Einkristalline Gasturbinenschaufeln aus

Nickelbasis-Legierungen

Teil ll: Warmebehandlung und Eigenschaften

D. Goldschmidt

Der Beitrag gibt cinen Uberblick iiber die zur Herstellung
hochbeanspruchter Gasturbinenschaufeln heute iibliche Einkri-
stalltechnologie. Nach einem kurzen Abrif3 der Anforderungen an
Gasturbinenschaufeln mit dem sich daraus ergebenden Zwang zur
Verbesserung der Nickelbasis-Legierungen und nach einer kurzen
Definition des ,technischen“ Einkristalls wurden in Teil I das
Verfahrensprinzip der gerichteten Erstarrung, die realisierbaren
Erstarrungsfrontmorphologien und die Methoden der Kornselek-
tion beschrieben. Am Beispiel der Legierung SRR99 wurde der fiir
industrielle Produktion sinnvolle GieBparameterbereich fixiert.
Die fiir Einkristallbautcile aus Nickelbasis-Legierungen wesentli-
chen Mikrostrukturmerkmale ,,Kristallorientierung, Mikroporosi-
tit, Morphologie der y'-Hirtungsphase, dendritische Seigerung
und Resteutektikum* wurden vorgestellt. Nach dem AbguB befin-
det sich die Mikrostruktur in einer fiir die Gebrauchseigenschaften
nicht optimierten Form. Daher ist eine Wirmebehandlung erfor-
derlich. Im vorliegenden Teil IT wird beschrieben, wie durch die
Wirmebehandlung Resteutektikum aufgelost, Seigerungen ausge-
glichen und dic Morphologie der y'-Phase optimiert werden
konnen. AbschlieBend wird das mechanische Verhalten behandelt.
Bei den elastischen und plastischen Eigenschaften werden der
dominante Einflu der Anisotropie gezeigt und beim Kriechver-
halten die Wechselwirkung mit der y'-Morphologie, bei der
Schwingfestigkeit der Zusammenhang mit der Mikroporositit
hervorgehoben.

Single-Crystal Blades for Gas Turbines
Part ll: Heat Treatment and Properties

The article gives an overview of current single-crystal technology
used in fabricating highly stressed blades and vanes for gas
turbines. After a short outline of the demands placed on gas
turbine blades and the resulting necessity for improvement of
nickel-base alloys, and following a short definition of the “techni-
cal” single-crystal, the principle of directional solidification with
suitable methods of grain selection and the realizable solidification
front morphologies were described in Part 1. The usuable range of
casting parameters for industrial production was fixed using the
alloy SRR99 as an example. The major microstructural characteris-
tics of single-crystal components made of nickel-base alloys namely
crystallographic orientation, microporosity, morphology of the
v'-hardening phase, dendritic segregation and residual eutectic
were presented. After casting, the microstructure is not in a
condition which yields optimum service properties. Therefore,
heat treatment is necessary. Part II describes how, with appropriate
heat treatment, residual eutectic can be dissolved, segregations
homogenized and the morphology of the y'-phase optimized.
Finally, the mechanical properties are discussed. The dominant
influence of the crystallographic anisotropy on elastic and plastic
properties are shown as well as the dependence of the creep
behaviour on the morphology of the v’'-phase and the correlation
between fatigue strength and microporosity.

1 Warmebehandlung

In einkristallinen Bauteilen aus Nickelbasis-Legierun-
gen liegt im Gegensatz zu vielkristallinen Bauteilen auf-
grund der Erstarrungsparameter die y'-Phase im Zustand
,wie gegossen” in einer Morphologie vor, die zu einer
schlechten Festigkeit fiithrt. Erst durch eine Warmebehand-
lung, bei der die y'-Phase in Losung gebracht und mit
definierter Abkiihlgeschwindigkeit ausgeschieden wird,
und anschlieBende Auslagerung wird die optimale Struktur
eingestellt. Weitere Aufgaben fiir die Wirmebehandlung
sind der Ausgleich dendritischer Seigerungen und die
moglichst weitgehende Auflosung des Resteutektikums
120].

1.1 Auflosung des Resteutektikums

Die Zeit, die benotigt wird, um das Resteutektikum
aufzulosen, héngt maBgeblich vom Dendritenstammab-
stand und der Wirmebehandlungstemperatur ab.

Kleine Dendritenstammabstinde, wie sie in Hochgra-
dienten-Erstarrungsanlagen erzeugt werden, fiithren zu
eutektischen Inseln geringer GroBe, die leichter aufzulosen
sind als groflere. Khan [21] beschreibt, daf in CMSX-2,

einer Nickelbasis-Legierung fiir einkristalline Flugturbi-
nenschaufeln, die Haltezeit von 15 min auf 1315 °C geniigt,
um das Resteutektikum aufzuldsen, wenn der Dendriten-
stammabstand bei etwa 150 um liegt. Wenn CMSX-2 aber in
industriell genutzten Ofen mit einem Dendritenstammab-
stand von 450 pm erstarrt, wird eine drei- bis vierstiindige
Haltezeit benotigt.

