

Ausgangsmikrostruktur bis auf eine Restporositdt von 10 % versintern, vgl. Tabelle 6.1.
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Abbildung 6.8: Einfluss der Porositat im Ausgangszustand und der Auslagerungstemperatur auf die Sin-
terrate der GZO-Schichten.

In beiden Systemen (A und B) wird das Festphasensintern durch die Erhohung der Expositionstemperatur
beschleunigt. Vergleicht man die GZO-A Varianten untereinander, ist zu erkennen, dass die Erhohung der
Porositat im Ausgangszustand von 16.4% auf 21.5% mit einer Halbierung der initialen Sinterrate ein-
hergeht. Dieses Verhalten zeigt sich bei beiden Sintertemperaturen gleichermaf3en und deckt sich mit der
Analyse des Systems GZO-B. Auch hier weist die HP-Variante eine um etwa 5 % hohere Ausgangsporositit
auf, die mit einer zweifach geringeren Sinterrate korrespondiert.

Zwischenfazit

Die Triebkraft zum Sintern ist stark von der jeweiligen Mikrostruktur beeinflusst. Nach [99] fiihrt ei-
nerseits die hohe spezifische Oberflache nicht-aufgeschmolzener Partikel und anderseits die erhohte
Sinteraktivitdt von Mikrorissen zu einer Triebkraftsteigerung. Den Ausfiihrungen im Unterkapitel 5.4
nach besitzt GZO-A (HP) einen deutlich hoheren Anteil solcher kleinskaligen Defekte. Demnach ware
eine geringere Sinterstabilitit als fiir GZO-A (LP) zu erwarten, was im Widerspruch zum beobachteten
Verhalten und den abgeleiteten Sinterraten steht. Allerdings weist GZO-A (HP) auch einen signifikant
hoheren Anteil interlamellarer Risse und Poren auf. Diese grof3skaligen Defekte bleiben tendenziell am
langsten erhalten, da insbesondere die Porenschwindung erst im Endstadium des Festphasensinterns
durch das voranschreitende Kornwachstum intensiviert wird. Fiir das hier betrachtete Intervall des
Anfangs- und Zwischenstadiums steht dies der verstarkten Sinteraktivitdt des Mikrorissnetzwerks und
der nicht-aufgeschmolzenen Partikel entgegen und fiihrt zu einer insgesamt geringeren Versinterung.

FROMMHERZ ET AL. [99] leiten aus ihren Untersuchungen des Systems GZO-B die Empfehlung ab,
die Sinterstabilitat der plasmagespritzten Schichten durch eine Erh6hung der kumulierten Porosi-
tat bei gleichzeitiger Reduzierung des Anteils nicht-aufgeschmolzener Partikel zu steigern. Diese
Erkenntnis kann auf Basis der vorliegenden Ergebnisse fiir GZO-A bestitigt und dahingehend
prazisiert werden, dass speziell grof3skalige Defektstrukturen zu bevorzugen sind. Das Porositéts-
niveau allein tiber Submikrodefekte anzuheben, erscheint nicht zielfithrend.
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6.2.2 Temperaturbezogene Inter- und Extrapolation

Wie Abschnitt 6.1.1 darlegt, ist Gleichung (49) durch die explizite Formulierung des Temperatur- und
Zeitterms pradestiniert, nach der Anpassung an experimentelle Daten Zwischentemperaturen zu inter-
polieren. Auch eine Extrapolation auf hohere und niedrigere Sintertemperaturen ist moglich. Dafiir sind
Stiitzpunkte fiir mindestens zwei Expositionstemperaturen erforderlich. Als weitere notwendige Vor-
aussetzung muss das Temperaturniveau ausreichend hoch sein, um Sintervorgédnge zu forcieren. Dass
Sintern umso relevanter wird, je hoher die maximale Prozesstemperatur ist, gilt spatestens nach den
vorangegangenen Diskussionen als unstrittig. Mit Blick auf eine numerische Beanspruchungsanalyse
und die Verwendung von Gleichung (49) als Extrapolationswerkzeug bleibt die Frage nach der Defi-
nition einer realistischen, physikalisch motivierten Untergrenze, bis zu welcher der thermisch aktivierte
Prozess berticksichtigt wird. Zur Beantwortung liefert die Literatur eine Reihe von Hinweisen fiir ver-
schieden dotierte YSZ-Pulver und Schichten.

Die von WANG ET AL. [159] und Kim ET AL. [201] an Siebdruckfilmen gemessenen Verdichtungsraten indi-
zieren eine Sinteraktivierung bei Temperaturen zwischen 950 °C und 1000 °C fiir 3 mol% Y503 ZrO, und
8 mol% Y503 ZrO,. Vergleichbare Schlussfolgerungen liefern die Experimente von MArsul ET AL [202]
an YSZ-Pulvern. Hier setzt die sinterinduzierte Schwindung bei 5.2wt.% Y,03 ZrO, ab etwa 930 °C ein.
Fiir hochdotiertes 13.4wt.% Y503 ZrO, verschiebt sich der Beginn in den Bereich zwischen 1000°C
und 1050°C. Das deckt sich mit den Erkenntnissen von ZHu unp MiLLErR [203] fiir plasmagespritztes
8wt.% Y,03 ZrO,, wonach ein messbares Schwindungsverhalten der Schichten ab 1100 °C festzustel-
len ist. Wie die Daten fiir Auslagerungen bei 900 °C und 1000 °C belegen, bleibt die thermische Dehnung
wahrend der isothermen Expositionsphase im Rahmen der Messgenauigkeit konstant. Etwas anders sieht
die Situation bei AHRENS ET AL. [53] aus. Deren freistehende Schichten weisen bei 1000 °C einen ausge-
pragten Steifigkeitsanstieg auf. Das entspricht in etwa dem Temperaturbereich, ab dem auch fiir GZO
mit einer technisch relevanten Verdnderung der Mikrostruktur zu rechnen ist. Geméal ZHou ET AL. [204]
ist bei einer Erh6hung der Auslagerungstemperatur von 800 °C auf 900 °C bereits ein messbares Korn-
wachstum festzustellen. Bei Temperaturen > 1000 °C steigt die Wachstumsrate noch einmal deutlich
an.

Aus diesen Uberlegungen heraus wird in dieser Arbeit die Extrapolationsuntergrenze mit 950 °C
definiert. Sinterbedingte Werkstoffeigenschaftsinderungen werden erst bei der Bewertung der
Strukturintegritit beriicksichtigt, wenn diese Temperatur lokal in der Warmedammschicht erreicht
ist. Unterhalb des Grenzwerts wird allein die Temperaturabhéngigkeit der Kennwerte abgebildet.

Vor- und Riickwartsextrapolation

Am Beispiel der Messungen zur Steifigkeit gesinterter YSZ-TBCs von WitTic [197] wird nachgewiesen,
dass das bis hierhin vorgestellte Modellierungskonzept in der Lage ist, auch Temperaturextrapolationen
hinreichend abzubilden. Dazu werden zwei Fille gegentiibergestellt: Ziel des ersten Fallbeispiels in Ab-
bildung 6.9 (a) ist es, ausgehend von niedrigen Priiftemperaturen (990 °C und 1190 °C) auf eine hohere
Sintertemperatur (1290 °C) zu schliel3en. Hierfiir wird der Begriff einer Vorwdrtsextrapolation eingefiihrt.
Analog dazu definiert die Riickwdrtsextrapolation eine Approximation von héheren Priiftemperaturen auf
ein niedrigeres Temperaturniveau, vgl. Abbildung 6.9 (b). In beiden Richtungen ist die Vorhersagegiite
entgegen den Erwartungen und insbesondere die riickwartige Extrapolation betreffend sehr gut. Die
hierbei zu tiberbriickende Temperaturdifferenz von 200K stellt fiir diffusionsgetriebene Prozesse eine
grofde Schrittweite dar. Gleichzeitig bestétigt der vergleichsweise flache E-Modulanstieg bei 990°C die
zuvor abgeleitete Temperaturuntergrenze der Sinteraktivitét.
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Abbildung 6.9: Validierung der Extrapolationsfahigkeit des modifizierten Konzepts zur Modellierung ef-
fektiver mechanischer TBC-Eigenschaften anhand der Messdaten aus [197].

Inwiefern die Giite der Approximation durch die zu erwartende Langzeitsteifigkeit beeinflusst wird,
veranschaulicht Abbildung 6.10. Hierin sind die modellierten Werte iiber den gemessenen Daten auf-
getragen. Bei einer exakten Ubereinstimmung wiren alle Punkte auf der 45°-Geraden gelegen. Die
Grafiken vergleichen das Vor- und Riickwértsextrapolationsvermogen von Gleichung (49) unter zwei
Aspekten: (1) Die Annahme von Vassen ET AL. [137] wonach die Langzeitsteifigkeit iiber den E-Modul
des Bulkwerkstoffs, das heildt E., = Ep,x = 222 GPa, gegeben ist. (2) Die modifizierte Variante, die von
einer 10 %-igen Restporositit in den Schichten ausgeht. Den zugehorigen E-Modul hat WitTic [197] zu
E o = 145 GPa abgeschitzt.
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Abbildung 6.10: Zum Einfluss von E, auf das Approximationsvermdgen und die Vorhersagegute (vgl.

Abbildung 6.9).

Offensichtlich ist es iiber beide Annahmen moglich, das Sinterverhalten iiber einen weiten Temperatur-
und Zeitbereich abzubilden. Jedoch l&sst sich feststellen, dass sowohl die Approximations- als auch die
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Vorhersagegiite durch die Modifizierung deutlich verbessert werden. Insbesondere bei der Extrapolation
zu niedrigeren Sintertemperaturen sinkt der maximale relative Modellierungsfehler von 32 % auf 10 %.

Dieses wichtige Ergebnis legitimiert die zuvor eingefithrte Modifikation und das Vorgehen zur
Modellierung des TBC-Sinterns final und unterstreicht qualitativ wie quantitativ den Mehrwert

einer solchen Anpassung.

6.2.3 Ableitung von Steifigkeitskennfeldern

Verkniipft man die Informationen des sinterinduzierten Anstiegs der effektiven Steifigkeit mit deren
relativer Entwicklung als Funktion der Temperatur aus Abschnitt 5.1, ergibt sich das in Abbildung 6.11
gezeigte Schaubild. An dessen Beispiel sei der Einfluss einer thermozyklischen Beanspruchung auf den E-
Modul von GZO-A (LP) beschrieben. Die sich im Ausgangszustand (A) bei Raumtemperatur befindliche
Schicht wird zunachst auf T = 1300°C (B) aufgeheizt. Hierbei sinkt der E-Modul um etwa 30%. In
der anschlielenden isothermen Haltephase von 200h (B — C) versintert die Mikrostruktur, was mit
einem irreversiblen E-Modulanstieg verbunden ist. Nach Abkiihlung auf Raumtemperatur (D) ist die
effektive Steifigkeit im ersten Zyklus verglichen zu (A) auf das 3-fache angewachsen. Im nachsten Zyklus
(D — C — E — F) folgt ein weiterer Anstieg um knapp 20 %.

Isotherme
- GZO-A 100
. 50

- 60

- 40

E-Modul E (GPa)

- 20

800

1200
(h) 0 Terperatt

Abbildung 6.11: Aus der Kombination des sinterinduzierten Steifigkeitsverhaltens und der Temperatur-
abhangigkeit des E-Moduls abgeleitetes Kennfeld.

T O

Eine solche Abschitzung auf Basis isothermer Auslagerungsversuche an freistehenden Schichten setzt
voraus, dass insbesondere die aus der Abkiihlung resultierenden Spannungen keine weiteren Defekte
induzieren oder vorhandene Mikrorisse wachsen lassen. Die Mikrostruktur wird allein durch das Sin-
tern verdndert. In der Realitat und fiir beschichtete Komponenten ist allerdings davon auszugehen, dass
dem nicht so ist und bereits die thermische Fehlpassung zum metallischen Werkstoffverbund fiir ein
Spannungsniveau sorgt, welches unterkritisches Risswachstum unterstiitzt. Das wiederum hat zur Folge,
dass ein Teil der in der TBC gespeicherten elastischen Dehnungsenergie abgebaut und deren effektive

Steifigkeit verringert wird.
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Unter diesem Aspekt stellen die zuvor getitigten Uberlegungen fiir thermozyklierte Schichten eine
eher konservative Abschitzung dar, besonders dann, wenn sie auf Substraten gebunden sind. Um
im Rahmen eines Bauteil- und Werkstoffdesigns die untere Lebensdauergrenze zu approximieren,
sind sie dennoch hilfreich.

6.2.4 Approximation einer effektiven Querkontraktionszahl

Mit dem Ansatz von DunN UND LEDBETTER beginnend, der die effektive Querkontraktionszahl des Zwei-
phasensystems iiber eine ellipsoide Anndherung der Porengeometrie darstellt, zeigt Abbildung 6.12 (a),
wie sich v, in Abhéngigkeit der Porenform und der Querkontraktionszahl der Matrixphase v, entwickelt.
Letztere sind in dieser Analyse auf den Bereich der fiir YSZ und GZO relevanten Querkontraktionszahlen
eingeschrankt.
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5 I e
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Abbildung 6.12: Effektive Querkontraktionszahl (a) in Abhdngigkeit der Querkontraktionszahl der Ma-
trixphase und (b) der Porositat flr verschiedene Porengeometrien berechnet mit den
Gleichungen aus DuNN UND LEDBETTER [175].

Abbildung 6.12 (b) verdeutlicht den Einfluss der kumulierten Porositét fiir eine gegebene Matrixphase.
Die angenommene Querkontraktionszahl v, = 0.275 orientiert sich an den fiir pyrochlores GZO ermit-
telten Werten aus [30, 191]. Fiir sphéroidische und nadelférmige Poren weicht der Effektivwert nur
geringfiigig vom Feststoffkennwert ab. Dies wird auch durch eine Variation der Porositit nicht wesent-
lich verdndert. Anders stellt sich die Situation im Falle scheibendhnlicher Poren dar. Hier tritt eine nicht
zu vernachlissigende Reduzierung der effektiven Querkontraktionszahl ein, wie der beispielhaft fiir ein
Halbachsenverhaltnis von a;/a; = 0.1 gezeigte Verlauf darlegt.

Aus Kapitel 4.4 folgt fiir plasmagespritzte TBCs die Erkenntnis, dass ein Grofsteil der kumulier-
ten Porositiat aus dem Intra- und Interlamellarrissnetzwerk gebildet wird und der Anteil quasi-
sphéaroidischer Defekte vergleichsweise gering ist. Konsequenterweise liegt der Gedanke nahe, die
Modellierung der Querkontraktionszahl vielmehr an den rissdhnlichen Strukturen auszurichten.

Auf Scheibenrisse begrenzend veranschaulicht Abbildung 6.13 (a), welchen Einfluss die Rissdichte 1 auf
die effektive Querkontraktionszahl gemé($ Gleichung 54 besitzt. Aus der Grafik geht hervor, dass v, mit
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steigender Rissdichte monoton abnimmt. Fiir kleine 7 bleibt der Effektivwert nahezu unveréndert, siehe
Abbildung 6.13 (b). Mit n = 0 wird eine defektfreie Schicht charakterisiert, was auf Vp = Vs fihrt. Aus
den in Abschnitt 6.1.3 genannten Abmessungen typischer Rissldngen und -6ffnungen in Kombination mit
den Porositdten der untersuchten Multilagensysteme, vgl. Tabelle 4.2, ergeben sich die fiir YSZ und GZO
relevanten Rissdichten zu 7 < 1 < 300. Damit sinkt die effektive Querkontraktionszahl im Extremfall
(Risslange: 500um) auf etwa 10% des Werts der Matrixphase. Wobei das zunehmende Rissschliel3en
infolge Sinterns und die damit einhergehende Abnahme der Rissdichte das Niveau wieder leicht anhebt.
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Abbildung 6.13: Effektive Querkontraktionszahl als Funktion der Rissdichte und der Querkontraktions-
zahl der Matrixphase berechnet mit den Gleichungen aus [175].

Die E-Module der untersuchten Multilagen-TBCs rangieren zwischen E,/E; = 0.09 im Ausgangszustand
und E,/E; = 0.44 im Falle der auf 10 % Restporositét gesinterten Systeme (vgl. Abbildung 6.6). Womit
sich der von Cocks unD FLEck [107] herangezogene Schidigungsparameter geméafR Abbildung 6.14 (a)
im Bereich 0.31 < f < 0.52 bewegt.
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Abbildung 6.14: (a) Schadigungsparameter und (b) resultierende effektive Querkontraktionszahl bei Va-
riation der Querkontraktionszahl der Matrixphase.
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Das deckt sich mit den Angaben von Sevostianov ET AL. [180], aus denen fiir plasmagespritzte YSZ-
Warmeddmmschichten Werte von f > 0.32 hervorgehen. Der Schadigungsparameter verhalt sich indi-
rekt proportional zum Verhéltnis E,/E;. Dies scheint im Widerspruch zu dem fiir das Versagen von TBCs
als Resultat einer sinterbedingten Abnahme der Nachgiebigkeit Bekannten. Allerdings beschreibt f in
der Definition iiber die Gleichungen (55), (56) zwar makroskopische Effekte, welche aber wiederum
auf mikrostrukturellen Verdnderungen beruhen. Unstrittig ist, dass Sintern zum Rissschlieen beitragt,
wodurch der Grad der intrinsischen und rein mikrostrukturell begriindeten Schidigung abnimmt. Das
bedeutet fiir die effektive Querkontraktionszahl gesinterter Schichten eine entsprechende Zunahme mit
fortdauernder Expositionsdauer. Die berechneten Effektivwerte reichen geméal} Abbildung 6.14 (b) von
v, = 0.02 bis v, = 0.14 und sind verglichen zum Modell von Dunn unD LEDBETTER etwa doppelt so grof3.
Mogliche Griinde fiir diese Abweichungen werden im Zwischenfazit diskutiert.

Behandelt man lediglich eine Art von Defekten, treten dort Probleme auf, wo die Mikrostruktur
ein multimodales Porensystem bildet. Ein solch komplexes Netzwerk aus Mikrorissen verschie-
dener GroRenordnungen und Orientierungen zusammen mit Poren und gegebenenfalls nicht-
aufgeschmolzenen Partikeln stellt fiir die in dieser Arbeit untersuchten plasmagespritzten War-
meddmmschichten eher die Regel denn eine Ausnahme dar. Dariiber hinaus ist bei den ver-
gleichsweise hohen Ausgangsporositidten mit einem gesteigerten Interaktionspotential zwischen
den Defekten zu rechnen.

Abschnitt 6.1.3 erldutert, dass KacHanov ET AL. mit Gleichung (57) ein Werkzeug prasentieren, um auf
eben jene wechselwirkenden Beziehungen im komplexen Cluster aus Poren und Rissen bei der Appro-
ximation effektiver Querkontraktionszahlen einzugehen. Beim Blick auf die zugrunde gelegte Bestim-
mungsgleichung wird deutlich, dass sich die effektive Querkontraktionszahl direkt proportional zum E-
Modul verhélt. Genau diese Proportionalitit bildet das Vorhandensein von und die Interaktion zwischen
Mikrorissen ab und fithrt des Weiteren dazu, dass v, mit fortwéhrender Hochtemperaturexpositions-
dauer ansteigt. Auf die Multilagensysteme {ibertragen, ergeben sich die in Abbildung 6.15 gezeigten
Zusammenhinge.
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Abbildung 6.15: Effektive Querkontraktionszahl der (a) YSZ- und (b) GZO-Schichten als Funktion von Po-
rositat und effektivem E-Modul berechnet nach den Beziehungen aus [179].

Demnach erhoht sich die Querkontraktionszahl der porésen GZO-Schichten infolge des sinterbedingten
RissschlieBens auf v, g;0 = 0.14, vorausgesetzt es liegt dann eine Restporositit von 10 % (E,/E; = 0.44)
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vor. Im untersuchten Temperatur- und Zeitbereich bleibt der Anstieg insgesamt moderat. Mit 0.10 <
Vp.gzo < 0.13 nach 500h Auslagerung rangieren die Werte tiber alle GZO-Varianten (GZO-A und GZO-
B) und Porositédtsniveaus (LP und HP) hinweg in einem vergleichbaren Bereich.

