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Zusammenfassungq:

Im Vorhaben des vorliegenden Schlussberichts wurde ein Schutzschichtsystem ent-
wickelt, das den Einsatz kostengunstiger un- bzw. niedriglegierter warmfester Stahle
in Hochtemperaturchlorumgebungen mit niedrigen (,reduzierend®) und hohen (,oxi-
dierend”) Sauerstoffpartialdriicken erlaubt. Dies war bisher nur mit hochpreisigen
Nickelbasislegierungen moglich, wobei im Gegensatz zur entwickelten Beschichtung
ein Wechselbetrieb zwischen reduzierender und oxidierender Betriebsweise bei den
meisten konventionellen hochlegierten Werkstoffen zu einer starken Korrosionsscha-
digung fihrt. Das entwickelte Schichtsystem wird im APS-Verfahren aufgebracht und
besteht aus einer bezlglich der Korrosionsbestandigkeit angepassten Kombination
der Elemente Ni, Mo und Al. Wie dilatometrische Messungen zeigten, besitzt dieses
Werkstoffsystem einen auch flur thermischen Wechselbetrieb geeigneten thermi-
schen Ausdehnungskoeffizienten fur den Einsatz als Beschichtung auf ferritischen
Stahlsubstraten. Die Entwicklung der Schichtzusammensetzung beruhte dabei zu-
nachst auf Versuchen an Modelllegierungen des Dreistoffsystems Ni-Mo-Al, in denen
die Wirkung der einzelnen Legierungsphasen bezuglich der Korrosionsbestandigkeit
erarbeitet wurde. Die Ergebnisse wurden im wesentlichen fur eine Temperatur von
800°C gemessen. Diese Temperatur liegt insbesondere fur reduzierende Umgebun-
gen deutlich oberhalb der bisher Ublicherweise gefahrenen Betriebstemperaturen, so
dass das Beschichtungssystem grundsatzlich ein signifikantes Potential bezuglich
der Erhéhung der Korrosionsbestandigkeit in chlorhaltigen Hochtemperaturumge-
bungen bietet. Eine weitere Optimierung bezuglich Porositat, thermischen Ausdeh-
nungskoeffizienten sowie Ni- und Al-Gehalte sollte die Eigenschaften des Beschich-
tungssystems noch weiter verbessern kdnnen. Grundsatzlich erscheint jedoch das
System auch in seiner jetzigen Form bereits fur eine Anwendung geeignet. Die Auf-
bringung solcher Schichten erfolgt Gblicherweise am darauf spezialisierten KMU.

Das Ziel des Vorhabens wurde erreicht



Gegeniiberstellung der Ergebnisse mit den Zielsetzungen des Antrags

In dem Forschungsvorhaben des vorliegenden Berichts sollte basierend auf den Er-
gebnissen des vorangegangenen AiF-Vorhabens Nr. 13266 N ein Beschichtungssys-
tem entwickelt werden, das eine erhohte Bestandigkeit von Anlagenkomponenten in
chlorhaltigen Atmospharen mit niedrigen und erhéhten bzw. alternierenden Sauer-
stoffgehalten bei hohen Temperaturen gewahrleisten kann. Dieses Beschichtungs-
system sollte mittels HYOF-Verfahren auf herkdbmmlichen Apparatebauwerkstoffen
(Stahlen) appliziert werden und aus Aluminium-Molybdan-Nickel-Legierungen beste-
hen, die sich in zuvor durchzufihrenden Chlorkorrosionsexperimenten als bestandig
erwiesen haben und im thermischen Ausdehnungsverhalten auf das Substrat abge-
stimmt sind.

Das zu entwickelnde Beschichtungssystem sollte eine Alternative auf preisgunstigen
Apparatebaustahlen zu den hochpreisigen derzeit verwendeten Ni-Basis-
Legierungen darstellen.

Im Vorhaben wurden zunachst auf der Basis thermodynamischer Uberlegungen und
der Ergebnisse des Vorhabens AiF-Nr. 13266 N funf verschiedene Legierungen auf
der Basis Mo-Ni-Al im zugehdorigen Dreistoffsystem definiert und anschliel3end als
Versuchslegierungen hergestellt. Eine dieser Legierungen liel3 sich aufgrund giel3-
technischer Probleme nicht herstellen, die anderen vier Legierungen wurden Hoch-
temperaturkorrosionsuntersuchungen in reduzierend-chlorierend und oxidierend-
chlorierend wirkenden Atmospharen unterzogen. Als Ergebnis wurden die Pulverzu-
sammensetzungen fur zwei Beschichtungssysteme definiert, die im APS-Verfahren
auf Reineisen als Modellsubstrat fur Stahl aufgebracht wurden. Das APS-Verfahren
wurde anstelle des urspringlich geplanten HVOF-Verfahrens gewahlt, da sich bei
diesem Verfahren bessere Spritzergebnisse eingestellt hatten. Parallel wurden die
thermischen Ausdehnungskoeffizienten von entsprechenden Stahlsubstraten bzw.
Eisen und den Modelllegierungen gemessen. Die Korrosionsversuche an den Be-
schichtungen ergaben, dass das System mit der Pulverzusammensetzung 9.5 % Mo,
36 % Ni, 54.5 % Al (At.-%) insbesondere unter reduzierenden aber auch unter wech-
selnden reduzierenden/oxidierenden Atmospharen den bisherigen teuren Werkstoff-
I6sungen zumindest gleichwertig, wenn nicht sogar Uberlegen ist. Lediglich unter
,oxidierenden“ Umgebungen existieren hochpreisige Werkstofflosungen, die gegen-
uber dem entwickelten Schichtsystem eine etwas héhere Bestandigkeit aufweisen, in
vielen Fallen aber aufgrund der héheren Kosten keine Alternative flir grof3e Anlagen-
komponenten darstellen. Insgesamt decken sich die Ergebnisse mit den ursprungli-
chen Zielsetzungen des Forschungsantrags.



Darstellung der Ergebnisse

1. Ausgangssituation und Zielsetzung

Der Angriff durch chlorhaltige Umgebungen bei hohen Temperaturen stellt nach wie
vor in verschiedenen Bereichen der chemischen Prozesstechnik ein gravierendes
Problem dar. Eine grofliere Zahl von Prozessen der thermischen Entsorgungstechnik
sowie der Prozess- und Energietechnik beinhaltet ebenfalls Umgebungsbedingun-
gen, bei denen der Sauerstoffpartialdruck niedrig ist, wahrend gleichzeitig hohe
Chlorgehalte vorliegen. Als Beispiele fur Hochtemperatur-Chlorkorrosion seien Pro-
zesse genannt, bei denen organische Chlorverbindungen gespalten werden (z.B.
Dichlorethanspaltung bei 600-700°C), Prozesse zur thermischen Regenerierung von
Katalysatoren sowie alle Arten von unterstochiometrischen Verbrennungsprozessen
mit chlorhaltigen Brennstoffen oder Verunreinigungen.

Eine ahnliche Situation liegt bei der Vergasung und Verschwelung von chlorhaltigen
Stoffen vor. Bei der Betrachtung der Korrosivitat von Prozessumgebungen muss ne-
ben dem Chlorgehalt grundsatzlich auch der Sauerstoffgehalt bertcksichtigt werden.
Bei Atmospharen mit Sauerstoffgehalten von tUber 1% kann mit hoch Aluminium-
haltigen Legierungen oder Beschichtungen ein Schutz gegen Chlorkorrosion erreicht
werden, wobei eine dichte Aluminiumoxidschicht die Eindiffusion von Chlor verhin-
dert [1]. Bei extrem niedrigen Sauerstoffgehalten sind hoch Molybdan-haltige Materi-
alien bestandig. Das sich auf diesen Werkstoffen bildende MoCly ist zwar fllchtig,
besitzt jedoch eine aullerst niedrige Bildungsrate, die werkstofftechnisch akzeptabel
ist [2].

Um bei der Planung von Anlagen und Apparaten eine Handhabe flir die Werkstoff-
auswahl zu erhalten, wurde im Rahmen des vorangegangenen AiF-Projektes 11195
N das Konzept der ,Quasi-Stabilitatsdiagramme® entwickelt. Hierbei wurde das Krite-
rium herangezogen, dass Dampfdriicke von max. 10 bar der gebildeten Metallchlo-
ride akzeptabel sind, weil in diesem Fall die Metallabtragsraten kleiner als 1 mm/a
sind. Da in diesem Projekt Korrosionsversuche ausschlielich in sauerstoffreichen
Umgebungen durchgefuhrt wurden (synthetische Luft mit 0,1% und 2% Chlor), wurde
in einem Folgeprojekt (AiF 13266 N) mit der Uberpriifung der Giiltigkeit dieser Dia-
gramme flr die Situation in Atmospharen mit sehr niedrigen Sauerstoffpartialdriicken
und hohen Chlorpotentialen begonnen. Im Rahmen dieses Vorhabens wurde das
Hochtemperaturkorrosionsverhalten von 9 technischen Legierungen (Tabelle 1) und
Schutzschichten bei einer Temperatur von 800°C in 3 unterschiedlichen chlorhaltigen
Atmospharen mit niedrigen Sauerstoffpartialdricken (Ar-2%Cl>-3ppmO;; Ar-0,2%Cl,-
3ppmO2; Ar-0,2%Cl»-1%0;, jeweils Volumenanteile) untersucht.



