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Anwendungsgrenzen von modernen Nickelbasis-Superlegierungen in
effusionsgekiihlten Bauteilen zukiinftiger Gasturbinen

Das Verformungs- und Versagensverhalten von den Nickelbasis-Superlegierungen CMSX-4 und
SX CM186LC, als einkristalline und als stdngelkristalline Variante, wurde bei Temperaturen bis
zu 1000°C beziiglich der Eigenschaften in Warmzugversuchen, Kriecheigenschaften und
Ermiidungsverhalten verglichen. Dabei ist der Einfluss der Gefiigeausbildung beider Werkstoffe
auf diese Eigenschaften belegt worden. Von den beiden einkristallinen Werkstoffen CMSX-4 und
CM186 LC unter hochster Temperaturbelastung (1000°C) im dehnungskontrollierten Zugversuch
zeigten die Proben des Werkstoffs CMSX-4 hohere Festigkeitskennwerte als Proben aus SX
CMI186LC. Gefligeinhomogenititen des Werkstoffes SX CMI186LC begiinstigen die
Rissinitiierung und erkldren das schlechtere Ermiidungsverhalten der Proben aus SX CM186LC.
Das Risswachstum verlduft hauptsidchlich in den interdendritischen Bereichen. Im
Temperaturbereich von 750 bis 1000°C ist das Zeitstandverhalten von SX CMI86LC im
Vergleich zu CMSX-4 deutlich geringer. Die in isothermen Ermiidungsversuchen erzielten
Lastspielzahlen der untersuchten Werkstoffe konnten deutlich die Vorteile der einkristallinen
Variante gegeniiber der stingelkristallinen Variante herausstellen. Fiir die Proben der
einkristallinen Werkstoffe ist ein positiver Effekt der HVS-Beschichtung nachgewiesen worden.
Der Unterschied in den Werkstoffeigenschaften der untersuchten Nickelbasis-Superlegierungen
kann aus dem Vergleich des homogenen Gefliges von CMSX-4 mit dem des heterogenen Gefiiges
von SX CMI186LC erkldart werden. Anhand der in dieser Arbeit durchgefiihrten isothermen
Oxidationsversuche und den aus der Literatur vorliegenden Ergebnissen zum Oxidationsverhalten
von CMSX-4 kann ein oxidatives Zuwachsen der Kiihlkandle (Bohrungen) in einem
Temperaturbereich von 550 bis 1000°C nicht abgeleitet werden. Ein wesentlicher Schwerpunkt
dieser Arbeit war die Erarbeitung der Versuchsfilhrung und die Durchfiihrung von ,,In-Situ®-
Untersuchungen im Rasterelektronenmikroskop, die der Beschreibung von Mikrorissentstehung
und Mikrorisswachstum von Rissen (<100 mm) ausgehend von lasergebohrten Kiihlbohrungen
dienten. Die Untersuchungen im Rasterelektronenmikroskop sind fiir die ,,In-situ“-Beobachtungen
des Rissgeschehens, d.h. von Rissinitiierung und Risswachstum, bestens geeignet. Die hier
weiterentwickelte Versuchsfiihrung hat gezeigt, dass der Bohrlochgrund die Rissinitiierung mit
hoher Wahrscheinlichkeit begiinstigt, die Rissbildung senkrecht zur Hauptbelastungsrichtung
auftritt und Risswachstum entlang senkrecht zur Hauptbelastung versetzt ausgerichteter
Bohrlochreihen verlduft. Die in dieser Arbeit aufgefiihrten Ergebnisse wurden ausschlieBlich
wiahrend der Versuchdurchfiihrung ,,In-situ® im Rasterelektronenmikroskop aufgenommen und
stellen eine neuartige Versuchmethodik dar. Zur Beschreibung des Werkstoffverhaltens kénnen
die erzielten Resultate herangezogen werden, die Einsatzgrenzen der untersuchten Werkstoffe fiir
Bauteilkomponenten in modernen GUD-Kraftwerken mit Effusionskiihlung zu beurteilen.






The range of application of modern Nickel-base-superalloys in effusion cooled
components of advanced gas turbines

The deformation and damage behaviour of two nickel-base superalloys, CMSX-4 and SX
CM186LC, have been investigated. Hot-tensile, tensile creep and low-cycle-fatigue tests have
been performed on single crystal and directionally solidified variants at temperatures up to 1000°C
to compare their tensile-, creep- and fatigue behaviour. The strength and fatigue properties of both
materials were significantly influenced by their different microstructures.

Comparing the single crystal materials, CMSX-4 exhibited in strain rate controlled tensile tests
(1000°C) higher strength properties than SX CM186LC. The heterogeneity of the microstructure
development of SX CM186LC favoured crack initiation and explains the worse fatigue behaviour.
Crack growth followed mainly in the interdendritic regions. In the temperature range of 750 to
1000°C, the creep resistance of SX CMI186LC was lower than that of CMSX-4. In isothermal
fatigue tests the advantage of the single crystal variants compared to the directionally solidified
variants was demonstrated. Bond coating of MCrAlY on single crystal specimens seemed to have
a positive effect on life time compared to directionally solidified variants. The difference in the
materials behaviour could be clearly demonstrated by a comparison between the homogeneous
microstructure of CMSX-4 and the heterogeneous microstructure of SX CM186LC. Based on
some oxidation test results mentioned in the open literature together with isothermal oxidation
tests carried out in a temperature range of 550 to 1000°C, CMSX-4 exhibited good oxidation
resistance, which meant that the cooling channels (drillings) did not close up due to oxide scale
formation.

Principally this work concentrated on the set-up and testing method for in-situ investigations in the
scanning electron microscope (SEM). In-situ investigations in the SEM were carried out to obtain
a description of micro-crack (smaller than 100 mm) initiation and growth, starting from laser
drilled cooling channels. The development of the SEM investigation showed that crack initiation
started mainly at the base of the drilling, crack propagation appeared to be perpendicular to the
main load stress direction and crack growth ran along the cooling channels located perpendicular
to the main load. In-situ testing in the SEM represents a new testing method.

The results which described the material behaviour could be used in the evaluation of the
operational limits of effusion cooled components in modern industrial gas turbines.
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1. Einleitung und Problemstellung

Der erste Einsatz von Gasturbinen in Flugtriebwerken und die Bereitstellung von Gasturbinen
in der Kraftwerk-Industrie fand Ende der 30’er Jahre statt. Die Uberlegenheit von
Strahltriebwerken zur Erreichung hoher Geschwindigkeiten wurde im Zweiten Weltkrieg
demonstriert und fiihrte zu einer enormen Beschleunigung in der Gasturbinen- Entwicklung.

In den 70 er Jahren zeigte sich, dass, als das erste 50 MW Gasturbinen- Kraftwerk in Betrieb
ging, ein grofer Fortschritt auf Seiten der Effizienz und somit auch der industriellen
Nutzbarkeit erreicht wurde. Damit wurde ein industrieller Einsatz interessant. Besonders
wirkungsvoll wurde die Kombination von Gasturbinen, deren Abwédrme zur Dampferzeugung
genutzt werden konnte, und Dampfturbinen. Durch Anhebung der
Gasturbineneintrittstemperatur und damit verbundener Temperatursteigerung fiir die
Abwirme, wurde die Kombination von Gas- und Dampfturbinen technisch noch interessanter.
Kombikraftwerke eroberten den Markt Mitte der 80’er Jahre, da sie einen um 10%
niedrigeren Kraftstoffverbrauch als herkommliche Dampfkraftwerke aufwiesen. Zur gleichen
Zeit fiihrten steigende Durchflussraten und aerodynamische Verbesserungen in der Turbine
und dem Verdichter zu einem drastischen Anstieg der Leistung, verbunden mit einer
Absenkung der spezifischen Kraftwerkskosten. Ein Uberblick iiber die Faktoren, die einen
malgeblichen Beitrag zur Leistungssteigerung in stationdren Gasturbinen erzielten, ist in
Abbildung 1.1 gegeben [1].

V94.3A*
260 MW
(1230°C)
A Turbieneintrittstemper atur
5% A Verdichter und Turbine
V94.2*
(114(?221\(/;\/) A Luftmassenstrom
20%
sgﬁAyw Beitrag zur Leistungs-
(800°C) steiger ung
1970
1985 Jahr 2000

Abbildung 1.1: Faktoren, die einen malgeblichen Beitrag zur Leistungssteigerung von
Kraftwerken liefern [1]

*Gasturbinenbezeichnung der Firma Siemens- Westinghouse
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Hohere Gaseintrittstemperaturen, Reduktion der Kiihlluft und aerodynamische Optimierungen
fihrten zu einer nahezu Verdopplung der Leistung wund einer maximalen
Wirkungsgradsteigerung moderner GUD- (Gas- und Dampfturbinen-) Kraftwerke auf bis zu
58% bei Erdgasbefeuerung der Gasturbine (siehe auch Kapitel 2.3) [2].

Eine weitere treibende Kraft, die bei der Entwicklung moderner GUD- Kraftwerke in Zukunft
an Bedeutung gewinnen wird, ist die Minimierung der Schadstoffemission.
Industriegasturbinen haben zwar im Vergleich zu Flugtriebwerken einen geringeren NOj-
AusstoB, jedoch liegt gerade in diesem Parameter eine signifikante Entwicklungsbarriere fiir
zukiinftige Wirkungsgradsteigerungen durch Temperaturerhohung tiber 1500°C hinaus.
Ebenso wird an der Reduktion des wohl wichtigsten Treibhausgases, dem CO,, gearbeitet. In
Abbildung 1.2 ist dieser sich widersprechende Sachverhalt vereinfacht dargestellt.

Verringerung der
Verbrennungstemperaturen
fiihrt zur Reduzierung des §
Stickstoffausstol (NO,)

Zukiinftige Herausforderungen

* Entwicklung neuer HT- Werkstoftfe
* Entwicklung neuer Kiihlkonzepte

Erhohung der
Gaseintrittstemperatur fiihrt E
zu einer Verbesserung des
Wirkungsgrades und der

Leistung

Abbildung 1.2: Zukinftige Herausforderungen in der modernen GUD-Forschung

Einschrankungen hinsichtlich der Temperaturerh6hung entstehen durch die Problematik bei
der Bereitstellung von kriech- und oxidationsbestindigen Werkstoffen fiir die
hochstbelasteten Bauteile innerhalb einer modernen GUD-Anlage.

Die wichtigsten Herausforderungen zu Beginn des 21. Jahrhunderts an die
Energiewirtschaftsunternehmen werden somit sein, der Forderung nach hoherer Effizienz
nachzukommen sowie die zu erwartenden strengen Umweltauflagen zu erfiillen und
gleichzeitig Garantien fiir die Wirksamkeit und Verfiigbarkeit moderner GUD-Anlagen bei
reduzierten Betriebskosten zu libernehmen. Die Effizienzsteigerung von Kraftwerken leistet
einen wesentlichen und nachhaltigen Beitrag zur Schonung natiirlicher Ressourcen. Eine der
wichtigsten gesellschafts- und umweltpolitischen globalen Forderungen bei der Bereitstellung
von elektrischer Energie kann damit erfiillt werden [3, 4].

Ein Blick auf die Entwicklung des Weltelektrizitdtsbedarfes (Abbildung 1.3) macht deutlich,
dass sich dieser bis zum Jahr 2020 verdoppelt haben wird. Gleichzeitig unterliegen die
Energieversorgungsunternehmen, nicht zuletzt durch Deregulierung und Globalisierung,
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einem enormen Konkurrenzdruck, der in den letzten 10 Jahren zu einer Halbierung der
erzielbaren Verkaufspreise fiir stationdre GUD-Kraftwerke fiihrte [5].

19100
(¥ -
a . .
-8 15100 34% Asien / Australien
£
S .— 11900 28%
e
n
E 2 30% Amerika
E = 34%
'© 36%
=
) 18% West Europa
= 20% 19%
18% 13% 12% Ost Europa
5% 6% 6% Afrika
|
1990 2000 2010
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Abbildung 1.3: Sand und Entwicklung der weltweiten Stromer zeugung zur globalen
Bedarfssattigung [ 5]

Heute konnen moderne kombinierte Gas- und Dampfturbinen- Kraftwerke mit
Erdgasbefeuerung Gesamtwirkungsgrade von 58% erreichen. Allerdings werden hierbei
bereits Fluidtemperaturen erzielt, die die Belastungsgrenzen der heute eingesetzten
Werkstoffe bei Eintrittstemperaturen von etwa 1250°C in Gasturbinen und maximal 630°C in
Dampfturbinen erreichen oder sogar iiberschreiten. Somit kann ein sicherer und langlebiger
Betrieb bei hoher Verfiigbarkeit der Anlagen nur iiber komplexe Kiihlverfahren,
anspruchvolle Konstruktionen und Revisionsvorschriften ermdglicht werden. Solche
Kraftwerke konnen nur aus Gasturbinen gekoppelt mit Dampfkreisldufen, d.h.
Dampfturbinen, bestehen [6].