Haitezeit 4 h

Resteutektikumgehalt in %

1.274 1.276
Glithtemperatur in °C

|
.270 1.272 1.278 1.280 1.282

Abb. 18. Einflufl der Losungsglithtemperatur auf diec Auflosung
des Resteutektikums in CMSX-6. -

Fig. 18. Influence of the solutioning temperature on the dissolu-
tion of the residual eutectic in CMSX-6.
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Gleiche Haltezeit und gleiche Erstarrungsbedingungen
vorausgesetzt, kann durch Anheben der Temperatur um
wenige Grade Resteutektikum in Losung gebracht werden
(Abb. 18). Der Grund fiir die starke Temperaturabhiingig-
keit liegt insbesondere in der Zunahme der Loslichkeit fiir
die Eutektikum bildenden Elemente bei Anniherung an
die eutektische Temperatur [22].

In Nickelbasis-Legierungen fiir einkristalline Erstarrung
zeichnet sich Resteutektikum durch einen erhéhten Gehalt
an Aluminium und Titan aus. Diese Elemente diffundieren
sehr leicht. Im Regelfall ist es daher moglich, das Resteu-
tektikum weitgehend aufzul6sen.

1.2 Seigerungsausgleich

Der Ausgleich dendritischer Seigerungen hingegen ist
nur zum Teil moglich, da die Diffusionskoeffizienten der
betroffenen Elemente sehr klein sein konnen.

Die Zeit t, die fiir den Ausgleich dendritischer Seigerun-
gen bendtigt wird, wird von Flemings [22] durch

DAZIn &

t=—
4 72 Dy exp (— Q/R T)

(11)

angegeben. Die einzelnen Grofen haben folgende Bedeu-
tung:

DA Dendritenstammabstand

0 relative Restseigerung nach Homogenisierungsglii-
hung

Dy Frequenzfaktor fiir Volumendiffusion

Q Aktivierungsenergie fiir Volumendiffusion

R allgemeine Gaskonstante

T  absolute Temperatur.

Fiir CMSX-2 wird von Khan [21] mit Gl. (11) und dem
Diffusionskoeffizienten fiir Wolfram in Nickel die Zeit bis
zum Erreichen von 1% relativer Restseigerung zu 34 h bei
1315°C Losungsgliihtemperatur berechnet. Fiir leichter
diffundierende Elemente, insbesondere die y'-Bildner Alu-
minium und Titan hingegen ist ein nahezu vollstindiger
Ausgleich moglich. Abb. 19 gibt das Ergebnis eines EDX-
Scans durch einen Dendriten in einer Probe aus CMSX-2 in
den Zustinden ,wie gegossen®, nach 20 min bzw. 2h
Losungsglithung wieder.

Titan und Aluminium sind schon nach 20 min weitge-
hend ausgeglichen, Wolfram hingegen, wie berechnet, nach
2 h erst zu einem geringen Teil.

1.3 Lésung und Wiederausscheidung der
v'-Phase

Idealerweise werden bei der Losungsgliihung die im
Zustand ,wie gegossen” vorliegende y'-Phase komplett,
d.h. y/'-Eutektikum und grobe y'-Partikel, in Losung
gebracht und die Legierungszusammensetzung homogeni-
siert, so dafl bei Abkiihlung von Losungsgliihtemperatur
auf eine Temperatur unterhalb des y’-Solvus die y'-Phase
fein und gleichmiBig ausgeschieden wird. Hierzu muf} das
Bauteil oberhalb des vy’-Soivus, aber unterhalb der
Anschmelztemperatur gegliiht werden, da Anschmelzun-
gen zu erneuter Eutektikumbildung und zu Porositit
fiihren. Die Machbarkeit einer Losungsgliihung hingt

Elementkonzentration in Gewichtsprozent
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Abb. 19. Secigerungsausgleich in CMSX-2 bei der Losungsglilhung
[23].

Fig. 19. Element homogenization in CMSX-2 during solutioning
heat treatment [23].

daher wesentlich von der Differenz zwischen y’-Solvustem-
peratur und Anschmelztemperatur ab. Dieses ,Wirmebe-
handlungsfenster® ist bei heutigen Nickelbasis-Legierun-
gen fiir einkristalline Turbinenschaufeln sehr klein. Ein
Fenster von 10°C wird als praktikable Untergrenze fiir
industrielle GroB-Vakuumoéfen angesehen [20]. Der Grund
fiir derart kleine ,Wirmebehandlungsfenster* liegt darin,
daBl bei der Legierungsentwicklung fiir eine optimale
Hochtemperaturfestigkeit eine moglichst hohe y’-Solvus-
temperatur angestrebt wird.

Die beabsichtigte yv'-Morphologie wird durch eine kon-
trollierte Ofenschnellkiihlung von Losungsglithtemperatur
bis auf eine Temperatur, bei der die y'-Phase stabil ist,
eingestellt. Hierzu wird definiert Inertgas eingeblasen.
Abb. 20 zeigt fir PWA 1480, der ersten kommerziell
genutzten Legierung fiir einkristalline Turbinenschaufeln,
den EinfluB der Abkiihlgeschwindigkeit auf die Partikel-
groBe [20].

Die vy'-TeilchengroBe sollte nach der Losungsglithung fiir
den besten Kompromifl zwischen Kriech-, Zug- und
Schwingfestigkeit bei etwa 0,2 pm bis 0,3 um liegen. PWA
1480 ist demnach mit einer Geschwindigkeit von minimal
150°C/min abzukiihlen, gemessen in den dickeren Quer-
schnitten des Bauteils.
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Abb. 20. v'-TeilchengroBe von PWA 1480 als Funktion der
Abkiihlgeschwindigkeit von Lésungsglithtemperatur [20].

