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Abstract  

Zirconium-based alloys have long been extensively utilized as cladding tube materials in 

nuclear power plants. However, further improvements in Zr-based cladding tubes are still 

anticipated, particularly in enhancing their accident-tolerant properties. This project 

proposes an innovative Cr2AlC-coated zirconium cladding tube system and establishes a 

fundamental understanding of its safety assessment. 

The Cr2AlC coating is deposited on Zr substrates using the high-power pulsed magnetron 

sputtering (HPPMS) technique. The failure mechanisms of the coated samples under 

various mechanical loading conditions are investigated through a combination of in-situ 

bending tests and finite element simulations. Results from interrupted in-situ bending 

tests reveal that critical cracks primarily initiate within the Cr2AlC coating layer and 

subsequently propagate into the Zr substrate as plastic deformation increases. The 

initiation of new critical cracks in the Cr2AlC material is characterized using the maximum 

principal stress criterion. A stress state-dependent damage mechanics model, combined 

with an advanced plasticity model, is employed to capture the ductile fracture behavior of 

the Zr substrate accurately. Finite element simulations are conducted to determine the 

failure properties of both the coating and substrate materials, achieving precise replication 

of the experimental fracture behavior. 

To further explore the effects of interface morphology and deposition temperature on 

stress distribution and coating failure in the Cr2AlC-coated zirconium system, numerical 

simulations utilizing submodels are conducted. Interface morphologies of the coating 

system are constructed using a Gaussian distribution method, ensuring close alignment 

between simulation results and experimental observations. Comparative analyses 

demonstrate that rougher interfaces result in greater stress concentrations following 

cooling, attributed to dimensional, shape, and thermal property mismatches. Under 

subsequent external loading, samples subjected to cooling exhibit earlier failure than 

those that are not. Furthermore, for the identical interface morphology, higher deposition 

temperatures significantly increase residual stress while slightly decreasing the fracture 
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strain over the investigated temperature range. These findings provide a multi-scale 

understanding of the Cr2AlC-coated zirconium system, offering valuable insights for 

optimizing the coating process. By controlling substrate roughness and deposition 

temperature, a balance between performance and adhesion of the coated specimens can 

be effectively achieved. The reconstructed interface morphologies closely approximate 

realistic conditions, enabling standardized evaluations. 

This project also investigates the thermal effects on tension-compression asymmetry 

(TCA) in consideration of the working conditions of cladding tubes and the microstructure 

of Zr-based alloys. Due to their hexagonal close-packed (HCP) crystal structure, Zr-based 

alloys exhibit TCA, which arises from the differential activation of twinning under tensile 

and compressive loading and varying sensitivities to preexisting defects. The Yoon2014 

asymmetric yield criterion, combined with a simple Arrhenius-type temperature function 

and a modified Johnson-Cook strain rate model, is utilized to develop a temperature-

dependent plasticity model. This model provides analytical solutions for parameter 

calibration and is continuously applied throughout the numerical simulation process. 

 

Zusammenfassung  

Legierungen auf Zirkoniumbasis werden seit langem in großem Umfang als 

Hüllrohrrohrmaterialien in Kernkraftwerken eingesetzt. Es werden jedoch noch weitere 

Verbesserungen bei Hüllrohren auf Zr-Basis erwartet, insbesondere hinsichtlich der 

Verbesserung ihrer Unfalltoleranz. Dieses Projekt schlägt ein innovatives Cr2AlC-

beschichtetes Zirkonium-Hüllrohrsystem vor und schafft eine grundlegende Grundlage 

für dessen Sicherheitsbewertung. 

Die Cr2AlC-Beschichtung wird mit Hilfe der Hochleistungs-Pulsmagnetron-Sputtertechnik 

(HPPMS) auf Zr-Substrate aufgebracht. Die Versagensmechanismen der beschichteten 

Proben unter verschiedenen mechanischen Belastungsbedingungen werden durch eine 

Kombination aus In-situ-Biegeversuchen und Finite-Elemente-Simulationen untersucht. 

Die Ergebnisse der unterbrochenen In-situ-Biegeversuche zeigen, dass kritische Risse 
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in erster Linie innerhalb der Cr2AlC-Beschichtung entstehen und sich anschließend mit 

zunehmender plastischer Verformung in das Zr-Substrat ausbreiten. Die Entstehung 

neuer kritischer Risse im Cr2AlC-Material wird anhand des Kriteriums der maximalen 

Hauptspannung charakterisiert. Ein spannungszustandsabhängiges 

Schadensmechanikmodell in Kombination mit einem fortschrittlichen Plastizitätsmodell 

wird verwendet, um das duktile Bruchverhalten des Zr-Substrats genau zu erfassen. 

Finite-Elemente-Simulationen werden durchgeführt, um die Versageigenschaften sowohl 

des Beschichtungs- als auch des Substratmaterials zu bestimmen und so eine präzise 

Nachbildung des experimentellen Bruchverhaltens zu erreichen. 

Um die Auswirkungen der Grenzflächenmorphologie und der Abscheidungstemperatur 

auf die Spannungsverteilung und das Versagen der Beschichtung im Cr2AlC-

beschichteten Zirkoniumsystem weiter zu untersuchen, werden numerische Simulationen 

unter Verwendung von Untermodellen durchgeführt. Die Grenzflächenmorphologien des 

Beschichtungssystems werden unter Verwendung einer Gaussian Verteilungsmethode 

konstruiert, wodurch eine enge Übereinstimmung zwischen den Simulationsergebnissen 

und den experimentellen Beobachtungen gewährleistet wird. Vergleichende Analysen 

zeigen, dass rauere Grenzflächen nach dem Abkühlen zu größeren 

Spannungskonzentrationen führen, was auf Abweichungen in Bezug auf Abmessungen, 

Form und thermische Eigenschaften zurückzuführen ist. Bei anschließender äußerer 

Belastung weisen Proben, die einer Abkühlung unterzogen wurden, ein früheres 

Versagen auf als solche, die keiner Abkühlung unterzogen wurden. Darüber hinaus 

erhöhen höhere Abscheidungstemperaturen bei identischer Grenzflächenmorphologie 

die Restspannung deutlich, während sie die Bruchdehnung über den untersuchten 

Temperaturbereich leicht verringern. Diese Ergebnisse liefern ein multiskaliges 

Verständnis des Cr2AlC-beschichteten Zirkoniumsystems und bieten wertvolle 

Erkenntnisse für die Optimierung des Beschichtungsprozesses. Durch die Steuerung der 

Substratrauheit und der Abscheidungstemperatur kann ein Gleichgewicht zwischen 

Leistung und Haftung der beschichteten Proben effektiv erreicht werden. Die 

rekonstruierten Grenzflächenmorphologien kommen den realen Bedingungen sehr nahe 

und ermöglichen standardisierte Bewertungen. 
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Dieses Projekt untersucht auch die thermischen Auswirkungen auf die Zug-Druck-

Asymmetrie (TCA) unter Berücksichtigung der Arbeitsbedingungen von Hüllrohren und 

der Mikrostruktur von Legierungen auf Zirkoniumbasis. Aufgrund ihrer hexagonal dicht 

gepackten (HCP) Kristallstruktur weisen Legierungen auf Zirkoniumbasis eine TCA auf, 

die durch die unterschiedliche Aktivierung von Zwillingsbildung unter Zug- und 

Druckbelastung und unterschiedliche Empfindlichkeiten gegenüber bereits vorhandenen 

Defekten entsteht. Das asymmetrische Fließkriterium von Yoon2014 wird in Kombination 

mit einer einfachen Arrhenius-Temperaturfunktion und einem modifizierten Johnson-

Cook-Dehnungsratenmodell verwendet, um ein temperaturabhängiges Plastizitätsmodell 

zu entwickeln. Dieses Modell liefert analytische Lösungen für die Parameterkalibrierung 

und wird während des gesamten numerischen Simulationsprozesses kontinuierlich 

angewendet. 

 

Ziele 

Das Projekt zielt darauf ab, ein grundlegendes Verständnis für die Sicherheitsbewertung 

von Hüllrohrkonzepten mit MAX-Phasen-Schutzbeschichtungen auf Substraten aus Zr-

basierten Legierungen zu schaffen. Dazu wird ein für die Ingenieurpraxis geeigneter 

systemübergreifender Simulationsrahmen entwickelt, der zuverlässige 

Sicherheitsbewertungen von MAX-Phasen-beschichteten Hüllrohren ermöglicht. 

Der Ansatz kombiniert mikromechanische Simulationen zur Modellierung von 

Verfestigungs- und Versagensmechanismen ï validiert durch In-situ-Experimente ï mit 

einem makroskopischen, phänomenologischen Simulationsmodell. Die 

Homogenisierung wird durch eine schwache Makro-Mikro-Kopplung erreicht, die die 

Randbedingungen zwischen den Skalen nahtlos überträgt. 

Experimentelle Untersuchungen werden die Alterungs- und Oxidationsbeständigkeit von 

MAX-Phasen-Beschichtungen in Wasser und Sauerstoff bewerten und dabei das 

zeitabhängige Verhalten erfassen. Die Studie umfasst sowohl die Beschichtungen allein 

als auch den Beschichtungs-Substrat-Verbund vor und nach der Einwirkung von Alterung 
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oder Oxidation. Dies gewährleistet eine umfassende Sicherheitsbewertung unter 

Standardbedingungen (Wassereinwirkung) und Unfallbedingungen 

(Sauerstoffeindwirkung). 

Die Ergebnisse sollen die Entwicklung nationaler und internationaler 

Sicherheitsvorschriften unterstützen und einen Beitrag zur deutschen 

Reaktorsicherheitsforschung leisten, indem Bewertungsmethoden für Komponenten 

festgelegt werden, die für den künftigen Einsatz in kerntechnischen Anlagen im Ausland 

vorgesehen sind. 

Zusammenfassend sind die Ziele: 

¶ Entwicklung eines mit MAX-Phase beschichteten Hüllrohrs. 

¶ Experimentelle Untersuchung der Versagensmechanismen des Hüllrohrs, um 

grundlegende Informationen für die Sicherheitsbewertung zu liefern. 

¶ Modellentwicklung zur Simulation der Verfestigung und des Versagens des 

Hüllrohrs.  

 

Arbeitsprogramm  

Um die definierten Ziele zu erreichen, sind folgende Arbeitspakete (WP) erforderlich.  

WP1: Dünnschichtsynthese (MCh).  Die Schutzschichten werden mittels High Power 

Pulsed Magnetron Sputtering (HPPMS)-Plasma synthetisiert, unterstützt durch eine 

gleichmäßige Schichtdicke und hohe Dichte in Vakuumsystemen. Aufgrund der 

schlechten Verfügbarkeit kommerzieller Zirkonium-Hülllegierungen (z. B. Zircaloy, Zirlo) 

werden Substrate aus Zirkoniumblechen verwendet, deren (Bruch-)mechanische 

Eigenschaften mit denen der Hülllegierungen vergleichbar sind. Es wird eine chemische 

Zusammensetzung untersucht: eine MAX-Phase der Zusammensetzung Cr2AlC. 

WP2: Abscheidung und Oxidation.  Die in WP1 synthetisierten Schichten sollen in 

einem Autoklaven in Wasser bei 350 °C / 350 bar unter anwendungsnahen Bedingungen 
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gealtert werden, um das zeitabhängige Materialverhalten zu untersuchen. Die Proben 

sollen 2ï20 Wochen lang gealtert werden (Tabelle 1 ). 

Zusätzlich zu den Alterungstests sollen Oxidationstests mit reinem Sauerstoff 

durchgeführt werden, um das zeitabhängige Verhalten während der Lagerung vor der 

Verwendung zu charakterisieren. Zu diesem Zweck stehen bei MCh ein Vakuumofen und 

geeignete Messgeräte zur Verfügung. Um den Oxidationsprozess zu beschleunigen, soll 

die Oxidation bei einer Temperatur von 1000 °C für unterschiedliche Oxidationszeiten 

(Tabelle 1 ) erfolgen. In den Alterungs- und Oxidationsexperimenten wird Cr2AlC parallel 

für jedes Experiment getestet, was insgesamt 9 Experimente ergibt (3 Alterungs- und 6 

Oxidationsexperimente). 

 

Tabelle 1 : Alterungs- und Oxidationstests: Testparameter und Probenbezeichnung. 

Alterung 

Dauer [Wochen] 2 10 20 

350 °C/350 bar A1 A2 A3 

Oxidation 

Dauer [h] 2 4 6 

500 °C Ox1-2 Ox1-4 Ox1-6 

1000 °C Ox2-2 Ox2-4 Ox2-6 

 

WP3: Schichtcharakterisierung (MCh).  Die Charakterisierung der Schichten erfolgt 

hinsichtlich der chemischen Zusammensetzung mittels Rasterelektronenmikroskopie und 

energiedispersiver Röntgenspektroskopie (SEM/EDX), hinsichtlich der Kristallstruktur 

und Topografie mittels Röntgendiffraktometrie (XRD) und 

Transmissionselektronenspektroskopie (STEM). Falls erforderlich und im Verlauf des 

Projekts sinnvoll, wird die lokale räumliche chemische Zusammensetzung spezieller 

Proben, z. B. an Grenzflächen und Defekten, mittels Atomproben-Tomographie bestimmt 

und visualisiert. Die Probenvorbereitung von elektronendurchlässigen STEM-Lamellen 
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und Atomproben-Spitzen erfolgt mittels fokussiertem Ionenstrahl (FIB). Der 

Elastizitätsmodul der Schichten wird durch Nanoindentation (NI) bestimmt. 

Die Schichtcharakterisierung wird sowohl unmittelbar nach der Synthese als auch nach 

den Alterungs- und Oxidationstests durchgeführt, um den Einfluss der 

Probenvorbehandlung auf die Verformungs- und Versagenswirkungen durch Vergleich 

mit den Ergebnissen von AP4-5 (Tabelle 2) bestimmen zu können. Darüber hinaus sollen 

nach Durchführung der Biegeversuche in WP4-5 die Rissflanken an einzelnen Proben 

mit einem fokussierten Ionenstrahl präpariert und mit den oben genannten 

Charakterisierungsmethoden untersucht werden, um den Versagensmechanismus mit 

chemischen oder strukturellen Schichteigenschaften zu korrelieren. 

 

Tabelle 2:  Versuchsplan zur Probencharakterisierung. X=alle Proben, (X)=wo 

erforderlich, x=ausgewählte Proben. 

Charakterisierung nach Synthese Auslagerung Oxidation Biegeversuch 

Probenpräparation FIB (X) (X) (X) x 

Chemische 

Zusammensetzung 

REM/ 

EDX 
X X X x 

APT 0 0 0 x 

Struktur/Topographie 

XRD X X X x 

STEM 0 0 0 x 

Mechanische 

Eigenschaften 
NI X X X - 

 

WP4: In-situ -Biegeversuche an Streifenproben (IBF/IEHK). Die in WP1 

synthetisierten, in WP2 gealterten oder oxidierten und in WP3 hinsichtlich ihrer 
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Zusammensetzung und Struktur charakterisierten Proben werden in situ-Biegeversuchen 

im Rasterelektronenmikroskop unterzogen, um das Verformungs- und 

Versagensverhalten der Schicht/Substrat-Verbundwerkstoffe zu untersuchen. Getestet 

werden Proben mit einer Länge von 50 mm und einer Breite von 10 mm. Während der 

Prüfung werden die Prüfkraft und der Stempelweg gemessen. Darüber hinaus werden 

die an der Beschichtungsoberfläche auftretenden Dehnungen mittels digitaler 

Bildkorrelation bestimmt. Die Prüfungen werden in regelmäßigen Abständen 

unterbrochen, um die entsprechenden Scans der Proben durchzuführen. Die Probe bleibt 

im Biegemodul unter Belastung, sodass die Prüfungen ohne Entnahme und Einbau der 

Probe bis zum Versagen der Probe durchgeführt werden können. Die gemessenen Werte 

(Prüfkraft, Stempelweg, Oberflächendehnungen) werden zur Validierung der 

Simulationsberechnungen verwendet. 

Alle Versuche werden hinsichtlich möglicher Schadensereignisse ausgewertet. Der 

Schwerpunkt liegt auf der Charakterisierung der auftretenden Schadensmechanismen. 

Auf Grundlage dieser Mechanismusstudie werden im weiteren Verlauf des Projekts 

geeignete Schadenskriterien definiert. 