Fir YSZ gibt die Literatur [123, 205-207] Querkontraktionszahlen von 0.18 < v, yg; < 0.22 an, womit
ein Effektivwert von v, yg; = 0.12 (gesintert, 10 % Restporositét) erreicht wird. Das deckt sich mit den
Angaben diverser Autoren [52, 154, 208-210], die fiir ihre numerischen Analysen 0.10 < v, yg; < 0.12
annehmen, sowie den Daten von OECHSNER [54] mit v, ysz = 0.15. Fiir alle TBCs (YSZ und GZO) liegen
die fiir den Ausgangszustand berechneten Querkontraktionszahlen bei 0.03 < v, < 0.05. Das korrespon-
diert gut mit dem von CHo1 ET AL. [211] zu v, = 0.04 ermittelten Wert fiir plasmagespritztes YSZ.

SEVOSTIANOV ET AL. [180] argumentieren, dass der Term ¢ /(1 — ¢ ), der den ,direkten“ Einfluss der
Porositat widerspiegelt, bei Schichten mit Porosititen < 15% vernachléssigbar ist. Vergleicht man die
Naherungslosung in Abbildung 6.16 (a) mit der vollstindigen Losung in Abbildung 6.15 (b), die alle
Terme berticksichtigt, ist festzustellen, dass eine solche Vereinfachung zumindest fiir die in dieser Arbeit
untersuchten TBCs nicht ohne weiteres moglich ist.
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Abbildung 6.16: (a) Effektive Querkontraktionszahl als Funktion des effektiven E-Moduls berechnet nach
der vereinfachten Beziehung aus [180] und (b) Abhangigkeit des ,direkten” Einfluss-
terms aus Gleichung (57) von der Querkontraktionszahl der Matrixphase.

Wie Abbildung 6.16 (b) belegt, hdngt der mit ¢ /(1 — ¢ ) verkniipfte Vorfaktor stark von der Querkon-
traktionszahl der Matrixphase ab. Dies fithrt zu einem relevanten Einfluss des porosititskorrelierenden
Terms auch fiir geringe Porositéten je kleiner v ist. Bei k, = 1 wére sein Anteil am Effektivwert des
Zweiphasensystems genauso grol3 wie der des Interaktionsterms.

Die Naherungsbeziehung kann nur dann in Betracht gezogen werden, wenn das kumulierte Poro-
sitatsniveau klein ist und die Matrixphase eine hinreichend grof3e Querkontraktionszahl aufweist.
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Zwischenfazit

Dieser Abschnitt befasste sich mit der Modellierung der effektiven Querkontraktionszahl poréser Werk-
stoffe und der Ubertragung auf plasmagespritzte Multilagen-TBCs unter Beriicksichtigung der mi-
krostrukturellen Besonderheiten, die solche Systeme mit sich bringen. Zusammenfassend verdeutlichen
alle vier analysierten Modellierungsansitze den starken Einfluss der Defektcluster auf die effektiven
elastischen Konstanten. Gerade bei multimodalen Porensystemen erscheint es umso wichtiger, das vor-
liegende mikrostrukturelle Netzwerk hinreichend und hinsichtlich der einzelnen Defektanteile an der
Gesamtporositit zu charakterisieren.

Bei iiberwiegend porendhnlichen Defekten greifen die Formulierungen von DUNN UND LEDBETTER zur
Bestimmung der Effektivwerte. Liegen hingegen ausgepragte Rissnetzwerke vor, stellen die von Cocks
UND FrLECK sowie KacHANOV ET AL. aufgestellten Beziehungen eine Moglichkeit der Modellierung dar. Im
Vergleich liefern diese Ansétze durchaus dhnliche Ergebnisse. Was nicht zuletzt daran liegt, dass beide
die Entwicklung des effektiven E-Moduls nutzen, um auf die Querkontraktionszahl zu schliel3en. Im
Gegensatz dazu bedient sich die Scheibenriss-Beziehung aus [175] einer Korrelation mit der Rissdichte,
um v, zu approximieren. Deren Basisparameter Rissldnge und -6ffnung sind unter groRerem Aufwand
ermittelbar als bei der vergleichsweise einfachen Bestimmung einer intrinsischen Schédigung tiber E, /E;.
Hinzu kommt, dass die Rissdichte eher als Verteilungsfunktion denn als skalare Grolse dargestellt werden
miisste, um das Spektrum der intra- und interlamellaren Rissstrukturen abzubilden.

In der Gesamtschau wirken die Ansdtze robuster und im Sinne der Eingliederung in ein anwend-
erfreundliches Modellierungs- und Bewertungskonzept handlicher, welche den Schadigungsparameter
iiber makroskopische Eigenschaften, z.B. die Steifigkeit, korrelieren. Davon abgesehen weisen alle Mo-
delle die gleiche Tendenz auf und zeigen, dass v, in dem fiir plasmagespritzte Warmeddmmschichten
relevanten Porosititsbereich wesentlich kleiner als die Querkontraktionszahl der jeweiligen Matrixphase
ist. Welchen Einfluss das auf die zur Beschreibung der Grenzflichenbruchmechanik verwendeten Bi-
Materialkennwerte hat, wird in Kapitel 7 ndher beleuchtet.

6.2.5 Approximation einer effektiven Warmeleitfahigkeit

Die Interpretationsfahigkeit der Ergebnisse, die man mit rein porositiatsbasierten Werkstoffmodellen er-
hélt, wenn man versucht, sie auf multimodale Porensysteme zu iibertragen, wurde bereits hinreichend
diskutiert. Dieser Abschnitt legt deshalb bewusst den Fokus auf die Ableitung einer effektiven Warmeleit-
fahigkeit auf Grundlage der Arbeiten von SEvosTtianov ET AL. und KacHanov geméaR den Gleichungen (62)
und (63). In [180] wird die prinzipielle Eignung des Modells fiir plasmagespritzte YSZ-Schichten verifi-
ziert. Dies jedoch ausschliel3lich als diagnostische Methode und nicht im Sinne einer Vorhersage therma-
ler Eigenschaften gesinterter Schichten.

Prognostische Validitat

Die Anwendbarkeit des bis hierin entwickelten Modellierungskonzepts in Verbindung mit Glei-
chung (62) als Mittel zur prognostischen Abschatzung effektiver Warmeleitfihigkeiten gesinterter TBC-
Mikrostrukturen sei iiber die in [114] publizierten Ergebnisse der Sinteruntersuchungen an freistehen-
den YSZ-Schichten validiert. Im ersten Schritt werden die gemessenen Steifigkeiten der mit C1 und C2
bezeichneten plasmagespritzten Systeme analog zum Vorgehen in Abschnitt 6.1.1 approximiert, siche
Abbildung 6.17 (a). Darauf aufbauend wird im zweiten Schritt unter Beriicksichtigung der kumulier-
ten Porositdt von 10 — 12% [114] die Rissdichte a,; liber Gleichung (63) bestimmt. Die fiir die YSZ-
Matrixphase zu A, = 3.0W/(mK) angenommene Warmeleitfdhigkeit beruht auf dem von ScHLICHTING
ET AL. [16] an dichtgepressten (p > 99.9%) Griinlingen aus 3mol% Y,03 ZrO, gemessenen Wert bei
Raumtemperatur. Damit sind alle Parameter vorhanden, um die effektive Warmeleitfahigkeit zu berech-
nen.
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Der Gegeniiberstellung von experimentell ermittelten und berechneten Werten in Abbildung 6.17 (b)
ist zu entnehmen, dass das entwickelte Modellierungsverfahren den zeitlichen Anstieg wiedergibt. In
Summe stimmen Prognose und Messdaten der bei 1400 °C gesinterten Schichten sehr gut iiberein. Die
Diskrepanz bei C1 (1200°C) kann vielerlei Ursachen haben. Zum einen wirkt der von PauL ermittelte
Verlauf deshalb ungewohnlich, weil die Differenz zur hoheren Expositionstemperatur vergleichsweise
gering ausgepragt ist, was im Widerspruch zu den Ergebnissen von Zuu unp MiLLEr [158] steht. Die Au-
toren dokumentierten eine Zunahme der Warmeleitfiahigkeit beginnend von A = 1 W/(mK), die deutlich
mit der Sintertemperatur korreliert. Bei 1100 °C steigt A auf etwa 120% des Ausgangswerts an. Nach
einer Auslagerung bei 1100 °C iiber 30h liegt die Warmeleitfahigkeit bereits bei A ~ 1.5W/(mK). Diese
Zuwachsverhaltnisse passen auch zur Modellvorhersage aus Abbildung 6.17.
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Abbildung 6.17: (a) E-Module gesinterter YSZ-TBCs aus [114] und davon abgeleitetes Modell, sowie
(b) Vergleich zwischen gemessenen [114] und prognostizierten Warmeleitfahigkeiten.

Zum anderen erscheint die Sinterrate fiir eine Auslagerung bei 1200 °C klein. Zumindest féllt der An-
stieg des E-Moduls, der als Grundlage zur Ableitung der Warmeleitfdhigkeit dient, verglichen zu den
Ergebnissen von WitTiG (vgl. Abbildung 6.9) gering aus. Das legt die Vermutung nahe, dass das in
[114] zur E-Modulbestimmung genutzte Dreipunkt-Biegeverfahren eine Rolle spielt. Um zu verstehen,
welchen Effekt die hierbei aufgepragten Verformungen auf die Steifigkeitsantwort haben konnen, seien
die Erkenntnisse zur Mikrostrukturtransformation aus Abschnitt 5.4 ins Gedachtnis gerufen. Demnach
schliel3en sich beim Sintern zunéchst die kleineren Defekte, deren rdumliche Orientierung keiner kon-
kreten Vorzugsrichtung zuzuordnen ist. Sie wirken sich deshalb sowohl auf den E-Modul als auch die
Warmeleitfahigkeit aus. Andererseits ist davon auszugehen, dass die grol3eren interlamellaren Risse bei
den vergleichsweise kurzen Auslagerungszeiten (t < 20h) von Sintereffekten weitgehend unbeeinflusst
bleiben. Diese offenen Strukturen sind prédestiniert dafiir, um den aufeinanderliegenden Lamellen bei
Lastaufbringung ein Abgleiten (engl. Splat Sliding) zu ermoglichen — wenn auch nur in begrenztem
MalRe. Das Resultat wire eine scheinbare Erhohung der Dehnungstoleranz, die in einem geringeren
Steifigkeitszuwachs miindet. Mit steigender Expositionstemperatur ist das interlamellare Rissnetzwerk
frither von Schliel3effekten betroffen, wodurch der Freiheitsgrad zur Relativbewegung entsprechend ein-
geschrankt wird. Dariiber hinaus belegen die in [193] dokumentierten Ergebnisse aus Ringversuchen,
dass statische Verfahren wie die Dreipunkt-Biegung im Allgemeinen kleinere Steifigkeiten liefern als die
Impulsanregungsmethode.
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Fiir die in dieser Arbeit analysierten Schichtsysteme sind solche Uberlegungen nachrangig, da
deren effektive Steifigkeiten iiber das dynamische Impulsanregungsverfahren ermittelt werden,
bei dem mechanisch induziertes Splat Sliding in der Form und Auspragung keine Rolle spielt.

Warmeleitfahigkeit der YSZ- und GZO-Schichten im Multilagensystem

Mit den in Abschnitt 6.1.1 bestimmten Steifigkeiten folgt die Entwicklung der Warmeleitfahigkeit der
YSZ- und GZO-Schichten als Funktion von Sintertemperatur und -dauer, wie sie in Abbildung 6.18 ge-
zeigt ist. Die fiir die GZO-Matrix zu A, = 2.3 W/(mK) angenommene Warmeleitfahigkeit orientiert sich
an dem von Wu et aL. [133, 212] fiir die pyrochlore Gd,Zr,0,-Struktur bestimmten Wert. Eine von
den Autoren durchgefiihrte analytische Abschitzung auf Basis der Mischungsregel fiihrt auf ein sehr
dhnliches Ergebnis.
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Abbildung 6.18: Modellierte Warmeleitfahigkeit der Schichttypen (a) YSZ (LP, HP) und (b) GZO-A (LP,
HP) nach isothermer Auslagerung als Funktion der Sinterdauer und -temperatur.

Aus der Grafik geht hervor, dass die Warmeleitfdhigkeit von GZO-A (HP) nach einer Stunde bei 1300 °C
auf A, gz0 = 0.55W/(mK) ansteigt. Das ist erstaunlich nah an dem von Baxkan [4] fiir diese Tempera-
tur gemessenen Wert von 0.58 W/(mK). Bei der LP-Ausfithrung macht sich die geringere Defektdichte
bemerkbar und erhéht die effektive Warmeleitféhigkeit um rund 20 % auf 4, gz = 0.67 W/(mK).

Beim System YSZ (LP) folgt aus der Berechnung fiir eine einstiindig bei 1100°C gesinterte Schicht
Apysz = 0.98W/(mK). Auch hier weist die HP-Ausfiihrung mit A, ys; = 0.73W/(mK) eine signifikant
geringere Warmeleitfahigkeit auf. Der in [4] experimentell ermittelte Wert liegt bei 0.87 W/(mK).

Die Gegeniiberstellungen demonstrieren die sehr gute Vorhersagefahigkeit des wirkmechanismen-
basierten Gesamtmodells. Vor dem Hintergrund einer auf die thermale Leistungsfahigkeit der War-
meddmmschichten fokussierten Auslegung mit dem Ziel einen moglichst hohen Temperaturgradi-
enten zwischen der freien Oberfliche und dem metallischen Werkstoffverbund zu erzielen, ist
die Bi-Materialkombination von GZO-A (HP) mit YSZ (HP) zu empfehlen. Beide Systeme weisen
die geringste intrinsische Warmeleitfahigkeit auf und sind im untersuchten Temperaturbereich die
sinterstabilsten.

85



Kennfeldableitung

Uber die Verkniipfung von Temperatur- und Zeitabhingigkeit kann analog zu Abbildung 6.11 ein Kenn-
feld der effektiven Warmeleitfahigkeit fiir eine gegebene Sintertemperatur konstruiert werden. Im Bei-
spiel aus Abbildung 6.19 ist das Kennfeld fiir eine bei T = 1300 °C gesinterte Schicht vom Typ GZO-A (LP)

berechnet.
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Abbildung 6.19: Beispielhaftes Kennfeld der temperatur- und zeitabhdangigen Warmeleitfahigkeit von
GZO.

Zwischenfazit

Wie im Abschnitt 6.2.3 erldutert, sind die iiber isotherme Sinterversuche an freistehenden Schichten ab-
geleiteten Effekte auf die in-plane Steifigkeit als konservative Approximation dessen zu interpretieren,
was fiir substratgebundene Schichten und betriebsnahe Temperaturwechselbeanspruchungen erwartbar
ist. Im Falle der Warmeleitfahigkeit ist keine eindeutige Aussage iiber die Konservativitit der Abschatzun-
gen moglich. Zwar folgt aus der Verkniipfung der Gleichungen (62) und (63) iiber die Rissdichte, dass
Systeme mit niedriger Schichtsteifigkeit auch eine geringere Wirmeleitfihigkeit aufweisen. Die Ubertra-
gung auf beschichtete Gasturbinenkomponenten erfordert vor allem deshalb eine gewisse Umsicht, weil
die aus der thermomechanischen Beanspruchung resultierenden Vertikalrissstrukturen, welche die TBC
in der Ebene entlasten, in Richtung des Hauptwarmestroms orientiert sind. Das kommt einer Segmen-
tierung gleich, die der Defektstruktur von EB-PVD- und DVC-Schichten dhnelt. Deren wirmeddmmende
Wirkung ist tendenziell unter der plasmagespritzter Systeme anzusiedeln. Auf der anderen Seite sorgt
der Temperaturgradient in der TBC fiir eine stérkere Versinterung im oberflachennahen Bereich, wah-
rend diese mit zunehmender Anndherung an die Keramik-Metall-Grenzflaiche abnimmt. Das Resultat ist
eine {iber den Querschnitt variierende Warmeleitfahigkeit. Von dieser ist zu erwarten, dass sie, lasst
man die iiberlagerte mechanische Belastung gedanklich auf8en vor, fiir die betriebsnah beanspruchte
Warmedammschicht im Mittel geringer ausfillt als im isothermen Belastungsfall. Die Auswirkungen der
mechanischen und thermischen Beanspruchungshistorie stehen augenscheinlich in Konkurrenz zueinan-
der. Welcher Anteil hierbei {iberwiegt, kann aufgrund der zahlreichen Einflussfaktoren nicht verallge-
meinert werden. Insgesamt ist jedoch davon auszugehen, dass die wirkmechanismenbasierten Grof3en
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das TBC-Verhalten zuverldssiger approximieren als die bis dato oftmals getroffene Annahme zeitlich
unveranderlicher Warmeleitfdhigkeiten.

6.3 Kapitelzusammenfassung

In diesem Kapitel wurden die Grundlagen einer skaleniibergreifenden Modellierung effektiver Materia-
leigenschaften poroser Feststoffe, dargestellt als Zweiphasensysteme, eingefiihrt. Ein Hauptaugenmerk
bildete die Ubertragung der diagnostischen Wirkbeziehungen auf plasmagespritzte Wiarmedammschich-
ten und die systematische Beurteilung der Gebrauchseignung fiir komplexe, multimodale Porensysteme.
Basierend auf dieser Analyse wurden die grundlegenden Approximationsalgorithmen derart kombiniert
und modifiziert, dass ein prognostisches Gesamtmodell hergeleitet werden konnte. Durch den strin-
genten Bezug auf theoretische Grundlagen und physikalisch begriindete Zusammenhénge entsteht ein
in allen Modellierungsschritten skaleniibergreifendes und wirkmechanismenbasiertes Konzept, was es
erlaubt, sowohl mechanische als auch thermale Effektiveigenschaften keramischer Multilagen-TBCs ab-
zubilden. Mit der Fokussierung auf die makroskopische Steifigkeit einerseits und die Mikrostruktur der
Warmedammschichten andererseits begriindet sich das Konzept in zwei, mit vergleichsweise geringem
experimentellem Aufwand ermittelbaren Groen. Auf die damit verbundenen Einschrankungen bei der
Bestimmung von Effektiviwerten wurde explizit eingegangen. Weiter wurde gezeigt, wie diese Einschrin-
kungen zu reduzieren sind, um sowohl die Vorhersagegiite zu verbessern, als auch die Approximationsfa-
higkeit robuster zu gestalten. Uber die Anwendung des entwickelten Konzepts auf Literaturdaten konnte
dessen Gebrauchseignung validiert werden.

Im Zuge einer umfangreichen Analyse der Multilagen-Warmeddmmschichten wurden prinzipielle Aus-
legungsempfehlungen abgeleitet. So sind insbesondere hochpordse Mikrostrukturen geeignet, die Ver-
sinterung der TBC zu verlangsamen. Dabei kristallisierte sich heraus, dass eine Anhebung des Poro-
sitdtsniveaus vorzugsweise iiber grof3skalige Defektstrukturen erfolgen sollte. Das alleinige Einbringen
zusatzlicher Submikrodefekte scheint kaum dazu geeignet, den gewiinschten Effekt vollends zu erzie-
len. Aullerdem wurde dargelegt, dass eine Kombination der hochporésen GZO- und YSZ-Schichten das
groRte Potential besitzt, um den Temperaturgradienten iiber die TBC zu steigern und damit die zuldssige
Oberflachentemperatur auf der Heif3gasseite signifikant zu erhohen.
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7 Vergleichende Betrachtungen zwischen dem beobachteten Schadigungsverhalten
mehrlagiger Warmedammschichten und der analytischen Bruchmechanik

Mit Blick auf die vorangegangenen Kapitel stellt sich die Frage, inwieweit die Erkenntnisse zum
Hochtemperaturverhalten der Multilagen-TBCs und besonders die auf dem Festphasensintern beruhen-
den Effekte ausreichen, um die experimentell festgestellten Versagensmuster anhand einfacher analy-
tischer Zusammenhénge zu erkldren. Als Grundlage der Analyse dienen die im Kapitel 2 vorgestellten
Beziehungen zur Grenzflachenbruchmechanik. Diese werden zusammen mit den Ergebnissen und Mo-
dellierungen der Kapitel 4 - 6 verkniipft und auf die an GZO-YSZ-TBCs beobachteten Schadigungsmecha-
nismen iibertragen. Aus dem hieriiber erarbeiteten Verstdndnis werden Auslegungs- und Designempfeh-
lungen fiir Multilagen-Warmedammschichten abgeleitet.