Tabelle 1: Werkstoffe flr die experimentelle Verifizierung der Bestandigkeitsdia-
gramme in AiF-Projekt 13266 N

Legierung Fe | Ni Cr Cc Mo| Si | Mn | P S |Al | Co |Cu| Y Zr |Ce
13CrMo44 |Rest| - 10,88 | 0,17 |0,46|0,22 |0,6 - - - - - - - -
Alloy 690 8,7 | Rest 27,85 | 0,02 | - /0,15 |0,2 - - - - - - - -
Alloy B2 1,9 | Rest | 0,64 |0,003|26,7|0,02 | 0,57 - - - 10,06 - - - -
Alloy 214 3,7 | Rest |16,12 |0,040| - ]0,10 |0,20 - - 1441 - - 10,006 | 0,03 | -
Alloy 602CA| 9 | Rest| 252 | 0,18 |0,04|0,05 - - - 12,08| - - 1012101 | -
G-X70Si15 |Rest| - - 0,7 - 115 |05 1[0,05|0,04 | - - 1 - - -
AC 66 Rest | 32 | 27,4 |[0,056| - |02 - - - 10,01 - - - - 101
Alloy 36 Rest| 36 | 0,2 |<0,03| - |<0,2|<0,35| - - - [<05]| - - - -
C\Iluchrom Rest | - 17 |<0,08| - |<0,5|<0,6 - - |50 - - - <0,3]| -

Mit Hilfe der am Institut vorhandenen Computerprogramme CHEMSAGE und HSC
fur thermodynamische Berechnungen wurden die Quasi-Stabilitatsdiagramme fur je-
des Legierungselement entwickelt. Die grundsatzliche Vorgehensweise ist in [3] be-
schrieben. Eine Zusammenstellung der Bestandigkeiten flr die verschiedenen Me-
talloxide, Metallchloride und Metalloxichloride bei 800°C ist in Abbildung 1 darge-
stellt. In diesem Diagramm sind die drei obengenannten Atmospharen eingezeichnet,
woraus das Verhalten der Elemente Al, Fe, Cr, Mo und Ni unter der jeweiligen Atmo-
sphare abgelesen werden kann. So wirde etwa Chrom als Legierungselement nur
unter der zweiten und dritten Atmosphare eine Chromoxidschutzschicht bilden. Unter
der ersten Atmosphare konnte nur noch Aluminium durch die Bildung von Alumini-
umoxiden eine Schutzwirkung entwickeln. Allerdings wurde festgestellt, dass sich
Chrom immer als unvorteilhafter Legierungspartner darstellt, da die Werkstoffe mit
den hochsten Chromgehalten (Alloy 690 und AC 66) am starksten korrodiert wurden.
Es kam zur Bildung von fluchtigen Chromchloriden (CrCl3) und porésen Chromoxiden
(Cr203), wodurch die Materialien massiv angegriffen wurden. Offenbar wurde ein
Kreislaufprozess initiiert [4][5], bei dem Uber schnellen Gasphasentransport in Form
der gebildeten Metallchloride und der Wiederausscheidung des Metalls aus der Chlo-
ridphase in Form von Oxiden innerhalb der Oxidschicht extrem pordse, rissige und
damit gasdurchlassige Oxidschichten entstanden.

Das freigesetzte Chlor konnte in den Werkstoff zurtckdiffundieren und erneut Metall-
chloride bilden. Dieser Vorgang ist als ,active oxidation’ bekannt. Selbst bei Sauer-
stoffanteilen von einem Prozent konnte ein Chromverlust nachgewiesen werden,




auch wenn sich thermodynamischen Berechnungen zufolge das System weit im Sta-
bilitatsfeld des Chromoxids Cr,O3 befindet (Abbildung 1).

Es besteht daher eine Diskrepanz zu den thermodynamischen Berechnungen, die
auf den unterschiedlichen Sauerstoff-Partialdruck in der Atmosphare und in der
Werkstoffrandzone unter der Oxidschicht zurtickzufuhren ist. Durch Defekte in der
Oxidschicht kann eine Eindiffusion von Chlor erfolgen und in den Bereichen niedriger
Sauerstoff-Aktivitaten nahe der Werkstoffrandzone zur Bildung fllichtiger Chromchlo-
ride bzw. Chromoxichloride fliihren, wodurch der korrosive Kreislaufprozess in Gang
kommt. Diese Defekte kdnnen offenbar wahrend des Oxidschichtwachstums auf-
grund der Bildung und Abdampfung flichtiger Cr-Chloride entstehen, die niedrigere
Dampfdrticke als 10 bar aufweisen, so dass dieses Kriterium zumindest in sauer-
stoffarmen Umgebungen einer Korrektur bedarf. Aluminium als Legierungselement
war bei hohen Temperaturen unter oxidierenden chlorhaltigen Atmospharen ein vor-
teilhafter Legierungspartner [3]. Dieses positive Verhalten resultiert aus der hohen
thermodynamischen Stabilitat von Aluminiumoxid und der leichten Oxidbildungsfa-
higkeit des Aluminiums unter sauerstoffhaltigen Atmospharen.

Unter zunehmend sauerstoffarmen Bedingungen mit erhdhten Chlorgehalten lasst
die Schutzwirkung signifikant nach. Die mit Aluminium legierten Werkstoffe Alloy 214,
Alloy 602 CA und Aluchrom W bilden zwar immer eine Al,O3-Schicht aus, aber bei
den beiden 3ppm Sauerstoff enthaltenden Atmospharen zeigt sich eine deutliche
Aluminiumverarmung in der Randzone. Nur unter sauerstoffreicheren Bedingungen
(1% O2) kann Al als vorteilhafter Legierungspartner betrachtet werden. Erneut wider-
spricht dies den thermodynamischen Modellrechnungen, die auf dem Kriterium des
kritischen Dampfdrucks von 10 bar beruhen und in allen verwendeten Atmospharen
Al,O3 als stabile Phase beschreiben. Analog den Beobachtungen im Falle von
Chrom konnten aber experimentell die Bildung von Aluminiumchlorid AICl; und dar-
aus folgend ein massiver korrosiver Angriff nachgewiesen werden, was wiederum auf
die Notwendigkeit der Korrektur des genannten Kriteriums hindeutet.
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Abbildung 1: Quasi-Stabilitatsdiagramm fur die untersuchten Legierungselemente bei 800°C




Als weiteres Ergebnis der Arbeiten im vorangegangenen Vorhaben zeigte sich, dass
Molybdan als Legierungszusatz zu extrem hohen Korrosionsraten in sauerstoffrei-
chen Umgebungen fuhrte [3]. Bei niedrigen Sauerstoffpartialdricken ist Molybdan
hingegen ein vorteilhafterer Legierungspartner. Ist der Einsatz unter sauerstoffrei-
chen Bedingungen (O2 = 1%) durch die Entstehung von flichtigem MoO,Cl, gekenn-
zeichnet, kann unter den reduzierenderen Bedingungen eine nahezu reine metalli-
sche Molybdanschicht an der Oberflache stabilisiert werden (siehe Ergebnisse AiF-
Projekt 13266 N). Grund hierfir durften die von MoO,Cl, tber MoOCI3; und MoOCl,
nach MoCl, stark abnehmenden Bildungsraten sein, worauf der Befund bei Alloy B2
hinweist. Es bleibt festzuhalten, dass unter chlorhaltigen Atmospharen mit geringen
Sauerstoffgehalten alle untersuchten Werkstoffe, deren Bestandigkeit auf der Bildung
schitzender Oxide beruht, mehr oder weniger stark angegriffen werden. Diese Ein-
schatzung, die ihre Bestatigung auch durch die von [6][7] beschriebenen Untersu-
chungsergebnisse findet, floss in die Entwicklung der Bestandigkeitsdiagramme im
Vorhaben AiF-Nr. 13266 N ein.

Es hat sich in diesem Vorhaben auch gezeigt, dass die ausgewahlten Beschichtun-
gen (Al-Diffusionsschichten sowie thermisch gespritzte NiAl- und NiSi>-Schichten),
deren Schutzwirkung ebenfalls auf der Bildung stabiler Oxide beruht, prinzipiell bei
Sauerstoffgehalten von weniger als 1% keine ausreichende Bestandigkeit aufweisen.
Offenbar existieren also Gaszusammensetzungen, fir die derzeit keine geeigneten
Werkstoffe bzw. Beschichtungen bekannt sind.