Aufgrund der Testkonfiguration kann davon ausgegangen werden, dass Schäden 

aufgrund der dort auftretenden maximalen Biegespannungen nahe der Oberfläche 

auftreten, sodass nicht zu befürchten ist, dass Schadensereignisse im Volumenmaterial 

übersehen werden. Mit den beschriebenen Versuchen lassen sich kritische 

Versuchsgrößen (Stempelweg und Prüfkraft bei Schadensentstehung) sowie die 

Entstehungsorte identifizieren. Die an diesen Stellen und in dieser Belastungssituation 

wirkenden lokalen Spannungen und Dehnungen lassen sich jedoch anhand der 

Versuchsergebnisse noch nicht quantifizieren. Dazu sind numerische 

Spannungsanalysen erforderlich, die in nachfolgenden Arbeitspaketen durchgeführt 

werden. 

Je nach chemischer Zusammensetzung der Beschichtung und dem Alterungs- oder 

Oxidationszustand werden drei parallele Versuche durchgeführt. Somit werden 

insgesamt 9x3=27 In-situ-Biegeversuche an Streifenproben im 
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Rasterelektronenmikroskop durchgeführt. Die Versuche werden quasi-statisch bei 

Raumtemperatur durchgeführt.  

WP5: In-situ -Biegeversuche an modifizierten Streifenproben ( IBF/IEHK+MCh). 

Dieses Arbeitspaket zielt darauf ab, den Einfluss des Spannungszustands auf die 

auftretenden Schadensmechanismen zu bestimmen. Zu diesem Zweck werden weitere 

In-situ-Biegeversuche im Großkammer-SEM durchgeführt, analog zu den Versuchen im 

vorherigen Arbeitspaket, jedoch werden Streifenproben mit modifizierter Geometrie 

verwendet. Die genaue Bestimmung der Probengeometrien basiert auf einer 

numerischen Parameterstudie, mit deren Hilfe diejenigen Geometrieänderungen 

identifiziert werden können, die zu einer möglichst umfassenden Veränderung des 

Spannungszustands an der erwarteten Initiationsstelle führen. Für diese Parameterstudie 

werden ungekerbte, ein- und zweiseitige V- und halbkreisförmige Kerben betrachtet. Die 

so hinsichtlich ihrer geometrischen Ausbildung bestimmten Proben werden von MCh 

hergestellt, charakterisiert und für die In-situ-Versuche zur Verfügung gestellt. Das IEHK 

führt dann die Versuche durch und wertet sie systematisch wie im vorherigen 

Arbeitspaket aus. 

Insgesamt werden 4 verschiedene Geometriemodifikationen und Alterungsbedingungen 

betrachtet. Daraus ergibt sich ein weiterer Versuchsaufwand von 4x3=12 Versuchen. 

WP6: Modellentwicklung und -implementierung (IBF/IEHK).  Alle durchgeführten 

Versuche werden systematisch hinsichtlich der beobachteten Schadensmechanismen 

klassifiziert, um phänomenologische Kriterien formulieren zu können. Dabei werden die 

beobachteten Spannungszustände und Verschiebungseinflüsse berücksichtigt. Werden 

konkurrierende Mechanismen beobachtet, können einzelne Kriterien formuliert und 

miteinander gekoppelt werden. Die so formulierten Kriterien werden dann in Form von 

benutzerdefinierten Materialmodellen für den FE-Löser Abaqus implementiert, wobei je 

nach identifiziertem Mechanismus nicht nur für die Nanolaminate, sondern auch für die 

verwendeten Substrate Beschreibungen programmiert werden. Werden 

Schadensmechanismen am Übergang vom Substrat zum Beschichtungsmaterial 
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beobachtet, werden weitere Materialdefinitionen für die Grenzflächen bereitgestellt. 

Alternativ wird für diesen Fall auch die Verwendung von Kohäsionszonen untersucht. 

WP7: Kalibrierung der Materialparameter ( IBF / IEHK+MCh).  Die In-situ-Versuche 

werden numerisch simuliert, um die Materialparameter des im vorherigen Arbeitspaket 

implementierten Modells zu bestimmen. Das konstitutive Verhalten wird mit geeigneten 

Plastizitätsmodellen beschrieben, deren Parameter in Nanoindentationsversuchen am 

MCh ermittelt werden. Hier kommen ĂKurvenanpassungsò-Ansätze zum Einsatz, um 

durch systematische Parametervariation eine ausreichende Übereinstimmung zwischen 

experimentell ermittelten und numerisch berechneten Kraft-Eindringtiefe-Kurven zu 

erreichen. Nach dem gleichen methodischen Ansatz werden im weiteren Verlauf des 

Arbeitspakets auch alle Schadensparameter iterativ angepasst. Die Kalibrierung der 

Materialparameter ist abgeschlossen, wenn für alle untersuchten Probengeometrien und 

Expositionsbedingungen mit einem einzigen Parametersatz eine maximale Abweichung 

von 10 Prozent zwischen Experimenten und zugehörigen Simulationen erreicht wird. 

WP8: Weitere Anwendungen des kalibrierten makroskopischen 

Bewertungskriteriums (IBF/IEHK).  Basierend auf den Simulationen mit Teilmodellen 

werden weitere Einflussgrößen für das Versagen von Beschichtungen mit den kalibrierten 

makroskopischen Versagenskriterien berücksichtigt. Dieser Ansatz erfüllt somit 

wesentliche Anforderungen hinsichtlich der Berechnungseffizienz, der Zuverlässigkeit 

der Vorhersagen, der Reproduzierbarkeit der Ergebnisse und der Benutzerfreundlichkeit 

im industriellen Alltag. 

WP9: Berichterstellung (IBF / IEHK+MCh).  Alle im Projekt generierten Testergebnisse 

und Charakterisierungsdaten werden digital erfasst und gespeichert. Am Ende des 

Projekts werden gemäß dem vorgegebenen Zeitplan ein kurzer Meilensteinbericht und 

ein detaillierter Abschlussbericht erstellt. 
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Ausführungsbedingungen  

× Infrastruktur und Versuchseinrichtungen  

Die Arbeitsgruppe besteht aus Prof. Sebastian Münstermann (zuvor: Leiter der Abteilung 

Werkstoff- und Bauteilintegrität, Institut für Eisenhüttenkunde; derzeit: Lehrstuhl für 

Materialmodellierung in der Umformtechnik, Institut für Umformtechnik), Prof. Jochen 

Schneider (Lehrstuhl für Werkstoffchemie) und je einem wissenschaftlichen Mitarbeiter 

(Doktorand) aus jedem Lehrstuhl, der für die gesamte Projektlaufzeit aus dem Projekt 

finanziert wird. Die wissenschaftliche Betreuung der Doktoranden erfolgt gemeinsam 

durch beide Antragsteller. 

Lehrstuhl für Werkstoffchemie verfügt über alle für das Projekt erforderlichen Geräte zur 

Dünnschichtsynthese und Materialanalyse sowie über verschiedene Öfen zur 

thermischen Alterung durch Oxidation. Ein Autoklav wurde im Laufe des Projekts 

angeschafft, da dieses Gerät für die Alterung in überkritischem Wasser unbedingt 

erforderlich ist und aus Projektmitteln beschafft werden soll. Lehrstuhl für 

Werkstoffchemie verfügt über langjährige Erfahrung im quantenmechanisch geleiteten 

Materialdesign unter Verwendung der kombinatorischen Gasphasenabscheidung für die 

Dünnschichtsynthese. Dazu gehört auch der Einsatz hochauflösender Materialanalysen. 

Zu diesem Zweck verfügt der Lehrstuhl für Werkstoffchemie über verschiedene 

(Ultra-)Hochvakuumsysteme für die Schichtsynthese und eine Analytikabteilung mit 

hochauflösenden Großforschungsgeräten (SEM/EDX, FIB, XPS, Atomsondenmikroskop 

usw.). Darüber hinaus verfügt der Lehrstuhl für Werkstoffchemie über eine große Anzahl 

von Öfen in verschiedenen Atmosphären, darunter Vakuumöfen. Die Lieferung von 

Proben unter Betriebsbedingungen in Druckwasserreaktoren ist noch nicht Teil des 

Portfolios.  

Bei der Marktforschung nach geeigneten Autoklaven stellte sich unerwartet heraus, dass 

aufgrund der allgemeinen Sicherheitsanforderungen im Arbeitsschutz nur Autoklaven mit 

geringem Volumen verwendet werden können. Daher müssen die Proben zur Lagerung 

getrennt werden, ohne dass sich ihre chemische Zusammensetzung und Struktur 
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verändert. Das einzige Verfahren, mit dem sich fast jedes Material ohne Hitzeeinwirkung 

trennen lässt, ist das Wasserstrahlschneiden. Infolgedessen wurde im Rahmen des 

Projekts ein kleinformatiges Mikro-Wasserstrahlschneidsystem angeschafft. Die 

Materialchemie verfügt über eine Abteilung für Vakuumtechnik mit einer Vielzahl von 

mechanischen Bearbeitungs- und Schneidemaschinen, z. B. zum Drehen, Fräsen, 

Bohren, Schleifschneiden usw. Zur Durchführung der In-situ-Biegeversuche hat das 

IBF/IEHK aus Projektmitteln ein Biege-Modul angeschafft. Aufgrund der Vielzahl von 

Versuchen mit unterschiedlichen Randbedingungen und Konfigurationen wird das Modul 

dringend benötigt, da damit ein dem Antragsteller bereits zur Verfügung stehendes REM 

für die Durchführung der Versuche genutzt werden kann. Für die Durchführung 

numerischer Simulationen stehen sowohl ein interner IBF/IEHK-Rechencluster als auch 

ein zentraler Rechencluster der RWTH mit leistungsfähigen Workstations zur Verfügung. 

 

× Know -how  

Der Forschungsansatz des Lehrstuhls für Werkstoffchemie ist definiert als 

quantenmechanisch geleitetes Materialdesign. Das Forschungsziel ist das 

Materialdesign von Dünnschichten mit maßgeschneiderter Elastizität, Duktilität und 

Phasenstabilität. Dieser Designansatz umfasst die Wechselwirkungen zwischen 

Dünnschichten und ihrer Anwendungsumgebung (Atmosphären, Flüssigkeiten, 

Feststoffe). 

Lehrstuhl für Werkstoffchemie verfügt über langjährige Erfahrung in der Erforschung von 

MAX-Phasen für verschiedene Anwendungen. Die Forschungsarbeit von Prof. Schneider, 

Lehrstuhl für Werkstoffchemie, wurde mehrfach ausgezeichnet: Neben dem Sofja-

Kovalevskaya-Preis der Alexander-von-Humboldt-Stiftung (herausragende 

Forschungsleistung) wurde er auch zum Max-Planck-Fellow am MPIE in Düsseldorf 

ernannt. Darüber hinaus wurde er 2013 Ăf¿r seine bahnbrechenden Beitrªge zur 

Niedertemperatursynthese von kristallinem Aluminiumoxid und nanolaminierten Karbiden 

sowie für die Einführung von ab initio-Designstrategien für Hartbeschichtungen und 

Schutzbeschichtungenò zum Fellow der American Vacuum Society (AVS) ernannt. 
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Im Rahmen des EU-Projekts ĂIl Trovatore: Innovative Cladding Materials for Advanced 

Accident-Tolerant Energy Systemsò (Fºrdervereinbarung Nr. 740415, Laufzeit 10/2017-

03/2022) werden am MCh MAX-Phase-Hüllschutzschichten erforscht. Ziel ist es, 

zunächst mittels quantenmechanischer Berechnungen geeignete Materialsysteme zu 

identifizieren, diese dann mittels kombinatorischer Dünnschichtabscheidung zu 

synthetisieren und zu charakterisieren. Erste Ergebnisse deuten darauf hin, dass Cr2AlC 

und (Zr,Cr)-Al-C geeignete Zielsysteme für die geplante Anwendung sind. Die feste 

Lösung aus Zirkonium- und Chromatomen stellt einen Kompromiss zwischen einem 

günstigen Neutronenquerschnitt (Zr) und einer hohen Oxidationsbeständigkeit (Cr) dar. 

Umfangreiche Vorarbeiten wurden von Prof. Schneider und seinem Team in zahlreichen 

Fachzeitschriften veröffentlicht, darunter Arbeiten zur Synthese, Charakterisierung der 

Struktur, Zusammensetzung, mechanischen Eigenschaften und zum Oxidationsverhalten 

von MAX  

Aufbauend auf diesen Arbeiten sollen im vorgeschlagenen Projekt erste Untersuchungen 

zum Bruch- und Schadensverhalten dieser Schutzschichten durchgeführt werden.  

Der Antragsteller IBF/IEHK verfügt über ausgewiesene Expertise in der Simulation von 

Schadensmechanismen, der experimentellen Prüfung komplex belasteter Proben und 

der Bewertung von Bauteilen. Die Forschungsstrategie am IBF/IEHK liegt im Bereich des 

materialkompatiblen Bauteildesigns und des bauteilkompatiblen Materialdesigns. Dieses 

Wortspiel macht deutlich, dass sowohl die Entwicklung maßgeschneiderter Materialien 

für bestimmte Anwendungsbereiche als auch die Entwicklung von Forschungsmethoden 

zur optimalen Nutzung der angebotenen mechanischen Eigenschaftsprofile im 

Mittelpunkt der wissenschaftlichen Forschung stehen. Diese Strategie wurde in 

zahlreichen nationalen und internationalen Forschungsprojekten mit Schwerpunkt auf 

Grundlagenforschung und anwendungsorientierter Forschung angewendet. 

In der Vergangenheit hat sich das IBF/IEHK intensiv mit der Charakterisierung und 

numerischen Modellierung von Verfestigungs- und Versagensmechanismen auf 

verschiedenen Skalen befasst und damit die Entwicklung von Plastizitäts- und 
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Schadensmodellen vorangetrieben. In den letzten Jahren hat der Antragsteller an 

mehreren Projekten zur Reaktorsicherheit mitgewirkt und umfangreiche Erfahrungen 

hinsichtlich der Sicherheitsanforderungen in kerntechnischen Anlagen gesammelt. Die 

Expertise des Antragstellers für das Projekt liegt insbesondere im Bereich der 

skalenübergreifenden Modellierung von Schadensprozessen in Strukturwerkstoffen. 

Das Forschungsprojekt ĂBewertung der Belastbarkeit innovativer Mantelbeschichtungen 

f¿r unfallsichere Brennstoffsysteme (ATF)ñ ist ein Gemeinschaftsprojekt der Lehrstuhl für 

Werkstoffchemie (MCh) der RWTH Aachen und des Instituts für Eisenhüttenkunde (IEHK) 

(derzeit Institut für Bildsame Formgebung, IBF) der RWTH Aachen. Diese 

Zusammenarbeit ermöglicht es den beiden Instituten, ihr vielfältiges Fachwissen in den 

Bereichen Dünnschichtsynthese, Materialdesign sowie theoretische und experimentelle 

Untersuchung von Schadensverhalten zu bündeln und so eine deutlich breitere Wissens- 

und Ressourcenbasis für das Projekt zu schaffen. 

Die Aufgaben wurden so verteilt, dass jedes Institut seine Kernkompetenzen und 

spezifischen Testeinrichtungen optimal nutzen kann. MCh verfügt über verschiedene 

(Ultra-)Hochvakuumsysteme für die Dünnschichtsynthese (sowohl konventionell als auch 

HPPMS) und eine Analytikabteilung für die räumlich aufgelöste Charakterisierung von 

Dünnschichten bis hinunter zur atomaren Skala. 

Beide Institute werden zur Entwicklung der Bewertungskriterien beitragen und 

sicherstellen, dass die Ergebnisse und Erkenntnisse bei der Modelldefinition effektiv 

berücksichtigt werden, um so die Qualität des Modells zu optimieren. Insbesondere hier 

ist eine enge Zusammenarbeit unerlässlich. Überschneidungen sind während des 

gesamten Projekts vorhanden und erwünscht, um eine breitere Daten- und Wissensbasis 

zu schaffen. 
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Planning  

Tabelle 3. Arbeitspakete und Zeitplan 

 

Das Projekt hat eine Laufzeit von drei Jahren, Tabelle 3 . Nach 12 Monaten ist ein 

Meilenstein geplant. Zu diesem Zeitpunkt sollten die Herstellung und die In-situ-Prüfung 

von beschichteten Bandproben im Rasterelektronenmikroskop abgeschlossen sein. 

 

Literaturangabe  

× Mechanisches Versagen des Hüllrohrsystems  

Zirkoniumlegierungen werden aufgrund ihrer geringen thermischen 

Neutroneneinfangquerschnitte, ihrer hohen Festigkeit, ihrer hohen Wärmeleitfähigkeit 

und ihrer hohen Korrosionsbeständigkeit seit langem in Kernkraftwerken, insbesondere 

in Leichtwasserreaktoren, als Hüllrohrmaterial eingesetzt [1-3].  