Bei stationdren Gas- und Dampfturbinen spielen die Aspekte der Gewichtsreduktion etwa
bei rotierenden Komponenten — nur dann eine Rolle, wenn sich die hdheren
Komponentenkosten durch verbesserte Wirkungsgrade der GUD-Anlage rasch amortisieren.
Stattdessen dominieren preiswertere Herstellungsarten und —verfahren sowie verbesserte
Methoden zur Lebensdauervorhersage. Durch sie werden die ,.first costs und die
maintainance costs* verringert [7]. Durch den Einsatz kostengiinstigerer Werkstofflosungen,
wie es zur Zeit, insbesondere auf dem amerikanischen Markt {iblich ist, konnte die
Verfligbarkeit der Gesamtanlage bisher nicht gesteigert werden.

Die erwiinschten Brenngastemperaturen oberhalb 1250°C sind durch die Entwicklung neuer
Werkstofflosungen in Verbindung mit einer Effusionskiihlung fiir die Bereiche bzw. Bauteile
mit hochster Arbeitstemperatur zu realisieren. Durch die Effusionskiihlung koénnten die
Werkstofftemperaturen von lastabtragenden Querschnitten in der Brennkammer und von
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Gasturbinenschaufeln auf 1000°C gehalten werden, bei einer Anhebung der
Turbineneintrittstemperatur von bis zu 1500°C, was einer Turbineneintrittstemperatur (ISO-)
von 1350°C fiir die Gasturbine entspricht. Die ISO-Turbineneintrittstemperatur, welche die
theoretische Gesamttemperatur nach Zugabe der gesamten Kiihlluft zum Brenngas ist, stellt
einen groflen Einfluss auf den Wirkungsgrad der Gasturbine dar. In Abhédngigkeit von der
Verfeuerung wire eine weitere Wirkungsgradsteigerung zukiinftiger Kombi-Kraftwerke
zwischen 7 und 10% mdglich. Allerdings nur unter gleichzeitiger Ausnutzung der
vorhandenen Werkstoffressourcen und auch nur bei geeigneter Werkstoffauswahl,
insbesondere im Bereich der Brennkammer und der ersten Leit- und Laufschaufelreihen.

In den Brennkammern der neuesten Generation stationdrer Gasturbinen werden schwach
gekiihlte Platten aus Nickellegierungen vom Typ NiCr23Col0Mo (INCONEL 617) oder
C263 sowie Feingussteile aus Ni-Legierungen, wie z.B. IN 738 LC zur Auskleidung
verwendet. Fiir die Leit- und Laufschaufeln stationdrer Gasturbinen werden stidngel- und
einkristalline Superlegierungen eingesetzt. All diese Bauteile besitzen eine Beschichtung
gegen Heillgaskorrosion und Hochtemperaturoxidation auf Basis MCrAlY (M = Fe, Ni oder
Co) sowie eine keramische Wiarmeddmmschicht [8]. Doch koénnen natiirlich auch diese
Legierungen nur ihr hohes Eigenschaftspotential voll entfalten, wenn es zu einem effektiven
Zusammenspiel von Kiihlung und Wirmeddmmung kommt, ohne das es bei dem
lastabtragenden Strukturwerkstoff, der unter Umstinden Langzeittemperaturen von bis zu
1000°C ertragen muss, zu lokalen Aufschmelzungen kommt. Die heute eingesetzten
Wirmeddmmschichtsysteme bestehen iiblicherweise aus einem Schichtverbund, innerhalb
dessen jede Schicht eine bestimmte Aufgabe erfiillt, die in den folgenden Kapiteln niher
erldutert werden.

Auf dem lastabtragenden Strukturwerkstoff wird eine Oxidationsschutzschicht, die auch
wegen ihres giinstigen Wiarmeausdehnungskoeffizienten Haftvermittlerschicht genannt wird,
die MCrAlY-Schicht (M = Fe, Ni oder Co), mit einer Dicke zwischen 50 bis 150 pm
aufgebracht. Die eigentliche Warmeddmmung iibernimmt dann eine etwa 200 bis 500 pm
Dicke mit Yttria teilstabilisierte keramische ZrO,-Schicht (siehe Kapitel 2.3). Die
Entwicklung dieser Schutzschichten wird seit einigen Jahren verstirkt betrieben. Die
Probleme liegen in den deutlich unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten der
keramischen Schichten und der Grundwerkstoffe, die bei Temperaturwechseln zu hohen
inneren Spannungen fiihren und ein Abplatzen der Schichten begiinstigen kénnen.

Wesentliche Fortschritte bei den zuldssigen Gaseintrittstemperaturen wurden auch durch ein
verbessertes Design der Turbinenschaufeln erzielt. Die Einfiihrung der Innenkiihlung erlaubte
ab etwa 1960 [9] die Verwendung von Nickelbasis-Superlegierungen unter Betriebs-
temperaturen, die ohne Kiihlkanéle nicht moglich gewesen wéren. Die Form der Kiihlkanile
(siche auch die schematische Darstellung einer Turbinenschaufel in Abbildung 1.4) ist
hierbei einer der wichtigsten Aspekte bei der Turbinenschaufelherstellung. Neben der
Kiihlung durch die eigentlichen Kiihlkandle, die bereits die Materialtemperaturen signifikant
herabsetzen kann, werden noch zusétzlich feinste Bohrungen entlang der Kanten eingebracht,
die eine Filmkiihlung der thermisch besonders hoch belasteten Bereiche der Turbinenschaufel
bewirken. Die prinzipielle Wirkungsweise der Filmkiihlung ist ebenso in Abbildung 1.4
dargestellt. Bei diesem Kiihlverfahren soll sich die an der Schaufeloberfliche durch die
Kiihlkanéle austretende Kiihlluft durch den entgegenwirkenden Heillgasstrom, wie eine
zweite schiitzende Haut um die Schaufeloberfliche herumlegen.
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Abbildung 1.4: Schematische Darstellung der Kihlkanale und prinzpielle Kuhlverfahren
(Filmkiihlung) fur Turbinenschaufeln in heutigen GUD-Kraftwerken [ 10]

Somit stellt sich die Frage, bis zu welchen Temperaturen der beteiligten Werkstoffe wahrend
des Betriecbes gegangen werden kann, ohne die Langzeitverfiigbarkeit der Bauteil-
Komponente zu minimieren oder gar zu gefdhrden. Fiir die Abschitzung der
Anwendungsgrenzen der hier erwihnten komplex belasteten Bauteile sind aufgrund des
steigenden Anforderungsprofils Untersuchungen, wie z.B. Zug-, Zeitstand- und Ermiidungs-
(LCF- und TMF-)-Versuche am Strukturwerkstoff sowie an den Schichtverbunden bei sehr
hohen Temperaturen von entscheidender Bedeutung. Es ist zu iiberpriifen, ob Mikro-
Bruchmechanik-Methoden, die das Versagensverhalten von im Betrieb befindlichen
innengekiihlten Schaufeln wiederspiegeln, erarbeitet werden konnen. Bei Belastung einer
Turbinenschaufel mit ihrem komplexen Kiihlbohrungssystem konnte es zu einer
Mikrorissbildung und -—ausbreitung im Bereich der gebohrten Lochfelder kommen.
Ausgangsorte  einer solchen  Mikrorissentstehung konnen neben dem  lokalen
Korrosionsangriff, hervorgerufen durch Abplatzungen der Wiarmedammschicht, natiirlich
auch zwei- und dreidimensionalen Inhomogenititen wie Korngrenzen, Gussporen und Kerben
sein. Aber auch an den Kiihlluftbohrungen selbst treten Unstetigkeiten auf, schwichen den
tragenden Querschnitt zusitzlich und erleichtern moglicherweise die Rissbildung und -
fortpflanzung.

Die Kiihlung muss in der Lage sein, Temperaturiiberlastungen des Strukturwerkstoffes zu
vermeiden. Die Effusionskiihlung kann nur solange wirksam bleiben, wie die geometrische
Konfiguration der Lochfelder konstant bleibt. Daher miissen Methoden erarbeitet werden, wie
das Langzeitverhalten solcher Lochfelder beim Betriebseinsatz zu beurteilen ist.
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Zusammenfassend ldsst sich sagen, dass die hier dargelegte Entwicklung auf dem
Energiesektor und die daraus resultierenden Anforderungen an die Hochtemperaturwerkstoffe
primir zu dem Einsatz von einkristallinen Nickelbasis-Superlegierungen flihrte, wie sie in
Kapitel 2 noch néher erldutert werden.

Der einkristalline Turbinenschaufelwerkstoff CMSX-4 wird in dieser Arbeit hinsichtlich
seiner Anwendungsgrenzen beziiglich des Langzeiteinsatzes im Temperaturbereich bis
1000°C im Zug- und Zeitstandversuch untersucht. Ermiidungs- (LCF-)-Versuche wurden im
oberen Temperaturbereich von 950°C durchgefiihrt, welches der erwarteten Belastung eines
Bauteils sehr nahe kommt. Zum Vergleich des unterschiedlichen Werkstoffverhaltens wird
die von der Industrie im COST 522-Programm als kostenglinstigere beschriebenere Variante,
SX CM186LC, untersucht. Diese Legierung wurde urspriinglich als DS-Material entwickelt
und muss einer weit weniger aufwendigen Wiarmebehandlung wie CMSX-4 unterzogen
werden. Um die Unterschiede zwischen sténgelkristallinen und einkristallinen CM186LC-
Material herauszuarbeiten, wurde auch stdngelkristallines DS CM186LC untersucht und in
die Arbeit integriert. Neue Werkstofflosungen, wie z.B. die intermetallische NiAl-
Modelllegierung FG 75, konnten nur stichprobenartig bewertet werden, da aufgrund
gieBBtechnischer Probleme beim Partner im SFB 561 nicht geniigend priiffahiges
Versuchsmaterial zur Verfiigung stand. Auf die Darstellung der sehr wenigen Ergebnisse wird
in dieser Arbeit verzichtet. Um das Materialverhalten von feinstgebohrten Strukturen aus
einem gut verformbaren Material, wie dies fiir die unverstiarkte NiAl-Legierung FG 75 bei
hohen Temperaturen (>1050°C) zu erwarten ist, besser verstehen zu lernen, wurden erste
Vorversuche an dem Brennkammerwerkstoff INCONEL 617 bei Temperaturen oberhalb von
600°C durchgefiihrt. Dieser Werkstoff plastifiziert stark in diesem Temperaturbereich.

Ein wesentlicher Schwerpunkt dieser Arbeit ist die Erarbeitung der Versuchsfithrung und
/-durchfiihrung von ,,In-Situ“-Untersuchungen im Rasterelektronenmikroskop gewesen, die
der Beschreibung von Mikrorissentstehung und Mikrorisswachstum von Rissen (<100 pm)
ausgehend von lasergebohrten Kiihlbohrungen dienten. Daneben musste fiir die verwendeten
Probengeometrien die Anwendbarkeit bruchmechanischer Konzepte geklart werden.
Zusiétzlich wurde das Ermiidungsverhalten von gebohrten Strukturen im LCF-Versuch
analysiert. Mit den experimentellen Hochtemperaturuntersuchungen zum mechanischen
Verhalten sollte ein Beitrag fiir die anwendungstechnisch relevante Auslegung von
Komponenten moderner GUD-Kraftwerke geleistet werden. Dabei wurde vor allem der
Wirkung von Kiihlbohrungen durch den Grundwerkstoff bzw. den beschichteten
Grundwerkstoff bzgl. Keimbildung und Rissfortschritt von kleinen Rissen besondere
Beachtung geschenkt. Abgeleitet aus Anforderungen fiir einen Einsatz werden die
resultierenden unterschiedlichen Versuchsmethodiken zur Ermittlung auslegungsrelevanter
Daten besprochen. Ein Schwerpunkt wird die Erorterung der Grundlagen des spezifischen
Werkstoffverhaltens hinsichtlich Langzeitbelastung, Ermiidung und der Bruchmechanik sein.
Ziel ist es, die bisherige Problematik bei der Entwicklung von GUD-Kraftwerken zu
beschreiben, ihre Ursachen zu analysieren und Ansdtze flir Auslegungsgrenzen einzelner
GUD-Komponenten zu entwickeln. Dabei muss der Effusionskiihlung besondere Beachtung
geschenkt werden.
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2. Werkstoffe und deren Anforderungsprofil in modernen GUD-
Kraftwerken

2.1. Entwicklung der hochfesten Nickelbasis-Superlegierungen

In den letzten 60 Jahren konnten die =zulédssigen Einsatztemperaturen von Nickelbasis-
Superlegierungen durch eine stindige Verbesserung der GieBtechnologie im Zusammenspiel mit
einer optimierten Legierungsentwicklung um tiiber 300°C auf nahe 1100°C angehoben werden,
siche Abbildung 2.1.1 [11]. Mit der Einfithrung des Vakuumfeingussverfahrens wurden die bis
dahin {iiblicherweise eingesetzten Schmiedelegierungen durch neue Legierungen ersetzt, die
aufgrund ihres hoheren Volumenanteils an hirtender y'-Phase bei hoheren Temperaturen
eingesetzt werden konnten. Da durch senkrecht zur Belastungsrichtung liegende Korngrenzen, wie
sie bei konventionell vergossenen oder polykristallinen Turbinenschaufeln auftreten, ein
wesentlicher Anteil der Kriechschiddigung hervorgerufen wird, konnte mit der Entwicklung der
gerichtet erstarrten (,,directionally solidified) stdngelkristallinen Bauteile die Ermiidungs- und
Kriechbestdndig erhoht werden. Dies fiihrte zwangsldufig zur Herstellung von einkristallinen
Bauteilen, bei denen aufgrund des vollstindigen Fehlens von Korngrenzen auf
korngrenzenverfestigende Legierungselemente, wie z.B. B, C, Hf und Zr verzichtet werden
konnte.