7.1 Einfluss des Sinterns auf die mechanische Fehlpassung in kombinierten
GZO-YSZ-Warmedammschichten

Die in Kapitel 2 eingefiihrten Beziehungen zur Beschreibung des durch Grenzflachenrisse initiierten War-
medidmmschichtversagens gelten in der vorgestellten Form — von wenigen Ausnahmen abgesehen — nur
fiir den Fall, dass der Einfluss des zweiten DunpUR’s Parameters vernachléssigt werden kann. An dieser
Stelle wird auf die Ubertragbarkeit der Annahme B, = 0 auf die untersuchten TBC-Verbundsysteme ein-
gegangen: Wihrend zu Beginn der Hochtemperaturexposition der E-Modul von YSZ (LP) etwas grof3er
als der von GZO-A (LP) ist, wéachst letzterer durch das Sintern bei 1100 °C etwa auf das Dreifache des
Ausgangswertes an. Wie Abbildung 7.1 (a) veranschaulicht, erhoht sich der erste Dunpur’s Parameter
sukzessive von ap = —0.09 (Ausgangszustand) beginnend. Nach einer Sinterdauer von 10h betragt das
Verhiltnis der effektiven E-Module Egzo/Eys; = 1, sodass die elastische Fehlpassung fiir diese Werk-
stoffkombination temporér verschwindet. Fiir Systeme, die {iber 500h ausgelagert werden, steigt der
Parameter auf ap, = 0.17 an. Das bedeutet, genau dann, wenn die durch das TGO-Wachstum induzierten
Spannungen in der TBC bei ldngeren Expositionsdauern an Relevanz gewinnen, schwacht die elastische
Fehlpassung die GZO-YSZ-Grenzflache zuséatzlich.
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Abbildung 7.1: Mechanische Fehlpassung zwischen GZO und YSZ in Abhangigkeit der Porositat der GZO-
Lage fiir verschiedene Sinterzustande.

Gilinstiger stellt sich die Situation fiir das System GZO-A (HP) / YSZ (LP) dar. Wie Abbildung 7.1 (b) be-
legt, verlagert sich der fehlpassungsfreie Zustand zeitlich nach hinten und wird nach etwa 210 h erreicht,
gefolgt von einem Anstieg auf ap = 0.05.

89



Abbildung 7.2 zeigt, dass Bi-Materialkombinationen mit einer niedrigporésen YSZ-Schicht im Hinblick
auf die elastische Fehlpassung an der interkeramischen Grenzfldche zu bevorzugen sind. Das entspricht
nicht den Erwartungen, da YSZ (LP) starker versintert als die HP-Variante. Fiir die Paarung mit den
GZO-Schichten und deren ausgeprédgtem Sinterverhalten ist dies allerdings von Vorteil.
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Abbildung 7.2: Zeitaufgel6ste Entwicklung der mechanischen Fehlpassung zwischen GZO und YSZ nach
Sintern bei 1100 °C in Abhangigkeit der Bi-Materialpaarung.

Vergleichbar zum ersten entwickelt sich der zweite DunDUR’s Parameter in Abbildung 7.3. Auch hier zeigt
sich, dass in Multilagen-TBCs, in denen YSZ (LP) die untere Lage bildet, f fiir lange Auslagerungszeiten
nahe null liegt. Was die bruchmechanischen Beziehungen aus Abschnitt 2.3.2 stark vereinfacht.
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Abbildung 7.3: Einordnung  der  Bi-Material-  Abbildung 7.4: Phasenwinkel als Funktion von f
parameter aus Abb. 7.2 in der und dem Abstand zur Rissspitze
ap-Pp-Ebene. r/a (angelehnt an [75]).

Die Vernachléssigbarkeit des Kennwerts fiir die anderen Systeme sei in Anlehnung an Kapitel 2.3.2 am
Beispiel des Phasenwinkels 1 und des bei der Bestimmung der Energiefreisetzungsrate zu erwarten-
den relativen Fehlers &, diskutiert: Mit —0.2 < fBp < 0.2 liegt der geschitzte Fehler bei |6, < 5%.
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Vorausgesetzt, im Fernfeld liegen ausschlief3lich out-of-plane Zugspannungen an, so fiihrt die Anwen-
dung von Gleichung (12) auf den in Abbildung 7.4 gezeigten linearen Zusammenhang zwischen 1
und fp. Der Phasenwinkel bewegt sich bei den untersuchten Multilagen-TBCs kurz vor der Rissspitze
(r/a = 0.001) zwischen —15° < ) < 15°. Unter Beachtung der Beziehung zum Verhéltnis der Span-
nungsintensitédtsfaktoren aus Abbildung 2.10 folgt, dass die Beanspruchung an der Spitze des inter-
keramischen Grenzflachenrisses damit geringfiigig vom reinen Mode I divergiert. Im Vergleich zu den
Unsicherheiten experimentell ermittelter Werte sind solche Abweichungen meist klein genug, um ver-
nachléssigt zu werden und das Delaminationsgeschehen dennoch hinreichend abzubilden [75]. Womit
die Annahme 3, = 0 iiber alle GZO-YSZ-Kombinationen hinweg gerechtfertigt ist.

7.2 Einfluss der TBC-Architektur auf das Phdnomen der Randdelamination im
Warmedammeschichtverbund

In isothermen Auslagerungsversuchen an beschichteten Flachproben kann ein Versagen der Multilagen-
TBCs beobachtet werden, bei dem interlaminare Risse an den freien Rindern initiieren, sich entlang
der GZO-YSZ-Grenzfldche ausbreiten und zu einer partiellen Delamination der GZO-Schicht fithren (vgl.
[64]). Bei thermozyklischen Versuchen ist durch die sich wiederholende Wechselbeanspruchung sogar
ein vollstdndiges Ablosen feststellbar. Wie die numerische Beanspruchungsanalyse eines quasistationdren
Abkiihlvorgangs von 1100 °C auf Raumtemperatur in [64] aufzeigt, reicht das aus der thermischen Fehl-
passung an der Metall-Keramik-Grenzflache resultierende Schubspannungsfeld tiber die 100 um dicke
YSZ-Lage bis in die obere GZO-Schicht hinein (Abbildung 7.5).
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induziertes Spannungsfeld Grenzflache Abstand zum freien Ende [, (mm)

Abbildung 7.5: Durch das Abkuhlen von 1100 °C auf Raumtemperatur induziertes, randnahes Schubspan-
nungsfeld in einer GZO-YSZ-beschichteten Flachprobe aus [64] (modifiziert).

Das fiihrt an der Grenzfliche GZO-YSZ zu lokalen interlaminaren Spannungsiiberh6hungen, die, sofern
sie die ortliche Beanspruchbarkeit iiberschreiten, eine Delamination des GZO beginnend an den freien
Réndern einleiten. Dieses Verhalten, in der Laminattheorie als Randeffekt [213] bezeichnet, ist nicht auf
thermische Fehlpassungen beschriankt, sondern tritt ganz allgemein bei Schichtverbunden auf, wenn die
gepaarten Werkstoffe unterschiedliche elastische Eigenschaften aufweisen.

Eine Moglichkeit den Einfluss des Schubspannungsfeldes zu mindern, bietet die Vergrof3erung
der YSZ-Schicht. Damit sinken zwar die Schubspannungen am Ubergang YSZ-BC nicht, aber der
groRere rdumliche Abstand zur interkeramischen Grenzflache ist geeignet, das Spannungsniveau
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an dieser Stelle zu reduzieren. Als simples konstruktives Element reduziert ein Anfasen der freien
Rédnder die Spannungssingularitdt am Rand, was wiederum die Lebensdauer der TBC deutlich
erhoht, vgl. [214, 215].

7.3 Einfluss der Proben- bzw. Bauteilgeometrie auf die ortliche Beanspruchung

Der folgende Abschnitt widmet sich den konkreten Auswirkungen einer zeitverdnderlichen elastischen
Fehlpassung auf die lokale Beanspruchungssituation in der mehrlagigen Warmeddmmschicht am Beispiel
eines aufdenbeschichteten Hohlzylinders. Die untersuchte Geometrie und Schichtarchitektur orientiert
sich an den in [64] zur Ermittlung der kritischen Dehnung mehrlagiger TBCs im uniaxialen Druck-
versuch verwendeten Probekorpern. Die analytische Betrachtung setzt voraus, dass die Spannungen in
radialer und tangentialer Richtung, sowie die Radialkomponente des Verschiebungsvektors unabhingig
von der axialen Position im Zylinder sind. Es wird ferner ein in Umfang- und Axialrichtung homogenes
Temperaturfeld T (r, t) angenommen. Die Gleichungen zur Beschreibung der Spannungs- und Verschie-
bungssituation, sowie die notwendigen Rand- und Ubergangsbedingungen sind Anhang E zu entnehmen.

7.3.1 Spannungsentwicklung in gesinterten Multilagen-TBCs bei gekrimmten Grenzflachen

Abbildung 7.6 zeigt die radialen und tangentialen Spannungsverldufe in einem mit dem System GZO-
A (HP)/YSZ (HP) beschichteten Zylinder infolge einer quasistationidren Abkiihlung von T,,,, = 1050°C
auf Tp;, = 25 °C nach isothermer Auslagerung aus dem spannungsfreien Zustand.
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Abbildung 7.6: Resultierende (a) Radial- und (b) Tangentialspannungen im GZO-YSZ-beschichteten Zylin-
der infolge der Abkuhlung auf Raumtemperatur nach isothermer Auslagerung bei 1050 °C
als Funktion der radialen Position.

Die Annahme der Spannungsfreiheit beruht auf der Uberlegung, dass das Relaxationsvermédgen der Haft-
vermittlerschicht in Verbindung mit der vorgeschalteten langen Haltedauer bei T,,,, ausreicht, um so-
wohl herstellungsbedingte Eigenspannungen als auch durch den Aufheizprozess hervorgerufene Span-
nungen im Schichtsystem abzubauen. Dariiber hinaus ist bekannt, dass YSZ-TBCs fiir sich genommen
bereits ein ausgepragtes Relaxationsvermdgen besitzen, vgl. [203, 216, 217].

Bei der Berechnung wird von einem hohlzylinderférmigen Grundwerkstoff mit Aullendurchmesser
r, = 9mm und Innendurchmesser r; = 0.01 mm ausgegangen. Die Schichtdicken sind mit hg; = 400um,
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hysz = 480 um und hgzo = 220 um gegeben. Samtliche zur Beanspruchungsanalyse verwendeten tempe-
raturverdnderlichen elastischen und thermalen Werkstoffkennwerte sind dem Kapitel 5.1 entnommen.
Der Sintereinfluss ist {iber die Beziehungen aus Kapitel 5.4 beriicksichtigt. Die Dicke der TGO-Schicht
nach 1h und 500h bei 1050 °C wird iiber das Wachstumsgesetz aus Abbildung 5.11 berechnet.

Radialspannungen

Sowohl YSZ- als auch GZO-Schicht stehen nach Abkiihlung unter einer out-of-plane Zugbeanspruchung,
die mit zunehmender Auslagerungsdauer lediglich leicht ansteigt. Wie Abbildung 7.6 (a) und Tabelle 7.1
belegen, sind die Radialspannungen an den versagenskritischen Grenzflichen YSZ-TGO und GZO-YSZ
moderat ausgepragt und liegen fiir alle betrachteten Schichtkombinationen auf einem vergleichbaren
Niveau.

Tangentialspannungen

Anders stellt sich die Situation in tangentialer Richtung dar. Wie aus Gleichung (73) ersichtlich, sind
die Spannungen indirekt proportional zur Dicke bzw. dem Querschnitt der jeweiligen Schicht. Fiir den
grofdvolumigen Grundwerkstoff fithrt das zu einer relativ geringen tangentialen Beanspruchung. In der
vergleichsweise diinnen Haftvermittlerschicht bildet sich ein hohes Zugspannungsniveau aus. Zur Ein-
haltung des Kréftegleichgewichts muss das Integral der Tangentialspannungen {iber dem Querschnitt des
beschichteten Zylinders f o, dr verschwinden. Fiir die Warmedammschichten hat das zur Folge, dass
sie unter starken in-plane Druck gesetzt werden.

Ein Vergleich der Tangentialspannungen in Abbildung 7.6 (b), ausgewertet fiir die Zustinde nach 1h und
500h isothermer Auslagerung, verdeutlicht den Einfluss des Festphasensinterns auf die Beanspruchung
innerhalb der TBC. So ist das Druckspannungsniveau in YSZ und GZO nach kurzer Hochtemperatur-
exposition vergleichbar. Mit zunehmender Haltedauer nimmt die Steifigkeit des GZO stéarker zu als die
des YSZ, wodurch die obere Decklage eine stdrkere Druckbeanspruchung erfahrt. Parameterstudien in
[206] belegen, dass sich das Tangentialspannungsniveau in der TBC durch das TGO-Wachstum kaum
verdndert. Insofern ist die Entwicklung der lokalen Beanspruchung ein Resultat des TBC-Sinterns.

GemalR Tabelle 7.1 ergibt sich die aus Sicht des GZO giinstigste Situation dann, wenn YSZ, unabhin-
gig ob LP- oder HP-Variante, mit GZO-A (HP) gepaart wird. In beiden Féllen weisen die unmittelbar
an der Grenzfliche ausgewerteten Tangentialspannungen im GZO die geringsten Absolutwerte auf. Fiir
die YSZ-Schicht resultiert im Falle YSZ (LP) ein zur GZO-Lage vergleichbares Druckspannungsniveau,
welches in der Variante YSZ (HP) weiter absinkt. Trotz seines in Bezug auf die Uberbeanspruchung
guten Abschneidens ist das System GZO-A (LP) /YSZ (LP) dasjenige, welches der hochsten absoluten
Druckbeanspruchung unterliegt.

Tabelle 7.1: Grenzflachennahe radiale und tangentiale Spannungen in der GZO- und YSZ-Schicht nach
isothermer Auslagerung bei 1050 °C Gber 500 h und anschlieBender Abkiihlung auf 25 °C
o, (MPa) o, (MPa)
Schichtsystem GZO YSZ GZO YSZ
GZO-A(LP) YSZ(HP) 12 26 —500 -—270
GZO-A (HP) YSZ(HP) 10 24 —410 —-270

GZO-A (LP) YSZ (LP) 12 32 =500 -390
GZO-A (HP) YSZ (LP) 10 30 —410 -390
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Axialspannungen

Gemal} den Ausfiihrungen im Abschnitt 2.3.3 stellt die mechanische Anbindung der TBC an den Grund-
werkstoff eine Zwangsbedingung dar, welche die freie Dehnbarkeit in axialer Richtung behindert. Die
iber die Zwangsdehnung induzierten Axialspannungen in der Warmeddmmschicht sind proportional
zur effektiven Schichtsteifigkeit. Dies fithrt dhnlich wie in der Tangentialrichtung zu einer geringeren
axialen Druckbeanspruchung der hochporésen GZO- und YSZ-Varianten (Abbildung 7.7).
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Abbildung 7.7: Axialspannungen in GZO und YSZ infolge der Abkihlung auf Raumtemperatur nach iso-
thermer Auslagerung bei 1050 °C als Funktion der Expositionsdauer.

7.3.2 Stufenweises Versagen unter Druck stehender Multilagen-TBCs

Den Hochtemperaturauslagerungen der beschichteten Zylinder folgen uniaxiale Druckversuche bei
Raumtemperatur. Diese Untersuchungen, durchgefiihrt in [64, 218], werden mit einer in-situ Schal-
lemissionsanalyse und optischer Oberflichendeformationsmessung begleitet (Abbildung 7.8).

(a) Experimenteller Aufbau der Druckversuche (b) Zylindrische Probe
Stereo-Kamera-System Zylindrische Probe 0) Substrat
. : ' T _/ —— Haftvermittler-
' . N 77 ‘ 19 S schicht
I i
' T Multilagen-
: TBC
| e
¥ | T Messvolumen
P - - : zur 3D-
_ 5 24 i Deformations-
-— e ¥/‘ g messung
: P
Differentieller Schallemissions- @
Wegsensor sensor Lokales Koordinatensystem (r, ¢, 2)

Abbildung 7.8: (a) Prinzipieller Aufbau der Druckversuchsmesstechnik und (b) schematische Darstellung
des auBBenbeschichteten Zylinders mit Definition des Messvolumens zur optischen Verfor-
mungsmessung aus [64] (modifiziert).
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Sie zeigen, dass Multilagen-TBCs im Ausgangszustand ein dem Monolagensystem vergleichbares Versa-
gen aufweisen, bei dem eine Delamination vorrangig entlang der Grenze zur Haftvermittlerschicht auf-
tritt. Im Gegensatz dazu lasst sich iiber die Korrelation zwischen den Ergebnissen der Schallemissions-
und bildoptischen Analysen ableiten, dass das Versagen der gesinterten Systeme {iblicherweise entlang
der GZO-YSZ-Grenzflache initiierte.

Der Weg hin zum Totalversagen erfolgt stufenweise. Dies sei am Beispiel einer thermozyklierten Probe
(N = 500, t;, = 1h) mit dem System GZO-A (HP)/YSZ (HP) erlautert: Die Gesamtdauer der Aus-
lagerung bei T, = 1050°C summiert sich auf ¢ = 500h. Die erwartbaren Spannungen infolge der
thermischen Fehlpassung und dem TBC-Sintern entsprechen demnach exakt der in den Abbildungen 7.6
und 7.7 skizzierten Situation. Wie die flachig aufgelosten Oberflichendeformationen in Abbildung 7.9
belegen, kommt es an mehreren Stellen im Bereich des Zylindermittelschnitts (Position [1] und [2]) zur
lokalen Aufwoélbung der GZO-Schicht. Die anschliel3ende Spallation ist zuerst an Position [1] sichtbar,
bevor unter weiterer Priiflastzunahme auch die YSZ-Lage ablost.

(a) Schadigungsstufe I (b) Schadigungsstufe II
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Abbildung 7.9: Flachig aufgeloste Deformation der TBC-Oberflache ausgewertet bei verschiedenen Scha-
digungszustanden.

Die aus der Schallemissionsanalyse abgeleiteten Schadigungsstufen I und II sind mit einer Zylinderaxial-
dehnung von &, ; = —0.89% und &, ; = —1.05 % verkniipft [219]. Setzt man einen ebenen Verzerrungs-
zustand (EVZ) in der GZO-Schicht voraus, ergeben sich die im Moment der Aufnahme mechanisch ein-
wirkenden Lasten zu o, ; = —494MPa und o, ; = —582MPa. In Summe ist die axiale Druckbelastung
der GZO-Lage durch die Uberlagerung von thermisch-induzierten und mechanischen Spannungsanteilen
wesentlich grof3er als in tangentialer Richtung. Damit lassen sich die Beziehungen aus Abschnitt 2.3.5
anwenden, um den Mechanismus der Aufwélbung quantitativ zu beschreiben. Abbildung 7.9 (a) in Ver-
bindung mit [219] liefert u,,,, = 50.7 um. Das fiihrt mit Gleichung (21) zu einer Uberbeanspruchung von
01/0. = 1.04. Die Rechnung bestatigt, dass der mit Stufe I verkniipfte Anstieg der Schallemission auf
eine beginnende Aufwélbung der GZO-Schicht zuriickfiihrbar ist. Unter Anwendung von Gleichung (20)
ergibt sich eine berechnete Anfangsrisslinge von a. = 1.76 mm. Zum Vergleich: Der gemessene Wert
liegt bei a,, = 1.85 £ 0.15mm (Abbildung 7.10). Diese gute Ubereinstimmung belegt die Giiltigkeit
der bis hierhin getroffenen Annahmen. Hervorzuheben ist, dass die Bestimmung der Grenzflachenriss-
lange auf einer Approximation der Spannungssituation beruht, welche wiederum selbst direkt mit der
Modellierung der mechanischen Werkstoffeigenschaften aus Kapitel 5 gekoppelt ist.
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Abbildung 7.10: Berechnete und gemessene An-  Abbildung 7.11: Energiefreisetzungsrate bei Auf-
fangsrisslange. woélbung der GZO-Schicht.

Wie Abbildung 7.11 darstellt, werden etwa 50% der in GZO verfiigharen Dehnungsenergie fiir den
Prozess der Aufwolbung benétigt, bevor die Schicht endgiiltig abplatzt.

Die Ergebnisse belegen, dass sich die zuvor entwickelte Strategie sehr gut eignet, um auf Basis
einer Temperatur und Expositionsdauer beriicksichtigenden Materialcharakterisierung eine realis-
tische Abschédtzung der Beanspruchungssituation in Multilagen-Warmedammschichten auch nach
thermozyklischer Sinterung und bei komplexeren Geometrien zu liefern.