Fig. 20. vy'-particle size in PWA 1480 as a function of the cooling
rate from solutioning temperature [20].
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einstufige Auslagerung
bei 870 °C fir 16 h
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—_—
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zweistufige Auslagerung
iei 1080 °C fir 4 h und 870 °C fir 16 h

Abb. 21. y’-Morphologie von CMSX-2 nach Auslagerung [21].

Fig. 21. y'-morphology of CMSX-2 after various types of precipi-
tation heat treatments [21].

1.4 Auslagerung

Die Auslagerung hat die Aufgabe, ausgehend von der
nach der Losungsglilhung vorliegenden y’-Morphologie
Grofle, Form und Anordnung der y’-Teilchen so einzustel-
len und den Volumengehalt an y’-Phase soweit zu erhohen,
daf} die mechanischen Eigenschaften optimiert werden.

Khan [21] gibt an, daB die zeilige Anordnung kubischer
Teilchen mit der Kantenldnge von etwa 0,4 ym, die bei
CMSX-2 durch die zweistufige Auslagerung von 4 h auf
1080°C und 16 h auf 870°C erzielt wird, zu der optimalen
Ausnutzung des Potentials an mechanischen Eigenschaften
fithrt. In Abb. 21 wird die y'-ITeilchenmorphologie von

inhomogene Verformung
einstufig ausgelagert

homogene Verformung
2weistufig ausgelagert

Abb. 22. Versetzungsnetzwerke in CMSX-2 nach Verformung im
priméiren Kriechbereich bei 760 °C und 750 MPa [21].

Fig. 22. Dislocation networks in CMSX-2 after deformation in the
range of primary creep at 760°C and 750 MPa [21].
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zweistufig ausgelagertem CMSX-2 der Morphologie nach
einstufiger Auslagerung iiber 16 h bei 870°C gegeniiberge-
stellt.

Im priméren Kriechbereich ist die Verformung in zwei-
stufig ausgelagertem CMSX-2 homogener verteilt als in
einstufig ausgelagertem CMSX-2 (Abb. 22). Dies ist mit
einer hoheren Kriechfestigkeit verbunden [21].

2 Mechanisches Verhalten

2.1 Anisotropie des Elastizitatsmoduls

In polykristallinen Bauteilen ist, hinreichend kleine
KorngroBe und fehlende Textur vorausgesetzt, der Elasti-
zitditsmodul in jeder Beanspruchungsrichtung gleich. Er
ergibt sich durch Mittelung tiber alle Kristallrichtungen und
liegt fiir Nickelbasis-Legierungen bei etwa 200 000 N/mm?.

Das elastische Verhalten von FEinkristallbauteilen mit
kubisch flichenzentrierter Kristallstruktur wird durch die
drei elastischen Nachgiebigkeiten Sy, Sy und Sy definiert.
Fillt das Probenkoordinatensystem mit den {100 )-Kri-
stallachsen zusammen, so gilt:

€11 = S11011 + S0y + S12033
€n = Spoy; + S$11622 + 512033

€33 = S0 + S + S0

1
&3 = S44023 (12)
1
€3 =—3S
31 ) 44031
1

g1y = — Sy012
2

Trotz der kubischen Symmetrie hingt der Elastizitdtsmo-
dul von der Kristallorientierung ab [24]. Fir eine um die
EULERwinkel 6 und ¢ vom Kristallsystem abweichende
Richtung wird von McLean {10]

1 ) '
E(6,0) = [Sn -2 (sn — Sy — > s44> sinZ0 (Cos26 +

-1
% sin%0 sin22g>] (13)

angegeben. In Abb. 23 ist dieser Zusammenhang fiir PWA
1480 im stereografischen Standarddreieck wiedergegeben
.[20].

Der Elastizitdtsmodul ist in {001}-Richtung sehr viel
niedriger, in [111]-Richtung sehr viel hoher als der Elasti-
zititsmodul von polykristallinen Bauteilen aus Nickelbasis-
werkstoffen. .

Der niedrige Elastizitdtsmodul in [001]-Richtung ist der
wesentliche Grund fiir die hohe Thermoermiidungsfestig-
keit einkristalliner Turbinenschaufeln, da die thermische
Spannung Ac wegen

Ao ~ E a AT (14)

. 44.9 Msi
50 1310) GPa

T T T T T T L 1
[001] 50  49° 450 20° 25° 30° 35° 40° 45°

Abb. 23. Elastizititsmodul von PWA 1480 als Funktion der
Kristallorientierung [20].

Fig. 23. Elastic modulus of PWA 1480 as a function of the
crystallographic orientation [20].

linear vom Elastizititsmodul abhiéngt. o ist der Wirmeaus-
dehnungskoeffizient. FEinkristalline Turbinenschaufeln
werden so erstarrt, dafl die [001]-Kristallrichtung der
Stapelachse fiir die Blattprofile, d. h. der Beanspruchungs-
hauptrichtung fiir Thermoermiidung, moglichst nahe
kommt.

Die Betrachtungen zur Anisotropie des Elastizitdtsmo-
duls gelten analog fiir den Schubmodul und die Querkon-
traktionszahl.