Ingenieur-
Keramik

1100+ SC 4. Generation
TMS-82+
1., 2. und 3. Generation

C

1000

geschmiedet

Temperatur/°C
Q
a

konventionell vergossen
u CcC

gerichtet erstarrt
A DS

einkristallin
L SC

1 1 1 1
1970 1980 1990 2000
Jahr

1
1940 1950 1960

Abbildung 2.1.1: Erhohung der Einsatztemperaturen durch Entwicklung der Nickelbasis-
Superlegierungen [ 11]

Einkristalline Superlegierungen werden nach dem modifizierten Bridgman-Verfahren hergestellt
[12, 13]. Bei Schmelztemperaturen von etwa 1400 °C wird die Schmelze in eine erhitzte
keramische Formschale, die innerhalb des Ofens auf konstanter Temperatur gehalten wird,
vergossen. Durch langsames Herausziehen der Formschale stellt sich ein Temperaturgradient ein,
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der durch eine gekiihlte Bodenplatte verstirkt wird und zum Beginn der Kristallisation fiihrt. Die
Wirme wird somit nur liber die Erstarrungsfront abgefiihrt. Aus den gebildeten Kristallkeimen
wird durch eine Helix ein einzelner Kristall geziichtet, der dann in die Formschale wichst. Dieses
GieBverfahren wurde im ADS-Verfahren (Autonomous Directional Solidification) [14] und dem
LMC-Verfahren (Liquid Metal Cooling) [15] weiterentwickelt. Das komplexe System von
Kiihlkandlen innerhalb einer Turbinenschaufel wird durch einen keramischen Kern nachgebildet,
der nach dem Abguss, z.B. mit Natronlauge, aus dem Gussstiick herausgelaugt wird.

Im Gusszustand konnen Nickel-Basis-Superlegierungen noch deutliche Inhomogenititen, wie
Mikroseigerungen und Gussporen, aufweisen. Infolge der An- und Abreicherung von
Legierungsbestandteilen, insbesondere den Refraktirelementen Mo, Ta, W und Re, in den
Dendritenstimmen und den interdendritischen Bereichen kommt es zu deutlichen
Konzentrationsunterschieden der Refraktirelemente innerhalb der genannten Bereiche. Diese
Seigerungen bilden sich aufgrund der unterschiedlichen Verteilungskoeffizienten der
verschiedenen Legierungselemente in Schmelze und Festkorper wéihrend der Erstarrung [16, 17].
Da die Erstarrungsgeschwindigkeit beim GieB3en nur ein dendritisches Gefiige erlaubt, verbleiben
in den Zwischenrdumen (interdendritische Bereiche) der Dendriten-Seitendste (Sekundir- und
Tertidrdendriten) Mikroporen, von denen bei Belastung Mikrorisse ausgehen kénnen. Aus diesen
Griinden werden die meisten Nickel-Basis-Superlegierungen nach dem Abguss gezielt
wiarmebehandelt. Durch die Wiarmebehandlung soll sich ein moglichst homogenes Gefiige aus
wirfelformigen y'-Teilchen und diinnen y- Kanidlen (Matrix) einstellen. Der Abstand der
Primérdendriten ist fiir das mechanische Verhalten des Werkstoffs insofern von Bedeutung, da
durch diesen eine ausreichende Homogenisierung der Seigerungen bei technisch und
wirtschaftlich sinnvollen Gliihzeiten abhingt [18]. Die Porositit kann durch das HeiB3-Isostatische-
Pressen (HIP) soweit verringert werden, dass die verbleibenden und/oder verkleinerten Restporen
als unkritisch betrachtet werden kénnen [12, 19].

Neben diesen Defekten konnen sich durch Mikrosegregation in interdendritischen Bereichen
sogenannte ,.freckles”, rundliche zu Ketten aufgereihte Korner bilden. Grofere fehlorientierte
Korner, ,,spurious grains®, treten beim Fortschreiten der dendritischen Erstarrungsfront durch das
durch Konvektionsstromungen verursachte Loslosen von Dendritenspitzen auf. Die somit
entstandenen Korner sind insofern bedenklich, da sie in einer Einkristalllegierung
zweidimensionale Gitterfehlstellen darstellen und dadurch den Werkstoff bzw. das Bauteil direkt
schwéchen [20, 21].

Das Mikrogefiige des Gusszustands soll durch eine Losungsgliihbehandlung vollstindig
homogenisiert =~ werden. = Durch  darauf  anschliefende  ein- oder  mehrstufige
Ausscheidungsglithbehandlungen werden eine optimale Einstellung von Grof3e und Verteilung der
y'-Teilchen angestrebt, wobei durch nachfolgende Auslagerung nur noch die GréBe der y'-
Teilchen beeinflusst wird. Daneben beeinflussen nachfolgende Beschichtungszyklen, die mitunter
auch eine anschlieende Diffusionsgliihung mit einschlieen, sowie Abkiihlraten, insbesondere
von der Losungsglithtemperatur, signifikant die Morphologie des Mikrogefiiges von Nickel-Basis-
Superlegierungen [22, 23, 24]. Fiir das mechanische Verhalten der Legierungen scheint die Giite
der Gefiige-Homogenisierung von grofer Bedeutung zu sein. Ublicherweise wird ein Gefiige mit
gleichméBig verteilten Yy -Ausscheidungen, deren Grofe bei 0,3 bis 0,5 um liegt, angestrebt.

Die Dendritenstruktur kann sowohl lichtmikroskopisch an gedtzten Schliffen als auch
raserelektronenmikroskopisch, z. B. im Riickstreuelektronenkontrast, abgebildet werden. In
Abbildung 2.1.2 ist anhand eines Querschliffes der dendritische Gefligeaufbau am Beispiel einer
rasterelektronenmikroskopischen Aufnahme dargestellt. Deutlich sind die Priméardendriten mit den
in den Richtungen [100] und [010] orientierten Sekundérdendriten zu erkennen. Die in dieser
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Abbildung zu erkennenden Orientierungsunterschiede zwischen den einzelnen Dendriten betragen
1° bis 2°.

Abbildung 2.1.2: Dendritengeflige der Nickelbasis-Superlegierung CMSX-4, Querschliff im LM;
» Channeling Kontrast* -Aufnahme im Ruickstreuel ektronendetektor, nach Schneider [25]

In Abbildung 2.1.3 ist die dargestellte Legierungsentwicklung anhand von Turbinenschaufeln
exemplarisch  gegeniibergestellt [26, 27]. Somit besitzen einkristalline Nickelbasis-
Superlegierungen gegeniiber den konventionell gegossenen oder gerichtet erstarrten Legierungen
eine bessere Eignung zum Einsatz als Turbinenschaufelwerkstoff, da durch eine optimierte
Legierungszusammensetzung eine signifikante Steigerung der Oxidations-, Ermiidungs- und
Kriechbestdndigkeit erreicht werden konnte, somit also eine deutliche Standzeiterh6hung der
Superlegierungen erfolgte und/oder die zuldssige Werkstofftemperatur heraufgesetzt werden
konnte.

Der Zugewinn an zuldssiger Einsatztemperatur driickt sich auch in der Temperaturabhéngigkeit
der Festigkeitswerte im Zugversuch in der Streckgrenzenanomalie einkristalliner Nickelbasis-
Superlegierungen, hier am Beispiel von CMSX-4 und SX CMI86LC in Abbildung 2.1.4
dargestellt, aus. In Abbildung 2.1.4 sind die Streckgrenzen verschiedenster Werkstoffe in
Abhiangigkeit von der Temperatur aufgetragen und miteinander verglichen.
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polykristallin (CC) stengelkristallin (DS) © einkristallin (SC)
INF92D5 _

Abbildung 2.1.3: Gegenuberstellung einer polykristallinen, stangelkristallinen und einkristallinen
Turbinenschaufel mit dem dazugehotrigen Mikrogefuge [ 26, 27]
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Abbildung 2.1.4: Temperaturabhangigkeit der Streckgrenze heutiger Brennkammer- und
Schaufel wer kstoffe (zum Vergleich warmfeste Ferrite)
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2.2. Brennkammer- und Schaufelwerkstoffe von Gasturbinen neuester
Bauart

Eine Einteilung der zur Herstellung einkristalliner Bauteile genutzten Nickelbasis-
Superlegierungen, siche auch Tabelle 2.2.1, wird meist nach ihrem Re-Gehalt vorgenommen, da
Re die Zeitstandfestigkeit einkristalliner Werkstoffe erheblich verbessert. Die Verbesserung der
mechanischen Eigenschaften wird durch die mischkristallverfestigende Wirkung des
Refraktirelements =~ Rhenium  bewirkt. In  Abhédngigkeit ~vom  Gehalt  anderer
Refraktirelementzugaben konnen bis zu 20% des Rheniums in der y-Phase gefunden werden, wo
sie zur Mischkristallhdrtung der y-Kanéle fiihren [28]. Sowohl der Gitterfehlpassungsparameter als
auch die Y'-Vergroberungsrate werden durch Rheniumzugabe verringert. Der niedrige
Diffusionskoeffizient von Rhenium fiihrt in Verbindung mit der sehr geringen Ldslichkeit von
Rhenium in der y'-Phase zu der von Giamel und Anton beobachteten Stabilitdt der Mikrostruktur
[29]. Ausgehend von der ersten Generation ohne Re als Legierungselement, wurde die zweite
Generation mit 3% Re entwickelt. Hierdurch konnten im wesentlichen die GieBBeigenschaften, das
VY’ -Verhiltnis sowie die Zeitstand-, Ermiidungs- und Oxidationseigenschaften optimiert werden.
Mit der dritten Generation, die zwischen 5 und 6% Re als Legierungselement enthélt, werden
diese Eigenschaften weiter verbessert, ohne die Dichte zu erhdhen [30, 31]. Mit dem TMS-82+ '*
wurde ein Werkstoff entwickelt, bei dem der Re-Gehalt auf 2.4% herabgesetzt wurde, um die
Anfilligkeit des Ausscheidens der sproden TCP-Phase (TCP- Topologically Close Packed) in den
y- Matrixkandlen unter Beibehaltung der Materialeigenschaften, zu verringern und hohe
Werkstoffkosten zu vermeiden [32]. Die vierte Generation, der Werkstoff MC-NG ** (Mono
Cristal-Nouvelle Génération) enthidlt neben 4% Re noch zusétzlich 4% Ru als Legierungselement,
wodurch eine Destabilisierung des Mikrogefiiges bei hohen Temperaturen im Zeitstandversuch
deutlich verzogert wird [33].

Die {blicherweise in heutigen modernen GUD-Kraftwerken eingesetzten Nickel-Basis-
Superlegierungen wurden/werden von verschiedenen Firmen entwickelt:

Die Gruppe der PWA ...-Legierungen stammt von der Firma Pratt & Whittney, von General
Electrics die Legierungsgruppe René und von Rolls-Royce die Legierung SRR .... Neueste
Legierungsentwicklung wird in Frankreich von ONERA unter den Bezeichnungen AM-... und
MC-..., sowie in Japan von NRIM-ADP unter dem Kiirzel TMS-..., betrieben. Die Firma Cannon-
Muskegon hat die grofle Gruppe der Legierungen von CMSX-... entwickelt, wobei SX fiir single
crystalline steht und anschlieBend eine Zahl folgt. Im Folgenden werden Ergebnisse von
Untersuchungen an den Legierungen CMSX-4 (Legierung der 2. Generation) und CM186, eine
Legierung, die sowohl als Einkristall, wie auch als Stangelkristall ihren Einsatz findet, dargestellt.
Mit diesen Angaben soll iliber die zuldssige langzeitige Werkstofftemperatur im Einsatz in
modernen IDG nachgedacht werden.