Angesichts von Katastrophen wie denen in Tschernobyl und Fukushima sind jedoch noch 

Verbesserungen für Zr-basierte Hüllrohre zu erwarten, insbesondere hinsichtlich ihrer 

unfallsicheren Eigenschaften [1, 3, 4]. Es gibt in der Regel zwei Möglichkeiten, die 

Zu bearbeitendes

Arbeitspaket 

Jahr 1 Jahr 2 Jahr 3

Q1 Q2 Q3 Q4 Q1 Q2 Q3 Q4 Q1 Q2 Q3 Q4

AP1 D¿nnschichtsynthese (MCh)

AP2 Auslagerung und Oxidation (MCh)

AP3 Schichtcharakterisierung (MCh)

AP4 In situ-Biegeversuche an Streifen-

proben (IEHK+MCh)

AP5 In situ-Biegeversuche an modifi-

zierten Streifenproben (IEHK+MCh)

AP6 Modellentwicklung und ïimplemen-

tierung (IEHK+MCh)

AP7 Materialparameterkalibrierung

(IEHK+MCh)

AP8 Makroskopisches Bewertungs-

kriterium (IEHK)

AP9 Berichtserstellung (IEHK+MCh)
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Leistung von Zr-basierten Hüllrohren zu optimieren: Legierungs- und 

Beschichtungstechniken. 

Es wurden enorme Anstrengungen unternommen, um die metallurgische 

Zusammensetzung und die Verarbeitungstechniken von Legierungen auf Zirkoniumbasis 

zu optimieren. Park et. al. [5] wiesen darauf hin, dass ɓ-Nb-Partikel die 

Korrosionsbeständigkeit von Legierungen auf Zirkoniumbasis positiv beeinflussen. Jiang 

et al. [6] wiesen die verbesserte Korrosionsbeständigkeit von Zr-Nb bei hohen 

Temperaturen unter verschiedenen simulierten nuklearen Bedingungen nach und stellten 

Methoden zu ihrer Verbesserung vor. Zhao et al. [7] führten eine Reihe von 

Oxidationsexperimenten durch und stellten fest, dass Zr-Sn-Nb eine etwas bessere 

Oxidationsbeständigkeit in Dampf und Sauerstoff aufweist als Zr-4. Hu et al. [8] führten 

eine Reihe von Autoklav-Experimenten für CZ1 (Zr-Sn-Nb-Fe-Cr-Cu) und Zr-1Nb-1Sn-

Legierungen durch und stellten fest, dass die CZ1-Legierung mit niedrigeren Nb- und Sn-

Konzentrationen eine überlegene Korrosionsbeständigkeit gegenüber Zr-4 und 

verbesserten Zr-4-Legierungen aufweist. Ähnliche Studien wurden auch von Wang et al. 

[9], Li et al. [10], Li et al. [11], Xia et al. [12], und Francis et al. [13] vorgestellt. Obwohl 

zahlreiche Studien gezeigt haben, dass die mechanischen und thermischen 

Eigenschaften von Legierungen auf Zr-Basis durch Zugabe von Cr-, Nb-, Sn- und Fe-

Elementen verbessert werden können, gibt es Nachteile, darunter hohe Kosten und ein 

komplizierter Prozess aufgrund der Notwendigkeit, die chemischen Zusammensetzung 

zu manipulieren.  

Das Aufbringen von Beschichtungen auf vorhandene Zr-basierte Mantelrohre ist eine 

praktikable Alternative, ohne dass die Grundmaterialien verändert werden müssen. 

Dieses Verfahren gewährleistet eine oberflächenspezifische Verbesserung, die Erhaltung 

der Eigenschaften des Grundmaterials, die Reparaturfähigkeit der Beschichtung und 

Kosteneffizienz. Jin et al. [14] haben Cr3C2-NiCr-Beschichtungen auf dem Substrat aus 

Zirkoniumlegierung unter Verwendung der Hochgeschwindigkeits-Sauerstoff-Brennstoff-

Technik aufgebracht und dabei eine gute Zähigkeit in Hochtemperaturumgebungen 

(700ï1000 °C) nachgewiesen, die für nukleare Anwendungen geeignet ist. Jiang et al. 

[15] verwendeten Magnetron-Sputtern, um Cr-Beschichtungen auf Zry-4 aufzubringen, 
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und beobachteten, dass die Einwirkung hoher Temperaturen zu einer Rekristallisation 

führte, wodurch die Rissbeständigkeit verbessert wurde. In ähnlicher Weise untersuchten 

Wang et al. [16]  Cr auf dem Zr-1Nb-Substrat mittels Magnetron-Sputtern und 

untersuchten das isotherme Oxidationsverhalten der beschichteten Proben in einer 

1000ï1300 °C heißen Dampfumgebung. Dabei stellten sie fest, dass die Cr-

Beschichtungen bei 1000ï1100 °C über 6 Stunden lang oxidationsbeständig waren, bei 

1200ï1300 °C jedoch degradierten. Ma et al. [17] verwendeten das physikalische 

Aufdampfverfahren, um Cr auf einer Zr-Legierung aufzubringen. Sie führten eine Reihe 

von Hochtemperatur-Dampfoxidationstests durch und stellten fest, dass viele Risse bei 

einer Temperatur von 1000 °C selbstheilend waren. Li et al. [18] stellten Cr-, FeCrAl- und 

Cr/FeCrAl-Verbundbeschichtungen auf Zr-Legierungen unter Verwendung der 

Plasmaspritztechnologie her. Hochoxidationsuntersuchungen zeigen, dass die 

Beständigkeit dieser drei Beschichtungen wie folgt ist: Cr/FeCrAl-Beschichtung > Cr-

Beschichtung > FeCrAl-Beschichtung. Weitere ähnliche Studien finden sich in den 

Arbeiten von Roache et al. [19, 20], Wang et al. [21], Xiao et al. [22], Brachet et al. [23, 

24], und Kim et al. [25]. In diesen Studien können verschiedene Testmethoden wie 

Autoklav-Korrosionstests, Dampftests, Wasserstoffeintrittstests und In-situ-Dreipunkt-

Biegetests eingesetzt werden, um die Haftung der Beschichtungen auf dem Substrat, die 

Korrosionsbeständigkeit und die Rissbeständigkeit zu bewerten. Die meisten Studien 

konzentrieren sich auf die Abscheidung von Cr auf Zr-basierten Legierungen. 

Untersuchungen [26-31] zeigen jedoch, dass bei Verwendung von Cr als 

Beschichtungsmaterial die Bildung von ZrCr2- und Ŭ-Zr(O)-Schichten an der Grenzfläche 

bei hohen Temperaturen zu spröden Mikrorissen unter Belastung führen kann, was zu 

einem vorzeitigen Versagen führt. Cr-Beschichtungen verlieren bei Temperaturen über 

1100 °C allmählich ihre Schutzwirkung. Bei 1300 °C geht der Schutz vollständig verloren. 

Dies schränkt die Anwendung von Cr-Beschichtungen bei hohen Temperaturen während 

des Langzeitbetriebs ein. Darüber hinaus fehlen noch eine umfassende Untersuchung 

des Versagensmechanismus und ein numerisches Modell, mit dem das Bruchverhalten 

dieser beschichteten Proben unter äußeren mechanischen Belastungen vorhergesagt 

werden kann, was die zukünftige Verbesserung und breite Anwendung von unfallsicheren 

Mantelrohrkonstruktionen einschränkt. 
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Bei der Charakterisierung und Vorhersage des Versagens von Beschichtungssystemen 

auf Zr-Basis sollten zwei Phasen berücksichtigt werden, darunter die plastische 

Verformungsphase und das endgültige Versagen. Bei den meisten Werkstoffen lässt sich 

die plastische Verformung mit dem von Mises-Kriterium (ὐ-Modell) charakterisieren. Bei 

hexagonal dicht gepackten (HCP) Werkstoffen tritt der Effekt der Festigkeitsdifferenz 

(SD) auf, der auch als Zug-/Druck-Asymmetrie (TCA) bezeichnet wird. Dieses Phänomen 

ist auf die Aktivierung von Zwillingsbildung unter ebener Druckbeanspruchung bei 

niedrigen Spannungsniveaus zurückzuführen, während ebene Zugspannungen keine 

Zwillingsbildung auslösen [32, 33]. Darüber hinaus können auch unterschiedliche 

Empfindlichkeiten gegenüber bereits vorhandenen Defekten, wie z. B. inneren 

Hohlräumen, Poren und Oberflächenfehlern unter Zug- und Druckbeanspruchung, zur 

TCA beitragen [34]. Es wurden zahlreiche asymmetrische Plastizitätsmodelle entwickelt, 

um den SD-Effekt in HCP-Metallen zu beschreiben und vorherzusagen, darunter die 

Modelle von Spitzig et al. [35, 36], Cazacu et al. [37, 38], Gao et al. [39], Zhai et al. [40], 

und Yoon et al. [41]. Sie verbessern das von Mises-Fließkriterium, indem sie die erste 

Spannungsinvariante Ὅ, die dritte Spannungsinvariante ὐ oder beide einbeziehen, um 

die asymmetrische Fließgrenze zu erfassen. Plunkett et al. [42], Yoshida et al. [43], und 

Hu und Yoon [44] haben die Flexibilität des Modells durch lineare Transformationen und 

Summationsmethoden weiter verbessert. Experimentelle Studien haben gezeigt, dass 

das plastische Verformungsverhalten von HCP-Materialien, insbesondere hinsichtlich 

des SD-Effekts, durch Temperatur und Dehnungsrate beeinflusst wird. Während die 

meisten Modelle für Raumtemperatur und quasistatische Bedingungen ausgelegt sind, 

ist es für Zr-basierte Hüllrohre entscheidend, Temperatur- und Dehnungsrateneffekte zu 

berücksichtigen, insbesondere unter Betriebs- und Kühlmittelverlustszenarien. Es 

wurden zahlreiche phänomenologische Modelle entwickelt, um diese Effekte zu erfassen, 

darunter das BP-Modell [45], das JC-Modell [46, 47], das ZA-Modell [48] und das KHL-

Modell [49, 50]. Shin und Kim [51] stellten eine modifizierte Version des JC-Modells vor, 

die zwei Parameter enthält, um den Dehnungsrateneffekt besser darzustellen. Im 

Gegensatz zum ursprünglichen JC-Modell, das Schwierigkeiten hat, die ausgeprägte 

Dehnungsratensensitivität bei hohen Dehnungsraten zu erfassen [52], beschreibt das 
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modifizierte Modell den starken Anstieg der Fließspannung bei hohen Dehnungsraten 

anhand einer exponentiellen Beziehung zur normierten Dehnungsrate genau. 

Nach einer Materialverformung, entweder nur einer elastischen Verformung oder einer 

plastischen Verformung, kann es zu einem Versagen kommen, wobei Materialversagen 

typischerweise als spröde oder duktile Bruchart klassifiziert werden kann. Es wurden 

verschiedene Bruchkriterien entwickelt, um die Spalt- und Duktilbruchart von 

metallischen Werkstoffen zu beschreiben.  

Für Spaltbrüche führte Orowan [53] ein spannungsbasiertes Kriterium ein, das sich auf 

die für einen instabilen Bruch erforderliche Energie konzentriert und zu einer lokalisierten 

plastischen Verformung in der Nähe der Rissspitze führt. Ritchie, Knott und Rice [54] 

leisteten mit ihrem Ritchie-Knott-Rice-Modell (RKR) Pionierarbeit für einen statistischen 

Ansatz zur Spaltbruchinitiierung, der später von Curry und Knott [55] weiterentwickelt 

wurde. Die Beremin-Gruppe [56] untersuchte die makroskopische Streuung bei 

Spaltbrüchen auf der Grundlage der Arbeiten von Pineau [57], während He et al. [58] das 

Orowan-Modell erweiterten. Unter diesen Ansätzen ist das Kriterium der maximalen 

Hauptspannung weit verbreitet, das besagt, dass ein Spaltbruch auftritt, wenn die 

kritische Bruchfestigkeit „ erreicht ist [59-61].  

Für duktile Brüche wurden zahlreiche Modelle vorgeschlagen, wie das Gurson-

Tvergaard-Needleman-Modell (GTN) [62-66] und das Khan-Huang-Liang-Modell (KHL) 

[49, 50]. Neben den intrinsischen Materialeigenschaften und externen Faktoren wie 

Temperatur und Dehnungsrate ist der Spannungszustand ein entscheidender Faktor, der 

die Materialschädigung und das Bruchverhalten beeinflusst. Um ein zuverlässiges 

beschichtetes Hüllrohrsystem für Kernkraftwerke zu gewährleisten, müssen die 

Versagensmechanismen beschichteter Proben bewertet und ein numerisches Modell 

erstellt werden, um ihr Bruchverhalten unter verschiedenen Spannungszuständen 

vorherzusagen. Übersichtsarbeiten finden sich in den Arbeiten von Besson [67], Pineau 

et al. [68], Benzerga et al. [69], und Tekkaya et al. [70]. Unter den verschiedenen 

Modellen ist das von Lian et al. [71] auf der Grundlage der Arbeiten von Bai und 

Wierzbicki [72] entwickelte modifizierte Bai-Wierzbicki-Modell (MBW) weithin anerkannt, 

da es das duktile Versagen verschiedener Werkstoffe effektiv vorhersagen kann [73-75]. 
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In diesem Modell wird die durch Beschädigung verursachte Erweichung nach Erreichen 

des Schadensauslösekriteriums mit einem Skalarparameter D quantifiziert. Shen et al. 

[76-78] schlugen ein einheitliches Bruchkriterium vor, das den Einfluss des 

Spannungszustands auf den Übergang zwischen Versagensmechanismen quantitativ 

erfasst. Dieses Kriterium modelliert effektiv den Wettbewerb zwischen duktilem und 

spaltartigem Bruch in verschiedenen hochfesten Stählen. 

Zusammenfassend müssen mehrere Probleme gelöst werden:  

Entwicklung eines neuartigen Mantelrohrsystems. Das für Zr-basierte Legierungen 

verwendete Beschichtungsmaterial sollte bei hohen Temperaturen eine bessere Leistung 

als die bestehenden Beschichtungsmaterialien aufweisen. 

Entwicklung einer umfassenden Methodik zur Charakterisierung und Vorhersage des 

Versagens dieses neuartigen Mantelrohrsystems. Spannungszustände sollten 

berücksichtigt werden, da sie das Versagen von Werkstoffen erheblich beeinflussen.  

Vorschlag eines makroskopischen Versagenskriteriums, das benutzerfreundlich und für 

allgemeine Anwendungen leicht zu implementieren ist. 

Um diese Probleme zu lösen, wurde ein neuartiges Mantelrohrsystem entwickelt, bei dem 

Cr2AlC als Beschichtungsmaterial auf das Zirkoniumsubstrat aufgebracht wird. Cr2AlC, 

ein Material der MAX-Phasengruppe, wurde aufgrund seiner hervorragenden 

Eigenschaften wie guter Bearbeitbarkeit, hoher Temperaturwechselbeständigkeit, 

signifikanter Schadenstoleranz, effizienter Leitfähigkeit und starker 

Korrosionsbeständigkeit als Beschichtungsmaterial ausgewählt [79-81]. Im Gegensatz zu 

anderen Beschichtungen wie CrN, TiAlN, AlCrN und Cr3C2-NiCr bietet Cr2AlC 

Selbstheilungsfähigkeiten unter Hochtemperaturoxidation und bildet eine stabile, 

haftende Oxidschicht mit bemerkenswerter Volumenausdehnung [82-84]. Dies macht es 

ideal für Hochtemperaturanwendungen. Darüber hinaus kann die Aluminiumkomponente 

leicht oxidieren und eine dichte Al2O3-Schicht bilden, die die Schutzwirkung der 

Mantelrohre weiter verbessert [85, 86]. 

Das Cr2AlC wird mit Hilfe des Hochleistungs-Pulsmagnetron-Sputterverfahrens (HPPMS) 

auf die Zr-basierte Legierung aufgebracht. Das HPPMS-Verfahren wurde aufgrund seiner 
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industriellen Relevanz und seiner Fähigkeit, gleichmäßige Beschichtungen aus 

Verbundtargets auf großen Flächen aufzubringen, für die Beschichtungssynthese 

verwendet [87]. Das HPPMS-Verfahren hat den Vorteil einer hervorragenden Filmhaftung 

und der Aufbringung dichter und gleichmäßiger Beschichtungen. Es ist ideal für hochfeste 

und ultraglatte Beschichtungen.  

Die Versagensmechanismen der mit Cr2AlC beschichteten Zirkoniumproben werden 

durch eine Reihe von unterbrochenen In-situ-Dreipunkt-Biegeversuchen unter 

quasistatischen Bedingungen ermittelt. Es werden Proben mit unterschiedlichen 

Geometrien verwendet, um einen breiten Bereich von Spannungszuständen 

abzudecken. Auf der Grundlage der Beobachtungen während der In-situ-Versuche 

werden makroskopische Versagenskriterien entwickelt. Die beteiligten Parameter werden 

auf der Grundlage der experimentellen und numerischen Simulationsergebnisse 

kalibriert. Das Versagen des Materials wird anhand der kalibrierten makroskopischen 

Versagenskriterien vorhergesagt.  