7.4 Risswachstum in Multilagen-TBCs unter Temperaturwechselbeanspruchung

Das fiir Warmeddmmschichten typische Netzwerk aus Mikrorissen und Poren ist zundchst unkritisch,
wenngleich es mit fortwéhrender Betriebsdauer und wechselnder Beanspruchung oftmals den Ausgangs-
punkt fiir ein spéteres Versagen liefert. Fiir die Bewertung der Strukturintegritét ist es neben der globalen
Schadigung des Werkstoffverbunds, z.B. nach einer vorher definierten Anzahl an Betriebsstunden oder
Lastwechseln, mindestens genauso interessant, den Fortschritt vom mikroskopischen zum makroskopi-
schen Riss zu betrachten. Um die zyklische Rissausbreitung in einfacher Form abzubilden, werden eine
Anfangsrissldnge und eine Risswachstumsrate benotigt. Einen ersten Anhaltspunkt fiir die Grof3e des
Startrisses liefern die Mikrostrukturanalysen der Kapitel 4 und 5. Sie beschreiben, dass die gro3ten
Defekte, dargestellt iber dquivalente Porenradien, in der Groflenordnung 10 — 100um liegen. Dieses
Ergebnis ist jedoch mit Vorsicht zu interpretieren, da es die rdumliche Ausdehnung eines Defekts nur
dann hinreichend widerspiegelt, wenn (quasi-)sphiroidische Poren vorliegen. Fiir rissahnliche Struktu-
ren sind gemaR Abschnitt 4.3 Lamellendurchmesser und Auftragsschichtdicken brauchbare Ndherungen.
Allerdings werden die tatsdchlichen Risslangen von weiteren Faktoren als nur den Pulver- und Spritzpa-
rametern beeinflusst. Das macht eine spezifische Analyse der jeweiligen TBC erforderlich.

7.4.1 GroéBenordnung makroskopischer Delaminationsrisse

Fiir isotherm gesinterte Schichten vom Typ YSZ (LP) sind in [64] grenzflachennahe Delaminationsrisslan-
gen von 170—240um dokumentiert. Bei den ebenfalls untersuchten Multilagen-TBCs ist in den Schichten
der niedrig- und hochporosen Varianten von GZO-A kein nennenswerter Unterschied in der maximalen
DefektgroRe feststellbar. Das gilt auBerdem unabhdngig von der zugeordneten Schidigungskategorie
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(Delamination, Segmentierung, Scherung). Wie erwartet, treten die gro3ten Langen von 240um (Aus-
gangszustand) bis 460 um (gesintert, 1000 h bei 1050 °C) bei den fiir eine Delamination relevanten Ho-
rizontalrissen auf.

7.4.2 Ableitung zyklischer Risswachstumsraten

In [64] sind Daten zur Rissgrof3enverteilung in thermozyklisch beanspruchten GZO-YSZ-Systemen, auf-
gebracht auf zylinderféormigen Probekorpern, dokumentiert. Die Autoren untersuchen in ihrer Arbeit
den Einfluss der Grenzflachenkriimmung auf die Dehnungstoleranz der TBCs, in dem sie die Zylinder-
geometrie iiber eine Anpassung des Substratauldenradius variieren. Die Probengeometrie entspricht der
in Abbildung 7.8 (b) dargestellten. Der N-mal wiederholte Temperaturzyklus ist vergleichbar zu dem in
Abbildung 5.9, mit einer Haltedauer von t;, = 1h bei T,,,, = 1050 °C.

Wertet man die Ergebnisse unter dem Aspekt aus, ein Fortschrittsgesetz fiir Delaminationsrisse abzu-
leiten, sind zwei Schlussfolgerungen zu ziehen: (1) Die Gegeniiberstellung der Maximalrisslingen als
Funktion der Zylindergeometrie in Abbildung 7.12 verdeutlicht, dass eine Vergroerung des Substra-
taullenradius von r, = 4mm auf r, = 9mm keinen signifikanten Einfluss auf die Defektgrof3e nimmt,
lasst man den Ausreifder bei N = 500 fiir YSZ auf3er Acht. (2) Das zyklische Risswachstum verlauft an-
ndhernd linear. Zur Approximation sei deshalb folgender Zusammenhang fiir die momentane Rissldnge
a (N) aufgestellt:

d
a(N)=a0+N—a

d
= =a [1 +N (a/a‘))]. (66)

dN

Eine Extrapolation zum Zeitpunkt vor der Erstbelastung (N = 0) fiihrt auf die theoretischen Anfangs-
rissldngen agysz = 254um und ag gzo = 286 um. Obwohl lediglich {iber einen einfachen Linearansatz
approximiert, stimmt diese Gro3enordnung gut mit den zuvor genannten Werten der Schichten im Aus-
gangszustand iiberein.
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Abbildung 7.12: Gr6Be der delaminationsrelevanten Risse in (a) YSZ und (b) GZO als Funktion der thermi-
schen Lastwechsel und der Zylindergeometrie mit dem daraus abgeleiteten Risswachs-
tumsgesetz. Die Datenpunkte sind [64] entnommen.
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Die zyklischen Risswachstumsraten folgen schlieflich zu da/dN = 0.65um/Zyklus fir YSZ und
da/dN = 0.75um/Zyklus fiir GZO. Interessanterweise verschwindet der Unterschied, sobald man die
Risswachstumsraten auf die jeweiligen Ausgangsrissldngen normiert.

Mit d(a/a,)/dN = 0.0026 /Zyklus lasst sich die Kinetik der Delaminationsrissausbreitung fiir den
mehrlagigen keramischen Werkstoffverbund beschreiben.

Die Fortschrittsanalyse in dieser Form gilt fiir makroskopische Risse. Eine Untersuchung zum mikrosko-
pischen Risswachstum in Mulitlagen-TBCs findet sich in Kapitel 8.

7.5 Kapitelzusammenfassung

Am Beispiel eines beschichteten Hohlzylinders wurde gezeigt, dass das entwickelte Modell zur wirk-
mechanismenbasierten Approximation der effektiven Werkstoffeigenschaften in Kombination mit einer
analytischen Beschreibung der Spannungs-Dehnungssituation in der Lage ist, das Schadigungsverhalten
der Multilagen-TBCs in Abhéngigkeit ihres Auslagerungszustands in Ansdtzen zu erkldren. So ist die
hochste Beanspruchung des keramischen Werkstoffverbunds im Ausgangszustand in der YSZ-Schicht in
Form von in-plane Druckspannungen zu finden. Durch die Steifigkeitszunahme beim Sintern erfolgt ein
Wechsel in die GZO-Lage hinein, wodurch sich auch der Ort, an dem ein makroskopisches Versagen
potentiell als erstes sichtbar wird, in diesen Bereich verlagert. Fiir die untersuchte Geometrie erscheint
eine Kombination von GZO-A (HP) mit YSZ (HP) als die potentiell langlebigste, weil sie mechanisch am
wenigsten belastet wird.

Im Kapitel 8 schlie3t sich eine systematische numerische Untersuchung zum Einfluss von Schichtdi-
ckenverhaltnissen und Grenzflachengeometrien an. Aus der Evaluation lokaler Spannungsfelder werden
weitere Auslegungsempfehlungen abgeleitet. Die zuvor hergeleiteten Rissfortschrittsgesetze der YSZ-
und GZO-Schichten liefern eine wichtige Eingangsgrof3e, um die numerische Bewertung der Strukturin-
tegritdt mit einer Analyse der lokalen Schadigungsentwicklung zu vervollstindigen.
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8 Numerische Untersuchungen zur Beanspruchung des keramischen Werkstoffverbunds und
der lokalen Schadigungsentwicklung unter Hochtemperaturbelastung

In diesem Kapitel wird die Strukturintegritat der Multilagen-Warmeddmmschichten unter Anwendung
der Finiten-Element-Analyse untersucht. Sie bildet sogleich den abschlielfenden Teil des entwickelten
Gesamtkonzepts, vgl. Abbildung 8.1.

Numerische
Untersuchung Finite-Element-Analyse

Spannungen & Dehnungen im TBC-System

l

Lokal aufgeloste Analyse des
Risswachstumsverhaltens

Schadigungs-
Bruchmechanische VergleichsgroRe bewertung ]
T | r--— T Y Y === |
Kritische Energiefreisetzungsrate i Mechanismus®

|
|
|
i ——> (z. B. Delamination, Segmentierung)
|
|
|

“mit dem Potential ein Totalversagen des

|
|
|
I
|
______________________________________ I Lokalisation im TBC-System
|
|
|
TBC-Systems hervorzurufen |

Abbildung 8.1: Zur Einordnung der Schadigungsanalyse und -bewertung in das Gesamtkonzept.

Durch systematische Parameterstudien, in denen die GZO-YSZ-Paarung, die Architektur der TBCs und
die Grenzflachentopographien variiert werden, ergibt sich ein Gesamtbild iiber die Entwicklung der Be-
anspruchungssituation und des Schadigungsverhaltens unter Hochtemperaturbelastung.

8.1 Finite-Element-Modell

Das verwendete FE-Modell in Abbildung 8.2 orientiert sich an den in [62-64] fiir thermomechanische
Ermiidungsversuche an Warmeddmmschichten verwendeten zylinderférmigen Hohlproben mit einem
Innenradius von r; = 5mm. Die Dicke des Grundwerkstoffs betragt hgy; = 1.8 mm. Gefolgt von einer
im Mittel 350 um dicken Haftvermittlerschicht. Die mittlere Gesamtdicke des keramischen Werkstoffver-
bunds liegt bei hpgc = 500 um.

Um das reale Ausdehnungsverhalten der Hohlproben abzubilden, beinhaltet das Modell folgende Ein-
schrankungen der Bewegungsfreiheitsgrade: (1) In der Ebene z = 0 wird die Translation in z-Richtung
unterbunden. (2) Auf der gegentiiberliegenden Seite (Ebene z = A/2) sorgt ein Equation Constraint (vgl.
[220]) dafiir, dass die z-Verschiebung der gesamten Ebene an die Translation des Referenzpunktes (RP)
gekoppelt ist. Somit gibt die thermische Ausdehnung des groldvolumigen Substrats die Verschiebung
im restlichen Werkstoffverbund vor. (3) An den Bi-Materialiibergdngen sorgen Tie Constraints (siehe
[220]) fiir die mechanische Kopplung benachbarter Schichten. (4) Von den Grenzflachenverkniipfungen
abgesehen, bleibt der Translationsfreiheitsgrad in radialer Richtung unbeschrankt.

HsuEeH ET AL. [209] vergleichen ein reales Grenzflachenprofil mit dessen sinusoidaler Ndherung. Sie zei-
gen, dass die entlang des approximierten Profils hervorgerufenen Spannungsfelder sowohl betragsméaRig
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(a) Aullenbeschichtete Hohlprobe (b) Geometrie des Finite-Element-Modells
Q!
<
i RP
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,
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} R o -
‘ —/-“ wni
L ) ) Schicht Dicke
Sinusoidale Substrat 1.8 mm
Grenzflachen: HVS 350 um
TGO variiert
TBC 500 um

Abbildung 8.2: Geometrie des Finite-Element-Modells

als auch in ihrer Ausdehnung vergleichbar zum Realfall sind. Umgekehrt belegen GurTa ET AL. [221],
dass die iiber das Sinusprofil abgeleitete Spannungsinversion an den Profilspitzen und -tilern (vgl. Kapi-
tel 8.2.1) infolge des TGO-Wachstums in dhnlicher Weise bei realen Profilierungen stattfindet. Deswegen
und zur Vergleichbarkeit mit der Vielzahl an Quellen [143, 144, 207, 222-227], die diese Geometrie
verwenden, sowie vor dem Hintergrund der eigenen Ergebnisse ist die Implementierung sinusoidaler
Grenzflachen als valide anzusehen. Im Zuge der Beanspruchungs- und Schadigungsanalyse wird das
Verhéltnis hgyo/hysz ebenso wie die Lage der sinusformigen Grenzflachenprofile zueinander und deren
Raubheit variiert. Die Standardgeometrie der Grenzflachen ist mit 2A = 50um und A/2 = 75um defi-
niert. Diese Parameter sind iiber ein bildanalytisches Extraktionsverfahren von den Topographien der
experimentell untersuchten Proben abgeleitet. Eine ausfiihrliche Beschreibung des zugrunde liegenden
Vorgehens findet sich im Anhang F.

8.2 Linear-elastische Beanspruchungsanalyse

Die in diesem Unterkapitel vorgenommenen Untersuchungen beruhen auf der keramischen Bi-
Materialkombination GZO-A (HP) / YSZ (HP). Wird die Paarung zum Zwecke der Analyse eines Werk-
stoffeinflusses verandert, findet sich im betreffenden Abschnitt ein expliziter Hinweis. Die Bewertung des
komplexen Spannungsfelds erfolgt an den in Abbildung 8.3 definierten neuralgischen Positionen.

l_ Initiale Position der YSZ-BC-Grenzflache (x=0)
» “«—z=M\/2

e Mittellinie —————— ~—z=MN4

z .
T_, /T { S: Spitze, T: Tal
-

Abbildung 8.3: Definition der geometrischen Eckpunkte und Ebenen zur Auswertung der Beanspru-
chungssituation in der TBC.

«—3z2=0

hTBC

Das sind zum einen die Grenzflichen selbst, insbesondere die Umkehrpositionen an der Spitze (engl.
Peak) und im Tal (engl. Valley) der Rauheitsprofile. Zum anderen wird die rdumliche Spannungsvertei-
lung in der TBC {iber die drei Ebenen z € 0,A/4,1/2 evaluiert. Zur Auswertung der Spannungen in
den keramischen Schichten wird eine lokale Laufvariable x eingefiihrt. Deren Ursprung verschiebt sich
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entlang der origindren YSZ-BC-Grenzflache, abhéngig von der Ebene parallel zur Mittellinie, in welcher
die Analyse erfolgt. Die Position x = 0 entspricht somit auch bei wachsender TGO dem urspriinglichen
Ubergang vom keramischen in den metallischen Werkstoffverbund. Die Orientierung von x fallt mit der
radialen (out-of-plane) Richtung der iibergeordneten Modellgeometrie zusammen.

8.2.1 Einfluss des Festphasensinterns

Die Frage, welchen Einfluss die sinterbedingte Steifigkeitszunahme der TBC auf den resultierenden
Spannungszustand besitzt, soll iiber die Untersuchung eines Abkiihlvorgangs ausgehend von einem
spannungsfreien Zustand bei T,,,, = 1100°C auf T;, = 20°C beantwortet werden, in dem dieser Be-
lastungsfall auf zwei Arten nachgerechnet wird: (1) ohne die Beriicksichtigung der Sintereffekte und
(2) mit Sintern der TBCs, das heil3t einem sukzessiven Anstieg von E-Modul und Querkontraktionszahl.
Die Rechnung setzt fiir alle Werkstoffe linear-elastisches Materialverhalten voraus, wobei deren Tempe-
raturabhéngigkeiten entsprechend den Daten aus Abschnitt 5.1 berticksichtigt sind. Die Dicke der TGO
wird mit einer Schrittweite von 1um sukzessive angepasst. Fiir die Félle mit Sintern wird die jeweilige
TGO-Dicke iiber Gleichung (38) in eine dquivalente Expositionsdauer bei Ty,,, transformiert. Unter An-
wendung der Parameter aus Tabelle 6.2 und Gleichung (49) folgen die Steifigkeiten von YSZ und GZO fiir
jene Temperatur-Zeit-Werte. In den Fallen ohne Sintern entsprechen die E-Module denen der Schichten
im Ausgangszustand aus Abbildung 6.6. Das analysierte Schichtdickenverhaltnis liegt bei hgyo/hysy = 4.

Wie der Vergleich der radialen Spannungen am Ubergang von YSZ zu TGO in Abbildung 8.4 zeigt, erhht
sich die grenzflachennahe Beanspruchung in der YSZ-Schicht infolge des Sinterns. Der Zeitpunkt des Um-
schlags vom Zug- in den Druckbereich an der Spitze des Rauheitsprofils ist in beiden Fillen vergleichbar
und mit dem Erreichen einer TGO-Dicke von h,, ~ 6.5um verkniipft. Dass der Druck-Zug-Ubergang im
Rauheitstal trotz der fortgeschrittenen Oxidation ausbleibt, liegt an der vergleichsweise hohen Ampli-
tude von A = 25um. Je kleiner diese ist, desto friiher setzt die Transition ein [224], vorausgesetzt, die
Wellenldnge bleibt konstant.

(b) mit Sintern

400 -
—o— Spitze  [YSZ-TGO

200 A —e— Tal Grenzfl.

-200 1 M

2 4 6 8 10 2 4 6 8 10
TGO-Dicke h,, (um) TGO-Dicke h,, (um)

(a) ohne Sintern

—o— Spitze  [YSZ-TGO
—e— Tal Grenzfl.

N A

oS O

o O
1

X

S

S
1

N
o
S

A

o

S

der Grenzfl. o, (MPa)
o

TBC-Spannungen an
der Grenzfl. o, (MPa)
o
TBC-Spannungen an

o
()

Abbildung 8.4: Radialspannungen an der Grenzflache YSZ-TGO als Funktion der TGO-Dicke (a) ohne Sin-
tern und (b) mit Sintern.

Aus der Auswertung der interkeramischen Grenzflache in Abbildung 8.5 geht hervor, dass das Span-
nungsniveau an der Rauheitsspitze ohne Beriicksichtigung von Sintereffekten trotz zunehmender Expo-
sitionsdauer nahezu konstant bleibt. Mit Sintern beobachtet man einen Anstieg der Zugbeanspruchung.
Die Transition von Druck in Zug im Tal des Rauheitsprofils verlagert sich von h,, = 7um (ohne Sintern)
auf h,, = 8um (mit Sintern). Bei der betrachteten Auslagerungstemperatur von 1100 °C entspricht das
einer Verzogerung um knapp 130h.
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(a) ohne Sintern

(b) mit Sintern
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Abbildung 8.5: Radialspannungen an der Grenzflache GZO-YSZ als Funktion der TGO-Dicke (a) ohne Sin-
tern und (b) mit Sintern (rechts).

Wertet man das radiale TBC-Spannungsprofil in der Ebene z = A/2 aus, zeigt Abbildung 8.6, dass der
sinterbedingte Steifigkeitszuwachs eine Spannungsiiberh6hung am Materialiibergang von GZO zu YSZ
(x/hpc = 0.2) induziert. Kurz hinter der Grenzflache sinken die GZO-Spannungen mit zunehmendem

Sintereinfluss ab und gehen in eine lokale Druckbeanspruchung iiber.
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Abbildung 8.6: Radialspannungsverldufe in der Ebene z = A/2 flr verschiedene TGO-Dicken (a) ohne

Sintern und (b) mit Sintern.

Abbildung 8.7 belegt, dass dieser engbegrenzten, druckbeanspruchten Zone bei x/hppc = 0.22 ein Be-
reich folgt, in dem die Zugspannungen verglichen zum Fall ohne Sintern leicht erh6ht sind.
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Abbildung 8.7: Radialspannungsverldufe in der Ebene z = A/2 fir verschiedene TGO-Dicken (a) ohne
Sintern und (b) mit Sintern in unmittelbarer Umgebung der GZO-YSZ-Grenzflache.
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In der Ebene z = 0, gezeigt in Abbildung 8.8, bilden sich beiderseits der interkeramischen Grenzfldche lo-
kale Zugspannungsiiberhohungen aus, deren Niveau weit iiber dem ohne Sintereinfluss zu erwartenden

liegt.
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Abbildung 8.8: Radialspannungsverlaufe in der Ebene z = 0 flr verschiedene TGO-Dicken (a) ohne Sin-

tern und (b) mit Sintern.

In der Gesamtschau wird deutlich, dass die Effekte, die sich durch das Festphasensintern ergeben, in
einer Beanspruchungsanalyse nicht vernachlassigt werden sollten. Im betrachteten Werkstoffverbund
fiihrt Sintern dazu, dass sich die Stelle hochster delaminationsrelevanter Radialspannungen von der YSZ-
TGO-Grenzflache entfernt und in den Materialiibergangsbereich GZO-YSZ verlagert (Abbildung 8.9).
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Abbildung 8.9: Verschiebung des Ortes maxima-
ler Zugbeanspruchung der TBC als
Funktion der TGO-Dicke.
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Abbildung 8.10: Maximale Zugbeanspruchungen
bei z = 0 in unmittelbarer Umge-
bung des GZO-YSZ-Ubergangs.