Gegenstand des Vorhabens AiF-Nr. 14579 N, uUber das hier berichtet werden soll,
war daher die Entwicklung eines Beschichtungssystems, um diese Lucke zu schlie-
Ren. Hierfur sollte das System Aluminium-Molybdan-Nickel als Basis dienen. Bei ho-
heren Sauerstoffgehalten wurde die Schutzwirkung auf der Bildung von Aluminium-
oxid beruhen, bei niedrigen Sauerstoffkonzentrationen wirde der Schutz des Sys-
tems von Molybdan ausgehen. Nickel wurde als Basis gewahlt, da es sich als reakti-
onstrage unter chlorhaltigen Bedingungen erwiesen hat [3]. Dieses Konzept wirde
auch den Einsatz in Prozessen mit wechselnden Sauerstoffgehalten erlauben, fur die
bisher keine Werkstofflosungen existieren. Verschiedene Al-Mo-Ni-Legierungen soll-
ten zunachst als Vollmaterial erschmolzen und hinsichtlich ihrer Korrosionsbestan-
digkeit und ihres thermischen Ausdehnungsverhaltens untersucht werden. Uber letz-
teres ist aus der Literatur nichts bekannt, so dass dilatometrische Versuche durchge-
fuhrt werden mussten. Der thermische Ausdehnungskoeffizient der Ni-Mo-Legierung
Alloy B2 (a = 11,1 x 10°K™") Iasst darauf schlieRen, dass auch mit Al-Mo-Ni-
Legierungen Ausdehnungswerte erreichbar sind, die eine Applikation als Schutz-
schicht fiir ferritische oder Ni-Basis Werkstoffe (a ~ 12-13 x 10° K™, jeweils 20-
300°C) zulassen.



Darstellung der Ergebnisse und Vergleich mit den Zielsetzungen des urspriing-
lichen Antrags

2. Untersuchungsprogramm
2.1 Legierungsauswabhl

Fur die Entwicklung einer thermisch gespritzten Beschichtung, die eine entsprechen-
de Bestandigkeit in chlorhaltigen Atmospharen bei niedrigen oder alternierenden
Sauerstoffgehalten besitzt, wurde das System Aluminium-Molybdan-Nickel ausge-
wahlt. Anhand eines Phasendiagramms wurden funf verschiedene Al-Mo-Ni-Legie-
rungen definiert (Abbildung 2). Drei der Legierungen besitzen den gleichen Molyb-
dangehalt, um die Rolle der anderen Legierungselemente charakterisieren zu kon-
nen, weiterhin liegen drei Legierungen im Bereich des Zwei-Phasen-Gebietes -NiAl
— MosAl, die Ubrigen Legierungen sind dreiphasig.

Al grid in at. %
axes in mass %

MoAl,,
1,tMoAl, (h) +MoAl,,

Mo Al+Mo Al tT,

/P10<:3MDN'1_, N 1

Mo

Abbildung 2: Aufteilung der Phasenfelder im System Ni-Al-Mo im Schnitt bei 700°C
[8] und flr die Untersuchungen ausgewahlte Zusammensetzungen L1 bis L5



10

Die Zusammensetzungen der Legierungen sind in Tabelle 2 angegeben. Die Legie-
rungen wurden bei ATZ in ZrO,- bzw. Y,03-Tiegeln unter Schutzgas erschmolzen.
Hierbei hat sich gezeigt, dass die Legierung L1 nicht herstellbar ist. Problematisch
sind hier der hohe Molybdangehalt und der sehr hohe Schmelzpunkt des Molybdans
von 2610°C, der Uber dem Siedepunkt (!) von Aluminium (2519°C) liegt. Es gelang
nicht, ein vollstandiges Aufschmelzen des Molybdans zu erreichen.

Der Herstellung der Legierung L4 und L5 konnte nur unter Inkaufnahme hoher Kon-
taminationen von Zirkon von bis zu 25% aus dem ZrO,-Y,03 Tiegel erfolgen. Von
diesen beiden Legierungen wird im vorliegenden Bericht nur das Korrosionsverhalten
der Legierung L4 beschrieben, da das Verhalten der Legierung L5 analog zu L4 war.
Weitere Daten konnen jedoch auf Wunsch von der Forschungsstelle zur Verfugung
gestellt werden. Die anderen Legierungen konnten erschmolzen werden. Sie zeigen
eine teils mehr, teils weniger ausgepragte Sprodigkeit, die jedoch fir den geplanten
Verwendungszweck als Spritzschichtwerkstoff eher tolerabel ist als bei einem Einsatz
als Vollmaterial. Aus den Legierungen wurden Proben mit den Abmessungen von 15
x 10 x 4,5 mm und einer Oberflache von 3 cm? gefertigt.

Tabelle 2 : Zusammensetzung der 5 ausgewahlten Legierungen

Legierung | Angabe in At.-% Angabe in Gew.-%

Nr. Mo Ni Al Mo Ni Al

L1 51 16 33 72,7 13,9 13,2
L2 27,6 39,2 33,2 45,3 39,4 15,3
L3 24,8 32,3 429 43,8 34,9 21,3
L4 28 20 52 51,03 22,30 26,65
L5 12 40,5 47,5 23,93 49,41 26,64

Die auf der Basis von Ergebnissen aus den Korrosionsversuchen an Vollmaterial

(siehe spater) fur die Beschichtungsversuche ausgewahlten zwei Al-Mo-Ni-
Legierungen (Tabelle 3) wurden beim ATZ im Unterauftrag mittels Inertgas-

Verdisung hergestellt und als Schutzschichten mittels APS-Verfahren (Abbildung 3)
auf zylindrische Probekdrper aus Armco-Eisen (1.0340) mit 15 mm Durchmesser, 15
mm Lange und abgerundeten Kanten (r ~ 2 mm) appliziert. Gegenuber dem ur-
sprunglich vorgesehenen HVOF-Verfahren wurde die APS-Methode verwendet, da
sich auf diese Weise dichtere Schichten herstellen lieRen. Ursachlich hierfur ist ver-

mutlich die hohe Schmelztemperatur der Legierungen.

Tabelle 3 : Zusammensetzungen der ausgewahlten Mo-Ni-Al Beschichtungen

Pulver At.-%
Mo Ni Al
P1 9,5 36 545
P2 27,6 39,2 33,2
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Abbildung 3: APS Verfahren zur Spritzschichtherstellung

2.2 Experimentelles und Ergebnisse
2.21 Charakterisierung der Legierungen aus Vollmaterial

2.21.1 Legierung L2

Die Mikrostruktur der Legierung L2 ist in Abbildung 4 gezeigt. Die Phasenanalyse
wurde mittels REM-EDX Analyse vorgenommen, teilweise wurden XRD-Messungen
unterstltzend eingesetzt. Mittels digitaler Bildanalyse wurden die Phasenverteilun-
gen bestimmt. Die Matrix besteht aus einer -NiAl-Phase mit einem Anteil von etwa
72% und besitzt eine Zusammensetzung von 53 % Ni, 46.8 % Al und 0.2 % Mo (je-
weils in At.-%). Gemall dem Phasendiagramm ist eine geringe Ldslichkeit (etwa 1 %)
von Mo in der 3-NiAl Phase gegeben [1]. In dendritischer Form ist eine a-Mo Phase
mit einem Flachenanteil von 27 % und einer Zusammensetzung von 90.2 % Mo, 7.44
% Al und 2.4 % Ni eingelagert. Die Aluminium- bzw. Nickel-Loslichkeit in a-Mo ist in
den gemessenen Mengen gemaf den Phasendiagrammen nur bei hohen Tempera-
turen von etwa 1200°C und daruber gegeben [8]. Es muss also davon ausgegangen
werden, dass der Gussblock so rasch abkuhlte, dass Aluminium und Nickel in Mo-
lybdan zwangsgel6st blieben. In geringem Umfang konnte eine dritte Phase beo-
bachtet werden, die sich als y’-Ni3Al mit 10% Zr identifizieren liel3. Diese Phase er-
gab sich als Artefakt, bedingt durch den Angriff des Tiegelmaterials wahrend des
Schmelzvorgangs.
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Abbildung 4: Mikrostruktur der Legierung L2

2.2.1.2 Legierung L3

Die Mikrostruktur der Legierung L3 wird in Abbildung 5 gezeigt. Auch hier besteht die
Matrix aus der Phase B-NiAl, die gemall REM-EDX Messungen eine Zusammenset-
zung von 50 % Ni, 49.8 % Al und 0.2 % Mo (jeweils At.-%) und einen Volumenanteil
von etwa 65 % aufweist. Wiederum in dendritischer Form eingelagert sind zwei Mo-
reiche Phasen, die a-Mo-Phase mit der Zusammensetzung 85.8 % Mo, 12 % Al und
2 % Ni, die an ihrer Peripherie mit der MosAl Phase umgeben ist. Es wird vermutet,
dass sich diese aus dem mit Aluminium ubersattigten a-Mo ausgeschieden hat. Die
NiAl Phase ist wiederum zu einem geringen Teil mit Zirkon aus dem Tiegelmaterial
kontaminiert.
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Abbildung 5 : Mikrostruktur der Legierungen L3