"*entwickelt am NRIM-ADP (Japan)
** entwickelt und patentiert von ONERA (Frankreich)
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Element | Cr | Co|[Mo| W | Ta|JRe|] V| C |Ru|Nb| Al | Ti | Hf B Ni | Dichte | Lit.
Legierung Die erste Generation einkristalliner Nickel-basis-Superlegierungen g/ cm3
PWA 1480 | 10 51-14)12)—-]-]-—-1-]-1]151]15] - --- |Bal.| 8.70 34
René N4 9 8 2 6 4 | -] -1 -—-]1-]05]37]42] -- --- |Bal.| 856 35
SRR 99 8 51 —-J10)3])-]-|-—-]1-]-1]55]22] - --- |Bal.| 856 36
RR 2000 w53 -1-]-]111]-1-]-1]155] 4 --- |Bal.| 7.87 36
AM 1 8 6 2 6 9 1 -—-1-1-1-1-152]|12] - --- |Bal.| 859 37
AM3 8 6 2 5 4 | —-1-—-1-—-1-—-1]1-—-1F6 2 --- |Bal.|] 825 37
CMSX-2 8 5 06| 8 6 | - -—-]-—-1-—-1-—-156]1 --- |Bal.| 856 38
CMSX-6 | 10 5 3l -121-1-1-—-1-—-1-—-148]47]01] --- |Bal.] 798 39
CMSX-11B|125] 7 | 05| 5 51 -—-]-—-]-—-]-101]36]42]004] --- |Bal.| 844 40
CMSX-11C|149| 3 Jo4 |45 5 ]| -] - | - | -—-101]34]42]004] --- |Bal.| 8.36 41
DD 3 95| 5 4 |55 -] -—-]-]-—-]-—-1]-1]58] 2 --- |Bal.| 8.2 42
Die zweite Generation einkristalliner Nickel-basis-Superlegierungen
PWA 1484 | 5 10 | 2 6 9 3l -—-1-1-1]-1]56]-1]01] --- |Bal.| 89 43
René N5 7 |75]15] 5 7 3] -—-1-—-1-]-152] --1]015]0.004|Bal.| 8.63 44
CMSX-4 165 9 |o6)| 6 |65 3 | ---]005) -] --]56] 1 |]01] --- |Bal| 870 45
CM186LC | 6 9 |o5]184]134] 3 | --]01}|--]--]57]07] 14 |0.015]Bal. 46
SC 180 5 10 | 2 5185 3| - —-|-—-]-—-1]52]1]01] --- |Bal| 884 47
DD 6 431 9 2 8751 2)|-~-]|]-—-]-1]05]|]56]-]01] --- |Bal.|] 883 48
Die dritte Generation einkristalliner Nickel-basis-Superlegierungen
René N6 | 42 |125|14) 6 | 72|54 - | - | -] -]58] --]015] --- |Bal.| 8.98 49
CMSX-10 | 2 3 104 5 8 6 | -] --—-1]-]01]57]02]003] --- |Bal| 9.05 31
Die vierte Generation einkristalliner Nickel-basis-Superlegierungen
TMS-82+ |1 49|78 ]|19]87] 6 |24 -] -] -—-]--1]53]05] 01 Bal.| 8.90 32
MC-NG2* | 4 = I 5 5 4 | - -] 41]-]6]05]01] --- |Bal.| 875 33

Tabelle 2.2.1: Die chemische Zusammensetzung der ersten bis vierten Generation einkristalliner
Nickelbasis-Superlegierungen in Gewichts-%
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In einer Gasturbine wird heifles Gas bei hohem Druck durch eine Turbine geleitet, wodurch die
Stromungsenergie in eine Drehbewegung umgewandelt wird. Die Erzeugung des Heillgasstromes
in der Brennkammer erfolgt i.a. iiber eine Verbrennung von Gasen oder leicht verdampfbaren
Flissigkeiten — zum Beispiel Erdgas in GUD-Kraftwerken oder Kerosin in Flugtriebwerken -,
neuere Entwicklungen lassen auch den Einsatz von Kohlegas zu.

Die technische Ausfithrung der Gasturbine kann allgemein durch drei Komponenten beschrieben
werden: dem Verdichter; einer Brennkammer und der Antriebsturbine sowie evtl. weiteren
Komponenten (Rekuperator etc.) [50]. Eine schematische Darstellung ist in Abbildung 2.2.1
gegeben.

Brennkammer Antriebsschaufeln
Brennstoffzuleitung
Kompressorschaufeln . . 4

Turbinenachse

Luftzufuhr
Verbrennungsabgase

Abbildung 2.2.1: Hochbelastete Komponenten einer Gasturbine [50]

Uber den Verdichter wird Umgebungsluft angesaugt, unter hohen Druck gebracht und in die
Brennkammer geleitet, wo sie den zugegebenen Brennstoff verbrennt. Das energiereiche
Rauchgas wird durch die Turbine geleitet und treibt diese gleichzeitig an. Da die Antriebsleistung
der Turbine hoher ist als die zum Antrieb des Verdichters bendtigte Leistung, kann mit der
verbleibenden Leistung ein Generator zur Stromerzeugung angetriecben werden. Eine reine
Gasturbinenanlage hat jedoch nur einen geringen Wirkungsgrad. In Verbindung mit einem
Dampftkraftwerk, welches tiber die Abgasenergie der Gasturbine betrieben werden kann, kann eine
wesentliche Gesamtwirkungsgradsteigerung erzielt werden.

Je nach Beanspruchungsprofil werden im Bereich der Brennkammer und auf den Leit- und
Laufschaufeln und den dazugehorigen Bauteilen innerhalb der hochbelasteten ersten
Schaufelreihen Wirmeddmmschichtsysteme eingesetzt. Durch eine entsprechend aufgebrachte
Schichtdicke bei innengekiihlten Turbinenschaufeln kann die Gaseintrittstemperatur um bis zu
150°C erhoht werden unter gleichzeitiger Absenkung der Grundwerkstofftemperatur (Abbildung
2.2.2) [51,52].
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Wandstirke des Grundwerkstoffes:
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Abbildung 2.2.2: Temperaturgradient im Warmedammschichtsystem (TBC-System)

Im Bereich der Brennkammer werden Schichten mit einer Dicke von bis zu 500 pm eingesetzt, die
mit dem Verfahren des Atmosphédrischen Plasmaspritzens (APS) hergestellt werden. Die mittels
Elektronenstrahlverdampfung (EB-PVD) hergestellten Schichten der neuesten Generation werden
auf den thermisch und mechanisch am hochstbelasteten Laufschaufeln in einer Dicke von 250 bis

300 pm aufgebracht.

2.3. Warmeddmmschichtsysteme

2.3.1 Funktion, Einsatz und Werkstoffe fiir Warmedammschichtsysteme

Brennkammerbauteile und Schaufelwerkstoffe miissen speziell gegen Temperaturspitzen, aber
auch gegen Temperaturwechsel- und -schockbelastungen, die sich aus An- und Abfahrvorgéingen
ergeben, und generell vor den in der Brennkammer und Gasturbine auftretenden hohen
Temperaturen geschiitzt werden. Der Einsatz von Wirmeddmmschichten auf thermisch hoch
beanspruchten Bauteilen bietet nach Wigren [52] fiir das Bauteil und damit fiir den gesamten
Maschinenkomplex folgende Vorteile:

= Bei gleicher mechanischer Beanspruchung wird durch die Beschichtung des Bauteils
dessen Lebensdauer deutlich erhdht.
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» Uber eine Erhohung der Gaseintrittstemperatur (Abbildung 2.3.1.1) [2] und Einsparung
des Kiihlluftmassenstroms sowie Verminderung von Kiihlkreislaufverlusten koénnen
deutlich hohere thermische Wirkungsgrade realisiert werden.

= Reduktion der instationdren Spannungen im temperaturbeaufschlagten Bauteil.
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Abbildung 2.3.1.1: Anhebung der TIT und TIT |SO-Temperaturen fur 50 Hz Gasturbinen der
Firma Semens-Westinghouse [ 2]

Die heute eingesetzten Wéirmeddmmschichtsysteme bestehen iiblicherweise aus einer
Zweischichtstruktur, welche sich aus einer Haftvermittlerschicht (HVS), dem ,,bondcoat®, auf dem
Grundwerkstoff (Substratwerkstoff) und der keramischen Deckschicht zusammensetzt. Die
metallische HVS dient zum einen der Anbindung der keramischen Deckschicht an den
Substratwerkstoff, zum anderen gleicht sie die unterschiedlichen Warmeausdehnungskoeffizienten
zwischen dem Grundwerkstoff und der Deckschicht aus und bietet dem Substratwerkstoff Schutz
vor Oxidation und Korrosion. Die Haftvermittlerschichten werden in der Regel aus dem
Legierungssystem MCrAlY (M = Fe, Co, Ni oder NiCo) aufgebaut. Auch hier ist die Wahl des
Metalls in der MCrAlY von den jeweiligen Einsatzbedingungen abhingig. Sie kdnnen in ihren
Oxidations-, Heiflgaskorrosions- und Duktilititseigenschaften iiber weite Bereiche unabhdngig
vom Grundwerkstoff variiert werden [53, 54]. So besitzt CoCrAlY gegeniiber NiCrAlY einen
hoheren Widerstand gegen Sulfidisierung, zeigt jedoch auch eine deutlich geringere mechanische
Festigkeit. Zwischen keramischer Deckschicht und HVS bildet sich unter thermischer Belastung
eine Oxidationsschicht, die sogenannte TGO (thermally grown oxide). Diese nur wenige
Mikrometer diinne, jedoch sehr dichte Oxidschicht, die eine weitere Oxidation des
Substratwerkstoffes reduziert, wird aus Chrom- und Aluminiumoxiden gebildet [55]. Ein Zusatz
von reaktiven Elementen wie Yttrium (wenige Promille) oder Hafnium von nur wenigen Prozent
(0,1-1,0%) erhoht die Haftung der TGO auf der HVS-Schicht, wodurch die
Oxidationsbesténdigkeit zusdtzlich gesteigert werden kann [56].
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Fiir die Zusammensetzung der Deckschicht sind entscheidend das verwendete Substratmaterial,
das Einsatzfeld, die Warmeleitfahigkeit, die Hochtemperaturstabilitit sowie die Kompatibilitit
hinsichtlich des thermischen Ausdehnungskoeffizienten von Substrat- und Schichtwerkstoff.
Zirkonoxid hat sich als der am besten geeignete Werkstoff fiir Warmeddmmschichten erwiesen, da
es, teilstabilisiert eingesetzt, eine sehr geringe Wérmeleitfahigkeit und einen den Superlegierungen
dhnlichen =~ Wiarmeausdehnungskoeffizienten  aufweillit. Hinzu kommen eine  gute
Thermoschockbestdndigkeit bei gleichzeitig hoher Festigkeit, guten Verschleil- und
Erosionseigenschaften. Eine Dotierung von Zirkonoxid mit 6 — 8 Gew.-% Yttriumoxid zeigt
hierbei die besten Eigenschaften.

2680°C ¢ — Zr0, 2370°C t — 71O, 950°C t — 71O,
_— > . > -
Schmelze kubisch tetragonal 4—1 - monoklin
[57]

Die Phasenidnderung, die mit einer Volumenausdehnung von 3 —5% einhergeht, kann zu einem
vollstindigen Abplatzen der Keramik flihren und resultiert durch die auftretenden
Druckspannungen in einer Rissbildung [58]. Das Ersetzen von Zr-Kationen durch Zulegieren
stabilisierender Oxide unterdriickt jedoch die Umwandlung zur monoklinen Phase bis auf
Raumtemperatur. Als Stabilisator hat sich in den letzten Jahren Yttriumoxid durchgesetzt, da mit
dessen Hilfe die WDS die beste Thermoschockbestindigkeit aufweiflt. Je nach Yttriumgehalten
wird zwischen teilstabilisierten (PSZ - Partially Stabilized Zirconia) und vollstabilisierten (FSZ -
Full Stabilized Zirconia) Zirkonoxid unterschieden.

2.3.2 Herstellung von Wiarmedammschichten

Fir die Herstellung von Wirmeddmmschichten haben sich aus technologisch-wirtschaftlicher
Sicht das Verfahren ,, Atmosphérisches Plasmaspritzen* (APS Atmospheric Plasma Spraying) und
das Verfahren ,Elektronenstrahlverdampfung (EB-PVD Electron Beam — Physical Vapour
Deposition) durchgesetzt.