Makroskopische Simulationen können das Versagen von beschichtetem Material 

nachbilden und vorhersagen, jedoch können einige Details übersehen werden, z. B. die 

Morphologie der Grenzfläche, der Abkühlungsprozess usw. Untersuchungen [88-92] 

haben gezeigt, dass die Morphologie der Grenzfläche von beschichteten Proben einen 

erheblichen Einfluss auf die Verteilung der Restspannungen hat, die für die 

Leistungsfähigkeit und Haltbarkeit der Beschichtung entscheidend sind. 

Oberflächenunregelmäßigkeiten an der Grenzfläche können 

Spannungskonzentrationszonen erzeugen, in denen Zugspannungen die Rissbildung 

begünstigen [93], während Druckspannungsmulden die Rissausbreitung behindern [94]. 

Diese Spannungsverteilungen werden durch thermische Fehlanpassungen, Abkühlung 

nach der Abscheidung und Oxidation beeinflusst. Darüber hinaus beeinflusst die 

Grenzflächenmorphologie auch die Bildung und Ablösung von thermisch gewachsenen 

Oxiden und damit die Haftung und Zähigkeit der Beschichtung. Daher ist die Optimierung 

der Grenzflächenmorphologie unerlässlich, um die Restspannung zu kontrollieren, die 

Beschichtungsfestigkeit zu verbessern und die langfristige Zuverlässigkeit unter 

komplexen Bedingungen sicherzustellen. Die Manipulation der Grenzflächenmorphologie 
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kann jedoch aufgrund ihrer starken Abhängigkeit von den Verarbeitungsparametern und 

der Notwendigkeit spezieller Ausrüstung manchmal schwierig sein. Ein alternativer 

Ansatz zur Steuerung der Restspannungsverteilung ist die Anpassung der 

Abscheidungstemperatur. 

Bei der Untersuchung der Grenzflächenmorphologie und der Auswirkungen der 

Abscheidungstemperatur unter Verwendung makroskopischer 3D-Modelle entstehen 

hohe Rechenkosten, wenn verschiedene Grenzflächenmorphologien gekoppelt und 

verschiedene Abscheidungstemperaturen vor der Abkühlung berücksichtigt werden. 

Außerdem können Konvergenzprobleme auftreten. Die Verwendung numerischer 

Simulationen mit Untermodellen ist eine effektive Alternative, um die Einschränkungen 

makroskopischer Modelle zu überwinden. Submodelle bieten Einfachheit und 

gewährleisten gleichzeitig eine zufriedenstellende Genauigkeit und Zuverlässigkeit. Ihr 

Hauptvorteil ist die Recheneffizienz, die den Übergang von der Analyse auf 

Komponentenebene zur Meso- oder Mikroebene ermöglicht. Cai et al. [95] entwickelten 

beispielsweise ein 2D-Submodell für Wärmedämmschichten (TBCs) um ein 

Kühlungsloch, das aus einem 3D-Global-TBC-Modell abgeleitet wurde, und analysierten 

erfolgreich, wie die Grenzflächenmorphologie die Spannungsverteilung beeinflusst. 

Ähnliche Ansätze finden sich in [96-99]. Ihre idealisierten Grenzflächenbehandlungen 

führten jedoch zu Diskrepanzen zwischen Simulationen und Realität. Wechsuwanmanee 

et al. [100] modellierten den Einfluss der Oberflächenrauheit auf die Formbarkeit von 

Dualphasenstahl, indem sie die Oberflächenmorphologie anhand von konfokalen 

Mikroskopiedaten rekonstruierten und dabei die Spannungslokalisierung und 

Beschädigung im Mikrobereich erfassten. Dieser Ansatz ist jedoch nicht universell 

anwendbar, da er auf bestimmte Materialien und Oberflächenbedingungen beschränkt 

ist. Ähnliche Einschränkungen finden sich auch in [101-103]. 

Zusammenfassend lassen sich folgende Ziele nennen, die im Rahmen dieser 

Untersuchung erreicht werden sollen: 

Å Synthese eines mit Cr2AlC beschichteten Zirkonium-Hüllrohrsystems. 

Å Identifizierung der Versagensmechanismen des mit Cr2AlC beschichteten Zirkonium-

Hüllrohrsystems. 
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Å Entwicklung makroskopischer Versagenskriterien, die zur Charakterisierung und 

Vorhersage des Versagens des mit Cr2AlC beschichteten Zirkonium-Hüllrohrsystems 

geeignet sind. 

Å Entwicklung von Mesoskalen-Submodellen zum besseren Verständnis der 

Grenzflächenmorphologie und der Auswirkungen der Abscheidungstemperatur auf das 

Versagen des mit Cr2AlC beschichteten Zirkonium-Hüllrohrsystems. 

Um diese Ziele zu erreichen, wird ein hybrider Ansatz aus experimentellen und 

numerischen Simulationen verwendet. Das Versagen von mit Cr2AlC beschichteten 

Zirkoniumproben wird über einen weiten Bereich von Spannungszuständen 

charakterisiert und vorhergesagt. Makro- und Mesoskalen-Simulationen werden ein 

umfassendes Verständnis der Spannungszustände, der Grenzflächenmorphologie und 

der Auswirkungen der Abscheidungstemperatur auf die Spannungsverteilung, die 

Spannungskonzentration und das Versagen des Materials ermöglichen. Die Ergebnisse 

werden zum Verständnis und zur weiteren Verbesserung des für Kernkraftwerke 

verwendeten Cr2AlC-beschichteten Zirkoniumsystems beitragen und wichtige 

Erkenntnisse für Kernmantelmaterialien und breitere Beschichtungsanwendungen 

liefern. 

× Oxidationsverhalten von Cr 2AlC 

Die Oxidationsbeständigkeit gilt als entscheidendes Kriterium bei der Auswahl von 

Werkstoffen für Hochtemperaturanwendungen. Werkstoffe, die passivierende 

Oxidschichten bilden, wie z. B. Ŭ-Al2O3, verhindert eine weitere oxidative Zersetzung. Aus 

diesem Grund hat Cr2AlC aufgrund seiner potenziellen Eignung als Hochtemperatur-

Schutzbeschichtung große Aufmerksamkeit auf sich gezogen [86, 104-107]. Es gehört zu 

den nanolaminierten MAX-Phasen (mit der allgemeinen Formel Mn+1AXn, wobei M ein 

Übergangsmetall, A ein Element der Gruppe III/IV A und X Kohlenstoff oder Stickstoff ist). 

Diese Phasen wurden aufgrund ihrer einzigartigen Kombination aus keramischen und 

metallischen Eigenschaften intensiv untersucht [79, 80, 108]. Dies ist auf die Art der 

Bindungen in ihnen zurückzuführen ï kovalente Ionenbindungen zwischen M-X und 

metallische Bindungen zwischen A-A und M-A [80]. Eine gewünschte Folge dieser 

schwachen metallischen Bindung in Al-haltigen MAX-Phasen ist die bevorzugte Diffusion 
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von Al zur Bildung eines passivierenden thermisch gewachsenen Oxids (TGO) bei hohen 

Temperaturen [109-111]. 

Obwohl allgemein anerkannt ist, dass die Passivierungsfähigkeit von thermisch 

gewachsenem Aluminiumoxid auf die langsame Diffusion innerhalb der Ŭ-Al2O3-

Korngrenzen zurückzuführen ist [112], liegt die Bildung von Übergangsaluminiumoxid(en) 

(ɔ, ŭ, ɗ) vor Ŭ-Al2O3 oft außerhalb des Rahmens langfristiger Oxidationsstudien. Die 

metastabilen Phasen bilden sich zu Beginn der Oxidation und wandeln sich schließlich in 

die thermodynamisch stabile hexagonale Phase (Ŭ-Al2O3) um [113-115]. Die Bildung von 

metastabilem Aluminiumoxid ist unerwünscht, da es aufgrund der hohen Defektdichte 

eine nicht passivierende Oxidschicht bildet, die die Diffusion der oxidierenden Spezies 

fördert [116]. Daher zielt die Entwicklung oxidationsbeständiger Materialien darauf ab, 

einen frühen Übergang zu Ŭ-Al2O3 oder vorzugsweise dessen direkte Bildung zu fördern.  

Die Temperatur und die Abfolge der Phasenumwandlungen, die in thermisch 

gewachsenem Aluminiumoxid auftreten, hängen häufig vom thermischen Weg zur 

Oxidationstemperatur, der Oxidationstemperatur und der Chemie des oxidierenden 

Materials ab, was wiederum die Zusammensetzung des Oxids beeinflusst [116, 117] 

Untersuchungen zum Einfluss der Korngröße auf das Oxidationsverhalten von Cr2AlC 

wurden in der Volumenphase durchgeführt [118, 119]. In einer früheren Studie wurde 

gezeigt, dass eine grobkörnige Mikrostruktur (durchschnittliche Korngröße in der Studie: 

grob ï 60 µm, fein ï 2 µm) nach 100 Stunden in synthetischer Luft bei 1200 °C eine um 

13 % langsamere Oxidationsrate aufweist [118]. Das Vorhandensein der Cr7C3-Phase 

unter der Oxidschicht in grobkörnigen Proben und ihr Fehlen in der feinkörnigen Probe 

nach 2 Stunden Oxidation bei 1100 °C wurde auf die vergrößerte Korngrenzfläche im 

feinkörnigen Material zurückgeführt, die im Vergleich zur grobkörnigen Probe zu einer 

schnelleren Diffusion von Al nach außen führte. 

Zuber et al. widersprachen dieser Erkenntnis jedoch kürzlich, indem sie berichteten, dass 

die Korngröße (durchschnittliche Korngröße, die in der Studie untersucht wurde: grob ï 

100 µm, fein ï 2 µm) keinen signifikanten Einfluss auf die endgültige Mikrostruktur hatte, 

die nach der Oxidation von Cr2AlC zwischen 800 und 1400 °C für bis zu 100 Stunden 

beobachtet wurde [119]. Sie untersuchten auch das Oxidationsverhalten von 
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einkristallinem Cr2AlC, wobei sie einen signifikanten Unterschied in der Dicke der 

Oxidschicht in Abhängigkeit von der Ausrichtung der Grundebene beobachteten. Auf der 

Oberfläche, die senkrecht zur Ausrichtung der Grundflächen stand, bildete sich eine 1000 

% dickere Oxidschicht als auf der Oberfläche, die parallel zur Ausrichtung der 

Grundflächen stand. Unabhängig von der ursprünglichen Mikrostruktur wurde jedoch 

beobachtet, dass sich unter der Oxidschicht Cr7C3 bildete. Die Autoren von [119] 

schlugen vor, dass das Nicht-Auftreten von Carbid Cr7C3, über das in [118] berichtet 

wurde, auf das Vorhandensein von überschüssigem Al entlang der Korngrenzen in den 

untersuchten Proben zurückzuführen sein könnte. Da die Zusammensetzung der 

synthetisierten Proben in [118] und [119] nicht angegeben ist, lässt sich nur schwer 

feststellen, ob ihre Proben überschüssiges Al enthalten. 

Untersuchungen an Volumenmaterialien werden oft über lange Zeiträume durchgeführt, 

wobei der erste Datenpunkt nach mehreren Stunden und nicht nach Minuten erfasst wird, 

sodass der Fokus in der Regel nicht auf der Abfolge der Oxidphasenbildung in den 

Anfangsstadien der Oxidation liegt [111, 118, 120]. Darüber hinaus kann in der 

Massenphase synthetisiertes Cr2AlC Verunreinigungsphasen enthalten [110, 111, 119, 

121, 122], was eine systematische Untersuchung des Oxidationsverhaltens erschwert, 

da die Oxidationskinetikdaten durch das Vorhandensein anderer Phasen als Cr2AlC 

beeinflusst werden könnten. Daher ist der Vergleich des Oxidationsverhaltens von Cr2AlC 

in der Volumenphase mit dem von Beschichtungen aufgrund erheblicher Unterschiede 

hinsichtlich des verfügbaren Al-Reservoirs, der Morphologie und des Volumenanteils der 

Verunreinigungsphasen schwierig.  

Viele Studien zur Oxidation von Cr2AlC-Beschichtungen konzentrieren sich auf 

Beschichtungen, die durch physikalische Gasphasenabscheidung synthetisiert wurden 

[85, 104-107, 123-127]. Diese Technik bietet die Möglichkeit, die mikrostrukturellen 

Eigenschaften zu modifizieren, darunter auch die Kornmorphologie [128, 129]. Dennoch 

konzentrieren sich die meisten veröffentlichten Arbeiten zur Oxidation von Cr2AlC-

Beschichtungen auf die Beschaffenheit der nach längerer isothermer Oxidation zwischen 

1 und 200 Stunden gebildeten Zunder [85, 104, 106, 107, 123-125, 130] und 

berücksichtigen nicht die Morphologie der Beschichtung vor der Oxidation und deren 
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Veränderungen während der Oxidation [124, 125, 130]. In einer aktuellen Studie von Li 

et al. wurde das Oxidationsverhalten von amorphen und kristallinen Cr2AlC-

Beschichtungen untersucht [33]. Bei der Oxidation berichteten sie über die Bildung von 

Ŭ-Al2O3 auf der amorphen Beschichtung und ɗ-Al2O3 auf der kristallinen Beschichtung 

und korrelierten die Zunderbildung mit der Korngrenzen- und Versetzungsdichte in den 

ursprünglich amorphen Beschichtungen, die sich bei einer Oxidationstemperatur von 

1000 °C in kristallines Cr2AlC umwandelten [131]. Die synthetisierte kristalline 

Beschichtung war jedoch nicht phasenrein, sondern enthielt Al4C3, während die 

chemische Zusammensetzung der amorphen Beschichtung 44,0 at. % Cr, 24,2 at. at. % 

Al, 27,7 at. % C und 3,5 at. % O. Außerdem wurden beide Beschichtungen auf einem 

Substrat aus einer Ni-basierten Superlegierung abgeschieden, was zu einer Al-Diffusion 

in das Substrat während der Oxidation bei 1000 °C führte, wie durch die Bildung von 

Cr7C3 und NiAl an der Grenzfläche zwischen Beschichtung und Substrat angezeigt 

wurde. Daher werden die in [131] zusammengefassten Schlussfolgerungen zum 

Oxidationsverhalten durch die Koexistenz der Verunreinigungsphase in der 

abgeschiedenen kristallinen Beschichtung sowie durch den Al-Verlust an das Substrat 

beider Beschichtungen beeinflusst. Somit bleibt der Einfluss der Phasenbildung der 

Oxidschicht in den frühen Stadien der Oxidation unklar. 

Eine weitere Studie, in der das Oxidationsverhalten von Cr2AlC-Beschichtungen mit zwei 

unterschiedlichen Mikrostrukturen ï säulenförmige und gleichachsige Kornmorphologien 

ï verglichen wurde, zeigte, dass die säulenförmigen Beschichtungen bei einer Oxidation 

bei 1100 °C eine größere Schichtdicke aufwiesen [132]. Die Autoren vermuteten, dass 

die verbesserte Oxidationsbeständigkeit der gleichachsigen Beschichtungen auf das 

Fehlen von Nanoporen in dieser Mikrostruktur zurückzuführen ist. Der Oxidationsprozess 

umfasste das Eintauchen der Proben in einen auf 1100 °C vorgeheizten Ofen, wodurch 

der vorübergehende Erwärmungsweg umgangen wurde. In praktischen Anwendungen 

durchlaufen Materialien zwangsläufig einen allmählichen thermischen Weg, um die 

Betriebstemperatur zu erreichen. Daher ist es von entscheidender Bedeutung, den 

Einfluss dieser vorübergehenden Erwärmungsphase auf die nachfolgende 

Oxidationskinetik des Materials zu berücksichtigen. 
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In diesem Zusammenhang sind daher die folgenden Fragen zu beantworten: 

Å Einfluss der Kornmorphologie auf das Oxidationsverhalten von Cr2AlC-Beschichtungen 

Å Einfluss des ¦bergangsheizprotokolls auf das Oxidationsverhalten von Cr2AlC-

Beschichtungen 

Å Das Alterungsverhalten dieser Beschichtungen, da das Ziel darin besteht, ihre 

Sicherheit unter ATF-Bedingungen zu bewerten 

 

Zusammenarbeit mit anderen Einrichtungen  

Nein 

Experimentelle Ausrüstung und Analysemethoden  

× Abscheidung von Cr 2AlC auf der Zr -basierten Legierung  

Ausrüstung: CC800/9, Cemecon AG, Deutschland 

× Oxidations - und Alterungsexperimente  

Ausrüstung: Vertikaler Oxidationsofen GERO, Autoklav  

Analysemethode: Helios NanoLab 660 (Thermofischer Scientific, USA), Helios Hydra 

(Thermofischer Scientific, USA) 

× Mechanische Charakterisierung des Zirkoniumsubstrats  

Ausrüstung: Wasserstrahl (Probenherstellung); Universalprüfmaschine von Zwick (für 

einachsige Zugversuche). 