2.2.1.3 Legierung L4

Die Mikrostruktur der Legierung L4 wird in Abbildung 6 gezeigt. Die B-NiAl Phase mit
der Zusammensetzung 49.6 % Ni, 50.2 % Al und 0.2 % Mo hat hier einen Mengenan-
teil von nur noch 25 %. Dominierend ist MosAl mit einem Flachenanteil von 48 % und
der Zusammensetzung 22.8 % Al, 75.9 % Mo und 1.2 % Ni. Gemal} Phasendia-
gramm besitzt MozAl praktisch keine Ldslichkeit fur Ni, vermutlich liegt ein Ungleich-
gewichtszustand, wiederum bedingt durch die schnelle Abkuhlung, vor. Weiterhin ist
eine stark mit Zirkon kontaminierte (Ni, Zr)(Al, Mo)-Phase vorhanden. Diese hat die
Zusammensetzung 23.6 % Ni, 42.5 % Al, 7.4 % Mo und 26.5 % Zr. Es fallt auf, dass
die MosAl-Dendriten eine kantige Struktur besitzen.
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Abbildung 6 : Mikrostruktur der Legierungen L4

2.2.2 Charakterisierung der auf der Basis der Ergebnisse an Vollmaterial
entwickelten Beschichtungen

2.2.2.1 Beschichtung aus Pulver P1

Die mittels Inertgas-Verdusung hergestellten und anschlie3end klassierten Pulver-
partikel haben eine spharische Form (Abbildung 7) mit einem mittleren Durchmesser
von ca. 50 ym. Mithilfe von EDX-Messungen konnten eine in Abb. 8 hell erscheinen-
de Aly(Mo, Ni)-Phase mit einem hohen Molybdangehalt von 22 % und eine B-NiAl
Phase (dunkel) mit einem Molybdangehalt von 5 % identifiziert werden. In Spuren ist
Aluminiumoxid vorhanden.

In Abbildung 9 ist ein Querschliff einer APS-Beschichtung aus diesem Pulver auf
Armco Eisen dargestellt. Die Schicht, deren Dicke nahezu 300 ym betragt, weist die
typische Struktur einer thermisch gespritzten Schicht mit gleichmaRigen, durch dinne
Oxidsaume voneinander getrennten Spritzlamellen auf. Mittels bildanalytischer Me-
thoden wurde die Porositat zu etwa 3 % bestimmt. Die maximale Porengrof3e liegt
bei etwa 10pm. Der Oxidanteil betragt etwa 5 %. An der Grenze zum Substrat sind
oxidische Einschlisse erkennbar, die von der Strahlbehandlung (Korundstrahlen) vor
der Applikation der Spritzschicht stammen.
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Abbildung 7: REM-Aufnahme von Pulver P1

AccV SpotMagn Det WD Exp — 5um
200kY 40 5000x BSE 104 9 Fa12_236

Abbildung 8: Partikeloberflache Pulver P1 (REM-Aufnahme)
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Abbildung 9 : Querschliff der Spritzschicht P1 auf Armco-Eisen

Zur Prufung der Hochtemperaturstabilitat wurde eine NiAIMo APS-Beschichtung un-
ter reinem Ar bei 800°C fur 100 h ausgelagert. In der ESMA-Analyse wurden weder

Interdiffusion noch Delaminationen an der Phasengrenze Substrat/Beschichtung be-
obachtet, Abb. 10.
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Abbildung 10: ESMA Analyse nach 100 h Auslagerung in Ar bei 800°C

In Phasenkontrast-Messungen (Abbildung 11) konnten die drei wichtigsten Phasen
identifiziert werden. Die hellgrau erscheinende Phase besteht aus a-Mo mit einer ho-
hen Léslichkeit von Al (ca. 8 at %), die dunklen Bereiche sind Aluminiumoxid (Al2O3).
Die NiAl B-Phase wurde ebenfalls beobachtet, mit einer hohen Léslichkeit von Mo-
lybdan (ca. 9 at %) gemessen mit EDX.

Abbildung 11: REM-Aufnahme eine Spritzschichtoberflache aus Pulver P1
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2.2.2.2 Beschichtung aus Pulver P2

Dieses Pulver konnte nicht mittels Inertgas-Verdusung hergestellt werden. Daher
wurden Ingots der Legierung gebrochen und gemahlen. Die klassierten Partikel ha-
ben eine unregelmaRige, kantige Form (Abbildung 12) mit Durchmessern zwischen
40 pym und 60 pm.

In den EDX-Messungen wurden zwei verschiedene Phasen auf der Oberflache der

Pulver identifiziert: Eine a-Mo Phase (hell im Bild in Abb. 12) und eine B-NIAl Phase
(grau im Bild) mit einem geringen Molybdangehalt von 2.45 at %. In geringen Men-
gen wurden auch Aluminiumoxide gefunden. Abb. 13 zeigt den Querschliff durch ei-
ne APS-Beschichtung aus diesem Pulver auf Armco-Eisen. In den metallographi-
schen Untersuchungen ergab sich eine Schichtdicke von ca. 300 um. Abb. 14 zeigt
das Beispiel eines digital eingefarbten Bildes zur Messung der Porositat der Schicht,
die sich zu ca. 6 bis 9% ergab und somit einen relativ hohen Wert fur eine Plasma-
spritzschicht darstellt. Der Anteil an Oxid wurde mit der gleichen Methode zu 2,2 bis
4% abgeschatzt. Mit Hilfe von Phasenkontrastmessungen in Abb. 15 wurden die zwei
wichtigsten Phasen flr die Schicht P2 identifiziert. Die helle Phase besteht aus
MosAl, die dunklere Phase erweist sich als B-NiAl mit einer hohen Ldslichkeit von
Molybdan (ca. 8 at %) gemessen mit Hilfe von EDX. Die dunklen Bereiche bestehen

aus Aluminiumoxid (Al203).

Abbildung 12 : REM-Aufnahme von Pulver P2
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Abbildung 14: Digitale Analyse der Porositat (gelb)
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Abbildung 15: REM-Aufnahme einer Spritzschichtoberflache aus Legierung P2

2.2.3 Dilatometerversuche zum thermischen Ausdehnungsverhalten

Um den eventuellen Einfluss einer Oxidation der hoch molybdanhaltigen Legierun-
gen verbunden mit einem Abdampfen von flichtigem MoOg3 bei erhdhten Temperatu-
ren in sauerstoffreicher Umgebung (Luft) zu umgehen, wurde eine Inertgasspulung
mit Ar-5 %H fur die Dilatometerkammer installiert. Mittels des thermodynamischen
Rechenprogramms HSC durchgefuhrte Berechnungen zeigten, dass eine Bildung
des MoOj; auf diese Weise vermieden werden kann. In Abbildung 16 sind die Kurven
fur die zur Bildung der Oxide von Al, Ni und Mo bendtigten Sauerstoffpartialdricke im
Vergleich zum in der Ar-Hp-Atmosphare vorliegenden Sauerstoffpartialdruck einge-
zeichnet. Lediglich bei Temperaturen von unter 350°C ist die Bildung der MoO»-
Phase thermodynamisch mdglich, fur die Bildung der kritischen MoO3-Phase werden
um mehr als zehn GrélRenordnungen hdohere Sauerstoffpartialdricke bendtigt.
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Abbildung 16: Fir die Bildung der Oxide von Al, Mo und Ni bendtigte Sauerstoffpar-
tialdricke im Vergleich mit dem Sauerstoffpartialdruck in technischem Ar-5%H2 (ge-
punktete Linie)

Der fur die Dilatometermessungen ausgewahlte Temperaturzyklus umfasst eine
Rampe bis 800°C, eine stationare Phase von 30 min und freies Abkuhlen (siehe Ab-
bildung 17).
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Abbildung 17: Temperaturzyklus der Dilatometermessungen

Durchgefihrte Variationen der Aufheizraten (Abbildung 18) zeigten, dass bei Heizra-
ten oberhalb von 3K/min die Werte fur die Ausdehnungskoeffizienten verfalscht wer-
den, da aufgrund der thermischen Tragheit der Proben ein Gleichgewichtszustand
nicht mehr erreicht werden kann (Abbildung 18).
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Abbildung 18: Einfluss der Aufheizraten am Beispiel der Legierung 3: 5K.min™" (A),
3 K.min'(m) and 2 K.min™(0)
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Ein Vergleich der Ausdehnungskoeffizienten der Al-Mo-Ni-Legierungen mit reinem
Eisen und einem ferritischen Stahl mit 18 % Cr ist in Abbildung 19 gezeigt.