Werkstoffe, die nicht zur Zersetzung oder Sublimation neigen und {iber ein ausgeprigtes
Liquidusgebiet verfiigen, konnen mittels APS verarbeitet werden. Das Atmosphirische
Plasmaspritzen erfolgt unter Normalatmosphédre. Im allgemeinen stromt eine Mischung aus
Primérgas, Argon, und den Sekundirgasen Wasserstoff, Helium oder Stickstoff, das sogenannte
Plasmagas durch eine Diise, die aus einer thorierten Wolframkathode und einer Anodenhiille aus
Kupfer besteht. Das einstromende Plasmagas wird durch einen Lichtbogen, der zwischen Kathode
und Anode geziindet wird, erhitzt und elektrisch ionisiert. Dabei durchstromt es den ringférmigen
Brennraum mit einer Drallkomponente, wodurch eine Wanderung des anodenseitigen FuBBpunkts
des Lichtbogens bewirkt wird, die die Beanspruchung und den Abbrand der Anode reduziert und
den Plasmastrahl stabilisiert. Im Bereich der Diisenaustrittsstromung werden durch die
Rekombination der Molekiile, d.h. der daraus resultierenden freigesetzten Wéarmeenergie, extrem
hohe Temperaturen von bis zu 20.000 K erreicht. Der Tragergasstrom wird mit den Partikeln des
Spritzpulvers iiber einen Pulverinjektor gespeist, wo sie durch den Impulsaustausch mit der
Gasstromung beschleunigt und je nach Aufenthaltsdauer im Strahl teilweise oder aber auch vollig
aufschmelzen. Beim Auftreffen auf das zu beschichtende Werkstiick flachen die schmelzfliissigen
Partikel ab und bilden die fiir thermisch gespritzte Schichten typische lamellare Schichtstruktur
aus (Abbildung 2.3.2.1) [58].
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Abbildung 2.3.2.1: Schematische Darstellung des Plasmaspritzverfahrens [ 59]

In Abhingigkeit von Partikeldurchmesser, Partikelwerkstoff und Substratwerkstoff kann eine
Abkiihlrate von 10° bis 10° K/s fiir ein Partikel erreicht werden. Durch die Einwirbelung und die
so verursachte Anreicherung des Plasmafreistrahls mit Luftsauerstoff kann es je nach
Spritzpartikelwerkstoff wihrend der schlagartigen Oberflachenvergroflerung beim Auftreffen der
Partikel auf das Substrat zu einer partiellen Oxidation kommen. Mit Hilfe einer
Schutzgasatmosphdre und reduziertem Druck (LPPS Low Pressure Plasma Spraying) kann die
Oxidation der Schichten, zum Beispiel bei der Herstellung von HVS-Schichten , vermieden
werden. Zudem zeichnen sich solche Schichten durch ihre geringe Porositit, groltmdglichen
Haftbarkeit und einer Vergleichsweisen diinnen Diffusionszone aus, wodurch eine geringe
Beeinflussung des Grundwerkstoffs gewéhrleistet wird [59, 60].
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Die in der Praxis auf ein Bauteil einwirkenden Schidigungen treten im Allgemeinen nicht
unabhiingig voneinander auf, sondern filhren zu gegenseitigen Uberlagerungen. Diese
Uberlagerungen werden in Abbildung 3.1 veranschaulicht. Hiufig entstehen dabei
Wechselwirkungen zwischen den Schéddigungsmechanismen. Unter Hochtemperaturermiidung,
wie sie in der vorliegenden Arbeit anhand von Untersuchungen an den einkristallinen und
teilweise auch stangelkristallinen Nickelbasis-Superlegierungen auftritt kann es zu einer

» zeitabhdngigen Schidigung durch Kriechen
» zeitunabhdngigen Schidigung durch reine Ermiidung
» zeitabhdngigen Schidigung durch Hochtemperaturkorrosion

kommen.

Kriechermiidung
unter HT-Korrosio

Kriechen mit
Korrosions-
einfluss

Abbildung 3.1: Schadigungsmechanismen unter Hochtemper atur belastung

Die HT-Korrosion wird in dieser Arbeit aber nur hinsichtlich eines moglichen Zusetzens von
lasergebohrten  Kiihlkandlen untersucht. Ein Zusetzen der Kiihlluftbohrungen durch
Oxidationsbildung muss verhindert werden, um eine unzuldssige Temperaturerh6hung des
Grundwerkstoffs zu vermeiden. Daneben muss der Wirkung von Kiihlbohrungen innerhalb des
Grundwerkstoffs  bzw. des  beschichteten = Grundwerkstoffs  vor  allem  bzgl.
Querschnittsschwéchung, Rissinitiierung und Rissfortschritt Rechnung getragen werden.
Insgesamt sind die Vorginge, die bei der Hochtemperaturermiidung zum Versagen fiihren, sehr
komplex. Aus diesem Grund werden die Schidigungsmechanismen getrennt betrachtet und im
Folgenden erlédutert.
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3.1. Kriechverhalten

Die exzellenten Hochtemperatureigenschaften der hier untersuchten Nickelbasislegierungen
basieren in erster Linie auf dem zweiphasigen Aufbau der Mikrostruktur, die aus einer
mischkristallgehérteten Matrixphase Yy mit den darin ausgeschiedenen, geordneten y'-Teilchen
besteht. Durch den relativ hohen Volumenanteil an y'-Ausscheidungen resultiert eine enorme
Festigkeitssteigerung unter Einsatzbedingungen. Die mit der y-Matrix kohérente intermetallische
y'-Phase weist einen geordneten Gitterautbau des Typs A3;B vom L1,-Gittertyp auf, wobei die
iiberwiegend kubische Gestalt durch ihren Volumenanteil und die Gitterfehlpassung zur y-Phase
bestimmt wird. Das Kriechverhalten von y'-gehérteten Legierungen wird hauptsidchlich von
folgenden Faktoren beeinflusst:

=  Volumenbruchteil an hirtender y’-Phase

=  Grofle und Form der Ausscheidungen

=  Gefiigestabilitit

= Chemische Zusammensetzung der y-Matrix und der y'-Phase
= Gitterfehlpassung

Durch das Fehlen von Korngrenzen wird auch die betriebsbedingte Schadigung der Bauteile durch
Porenbildung auf Korngrenzentripelpunkten und durch Korngrenzengleiten bei einkristallinen
Nickelbasis-Superlegierungen vermieden. In Abhéngigkeit von der Hohe und der Wechselwirkung
der verschiedenen Belastungs-Parameter, wie Art, Vorzeichen der dufleren Belastung sowie
Temperatur und Gitterfehlpassung, tritt eine gerichtete Gefiigeumlagerung der urspriinglich
wiirfelformigen y’-Ausscheidungen hin zu Platten senkrecht bzw. Nadeln oder Platten parallel zur
Belastungsrichtung auf, die auch als FloBbildung (,,rafting*) bezeichnet wird [61].

3.1.1 Einfluss der y’- Ausscheidungen

Eine fiir die Nickelbasis-Superlegierungen charakteristische Grofe ist die Gitterfehlpassung &, die
ein Mal} fur die GroBe der Kohédrenzspannung darstellt, d.h. als relativer Unterschied der
Gitterparameter a¥ und a’ der Phasen y" und y definiert ist:

2(a” —a’
5=20 =) X
a’ +a’
mit: a” — Gitterkonstante von y’
a’ — Gitterkonstante von y

Bei der Art der Gefiigeumlagerung konnen flir <O001>-orientierte FEinkristalle zwei
unterschiedliche Typen des y'-Vergroberungsverhaltens unterschieden werden:

Legierungen mit Druckbelastung in [001]-Richtung und Legierungen mit negativer
Gitterfehlpassung unter Zugbeanspruchung weisen Yy'-Fl68e parallel zur Belastungsrichtung auf
(P-Typ-rafting). Unter  umgekehrter =~ Kombination  von  Gitterfehlpassung  und
Beanspruchungsrichtung treten y'-Flo8e senkrecht zur Belastungsrichtung auf, der sogenannte N-

Typ [62].
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Eine inhomogene Verteilung des Gitterfehlpassungsparameters liegt bereits bei unverformten
Nickelbasis-Superlegierungen vor. So wurde nachgewiesen, dass das Legierungselement
Rhenium, sowie Ausscheidungen von Refraktirelementen in der dendritischen Matrix, verglichen
mit der interdendritischen Matrix, zu unterschiedlichen Werten fiir die Gitterfehlpassung fiihrt.
Nach der fiir die untersuchten Werkstoffe durchgefiihrten Warmebehandlung wurde fiir CMSX-4
und SRR 99 eine negative Gitterfehlpassung und fiir SC 16 eine positive Fehlpassung festgestellt
[63].

Grundsitzlich kann mit zunehmenden Volumenbruchteil an y’-Ausscheidungen eine Erhéhung der
Kriechfestigkeit fiir Nickelbasis-Superlegierungen nachgewiesen werden. Durch das
thermodynamische Gleichgewicht werden hohere Volumenbruchteile an Yy’ jedoch begrenzt, da es
sonst zur Bildung unerwiinschten Phasenausscheidung (z.B. der TCP-Phasen) kommen kann.

3.1.2 Einfluss der Gré3e und Morphologie der y'- Ausscheidungen

GroBe, Morphologie und Verteilung der y'-Ausscheidungen werden durch die Warmebehandlung
bestimmt, die somit einen entscheidenden Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften der
jeweiligen Nickelbasis-Superlegierung hat. In Abbildung 3.1.2.1 ist der Einfluss der durch
unterschiedliche Wirmebehandlungen eingestellten y'-Grofle auf die Zeitstandfestigkeit bei
unterschiedlichen Temperaturen von CMSX-2 dargestellt [64]. Fiir beide Temperaturen wurde
eine optimale Teilchengrole von 0,45 pm ermittelt, wobei sowohl groBere als auch kleinere y'-
Ausscheidungen zu einer merklichen Verringerung der Lebensdauer im Zeitstandversuch fiihren.

Abbildung 3.1.2.2 zeigt den direkten Einfluss der y'-GroBe auf die Streckgrenze von CMSX-4 bei
verschiedenen Temperaturen. Allerdings geht dieser Einfluss auf die Streckgrenze und
Zugfestigkeit bei sehr hohen Temperaturen (1100°C) verloren [65].

In Arbeiten von Nathal wird die Auswirkung der Gitterfehlpassung auf die Lebensdauer in
Abhidngigkeit von der y'-GroBe zusammengefasst. Legierungen mit einer Gitterfehlpassung |6| <
0,1%, weisen nur eine schwach ausgeprigte Abhdngigkeit auf, wohingegen Legierungen mit
Gitterfehlpassungen im mittleren Bereich, d.h. 0,1% < |5| < 0,5% stark von der y'-Grofle
abhingen. Die ldngsten Lebensdauern im Zeitstandversuch werden bei einer mittleren y'-Grof3e

von 0,45 pm gefunden. Die hochsten Standzeiten zeigen Legierungen mit hohen
Gitterfehlpassungen |6| <0,5% und einer y'-GroBe von 0,1 um (Abbildung 3.1.2.3) [66].
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Abbildung 3.1.2.1: Abhangigkeit der Zeitstandfestigkeitswerte von der y-Grof3e [ 64]
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Abbildung 3.1.2.2: Einflussder y-Grof3e auf die Sreckgrenze von CMSX-4 bei ver schiedenen
Temperaturen [ 65]

Die mechanischen Eigenschaften hingen nicht nur im starken Mafle von der ideale y'-Grof3e ab,
sondern auch von der Gitterfehlpassung. Ein weiterer, bereits unter Kapitel 3.1 erwéhnter Aspekt,
wird aus Abbildung 3.1.2.3 ersichtlich. Die dargestellten Kurven repriasentieren unterschiedliche
Legierungen, wodurch gleichzeitig der Einfluss der chemischen Zusammensetzung wiedergegeben
wird. Somit ist die Zeitstandfestigkeit bei einer vorgegebenen y'-Grofe nicht nur von der Hohe der
Gitterfehlpassung, sondern auch von der Zusammensetzung der Legierung bzw. deren
Hauptbestandteile (Y und y’-Bereiche) abhingig.
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Abbildung 3.1.2.3: Abhangigkeit der Lebensdauer von der y-Teilchengrof3e fur Legierungen mit
unter schiedlichen Gitterfehl passungen o[ 66]

Bei Temperaturen oberhalb 850°C wird unter bestimmten Umstinden in den Nickelbasis-
Superlegierungen ein Zusammenwachsen der Yy'-Ausscheidungen zu einer plattenformigen
Morphologie, die ,,FloBbildung* (y’-rafting), beobachtet.

Untersuchungen der FloBbildung im Zeitstandversuch ergaben, dass die FloBbildung bereits im
primdren Kriechbereich beginnt und oft schon zu Beginn des stationdren Bereiches abgeschlossen
ist. Im weiteren Verlauf bleibt die Breite der y'-FloBe konstant, was auf die Stabilitit der
FloBstruktur hinweist. Dabei entspricht die Dicke der gebildeten Flo8e in etwa der urspriinglichen
Kantenldnge der y'-Ausscheidungen. Im tertidren Bereich kommt es zur Ausbildung der sog.
,Elerkarton-Struktur®, d.h. einer Verbreiterung der Yy'-FloBe. Durch die Entstehung von
Versetzungsnetzwerken an den y/y-Grenzflachen der FloBstrukturen wird die Gitterfehlpassung
teilweise minimiert [67, 68].