2.2 Anisotropie des plastischen Verhaltens bei
ziigiger Beanspruchung

Das plastische Verhalten wird sowohl durch die kristal-
lografische Anisotropie als auch durch die Anisotropie der
v’-Morphologie bestimmt. In die kubisch flachenzentrierte
Matrix sind kohirent kubische y’-Partikel eingelagert. Das
Schmidsche Schubspannungsgesetz reicht zur Beschrei-
bung der Anisotropie des plastischen Verhaltens nicht aus.

Der Einflu3 von Temperatur, v'-PartikelgroSe und Kri-
stallorientierung auf die 0,2%-Dehngrenze wird von Shah
und Duhl[25] am Beispiel der Nickelbasis-Legierung PWA
1480 ausfiihrlich diskutiert.

Die experimentellen Ergebnisse lassen sich in folgenden
Aussagen zusammentassen:

— In den {(001)-Richtungen fillt die Raumtemperaturfe-
stigkeit mit zunehmender y'-Teilchengrofe. Bei 760 °Cist
die Festigkeit von der y'-Teilchengrof3e nahezu unabhén-
gig. Bei geringer y’-Teilchengrofe hat die Temperatur bis
760 °C keinen nennenswerten Einflu3 auf die Festigkeit.
Bei hoher y'-TeilchengréBe nimmt die Festigkeit bis
760°C mit der Temperatur zu (Abb. 24a)

— In den (111)-Richtungen fillt die Festigkeit bei allen
Temperaturen gleichermaflen mit steigender y'-Teilchen-
grofBe. Bei allen y'-Teilchengrofen nimmt die Festigkeit
bis 760°C schwach, danach stark ab (Abb. 24b).

— In den {001)-Richtungen ist die 0,2%-Zugdehngrenze
héher als die 0,2%-Druckdehngrenze, in den {011)-
Richtungen gilt das Umgekehrte (Abb. 25).

376 D. Goldschmidt

Mat.-wiss. u. Werkstofftech. 25, 373-382 (1994)



b)

1,400 | 1.400 -\ \
. gamma’-PartikelgroBe:
T \ | 1
« 1200 gammé‘~Panikélgr63e: N 1200
% 0,3 um 2 %
§ 1,000 I ——" / g 1.000 E 07 m \
g, t:mk/ g 1,8 um
£ £ lo— 3,0 um Abb. 24. 0,2%-Dehngrenze von
g 80 ETIN— - & 8w PWA 1480 in den (001)-Richtungen
Y p— _ j b bzw. (111)-Richtungen fiir verschie-
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Belastung in <1115 Fig. 24. 0.2%-yield strength of PWA
{ 1480 in {001)- and (111)-orientations
400 400 L for different y’-particle sizes as a func-
0 200 400 600 800  1.000 0 200 400 600 800 1000 tion of temperature [25].
Temperatur in °C Temperatur in °C
1.300 T T “ x l T zung die alte Ordnung wiederherstellt. Zwischen beiden
| ( : “ Versetzungen befindet sich eine Antiphasengrenze hoher
| i| Zugbeanspruchung Rho = 0 . . .. .
£1.200 N Lo - \ . Energie {8]. Durch thermisch aktiviertes Quergleiten von
E :&\ ! Druckbeanspruchung l 1 Teilen der Superversetzung werden unbewegliche Hinder-
21 100 : ] . nisse geschaffen. Der mittlere Abstand A zwischen solchen
H ) Quergleitereignissen kann zum festigkeitsbestimmenden
£, 000 & 1  Parameter werden [25].
2 Nimmt man an, dal entweder die y'-PartikelgréBe, wenn
g'ﬁ . ® diese nur gering genug ist, oder dieser Abstand A die
L 900} . - . 7 . . . . . ,
o ] Festigkeit bestimmen, ist die Festigkeit bei geringer y’-
| l ] Partikelgrof3e hoch und von der Temperatur nahezu unab-
B0 s 50 25 30 3 a0 5 hiingig, wihrend sie bei hoher PartikelgroBe, ausgehend
[001] theta in ° fo11] von einem niedrigen Niveau bei Raumtemperatur, mit

Abb. 25. 0,2%-Zug- und 0,2%-Druckdehngrenzen von PWA
1480 bei 593°C als Funktion von 0 fiir ¢ = 0, d. h. entlang der
[001]-[011]-Grenze im stereografischen Standarddreieck [25].
Fig. 25. 0.2%-tensile and 0.2%-compression yield strength of
PWA 1480 at 593°C as a function of 6 at ¢ = 0, i.e. along the
[001]-[011]-border of the stereographic standard triangle [25].

Gleitlinienauswertungen an der Probenoberfliche und
Untersuchungen zeigen im Transmissionselektronenmi-
kroskop, daB bei Belastung in den (001)- bzw. (011)-
Richtungen die Oktaedergleitsysteme {111} (011) akti-
viert werden, bei Belastung in den {111)-Richtungen
hingegen die kubischen Systeme {001} (011) [26].

Von Shah und Duhl [25] wird vorgeschlagen, das von
Takeuchi und Kuramoto [27] sowie Lall, Chinund Pope [28]
entwickelte Modell fiir thermisch aktiviertes Quergleiten
von Superversetzungsteilen in Einkristallen mit 1.1,-Ord-
nungsstruktur in einer modifizierten Form auf Einkristalle
aus Nickelbasis-Legierungen anzuwenden.