Die Variation des thermischen Ausdehnungskoeffizienten im interessierenden Tem-
peraturbereich von 200 — 800°C betragt fur Armco-Eisen und den 18 % Cr-Stahl we-
niger als 20 %. Fur die untersuchten Beschichtungslegierungen ist er geringflgig
groler. Insgesamt bedeutet dies, da die Ausdehnungskoeffizienten der Schichtlegie-
rungen ca. 30 % unter denen der Fe-Basis-Substratwerkstoffe liegen, dass beim Ab-
kuhlen von hohen Temperaturen Druckspannungen in den Beschichtungen mit ei-
nem tolerablen Niveau entstehen. Die Beschichtungslegierungen erscheinen daher
fur den geplanten Zweck gut geeignet.
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Abbildung 19: Ausdehnungskoeffizient der Legierungen L2 (A), L3 (A), L4 (o), Arm-
co Eisen (m), 18 Cr Stahl (x), Heizrate 3K/min

2.24 Korrosionsuntersuchungen an den Vollmaterialproben
(Versuchslegierungen)

Die Versuche wurden in einem Horizontalrohrofen innerhalb eines Quarzglasrohres,
das mit der Testatmosphare beaufschlagt wird, durchgefihrt (Abbildung 20). Da auf-
grund der Querkontamination durch fliichtige Reaktionsprodukte unterschiedliche
Proben nicht nebeneinander im Reaktionsraum gelagert sein durfen, wurde eine
Gasverteilung aus Quarzglas angefertigt, die es erlaubt, 9 Proben jeweils in einem
separaten Quarzglasrohr von 15 mm Durchmesser zeitgleich auszulagern, ohne
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dass sich abdampfende Korrosionsprodukte auf anderen Proben niederschlagen
konnen. Folgende Versuchsbedingungen wurden ausgewahlt, mit denen der Einfluss
unterschiedlicher Sauerstoff- und Chlorgehalte auf das Verhalten der verschiedenen
Phasen ermittelt werden kann:

(1) Ar-2 % Cly, 3 ppm Oz, 800°C, 30 h
(2) Ar-0.2 % Cly, 1 % O, 800°C, 30 h
(3) Ar-0.2 % Cly, 3 ppm O, 600°C, 100 h

Atmospharen (1) und (3) entsprechen hierbei sogenannten ,reduzierenden” Bedin-
gungen mit sehr niedrigen Sauerstoffpartialdricken. Atmosphéare (2) mit ihrem ver-
gleichsweise hohen Sauerstoffpartialdruck stellt dagegen eine ,oxidierende” Umge-
bung dar.
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Abbildung 20: Schema der Apparatur flur Korrosionsuntersuchungen

Die Versuchstemperatur betrug einheitlich 800°C und 600°C, mit einem Gasfluss von
100 ml/min, die Versuchsdauern variierten zwischen 30h und 100h. Die Temperatur
von 600°C entspricht dabei der heute in technischen Anwendungen unter ,reduzie-
render® chlorhaltiger Atmosphare erreichbaren oberen Betriebstemperatur. Der Tem-
peraturwert von 800°C diente der Uberpriifung des Schutzpotentials der Legierungen
bzw. Beschichtungen insbesondere unter dem Blickwinkel einer weiteren Steigerung
der Betriebstemperatur in den entsprechenden Anlagen.

Nach den Versuchen wurden die Proben makroskopisch bzw. mittels REM-EDX-
Analyse der Oberflache inspiziert, anschlieRend im Querschliff wasserfrei prapariert,
um den Nachweis von Chloriden zu ermdglichen. Anschliel3end wurden sie hinsicht-
lich des Korrosionsangriffs lichtmikroskopisch sowie mittels Elektronenstrahl-
Mikrosonde (ESMA) zur Erstellung von Elementverteilungsbildern untersucht.
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2.2.41 Ar-2 % Cly, 3 ppm O,,800°C, 30 h — reduzierende Atmosphare (1)

Abbildung 21 zeigt die Elementverteilungsbilder der Legierung L2 nach der Expositi-
on. Die Tiefe des Angriffs betragt 130 um. In der B-NiAl Phase wird eine starke Ver-
armung an Aluminium beobachtet, wobei Ni zurtickbleibt . Die a-Mo-Phase zeigt eine
sehr hohe Stabilitat in der Form, dass nur ein ausgesprochen geringer Angriff beo-
bachtet wurde (dies entspricht auch den theoretischen Erwartungen). In diesem Zu-
sammenhang sollte erwahnt werden, dass in Mikrosondenuntersuchungen ein leich-
ter Overlap zwischen dem Molybdan- und dem Sauerstoffsignal vorliegt, so dass der
Grauton in der Mo-reichen Phase in Abb. 21 keinen Hinweis auf Sauerstoff in dieser
Phase darstellt. Dartuber hinaus wird eine dinne Al,O3-Oberflachenschicht festge-
stellt. Die Elementverteilungsbilder fur die Legierung L3 in Abb. 22 zeigen einen An-
griff mit einer Tiefe von 166 ym. Die Verarmung von Aluminium aus der 3-NiAl Phase
ist starker ausgepragt als diejenige in der Legierung L2, wobei wiederum Nickel zu-
rickbleibt. In dieser Legierung zeigt sich ebenfalls wieder die hohe Stabilitat der a-
Mo Phase (umgeben von einer MosAl Phase). Auf der Oberflache liegt wiederum ei-
ne dunne Al,O3; Schicht vor, es werden jedoch keine Spuren von Chlor oder Chlori-
den in dieser Probe vorgefunden. Fur die Legierung L4 sind die Ergebnisse der ES-
MA-Analyse in Abb. 23 gezeigt. Die Tiefe des Angriffs betragt in diesem Fall 133 um.

m nsnlnwﬁu

Abbildung 21: Querschliff und Elementverteilungsbilder fur L2 in Ar-2%Cl2-3 ppm O
nach 30h bei 800°C
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Beobachtet wird wiederum eine starke Aluminiumverarmung in der B-NiAl-Phase un-
ter Zuruckbleiben von Nickel. Daruber hinaus tritt eine (Ni, Zr) (Al, Mo)-Phase auf.
Der hohe Molybdangehalt der MosAl-Phase fuhrt zu der hohen Stabilitat in dieser
Atmosphare. Um die MosAl-Phase herum wird eine dinne Al,O3; —Schicht beobach-
tet, die diskontinuierlich und inhomogen ist, aber dennoch eine gewisse Schutzwir-
kung besitzt. Daruber hinaus werden volumindsere Al,Os-Bereiche in der Proben-
randzone vorgefunden (Tiefe bis ca. 80 um), die lokal von Chloriden bedeckt bzw.
durchsetzt sind.
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Abbildung 22: Querschliff und Elementverteilungsbilder fir L3 in Ar-2%Cl»-3 ppm O
nach 30h bei 800°C
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Abbildung 23: Querschliff und Elementverteilungsbilder fur L4 in Ar-2%Cl>-3 ppm O,
nach 30h bei 800°C

2.2.4.2 Ar-0.2 % Cl2, 1% O, 800°C, 30 h — oxidierende Atmosphare (2)

Abbildung 24 zeigt die Ergebnisse der ESMA-Analyse Uber die Legierung L2. Die
Tiefe des Angriffs wird hierbei mit 100 ym gemessen. In der 3-NiAl-Phase wird eine
geringe Verarmung an Aluminium unterhalb einer Al,O3; —Schicht beobachtet. Die
Al,03 — Schicht wird hierbei von Mo- und Ni-reichen Oxiden Uberdeckt. Fur die a-Mo-
Phase wird stellenweise eine leichte Verarmung an Molybdan beobachtet. Chlor bzw.
Chloride konnten in dieser Probe nicht identifiziert werden.

In der ESMA-Analyse der Legierung L3 (Abb. 25) zeigte sich ein Angriff mit einer Tie-
fe von 78 um, wobei wiederum eine Aluminiumoxid-Deckschicht gebildet wurde, be-
gleitet von einer leichten Aluminiumverarmung in der oberflachennahen Randzone.
Die Al,O3-Schicht ist wiederum von einer NiO-Schicht Uberdeckt. Die a-Mo-Phase,
umgeben von einer MosAl-Phase, wurde in dieser Atmosphare signifikant angegrif-
fen. Das Ergebnis ist eine hohe lokale Verarmung an Molybdan. In der Folge kommt
es an diesen Stellen zu einer Anreicherung an Aluminium, welches die Bildung von
Al,O3 in diesen Kdérnern ermdglicht.
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Abbildung 24: Querschliff und Elementverteilungsbilder fur L2 in Ar-0.2 %Cl>-1 % O,
nach 30h bei 800°C
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Abbildung 25: Querschliff und Elementverteilungsbilder fur L3 in Ar-0.2 %Cl>-1 % O,

nach 30h bei 800°C
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Abbildung 26: Querschliff und Elementverteilungsbilder fur L4 in Ar-0.2 %Cl2-1 % O
nach 30h bei 800°C

Abbildung 26 zeigt die Legierung L4 nach der Auslagerung, wobei ein starker Angriff
der MosAl Phase auftrat. Das Molybdan aus dieser Phase wurde fast vollstandig ver-
braucht bis zu einer Tiefe von 67 ym. Auch hier wurde wiederum die Bildung von Alu-
miniumoxid als Folge der Molybdanverarmung der MoszAl-Kdrner beobachtet, zu-
sammen mit der Bildung von NiO aus der B-NiAl-Phase. Die Oxide Al,O3 und teilwei-
se auch NiO bilden zusammen diskontinuierliche und inhomogene oxidreiche Teil-
schichten.