Analysemethode: Steuerungssoftware für Zwick-Maschine; MATLAB und Excel 

(Datenverarbeitung) 

× Mechanische Charakterisierung der Cr 2AlC-Beschichtung  

Ausrüstung: Nanoindenter HYSITRON TI-900 TriboIndenter;  



28 
 

Analysemethode: ABAQUS, MATLAB und Excel (Datenverarbeitung) 

× Definition des Versagensmechanismus des mit Cr 2AlC beschichteten 

Zirkoniumsubstrats  

Ausrüstung: SEM von Zeiss, ausgestattet mit dem Aztech-System; Biegeprüfmaschine 

mit einer maximalen Belastung von 200 N, hergestellt von Kammrath & Weiss GmbH 

Analysemethode: MATLAB und Excel (Datenverarbeitung) 

× Numerische Simulation  

¶ Makroskopische Dreipunktbiegeprüfung 

Ausstattung: ABAQUS, HPC-Cluster der RWTH Aachen 

Analysemethode: MATLAB und Excel (Datenverarbeitung), benutzerdefinierte 

Subroutine 

¶ Meso-Simulation mit Submodellen 

Ausstattung: ABAQUS, HPC-Cluster der RWTH Aachen 

Analysemethode: MATLAB und Excel (Datenverarbeitung), benutzerdefinierte 

Subroutine 

 

Experimente  

1. Uniaxiale Zugversuche für Zirkoniumsubstrat  

Die grundlegenden mechanischen Eigenschaften des Zirkoniumsubstratmaterials 

wurden durch Zugversuche an einer Zwick-Universalprüfmaschine bestimmt. Die Tests 

wurden unter quasi-statischen Belastungsbedingungen (Dehnrate von 0,025/s) bei 

Raumtemperatur durchgeführt. Proben in Form von glatten Hundeknochenproben (SDB) 

und Scherproben (SH) wurden mittels Wasserstrahlschneiden hergestellt, mit einer 

einheitlichen Dicke von 0,7 mm. Ihre In-Plane-Abmessungen sind in Abbildung 1a  

dargestellt. Um die Dehnungsentwicklung auf der Probenoberfläche während der 
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Belastung zu erfassen, wurden drei parallele Tests mit SDB-Proben und zwei mit SH-

Proben durchgeführt. Die digitale Bildkorrelation (DIC) wurde mit einem GOM Aramis-

System (12-Megapixel-Auflösung) angewendet, und die resultierenden Dehnungsfelder 

sind in Abbildung 1b  illustriert. 

 

Abbildung 1.  (a) Design der SDB- und SH-Proben für Zugversuche (Abbildung aus 

unserem veröffentlichten Artikel zu diesem Projekt [133]); (b) Zugversuche mit DIC-

Messung. 
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2. Synthese von Cr ϜAlC-Beschichtungen  

MAX1 ï rissfreie Cr2AlC-Dünnfilme wurden mittels DC- und HPPMS-Verfahren auf MgO-

, Al2O3-, Zr- und Zircalloy-Substraten synthetisiert. Beschichtungen wurden in zwei 

verschiedenen Morphologien hergestellt: säulenförmig und äquiaxial. Für die 

säulenförmigen Beschichtungen erfolgte die Synthese bei einer Substrattemperatur von 

600 °C, während für äquiaxiale Beschichtungen ohne absichtliche Substraterwärmung 

synthetisiert und anschließend 2 h bei 700 °C im Vakuum geglüht wurde. Die Synthese 

auf MgO und Al2O3 wurde durchgeführt, um die Oxidation der Substrate während 

Heißgaskorrosionstests zu verhindern. Für die Alterung im Autoklaven wurden Zr- und 

Zircalloy-Substrate verwendet. Während erster Abscheidungstests wurde in den MAX1-

Filmen Rissbildung festgestellt, vermutlich verursacht durch die erheblichen thermischen 

Ausdehnungskoeffizienten von MAX1-Filmen und Zr-Substraten. Dies konnte durch die 

Synthese von 1 µm dicken Filmen vermieden werden. Diffusionssperren aus ZrN und AlN 

wurden eingesetzt, um die Diffusion von Al zwischen Beschichtung und Substrat in 

ausgewählten Fällen zu verhindern. 

Darüber hinaus wurde eine begrenzte Haftung der Beschichtungen auf den Zr-Substraten 

während der Autoklavversuche festgestellt. Ursache und Lösung hierfür wurden durch 

die Synthese von MAX-Dünnfilmen auf Zr-Substraten mit sowie ohne Diffusionssperren 

untersucht. Für die Synthese mit Diffusionssperren wurden Masken mit 6 × 6 und 8 × 8 

mm² Öffnungen verwendet, um eine kleinere Fläche der Zr-Substrate mit 

Diffusionssperren zu beschichten. Im Vergleich dazu wurde anschließend eine größere 

Fläche mit MAX1-Filmen beschichtet, um den Kontakt der Diffusionssperren an den 

Probenrändern mit Wasser während der Alterungsexperimente im Autoklaven zu 

vermeiden. Folglich wurde die Synthese auf Zircalloy-Substraten durchgeführt, um den 

Einfluss der Substratzusammensetzung auf den Abbau des Substrats im Autoklaven zu 

verstehen, was wiederum die Haftung der Beschichtung auf den Substraten beeinflusste. 

3. Oxidations - und Alterungstests  

Die Oxidation von Cr2AlC-Beschichtungen, die auf MgO- und Al2O3-Substraten mit 

säulenförmiger und äquiaxialer Morphologie synthetisiert wurden, wurde bis 990 °C und 
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bei dieser Temperatur für 1, 2 und 3 h durchgeführt. Alterungstests im Autoklaven wurden 

bei 350 °C und 250 bar Druck für bis zu 4 Tage durchgeführt. 

4. Nanoindentationsversuche für Cr ϜAlC-Beschichtung  

Die grundlegenden mechanischen Eigenschaften des Cr2AlC-Beschichtungsmaterials, 

insbesondere Elastizitätsmodul und Querkontraktionszahl, wurden durch 

Nanoindentationsmessungen mit einem Berkovich-Diamantindenter mit 100 nm 

Spitzenradius bestimmt. Vor den Tests wurde eine Cr2AlC-Schicht mit einer Dicke von 

ca. 3 ɛm in Argonatmosphªre (~0,19 Pa) mittels Hochleistungs-Puls-Magnetronsputtern 

(HPPMS) auf das Zirkoniumsubstrat abgeschieden. Die Abscheidung erfolgte bei einer 

Zielleistung von 975 W, einer Pulsbreite von 50 µs und einer Wiederholfrequenz von 250 

Hz, während das schwebende Substrat bei 600 °C gehalten und 15 cm vom Cr2AlC-

Komposittarget positioniert wurde. Aufgrund der Diskrepanz in den thermischen 

Ausdehnungen zwischen Cr2AlC und Zirkonium bildeten sich bei einigen Proben nach 

der Abscheidung Risse in der Beschichtung, von denen mehrere in das Zr-Substrat 

hineinreichten. Zur Minderung der Diffusion wurden dünne AlN- (~120 nm) und ZrN-

Schichten (~120 nm) als Diffusionssperren eingesetzt [134], die in Abbildung 2a  als 

weiße Grenzschicht erscheinen. Die resultierende Cr2AlC-Beschichtung (hellgrauer 

oberer Bereich in Abbildung 2a ) hatte eine gleichmªÇige Dicke von ca. 3 ɛm. 

Nanoindentationsversuche wurden unter quasi-statischen, kraftgesteuerten 

Bedingungen durchgeführt, wobei Eindringstiefen von 100ï140 nm bei einer 

Maximalbelastung von 5600 ɛN erzielt wurden. Insgesamt wurden zwanzig Eindr¿cke auf 

derselben beschichteten Probe durchgeführt. Die Daten wurden in MATLAB verarbeitet, 

um eine gemittelte Kraft-Verschiebungs-Kurve zu erhalten, die in Abbildung 2b  mit 

repräsentativen experimentellen Kurven verglichen wird. 
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Abbildung 2.  (a) Mikrostruktur der Cr2AlC-Beschichtung; (b) Ergebnisse des 

Nanoindentationstests. 

 

5. In-situ Drei -Punkt -Biegeversuche an beschichteten Proben  

 

Wie in Abbildung 3a  dargestellt, wurden Zirkoniumsubstrate mit unterschiedlichen 

Kerbgeometrien mittels Wasserstrahlschneiden hergestellt und anschließend gemäß 

dem im vorherigen Abschnitt beschriebenen Verfahren beschichtet. Um die 

Versagensmechanismen der mit Cr2AlC beschichteten Zirkoniumproben zu untersuchen, 

wurden unterbrochene In-situ-Drei-Punkt-Biegeversuche im REM-Kammerinneren mit 

einem Biegemodul durchgeführt, das Kräfte bis zu 200 N aufbringen kann. 

Beobachtungen erfolgten an der ebenen Dickenseite der Probe, um die Deformations- 

und Schadensentwicklung während des Biegens zu erfassen. Die Positionierung der 

Probe im Biegemodul sowie die Beobachtungsebene im REM sind in Abbildung 3b  

dargestellt.  
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Abbildung 3.  (a) Proben und deren Designs für in-situ Drei-Punkt-Biegeversuche; (b) 

Position der Probe im Biegemodul und Beobachtungsebene der getesteten Probe im 

REM. 

 

REM-Aufnahmen wurden bei vorab definierten Verschiebungsschritten gemacht, die über 

die von Kammrath & Weiss GmbH bereitgestellte MDS-Steuersoftware festgelegt 

wurden. Diese Software ermöglichte eine präzise Steuerung des Be- und 

Entladeprozesses während der Biegeversuche. Ein Beispiel für die 

Verschiebungseinstellungen und die zugehörige REM-Bildserie ist in Abbildung 4  

gezeigt. Die maximale Verschiebungskapazität des Biegeversuchsgeräts beträgt 8 mm, 
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was bedeutet, dass die in der Software eingestellte maximale Eingangsverschiebung 

8000 µm nicht überschreiten darf. Für jede Geometrie wurden drei parallele Versuche 

durchgeführt.  

Abbildung 4.  Ein Beispiel für die Verwendung der MDS-Software zur Definition von 

Verschiebungsintervallen. SEM-Bilder, die den verschiedenen Verschiebungsintervallen 

entsprechen, sind enthalten. 

 

Da eines der Hauptziele dieser Studie darin besteht, das Versagensverhalten von mit 

Cr2AlC beschichteten Zirkoniumsubstraten unter mechanischer Belastung darzustellen, 

wurde besonderes Augenmerk auf die Initiierung und Ausbreitung neuer Risse gelegt. 

Bereits vorhandene Risse wurden in der Mechanismenanalyse nicht berücksichtigt, was 

durch REM-Beobachtungen aufeinanderfolgender Verschiebungsniveaus bestätigt 

wurde. 

 

6. Numerische Simulationen  

Die Studie umfasst zwei Kategorien numerischer Simulationen: makroskopische Drei-

Punkt-Biegeversuche und mesoskalige Analysen mit Submodellen. Sämtliche 

Simulationen wurden in ABAQUS durchgeführt. 
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6.1. Makroskopische Simulationen der Drei -Punkt -Biegeversuche  

Abbildung 5a  zeigt das ABAQUS-Modell für eine Probe mit einfacher Geometrie (ohne 

Kerben), wobei das Zirkoniumsubstrat in Blau und die Cr2AlC-Beschichtung in Gelb 

dargestellt sind. Die kritischen Elemente in Zirkonium und Cr2AlC sind jeweils mit Ă1ñ und 

Ă2ñ gekennzeichnet. Aufgrund des ausgeprªgten Dickenunterschieds zwischen 

Beschichtung und Substrat wurden vier Netzkonfigurationen auf das Zirkoniumsubstrat 

angewendet, um die Netzempfindlichkeit zu bewerten. Die zugewiesenen Elementgrößen 

über die Dicke betrugen 0,035 mm (grob), 0,02 mm (mittel), 0,01 mm (fein) sowie ein 

Gradientennetz von 0,1 bis 0,003 mm, wie in Abbildung 5a  dargestellt. Um die 

Vergleichbarkeit sicherzustellen, wurde das Netz entlang der Umfangsrichtung der 

verschiedenen Proben konsistent kontrolliert. Beispielsweise wurde bei der einfachen 

Probe mit grobem Netz die Elementgröße in Längsrichtung von 0,5 mm an den Enden 

bis auf 0,05 mm in der Nähe der Mittellinie verfeinert, während die Querrichtung auf 0,05 

mm fixiert blieb. Im Fall des mittleren Netzes verringerte sich die Längsgröße von 0,5 mm 

auf 0,025 mm zur Mittellinie hin, bei 0,025 mm in Querrichtung. Für das feine Netz wurde 

die Längselementgröße von 0,5 mm auf 0,02 mm zur Mittellinie hin verfeinert, und 0,02 

mm wurden in Breite verwendet. Das Gradientennetz übernahm die gleiche Konfiguration 

wie das feine Netz in Längs- und Querrichtung. Diese Netzstrategie wurde auch bei 

anderen Geometrien konsistent angewendet, mit geringfügigen Anpassungen abhängig 

von der Probenform. Unter Berücksichtigung der Symmetrie wurde nur die Hälfte des 

Finite-Elemente-(FE)-Modells für die einfachen und Bi-V-kerbigen Proben erstellt, 

während vollständige FE-Modelle für Uni-V- und halbkreisförmig gekerbte Proben 

konstruiert wurden. Abbildung 5b  zeigt Grobnetz-Modelle für unterschiedliche 

Geometrien. 

Die Auflager- und Belastungsstäbe wurden mit 4-Knoten-Starrkörperelementen (R3D4) 

modelliert, während das Zirkoniumsubstrat und die Cr2AlC-Beschichtung mit 8-Knoten-

Volumenelementen mit reduzierter Integration (C3D8R) vernetzt wurden. Die Analysen 

wurden unter Verwendung eines dynamischen expliziten Schrittes von 0,01 s mit einem 

Skalierungsfaktor von 1 durchgeführt. Die Parameter der Volumenviskosität wurden auf 

0,06 (linear) und 1,2 (quadratisch) gesetzt. Die Belastung erfolgte 

verschiebungsgesteuert: Die Stäbe wurden um 7 mm verschoben, mit einer 



36 
 

Amplitudenfunktion von 0 bei t=0 bis 1 bei t=0,01, entsprechend der vollen Verschiebung. 

Die Verschiebung wurde in 280 Inkremente unterteilt, jeweils äquivalent zu 0,025 mm. 

Nach Abschluss der Simulationen für die verschiedenen Netztypen wurden lokale 

Spannungs-Dehnungs-Variablen ï einschließlich äquivalenter plastischer Dehnung 

(PEEQ), maximaler Hauptspannung (MPS), Spannungstriaxialität (–) und Lode-Winkel-

Parameter (—Ӷ) ï aus den kritischen Elementen der Beschichtung und des Substrats 

extrahiert. Wie in den Tabellen 4ï5 zusammengefasst, führten Netzverfeinerungen nicht 

zu signifikanten Abweichungen in den Spannungs- und Dehnungsantworten weder der 

Cr2AlC-Beschichtung noch des Zirkoniumsubstrats. Daher wurde das grobe Netz in den 

nachfolgenden Simulationen übernommen, um den Rechenaufwand zu reduzieren. Die 

vergleichenden Rechenkosten für verschiedene Netzkonfigurationen sind in Tabelle 6  

angegeben. 
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Abbildung 5.  (a) Finite-Elemente-Modell der einfachen Probe (ohne Kerbe) mit Position 

der kritischen Elemente für Rissinitiierung und -ausbreitung. Darstellung verschiedener 

Maschentypen ist ebenfalls enthalten (Abbildung aus unserem veröffentlichten Artikel zu 
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diesem Projekt [133]); (b) Finite-Elemente-Modelle verschiedener Proben mit grober 

Maschung. 

 

Tabelle 4.  Lokale Spannungszustände des Beschichtungselements beim Bruch der 

Beschichtung. 