Im Fall hoher Temperaturen und niedriger Spannungen konnen die Yy'-FloBe, die nur durch
Kletterprozesse iiberwunden werden konnen, zu einer Verbesserung der Kriecheigenschaften
beitragen. Unter hohen Spannungen und niedrigen Temperaturen werden dagegen die Y'-
Ausscheidungen tiberwiegend durch Schneiden {iberwunden, einen anders gearteten
Verformungsmechanismus. Die Verringerung der mechanischen Eigenschaften kann darauf
zuriickgefithrt werden, dass die FloBstruktur weniger y/y-Grenzflichen pro Volumeneinheit
enthélt als das wiirfelformige y'-Ausscheidungsgefiige [69, 70].

3.1.3 Einfluss der Kristallorientierung

Eine Eigenschaft einkristalliner Nickelbasis-Superlegierungen ist ihre Anisotropie beziiglich des
Kriechens. Je nach Orientierung des FEinkristalls werden im einachsigen Zeitstandversuch
Kriechgeschwindigkeitsunterschiede von bis zu mehreren GroBenordnungen festgestellt [71].
Dieser Effekt ist bei tiefen Temperaturen, d.h. unterhalb 850°C ausgeprégter.
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Die Anisotropie des mechanischen Verhaltens kann auf die unterschiedliche Anzahl aktivierbarer
Gleitsysteme zuriickgefiihrt werden, die primér von der Kristallorientierung abhidngt. Schon bei
kleinen Abweichungen von der exakten Orientierung sind nicht mehr alle Gleitsysteme aktivierbar
und bei Abweichungen iiber 10° erfolgt reine Einfachgleitung [72]. Die Anzahl der aktivierten
Gleitsysteme spiegelt sich in der Zeitstandfestigkeit und somit in der Lebensdauer fiir die
verschiedenen Kristallorientierungen wieder.

So kann anhand eines Standardorientierungsdreiecks in Abbildung 3.1.3.1 gezeigt werden, dass
die Lebensdauer fiir Kriechproben einkristalliner Nickelbasis-Superlegierungen sehr viel hoher ist,
wenn die Einkristallproben nahe der Ecken mit <001>- und <111>-Orientierung entnommen
werden [72, 73]. Dabei wurde die gegenseitige Beeinflussung von y'-Grofle, Morphologie der y'-
Ausscheidungen und Orientierung der Probe noch nicht erfasst.

[1 ll 1] optimal
f sehr gut
gut
mafBig
—— schlecht
schlecht
5B
mabig ___L— sehr schlecht
out w
sehr gut A
[001] N\ [012] [011]
10° von [001]

Abbildung 3.1.3.1: Resultierende Unterteilung des Standar dorientierungsdreiecks von
unter schiedlichen Kriechlebensdauern fir MAR-M200 und MAR-M247 bei 774°C und 724 MPa
[73]

Allerdings zeigt eine in [001]-Richtung belastete Einkristallprobe bei hoheren Temperaturen die
giinstigsten Ermiidungseigenschaften. Eine Belastung in Richtung der <011>-Orientierung fiihrt
dagegen zu den schlechtesten Ergebnissen. Es konnen technisch, d.h. fiir die Anwendbarkeit als
zum Beispiel Schaufelmaterial, noch tolerierbare Abweichungen bei den Rohlingen in der
Orientierung von bis zu 12° zur Stabachse des Gussmaterials auftreten, wodurch sehr starke
Schwankungen in der Kriechgeschwindigkeit auftreten. Dariiber hinausgehende Abweichungen
fiihren zu einer empfindlichen Abnahme der Festigkeitskennwerte und der Kriechbestiandigkeit.
Aus diesem Grund muss der Orientierungsabweichung bei der Analyse von Zug- und/oder
Kriechdaten Bedeutung geschenkt werden, um optimale Resultate zu erzielen. Neben der
Orientierung sind die Grofle und Morphologie der y'-Ausscheidungen zu beachten. So zeigten
Untersuchungen von Caron et al. an CMSX-2, dass unabhingig von der Temperatur die langsten
Standzeiten bei einer y'-Grofe von 0,45 pm erzielt werden, wodurch die <001>-Orientierung die
beste Kombination aus hoher Lebensdauer und giinstigen thermischen Ermiidungsverhalten
darstellt [74].
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3.2. Ermiidungsverhalten im Low-Cycle-Fatigue-Versuch

Eine der wesentlichen Beanspruchungen heutiger Gasturbinenschaufeln ist die
Kriechermiidungsbeanspruchung. Bei der Betriebsbeanspruchung von Turbinenschaufeln kann es
zu Haltbarkeitsproblemen bei der Schutzschicht kommen. An- und Abfahrvorginge sowie
Leistungsidnderungen in der Turbine konnen Kriechermiidungsrisse in der Schutzschicht initiieren.
Dies ist mit einer Verringerung oder sogar Aufhebung der Schutzwirkung der TBC-Schicht und
einem moglichen Risswachstum bis in den Grundwerkstoff hinein verbunden [75]. Da die
Kriechermiidungsbeanspruchung héufig unter niederen Frequenzen und Wechselzahlen auftritt,
wird sie auch als LCF-(Low Cycle Fatigue)Beanspruchung bezeichnet. In Abbildung 3.2.1 ist ein
Betriebszyklus von Industriegasturbinenschaufel (a)) und Gasturbinenschaufel eines
Verkehrsflugzeuges (b.))gegeniibergestellt [76].

Bei der isothermen Wechselverformung wird die Werkstoffermiidung durch eine Low-Cycle-
Fatigue (LCF)Beanspruchung simuliert. Nach dem ASTM-Standard E 513-74 kann eine LCF-
Beanspruchung durch makroskopische, zyklische und plastische Verformungen erkannt werden,
die durch eine Spannungs-Dehnungs-Hystereseschleife charakterisiert werden kdnnen [77].

In vielen Fillen werden durch sogenannte Standarddehnwechselversuche entweder die reine LCF-
Ermiidung oder durch Einschieben von Haltezeiten auch die Kriechermiidung beriicksichtigt. Bei
derartigen isothermen Einstufenversuchen werden bei konstanter Gesamtdehnungsschwingbreite
Agy;, Rampengeschwindigkeit € und meist symmetrischer Aufteilung des Zug- und des
Druckdehnungsausschlages als wichtigstes Ergebnis die erreichte Anrisswechselzahl N, ermittelt.
Tragt man die Spannung tiber der Dehnung fiir einen Zyklus auf, so erhédlt man die in Abbildung
3.2.2 dargestellte Spannungs-Dehnungs-Hysterese.

et

b))

Abbildung 3.2.1: Schematische Darstellung der Beanspruchung von
Industriegasturbinenschaufeln a.) und Gastur binenschaufeln eines Verkehrsflugzeuges b.) [ 76]
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Abbildung 3.2.2: Spannungs-Dehnungs-Hysterese bei Wechsel verformung
(schematisch) [ 78]

Anhand dieser Hysterese lassen sich die Kenngrofen bei dehnungsgesteuerter Wechselverformung
beschreiben. Neben der Spannungsamplitude Ao/2 ist die Gesamtdehnungsamplitude Ag,; zu

nennen. Sie setzt sich aus der Summe des elastischen Anteils A€ und des plastischen Anteils A€,
zusammen

AEel + Agpl = Agtot (32 1)
wobei fiir die elastische Dehnung angesetzt werden kann:
Agy =0/E (3.2.2)

mit: O - zyklische Spannung
E - Elastizitdtsmodul

Bei der Entlastung kann der Hystereseverlauf von der Hookeschen Geraden abweichen, bevor die
Spannung den Nullpunkt erreicht. Diese Abweichung ist als reversible plastische Dehnung

Age " definiert. Da sie sehr viel kleiner als die irreversible plastische Dehnung Aa;r ist, kann sie
hiufig vernachlissigt werden. Die irreversible plastische Dehnung ergibt sich aus

Aey = Ne, —Aery'. (3.2.3)

Die plastische Dehnungsamplitude A€, entspricht dann der halben Breite der Hysterese bei 0 = 0.
Die von der Hysterese umschlossenen Fliche kann als MalB} fiir die Arbeit W, die wahrend der
plastischen Verformung umgesetzt wird, angesehen werden.
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Wihrend des Versuchs ablaufende Ver- oder Entfestigungsvorginge werden anhand der
Spannungs-Dehnungs-Hysterese und der zyklischen Ver- und Entfestigungskurve sichtbar.
Abbildung 3.2.3 zeigt beispielhaft die Formanderung der Spannungs-Dehnungs-Hysterese mit der
Schwingspielzahl sowie die zugehorigen Verldufe der Zugspannungsmaxima.
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Abbildung 3.2.3: Einfluss der Entfestigung auf den Verlauf der Hysteresekurve [ 79]

Wechselverfestigung  filhrt bei  konstanter  Gesamtdehnungsschwingbreite zu  einer
Spannungserhdhung, zu einer Erhohung des elastischen Dehnungsanteils und damit zu einer
schmaleren Hysterese. Dagegen fiihrt die Wechselentfestigung zur Ausbildung niedrigerer
Spannungsmaxima, zu einer Erhohung des plastischen Dehnungsanteils und zu einer breiteren
Hysterese. Treten Makrorisse auf wird ein deutlicher Abfall des Zugspannungsmaximums, bei
langsameren Abfall des Druckspannungsmaximums beobachtet. Hierbei kommt es oft vor
Erreichen des Druckspannungsmaximums zur Ausbildung einer charakteristischen ,,Nase*, deren
Entstehung mit dem Aufeinandertreffen von Rissflanken in der Druckphase in Verbindung
gebracht wird [80, 81].

Die sog. zyklische Spannungs-Dehnungskurve ergibt sich aus der Auftragung der Umkehrpunkte
der stabilisierenden Hysteresen fiir verschiedene Dehnungsamplituden. Dadurch ist ein direkter
Vergleich mit der monotonen Spannungs-Dehnungs-Kurve aus dem Zugversuch moglich. Die
analytische Beschreibung der monotonen Spannungs-Dehnungs-Kurve lautet dann:

0 =K (3.2.4)

mit: K — monotoner Spannungskoeftizient
n — monotoner Verfestigungskoeffizient
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Fiir die zyklische Spannungs-Dehnungs-Kurve gilt dann die analoge Beziehung nach [80]:

80 g [ﬁﬁj (3.2.5)
2 2

mit: K — monotoner Spannungskoeftizient
n — monotoner Verfestigungskoeffizient

Die Ergebnisse einer Reihe von Standarddehnwechselversuchen Na(Ag€) mit unterschiedlichen
Gesamtdehnungsschwingbreiten Ag,,; konnen, wie in Abbildung 3.2.4 schematisch gezeigt, als
Anrisskennlinien dargestellt werden. In den unterschiedlichen Auftragungen kann beispielsweise
die Zyklusdauer t, oder die Temperatur 9 als Kurvenparameter enthalten sein.

Daneben wurde von Mughrabi et al. der Einfluss der Mikrostruktur von Nickelbasis-
Superlegierungen untersucht. Durch die auf Turbinenschaufeln einwirkenden Zentrifugalkrifte
wihrend des Betriebes bei hohen Temperaturen kommt es zum sogenannten Y'-rafting, wie es
auch schon in Kapitel 3.1 ndher erldutert wurde.

Der Einfluss der y/y'-Mikrostruktur ist dabei stark von der vorangegangen Vorverformung
abhédngig. Die Ergebnisse an CMSX-4 und CMSX-6 zeigten, dass ein senkrecht zur LCF-
Belastung ausgerichtetes y'-Gefiige, welches durch vorherige Zugbelastung eingestellt werden
kann, einen geringeren Ermiidungsrisswiderstand aufwies, als ein Werkstoff mit kubischen y'-
Ausscheidungen (ohne Vorverformung). Eine parallel ausgerichtete Yy -Mikrostruktur
(Vorverformung im Druckbereich) wies die ldngsten Lebensdauerzeiten auf [82].

9 = konst.
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Abbildung 3.2.4: Schematische Darstellung verschiedener Einflussfaktoren auf die Anzahl der
ertragbaren Zyklen bis zum kritischen Anriss nach dem LCF-Versuch

An anderer Stelle wurde der Einfluss einer Oberflichenverfestigungsbehandlung (,,Shot peening®)
untersucht. Hierbei tritt eine sogenannte ,,Rafting-Anomalie* auf. Unter Belastung bildet sich in
Oberflaichenndhe einer Turbinenschaufel eine parallel zur Belastungsrichtung verlaufende y/y'-
Mikrostruktur aus, wohingegen die Y- Struktur im Inneren der Schaufel senkrecht zur
Belastungsrichtung ausgerichtet ist [83, 84]. Diese Anomalie ist moglicherweise auf die
Oberflichenbehandlung, die eine Turbinenschaufel vor der Beschichtung durchliuft,
zuriickzufiihren [85].
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3.3. Bruchmechanische Kennwerte

Die in dieser Arbeit am Rasterelektronenmikroskop durchgefiihrten ,,In-situ“-Untersuchungen
sollten die Moglichkeit der Anwendung einer ,klassischen Bruchmechanik®, bzw. einer
,Mikrobruchmechanik®, auf gebohrte Strukturen unter folgenden Annahmen verifizieren.