2.2.4.3 Ar-0.2 % Cl;, 3 ppm O2,600°C, 100 h - reduzierende Atmosphare (3)

In Abb. 27 ist Legierung L2 zu sehen, die eine Angriffstiefe von 115 ym aufweist.
Der Angriff ist hierbei im wesentlichen durch eine Aluminiumverarmung der 3-NiAl-
Phase gekennzeichnet. Gleichzeitig tritt eine diskontinuierliche und inhomogene
Aluminiumoxid/Chlorid-Misch-Schicht auf. Die a-Mo Phase zeigt eine hohe Resistenz
unter diesen Bedingungen.

Bei der Legierung L3 wurde ebenfalls eine Verarmungszone von Aluminium in der 3-
NiAl-Phase beobachtet, die eine Ausdehnung von 100 pm besitzt. Gleichzeitig ent-
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halt diese Zone eine Mischung aus Aluminium-Oxiden und Chloriden. Die a-Mo Koér-
ner, umgeben von einer MozAl Phase, zeigten eine hohe Stabilitat in dieser Atmo-
sphéare, da offenbar keine starke Verdampfung von Molybdanoxiden auftrat (Abb.
28). Auch fur die Legierung L4 ist der Angriff durch eine signifikante Aluminiumver-
armung gekennzeichnet (Abb. 29), die eine Tiefe von 142 ym erreicht. Hierbei wird
jedoch bevorzugt die (Ni, Zr) (Al, Mo)-Phase angegriffen. Die dicke auflere Schicht
enthalt wiederum eine Mischung aus Aluminiumoxid und Chlorid. Grundsatzlich zei-
gen die MosAl-Korner eine gute Bestandigkeit in dieser Atmosphare, wobei aber die
Herauslésung einzelner dieser Koérner aufgrund der selektiven und interkristallinen
Korrosion an der (Ni, Zr) (Al, Mo)-Phase beobachtet wird.

Abbildung 27: Querschliff und Elementverteilungsbilder fur L2 in Ar-0.2 %Cl,- 3 ppm
Oz nach 30h bei 600°C
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Abbildung 29: Querschliff und Elementverteilungsbilder fir L2 in Ar-0.2 %Cl,- 3 ppm
Oz nach 30h bei 600°C



32

Die Ergebnisse zur Messung der Korrosionstiefen sind in Tabelle 4 zusammenge-
fasst

Tabelle 4: Ergebnisse der Messung der Korrosionstiefen (um) an den Legierungen

Atmosphare 1 2 3
Legierung 800°C/30h/red. | 800°C/30h/ox. 600°C/100h/red.
L2 130 100 115
L3 166 78 100
L4 133 67 142

Auf der Basis dieser Ergebnisse war die Pulverzusammensetzung P2 = L2 gewahlt
worden, da L2 tendenziell die besten kombinierten Eigenschaften aufzuweisen
schien. Zwischen den Legierungen L4 und L5 war kein wesentlicher Unterschied im
Korrosionsverhalten beobachtet worden. Da beide Legierungen insbesondere unter
oxidierenden Bedingungen die hochste Bestandigkeit aufgewiesen hatten, wurde zu-
satzlich noch ein Pulver der Zusammensetzung P1 gewahlt, d.h. mit einem Al-Gehalt
etwas hoher als diejenigen der beiden Al-reichsten Legierungen L4 und L5 und ent-
sprechend angepassten Mo- und Ni-Gehalten.

2.2.5 Korrosionsuntersuchungen an den Beschichtungen

Hochtemperaturkorrosionsuntersuchungen wurden an den APS-Beschichtungen aus
den Pulvern P1 und P2 durchgefihrt. Die experimentelle Methode war die gleiche
wie bei der Prifung der Legierungen (gleicher Ofen, gleiche Gasversorgung). Auf-
grund der groReren Dimensionen der Beschichtungsproben war allerdings der paral-
lele Test mehrerer Proben unter Nutzung des Gasverteilers nicht mehr madglich, so
dass jede Beschichtung einzeln im Ofen ausgelagert werden musste. Die APS-
Beschichtungen wurden wiederum in den sogenannten ,reduzierenden” und ,oxidie-
renden“ Atmospharen ausgelagert, jedoch nur bei einer Temperatur von 800°C mit
verschiedenen Auslagerungszeiten von 100 bis 300 h und einem Gasdurchfluss von
100 ml/min. Insgesamt wurden folgende Versuchsbedingungen ausgewahit:

(4) Ar-1 % Cl,, 3 ppm O, 800°C, 100 h
(5) Ar-1 % Cl, 3 ppm O, 800°C, 300 h
(6) Ar-1 % Clp, 1 % O,, 800°C, 100 h
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Die Atmospharen (4) und (5) entsprechen ,reduzierenden® Bedingungen, die Atmo-
sphare (6) stellt hierbei eine ,,oxidierende“ Umgebung dar.

Nach den Versuchen wurden die Proben makroskopisch bzw. mittels REM-EDX-
Analyse der Oberflache inspiziert, anschliefend im Querschliff wasserfrei prapariert,
um den Nachweis von Chloriden zu ermoglichen, und hinsichtlich des Korrosionsan-
griffs lichtmikroskopisch sowie mittels Elektronenstrahl-Mikrosonde (ESMA) zur Er-
stellung von Elementverteilungsbildern untersucht.

2.2.51 Ar-1% Cly, 3 ppm O,,800°C, 100 h — reduzierende Atmosphare (4)

Der Querschliff der APS-Beschichtung mit der Pulverzusammensetzung P1 nach
100h Auslagerung wies eine Korrosionstiefe von 80 um auf (Abbildung 30). Im Be-
reich des Korrosionsangriffs werden in der Beschichtung dunkle Ausscheidungen
beobachtet. Diese wurden mit Hilfe der ESMA-Analyse als Aluminiumoxide identifi-
ziert (Abb. 31). Der Querschliff der APS-Beschichtung aus dem Pulver der Zusam-
mensetzung P2 nach 100 h Auslagerung ist in Abb. 32 gezeigt und weist eine Korro-
sionsangriffstiefe von 180 um auf. Die homogene dunklere dul3ere Zone wurde in der
ESMA-Analyse als Ansammlung von Aluminiumoxiden identifiziert (Abb. 33). Bei die-
ser Beschichtung trat eine erhebliche Delamination auf, die sich auf die Grenzflache
zwischen Beschichtung und Substrat konzentrierte.

Abbildung 30: Querschliff der APS Beschichtung P1 in Ar-1 %Cl,- 3 ppm Oz nach
100 h bei 800°C
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Abbildung 31: Querschliff und Elementverteilungsbilder der Beschichtung P1 in Ar-1
% Cly- 3 ppm Oz nach 100 h bei 800°C

Abbildung 32: Querschliff der APS Beschichtung P2 in Ar-1 % Cly- 3 ppm Oz nach
100 h bei 800°C
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% Cly- 3 ppm Oz nach 100 h bei 800°C

2.2.5.2 Ar-1% Cl3, 3 ppm O,,800°C, 300 h — reduzierende Atmosphare (5)

In dieser Atmosphare betragt der Korrosionsangriff im Querschliff der Probe mit der
APS-Beschichtung des Pulvertyps P1 nach 300 h Auslagerung ca. 20 um (Abbildung
34). Wie die ESMA-Analyse zeigt, hat sich auf dieser Beschichtung eine sehr dinne
und kompakte Aluminiumoxid-Deckschicht gebildet (Abb. 35). Im Gegensatz zu der
in Abb. 32 gezeigten Probe mit der gleichen Beschichtung, trat hier eine lokale Riss-
bildung und partielle Delamination auf. Es kann vermutet werden, das hierfir eine
herstellungsbedingte Variation des Oxidgehalts in der Spritzschicht verantwortlich ist.
Die Duktilitat einer Schicht wird durch steigende Oxidgehalte tendenziell verschlech-
tert.

In Bereichen dieser Risse und Delaminationen konnte ein leichter Angriff auf das da-
runter liegende Substrat beobachtet werden, Abb. 34.
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Abbildung 34: Querschliff der APS Beschichtung P1 in Ar-1 %Cl,- 3 ppm O, nach
300 h bei 800°C
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Abbildung 35: Querschliff und Elementverteilungsbilder der APS Beschichtung P1 in
Ar-1 %Cly- 3 ppm O, nach 300 h bei 800°C
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2.2.5.3 Ar-1% Cl, 1 % 0O,,800°C, 100 h — oxidierende Atmosphare (6)

Abb. 36 zeigt den Querschnitt durch die APS-Beschichtung mit dem Pulvertyp P1
nach 100 h Auslagerung, wobei sich eine Korrosionsangriffstiefe von ca. 175 ym ein-
gestellt hat. Die Schicht ist praktisch zur Halfte durch eine starke Oxidation des Alu-
miniums abgezehrt, wie in der ESMA-Abbildung in Abb. 37 zu sehen ist. Gleichzeitig
werden deutliche Signale fur Aluminiumchlorid bzw. Chlor in den ESMA-
Untersuchungen gefunden.