Vorausgesetzt wird, daf3 in Einkristallen aus Nickelbasis-
Legierungen bei der Verformung die y’'-Partikel geschnit-
ten werden. Diese Annahme ist plausibel, da die y’-Phase
einen Anteil von iiber 50% am Werkstoffvolumen ein-
nimmt [25].

Beim Eintritt in ein y'-Teilchen spalten sich Versetzungen
in zwei Teilversetzungen auf, die sich als Superversetzung
paarweise durch den y'-Kristall bewegen, wobei die voraus-
laufende Versetzung die Gitterordnung zerstort, wihrend
die in derselben Gleitebene folgende gleichartige Verset-

steigender Temperatur zunimmt (Abb. 26).

Bei Belastung in den (111)-Richtungen kann dieser
festigkeitssteigernde Mechanismus nicht wirksam werden,
da nicht die Oktaedergleitsysteme, sondern kubische Gleit-
systeme aktiviert werden. Die Festigkeit féllt daher mit
zunehmender Temperatur bei allen y'-PartikelgroBen glei-
chermafien.

o ~ (1/R + 1/lambda)

0,2%-Dehngrenze

Temperatur

Abb. 26. 0,2%-Dehngrenze als Funktion der Temperatur fiir
einen Einkristall aus einer Nickelbasis-Legierung mit geringer (R,)
oder hoher (R;) y’-PartikelgroBe; vorausgesetzt wird Verformung
durch Gleitung auf Oktaedersystemen [25].

Fig. 26. 0.2%-yield strength of a single-crystal nickel-base alloy
with small (R) or large (R;) y’-particle size as a function of the
temperature; deformation by octahedral slip is assumed [25].
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Abb. 27. Verhiltnis der Schmid-Faktoren fiir kubische und Okta-
edergleitung als Funktion der Kristallorientierung [25].

Fig. 27. Ratio of Schmid factors for cubic and octahedral slip as a
function of the crystallographic orientation [25].

Das unterschiedliche Verhiltnis zwischen 0,2%-Zug-
und 0,2%-Druckdehngrenze in den (001)- bzw. (011)-
Richtungen kann gleichfalls iiber den Quergleitmechanis-
mus erkliart werden, wenn man annimmt, daB3 das Verset-
zungszentrum mit der anliegenden Spannung in Wechsel-
wirkung tritt.

Eine hohere Schubspannung in kubischen Gleitsystemen
hat eine hohere Wahrscheinlichkeit fiir Quergleiten zur
Folge. Berechnet man den Schmid-Faktor m fiir kubische
Gleitsysteme als Funktion der Kristallorientierung und
bezieht diesen auf den Schmid-Faktor fiir Oktaederglei-
tung (Abb. 27),

N = M ’ (15)
m ((111) [101])

so erhilt man fir

N > 1 kubische Gleitung

N < 1 Oktaedergleitung

N — 1 zunehmende Wahrscheinlichkeit fiir das Auftreten
von Quergleitung.

Vereinfachend wurde angenommen, dafl die kritische
Schubspannung in den kubischen und den Oktaedergleit-
systemen gleich ist.

Die héhere 0,2%-Druckdehngrenze in den (011)-Rich-
tungen im Vergleich zu den {(001)-Richtungen kann mit
dem hoheren Wert von N bei (011) erkldrt werden. Das
Verhalten unter Zugbeanspruchung steht hierzu nach wie
vor im Widerspruch.

Je nach Vorzeichen der anliegenden Spannung werden
die einen Stapelfehler umschlieBenden Teilversetzungen
entweder einander angenéhert oder voneinander entfernt
[29].

Da die beiden Teilversetzungen zum Quergleiten zusam-
mengebracht werden miissen, beeinflut das Vorzeichen
der anliegenden Spannung die Wahrscheinlichkeit fiir das
Auftreten thermisch aktivierten Quergleitens. Dies wird
durch das Schmid-Faktor Verhiltnis Q zum Ausdruck
gebracht (Abb. 28),

_ m ((111) [12T))
Q= (i 1) (o)

0,58

[001] | [011]

Abb. 28. Spannungszustand in der Antiphasengrenzfliche als
Funktion der Kristallorientierung [25].

Fig. 28. Stress state in the antiphase boundary as a function of
crystallographic orientation [25].

Fiir Q > 0 werden die Teilversetzungen bei Zugbeanspru-
chung einander angendhert, die 0,2%-Zug-
dehngrenze ist hoher als die Druckdehngren-
ze.

Fir Q < 0 werden die Teilversetzungen bei Zugbeanspru-

chung voneinander entfernt, die 0,2%-Zug-

dehngrenze ist niedriger als die Druckdehn-
grenze.

bedeutet gleiche 0,2%-Zug- und Druckdehn-

grenzen.

Durch diese Uberlegung lassen sich nicht nur die unter-
schiedliche Hohe der Zug- und Druckdehngrenzen in den
(001)- bzw. (011)-Richtungen erkliren, sondern auch die
bei 0 = 25° festgestelite Gleichheit (Abb. 25).