Entweder wurde das Bohrloch als (An-) Riss betrachtet, oder die Rissinitiierung wurde ausgehend
von gekerbten Bohrldchern untersucht. Fiir das Verstdndnis ist es erforderlich, einige allgemeine
Grundlagen der Bruchmechanik darzustellen. Zur Ableitung von Versagenskriterien fiir Bauteile
mit Rissen wurden verschiedene Konzepte der Bruchmechanik entwickelt. Die linear-elastische
Bruchmechanik (LEBM) mit dem K;-Konzept setzt die linear-elastische Verformung des Bauteils
bis zum Bruch voraus. Es erlaubt eine quantitative Erfassung des Versagens angerissener Bauteile
als Folge instabiler Rissausbreitung. Linear-elastisches Werkstoffverhalten liegt in erster
Naherung noch vor, wenn eine sich ausbildende plastische Zone klein gegeniiber der Rissldnge
und der Probengeometrie bleibt. Ist diese Bedingung nicht erfiillt, miissen elastisch-plastische
Vorginge im Bereich der Rissspitze unter bruchmechanischen Aspekten beriicksichtigt werden
und fithren zum J-Integral- bzw. C*- Konzept. Weiter Konzepte beschreiben das allméhliche
Risswachstum infolge zyklischer, thermischer und/oder korrosiver Beanspruchungen sowie das
Verhalten dynamisch belasteter Risse einschlieBlich Rissstopp [86].

Allgemein kann das an der Rissspitze vorliegende Spannungsfeld durch die von Westergaard
entwickelte Spannungsfunktion (Gleichung 3.3.1) folgendermallen beschrieben werden:

6, =T () (3.3.1)

L] (2_,_&_)1/2
Hierbei sind 0;; die Spannungen in einem durch die Polarkoordinaten r und O festgelegten
Volumenelement vor der Rissspitze (Abbildung 3.3.1).

b
9]

N

Abbildung 3.3.1: Definition der Koordinaten und Variablen an der Rissspitze, Innenrissim
Zugspannungsfeld

Die an Materialinhomogenititen im Bauteil oder rissbehafteten Bauteilen auftretenden oft sehr
komplexen Spannungszustinde konnen mittels Superpositionsprinzip aus drei Grundfillen
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zusammengesetzt werden. In Abbildung 3.3.2 sind die mdglichen Belastungs- oder
Rissoffnungsmodi I, IT und IIT dargestellt [87].

*» Mode I: Normalbelastung senkrecht zur Rissebene

* Mode II: Scherbelastung in Rissausbreitungsrichtung (ebener Schub), wodurch ein
Abgleiten der Rissoberfldchen in der Rissebene einsetzt (Langsscherung).

% Mode III: Scherbelastung senkrecht zur Rissausbreitungsrichtung, wodurch eine
Verschiebung der Rissoberflachen quer zur Rissrichtung einsetzt

Mode I Mode I

F Y
K

Fl_—

Abbildung 3.3.2: Schematische Darstellung der drei Beanspruchungsarten eines Risses [ 87]

Die aus diesen Grenzfillen zusammengesetzten Rissdffnungsarten, wie sie unter mehrachsigen
Spannungszustinden auftreten, werden als ,,mixed-Mode‘“-Briiche bezeichnet.

3.3.1 Das K;-Konzept und J-Integral-Konzept

Nachfolgend sollen nur noch die Mode I-Belastung und das Konzept der linear-elastischen
Bruchmechanik betrachtet werden. Diese sind fiir den Anwendungsfall in der Technik von
entscheidender Bedeutung, da eine Rissausbreitung senkrecht zur groften Spannung in den
meisten Fillen zum Sprodbruch und damit zum katastrophalen Bauteilversagen fiihrt. Unter diesen
Umsténden erhélt man als explizite Losung von Gleichung 3.3.1 fiir Mode I:

. 0 . 30
1—=sin—sin—
2 2

GX

o, |= KIM Bcosg[]1+singsinﬁ (3.3.1.1)
1 (om) 2 22

Ty 0 30

sin—cos—
2 2

mit: K;— Spannungsintensitétsfaktor
r, O - Zylinderkoordinaten
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Unter Annahme des ebenen Dehnungszustandes gilt nach Lit 3.3.3:

o, =vlo,+o,) o, =0,=0 (3.3.1.2)

Xz yz
mit: vV — Querkontraktionszahl

Den ebenen Spannungszustand erhdlt man, wenn 0, = 0 gesetzt wird. Betrachtet man eine
unendlich ausgedehnte Platte unter einer dufleren Last mit einem Riss der Lénge 2a, so 148t sich
das Spannungsfeld in Zylinderkoordinaten mit Hilfe der Sneddon-Gleichung wie folgt
formulieren:

o(r,0) = T, (6) (3.3.1.3)

mit: f;; — dimensionslose Funktion der Probengeometrie

Somit ist die Spannung bei gegebenen Winkel 0 eine Funktion des Spannungsintensititsfaktors K;
und des Abstandes r vor der Rissspitze und wéchst mit Annéherung an die Rissspitze proportional
zu r'? an. Fiir den Fall r - 0 ergibt sich ein unendlich hoher Wert. Diese 1/r-Singularitit ist
charakteristisch flir das linear-elastische Spannungsfeld, dessen Intensitdit durch den

Spannungsintensititsfaktors K; beschrieben werden kann.

Fiir den Spannungsintensititsfaktor K; ergibt sich:

K, =ovma LY (3.3.1.4)
Mit der Korrekturfunktion Y konnen die Einfliisse der Probengeometrie erfasst werden.

Das bis hierhin angenommene linear-elastische Verhalten metallischer Werkstoffe ist natiirlich
eine idealisierte Modellvorstellung. Uberschreiten die Spannungen vor der Rissspitze die
FlieBgrenze des Werkstoffes, flihrt dies zu plastischen Verformungen. Die Ausbildung dieser
plastischen Zone kann durch die Annahme einer effektiven Rissldange

ag =atr, (3.3.1.5)

mit: 1 — Radius der plastischen Zone

unter Voraussetzung, dass der plastisch verformte Bereich gegeniiber der Bauteilabmessung bzw.
Probengeometrie klein bleibt, beriicksichtigt werden.

Die GroBe der plastischen Zone im Ligament (Querschnitt vor dem Riss) kann fiir den ESZ
(Ebener Spannungszustand) grob abgeschitzt werden, wenn man die Spannung (Glg. 3.3.1.3)
durch die Streckgrenze R ersetzt.

- (5] (3.3.1.6)

T =
*oml R,

Aus dem Ubergang von dem ESZ an der Oberfliche zum EDZ (Ebener Dehnungszustand) im
Inneren ergibt sich die von McClintock und Irwin aus der Gestaltsinderungshypothese nach von
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Mises abgeleitete sog. ,,Hundeknochenform™ der plastischen Zone. In Abbildung 3.3.3 ist die
Form der plastischen Zone iiber die Bauteil/Probendicke dargestellt.

2
K
r, = %{(R—lj [{1 - 2v)’ fiir den EDZ (3.3.1.7)

Abbildung 3.3.3: Gestalt der plastischen Zone vor der Rissspitze [88]
(@ aul3erer Bereich mit ESZ
(b) innerer Bereich mit EDZ

Das nichtlinear-elastische Werkstoffverhalten im rissbehafteten Probenbereich kann unter
gegebenem Spannungs-, Verschiebungs- bzw. Dehnungszustand durch das J-Integral beschrieben
werden. Bei instabiler Rissausbreitung ist das J-Integral ein fiir Rissldngen und Probengeometrie
unabhingiges Kriterium.

du
I=[| wWdy-—ds 33.1.8
J( dy = j (3.3.1.8)

mit: O - Spannungsvektor
u — Verschiebungsvektor
X, y — Richtungkoordinaten
ds — Wegelement
I" - geschlossener Integrationsweg um die Rissspitze
W, — Dehnungsenergiedichte bzw. die auf das Volumen bezogene Formidnderungsarbeit

Liegt in Form eines Risses eine Singularitit vor, so wird J # 0 und unabhingig vom
Integrationsweg. Hat das Integral innerhalb der vom Integrationsweg umschlossenen Fliche eine
Stetigkeit, so wird das J-Integral 0. Die Wegunabhéngigkeit ist insofern von Bedeutung, da sie die
Wahl eines ausreichend weit vor der Rissspitze entfernten Integrationsweges erlaubt und damit
eine einfache numerische Berechnung ermoglicht [87].
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3.4. Bruchmechanische Kennwerte bei hohen Temperaturen

Turbinenschaufeln mit ihren sehr komplexen Kiihlkanédlen unterliegen bei sehr hohen
Temperaturen einer Kriech- und Kriechermiidungsbelastung. Insofern sind fiir die Auslegung und
den Einsatz dieser Bauteile Informationen iiber das Werkstoffverhalten, speziell an konstruktiv
bedingten Kerben, wie z.B. gebohrten Kiihlkandlen, von erheblichen Interesse. Hierbei ist das
Anriss- und Rissfortschrittsverhalten von der Geometrie des Bauteils, der Kerb- bzw
Rissgeometrie, der Hohe und Art der mechanischen Belastung und der Beanspruchungsdauer
sowie vom Werkstoffzustand und dessen Gefligeverdnderung unter Langzeitbeanspruchung
abhédngig. Allmdhliches Wachstum von Rissen flihrt zum Versagen des Bauteils.

Je nach GroBle der sich vor der Rissspitze ausbildenden Kriechzone kann auch hier auf
unterschiedliche Bruchmechanik-Konzepte zur Beschreibung des Risswachstums zuriickgegriffen
werden. Ist die Kriechzone klein gegeniiber der Risslinge und den Abmessungen der Probe bzw.
des Bauteils, kann ein Zusammenhang zwischen Risswachstumsgeschwindigkeit und dem
Spannungsintensititsfaktor vereinfacht in Anlehnung an das Norton'sche Kriechgesetz
wiedergegeben werden:

da _ ok (3.4.1)
dt

mit: A, m — werkstoffspezifischen Konstanten
Ergebnisse an Udimet 700 bestitigen die Anwendbarkeit der linear-elastischen Bruchmechanik

fiir verhéltnisméBig verformungsarm brechende Werkstoffe, bei denen sich ein sigmoidaler
Verlauf der Kriechrisswachstumsrate da/dt in Abhingigkeit von K bzw. K; ergibt [87, 89].

3.4.1 Das C*-Konzept

Im Falle der elastisch-plastischen Bruchmechanik kann die Kriechzone im Vergleich zu den
Bauteilabmessungen nicht mehr als vernachldssigbar klein angesehen werden. Analog zum J-
Integral ergibt sich C* durch das Linienintegral

du
C*:I(W*dy—c—dS] (3.4.1.1)
a dx
mit:
W = j 0,d¢, (3.4.12)
0
als  zeitliche Anderung der Forminderungsarbeit und U als Vektor der

Verschiebungsgeschwindigkeit langs des Integrationsweges.

mit:  €; — Dehngeschwindigkeitstensor



3. Grundlagen und Kenntnisstand 33

Die in der elastisch-plastischen Bruchmechanik verwendete Ramberg-Osgood-Beziehung kann bei
Vernachldssigung des elastischen Terms in Anlehnung an das Norton’sche Kriechgesetz ein
vereinfachter Ansatz gewéhlt werden, d.h. man nimmt reines Kriechen an [89]. Es gilt dann:

da _ BC"™ (3.4.1.3)
dt

Im sekundédren Kriechbereich lassen sich dann fiir die Spannungen und Dehnungen analoge
Beziechungen mit C* als kennzeichnenden Parameter angeben. Der Ubergang vom
Anwendungsbereich des Parameters K; zu dem des Parameters C* kann nach Riedel durch die
Ubergangszeit t; bestimmt werden:

K’

h :(n+1)DE'C*

(3.4.1.4)

mit: E'=E fiir den ESZ und E' = E/(1-v)’ fiir den EDZ

Fir Versuchs- bzw. Betriebszeiten t«t; ist das Risswachstum durch den Parameter K; beschrieben,
fiir tot; dagegen durch den Parameter C*.

Der Ubergang vom linear-elastischen Verhalten zum ausgedehnten Kriechen der Probe wird mit
Hilfe der Ubergangszeit t, bestimmt,

J
e 4.1.
L (n+1)m* (34.13)

wobei hier fur Zeiten t«t,das Risswachstum J- bzw. K-kontrolliert verlduft und fiir Zeiten t»t,
durch C* beschrieben werden kann [90].

Die bisher beschriebenen Konzepte gehen stets von technischen Rissen aus. Die Ubertragung
dieser Konzepte zur Beurteilung von kleinen Rissen ist nur im Einzelfall theoretisch durchdacht.
Die Beobachtungen zum Rissgeschehen um ein Loch sollen helfen, Anwendungsfragen zu
beantworten.