Abbildung 36: Querschliff der APS Beschichtung P1 in Ar-1 %Cl2- 1 % Oz nach
100 h bei 800°C



38

—_— 10um BSEI I5kV 30nA b ) I0um M ISV 30nA

Abbildung 37: Querschliff und Elementverteilungsbilder der APS Beschichtung P1 in
Ar-1 %Cl,- 1 % Oz nach 100 h bei 800°C

Die Ergebnisse der Messungen zur Korrosionstiefe sind in Tabelle 5 zusammenge-
fasst

Tabelle 5: Ergebnisse der Messungen der Korrosionstiefen (um) an den
Beschichtungen

Atmosphare 4 5 6
Beschichtung 800°C/100h/red. | 800°C/300h/red. 800°C/100h/ox.
P1 80 20 175
P2 180 -*) -*)

*) wegen Delamination nicht weiter untersucht
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3. Diskussion der Ergebnisse

341 NiAlMo Legierungen

Die Untersuchungen der Legierungen in Form von Auslagerungen in sogenannten
reduzierenden Bedingungen ergab eine Uberraschend hohe Stabilitat der Molybdan-
haltigen Phasen a-Mo und MosAl. Dies deckt sich im Prinzip mit den Uberlegungen
aus den Quasi-Stabilitatsdiagrammen sowie friheren Erfahrungen mit Experimenten
unter rein reduzierenden Bedingungen. Hohe Verdampfungsraten von Molybdanchlo-
riden oder Molybdanoxichloriden, wie sie in anderen Untersuchungen [9-10] vorge-
funden wurden, traten im vorliegenden Fall erwartungsgemal nicht auf. Alle Legie-
rungen wiesen jedoch eine starke Verarmung an Aluminium aus der 3-NiAl Phase
auf, die dazu fuhren kann, dass die Angriffstiefe bis zu mehr als 160 um betragen
kann. Diese starke Aluminiumverarmung wird durch die hohe thermodynamische
Stabilitat der flichtigen Aluminiumchloride AICI und AICI; erklart [11-12], die zu ho-
hen Abtragsraten Uber die Gasphase fur dieses Element fuhrt. Die anderen potentiel-
len Metallchloride, insbesondere das Nickelchlorid NiCl,, besitzen eine geringere
thermodynamische Stabilitat und tragen somit nicht im gleichen Umfang wie Alumini-
umchlorid zum Angriff bei.

An der Oberflache der Proben hatte sich Aluminiumoxid gebildet, das aus der Reak-
tion des flichtigen Aluminiumchlorids mit dem Sauerstoff der umgebenden Atmo-
sphare entsteht. Diese Reaktion kann auch in Poren und Rissen der Probe auftreten
und durch Freisetzen von Chlor aus Aluminiumchlorid einen Kreislaufprozess auslo-
sen, in dem dieses Chlor wieder zurick diffundiert und mit dem metallischen Partner
der Probe reagiert. Dieses Phanomen wird in der Literatur auch als "aktive Oxidation"
bezeichnet [13].

Bei 600°C wurde auf allen Legierungen eine Al,O3 -Schicht gebildet in Kombination
mit einigen festen AICI3; Chloriden in der Schicht. Letztere kdnnen bei dieser niedri-
gen Temperatur neben der gasférmigen Phase (wie beobachtet) auch in festem Zu-
stand vorliegen. Auch hier wird bei NiAIMo-Legierungen wieder der Vorgang der akti-
ven Oxidation beobachtet, der zu einer starken Verarmung von Aluminium in der [3-
NiAl-Phase fuhrt.

Die a-Mo und die MosAl-Korner zeigen unter diesen Bedingungen auch nach einer
langerfristigen Auslagerung eine hohe Stabilitat, der selektive Angriff auf die (Ni, Zr)
(Al, Mo)-Phase in der Legierung L4 verursacht aber ein Herausfallen einzelner
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MosAl-Kérner. Der hohe Gehalt von Al und Zr, der zu einer entsprechenden Metall-
chloridbildung fuhrt, kann erklaren, dass es bevorzugt zu einem Angriff auf die (Ni,
Zr) (Al, Mo)-Phasen kommt.

Die Untersuchungen in oxidierenden Bedingungen zeigen, dass die hohen Molyb-
dan-Gehalte der a-Mo und MosAl-Phasen zu einer Verschlechterung der Bestandig-
keit unter chlorierend/oxidierend wirkenden Bedingungen flhren. Dies aulert sich
insbesondere fur die MosAl-Phase in den Legierungen L3 und L4. Diese Beobach-
tung 1ait sich durch die hohe thermodynamische Stabilitat des fluchtigen Molybdan-
trioxids (MoO3) unter oxidierenden Bedingungen erklaren, wobei z.B. in [14] angege-
ben wird, dass fiir einen pO, = 0.1 der Dampfdruck des MoOs groRer ist als 10 bar
sowie durch die Bildung der ebenfalls flichtigen Oxichloride MoO,Cl; und MoOClIs.
Der hohe Gehalt an Molybdan in diesen Phasen flhrt zu einer signifikanten Ver-
dampfung und Verarmung des Molybdans Uber Molybdantrioxid durch die Reaktion
mit Sauerstoff. In der Folge resultiert eine Anreicherung an Aluminium in und um die
a-Mo bzw. MosAl-Phasen, die die Ausbildung einer grolRen Zahl von Al,O3-Kornern
ermdglicht. Die Folgen der aktiven Oxidation werden in einer Atmosphare mit héhe-
rem Sauerstoffpartialdruck noch deutlicher. Bei allen Legierungen war unter diesen
Bedingungen eine dicke Schicht aus Aluminiumoxid zu beobachten, bedeckt von ei-
ner ebenfalls dicken NiO-Schicht. Gestutzt wird diese Erscheinung durch die Mitwir-
kung der aktiven Oxidation beim Oxidationsprozess, so dass im Endeffekt ein deutli-
cher Anstieg der Oxidwachstumsgeschwindigkeit zu verzeichnen ist.

3.2 NiAlMo APS-Beschichtungen

Unter reduzierenden Bedingungen zeigte die APS-Beschichtung mit dem Pulver vom
Typ P1 auch nach 300 h Auslagerungszeit eine sehr hohe Stabilitat gegen chloridin-
dizierten Angriff. Der hohe Gehalt an Aluminium dieser Beschichtung erlaubt die Bil-
dung einer dunnen und kompakten Al,O3-Schicht, die als Diffusions-Barriere wirkt.
Der typische Fall der aktiven Oxidation, der das Innere des Coatings in Form von Po-
ren bzw. Spritzlamellen einschlie3en wirde, trat nicht auf, da kein Chlor bzw. keine
Chloride innerhalb der Beschichtung vorgefunden wurden.

Diese Schicht besitzt dartiber hinaus einen hohen Anteil an a-Mo-Phase, die wie
schon gezeigt wurde, ein hohe Stabilitat in chlorhaltigen Umgebungen bei hohen
Temperaturen aufweist. Der hohe Anteil an a-Mo-Phase ist somit ein weiterer Grund
fur die hohe Bestandigkeit dieser Beschichtung. Diese Risse traten bei der Abkuh-
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lung auf, da kein Chlorangriff am Substrat beobachtet werden konnte. Eine gezielte
Anpassung der thermischen Ausdehnungskoeffizienten zwischen Substrat und Coa-
ting konnte dieses Problem reduzieren. Die APS-Beschichtung mit dem Pulver vom
Typ P2 zeigte nicht die gleiche hohe Bestandigkeit gegen chlorindizierten Angriff wie
die Beschichtung mit dem Pulvertyp P1. Die auf3ere Oxidation des Aluminiums war
deutlich hdoher ausgepragt, der Vorgang der aktiven Oxidation fuhrte zu einem signi-
fikanten und in die Tiefe reichenden Angriff der Beschichtung. Gleichzeitig kam es zu
einer nahezu vollstandigen Delamination der Beschichtung wahrend der Auslage-
rung, die moglicherweise auf einen hohen Anteil an verdampfendem Molybdan er-
klart werden kann. Grundsatzlich erscheinen die Unterschiede in den thermischen
Ausdehnungskoeffizienten zwischen Grundwerkstoff (Stahl) und Beschichtungslegie-
rung (NiAIMo) nicht GbermaRig kritisch zu sein. Die Beschichtungen weisen aller-
dings durchaus eine signifikante Menge an Porositat auf (zwischen 6 % und 9 %), die
zwar einerseits Uber eine Verringerung des Elastizitatsmoduls die Compliance der
Schicht erhéhen kann, auf der anderen Seite allerdings bei ungunstiger Porenkons-
tellation auch als Initiationsstellen fur Rissbildung fungieren kann.