Abbildung 8.10 veranschaulicht, dass die unmittelbar vor und hinter der interkeramischen Grenzflache
vorherrschenden Beanspruchungen in der Ebene z = 0 mit zunehmender Expositionsdauer ansteigen
und ein Niveau erreichen, das mit der Grenzflachenbelastung bei z = A/2 in Abbildung 8.7 vergleichbar

ist.

Diese Auswertung berticksichtigt nicht den Einfluss des Sinterns auf Risswachstum und kritische
Vergleichsgrofien. Dennoch deckt sich die Verschiebung der Bereiche maximaler out-of-plane Span-
nungen, also den Orten einer wahrscheinlichsten Delamination, mit den Schadigungsbefunden
von FROMMHERZ ET AL. [99], die in Biegeversuchen ein Versagen entlang der GZO-YSZ-Grenzfldche
oder kurz oberhalb davon in der GZO-Lage beobachten.

103



8.2.2 Einfluss der keramischen Bi-Materialkombination

Aus dem Vergleich verschiedener keramischer Werkstoffpaarungen wird der Einfluss der elastischen
Fehlpassung deutlich. Alle der vier in Abbildung 8.11 analysierten GZO-YSZ-Kombinationen zeigen die
im vorangegangenen Abschnitt erlauterten Spannungsiiberh6hungen in der Ndhe der interkeramischen
Grenzflache. Sie sind dahingehend konsistent und belegen eine gewisse Allgemeingiiltigkeit der zuvor
beschriebenen Phdnomene.

(@) z2=0, h,=10um

60 60
GZO-A (LP) + GZO-A (HP) + GZO-A (LP) + GZO-A (HP) +
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---------- YSZ (LP) | | -—-YSZ (LP) = YSZ (LP) | | ——-YSZ (LP)
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Abbildung 8.11: Vergleich der Radialspannungen fiir verschiedene Bi-Materialkombinationen in den Ebe-
nen (a) z =0 und (b) 2 = A/2 mit h,, = 10um.

Die Bi-Materialpaarungen mit GZO-A (LP) zeigen tendenziell eine stirkere Zugbeanspruchung in
den grenzflichennahen Bereichen. Wenngleich das Radialspannungsniveau in der Variante GZO-
A (HP) / YSZ (LP) insgesamt etwas niedriger ausfallt, ist die Zuglast direkt an der Grenzflache bei
2z = 0 leicht erhoht gegeniiber der Kombination GZO-A (HP) / YSZ (HP). Zur Erinnerung: Das sind
die beiden Paarungen, die aus den Analysen der Unterkapitel 7.1 und 7.3 basierend auf den DunDUR’s
Parametern als diejenigen mit den geringsten Fehlpassungen hervorgingen.

8.2.3 Einfluss der Phasenverschiebung zwischen GZO- und YSZ-Rauheitsprofilen

Die konkrete Ausgestaltung des Schichtaufbaus und dessen Dimensionierung nehmen Einfluss auf das
Beanspruchungsniveau an und in direkter Nachbarschaft zur interkeramischen Grenzflache. Um das zu
beschreiben und eine Vorstellung fiir die Auswirkungen einer Designanpassung zu entwickeln, soll zu-
néchst eine Relativverschiebung der Bi-Materialgrenzfldchen untersucht werden (Abbildung 8.12).

Typ II Typ III

TypI

z2=MN2

z=0

Abbildung 8.12: Variation der relativen Grenzflachenposition (Phasenverschiebung).

Ausgehend von einer ortsfesten YSZ-BC-Grenzfliche wird das sinusformige Rauheitsprofil am Ubergang
GZO-YSZ sukzessive um eine Viertelwellenldnge verschoben. Der mittlere Abstand der Grenzflachen
bleibt bei der Phasenverschiebung konstant. Das Schichtdickenverhéltnis betragt hgzo/hysz = 4-
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In der Konfiguration Typ I (Abbildung 8.13) zeichnet sich ab, dass die Zugbeanspruchung in der YSZ-
Schicht bei Anniherung an die interkeramische Grenzfliche zunimmt. Der lokalen Uberbeanspruchung
direkt am Materialiibergang folgt eine schmale Zone (0 < x/hpgc < 0.02), in der die Radialspan-
nungen innerhalb der GZO-Schicht rapide abfallen. Eine Transition in den Druckbereich bleibt jedoch
aus. Der sich anschlielende Wiederanstieg der Zugspannungen an den stirker belasteten Profilran-
dern (z = 0 und z = A/2) ist verglichen zur Gesamtdicke der TBC ebenfalls auf einen engen Bereich
(0.01 < x/hpc < 0.06) begrenzt. Insgesamt stellen sich bei dieser Architektur neben der absoluten

Beanspruchung nicht unwesentliche Spannungsgradienten an und um die GZO-YSZ-Grenzflache ein.

40
20 Typ I —2z=M\/2
e z2=MN4
s 01 A - z2=0
(3] PP ~Z
S 0 e
_c'v; o
~ <~— GZO-YSZ-Grenzfl.
-20 . .
0.0 0.1 0.2
-20 0 20 Abstand zur GZO-YSZ-Grenzflache
Radialspannung o, (MPa) x/ hrpe ()

Abbildung 8.13: Entwicklung der Radialspannungen an der interkeramischen Grenzflache fiir die Konfi-
guration Typ | mit h,, = 10um.

Bei den beiden anderen Konfigurationen, Typ II (Abbildung 8.14) und Typ III (Abbildung 8.15), dhneln
sich die Radialspannungsverlaufe.

Typ 11 Typ II —2z=MN/2

---------- z2=MN4

Radialspannung
o, (MPa)

<«— GZO-YSZ-Grenzfl.

M T ([T T 11 0.0 0.1 0.2
-20 0 20 Abstand zur GZO-YSZ-Grenzflache
Radialspannung o, (MPa) x/ hpe ()

Abbildung 8.14: Entwicklung der Radialspannungen an der interkeramischen Grenzflache fur die Konfi-
guration Typ Il mit h,, = 10um.

Im Unterschied zu Typ I sind die Spannungsgradienten vor und hinter der GZO-YSZ-Grenzflache et-
was kleiner. Die sich lokal in der GZO entwickelnden Druckbereiche besitzen eine grofsere raumliche
Ausdehnung. Zusammengefasst erwartet man eine geringere Beanspruchung der GZO-Lage im Material-
iibergangsbereich.

Die Architektur des Typs I ist sowohl fiir eine interlaminare Rissausbreitung als auch fiir ein grenz-
flichenparalleles Kohéasivversagen in der GZO-Schicht als die potentiell kritischste der drei Konfi-
gurationen anzusehen. Aus der Gegeniiberstellung mit der phasengleichen Profilierung in Abbil-
dung 8.7 (b) folgt, dass die auftretenden out-of-plane absoluten Zugspannungen um die GZO-YSZ-
Grenzflache vergleichbar sind.
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Abbildung 8.15: Entwicklung der Radialspannungen an der interkeramischen Grenzflache fur die Konfi-
guration Typ Il mit hg, = 10 um.

8.2.4 Einfluss des Schichtdickenverhéltnisses GZO zu YSZ

Aus Abbildung 8.13 ist ersichtlich, dass die hochsten Zugspannungen in den Randbereichen und spe-
ziell in der Ebene gz = A/2 auftreten, weshalb der Einfluss einer Variation der Schichtdicken von GZO
und YSZ an dieser Stelle ndher untersucht werden soll. Die Diskussion der Ergebnisse erfolgt auf Basis
der Grenzflichenanordnung Typ I. Besonders interessant sind die maximalen Beanspruchungen der YSZ-
Schicht direkt an der Grenzflache und innerhalb der GZO-Lage im Nachlauf des Materialiibergangs (vgl.
Abbildung 8.13). Die Auswirkungen der Schichtdickenvariation von YSZ und GZO auf die Maximalspan-
nungen an diesen Positionen sind in Abbildung 8.16 veranschaulicht. Zur Erinnerung: Die standardméaRig
untersuchte Schichtarchitektur ist mit hgyo/hysy = 4 und hygy/hrpc = 0.2 gegeben.
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0 1 2 3 4 5 6 0.0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0
Schichtdickenverhéltnis hgyo/ hysy () Dicke der YSZ-Schicht hyg;/ hrpc (-)

Abbildung 8.16: Maximale Zugbeanspruchungen in GZO und YSZ in unmittelbarer Umgebung der in-
terkeramischen Grenzflache als Funktion (a) des Schichtdickenverhéltnisses und (b) der
YSZ-Dicke.

Wie erwartet, fiihrt die Verringerung der YSZ-Dicke zu einer stiarkeren Interaktion mit dem oxidwachs-
tumsinduzierten Spannungsfeld und hebt das Zugspannungsniveau an der interkeramischen Grenzflédche
leicht an. Mit der Entfernung vom YSZ-TGO-Ubergang geht wiederum eine Entlastung einher.

Entsprechend den Ausfiihrungen aus Kapitel 2.2.2 macht eine Verringerung der GZO-Lage unter
Beibehaltung der Gesamtdicke der Multilagen-TBC allein aus 6konomischen Griinden Sinn. Da-
zu kommt die aus bruchmechanischer Sicht hilfreiche Absenkung potentiell versagensférdernder
Spannungen um die GZO-YSZ-Grenzfldche. Allerdings muss beim TBC-Design selbstverstéandlich
auch die thermale Komponente in Betracht gezogen werden. Dennoch geben die Analysen einen
Einblick, welche Parameter fiir eine Optimierung vorhanden sind und wie hoch Nutzen und Auf-
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wand einzuschitzen sind. AbschlieBend dazu ein Beispiel: Verdoppelt man die YSZ-Schicht auf
hysz/htgc = 0.4, gleichbedeutend mit hgzo/hys; = 1.5, verringert das die Maximalbeanspru-
chung um knapp 20% gegeniiber dem Standardfall. Bei hyg;/htgc = 0.7 kommen weitere 20 %
hinzu.

8.2.5 Einfluss der Grenzflachenrauheit

Die Auswirkungen der Grenzflichenprofilierung am Ubergang vom keramischen zum metallischen Werk-
stoffverbund auf die Spannungsverteilung in der TBC, sowie deren Lebensdauer sind in zahlreichen
analytischen, numerischen und experimentellen Studien eingehend untersucht worden, z.B. [54, 62,
119, 121, 224, 225, 228, 229]. Eine Gegeniiberstellung der beispielhaft gelisteten Publikationen liefert
im Kern die Erkenntnis, dass die konkrete Beanspruchungssituation immer im Zusammenhang mit der
iibergeordneten Bauteilgeometrie, dem angenommenen Verhalten der gepaarten Werkstoffe und nicht
zuletzt mit den dufleren Belastungen - thermal wie mechanisch — gesehen werden muss. Setzt man
diese Randbedingungen in einer Parameterstudie als konstant voraus, ist der lokale Spannungszustand
hauptsachlich von der Rauheit der Grenzflache bestimmt und die Ergebnisse lassen die Ableitung einer
systemspezifischen Allgemeingiiltigkeit zu.

Fiir eine idealisierte Grenzflache, dargestellt zum Beispiel iiber ein sinusféormiges Profil, ist mit dem
Verhéltnis der Amplitude A zur Wellenlénge A ein dimensionsloser, die Rauheit beschreibender Parameter
R definiert [54]:

R= (67)

>0

Im Folgenden wird diskutiert, inwiefern sich das Spannungsniveau in der TBC durch eine Anpassung
der Grenzflachenprofilierungen dndert. Dazu werden, wie Abbildung 8.17 darlegt, die Amplituden der
sinusformigen Profile getrennt voneinander moduliert, wihrend die Wellenldnge unverandert bleibt.
(Hinweis: In der linken Grafik wird aus Griinden der Ubersichtlichkeit auf die Darstellung der TGO
verzichtet. Im FE-Modell wird sie aber beriicksichtigt.)

(a) Variation des YSZ-BC-Profils (b) Variation des GZO-YSZ-Profils

Abbildung 8.17: Variation der Rauheit an den Grenzflachen durch Amplitudenmodulation der sinusfor-
migen Profile.

Der Variationsbereich erstreckt sich von R = 1/8 (geringe Rauheit) bis R = 1/4 (hohe Rauheit). Der
Standardfall ist wie in den vorangegangenen Abschnitten iiber A = 25um und A = 150 um definiert. Bei
der Variation der YSZ-BC-Grenzflache, gekennzeichnet tiber Ry, bleibt die Rauheit der interkeramischen
Grenzflache konstant und entspricht mit Ry = 1/6 der Standardkonfiguration. Analog wird bei der
Modulation des GZO-YSZ-Profils verfahren.

Wie Abbildung 8.18 veranschaulicht, sorgt die Erhohung der Rauheit am urspriinglichen Bi-Material-
iibergang von BC zu YSZ dafiir, dass sich die TBC-seitige Druckspannung in der Ebene z = A /2 verstarkt.
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Abbildung 8.18: Entwicklung der radialen Spannungen an der YSZ-BC-Grenzflache in Abhangigkeit der
Rauheitsamplitude ausgewertet in den Ebenen (a) z = A/2 und (b) 2 = A/4 mit h,, =
10 um.

In der Ebene z = A/4 ist unmittelbar an der Grenzflache eine Transition vom Zug- in den Druckbereich
zu erkennen. Daraus darf aber keinesfalls geschlossen werden, dass die gesamte Grenzfliche durch die
Erhohung der Rauheit von einer Zugentlastung profitiert. Das Gegenteil ist der Fall, wie die flachig auf-
geloste Spannungsverteilung in Abbildung 8.19 deutlich macht. So wandert der Zugspannungsbereich
in Richtung der Rauheitsprofilspitze und konzentriert dabei die rdumliche Ausdehnung der hochstbean-
spruchten Zone einhergehend mit einem Anstieg des Absolutwerts.

(a) geringe Rauheit, h,, = 10um (b) hohe Rauheit, h,, = 10um

150

SZ

o
Radialspannungen o, (MPa)

-150

Abbildung 8.19: Vergleich der Radialspannungsverteilung um die YSZ-BC-Grenzflache und Lokalisation
der hochsten Zugbeanspruchung auf Seiten der TBC fiir (a) geringe (Ry.g = 1/8) und (b)
hohe Rauheit (Ry.g = 1/4) mit hy, = 10um.

Abbildung 8.18 (b) belegt zudem, dass die Rauheit der origindren YSZ-BC-Grenzflache die out-of-plane
Spannungssituation an der interkeramischen Grenzflache nicht wesentlich beeinflusst, da sich die Radi-
alspannungen mit fortschreitender Entfernung von der TGO abbauen und nach einer mittleren Distanz
von x /hrpc ~ 0.15 (entspricht 75um) ein vergleichbares Niveau erreichen. Zur Erinnerung: Die mittlere
Dicke der YSZ-Schicht liegt bei 100 um.

Ein Blick auf die Entwicklung der Radialspannungen um den Materialiibergang GZO-YSZ in Abbil-
dung 8.20 veranschaulicht, dass bei allen drei Rauheiten das Spannungsniveau bis kurz vor der in-
terkeramischen Grenzfldche dhnlich ist. Erst unmittelbar vor dem Ubergang (—0.05 < x /hrpc < 0) zeigt
sich der lokale Einfluss der Rauheit. An der Grenzflache selbst ist die lokale Zugbeanspruchung der TBC
im Falle hoher Rauheit (R;y = 1/4) etwas mehr als doppelt so hoch wie bei der flachen Profilierung
(Rgy = 1/8). Die Auswirkungen auf Seiten der GZO (x/hrpc > 0) sind vor allem dadurch gekennzeich-
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net, dass die Spannungsiiberh6hung im Nachlauf besonders im stark belasteten Randbereich (z = A/2)
mit zunehmender Rauheit weiter in die GZO-Lage hineingetragen wird, ohne das Niveau stark zu ver-
dndern. Damit geht eine gewisse ,,Entscharfung® der grenzflichennahen Spannungsgradienten einher. In
der Ebene z = A/4 bleibt die Beanspruchung direkt an der Grenzflache nahezu unverandert.

(@) z2=MA/2, h,y=10um (b) z=MA\/4, hyy=10um
40 T 40
> Te=wa —FRa-18] — Y
~ = -~ ' aonl 0 ====- R = 1 6
S E | S E @V
= e
T - w® W~ 04 N =
5 o} 5 o} Rey=1/4
& IS
[a e [a et
'20 T T T '20 T T T
0.0 0.1 0.2 0.0 0.1 0.2
Abstand zur GZO-YSZ-Grenzflache Abstand zur GZO-YSZ-Grenzflache
x/ hype () x/ hype ()

Abbildung 8.20: Entwicklung der radialen Spannungen an der GZO-YSZ-Grenzflache in Abhdngigkeit der
Rauheitsamplitude ausgewertet in den Ebenen (a) z = A/2 und (b) 2 = A/4 mit h, =
10 um.

In Ergdnzung zu den vorangegangenen Grafiken und Erlduterungen stellt Abbildung 8.21 (a) die Span-
nungen, denen die TBC an der YSZ-TGO-Grenzfldche unterliegt, fiir alle drei Ebenen und die fiinf unter-
suchten Rauheitsprofile gegeniiber. Wie zuvor dargelegt, ist eine hohere Rauheit an dieser Stelle nicht
mit einer globalen Entlastung gleichzusetzen ist (vgl. Abbildung 8.19).
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Abbildung 8.21: Out-of-plane Grenzflachenspannungen in der TBC als Funktion der Rauheitsamplitude
am (a) YSZ-TGO- und (b) GZO-YSZ-Ubergang nach Erreichen von h,, = 10 um.

Abbildung 8.21 (b) verdeutlicht, dass mit der Vergrof3erung der Rauheit von Rgy = 1/5 — 1/4 die lokale
Belastung an den Randbereichen der GZO-YSZ-Grenzflaiche um den gleichen Betrag ansteigt wie bei der
Erhohung von Rgy =1/8 — 1/5.

Die Analysen zeigen, dass die Gestaltung beider Bi-Materialiibergédnge eine wesentliche Rolle
bei der Bewertung der lokalen Beanspruchungen im Multilagen-Warmedammschichtsystem ein-
nimmt. Fiir den Design- und Auslegungsprozess ergibt sich hieraus die Herausforderung, zwi-
schen einer haftungserhaltenden Rauheit und einer beanspruchungsmindernden Profilierung zu
optimieren.
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8.3 Schadigungsanalyse unter Berucksichtigung des temperatur-, zeit und spannungsabhangigen
Materialverhaltens im Werkstoffverbund

Die Bewertung der Strukturintegritdt der Multilagen-TBCs schlief3t mit einer Schidigungsanalyse am
Beispiel des Systems GZO-A (LP) / YSZ (LP) ab. Diese Porositdtskombination der beiden Warmedamm-
schichten entspricht derjenigen, bei der Bakan ET AL. [97] die in Kapitel 3.1 erlduterte und mit Ab-
bildung 3.2 veranschaulichte Delaminationsverschiebung an die GZO-YSZ-Grenzflache beobachten. Die
Untersuchung erfolgt unter Beriicksichtigung des in den Kapiteln 5 und 6 hergeleiteten temperatur-, zeit-
und spannungsabhédngigen Werkstoffverhaltens der Verbundmaterialien. Sie schliel3t das kontinuierliche
Wachstum der TGO und das stetige Sintern von GZO und YSZ unter dem Einfluss der Maximaltemperatur
genauso ein, wie das Kriechverhalten der Verbundwerkstoffe und das plastische Verformungsvermégen
der Haftvermittlerschicht und des Oxids.

8.3.1 Lastfall und Implementierung des Risswachstums

Die FE-gestiitzte Bewertung basiert auf dem in Abbildung 8.22 gezeigten thermischen Lastfall. Dieser ist
angelehnt an den Temperaturverlauf der isothermen Sinter- und Oxidationsversuche, vgl. Abbildung 5.9.

1200 & 3

(1) Aufheizen

© 900
: (2) Halten bei
E it - Tppax = 1100°C
2 600 - Expositionsdauer bei
«© .
g Maximaltemperatur variiert (3) Abkiihlen
£ 300 (4) Halten bei
a T, =20°C

g F— “" "" .

3 min 3 min 3 min

Abbildung 8.22: Fir die Schadigungsanalyse verwendeter Temperaturzyklus.