Shah und Duhl [25] fassen ihre Ergebnisse in folgender
Beziehung zusammen:

b
oymzA—~Y(T)+B——G +
b R
+Cexp(—Ho+VlN(sym—Vonym)
kT
a7
Die Symbole in Gl. (17) haben folgende Bedeutung:
Oy 0,2%-Dechngrenze
m Schmid-Faktor
v(T) Energie der Antiphasengrenzfliche, temperatur-
abhingig
b Betrag des Burgers-Vektors
A, B, C Ansatzfreiwerte
G Schubmodul
R v'-Partikelgrofle
Hy, Aktivierungsenergie fiir kubisches Quergleiten
V,,V,  Aktivierungsvolumina fiir kubisches Quergleiten

unter dem Einflu3 der anliegenden Spannung

N, Q Schmid-Faktor Verhiltnisse, definiert durch die
Gln. (15) und (16)

k Boltzmann-Konstante

T Temperatur, gemessen in Kelvin.
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Der erste Summand in Gl. (17) beschreibt den Verfesti-
gungsbeitrag, der sich aus dem Erzeugen der energierei-
chen Antiphasengrenzfliche ergibt, wenn die y'-Partikel
geschnitten werden, der zweite Summand den geometrie-
bedingten Hartungsbeitrag der y’-Phase und der dritte
Summand den Beitrag, der durch thermisch aktiviertes
kubisches Quergleiten entsteht.

2.3 Kriechverhalten

Beim Kriechen sind die Verhéltnisse wesentlich uniiber-
sichtlicher. Von einer modellmiBigen Erfassung der Tem-
peratur-, y’-Morphologie- und Kristallorientierungsein-
fliisse ist man noch weit entfernt [20, 30]. Einzelbeobach-
tungen koénnen zum Teil erkliart werden, ohne einer
geschlossenen Betrachtung zugiinglich zu sein.

Ab Temperaturen von etwa 800 °C ist der geschwindig-
keitskontrollierende Verformungsmechanismus Verset-
zungsklettern zur Umgehung der y'-Partikel [20].

Einkristall-Kriechkurven lassen sich, wie die Kriechkur-
ven polykristalliner Proben aus Nickelbasis-Legierungen,

in die drei Kriechbereiche ,primir“, ,sekundir“ und
Htertidr” einteilen (Abb. 29).
0
3 [ [ i |
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Abb. 29. Kriechkurve von CMSX-6 bei 760 °C und 680 MPa.
Fig. 29. Creep curve of CMSX-6 at 760°C and 680 MPa.

Im priméren Bereich verformen sich Einkristalle maB-
geblich durch Einfachgleitung, insbesondere bei niedrigen
Temperaturen und den damit zum Kriechen erforderlichen
hohen Spannungen. Das fiihrt zu hohen priméren Kriech-
dehnungen. Dieser Effekt wird allerdings mit steigender
Temperatur, wenn thermisch aktiviertes Quergleiten
zunimmt, reduziert.

Die sekundére Kriechgeschwindigkeit ist bei Einkristal-
len in der Regel sehr viel niedriger als bei Polykristallen, da
die y'-Morphologie iiber die Wirmebehandlung besser
optimiert werden kann. Hohe Losungsgliihtemperaturen
sind bei polykristallinen Bauteilen wegen der damit ver-
bundenen Korngrenzenschidigung nicht moglich.

Der tertidire Kriechbereich ist bei Einkristallen sehr
ausgeprigt. Da Korngrenzen fehlen, werden Bruchdehnun-
gen von bis zu 30% erreicht. Die Kriechschddigung ist nicht
mit dem Auftreten von Poren und Rissen auf den quer zur
Beanspruchung liegenden Korngrenzen verkniipft, son-
dern geht von Poren, Karbiden und Eutektika in den
interdendritischen Bereichen aus.
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Abb. 30. Die Entstehung von ,Rafts aus einer kubischen y’'-
Struktur in SRR99 wihrend der Kriechverformung [32].

Fig. 30. Formation of “rafts” in SRR99 during creep originating
from a cubic y’-structure [32].

Wihrend des Kriechens, insbesondere bei hohen Tempe-
raturen, 4ndert die y'-Phase ihre Morphologie [31, 32]. Bei
Beanspruchung in den (001)-Richtungen kommt es zur
Ausbildung sogenannter ,,Rafts®, das sind Platten quer zur
Belastungsrichtung (Abb. 30).

Ihre Bildung beruht auf der Wechselwirkung zwischen
der anliegenden Spannung und der Energie der y/y’-
Phasengrenzfliche sowie auf dem negativen Fehlpassungs-
parameter zwischen y-Matrix und y’-Phase (die Gitterkon-
stante von v’ ist grofler als die Gitterkonstante von y). Die
v-Stege zwischen den y'-Teilchen, die ldngs zur Beanspru-
chungsrichtung liegen, diinnen erst aus und verschwinden
dann, wihrend die Dicke der so entstehenden Platten
anndhernd so grof bleibt, wie die Kantenlinge der y’'-
Teilchen im Ausgangszustand. Die Platten setzen der
Versetzungsbewegung einen hohen Widerstand entgegen
und sind fiir die hohe Kriechfestigkeit von Einkristallen aus
Nickelbasis-Legierungen verantwortlich [33].