Die Auslagerung der bei niedrigeren Sauerstoffpartialdriicken ausgesprochen be-
standigen APS-Schicht vom Pulvertyp P1 unter Bedingungen mit hdherem Sauer-
stoffpartialdruck fuhrt offenbar zu einer sehr starken Abdampfung von Molybdan-
oxichloriden, wobei offenbar die dadurch entstehenden Liicken in der Schicht durch
Aluminiumoxid und Aluminiumchloride ausgeflllt werden. Die dadurch entstehende
Porositat initiiert den Mechanismus der aktiven Oxidation innerhalb des Schichtsys-
tems, so dass die Schicht zwar im auRReren Teil eine dicke Aluminiumoxiddeckschicht
aufweist, gleichzeitig im inneren Bereich aber Chloride vorhanden sind, die den
Kreislaufprozess der aktiven Oxidation aufrechterhalten und damit zu einer relativen
Beschleunigung der Schichtschadigung fuhren konnen. Es bleibt allerdings festzuhal-
ten, dass im Vergleich zu vielen technischen unbeschichteten Werkstoffen diese
Schicht immer noch eine ebenburtige bzw. hdhere Bestandigkeit unter diesen Bedin-
gungen besitzt und deswegen trotzdem als Schutzschicht geeignet ist, Abb. 38 a und
b.
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Abb. 38 : Vergleich der Angriffstiefe in der entwickelten Beschichtung und bei ver-
schiedenen Hochtemperaturlegierungen

a) Reduzierende Umgebungen (1 % bzw. 2 % Cl, — 3ppm O2-Ar) [15]

b) Oxidierende Umgebungen (1 % Cly — 1% O,-Ar bzw. 2 % Cl,-Luft) [3]
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3.3 Diskussion der Rolle der Zirkonoxid-Kontaminationen in den Legierungen

Eine der Beobachtungen dieser Arbeit war die hohe Zirkon-Kontamination aus dem
Tiegelmaterial, die in den Legierungen mit einem hohen Molybdangehalt zu finden
war. Diese Kontamination war besonders fur die Legierung 4 zu beobachten, wobei
der Gehalt an Zirkon bis zu 24 at % in der (Ni, Zr) (Al, Mo)-Phase betrug. Es war da-
her von Interesse herauszufinden, welche Rolle diese Zirkonverunreinigungen auf
die Bestandigkeit in chlorhaltigen Atmospharen spielen. Aus diesem Grund wurde
zunachst ein Quasi-Stabilitatsdiagramm fur das Element Zirkon entwickelt, das in
dem Diagramm in Abb. 39 zu sehen ist. Es zeigt sich hierbei, dass Zirkon im Verhal-
ten demjenigen des Aluminiums vergleichbar ist. Dies bedeutet, dass in oxidierenden
Atmospharen ein stabiles Zirkonoxid gebildet werden musste, wahrend unter reduzie-
renden Bedingungen ein hochflichtiges ZrCl4 entstehen sollte. Diese Vermutungen
werden durch die experimentellen Befunde bestatigt, die wie in Abb. 40 gezeigt wird
sich in einer deutlichen Zirkonverarmung in der Randzone uber die Verdampfung von
Zirkonchlorid in der sauerstoffarmen Atmosphare auf3ern. Die Tiefe des Angriffs be-
tragt mehr als 100 um nach 30 h bei 600°C (Abb. 40). Unter oxidierenden Bedingun-
gen kann der hohe Gehalt an Zirkon in der Legierung L4 auch die interkristalline Oxi-
dation in der Legierung erklaren. Der hohe Dampfdruck der Zirkonchloride kann ahn-
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lich wie beim Aluminium den Prozess der aktiven Oxidation aktivieren, so dass am
Ende ein ahnliches Erscheinungsbild auftritt. Grundsatzlich muss allerdings ange-
merkt werden, dass die hohen Sauerstoffdiffusionsgeschwindigkeiten im Zirkonoxid
nicht erlauben, dass diese Oxidschicht eine dem Aluminiumoxid vergleichbare
Schutzwirkung entwickelt.
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Abbildung 39: Quasi-Stabilitatsdiagramm von Zr, Al, Ni und Mo bei 800°C
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Abbildung 40: Querschliff und Zirkon ESMA Bild von Legierung L4 unter Ar-0.2 %
Clz- 3ppm O, nach 30 h bei 600°C

4. Schlussfolgerungen

Wie die Messungen der thermischen Ausdehnungskoeffizienten gezeigt haben, soll-
ten NiAIMo-Legierungen vom untersuchten Typ durchaus ein geeignetes Beschich-
tungsmaterial fur die Verwendung auf ferritischen bzw. ferritisch-martensitischen
Stahlen darstellen konnen. Die bei Abkuhlung in diesem System entstehenden
Spannungen halten sich in vertraglichen Grenzen und fuhren zu einer Druckbean-
spruchung der Beschichtung. Bezuglich des Korrosionsschutzwirkungspotentials die-
ser Beschichtungen konnte bestatigt werden, dass Molybdan als Legierungselement
unter sogenannten reduzierenden Atmospharen in Form der a-Mo bzw. MozAl-Phase
eine hohe Bestandigkeit gegen Chlorangriff aufweist. Aus diesem Grund erwies sich
eines der beiden untersuchten Beschichtungssysteme (Pulvertyp P1) unter reduzie-
renden Bedingungen als ausgesprochen bestandig und damit allen bisherigen kom-
merziellen Legierungen Uberlegen. Neben der Anwesenheit der molybdanreichen
Phasen wurde diese Bestandigkeit sicher auch durch die gebildete dinne Alumini-
umoxidschicht gewahrleistet. Mit ansteigendem Sauerstoffpartialdruck konnte diese
Bestandigkeit allerdings nicht mehr in vollem Umfang aufrecht erhalten werden.
Durch eine zunehmende Verdampfung von molybdanhaltigen Spezies (insbesondere
von fluchtigen Molybdanoxichloriden) wurde die Beschichtung fur den Eintritt der
Chloride ,geéffnet”, so dass der Mechanismus der aktiven Oxidation aktiviert werden
konnte. Dieser fuhrt zwar zur Ausbildung dicker Aluminiumoxid-reicher Oberflachen-
schichten, die selbst aber eine begrenzte Schutzwirkung aufgrund ihrer Rissigkeit
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besitzen. Obwohl die Beschichtung durch den Mechanismus der aktiven Oxidation
deutlich starker abgezehrt wurde als unter reduzierenden Bedingungen, kann jedoch
festgestellt werden, dass auch dieses Beschichtungssystem gegenuber konven-
tionellen Werkstoffen eine deutlich erhdhte Bestandigkeit aufweist. Eine weitere Ver-
besserung dieses Schichtsystems flur ,oxidierende“ Umgebungen kénnte erreicht
werden, in dem der Nickelgehalt weiter erhoht wird, wahrend der Aluminiumgehalt
eher leicht abgesenkt werden sollte. Gleichzeitig ware zu prufen, ob durch die Erho-
hung des Nickelgehalts der thermische Ausdehnungskoeffizient der Schicht weiter an
denjenigen des Stahlsubstrats angepasst werden kann. Ein darUber hinaus gehen-
des Potential zur Verbesserung der Spritzschichten wird im Prozess der Schichtauf-
bringung gesehen, der bei einer weiteren Optimierung eine signifikante Absenkung
der Porositat erlauben sollte. Im begrenzten Zeitraum des beschriebenen Projektes
waren diese OptimierungsmalRnahmen nicht mehr umsetzbar, es wird allerdings
empfohlen, in weitergehenden Arbeiten diese Optimierungsmadglichkeiten zu prifen.

Grundsatzlich haben die Untersuchungen einen erfolgversprechenden Weg aufge-
zeigt, um preisgunstige ferritische bzw. ferritisch-martensitische Stahlsubstrate unter
reduzierend-chlorierend sowie oxidierend-chlorierend wirkenden Atmospharen mit
einer Beschichtung zu schutzen, deren Schutzwirkung derjenigen hochlegierter Ni-
Basis-Werkstoffe entspricht bzw. diese sogar Ubersteigt. Lediglich fur rein oxidierend/
chlorierend wirkende Umgebungen existieren Werkstoff- bzw. Beschichtungslosun-
gen, die der im vorliegenden Projekt entwickelten Beschichtung leicht Gberlegen
sind, wobei es sich in diesem Fall allerdings um sehr hochpreisige Ni-Basis-Legie-
rungen (z.B. Alloy 602 CA mit Al-Diffusionsbeschichtung [16]) handelt. Daruber hin-
aus besitzen die Schichten das Potential flir den Einsatz in wechselnden oxidie-
rend/reduzierend wirkenden chlorierenden Atmospharen
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