Proben  Mittlere Dehnung beim 

Bruch der Cr 2AlC-

Beschichtung [ ἵ] 

Netzgröße  PEEQ 

[-] 

MPS 

[MPa]  

Ɫ Ᵽ 

 

Simple 

 

3083 

Coarse 0 3380 0.4243 0.6585 

Middle 0 3140 0.4263 0.6736 

Fine 0 3170 0.4309 0.6739 

Gradient 0 3090 0.4292 0.6834 

 

BV 

 

1750 

Coarse 0 4920 0.3102 0.9138 

Middle 0.001 5150 0.3188 0.9436 

Fine 0.003 5160 0.3196 0.9526 

Gradient* NA NA NA NA 

 

UV 

 

1875 

Coarse 0.00145 5130 0.3132 0.9173 

Middle 0.00549 5180 0.3230 0.9516 

Fine 0.00588 5200 0.3266 0.9674 

Gradient 0.00384 5190 0.3250 0.9715 

 

Semi-

Circular 

 

2250 

Coarse 0 3260 0.2668 0.8220 

Middle 0 3780 0.2898 0.8485 

Fine 0 4030 0.2978 0.9147 

Gradient 0 4540 0.2274 0.6635 

* Die Simulationsergebnisse des BV-Modells mit Gradienten-Netz sind nicht verfügbar 

(NA), da die Simulation nicht ausgeführt werden konnte.  
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Tabelle 5.  Lokale Spannungszustände des Zirkoniumelements, wenn Risse von der 

Cr2AlC-Beschichtung in das Substrat fortschreiten. 

Proben  Mittlere Dehnung beim 

Rissfortschritt [ ἵ] 

Netzgröße  PEEQ 

[-] 

MPS 

[MPa]  

Ɫ╪○▌ Ᵽ╪○▌ 

 

Simple 

 

5417 

Coarse 0.0325 571.89 0.594 -

0.034 

Middle 0.0273 556.63 0.585 -

0.032 

Fine* NA NA NA NA 

Gradient 0.0243 537.418 0.545 -

0.039 

 

BV 

 

3333 

Coarse 0.0957 583.443 0.407 0.846 

Middle 0.1130 619.905 0.392 0.833 

Fine 0.1140 638.126 0.430 0.775 

Gradient** NA NA NA NA 

 

UV 

 

3500 

Coarse 0.1090 599.019 0.416 0.764 

Middle 0.1220 588.81 0.396 0.786 

Fine 0.1300 571.871 0.364 0.825 

Gradient 0.1280 561.174 0.356 0.785 

 

Semi-

Circular 

 

3875 

Coarse 0.0364 491.415 0.364 0.787 

Middle 0.0444 498.221 0.362 0.780 

Fine 0.0473 501.561 0.374 0.777 

Gradient 0.0597 585.649 0.456 0.283 

* Die Simulation des einfachen Modells mit feinem Netz ist nicht verfügbar (NA), da die 

Rechenzeit überschritten wurde. 

** Die Simulationsergebnisse des BV-Modells mit Gradienten-Netz sind nicht verfügbar 

(NA), da die Simulation nicht ausgeführt werden konnte.  
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Tabelle 6.  Vergleich des Größeneffekts auf Simulationszeit und -kosten. 

Mesh type Sample CPU to 

run 

Time to 

finish 

ODB Storage 

capacity 

 

Coarse 

Simple 32 21h 1.7GB 

BV 40 30h 1.1GB 

UV 24 31.5h 2.2GB 

Semi-Circular 8 48.5h 2.3GB 

 

Middle 

Simple 40 80h 11.3GB 

BV 28 34h 2.5GB 

UV 24 ~100h ~8GB 

Semi-Circular 20 ~100h ~10GB 

 

Fine 

Simple 32 Over 144h ~40GB 

BV 28 76.5h 5.7GB 

UV 28 Over 144h ~13GB 

Semi-Circular 32 72h 16~20GB 

 

Gradient 

Simple 32 ~120h ~12GB 

BV* NA NA NA 

UV 32 80h 7.5GB 

Semi-Circular 40 23h 2GB 

* Die Simulationsergebnisse des BV-Modells mit Gradienten-Netz sind nicht verfügbar 

(NA), da die Simulation nicht ausgeführt werden konnte. 

 

6.2. Mesoskalige Simulationen mit Submodellen  

Die Drei-Punkt-Biegesimulationen wurden als komponentenbasierte Analysen behandelt, 

bei denen die Beschichtungs-Substrat-Grenzfläche als vollkommen plan angenommen 

und der Abkühlprozess der beschichteten Probe in der Kammer nicht berücksichtigt 

wurde. Um jedoch die Entstehung bereits vorhandener Risse vor dem Biegen besser zu 

veranschaulichen, ist es notwendig zu untersuchen, wie die Grenzflächenmorphologie 

die Entwicklung von Eigenspannungen während des Abkühlens beeinflusst. Eine direkte 

Untersuchung dieses Problems mit vollständigen makroskopischen Modellen ist aufgrund 
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ihrer großen Abmessungen (~50 mm × 10 mm × 0,703 mm) nicht praktikabel. Die 

Einführung von Grenzflächenunregelmäßigkeiten, die Diskretisierung des gesamten 

Modells und die anschließenden Simulationen würden einen übermäßigen 

Rechenaufwand erfordern und diesen Ansatz ineffizient machen. Um diese 

Herausforderungen zu überwinden, wurden Submodelle entwickelt, die eine detaillierte 

Bewertung der Eigenspannungsverteilung bei gleichzeitiger Wahrung der 

Recheneffizienz ermöglichen. Diese Submodelle dienen somit als Zwischenschritt 

zwischen makro- und mikroskaligen Simulationen. 

Für die makroskopischen Simulationen wurde letztlich der Grobnetztyp gewählt, da er 

einen geeigneten Kompromiss zwischen Genauigkeit und Rechenaufwand darstellte. Im 

Drei-Punkt-Biegemodell mit Grobnetz hatten das repräsentative Zirkonium-Element und 

das kritische Cr2AlC-Element Dickenabmessungen von 35 µm bzw. 3 µm, beide mit einer 

Längselementgröße von 50 µm. Um die Kompatibilität zwischen makroskopischen und 

Submodellanalysen zu gewährleisten, wurde das mesoskalige Submodell mit 

Abmessungen von 50 µm × 38 µm ausgelegt. In beiden Modellierungsansätzen wurde 

die Beschichtungs-Substrat-Verbindung als vollkommen verbunden behandelt, sodass 

zusätzliche Faktoren wie Reibung ausgeschlossen wurden. Diese Annahme wird durch 

die starke Haftung gestützt, die durch den HPPMS-Abscheidungsprozess erreicht wird, 

wodurch die idealisierte perfekte Verbindung eine plausible Vereinfachung darstellt. 

Abbildung 6a  zeigt ein Beispielsubmodell mit einer vollkommen ebenen Grenzfläche, 

das die Verbindung zwischen den beiden Simulationsebenen demonstriert, wobei das 

Zirkoniumsubstrat in Blau und die Cr2AlC-Beschichtung in Gelb dargestellt ist. 

Entsprechend den makroskopischen Simulationen wurden die Diffusionssperrschichten 

(~0,12 µm AlN und ~0,12 µm ZrN, vgl. Abbildung 2a ) in den Submodellen aufgrund ihrer 

vernachlässigbaren Dicke nicht berücksichtigt. Abb ildung 6b  zeigt ein solches 

Submodell: Der Cr2AlC-Bereich wurde mit einer einheitlichen Netzgröße von 0,5 µm 

diskretisiert, während für den Zirkoniumbereich die Netzgröße am Boden 2,5 µm betrug. 

In vertikaler Richtung nahm die Elementgröße von 0,5 µm an der Grenzfläche bis 2,5 µm 

am Boden zu. Alle Simulationen verwendeten achtknotige lineare Volumenelemente mit 

reduzierter Integration und Hourglass-Kontrolle (C3D8R). 
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Abbildung 6.  (a) Verknüpfung von makroskaligen und mesoskaligen Simulationen. (b) 

Die Maschen des Submodells mit einer perfekt flachen Grenzfläche. Im Submodell stellt 

die gelbe Schicht die Cr2AlC-Beschichtung dar, die blaue Schicht das Zirkonium-Substrat. 

(Abbildung aus unserem veröffentlichten Artikel zu diesem Projekt [135]). 

 

Um den Einfluss der Grenzflächenmorphologie auf die Simulationsergebnisse zu 

bewerten, wurde die Oberflächenrauheit durch die arithmetische Mittenrauheit Ὑ  

(Einheit: µm) gemäß ISO-Norm [136, 137] parametrisiert. Der Parameter Ὑ  beschreibt 

die mittlere Abweichung von Oberflächenunregelmäßigkeiten ï also die durchschnittliche 

Differenz zwischen Spitzen und Tälern ï über die Messlänge. Ein höherer Ὑ -Wert zeigt 

eine rauere Oberfläche an. Aufgrund seiner Effizienz zur schnellen Bewertung des 

Oberflächenzustands entsprechend industrieller Anforderungen ist Ὑ  einer der am 
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häufigsten verwendeten Indikatoren für die Oberflächenqualität. Seine mathematische 

Definition lautet [136, 137] 

Ὑ
ρ

ὰ
ȿᾀὼȿὨὼ 

(1) 

wobei ὰ die Messlänge darstellt, ὼ die Koordinate entlang der Horizontalachse und ᾀὼ 

die vertikale Abweichung von der Referenzlinie. 

Gemäß ISO-Norm sind zwölf Stufen für Ὑ  definiert, die von 0,025 µm (N1) bis 50 µm 

(N12) reichen [138-140]. In unseren Messungen betrugen die Ὑ -Werte für zwei 

Zirkoniumsubstratproben 0,306 µm bzw. 0,376 µm, was jeweils der Stufe N5 entspricht. 

Abbildung 7a  zeigt ein Konfokalmikroskopbild einer solchen Substratoberfläche. Bei 

Oberflächenrauheiten über 3 µm kann die effektive Dicke der Beschichtung die in dieser 

Studie beobachtete nominale Durchschnittsdicke von 3 µm überschreiten. Daher wurden 

zur Vereinfachung nur die Stufen N1 (Ὑ  =0,025 µm), N3 (Ὑ=0,1 µm), N5 (Ὑ  =0,4 µm) 

und N7 (Ὑ  =1,6 µm) berücksichtigt, während Stufen oberhalb von N8 (Ὑ  >3,2 µm) von 

der Analyse ausgeschlossen wurden. 

Die Konstruktion der Grenzflächenmorphologien entsprechend unterschiedlicher 

Rauheitsgrade erfolgte in folgenden Schritten: 

¶ Zufallspunktgenerierung in MATLAB : Fünfzig Zufallspunkte wurden entlang der 

horizontalen Messlänge nach der Gaußschen Verteilung generiert: 

Ὢὼ
ρ

„Ѝς“
Ὡ  

(2a) 

wobei der Mittelwert ʈ gleich null ist und die Standardabweichung ʎ definiert ist als: 

„ Ὑ Ѝzς (2b) 

Diese Wahl basiert auf dem statistischen Zusammenhang, dass Ὑ  in einer Gauß-

Verteilung der mittleren absoluten Abweichung entspricht, die mit der 

Standardabweichung durch „ Ὑ Ѝzς verknüpft ist. Dadurch wird sichergestellt, 

dass die erzeugten Höhenwerte dem gewünschten Rauheitsparameter 

entsprechen, während die Eigenschaften der Normalverteilung erhalten bleiben. 
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¶ Randbedingungen : Die 50 Zufallspunkte wurden innerhalb einer Messlänge von 

50 µm (gleich der Submodelllänge) beschränkt. Unter Berücksichtigung der 

Cr2AlC-Beschichtungsdicke von 3 µm wurden die maximalen Spitzen- und 

Minimalwerte innerhalb von ±3 µm begrenzt. 

¶ Grenzflächenkonstruktion in ABAQUS : Das generierte Rauheitsprofil wurde 

anschließend verwendet, um die Beschichtungs-Substrat-Grenzfläche in 

ABAQUS zu skizzieren und weitere Simulationen durchzuführen. 

Abbildung 7b  zeigt die zufällig erzeugten Oberflächen basierend auf 50 gaußverteilten 

Punkten zusammen mit der entsprechenden Grenzflächenmorphologie, die in das 

ABAQUS-Submodell integriert wurde. Ein Vergleich zwischen den Zielrauheitswerten 

und den durch die Gauß-Methode erzeugten Werten bestätigt die hohe Genauigkeit der 

Oberflächenrekonstruktion. In der Darstellung entspricht der gelbe Bereich der Cr2AlC-

Beschichtung, während der blaue Bereich das Zirkoniumsubstrat darstellt. Die 

horizontale schwarze Linie (y=0) dient als Referenzlinie f¿r die Berechnung von R . F¿r 

das Submodell mit ebener Grenzfläche liegt die gesamte Cr2AlC-Schicht oberhalb dieser 

Linie mit einer einheitlichen Dicke von 3 µm. Im Gegensatz dazu erstreckt sich die 

Beschichtung bei Submodellen mit verschiedenen Grenzflächenmorphologien sowohl 

oberhalb als auch unterhalb der Referenzlinie, wobei die durchschnittliche Dicke jedoch 

nahe 3 µm bleibt. Die gleiche Netzstrategie wie im Modell mit ebener Grenzfläche wurde 

auch für alle Submodelle mit unterschiedlichen Grenzflächenmorphologien angewendet, 

mit einer Netzgröße von 0,5 µm an der Grenzfläche. Obwohl dieser Wert die Ὑ -Werte 

der Stufen N1ïN5 übersteigt, ist er ausreichend, um den dominanten morphologischen 

Einfluss auf die Eigenspannung zu erfassen, da Ὑ  einen gemittelten Rauheitsparameter 

und kein periodisches Merkmal darstellt. Feinere Netze würden vor allem kleinräumige 

Unebenheiten auflösen, die durch Ὑ  bereits geglättet sind, und würden den 

Rechenaufwand erhöhen, ohne die Spannungsprognosen wesentlich zu verbessern. 

Zudem würde eine Netzdichte unterhalb des N1-Rauheitsniveaus (0,025 µm) zu 

untragbaren Rechenzeiten führen. Daher gewährleistet die gewählte Netzgröße ein 

praktisches Gleichgewicht zwischen Effizienz und Genauigkeit, was für die 

Mehrskalenmodellierung entscheidend ist. Für N7-Oberflächen zeigt die Morphologie 

eine hohe Unregelmäßigkeit, mit lokalen Cr2AlC-Dicken zwischen unter 0,5 µm und etwa 
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5 µm. Dennoch bleibt die mittlere Dicke bei 3 µm, sodass diese Modelle weiterhin in die 

Bewertung einbezogen wurden. Abbildung 7c  zeigt ein Beispiel für den Fall N5 (Ὑ  =0,4 

µm). 

Das Simulationsverfahren bestand aus zwei aufeinanderfolgenden Phasen: Abkühlung 

und mechanische Belastung. Während beider Phasen wurde angenommen, dass 

Beschichtung und Substrat perfekt verbunden sind, ohne Randbedingungen an der 

Grenzfläche. Während der Abkühlung wurden keine äußeren mechanischen 

Randbedingungen auf das Submodell angewendet. Der Abkühlschritt dauerte 0,001 s, 

wobei die Anfangstemperatur des Modells auf 873 K (600 °C) und die Endtemperatur auf 

298 K (25 °C) gesetzt wurde. Der Prozess wurde in 115 Inkremente unterteilt, jeweils 

entsprechend einem Temperaturabfall von 5 °C. In ABAQUS wurde die 

Anfangstemperatur von 873 K ¿ber den Dialog ĂCreate Predefined Fieldsñ im Schritt 

ĂInitialñ zugewiesen. Der nachfolgende ĂCoolingñ-Schritt reduzierte die Temperatur auf 

298 K. Dieses Setup bezieht sich auf den tatsächlichen Abscheidungsprozess, bei dem 

der Cr2AlC-Film bei 600 °C mittels HPPMS abgeschieden und anschließend auf 

Raumtemperatur abgekühlt wird. Aufgrund der geringen Größe des Submodells wurde 

während der Abkühlung eine gleichmäßige Temperaturverteilung angenommen, was 

eine plausible Vereinfachung darstellt. Die Temperaturamplitude wurde definiert als: 0 

(Zeit in Sekunden), 1 (Anfang: 873/873=1); 0,001 (Zeit in Sekunden), 0,3414 (Ende der 

Abkühlung: 298/873=0,3414). Durch den Temperaturabfall entstanden thermische 

Spannungen sowohl in der Beschichtung als auch im Substrat. Obwohl die Abkühlrate 

die Versagensmechanismen beeinflussen kann, wurde sie in dieser Studie nicht als 

Variable berücksichtigt, da der Fokus auf den Einflüssen der Grenzflächenmorphologie 

und der Abscheidetemperatur liegt. Daher spiegelt der Zeitschritt für die Abkühlung im 

Modell nicht direkt die physikalische Abkühlrate wider. 