Diesem Mechanismus wird zugeschrieben, daB kubische,
moglichst zeilig angeordnete y'-Partikel die beste Kriech-
festigkeit bewirken, da sie am schnellsten zur Ausbildung
von reguldren, nahezu perfekten Platten fithren [33].
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Abb. 31. Kriechfestigkeit von CMSX-2 bei 950 °C und 240 MPa als
Funktion der y'-TeilchengroBe [21]. -
Fig. 31. Creep strength of CMSX-2 at 950°C and 240 MPa as a
function of the y’-particle size [21].
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gamma’-Teilchengrofe:
0,23 ym

0,3 ym

Bruchzeit in h:

412

[0o1] [011]  fo01]

011}
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Abb. 32. Bruchzeit von CMSX-2 bei 760°C und 750 MPa fiir verschiedene y’-TeilchengroBen als Funktion der Kristallorientierung

[30].

Fig. 32. Time of fracture of CMSX-2 at 760°C and 750 MPa for different y’-particle sizes as a function of crystallographic orientation

[30].

Sowohl die rundlichen Teilchen im unvollstéindig gealterten
Material als auch die irregulir geformten Teilchen im
iiberalterten haben eine geringere Kriechfestigkeit zur
Folge. Die PartikelgroBBe, bei der kubische Teilchen mit
zeiliger Anordnung vorliegen, ist eine Funktion des v/y'-
Fehlpassungsparameters. Bei modernen Nickelbasis-
Legierungen mit moderatem Fehlpassungparameter zur
Erhohung der Gefligestabilitit bei hohen Temperaturen
liegt die optimale Teilchenkantenlidnge bei etwa 0,4 um
(Abb. 31) [20].

Die Anisotropie in der Kriechfestigkeit wird fiir Einkri-
stalle aus Nickelbasis-Legierungen sehr wenig verstanden.
Abb. 32 gibt die Bruchzeit von CMSX-2 bei 760°C und
750 MPa fiir verschiedene y'-PartikelgroBen als Funktion
der Kristallorientierung zusammenfassend wieder.

Mitvon 0,23 um bis 0,45 wm zunehmender Partikelgrofie
nimmt die Festigkeit in [001]-Richtung um den Faktor 3 zu,
fillt aber um den Faktor 30 in [111]-Richtung. In [011]-
Richtung ist die Kriechfestigkeit unabhiingig von der
PartikelgroBe sehr gering.

gamma’-Teilchengréfie:
0,3 um

Bruchzeit in h:

Bei 1050°C (Abb. 33) wird ein weitaus geringerer Grad
an Anisotropie beobachtet.

Caron, Ohta, Nakagawa und Khan [30] versuchen das
Werkstoffverhalten zumindest fiir 760°C, gestiitzt auf
transmissionselektronenmikroskopische Untersuchungen,
zu erkldren. Thr Ansatz beruht auf folgenden Beobachtun-
gen:

1) Bei groBien, zeilig angeordneten kubischen y'-Teilchen
lduft die Verformung homogen tber {111} (110)-
Gleitung in der y-Matrix ab und die y'-Partikel werden
umgangen (hohe Kriechfestigkeit).

Bei kleinen irregulir angeordneten rundlichen y’'-
Teilchen lduft die Verformung inhomogen iiber {111}
(112)-Gleitung in der y-Matrix ab, wobei die y'-
Struktur kooperativ geschnitten wird (geringe Kriech-
festigkeit).

Bei Kriechbeanspruchung in den {001)-Richtungen fiir
alle PartikelgréBen und in den (111)-Richtungen nur
fir kleine y’-Partikel lduft die Verformung iiber Mehr-
fachgleitung ab (hohe Kriechverfestigung).

2)

3)

0,45 pm

1055 @347 381
[oo1] [011] [oo1] [011]
Abb. 33. Bruchzeit von CMSX-2 bei 1050°C und 120 MPa fiir verschiedene y'-TeilchengréBen als Funktion der Kristallorientierung
[30]. )
Fig. 33. Time to fracture of CMSX-2 at 1050°C and 120 MPa for different y’-particle sizes as a function of crystallographic orientation
[30].
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4) Bei Kriechbeanspruchung in den {011)-Richtungen fiir
alle PartikelgréBen und in den (111)-Richtungen fiir
kubische, zeilig angeordnete y'-Partikel liuft die Ver-
formung iiber Einfachgleitung ab (geringe Kriechverfe-
stigung).

Einkristalline Turbinenlaufschaufeln werden im Blatt in
[001}-Kristallrichtung einachsig belastet. Bei Leitschaufeln
und bei Laufschaufeln im Bereich der Ubergiinge vom Blatt
in das Deckband oder die FuBlplattform treten von dieser
Richtung abweichende oder mehrachsige Kriechbeanspru-
chungen auf. Entsprechende Kriechmodelle sind daher
erforderlich.

2.4 Schwingfestigkeit

Einkristalline Bauteile weisen eine bessere Schwingfe-
stigkeit auf als polykristalline Bauteile, sowohl bei High-
Cycle Fatigue (HCF) als auch bei Low-Cycle Fatigue
(LCF). Dies wird darauf zuriickgefiihrt, daB aufgrund
besser kontrollierter Erstarrungsbedingungen kleinere
Defekte vorliegen und Korngrenzen, die intergranulares
RiBwachstum ermoglichen, nicht vorhanden sind.

Bei LCF-Versuchen, in denen die Gesamtdehnschwing-
breite kontrolliert wird, stellt man eine ausgeprigte Aniso-
tropie fest [34]. Dies ist in Abb. 34 fiir René N4, eine
Triebwerkschaufellegierung, dargestellt.
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Abb. 34. Niedriglastwechsel-Schwingfestigkeit von N4 bei 760 °C
fiir verschiedene Kristallorientierungen [34].