Der Zyklus besteht aus vier Phasen: (1) dem Aufheizvorgang von Raumtemperatur (T, = 20°C) auf
Maximaltemperatur T,,, = 1100 °C innerhalb von drei Minuten; (2) einer Haltephase bei Tj,,,, deren
Dauer im Rahmen der Analyse variiert wird; (3) dem dreiminiitigen Abkiihlvorgang von T,,., auf Ty,
und (4) einer Haltephase von drei Minuten bei Raumtemperatur. Oxidation und Sintern finden wahrend
der isothermen Haltephase (Phase 2) statt. Kriechprozesse sind in den Phasen 1-3 aktiv.

Die vierte Phase des Zyklus dient ausschlieBlich der Rissfortschrittsbewertung. In ihr sind sdmtliche ther-
misch aktivierten Prozesse beendet. Ausgehend von einem initialen Anriss a, = 0.5um, der von Beginn
an vorhanden ist, wird der Riss in Phase 4 um das Inkrement Aa = 1um vergrol3ert (Abbildung 8.23).
Dies geschieht durch Losen der Kontaktbedingungen an den betreffenden Knoten des FE-Netzes. Die
hierbei freigesetzte Energie ergibt sich aus der Differenz der totalen elastischen Dehnungsenergie AQ,,
zwischen dem Beginn und dem Ende der T,,;,-Haltephase. Bezogen auf die neu gebildete Rissfliche AA,
stellt sie die Triebkraft zum Rissfortschritt G dar:

G=—. (68)
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Das verwendete Fortschrittsinkrement orientiert sich an den im Abschnitt 7.4.2 hergeleiteten zyklischen
Risswachstumsraten fiir die Delamination in YSZ- und GZO-Schichten. Es bildet einen Kompromiss zwi-
schen den ermittelten Werten (YSZ: da/dN = 0.65um/Zyklus, GZO: da/dN = 0.75um/Zyklus) und
dem verwendeten FE-Netz mit dessen minimaler Auflésung von 0.5 um.

(a) Initialriss a (b) Rissfortschritt um Aa

1um

Abbildung 8.23: Rissfortschritt wahrend der Haltephase bei Raumtemperatur ausgehend von einem in-
itialen Grenzflachenriss.

Nach erfolgtem Rissfortschritt in Phase 4 wird der Riss der Lange a, + Aa als neuer Initialriss a, ver-
wendet und die Analyse mit den urspriinglichen Ausgangszustdnden der Werkstoffe und dem gleichen
Temperaturzyklus wiederholt. Die neu gebildete Risslange ist mit a = a; + Aa gegeben. Aus der Anzahl
der Wiederholungen n = 20 ergibt sich die Gesamtrissldnge, bis zu der das Wachstum evaluiert wird,
gemalf} Gleichung (69) zu a = 19.5um.

a=ay+((n—1)Aa (69)

8.3.2 Gegenlberstellung potentieller Schadigungslokalisationen

Ein Vergleich potentieller Schadigungsorte an den beiden relevanten Materialiibergédngen YSZ-TGO und
GZO-YSZ gibt Aufschluss dariiber, an welcher Stelle ein Anriss definierter Lange die grof3te Energie beim
Fortschritt freisetzt. In dieser beispielhaften Analyse werden vier mogliche Startpositionen separat unter-
sucht. Geméal Abbildung 8.24 befinden sich die Anrisse an den Bergen und Télern der Rauheitsprofile.
Ausgehend von den Réndern folgt der Riss der jeweiligen Grenzflache. Aufgrund ihrer Positionierung an
den Bi-Materialiibergangen ist davon auszugehen, dass die Rissspitzen in allen Féllen einer Mixed-Mode-
Beanspruchung unterliegen.

(a) Ubersicht der Anrisspositionen (b) Detail
1.1 1.2
r _______ 1 r _______ 1
| . |
\ /s 1/ cro)
ieC S/ WSLy o
| | | |
| Lo |
| | | |
2.1 2.2

Abbildung 8.24: Lokalisation der Initialrisse an den Bi-Materialibergdangen YSZ-TGO und GZO-YSZ. Die
Pfeile markieren Position und Fortschrittsrichtung des Anrisses entlang der Grenzflache.
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Abbildung 8.25 stellt das Rissfortschrittsverhalten an der YSZ-TGO-Grenzflache fiir verschiedene
Hochtemperaturexpositionsdauern gegeniiber. Die berechneten Energiefreisetzungsraten G sind auf die
in [64] und [99] dokumentierten kritischen Energiefreisetzungsraten G. bezogen. Neben dem intrin-
sischen Widerstand gegen Delaminationsrissausbreitung der Schichtsysteme im Ausgangszustand ge-
ben die Autoren G.-Werte fiir gesinterte TBCs als Funktion der TGO-Dicke an. Durch Umrechnung der
TGO-Dicke in dquivalente Haltedauern bei T,,,, = 1100 °C mit den Gleichungen (38) und (39), sowie
den Konstanten aus Abbildung 5.11 ergeben sich die zur Normierung benétigten kritischen Energie-
freisetzungsraten. Fehlende Datenpunkte werden mit den vorhandenen Stiitzstellen linear interpoliert.
Tabelle 8.1 fasst die verwendeten Bezugswerte fiir beide analysierten Grenzflachen zusammen.

(a) Anrissposition 1.1 (b) Anrissposition 2.1
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Abbildung 8.25: Energiefreisetzungsraten fir ein Risswachstum entlang der YSZ-TGO-Grenzflache an

(a) Anrissposition 1.1 und (b) Anrissposition 2.1 als Funktion der Expositionsdauer bei
Tmax = 1100°C.

Erwartungsgemal$ sinkt die in Abbildung 8.25(a) gezeigte Energiefreisetzungsrate fiir die Anriss-
position 1.1 mit zunehmender Auslagerungsdauer ab. Der Grund hierfiir ist die wachsende Oxidschicht
und die allméhliche Abnahme der radialen Zugspannungen an der Rauheitsspitze, vgl. Abbildung 8.4 (b).
Im Gegenzug sorgt die Abnahme der Druckspannungen im Rauheitstal fiir einen Anstieg der Triebkraft
zum Rissfortschritt an der Anrissposition 2.1, siehe Abbildung 8.25 (b).

Tabelle 8.1: Kritische Energiefreisetzungsraten G, fir Delamination [64, 99]

Grenzflache Expositionsdauer bei 1100°C
1h 10h 100h 500h

YSZ-TGO 151J/m? 151J/m? 151J/m? 100J/m?
GZO-YSZ 94J/m? 94J/m?> 60J/m? 36J/m?

Der Gegeniiberstellung der Anrisspositionen 1.2 und 2.2 an der GZO-YSZ-Grenzflache in Abbildung 8.26
ist zu entnehmen, dass der Verlauf der Energiefreisetzungsrate an beiden Lokalisationen vergleichbar ist
und mit der Expositionsdauer anwachst. Startrisse an diesen Positionen besitzen demnach ein dhnliches
Schidigungspotential, welches mit zunehmendem Sintereinfluss steigt.
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Abbildung 8.26: Energiefreisetzungsraten flir ein Risswachstum entlang der GZO-YSZ-Grenzflache an

(a) Anrissposition 1.2 und (b) Anrissposition 2.2 als Funktion der Expositionsdauer bei
Tax = 1100°C.

8.3.3 Transition des potentiellen Versagensortes

Aus den zuvor dargelegten Ergebnissen lasst sich der Schluss ziehen, dass ein Wechsel des Ortes, von
dem ein vorhandener Grenzflichenanriss eine nachhaltige Schadigung der Multilagen-TBC hervorru-
fen kann, mit steigender Expositionsdauer wahrscheinlicher wird. Abbildung 8.27 verdeutlicht diesen
Transitionsmechanismus durch den Vergleich der Anrissposition 1.1 am YSZ-TGO-Ubergang mit der
Anrissposition 1.2 an der GZO-YSZ-Grenzflache. Wahrend zu Beginn der Auslagerung die hoéchsten
Energiefreisetzungsraten fiir einen YSZ-TGO-Riss feststellbar sind, verringert sich die Triebkraft mit der
Auslagerungszeit sukzessive und steigt sogleich fiir den GZO-YSZ-Riss an.
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Abbildung 8.27: Gegenlberstellung des Rissausbreitungsverhaltens an den Positionen 1.1 (YSZ-TGO) und
1.2 (GZO-YSZ) bei (a) kurzzeitiger und (b) langzeitiger Hochtemperaturexposition.
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GemaR Abbildung 8.28 ist der Zeitpunkt der Transition von der Anrisslédnge beeinflusst. Fiir kurze Anrisse
findet sie im Bereich 30—70h statt. Bei langeren Anrissen ist die GZO-YSZ-Grenzflache bereits nach etwa
50h bei 1100°C als schiadigungsrelevanter einzustufen.

(a) kleine Anrisslange (b) grof3e Anrisslange
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Abbildung 8.28: Identifizierung des Umschlags der potentiell kritischsten Schadigungslokalisation fir
(a) kleine und (b) groB3e Anrisslangen.

8.4 Kapitelzusammenfassung

Mit diesem Kapitel wurden die Ergebnisse der umfangreichen Werkstoffanalysen und Modellbildungen
in Beanspruchungs- und Schadigungsbewertungen zusammengefiihrt. Aus der linear-elastischen FE-
Untersuchung verschiedener Schichtsysteme konnte der Einfluss der keramischen Materialpaarungen
auf die Entwicklung der lokalen Spannungssituation bewertet werden. Schichtdickenvariationen und
Analysen zur Phasenverschiebung der Bi-Materialgrenzflichen YSZ-TGO und GZO-YSZ liefern einen Ein-
blick, welchen Effekt eine Anpassung der TBC-Architektur mit sich bringt. Aus diesen Ergebnissen liel3en
sich Empfehlungen fiir das Design der Schichtsysteme ableiten. Bei der darauf aufbauenden Schadi-
gungsuntersuchung fanden mit der Oxidation, dem Sintern und dem Kriechen die thermisch aktivierten

Prozesse Beriicksichtigung, die die effektive Beanspruchung des Werkstoffverbunds malgeblich beein-
flussen.

Anhand einer Parameterstudie, die den Rissfortschritt an verschiedenen Anrisspositionen am Bi-
Materialiibergang YSZ-TGO und der GZO-YSZ-Grenzfliche bewertet, konnte gezeigt werden, dass ein
Umschlag des schiadigungsrelevanten Bereichs an den GZO-YSZ-Ubergang umso wahrscheinlicher wird,
je langer die Hochtemperaturexposition der TBC andauert. Der Zeitpunkt, ab dem der Wechsel der Scha-

digungslokalisation abgeschlossen ist, ist von der Ausgangslange des Defekts abhingig und verkiirzt sich
fiir groRBe Anrisse.

Die Ergebnisse der Schidigungsevaluation zeigen eine sehr gute Ubereinstimmung mit den aus
der Spannungsanalyse abgeleiteten Erkenntnissen zu den Stellen hochster out-of-plane Beanspru-
chungen im keramischen Werkstoffverbund. Die Strukturintegritatsuntersuchung ist insofern als
konsistent zu erachten. Zugleich ist das entwickelte Bewertungskonzept in der Lage, den beob-
achteten Mechanismus einer Transition der Schadigungslokalisation in Multilagen-TBCs abhingig
vom Sinterzustand quantitativ und bruchmechanisch fundiert zu beschreiben.

14 Numerische Untersuchungen



9 Zusammenfassung

Das Ziel der vorliegenden Forschungsarbeit war es, ein tieferes Verstdndnis fiir das Potential und die
Anwendungsgrenzen keramischer Multilagen-Warmedammschichten zu entwickeln. Derartige Systeme
spielen eine Schliisselrolle beim tibergeordneten Bestreben nach emissionsarmen und im Wirkungsgrad
gesteigerten Luftfahrtantrieben und stationdren Gasturbinen. Im Fokus der Untersuchungen stand das
Hochtemperaturverhalten des komplexen Werkstoffverbunds und der beobachtete und bisweilen nicht
verstandene Mechanismus eines Ortwechsels des Versagens in Multilagen-Warmedammschichten abhéan-
gig von deren Mikrostruktur und der Art und Weise der Hochtemperaturexposition. Die Motivation zu
dieser Arbeit begriindete sich darin, die Verbundsysteme hinsichtlich der in ihnen stattfindenden ther-
misch aktivierten Prozesse zu charakterisieren und deren Relevanz auf das Schiadigungsverhalten zu
bewerten, um den Mechanismus der Versagenstransition bruchmechanisch zu evaluieren und auf Ein-
flussfaktoren zu untersuchen. Hierzu wurde ein iibergeordnetes Konzept zur Bewertung der Strukturin-
tegritdt entwickelt, welches dem Anwender (1) einen Ablaufplan zur systematischen Charakterisierung
des Werkstoffverbunds sowie (2) eine gezielte und auf den Beanspruchungsfall ausgerichtete Bewertung
der Systeme ermoglicht.

Wie Abbildung 9.1 zusammenfasst, ging der Strukturintegritdtsanalyse eine umfangreiche Ermittlung
der makroskopischen und mikrostrukturellen Eigenschaften voraus. Die Beschreibung des Hochtempe-
raturverhaltens umfasste die Oxidation der Haftvermittlerschicht ebenso wie das Kriechvermogen der
Verbundpartner. Den Schwerpunkt bildete die umféngliche Analyse der Defektstrukturen in gesinterten
GZO- und YSZ-Warmeddmmschichten sowie die Bewertung des Einflusses verschiedener Ausgangsporo-
sitdten und intrinsischer Poren- und Rissnetzwerke auf das Sinterverhalten.
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Abbildung 9.1: Zusammenfassende Darstellung des Inhalts der Forschungsarbeit.

Die Auswertungen zur Mikrostruktur lieferten wertvolle Hinweise fiir die Modellierung effektiver Ei-
genschaften der pordsen keramischen Zweiphasensysteme und die bei der Modellbildung zu bertick-
sichtigenden Defektnetzwerke. Mit diesen Informationen wurde ein wirkmechanismenbasiertes Mo-
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dell erstellt, um eben jene Effektiveigenschaften temperatur- und zeitaufgelost beschreiben zu kénnen
und einer bruchmechanischen Bewertung zugénglich zu machen. Der formulierte Ansatz basiert auf
einer skaleniibergreifenden Kopplung zwischen der Mikrostruktur der Warmeddmmschichten und der
Schichtsteifigkeit auf der makroskopischen Ebene. Er entwickelt den effektiven Elastizitdtsmodul unter
Beriicksichtigung eines beim freien (drucklosen) Festphasensinterns und hinreichend langen Auslage-
rungszeiten von Restporositidt geprdagten Zustands. Diagnostische Beziehungen, die die Steifigkeit mit
der Querkontraktionszahl sowie der Warmeleitfadhigkeit der porésen Systeme koppeln, wurden erweitert
und als prognostische Gleichungen zur Vorhersage der elastischen und thermalen Eigenschaften heran-
gezogen. Die fiir jeden Modellierungsschritt durchgefiihrten Validierungen mit Literaturdaten belegen
eine gute Vorhersagefidhigkeit sowohl in der Zeit als auch fiir inter- und extrapolierte Temperaturen.

Mit Blick auf die Ubertragbarkeit der in dieser Forschungsarbeit eingefiihrten Modellierungs- und Be-
wertungsstrategie ist festzuhalten, dass sie auf der Grundlage der Charakteristika plasmagespritzter
Warmedammschichten entwickelt wurde. Durch eine systematische Analyse der Mikrostruktur im Aus-
gangszustand befindlicher und gesinterter Schichten wurden die intrinsischen Defekte identifiziert, deren
Verteilung bestimmt und ihr Einfluss auf das makroskopische mechanische Werkstoffverhalten bewertet.
Es konnte gezeigt werden, dass intralamellare Rissnetzwerke und nicht-aufgeschmolzene Partikel als ers-
tes von sinterbedingten Schlief3effekten betroffen sind. GrofSere Strukturen wie interlamellare Risse und
Poren werden erst bei weitaus hoheren Temperaturen und langen Expositionsdauern nennenswert und
messbar beeinflusst. Fiir das weitere Vorgehen ergab sich daraus die Schlussfolgerung, besonders diese
Defekte in den Fokus der Modellbildung zu stellen. Demnach ist eine direkte Ubertragung des Konzepts
auf kolumnar strukturierte Warmedadmmschichten nicht ohne Weiteres moglich. Vielmehr miissen die
Modellierungsschritte angepasst werden, in denen das Defektnetzwerk auf intrinsische Schadigungspa-
rameter und Kennwerte zur Quantifizierung der Rissdichte reduziert wird. Davon abgesehen lasst sich
das iibergeordnete Bewertungskonzept auf alle bekannten Warmedammschichtstrukturen anwenden.

Aufbauend auf dem Stand des Wissens iiber das Schadigungsverhalten in Bi-Materialien, besonders der
Grenzflaichendelamination, und den generierten Erkenntnissen zum Hochtemperaturverhalten wurden
die experimentell untersuchten GZO-YSZ-Systeme analytisch bewertet. Hieraus lief3en sich Kombinatio-
nen ableiten, die aus mechanischer Sicht giinstige Paarungen darstellen, weil sie die geringsten Fehl-
passungen hervorrufen und an der versagensrelevanten interkeramischen Grenzflache am wenigsten
belastet werden. Die auf analytischem Wege entwickelten Ergebnisse korrelierten sehr gut mit den Re-
sultaten der linear-elastischen Finite-Element-basierten Untersuchungen iiber die Entwicklung lokaler
Spannungen im Warmeddmmschichtverbund. Hierin wurden ergédnzende Analysen zum Einfluss der Ar-
chitektur und den Schichtdicken von GZO und YSZ vorgenommen und hinsichtlich ihres Effekts auf
die Beanspruchungen senkrecht zur Schichtebene bewertet, da diese als fiir den zu untersuchenden Me-
chanismus der Delamination relevanter angesehen wurden. Die Auswertungen lieferten Hinweise darauf,
dass im komplexen Zusammenspiel zwischen Oxidation, Sintern, Kriechprozessen sowie den thermischen
und mechanischen Fehlpassungen mit zunehmender Hochtemperaturexpositionsdauer ein Umschlag der
héchstbeanspruchten Grenzfliche an den GZO-YSZ-Ubergang stattfinden kann.

Mit der abschlielsenden Schidigungsanalyse, in der relevante Anrisspositionen an beiden Grenzfldchen
separat untersucht wurden, konnte ein Wechsel im Rissausbreitungsverhalten belegt werden. Die Para-
meterstudie bestitigte, dass ausgehend von einem vorhandenen Anriss am GZO-YSZ-Ubergang ein ste-
tiges Risswachstum moglich ist. Die Triebkraft zum Rissfortschritt wuchs an allen Anrisspositionen mit
der Expositionsdauer an. Anders bei der YSZ-TGO-Grenzfldache: Hier wurde die zeitliche Entwicklung
der Triebkraft von der Positionierung des Initialrisses beeinflusst. Daraus lief3 sich schlussfolgern, dass
Defekte an der GZO-YSZ-Grenzfliche umso relevanter fiir ein makroskopisches Risswachstum werden,
je langer die Multilagen-Warmeddmmschichten unter dem Einfluss der Hochtemperatur stehen. Somit
begriindeten die numerischen Untersuchungen die in Experimenten beobachteten Verschiebungen der
Versagenslokalisation. Wenngleich die Untersuchungen zur Schadigungsentwicklung am Beispiel eines
Delaminationsversagens durchgefithrt wurden, kénnen mit dem vorgestellten Ansatz ebenso der Me-
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chanismus der Segmentierung oder ein gekoppeltes Horizontal- und Vertikalrisswachstum, wie es in
thermomechanisch beanspruchten Warmedammschichtsystemen zu beobachten ist, evaluiert werden.