Im anschließenden Belastungsschritt sollte der ebenen-dehnungsähnliche Zugzustand 

reproduziert werden, der an den kritischen Elementen im Drei-Punkt-Biegeversuch 

erwartet wird. Dazu wurden Symmetriebedingungen an den linken und unteren Rändern 

des Submodells entlang der x- bzw. y-Richtung auferlegt, während eine 

Verschiebungsrandbedingung auf den rechten Rand in positiver x-Richtung angewendet 
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wurde [100, 141], wie in Abbildung 7d  gezeigt. Die Temperatur des Modells wurde 

konstant bei 298 K gehalten, entsprechend dem Ende des Abkühlschrittes. Sowohl die 

Spannungs- als auch die Dehnungszustände, die am Ende der Abkühlung erhalten 

wurden, wurden automatisch in den Belastungsschritt übernommen, wodurch die 

sequenzielle Simulation von Abkühlung und anschließender Belastung physikalisch 

konsistent und rechnerisch zuverlässig war. 
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Abbildung 7.  (a) Oberflächenbild des gemessenen Zirkoniums unter einem konfokalen 

Mikroskop; (b) Grenzfläche mit unterschiedlichen Morphologien, konstruiert aus zufällig 

erzeugten Punkten; (c) Maschen des Submodells, dessen Grenzflªchenrauheit 0,4 ɛm 

beträgt; (d) Randbedingungen des Submodells während des Belastungsschritts. 

Symmetrische Randbedingungen an der linken und unteren Seite, markiert mit ĂXñ, und 

Verschiebung in positive x-Richtung am rechten Rand werden angewendet [100, 141]. 

Die gelbe Schicht stellt die Cr2AlC-Beschichtung dar, die blaue Schicht das Zirkonium-

Element. (Abbildung aus unserem veröffentlichten Artikel zu diesem Projekt [135]). 

 

Ergebnisse und Diskussion  

1. Mechanische Eigenschaften der Zirkonium -Substratmaterialien  

Die mechanischen Eigenschaften des Zr-Substrats wurden durch Zugversuche an 

Proben mit SDB- und SH-Geometrien charakterisiert. Abbildung 8a  zeigt die KraftïWeg-

Kurven, die aus den SDB-Proben erhalten wurden, wobei drei verschiedene Farben drei 

Wiederholungsversuche darstellen. Die entsprechenden experimentellen Fließkurven 

sind in Abbildung 8b  dargestellt, zusammen mit einer in MATLAB erzeugten gemittelten 

Fließkurve zum Vergleich. Mithilfe dieses gemittelten Datensatzes wurde das 
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Verfestigungsverhalten von Zirkonium mit dem Swift-Härtungsgesetz gefittet, und das 

resultierende Fit wird in Abbildung 8c  mit dem experimentellen Mittelwert verglichen. 

Zur weiteren Validierung der ermittelten mechanischen Eigenschaften wurde das 

Deformationsverhalten anhand von SH-Proben untersucht. Abbildung 8d  vergleicht die 

experimentellen KraftïWeg-Kurven aus zwei SH-Versuchen mit den entsprechenden 

numerischen Simulationen und zeigt, dass das kalibrierte Materialmodell die 

mechanische Antwort von Zirkonium mit hoher Genauigkeit erfasst. 

Die endgültig kalibrierten Materialparameter sind in Tabelle 7  zusammengefasst. Das 

durch das Swift-Härtungsgesetz angepasste Fließverhalten des Zr-Substrats wird 

ausgedrückt als  

„ȟ χρυϽ‐Ӷ πȢπρρπςȢ  (3) 

Tabelle 7. Basic mechanical properties of the zirconium material used in this study.  

Material ” „  E ɡ 

Zirconium 6.52ὫȾὧά 400 MPa 89 GPa 0.34 

 

Die FE-Modelle der SDB- und SH-Proben, die in Abaqus entwickelt wurden, sind in 

Abbildung 8c bzw. 8d  dargestellt, wobei die Richtung der Zugbelastung angegeben ist. 

Unter Ausnutzung der Symmetrie in Dickenrichtung wurde nur die Hälfte der Geometrie 

modelliert. Bei den SDB-Proben wurde nur der Messbereich berücksichtigt, während bei 

den SH-Proben die gesamte Geometrie einbezogen wurde. Alle Simulationen wurden mit 

C3D8R-Elementen durchgeführt, und die Zugbelastungsrichtung wurde mit einem 

gestrichelten grünen Pfeil markiert. 

Da Zirkonium eine Zug-Druck-Asymmetrie (Strength-Differential-Effekt) aufweist und 

während der In-situ-Drei-Punkt-Biegeversuche sowohl Zug- als auch Druckspannungen 

gleichzeitig auftreten, war ein asymmetrisches Plastizitätsmodell erforderlich, um die 

plastische Deformation in den nachfolgenden Simulationen genau zu beschreiben. Zu 
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diesem Zweck wurden drei Parameter, bezeichnet als ὃ, ὄ und ὅ , innerhalb des 

analytischen Yoon2014-Plastizitätsmodells in Gl. (4) kalibriert.  

Ὢ ὃὄϽὍ ὐ ὅὐ  
(4) 

Da Zirkonium als druckunempfindlich gilt, wurde der Parameter ὄ gleich null gesetzt. 

Aufgrund der experimentellen Herausforderungen bei der Durchführung von einachsigen 

Druckversuchen an dünnen Blechen wurden die Parameter ὃ und ὅ mithilfe der 

Ergebnisse der einachsigen Zug- und Druckfließgrenzen von ähnlichem Material 

(Zircalloy-4) aus der Literatur [142] kalibriert. Die einachsige Zugfließgrenze und die 

einachsige Druckfestigkeit in der Arbeit von [142] liegen bei etwa 430 MPa bzw. 450 MPa. 

Das resultierende elastoplastische Modell, das das Yoon2014-Kriterium mit der 

Zirkonium-Antwort koppelt, wird ausgedrückt als  

Ὢ ρȢφωυςϽ ὐ πȢρχσϽὐ

ϳ

„ 
(5) 
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Abbildung 8.  Mechanische Eigenschaften des Zr-Substratmaterials: (a) Kraft-

Verschiebungs-Kurven von uniaxialen Zugversuchen mit glatten Dog-Bone-Proben; (b) 

experimentelle wahre Spannungs-Dehnungs-Kurven; (c) Anpassung der 

Dehnungshärtung mithilfe des Swift-Härtegesetzes. Das FE-Modell für die SDB-Probe ist 

enthalten; (d) Vergleich der experimentellen und simulierten Kraft-Verschiebungs-Kurve 

der Zugversuche mit Scherproben. Das FE-Modell für die SH-Probe ist enthalten. 

(Abbildung aus unserem veröffentlichten Artikel zu diesem Projekt [133]). 

 

2. Oxidations - und Alterungsergebnisse der Cr 2AlC-Beschichtungen  

2.1. Oxidation tests  

Die hergestellten und oxidierten Schichten wurden mit einem fokussierten Ionenstrahl 

(FIB), der Scanning-Transmissionselektronenmikroskopie (STEM), der Transmission-

Kikuchi-Diffraktion (TKD) sowie der 3D-Rasterelektronenmikroskopie (SEM) 

charakterisiert. Die Röntgenbeugungsmuster der hergestellten Beschichtungen 

zusammen mit den STEM-Aufnahmen und den TKD-Karten sind in Abbildung 9  

dargestellt. Beide Beschichtungen bestehen aus phasenreinem Cr2AlC mit 

unterschiedlichen Kornmorphologien ï säulenförmig und äquiax, wie in Abbildung 9  

gezeigt.  
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Abbildung 9.  (a) Röntgendiffraktogramme der als synthetisierten Beschichtungen, 

gemessen in Bragg-Brentano-Geometrie. Querschnitts-Brightfield-STEM-Bilder der 

säulenförmigen (b) und äquiaxen (e) Beschichtung. TKD-Karten der Querschnitte der 
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säulenförmigen (c) und äquiaxen Beschichtung (f). Plan-/Ansicht-BF-STEM-Bilder der 

säulenförmigen (d) und äquiaxen Beschichtung (g). 

 

STEM, TKD-Karten und Elektronenbeugung im ausgewählten Bereich (SAED) der 

oxidierten Äquiaxen bzw. Säulenförmige Beschichtungen sind in Abbildung 10 bzw. 11  

dargestellt. 

 

Abbildung 10.  Querschnitts-BF-STEM-Bilder des Oxids auf äquiaxen Beschichtungen: 

(a) nach transienter Oxidationsphase bis 990 °C, (b)ï(c) isotherm bei 990 °C für 1, 2 und 
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3 Stunden oxidiert. TKD-Karten der oxidierten Querschnitte der Äquiaxen 

Beschichtungen: (e) nach transienter Oxidationsphase bis 990 °C, (f)ï(h) isotherm bei 

990 °C für 1, 2 und 3 Stunden oxidiert. Die schwarzen Bereiche sind mit einem 

Confidence Index (CI) kleiner als 0,1 indiziert, was darauf hinweist, dass die für diese 

Regionen erhaltenen Beugungsinformationen keine positive Phasenerkennung zuließen. 

 

Auf äquiaxen Beschichtungen bildet sich unter allen Oxidationsbedingungen eine Alpha-

Alumina-Schicht (Abbildung 12 ), während sich auf säulenförmigen Beschichtungen 

nach einer transienten Oxidation zunächst eine Oxidschicht aus metastabilen Alumina-

Polymorphen bildet, die sich während der isothermen Oxidation in Alpha-Alumina 

umwandelt (Abbildung 13 ). Die Abbildungen 12 und 13  zeigen außerdem, dass das 

Wachstum der Oxidschicht bei den säulenförmigen Beschichtungen schneller erfolgt als 

bei den äquiaxen. Ursache für diesen Unterschied in der Oxidphasenbildung war die 

unterschiedliche chemische Zusammensetzung der Oxide, wie in Abbildung en 12 und 

13 dargestellt. 

 

Abbildung 12.  (a) HAADF-STEM-Bild der Äquiaxen-Beschichtung, oxidiert bis 990 °C; 

(b)ï(d) EDX-Karten der Region in (a). 
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Abbildung 13.  (a) HAADF-STEM-Bild der säulenförmigen Beschichtung, oxidiert bis 

990 °C; (b)ï(d) EDX-Karten der Region in (a). 

 

Das Oxidationsverhalten der Beschichtungen mit äquiaxer Kornmorphologie folgte einem 

parabolischen Verlauf. Nach 3 h Oxidation bildete sich auf der äquiaxen Beschichtung 

eine 259 ± 62 nm dicke Oxidschicht, während die Beschichtungen mit säulenförmiger 

Kornmorphologie ein beschleunigtes Schichtwachstum zeigten und nach 3 h eine 

Oxidschicht von 535 ± 107 nm Dicke ausbildeten. 

Oxidschichten, die ausschließlich aus dem thermodynamisch stabilen Ŭ-(Al,Cr)2O3 

bestehen, bildeten sich nach der transienten Oxidationsphase auf den Beschichtungen 

mit äquiaxer Kornmorphologie. Auf den säulenförmig strukturierten Beschichtungen 

enthielt die gebildete Schicht hingegen nach der transienten Oxidation eine Mischung aus 

metastabilen ɔ- und ɗ-Al2O3, die sich nach isothermem Halten für 1 h bei 990 °C teilweise 

in Ŭ-Al2O3 umwandelte. Die beobachtete Porenbildung in der Ŭ-Al2O3-Schicht stimmt mit 

der erwarteten Volumenschrumpfung wªhrend der ɗ-Al2O3-zu-Ŭ-Al2O3-Transformation 

überein. 

Die (110)-texturierte säulenförmige Beschichtungsmorphologie ermöglichte einen 

effizienten Al-Diffusionsweg zur oxidierenden Oberflªche zur Bildung von ɔ-Al2O3 und ɗ-

Al2O3 während der transienten Oxidation, da die Säulenkorngrenzen den kürzesten Weg 

für das Erreichen der Oberfläche darstellen. Darüber hinaus zeigen die STEM-Daten 
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deutlich das Vorhandensein von Nanoporen in den Säulenkorngrenzen, während diese 

in den axiaxen Beschichtungen fehlen. Dies verschafft den säulenförmigen 

Beschichtungen nicht nur eine kürzere Al-Diffusionsstrecke, sondern auch einen 

energetischen Vorteil, da die Diffusionsbarriere für Al auf einer Porenoberfläche kleiner 

ist als innerhalb der Korngrenze. Die STEM-Daten weisen zudem auf Korngrenzen mit 

höherer Atomdichte in den äquiaxen Beschichtungen hin, verglichen mit den 

säulenförmigen. 

Die erhöhte Cr-Konzentration von 8,9 at.% in der Oxidschicht der äquiaxen 

Beschichtungen im Vergleich zu 1,4 at.% Cr in der Oxidschicht der säulenförmigen 

Beschichtungen stimmt ebenfalls mit der schnelleren Al-Diffusion in den säulenförmigen 

Morphologien überein. Somit sind alle identifizierten morphologischen Merkmale 

konsistent mit den beobachteten Unterschieden in der Oxidschichtdicke zwischen 

äquiaxen und säulenförmigen Beschichtungen und bestätigen die Daten zur Oxiddicke, 

die bei säulenförmigen Beschichtungen aufgrund der verstärkten Diffusionswege eine 

deutlich größere Oxidschichtdicke zeigen. 

Die oxidierten Schichten wurden zusätzlich mittels fokussierten Ionenstrahls und 3D-SEM 

charakterisiert (Abbildung 14 ). Die Filme mit säulenförmiger Mikrostruktur führten zu 

einer lokalen Erschöpfung von Aluminium, was zur Porenbildung innerhalb der 

Beschichtung führte. Dennoch bildeten die säulenförmigen Filme eine dickere 

Oxidschicht, begleitet von Porenbildung innerhalb der Schicht. Im Gegensatz dazu 

zeigten die äquiaxen Beschichtungen ein größeres Al-Depletionsvolumen bei gleichem 

Oxidvolumen (vgl. Abbildung 9 ). Die Analyse ergab die Kausalität für das frühzeitige 

Versagen der säulenförmigen Beschichtungen während der Oxidation. 
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Abbildung 14.  Rekonstruierte SEM-Tomographie-Bilder von säulenförmigen und 

äquiaxen Beschichtungen, oxidiert bis 1000 °C und bei 1000 °C für 2 bzw. 3 Stunden. 

 

2.2. Alterungstests  

Alle auf Zr-Substraten synthetisierten Filme ï sowohl mit als auch ohne 

Diffusionsbarrieren ï wurden in einem Autoklaven bei 350 °C für zwei Wochen unter 

Verwendung von Masken gealtert. Die Strategie mit Masken wurde angewandt, um eine 

direkte Wechselwirkung der Beschichtungs-Substrat-Grenzfläche mit dem Wasserdampf 

zu verhindern. Unabhängig von den Abscheidungsbedingungen delaminierten jedoch alle 

Beschichtungen von den Zr-Substraten (Abb ildungen . 15 und 16 ). 

 

(a)

(b)

(c)

(d)
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Abbildung 15.  Amorphe Cr-Al-C-Filme abgeschieden (a, b) ohne und (c, d) mit 

Diffusionsbarrieren durch (a, c) DC und (b, d) HPPMS nach Alterungstest in einem 

Autoklaven bei 350 °C für zwei Wochen. 

 

Abbildung 16.  MAX1-Filme mit äquiaxen Körnern abgeschieden (a, b) ohne und (c, d) 

mit Diffusionsbarrieren durch (a, c) DC und (b, d) HPPMS nach Alterungstest in einem 

Autoklaven bei 350 °C für zwei Wochen. 

 

Die Beschichtungen mit und ohne Diffusionsbarrieren vor und nach der Alterung im 

Autoklaven bei 350 °C über zwei Wochen wurden mittels Rasterelektronenmikroskopie 

analysiert. Die Mikrostruktur der Beschichtungen entlang der Ränder (Abb ildung  17) 

wurde untersucht, um die Ursache der Filmdelamination zu identifizieren. Die Analyse 

zeigte, dass die Wechselwirkung von Wasserdampf mit der Beschichtungs-Substrat-

Grenzfläche zu einer Schwächung der Grenzfläche führte, was schließlich zur 

Delamination der Beschichtung führte. 
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Abbildung 17.  Rasterelektronenmikroskopie-Bilder der Beschichtungs-Substrat-

Grenzfläche von MAX1-Filmen mit äquiaxen Körnern, synthetisiert auf Zr: (a) im als-

synthetisierten Zustand, (b) nach Alterungstest in einem Autoklaven bei 350 °C für zwei 

Wochen. 