Fig. 34. Low-cycle fatigue strength of N4 at 760°C at varying
crystallographic orientation {34].

Der Grund fiir die Anisotropie liegt im anisotropen
Elastizitdtsmodul. Da auch bei niedrigen Bruchlastspiel-
zahlen die plastischen Dehnungsanteile sehr gering sind,
fallen nach Multiplikation der Gesamtdehnschwingbreite
mit dem Elastizitdtsmodul die Festigkeiten fiir unterschied-
liche Kristallrichtungen in das gleiche Streuband
(Abb. 35).

Auf dieser Basis verhilt sich die L.CF-Festigkeit nicht
anisotrop, obwohl im Zugversuch bei gleicher Temperatur
fiir verschiedene Kristallorientierungen unterschiedliche
Bruchdehnungen festgestellt werden [34].

Die Verformung ist unter LCF-Beanspruchung bei nied-
rigen Temperaturen inhomogen, bei hohen Temperaturen,
d. h. iiber etwa 800°C, homogen im Priifbereich verteilt.
Wihrend bei niedrigen Temperaturen in polierten Proben
die Risse von Poren ausgehen (Abb. 36), riicken bei hohen
Temperaturen Poren als Riflausloser in den Hintergrund
und Oberflichenanrisse, insbesondere in Verbindung mit
Ogxidation, iiberwiegen.
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Abb. 35. Niedriglastwechsel-Schwingfestigkeit von N4 bei 760 °C
fiir verschiedene Kristallorientierungen; Gesamtdehnschwing-
breite multipliziert mit dem Elastizititsmodul [34].

Fig. 35. Low-cycle fatigue strength of N4 at 760°C at varying
crystallographic orientation; total strain amplitude multiplied by
the elastic modulus [34].

Abb. 36. RiBauslosende Pore in einer LCF-Probe aus SRR99,
Priiftemperatur 550°C.

Fig. 36. Micropore triggering a crack in an SRR99 low-cycle
fatigue specimen, test temperature 550 °C.
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Abb. 37. HCF-Festigkeit von CMSX-2 bei 870 °C fiir verschiedene
Erstarrungsparameter [21].

Fig. 37. High-cycle fatigue strength of CMSX-2 at 870°C for
different solidification parameters [21].

Da Porositit die Schwingfestigkeit von Einkristallen
bestimmt (mit Ausnahme von LCF bei hohen Temperatu-
ren) kommt den Erstarrungsparametern, die Porengehalt
und GroBe kontrollieren, eine mafigebende Bedeutung zu.
Dies wird besonders deutlich an der HCF-Festigkeit
(Abb. 37).
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In Laboranlagen abgegossener CMSX-2 mit einer mitt-
leren PorengroBe von etwa 10 um weist ungefidhr die
anderthalbfache Festigkeit bei 107 Bruchlastspielen auf wie
in Industrieanlagen abgegossener CMSX-2 mit einer mitt-
leren PorengroBe von etwa 80 pm [21].

3 Zusammenfassung

Ausgehend von den Anforderungen, die heute an Gas-
turbinenschaufeln gestellt werden, wird gezeigt, dafl mit
Nickelbasis-Legierungen fiir einkristalline Bauteile eine
leistungsfihige Legierungsklasse und ProzeBtechnologie
zur Verfiigung steht.

Einfacher zu beschreibende Vorginge beim Gieprozef3
und der Wirmebehandlung sowie einfachere Mikrogefiige
als bei Nickelbasis-Legierungen fiir polykristallinen Guf
haben in einem Zeitraum von noch nicht einmal 15 Jahren
seit ihrer Einfilhrung dazu gefiihrt, da3 diese Legierungs-
klasse in chemischer Zusammensetzung, Gieflprozef3 und
Wirmebehandlung einen hohen Optimierungsgrad er-
reicht hat. Dies schligt sich in einem auBerordentlich
hohen Eigenschaftspotential bis hin zu Temperaturen
knapp unter dem Anschmelzpunkt nieder. Der Grund ist
darin zu sehen, daB Zusammenhinge zwischen Herstel-
lung, Mikrogefiige und Eigenschaften deutlicher zutage
treten als bei Polykristallen, z. B. die Abhéngigkeit der
Schwingfestigkeit maBigeblich von der Porositit und diese
wiederum von den GieBparametern und der chemischen
Zusammensetzung der Legierung oder die Abhiéngigkeit
der 0,2%-Dehngrenze und der Kriechfestigkeit von der
v'-Morphologie und deren Abhidngigkeit wiederum von der
Wirmebehandlung.

Zu diesem umfassenden Gesamtverstindnis der grundle-
genden Zusammenhiinge kontrastiert das mangelnde Ver-
standnis der Anisotropie des mechanischen Verhaltens,
insbesondere des Kriechverhaltens. Temperatur, y'-Mor-
phologie und Kristallorientierung mit ihren unterschiedli-
chen Auswirkungen auf die Kriechstadien I bis III fithren
zu einer Parametervielfalt, die es bisher nicht erméglichte,
eine mikrostrukturell begriindete und in sich geschlossene
Modellvorstellung zu entwickeln.
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