Das in dieser Arbeit entwickelte Konzept zur Bewertung der Strukturintegritdt keramischer Multilagen-
Warmeddmmschichten und die daraus resultierenden Ergebnisse der analytischen und FE-basierten
Evaluationen zum effektiven Beanspruchungszustand leisten einen wesentlichen Beitrag zum Verstand-
nis der Schiddigungsentwicklung in hochtemperaturbelasteten keramisch-metallischen Verbundsystemen.
Auf dessen Grundlage kann die Auslegung mehrlagiger Warmedammschichten zukiinftig ndher am An-
wendungsfall orientiert erfolgen und das Potential dieser Systeme besser ausgenutzt werden. Zugleich
liefert die wirkmechanismenbasierte und skaleniibergreifende Modellbildung einen wichtigen Beitrag,
um das komplexe Hochtemperaturverhalten keramischer Warmedammschichten in einer bruchmechani-
schen Bewertung temperatur- wie zeitaufgelost zu implementieren. Aus Sicht des Autors sind die darge-
legten Erkenntnisse und entwickelten Strategien sowohl fiir die praktische Anwendung als auch fiir den
Grundlagenforschungsbereich von Bedeutung und stellen mit dieser bereichsiibergreifenden Wirkung
einen erheblichen Wissenszuwachs dar.
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10 Ausblick

Das entwickelte Konzept zur Bewertung der Strukturintegritdt keramischer Multilagen-Warmedamm-
schichten wurde anhand plasmagespritzter Systeme bestehend aus der Kombination von Gadolinium-
zirkonat (GZO) und Yttrium-stabilisierten Zirkoniumdioxid (YSZ) validiert. Obgleich einer generellen
Ubertragbarkeit auf andere potentiell infrage kommende Bi-Materialpaarungen von zum Beispiel Lan-
thanzirkonat und YSZ nichts im Wege steht, ist es ratsam, dies durch experimentelle Studien — vergleich-
bar zu den in dieser Arbeit vorgenommenen — und deren systematische Auswertung zu iiberpriifen.

Aktuelle Entwicklungen in der Forschung zielen darauf ab, neben Multilagen-Warmeddmmschichten
auch die etablierten, aber bisweilen auf Temperaturen bis maximal 1200°C beschriankten YSZ-
Monolagensysteme durch eine Kombination von (1) gezielter Dotierung mit Seltenerd-Elementen,
(2) anwendungsspezifisch optimierter Mikrostruktur und (3) die Verwendung alternativer Herstellungs-
verfahren wie dem Suspensions-Plasmaspritzen fiir Dauerbetriebstemperaturen von 1400 °C weiterzu-
entwickeln. Grundsétzlich ist das vorgestellte Konzept in der Lage, eine wirkmechanismenbasierte Be-
wertung solcher Systeme zu ermoglichen, sofern die aus dem intrinsischen Defektnetzwerk abgeleiteten
ModellgroRen entsprechend der vorliegenden Mikrostruktur angepasst werden.

Mit der Steigerung der Anwendungstemperaturen geht die Herausforderung einher, Warmedamm-
schichtsysteme zu entwickeln, die eine hinreichende Bestdndigkeit gegen Calcium-Magnesium-
Aluminium-Silikate (CMAS) vorweisen. Infolge der hohen Temperaturen schmelzen im Luftmassenstrom
befindliche CMAS-Partikel. Im Kontakt mit der Oberfliche der Warmeddmmschichten haften sie an und
dringen teilweise in die pordse Mikrostruktur ein, wo sie offene Porositédten fiillen und aufgrund der
niedrigeren Temperaturen wieder erstarren. Hierdurch reduziert sich die Dehnungstoleranz signifikant
und damit verbunden die Lebensdauer der Warmedammschichten. Auch in diesem Punkt schafft das
erarbeitete Konzept die Moglichkeit zur Evaluierung des CMAS-induzierten Schadigungspotentials.

Im realen Belastungsfall unterliegen Warmedammeschichtsysteme einem Temperaturgradienten, der sich
zwischen der heildgasexponierten Oberflache der keramischen Deckschicht und der luftgekiihlten Innen-
seite des Grundwerkstoffs ausbildet. Zusétzlich variieren der Gradient und die absoluten Temperaturen
mit dem Betriebszustand der Turbomaschine. Hier sollten weitere Forschungsarbeiten ansetzten und
den Einfluss einer zyklischen Temperaturwechselbeanspruchung mit gradueller Temperaturverteilung
auf den potentiellen Schadigungsort und dessen mogliche Transition als Funktion der thermischen Be-
lastungshistorie untersuchen.

Die im Rahmen der Strukturintegritdtsbewertung vorgenommene Analyse beschrénkte sich auf die Be-
trachtung eines an den versagensrelevanten Grenzflichen orientierten Mikrorisswachstums. Ausgehend
von als kritisch identifizierten Positionen wurde das Wachstum der Delaminationsrisse an vier Stellen
separat untersucht. Die Mikrostruktur der Warmeddmmschichten weist eine Vielzahl intrinsischer De-
fekte auf, die miteinander interagieren. Sie nehmen Einfluss auf die Ausbildung der lokalen Spannungs-
Dehnungssituation und damit auf die lokale Rissspitzenbeanspruchung. Es ist deshalb anzuraten, die
Analyse der Strukturintegritdt um eine gekoppelte Rissfortschrittsbetrachtung zu ergdnzen, in dem meh-
rere Anrisspositionen simultan untersucht werden und das lokale Risswachstum verglichen wird. Des
Weiteren sollte die Bewertung neben der Grenzflachenschddigung um die kohésive Delamination in den
Warmedammschichten ergénzt werden. Zur Vollstdndigkeit gehort je nach Beanspruchungsfall auch die
Betrachtung eines moglichen Segmentierungsversagens.

Insgesamt bietet der entwickelte Ansatz das Potential zu einem umfinglichen Lebensdauervorhersa-
gemodell fiir Multilagen-Warmedammschichten komplettiert zu werden. Abbildung 10.1 skizziert eine
mogliche Strategie. Basierend auf den in dieser Arbeit abgeleiteten Gesetzen iiber die Kinetik des Riss-
fortschritts (da/dN) in GZO- und YSZ-Schichten ist eine Erweiterung der Mikrorissanalyse zu makro-
skopischen Schadigungsuntersuchungen moglich. In Verbindung mit den Ergebnissen der bruchmecha-
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nischen Experimente aus [64, 99] und einer Finite-Element-basierten Risswachstumsanalyse kann eine
Abschitzung der theoretischen Lebensdauer (G/G. = 1 — N_) erfolgen. Alle notwendigen Teilschritte
wurden in dieser Arbeit vorgestellt. Am Beispiel eines quasistationdr ablaufenden Hochtemperaturzyklus
konnte die prinzipielle Umsetzbarkeit der numerisch gestiitzten Methoden verifiziert werden. Zwar wur-
de die Rissfortschrittsuntersuchung nur mit einer Wachstumsrate durchgefiihrt, sie kann aber in dieser
Form auf eine Menge von Fortschrittsraten (Aa/AN);.; ausgedehnt werden.

I. Unterkritisches Risswachstum
(experimentell)

I1. Bruchmechanische Untersuchung
(experimentell)

ﬁ\/\

Instabiles Risswachstum =
Warmedammschichtversagen

Risswachstumsrate 573 ¢

\

Risslange a

ausgehend von makrokopischem
Anriss der Liange a,

Kritische Vergleichsgrof3e G.

Zyklen N

I1I. Rissfortschrittsanalyse
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IV. Lebensdauerprognose
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O} Zuléssiger
~ Betriebsbereich
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Lebensdauer N,

Energiefreisetzungsrate G
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Risswachstumsrate Aa/AN Zyklen N

Abbildung 10.1: Strategie zur Erweiterung des entwickelten Bewertungskonzepts und Verwendung als
Lebensdauervorhersagemodell.

Ein Teil der erwdhnten offenen Fragestellungen, die die Interaktionsmechanismen zwischen konkurrie-
renden Defekten und deren Einfluss auf das Schiadigungsverhalten betreffen, sind Gegenstand aktueller
Arbeiten. In Planung ist des Weiteren die numerische Evaluation betriebsnah beanspruchter GZO-YSZ-
Systeme. Hierzu stehen mit den experimentellen Ergebnissen aus [64] entsprechende Validierungsdaten
zur Verfiigung.
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A Ubersicht der Literatur iiber Multilagen-Wirmedammschichten

Tabelle A.1 gibt einen Uberblick iiber die in der Literatur untersuchten Multilagen-Systeme und deren
Architekturen. In einigen Fillen sind den Referenzen keine Angaben (k. A.) iiber den Schichtaufbau zu
entnehmen.

Tabelle A.1: Uberblick tber die in der Literatur untersuchten Multilagen-Warmedadmmschichten

Schichttyp Totale Schichtdicke Dickenverhéltnis  Herstellprozess Referenz
(um) (um / pm)
GZO / YSZ 500 400 / 100 APS / APS [64, 97-99]
GZO / YSZ 600 200 / 400 APS / APS [64]
GZO / YSZ 500 400 / 100 SPS / SPS [46, 230]
GZO / YSZ 500 100 / 100 SPS / SPS [46, 230]
GZO / YSZ 500 100 / 400 SPS / SPS [46, 230]
GZO / YSZ 250 100 / 150 APS / APS [231]
GZO / YSZ 300 240 / 60 SPS / SPS [96]
GZO / YSZ 600 490 / 110 SPS / APS [44]
GZO /YSZ 200 100 / 100 EB-PVD / EB-PVD [132]
GZO / YSZ 300-500 k. A. APS / APS [232]
GZO / YSZ k. A. k. A. EB-PVD / EB-PVD [233]
GZO / GZO / YSZ 300 30 /210 / 60 SPS / SPS / SPS [96]
GZO / GZO / YSZ 660 300 /150 /110 SPS/ SPS/ APS [44]
LZO / YSZ 300-500 k. A. APS / APS [232]
LZO / YSZ 200 100 / 100 EB-PVD / EB-PVD [132]
DySZ / YSZ k. A. k. A. EB-PVD / EB-PVD [233]

Bei der Mehrzahl der TBCs handelt es sich um plasmagespritzte (APS oder SPS) Schichten, die eine GZO-
mit einer YSZ-Lage kombinieren und ein Doppellagensystem bilden. Sie weisen Gesamtdicken zwischen
200 — 600 um und ein GZO-Dickenverhaltnis von 0.2 < hgzo/hrpc < 0.8 auf. ZHou ET AL. [44] und Ma-
HADE ET AL. [96] belegen die Moglichkeit zur Erweiterung auf drei Lagen. Beispiele fiir die Verwendung
von Lanthanzirkonat (LZO) statt GZO finden sich in [132], [232].
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B Uberlegungen zur Auslegung einer GZO-YSZ-Warmedammschicht

Die Gesamtdicke der TBC ergibt sich aus der Addition der Dicken von GZO- und YSZ-Lage. Hieraus
folgt fiir die relative GZO-Dicke hgzo/hrpc der in Gleichung (70) formulierte und mit Abbildung B.1
veranschaulichte Zusammenhang.

hgzo 1 1

_ _ , (70)
higc  1+hysz/hgzo 1+1/h

Wie im Unterkapitel 2.2.2 dargelegt, existieren zwei wesentliche Forderungen, die es bei der Auslegung
der Multilagen-Warmedadmmschichten zu beachten gilt: (1) Um die Temperatur an der heif3gasseitigen
Bauteiloberfldache zu erh6hen und ohne die zuléssige Einsatztemperaturgrenze des YSZ zu iiberschreiten,
wird eine hinreichend dicke GZO-Lage benétigt. (2) Da GZO-Rohmaterial teurer als YSZ-Pulver ist, sollte
die GZO-Schicht moglichst diinn ausgefiihrt werden. Die beiden Anforderungen fiihren somit zu einer
Optimierungsaufgabe, die an drei Fallbeispielen diskutiert werden soll:

Fall 1

Der Anwendungstemperaturbereich von MCrAlY-Legierungen in stationdren Gasturbinen liegt bei 850 —
1000°C [2, 234]. Begrenzt man die zuldssige Temperatur der Haftvermittlerschicht auf Tpcpax =
Tysz/pc = 950°C und fordert fiir die YSZ an der Grenzfliche zu GZO eine Hochsttemperatur von
Tyszmax = Tgzosvsz = 1100°C, um eine ausreichende Reserve zur Phasenumwandlungsgrenze zu ge-
wahrleisten, ergibt sich der in Abbildung B.2 gezeigte Verlauf der Oberflachentemperatur als Funktion
des Schichtdickenverhaltnisses.
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~ — ///'/
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o =
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S £ 12004
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L 0.2 5 ] )
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O-O T T T ].OOO T T T T
0 1 2 3 4 00 02 04 06 08 1.0
Dickenverhéltnis hgyo / hysz (-) GZO-Schichtdicke hgzo / hipe (-)
Abbildung B.1: Relative GZO-Dicke als Funktion  Abbildung B.2: Zulassige TBC-Oberflachen-
des Verhdltnisses der Schichtdi- temperatur unter Vorgabe der
cken von GZO zu YSZ. relativen GZO-Dicke.

Die zusétzliche Annahme A’ = Agz0/Aysz = 1 bedeutet, dass GZO und YSZ die gleichen Warmedammei-
genschaften besitzen. Mit einem Dickenverhaltnis von h’ = 2.0, das entspricht hgzo/htpc = 0.67, betrédgt
die zuléssige Temperatur an der GZO-Oberflache fiir diesen Fall Tg = 1400 °C.
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Fall 2

Wie Abbildung B.2 weiter veranschaulicht, bewirkt eine geringfiigige Erhohung der Grenztemperatur auf
Tysz.max = 1150 °C unter sonst gleichen Randbedingungen, dass eine zulédssige Oberfldchentemperatur
auf Tg = 1550°C erreichbar wird. Eine weitere Steigerung ist nicht empfehlenswert, da Tg bereits der
Grenze der Phasenstabilitdt von GZO entspricht.

Fall 3

Eine vergleichbare Oberflachentemperatur (Tg = 1550 °C) kann durch die Absenkung der Warmeleitfa-
higkeit von GZO, zum Beispiel {iber eine gezielte Optimierung der Mikrostruktur, realisiert werden. Die
hierfiir notwendige Warmleitfahigkeit ergibt sich zu A’ ~ 0.7. Der Vorteil des mikrostrukturoptimierten
Designs liegt darin, dass die Maximaltemperatur der YSZ-Lage wieder auf Tygy ,.x = 1100°C gesenkt
werden kann. Auch lief3e sich die zur Erreichung von Tg = 1400 °C notwendige relative GZO-Dicke um
10% auf hgzo/hrpc = 0.57 reduzieren.
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C Aufbereitung der Rohdaten zur Bewertung der DefektgroBenverteilungen

Das zur Glattung der Rohdaten verwendete Hann-Fenster [235, 236] ist eine gebrauchliche Fenster-
funktion, um zusammenhéngende Datensitze sequentiell innerhalb einer definierten Fensterbreite N zu
filtern:

1 21 j . .
sza 1—cos ~ mit j=0...N—1. (71D

Fiir die Ableitung der in den Abbildungen C.1 - C.3 gezeigten DefektgrofRenverteilungen wird ein Fenster
der Breite N = 21 verwendet.

(a) GZO-A (LP) (b) GZO-A (HP)
% 0.6 2 06
E | Ausgangszustand E | Ausgangszustand |
g 0.5 g 0.5
> S
8 ~ 5 ~
% g 0.4 % g 0.4
5 S 5
22 03 Rohdaten 22 03 Rohdaten
£z —— geglttet <3 —— geglattet
A X (R
v 024 o 0.21
o g
g  0.11 g 0.7
& &
R N0 A ALIE WD L W~ SOOa— SR NI ALl W W v S —
0.01 0.1 1 10 100 0.01 0.1 1 10 100
Aquivalenter Porenradius r, (um) Aquivalenter Porenradius r, (um)

Abbildung C.1: Gegenuberstellung der Rohdaten und der nach Anwendung des HANN-Fensters resultie-
renden Verlaufe zur Bestimmung der differentiellen DefektgréBenverteilung der GZO-A-
Schichten im Ausgangszustand.
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%0 0.6 2 06

= Gesintert: = Gesintert:

E o5 1100 °C, 500 h g osf 1100 °C, 500 h

< g 0.4 1 < 0.4 -

TN SN

22 0.3 Rohdaten 22 0.3 Rohdaten

<3 —— geglittet <3 — geglittet

A s A E

o 0.2 o 0.21

o g

5 0.1 5 011

& &

5 O-O LR | LA | L LR | UL 5 O-O LR | LR | LR | LI L)

0.01 0.1 1 10 100 0.01 0.1 1 10 100

Aquivalenter Porenradius r, (um) Aquivalenter Porenradius r, (um)

Abbildung C.2: Gegenlberstellung der Rohdaten und der nach Anwendung des HANN-Fensters resultie-
renden Verldufe zur Bestimmung der differentiellen DefektgréBenverteilung der GZO-A-
Schichten nach isothermer Sinterung bei 1100 °C Gber 500 h.
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Abbildung C.3: Gegenuberstellung der Rohdaten und der nach Anwendung des HANN-Fensters resultie-
renden Verlaufe zur Bestimmung der differentiellen DefektgréBenverteilung der GZO-A-
Schichten nach isothermer Sinterung bei 1300 °C Gber 300 h.
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D Ubersicht gebrauchlicher Oxidationsmodelle fiir Haftvermittlerschichten
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E Berechnung thermischer Spannungen in Hohlzylindern

Dieser Abschnitt nimmt Bezug auf die Beanspruchungsuntersuchungen in Kapitel 7 und fiihrt in die
Grundlagen der analytischen Abschitzung thermischer Spannungen in beschichteten Hohlzylindern ein.

Vorausgesetzt, die Spannungen in radialer und tangentialer Richtung sowie die Radialkomponente des
Verschiebungsvektors sind unabhéngig von der axialen Position im Zylinder, folgen die durch das Tem-
peraturfeld T (r, t) induzierten Radialspannungen an einer beliebigen Stelle r; < r < r, im Mittelschnitt
nach TRosTEL [238]:

o.(r,T(rt))=—ay 1fv r2ir.2 {[(%)2—1]f err—[l—(%)z]f err} (72)

sowie analog dazu die tangentiale Komponente des Spannungsfeldes:

rTdr+ [1 + (%)2]J rT dr)} (73)

r

ottt = {1 ([ ]

i i

und die Axialspannungen im Hohlzylinder:

E 2y " 1—v
GZ(r’T(r’t)):_ath1—V{T_r2—r2J rTdr— a C(t)}. (74)
a i Jrg t

In die Herleitung der Gleichungen fliel3t die Bedingung verschwindender Radialspannungen am inneren
und &uBeren Rand des Zylinders, das heilt o, (r;) = o,(r,) = 0, ein. Im Falle eines axial zwischen
zwei starren Wanden eingespannten Zylinders wird die Verschiebung in axialer Richtung unterbunden.
Daraus folgt: C (t) = 0. Bei freier Lingenausdehnung nimmt die Funktion folgende Form an:

2 "a
C(t) = am— 2f rT dr. (75)
r«—r r

a i

Ausgehend von einer iiber den Querschnitt konstanten Temperatur (dT/dr = 0) vereinfacht sich das
Integral in den Gleichungen (72) - (74) zu:

J rTdr = %(rf — rlz) mit T =T(t). (76)

Randbedingungen an Materialiibergangen

Die obigen Beziehungen bilden die Grundlage zur Berechnung des mehrachsigen Spannungszustands
im Warmeddmmschichtsystem, indem die am Umfang applizierten Schichten als separate Hohlzylinder
modelliert werden. Thre Verkniipfung an den Grenzfldchen erfolgt analog zu Evans ET AL. [77] sowie Tsul
UND CLyNE [239] iiber Radialspannungs- und Verschiebungsrandbedingungen. Fiir jede der Grenzfldchen
im Werkstoffverbund wird (1) ein Kraftegleichgewicht zwischen den Schichten unmittelbar am linken
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und am rechten Ufer des Materialiibergangs angenommen und (2) von gleichen Radialverschiebungen
u, beiderseits der Grenzflache ausgegangen:

O.linkes Ufer rechtes Ufer

I =o' und uhnkes Ufer

rechtes Ufer
I r : 77)

=u

Die n = 5 Schichten im GZO-YSZ-Warmeddmmschichtsystem bilden n — 1 Grenzfldchen aus, fiir die
insgesamt 2(n — 1) Randbedingungen aufzustellen sind. Mit den beiden Annahmen verschwindender
Radialspannungen am duf3eren und inneren Rand des Hohlzylinders ergeben sich in Summe 2n Bedin-
gungen, iiber die das aus den Gleichungen (72) - (74) resultierende Gleichungssystem gelost werden
kann.
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F Methodik zur bildbasierten Grenzflachenanalyse

Den Inhalt dieses Kapitels bildet die Ableitung eines bildanalytischen Verfahrens zur Extraktion und
Parametrisierung von Bi-Materialgrenzflachen sowie deren Abstraktion hin zu einem periodischen Profil
(Abbildung E1) als Eingangsinformation fiir die numerische Beanspruchungsanalyse in Kapitel 8.

Bildbasierte Analyse & Abstraktion
ettt |

Rauheitsprofile und -kenngrof3en

______________________________________ Abstrahierte Grenzflachenprofile

| |

| |

| | |
i Reale Grenzflachentopographie i — i l i
I i i

I |

Abbildung F.1: Zur Einordnung der bildbasierten Grenzflachenanalyse in das Gesamtkonzept.