 

STEM-Aufnahmen und EDX-Linienscans über die Lamelle wurden an der Beschichtung 

und dem Substrat nach dem Autoklavieren durchgeführt (Abb ildung  18). Die Aufnahmen 

zeigen, dass die Beschichtung selbst intakt blieb, während sich auf der Oberfläche eine 

dicke Oxidschicht aus Cr, Cu und Al bildete. Die Abbildungen 17c und 17d  zeigen 

jedoch, dass das Substrat vollständig oxidiert ist. Diese Oxidation führte zu einer 

erheblichen Volumenausdehnung, die die im oxidierten Substrat beobachteten Risse 

erklärt. Dies erklärt auch, warum die Beschichtung während des Autoklavierens vom 

Substrat delaminiert. 
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Abbildung 18.  STEM-Bilder und EDX-Linienscans entlang der markierten Linie für (a) 

Beschichtung und (b) Substrat, nach Alterungstest in einem Autoklaven bei 350 °C für 

zwei Wochen. 

 

Um das Problem der Delamination zu lösen, wurde ein Zircalloy-Substrat verwendet, das 

gegenüber den Alterungsbedingungen beständig ist, um die Haftung der Beschichtung 

am Substrat und die Integrität der Beschichtung zu prüfen. Die Oberflächenaufnahmen 

von amorphen, äquiaxen und säulenförmigen Proben nach einer Alterung über 4 Tage 

bei 350 °C und 350 bar Druck sind in Abbildung 1 9 dargestellt.  
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Abbildung 19.  Rasterelektronenmikroskopie-Bilder der Oberfläche von Proben, 

synthetisiert auf Zircalloy-Substrat und autoklaviert für 4 Tage bei 350 ÁC und 350 bar 

Druck. 

 

Risse konnten sowohl im Substrat als auch an der Grenzfläche SubstratïBeschichtung 

aller Proben beobachtet werden. Nach der Alterung zeigte sich jedoch bei allen drei 
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Proben eine sehr raue Morphologie mit großen Kristallen. Zur Identifizierung der Natur 

dieser Kristalle wurden EDX-Karten an den Oberflächen der autoklavierten Proben 

aufgenommen.  

 

Abbildung 20.  EDX-Karten der Oberfläche von Proben, synthetisiert auf Zircalloy und 

autoklaviert für 4 Tage bei 350 ÁC und 350 bar Druck. 
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Die EDX-Karten zeigen die Bildung einer Oxidschicht auf der Oberfläche der 

Beschichtungen nach dem Autoklavieren. Oxide auf allen Proben enthalten Cr, Al und 

Cu, während die äquiaxe Beschichtung zusätzlich große Kristalle von Ca-Oxid aufwies. 

Diese Elemente sind vermutlich als Salze im Wasser vorhanden, das zur Erzeugung des 

Wasserdampfes verwendet wurde, sowie in den Bauteilen des Autoklavs selbst. 

Zur Überprüfung der Haftung der Beschichtungen auf den Zircalloy-Substraten wurden 

Querschnitts-EDX-Karten aufgenommen (Abb ildung  20). Die Querschnitts-EDX-Karten 

zeigen das Vorhandensein einer dicken Oxidschicht, wie bei den vorherigen Proben 

beobachtet. Sie zeigen jedoch auch, dass die Beschichtung weiterhin auf dem Substrat 

verbleibt und keine Delamination auftritt. 

Zusammenfassend zeigen die Oxidationsuntersuchungen eine bessere Leistung der 

äquiaxen Beschichtungen im Vergleich zu den säulenförmigen. Hinsichtlich des 

Alterungsverhaltens verhalten sich jedoch beide Morphologien identisch. 

Die Experimente haben gezeigt, dass die Wahl des Substrats entscheidend ist, wenn 

Alterungstests durchgeführt werden. Das Substrat sollte gegenüber signifikanter 

Oxidation beständig sein, um eine Delamination der Beschichtung zu verhindern. Die 

Cr2AlC-Beschichtung selbst bleibt während der Experimente intakt, während sich auf 

ihrer Oberfläche Oxide aus Cr und Elementen bilden, die im Autoklavsystem vorhanden 

sind. 
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Abbildung 21.  Querschnitts-EDX-Karten von Proben, synthetisiert auf Zircalloy und 

autoklaviert für 4 Tage bei 350 ÁC und 350 bar Druck. 
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3. Mechanische Eigenschaften der Cr2AlC -Beschichtung  

Die grundlegenden mechanischen Eigenschaften des Cr2AlC-Beschichtungsmaterials 

wurden mittels Nanoindentation charakterisiert. Für die Bestimmung des Youngschen 

Moduls wurden alle zwanzig Eindringskurven berücksichtigt. Das Deformationsverhalten 

der Beschichtung wurde mithilfe der klassischen ὐ-Plastizität in Kombination mit dem 

Swift-Härtungsgesetz beschrieben. Die Härtungsparameter wurden durch eine iterative 

Optimierung ermittelt, wobei die gemittelte KraftïWeg-Antwort aus den zwanzig Tests als 

experimentelle Referenz diente. 

Abbildung 2 2a zeigt das Finite-Elemente-Modell des Nanoindentationsprozesses. Das 

Beschichtungskorn, modelliert als Quader, hatte die Abmessungen 10000 × 10000 × 

2500 nm³. Der zentrale Bereich, in dem die Deformation am stärksten ausgeprägt war, 

wurde mit der feinsten Netzgröße von 30 nm diskretisiert, während in den Randbereichen 

schrittweise gröbere Elemente verwendet wurden. Um die numerische Konvergenz zu 

verbessern, wurden die scharfen Kanten und die Spitze des Berkovich-Eindringkörpers 

leicht abgerundet. Die kleinste Elementgröße an der Indenter-Spitze betrug 50 nm. Der 

Eindringkörper wurde mit R3D4-Elementen vernetzt, und das Korn wurde mit C3D8R-

Elementen modelliert. 

Unter Verwendung des optimierten Parametersatzes des Swift-Härtungsgesetzes zeigte 

die simulierte KraftïWeg-Kurve der Indentation eine enge Übereinstimmung mit den 

gemittelten experimentellen Daten, wie in Abbildung 2 2b dargestellt. Die Optimierung 

wurde nach dem Prinzip von Versuch und Irrtum durchgeführt. 

Die endgültig kalibrierten mechanischen Eigenschaften der Cr2AlC-Beschichtung sind in 

Tabelle 8  zusammengefasst, und ihr Verfestigungsverhalten, angepasst mit dem Swift-

Härtungsgesetz, lässt sich ausdrücken als  

„ȟ υςππϽ‐Ӷ ρȢωχȢ  (6) 
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Tabelle 8.  Grundlegende mechanische Eigenschaften und Verfestigungsparameter des 

Cr2AlC-Beschichtungsmaterials. 

Material ” H E ᶻ‮ 

Cr2AlC 4.2-4.4 ὫȾὧά 8.9 1.9 GPa 256.6 ± 44.3 GPa 0.188 

*, ** Siehe die Arbeit von Fekete et al. [143] 

 

 

Abbildung 22.  (a) Finite-Elemente-Simulationsmodell für den Nanoindentationstest; (b) 

Vergleich zwischen Experimenten und Simulationen der Kraft-Verschiebungs-Ergebnisse 

von Nanoindentationstests an Cr2AlC-Beschichtungsmaterial. (Abbildung aus unserem 

veröffentlichten Artikel zu diesem Projekt [133]). 

 

4. Versagensmechanismen von Cr2AlC -beschichteten Zirkoniumproben  

× Versuche an als -abgeschiedenen Proben  

Abbildung 2 3 zeigt das Rissinitiierungs- und -ausbreitungsverhalten in Proben mit 

unterschiedlichen Geometrien. Bei der einfachen, ungekerbten Probe wurden neue Risse 

in der Cr2AlC-Beschichtung erstmals bei einer Verschiebung von 2500 ɛm festgestellt. 
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Mit zunehmender Deformation begannen bestimmte Risse, sich bei etwa 5500 ɛm von 

der Beschichtung in das Zirkoniumsubstrat auszubreiten; die Beobachtungen in diesem 

Stadium waren jedoch aufgrund von Schwankungen zwischen den wiederholten Tests 

teilweise uneindeutig. Bei einer Verschiebung von 7000 ɛm wurde deutlich, dass einige 

Risse tatsächlich in das Substrat vorgedrungen waren. Diese Ergebnisse zeigen, dass in 

den einfachen ungekerbten Proben die Rissbildung innerhalb der Cr2AlC-Beschichtung 

initiiert und anschließend mit steigender mechanischer Belastung in das darunterliegende 

Zirkonium weitergeleitet wird. Der Mittelwert aus 5500 ɛm und 7000 ɛm, also 6250 ɛm, 

wird als repräsentativer Schwellenwert für die Rissausbreitung angenommen. 

Ein ähnlicher Versagensmechanismus wurde bei gekerbten Proben beobachtet, wobei 

sich die kritischen Verschiebungen sowohl für die Rissinitiierung in der Beschichtung als 

auch für die anschließende Ausbreitung in das Substrat je nach Geometrie der Probe 

unterschieden. Tabelle 9  fasst die kritischen Verschiebungen für Rissinitiierung und -

ausbreitung bei den verschiedenen Proben zusammen, einschließlich der Mittelwerte aus 

wiederholten Versuchen. 

Abbildung 2 4 veranschaulicht den Versagensmechanismus von Cr2AlC-beschichteten 

Zirkoniumproben unter Dreipunktbiegebelastung. 
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Abbildung 23.  Bildung und Ausbreitung neuer Risse während des unterbrochenen in-

situ-Drei-Punkt-Biegetests bei den Verschiebungen von (a) 2500 ɛm, (b) 5500 ɛm und (c) 

7000 ɛm in Proben ohne Kerben; (d) 1500 ɛm und (e) 2500 ɛm in Proben mit Bi-V-Kerbe; 

(f) 1500 ɛm und (g) 3500 ɛm in Proben mit Uni-V-Kerbe, sowie (h) 2000 ɛm und (i) 

4000 ɛm in Proben mit halbkreisfºrmiger Kerbe.  

 

Tabelle 9.  Verschiebungen, die der Bildung neuer Risse in der Cr2AlC-Beschichtung und 

deren Ausbreitung in das Zirkonium-Substrat in verschiedenen Probengeometrien 

während in-situ Drei-Punkt-Biegeversuchen entsprechen. 

Sample Nr.  

Verschiebun

g bei 

Rissinitiieru

ng [ ἵ] 

Durchschnittlic

he 

Verschiebung 

bei 

Rissinitiierung 

[ ἵ] 

Verschiebun

g bei 

Rissausbreit

ung [ ἵ] 

Durchschnittlich

e Verschiebung 

bei 

Rissausbreitung 

[ ἵ] 

Simple 1 3250 

3083 

5000 

5417 Simple 2 3500 5000 

Simple 3 2500 6250 

Bi-V 1 1500 

1750 

2500 

3333 Bi-V 2 2000 3750 

Bi-V 3 1750 3750 

Uni-V 1 2000 
1875 

4000 
3500 

Uni-V 2 1750 3250 

Semicircular 

1 
2500 

2250 

4000 

3875 
Semicircular 

2 
2000 3750 
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Abbildung 24.  Darstellung des Versagensmechanismus von Cr2AlC-beschichteten 

Zirkoniumproben unter Drei-Punkt-Biegung. 

 

× Tests an oxidierten Proben  

In-situ-Dreipunkt-Biegeversuche wurden auch an oxidierten CrϜAlC-beschichteten Zr-

Proben durchgeführt. Während der Ultraschallreinigung der oxidierten Proben vor den In-

situ-Versuchen wurde Delamination beobachtet, was darauf hinweist, dass die oxidierten 

Beschichtungen eine relativ lockere Struktur aufwiesen. Darüber hinaus waren vor den 

Versuchen zahlreiche Vorkerben deutlich sichtbar, die vermutlich aus einem thermischen 

Ausdehnungsmismatch und dem Oxidwachstum resultierten. Im Vergleich zu den als-

abgeschiedenen Beschichtungen traten Risse in den oxidierten Beschichtungen während 

der Versuche deutlich früher auf. Im Gegensatz zu den als-abgeschiedenen Proben 

wurden die oxidierten Proben nicht poliert, da Polieren die oxidierten Beschichtungen 

zusätzlich schädigen und zu einer ungenauen Bewertung ihrer mechanischen 

Widerstandsfähigkeit führen könnte. Folglich konnte der durch den Abscheidungsprozess 

verursachte Randeffekt nicht eliminiert werden, wodurch es schwierig war zu bestimmen, 

ob sich Risse von den Beschichtungen in das Substrat ausbreiteten. 

Abbildung 25 zeigt drei oxidierte Proben, die während der Versuche unterschiedlichen 

Oxidationsbedingungen ausgesetzt waren. Bereits zu Beginn des Versuchs (Belastung = 

0 ɛm) war nach der Ultraschallreinigung Delamination vorhanden, und durch thermische 

Mismatch-Effekte verursachte Vorkerben waren klar erkennbar. Bei einer Belastung von 

1000 ɛm wurden weitere Delaminationen sowie Rissinitiierungen in den Beschichtungen 
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festgestellt. Im Endstadium der Biegung (Belastung = 6000 ɛm) zeigte sich eine 

ausgeprägte Delamination in den Proben. 

Abbildung 25. In-situ-Dreipunkt-Biegeversuch mit Proben, die bei 500 °C oxidiert wurden, 

für (a) 2 Stunden, (b) 4 Stunden und (c) 6 Stunden. 

 

Die oxidierten Proben wurden nicht wie die als-abgeschiedenen Proben poliert, da dies 

die oxidierten Beschichtungen verschlechtern und zu einer ungenauen Beurteilung der 

Beschichtungsbeständigkeit führen könnte. In dieser Hinsicht konnte der durch den 

Abscheidungsprozess verursachte Randeffekt nicht beseitigt werden, sodass nicht 

eindeutig beurteilt werden konnte, ob sich Risse von den Beschichtungen in das Substrat 

ausbreiten würden. 

Am Ende dieser Studie lagen noch keine ausreichend gut präparierten oxidierten Proben 

für mechanische Tests vor, und dies gilt ebenso für gealterte Proben. Die 
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Versagensmechanismen der oxidierten Beschichtungen können erst dann zuverlässig 

identifiziert werden, wenn verbesserte Proben hergestellt sind. Solche Verbesserungen 

sollten darauf abzielen: 

¶ den durch den Beschichtungsprozess induzierten Randeffekt zu minimieren, 

¶ die Beschichtungsmorphologie zu optimieren, um die Bildung von Vorkerben zu 

reduzieren. 

 

5. Numerische Simulationen  

Finite-Elemente-Simulationen wurden durchgeführt, um die 

Spannungszustandsparameter für das kritische Cr2AlC-Element, in dem neue Risse 

entstanden, sowie für das kritische Zirkoniumelement, in dem sich die Risse ausbreiteten, 

zu bestimmen. Diese Parameter wurden anschließend zur Kalibrierung der 

elastoplastischen Materialmodelle und Versagenskriterien sowohl für die Cr2AlC-

Beschichtung als auch für das Zirkoniumsubstrat herangezogen. Nach dieser 

Kalibrierung wurden makroskopische Dreipunktbiegesimulationen sowie mesoskalige 

Analysen mithilfe von Submodellen durchgeführt. Der gesamte Arbeitsablauf zur 

Modellkalibrierung und für die numerischen Simulationen, wie er in dieser Studie 

angewendet wurde, ist in Abbildung 2 6 dargestellt. 



73 
 

 

Abbildung 2 6. Methodik zur Kalibrierung des Modells und für numerische Simulationen. 

 

5.1. Kalibrierung der Bruchparameter  

Während der Kalibrierung der Materialparameter wurden die Bruchkriterien nicht aktiviert. 

5.1.1. Bruchparameter der Cr2AlC-Beschichtungen  

In den in-situ-Dreipunktbiegeversuchen wurde in der Cr2AlC-Beschichtung keine 

signifikante plastische Verformung beobachtet, als die kritischen Verschiebungen für die 

Rissinitiierung erreicht wurden. Dieses Verhalten ist auf die Natur von Cr2AlC als MAX-

Phasen-Material zurückzuführen: Es weist zwar eine ausgezeichnete Bearbeitbarkeit und 

eine relativ hohe Schadensresistenz auf, sein mechanisches Verhalten ähnelt jedoch 

eher dem konventionelleren Keramiken, die aufgrund der ionisch-kovalenten Bindung 

zwischen den Cr-C-Schichten spröde sind. Folglich zeigte das Material nur ein minimales 

plastisches Verfestigungsverhalten und versagte unter Biegebelastung mit sehr 
































































