F.1 Grundlagen zur Beschreibung von Oberflachen tber ProfilkenngroBen

Zur quantitativen Charakterisierung der Eigenschaften einer Oberflache existiert eine Vielzahl an Kenn-
grofBen. Je nachdem auf welches Profil Bezug genommen wird, werden sie als W-Kenngrof3en fiir die
Beschreibung der Welligkeit oder im Falle der Rauheit als R-Werte bezeichnet. Fiir das nachfolgend er-
lauterte Vorgehen sind letztere maf3geblich. Anhand des generischen Profils in Abbildung E2 seien die
wichtigsten Rauheitskennwerte eingefiihrt.

Rauheitsprofil

A NANR AV AN
MW M/ \\/\/ IWERNE

Abbildung F.2: Zur Definition der Rauheitskennwerte.

Der Mittenrauwert Ra ist eine Rauheitsgrol3e, die mit geringem Aufwand auswertbar ist. Er stellt einen
Standardparameter zur Beurteilung der Oberflaichenbeschaffenheit dar. Der Ra-Wert wird iiber alle Spit-
zen und Téler z; bestimmt und ist wie folgt definiert:

1 n
Ra =— . 78
a n;m (78)

Im Gegensatz zum Mittenrauwert ist das quadratische Mittel Rq in Gleichung (79), auch als RMS be-
zeichnet, empfindlicher gegeniiber kleinen Anderungen im Rauheitsprofil. Deswegen wird Rq in solchen
Féllen herangezogen, wenn lokale Ausreil3er, hervorgerufen z.B. durch Kerben, bei der Bewertung der

Oberflache beriicksichtigt werden sollen.
Rq = 1 Zn: 22 (79)
ni3 l
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Eine weitere, die Profilh6he charakterisierende Grof3e ist der Rc-Wert. Er entspricht dem Mittelwert aller
iiber die Gesamtmessstrecke ermittelten Abstdnde zt; zwischen dem tiefsten Tal und der sich daran
anschlieenden hochsten Spitze:

n

1
Re = EZzti. (80)

i=1

Als Abstandsparameter beschreibt der RSm-Wert die Wellenlédnge des R-Profils. Er entspricht dem arith-
metischen Mittel der Abstdnde xs; zwischen den Nulldurchgéngen:

1 n
RSm=— - 81
m n;xsl (81)

Die Steigungsparameter RAa und RAq sind als Mischgrof3en zu verstehen. Indem sie auf den partiellen
Ableitungen 6z;/6x; des Profils aufbauen, enthalten sie sowohl Hohen- als auch Abstandsinformationen.

n—1

1

n—1 i=1

0%;
ox;

1

RAa =

(82)

1 S5z 2 1 S(z—2
RAq = L_9 0, = i i‘l) 83
1 n—1z(5x- m) ’ m n—1z(xi—xi_1 (83)

i=1 i

F.1.1 Ermittlung von Rauheitsprofilen

Als Einstieg in den Abstraktionsprozess wird ein sequentielles Vorgehen skizziert, mit dem aus der drei-
dimensionalen Oberflachenstruktur ein zweidimensionales Rauheitsprofil ermittelt werden kann. Der
allgemeine Ablauf sei am Beispiel einer einseitig CoNiCrAlY-beschichteten Biegeprobe (Ldnge: 50 mm,
Breite: 5 mm, Hohe: 4 mm) erldutert. Die Abtastung der Oberflache kann {iber ein Profilometer entweder
taktil oder optisch sowie iiber laserbasierte Verfahren erfolgen.

Abbildung E3 (a) zeigt das Ergebnis einer taktilen Messung auf der beschichteten Seite der Biegepro-
be. Das abgetastete Profil ist eine Schatzung der wahren Oberflache, da bereits der Abtastprozess eine
Vorfilterung darstellt. Zum einen kann die endliche Messspitze nicht an allen Stellen bis an den Grund
der Profilierung vordringen. Zum anderen werden bei der unidirektionalen Abtastung nur die sicht-
baren Merkmale erfasst (Sichtlinienverfahren). Etwaige Hinterschneidungen in der Oberflache bleiben
unberiicksichtigt. Davon abgesehen enthélt das Profil neben der Strukturinformation die iibergeord-
nete (globale) Geometrie des Bauteils bzw. der Probe. Die Auswahl geeigneter Filterfunktionen, um
diese zu extrahieren, richtet sich nach der vorliegenden Geometrie. Im gezeigten Beispiel (b) geniigt
ein Polynom zweiten Grades. Die Formfilterung fithrt auf das unter (c) gezeigte formreduzierte Pro-
fil. Aus diesem wird in einer zweistufigen Filterabfolge das Rauheitsprofil abgeleitet. Der sogenannte
A -Frequenzfilter bestimmt den Ubergang von der Rauheit zu héherfrequenten Anteilen (kiirzere Wel-
lenldngen), wie sie zum Beispiel iiber die mechanische Abtastung eingetragen werden konnen, wenn
die Messspitze beim Abfahren der Oberfldche zum Schwingen angeregt wird. Um solche Signalanteile
zu entfernen, ist der A¢-Filter als Tiefpassfilter ausgelegt. Das resultierende Primérprofil (P-Profil), abge-
bildet unter (d), beinhaltet nunmehr die Rauheit und die Welligkeit (W-Profil) der Oberflache. Letztere
kann durch eine erneute Tiefpassfilterung mit der Grenzwellenléinge A, die den Ubergang vom Rauheits-
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profil (R-Profil) zu niederfrequenten Anteilen definiert, extrahiert werden, siehe Punkt (e). Analog fiihrt
die A.-Hochpassfilterung des P-Profils auf das R-Profil. Alternativ liefert eine Subtraktion der Welligkeit
vom Primérprofil die Rauheit. Das R-Profil bildet die Grundlage zur Bestimmung der Rauheitsparameter
und zur weiteren Abstraktion der Oberflache.

1004 @) Mechanisch abgetastetes Profil {() Globale Probengeometrie
E / (Polynom zweiten Grades)
S 0 |
™
-100 T
1004 (© Formreduziertes Profil 1D Primérprofil (P-Profil)
= / /[
S 0 |
[N
-100+ 1 abgeleitet aus A,-Filterung
1004 (©) /— Welligkeit (W-Profil) {1 /— Rauheit (R-Profil)
E o] _
N
-100 1 abgeleitet aus A -Filterung | 1 abgeleitet iiber R = P - W
0 10 20 30 40 0 10 20 30 40

x (mm) x (mm)

Abbildung F.3: Vorgehen zur Ermittlung des Rauheitsprofils.

Die Wahl der Grenzwellenldngen, auch als Cut-off-Frequenzen bezeichnet, und der erforderlichen Einzel-
und Gesamtmessstrecken richtet sich nach der Art der Profilierung — periodisch oder aperiodisch — sowie
der zu erwartenden Rauheit, charakterisiert iiber Ra, Rz oder RSm. Im Beispiel der beschichteten Biege-
probe liegen die auf Basis des Herstellungsprozesses geschétzten Werte bei Ra > 12um und Rz > 64 um.
DIN EN ISO 4288:1998 [240] sieht fiir diesen Fall Einzelmessstrecken von 8 mm bei einer Gesamtmess-
lange von 40 mm vor.

F.1.2 Profilfilterung

Géngige Oberflachentastgeriate verwenden zur Grenzwellenldngenfilterung nach DIN EN ISO 16610-
21:2013 [241] einen Gauss-Filter mit einer 50 %-Ubertragungscharakteristik. Dessen Ubertragungs-
funktion besitzt die Form einer Gauss’scHEN Glockenkurve, woraus sich der Name des Filters ableitet.
Mathematisch entspricht die Profilfilterung oder -glédttung einer Faltung der Profile mit der Filterfunkti-
on. Die Faltung mit einer Ubertragungsfunktion, die sich ins Unendliche — positiv wie negativ — erstreckt,
fiihrt dazu, dass die Profilrdnder nicht korrekt abgebildet werden kénnen. Das macht es erforderlich,
einen Teil der Gesamtmessstrecke als Einschwing- und Beruhigungsstrecke zu verwenden. Wie Abbil-
dung E4 (a) veranschaulicht, entsprechen die Vor- und Nachlaufstrecken (l,, lz) jeweils der halben
Grenzwellenlidnge des Profilfilters (A,/2 bzw. A./2). Der Verlust dieser Bereiche ist in der Regel unpro-
blematisch, wenn die Taststrecke entsprechend vergroert wird. Kleine Probenabmessungen hingegen
erschweren oder verhindern die Realisierung der in der Norm empfohlenen Einzel- und Gesamtmess-
strecken.

Mit Spline-Profilfiltern ist es moglich, das gesamte abgetastete Profil auszunutzen. DIN EN ISO 16610-
22:2016 [242] sieht einen auf kubischen Kardinal-Spline-Funktionen aufgebauten Filter als Alternative
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zur Gauss-Filterung vor. Auf die technische Umsetzung wird aufgrund seiner Komplexitét in vielen Fallen
allerdings verzichtet. Die im Rahmen dieser Arbeit in der Programmiersprache PyrHoN™ vorgenommene
Implementierung basiert auf den in [242, 243] angegebenen Gleichungssystemen. Neben der Fahigkeit
zur vollumfénglichen Analyse der gesamten Taststrecke besitzt die Spline-Filterung einen weiteren Vor-
teil: Die zu definierenden Grenzwellenldngen A, und A. entsprechen denen des Gauss-Filters, womit
eine Verkniipfung mit den bekannten Normungen gegeben ist. Wie eine Gegeniiberstellung beider Filter
in Abbildung E4 verdeutlicht, sind die extrahierten Welligkeitsprofile vergleichbar. Gleiches gilt fiir die
R-Profile.

(a) Welligkeit aus Gauss-Filterung (b) Welligkeit aus Spline-Filterung
1004 | A
5 ok b Ll LB
® Iy i i ly
-100 “_7 Vor-/Nachlaufstrecke [, 5 = A./ 2 r_’ 1 A. = 8 mm
0 10 20 30 40 0 10 20 30 40
x (mm) x (mm)

Abbildung F.4: Vergleich zwischen (a) Gauss-Filterung und (b) Spline-basierter Filterung.

Tabelle E1 vergleicht die Rauheitskennwerte aus der integrierten Analysesoftware des verwendeten Pro-
filometers mit denen der eigens programmierten digitalen Gauss- und Spline-Filter fiir das Profil aus
Abbildung E3 (a).

Tabelle F.1: Vergleich der Filterfunktionen

Kennwert Profilometer Digitale Profilfilterung

Gauss Spline
Ra 14.6 um 14.9um 15.1um
Rz 96.6um 101.4pum 101.4um

Im Ergebnis stimmen sowohl der Mittenrauwert Ra als auch die gemittelte Rautiefe Rz sehr gut {iberein.
Der Vergleich zwischen den programmierten Filtern bestitigt die Aquivalenz von Gauss- und kubischer
Kardinal-Spline-Filterung.

F.2 Methodisches Vorgehen zur bildanalytischen Grenzflachenextraktion

Der in diesem Abschnitt vorgestellten bildbasierten Profilextraktion liegt das von ERIKSSON ET AL. [228,
244] entwickelte Verfahren zugrunde, bei dem lichtmikroskopische Aufnahmen dazu verwendet wer-
den, um mittels eines simulierten (digitalen) Profilometers Grenzflachen freizustellen. Ziel ist es, dieses
Konzept gezielt zu modifizieren, um den Informationsgewinn bei der Abstraktion zu erhéhen und die
Handhabung zu vereinfachen.

Im Rahmen der Gesamtprofilanalyse werden im ersten Schritt mehrere sich im Randbereich {iberlap-
pende Einzelaufnahmen angefertigt und zu einem Panorama vereint (Abbildung E5). Es konnen sowohl
intakte als auch geschadigte TBCs untersucht werden, sofern der origindre Materialiibergang erkennbar
und zusammenhangend ist. Die Auflésung ist mit 0.52 um/px feiner gewéhlt, als in [244] vorgeschlagen.
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Abbildung F.5: Montage von acht Einzelbildern zu einem Panorama.

Abbildung E6 veranschaulicht den Ablauf der Merkmalsextraktion. Aus Griinden der Ubersichtlichkeit
wird das Vorgehen an der unter (a) dargestellten Einzelaufnahme erlautert.

(a) Lichtmikroskopische Aufnahmen der (b) Konvertierung in Bindrbilder &
Grenzflache Entfernung von Fragmenten

Fragment

(c) Spaltenweises Auslesen & Identifizierung  (d) Extraktion der Grenzflache mittels
der Grenzflache als SchwarzweiRiibergang Sichtlinienverfahren

. Grenzflachenprofil
Ausleserichtung Draufsicht <&> (geschatzt)

l

O 1 - 1 1 1
0.0 0.1 0.2 0.3 04 0.0 0.1 0.2 0.3 0.4
x (mm) x (mm)

Abbildung F.6: Postprocessing-Strategie zur Extraktion von Grenzflachen aus lichtmikroskopischen Auf-
nahmen.

Im ersten Schritt (b) der Bildnachbearbeitung wird das Farbbild in eine Graustufenaufnahme umgewan-
delt und anschlief3end binarisiert.

Eine wesentliche Modifikation besteht darin, alle Fragmente zu entfernen, die nicht mit der frei-
zustellenden Grenzflache verbunden sind.

Die Grenzflache wird im néchsten Schritt (c) durch spaltenweises Auslesen der Bildinformationen als
Schwarzweif3iibergang identifiziert. Wie Abbildung E6 (d) veranschaulicht, konnen Hinterschneidungen
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durch das digitale Sichtlinienverfahren nicht erfasst werden. Im Hinblick auf die {ibergeordnete Ziel-
setzung eine Eingangsgrolle fiir die FE-gestiitzte Beanspruchungsanalyse in Form eines periodischen
Grenzflachenprofils bereitzustellen, sind die erfassbaren Informationen hinreichend. Wichtigstes, zu er-
fiillendes Kriterium ist, dass das bildanalytisch abgetastete Profil als Schdtzung der wahren Grenzflache
deren Amplituden- und Wellenlédngeninformationen widergibt. Im letzten Schritt erfolgt die sequentielle
Filterung hin zu einem R-Profil nach dem im Abschnitt E1.1 dargelegten Vorgehen. Hier setzen weitere
Modifikationen an:

1. Die digitalen A,- und A -Filter basieren auf kubischen Kardinal-Spline-Funktionen. Dadurch
ist der zur Verfiigung stehende Bildausschnitt auf der gesamten Liange auswertbar. Das stellt
einen Informationsgewinn dar und schafft die Moglichkeit, vergleichsweise kurze Grenzfla-
chen normgerecht zu analysieren.

2. Wie im Abschnitt E1.1 diskutiert, geht mit der Abtastung durch eine endliche Tastspitze eine
erste Profilfilterung einher. Durch den Verzicht auf die Simulation des Profilometers bleiben
wesentliche Informationen iiber die Tiefe und Feinheit der Oberflachenprofilierung erhalten.
Gleichzeitig verringern sich der Implementierungsaufwand bei der Programmierung und die
Komplexitidt der Auswerteroutine.

Abbildung E7 geht auf den Einfluss der Ausleserichtung (Draufsicht: schwarz-nach-wei3, Untersicht:
weil3-nach-schwarz) auf das ermittelte Rauheitsprofil ein. Geringe Abweichungen sind nur an den Posi-
tionen feststellbar, an denen das Oberflachenprofil Hinterschneidungen aufweist.

(a) Rauheitsprofile (b) Abweichung zwischen den R-Profilen

100 4 ! Draufsicht (DS) | 1 ' A = Rpg - Rys
‘s
5 o] MJ\M%MWWW ] T
S t

-100 - A . A.x = 75um

0 2 4 6 8 0 2 4 6 8
x (mm) x (mm)

Abbildung F.7: Vergleich der Rauheitsprofile aus der Analyse in Drauf- und Untersicht.

Vergleicht man die aus den Profilen ermittelten Rauheitskenngréf3en in Tabelle E2, wird deutlich, dass
die Analyserichtung das Ergebnis nicht signifikant beeinflusst. Das entspricht den Erwartungen, da die
Oberflache der Haftvermittlerschicht durch einen Spritzprozess hervorgebracht wird und vor dem Auftra-
gen der Deckschicht keine mechanische Aufbereitung erfahrt. Die entstandenen Ungédnzen sind demnach
zuféllig verteilt und lassen keine Vorzugsrichtung erwarten.

Tabelle F.2: Einfluss der Analyserichtung auf die Ermittlung der Rauheitskennwerte
Ra (um) RAa (um) Rq (um) RAq (um) Rc (um) RSm (um)

Draufsicht 18.5 0.66 23.4 0.92 150 174
Untersicht 19.2 0.70 23.8 0.99 145 167
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F.3 Abstraktion der Bi-Materialgrenzflachen

Anhand der in Abbildung E8 ausschnittsweise gezeigten Grenzfldchenprofile werden in diesem Abschnitt
die Bi-Materialiibergdnge zwischen GZO und YSZ, sowie YSZ und Haftvermittlerschicht abstrahiert.

A R
LR - 2 ; SO T o Z <}

Abbildung F.8: Ausschnitt der zur modellhaften Abstraktion verwendeten realen Grenzflachen.

Die Literatur weist eine Vielzahl von Modellfunktionen aus, auf deren Grundlage die Rauheitskennwerte
in eine idealisierte Grenzflache tiberfiihrt werden kénnen. Deren Geometrien reichen von elliptischen
bzw. halbkreisformigen Profilierungen [119] bis zu Sdgezahnprofilen [228]. Etabliert haben sich Model-
le, die die Profilierung iiber einen Kosinusansatz beschreiben:

z(x)=A cos(z%tx). (84)

Das hat mehrere Griinde: (1) Die trigonometrische Funktion ist iiber den gesamten Verlauf stetig und
unterstiitzt dadurch die numerische Stabilitédt bei der FE-basierten Spannungsanalyse. (2) Die mit dem
Kosinusprofil berechneten Absolutspannungen in der TBC sind vergleichbar zu den Beanspruchungen,
die {iber das reale Grenzflachenprofil induziert werden (vgl. Unterkapitel 8.1).

Amplitude A und Wellenlédnge A lassen sich als Funktion des Mittenrauwerts beschreiben (Model 1):

R
A=ZRa, A=2m—>. (85)
2 RAa

Ahnlich erfolgt die Definition iiber das quadratische Mittel (Modell 2) [228]:

R
A=+v2Rq, A=2n—1. (86)
RAq

Eine andere Herangehensweise setzt auf die unmittelbare Verwendung der Informationen iiber die mitt-
lere Profilhohe und die mittlere Wellenldnge (Modell 3) [244]:

1
A= ERC, A =RSm. (87)

Abbildung E9 veranschaulicht die mittels der drei Modellfunktionen abstrahierten Grenzflachenprofi-
lierungen. In der Gegeniiberstellung bestitigt sich der subjektive Eindruck, der aus Abbildung E8 zu
gewinnen ist, wonach die Rauheit der beiden Grenzflachen vergleichbar ist. Beide Materialiibergdnge
lassen sich tiber A = 150 um reprasentieren.
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Abbildung F.9: Abstrahierte Profile fur die (a) YSZ-BC- und (b) GZO-YSZ-Grenzflache basierend auf dem

Kosinusansatz.

Gemal Tabelle E3 liegt das Verhéltnis der beiden Parameter zwischen 3 < A/A < 8. Das entspricht dem
Wertebereich, den Eriksson ET aL. [228] zur Abschitzung der Wellenldnge empfehlen, wenn nur der

Amplitudenwert bekannt ist.

Tabelle F.3: Vergleich der Modelle zur Beschreibung sinusoidaler Grenzflachenprofile

Grenzfliche Modell Amplitude A (um) Wellenldnge A (um) A/A (-)
YSZ-BC 1 24 150 6
2 27 136 5
3 49 141 3
GZO-YSZ 1 21 163 8
2 23 149 6
3 38 151 4

Fiir das FE-Modell wird als Standardwert eine Amplitude von A = 25um gewdahlt. Diese gilt fiir bei-
de Grenzflichen gleichermallen. Um den gezeigten Variationen Rechnung zu tragen, beinhaltet die
Beanspruchungsanalyse in Kapitel 8 eine Parameterstudie, die den Einfluss der Rauheit infolge einer
Amplitudenmodulation auf die lokale Spannungsentwicklung untersucht.
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