3.5 Angaben zur Schidigungsmechanik

Zur Beurteilung, ob das ,,Rissgeschehen” um ein lasergebohrtes Kiihlloch als ,,Schadigung*
betrachtet werden kann, werden nachfolgend einige Grundlagen zur Schiddigungsmechanik
dargestellt.

3.5.1 Das ,,local approach*“-Konzept

Das ,,local approach-Konzept stellt eine Anwendungsmoglichkeit der Schiddigungsmechanik dar.
Ziel dieser sich im Rahmen einer allgemeinen Werkstoffmechanik entwickelten Teildisziplin
besteht darin, den Einfluss der im Verlauf einer Betriebsbeanspruchung auftretenden
Werkstoffschidigung auf das Festigkeits- und Bruchverhalten zu erfassen. Daraus konnen
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verbesserte Aussagen hinsichtlich der Lebensdauerprognosen gemacht werden. Die stindig
wachsenden Anforderungen an die Verbesserung des Masse-Leistungs-Verhiltnisses
hochbeanspruchter Maschinen und Anlagen setzen eine vollstindige Ausnutzung der
Werkstoffeigenschaften fiir die Bauteildimensionierung voraus. Bei den Festigkeitsberechnungen
auf der Basis der ,klassischen* Kontinuumsmechanik wird jedoch das reale Werkstoffverhalten
nur unvollstindig erfasst. Hierbei bleiben insbesondere die Einfliisse von Inhomogenititen, wie
Poren oder Risse sowie Gefiigeschidigungen, die im Verlauf einer Betriebsbeanspruchung
entstehen, unberticksichtigt [91].

Die Schiadigungsmechanik, auch Kontinuumsschiadigungsmechanik (Continuum Damage
Mechanics = CDM) genannt, geht auf Arbeiten von Kachanov und Rabotnov Ende der 50er Jahre
zuriick. Thr Hauptanliegen war es, die bei fortschreitender Beanspruchung eintretende
Werkstoffdegradation in die werkstoffmechanische Modellierung einzubeziehen und damit zu
verbesserten Ansidtzen flir eine Lebensdauervorhersage zu gelangen. Mit der Anwendung der
Schiadigungsmechanik sollten kontinuumsmechanische Modelle und Berechnungsmethoden auch
in das der Bruchmechanik nicht mehr zugingliche , fiir die Lebensdauer eines Bauteils aber oft

bestimmende Stadium vor der Entwicklung eines Makrorisses ausgedehnt werden (Tabelle
3.5.1.1) [92].

Strukturebene atomar mikroskopisch makroskopisch
Schidieun 10"m 107m bis 10*m 10"'m
¢ gung Gitterdefekte Mikrorisse, Poren Makrorisse
Disziplin Festkorperphysik Werkstoffwissenschaften Kontinuummechanik
Bruchmechanik —
Schiadigungsmechanik —

Tabelle 3.5.1.1: Vergleich und Einordnung der Schadigungsmechanik zur Bruchmechanik [92]

Ein Ubergang von der Schidigungs- zur Bruchmechanik ist gegeben, wenn ein zur stabilen bzw.
instabilen  Rissausbreitung  fiihrender  kritischer =~ Schiddigungszustand  vorliegt.  Die
bruchmechanischen Grenzen betreffen insbesondere kurze Risse bzw. Rissfelder in
nichtdefinierter Lage, anisotropes Werkstoffverhalten (Delamination von Verbundwerkstoffen),
komplexe Beanspruchungssituationen, wie Thermoschock, Eigenspannungsfelder,
Vorbeanspruchungseffekte u.a..

Versagen duktiler Werkstoffe erfolgt gewohnlich durch die Bildung, Wachstum und Koaleszens
von Hohlrdumen, welche durch Einschliisse und Ausscheidungen zweiter Phasen initiiert werden
[93]. Die Modellierung der Schadigung kann durch zwei Vorgehensweisen beschrieben werden.
Der mikrostrukturell (mikromechanisch) orientierte Ansatz basiert auf der Analyse des Verhaltens
charakteristischer Elementardefekte (Mikrorisse, Hohlrdume) in einem Volumenelement. Die sich
daraus ergebenden Ergebnisse werden auf das Gesamtvolumen erweitert, fiihren also zu
makroskopischen Aussagen. Ein anderer Ansatz, der den Anschauungen der Kontinuumsmechanik
entspricht, beruht auf dem Konzept der irreversiblen Thermodynamik mit innerer
Zustandsvariablen. Dieses Konzept kann besonders gut zur Modellierung von Werkstoffen mit
elastisch-plastischen Eigenschaften herangezogen werden. Auch hier werden zunéchst eine oder
mehrere Zustandsvariable(n) definiert, die die Schddigung beschreiben. Nach Definition der
Schidigungsvariablen ist fiir diese noch eine Schidigungsgleichung (Evolutionsgleichung) zu
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formulieren, sodass das Verhalten des geschddigten Werkstoffs erst durch Angabe der
Materialgesetze und der Evolutionsgleichungen beschrieben werden kann [94, 95, 96].

Bei der Wahl der Grofe eines fiir die Anwendung der CDM-Konzepte reprédsentativen
Elementarvolumens, welches stark werkstoffabhéngig ist, finden sich in der Literatur fiir Metalle
nur sehr vorsichtige/konservative Abschitzungen in der Grolenordnung 0,05 bis 0,5 mm [97].
Schwierigkeiten ergeben sich bei der Frage der Klassifikation der Schédigung und der ihnen
zugrunde liegenden Mechanismen, wobei in der Realitit hdufig noch eine Kombination von
mehreren Schidigungsmechanismen auftritt. Konkret auf diese Untersuchung angewandt wére
dies z.B. eine langzeitige LCF-Belastung, wo die Wechselwirkungen von Kriechen und Ermiidung
bei gleichzeitiger Einwirkung umgebender Medien auftreten.

Die Auswahl der entsprechenden Schiadigungsvariablen wird im wesentlichen durch drei Faktoren
bestimmit:

++ Das zugeordnete mathematisch-physikalische Modell
+»+ Die Art der Schadigung
+» Den Werkstoff und seine Beanspruchung

Folglich kann man in der Literatur auf eine Vielzahl von, das Schéddigungsverhalten
beschreibende, Schidigungsvariablen stof3en.

Hier soll nur auf die anfinglich von Kachanov und Rabotnov eingefiihrte skalare, kontinuierlich
verdnderliche Zustandsvariable eingegangen werden. So hat die Variable Y (,,Kontinuitit®) fiir
ungeschidigtes Material den Wert 1 und nimmt im Verlauf der Schidigung ab, wodurch die
Schidigung, oder die komplementéire GroB3e D wie folgt definiert werden kann:

D=1-y (3.5.1.1)

Daraus ergibt sich, dass D = 0 dem ungeschédigten Zustand entspricht, wihrend D = 1 das vollig
zerstorte Werkstoffelement beschreibt.

Erste Evolutionsgleichungen fiir das Kriechen sind in den Grundlagenarbeiten, der oben
aufgefiihrten Autoren enthalten.

Unter der Annahme, dass sich Kontinuitit und Schidigung als Funktion der Zeit darstellen lassen
erhilt man:

W = —c(%} bzw. D' = A[%T (3.5.1.2)

mit: A, C, v und n als Werkstoffkonstanten

Weitere, z.B. den duktilen Bruch, Mikrorisse oder das anisotrope Werkstoffverhalten
beschreibende Evolutionsgleichungen finden sich bei Lemaitre, Kracinovic und Chaboche [94, 97,
98]. Wie oben bereits erwdhnt, stellt die Hohlraumbildung, -wachstum und —koaleszens den
grundlegenden  Schddigungsmechanismus beim  duktilen Bruch dar, wodurch als
Schadigungsvariable der Hohlraumradius R eingefiihrt werden kann.
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Fiir isotropes Wachstum gilt:

R’ ' o
— =0,283(e’ ) exp| L,5— 35.13
® ozuey 152 3513

€q

mit: 0, =0;/3 mittlere Hauptspannung

!

O, (s';q) dquivalente Spannung, dquivalente plastische Verzerrungsgeschwindigkeit

Die Schidigungsmechanik stellt hohe Anforderungen an den versuchstechnischen Aufbau, da
diese die versuchstechnische Verifizierbarkeit und Reproduzierbarkeit verlangt, wobei der
Beschreibung des Zusammenhangs zwischen der gemessenen physikalischen Eigenschaft und der
Schidigung eine tibergeordnete Rolle zukommt. Erhebliche Probleme bestehen z.B. in den hohen
Anforderungen an die Probenvorbereitung (metallographische Verfahren), in bestimmten
Modellrestriktionen beziiglich der Schidigungsgeometrie (Annahme von kugelférmigen
Hohlrdumen, unverzweigte Risse) und in der Messempfindlichkeit.

Im Gegensatz zu den ,globalen” Bruchparametern, wie dem J-Integral versucht das ,,local
approach“-Konzept beim duktilen Werkstoffverhalten, die an den am stirksten beanspruchten
Stellen eines Bauteils vorliegenden lokalen Spannungen bzw. Verzerrungen (evtl.
Entstehungsgeschichte) mit den irreversiblen Schidigungsprozessen direkt oder indirekt zu
verbinden. Dadurch ergeben sich flir die numerische Behandlung solcher Probleme erhebliche
Vorteile [98, 99]. Man muss allerdings erwdhnen, dass nur sehr wenig Literatur zu dem Thema
des duktilen Werkstoffversagens unter Einbeziehung der Finite-Element-Elimination und des
CDM- bzw. ,,local approach““-Konzeptes erschienen ist [Benallai et al. 1991, Tai 1990, 100]. Es ist
zu Uliberpriifen, ob die feinen Bohrungen als ,,Schiddigungen im vorher gezeigten Zusammenhang
gesehen werden konnen.

3.6. Bruchmechanische Kennwerte bei zyklischer Beanspruchung

Unter zyklischer Belastung durchgefiihrte bruchmechanische Experimente miissen das
Bauteilverhalten in Bezug auf das Risswachstum und die Rissausbreitung hinreichend genau
beschreiben und simulieren. In Folge der zyklischen mechanischen Belastung koénnen im
Probeninneren an Einschliissen und Ausscheidungen Anrisse und im Kerbgrund der Proben In-
und Extrusionen entstehen, die Ausgangspunkte zur Anrissbildung sein konnen. Wird ein
Schwellenwert AKy, tiberschritten, so wachsen die entstandenen Mikrorisse weiter (vgl.
Abbildung 3.6.1). Da entstehende Rissfronten oft elliptischer Art sind, koénnen die
Geometrieverhdltnisse von rissbehafteten Komponenten oder Proben, mit sogenannten SEN-
Proben (Single Edge Notched) gut beschrieben werden und einen wesentlichen Beitrag zum
Verstindnis des Mikrorisswachstums liefern. Liegt die Beanspruchung unterhalb des
Schwellenwertes kann es zu teilweisem Schliefen der Rissflichen kommen, welches durch
Druckeigenspannungen um die Rissspitze verursacht wird.

Um den Rissfortschritt unter zyklischer Belastung zu beschreiben, wird der zyklische
Spannungsintensititsfaktor

AK, =K, . -K (3.6.1)

Imax. Imin..

eingefiihrt.
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Kimax und Kpnin ergeben sich durch Einsetzen der Spannung in Gleichung 3.3.1.4 im Lastmaximum
bzw. Lastminimum. Im klassischen Fall ergibt sich ein sigmoidaler Kurvenverlauf bei
doppellogarithmischer Auftragung der Risswachstumsgeschwindigkeit, d.h. des Rissfortschritts
pro Zyklus (da/dN) in Abhéngigkeit vom zyklischen Spannungsintensitétsfaktor AK; (Abbildung
3.6.1).

ABereich T

Z I Bereich /I OK:
E I Bereich
o0 I11

------- E =C [AK™

dN
>
AKth lg AKI

Abb. 3.6.1: Schematische Darstellung der Risswachstumsgeschwindigkeit in Abhangigkeit vom
zyklischen Spannungsintensitatsfaktor [nach 87]

Der sich ergebende Kurvenverlauf kann hierbei durch drei Teile charakterisiert werden. Die
Risswachstumsraten der Bereiche I und III sind im groBen Mafle abhingig von der Mikrostruktur
des Werkstoffs, von dem Umgebungsmedium und dem R-Verhiltnis [101]. Zu Beginn von
Bereich I, der durch langsames Risswachstum gepréigt ist, kommt es nach Erreichen des
Schwellenwertes Ky, zu einem starken Anwachsen des Risses, bis er in den Bereich des stabilen
Risswachstums (Bereich II) einmiindet. Auf den linearen Verlauf des Bereichs II, der durch die
Paris-Erdogan-Gleichung (Gleichung 3.6.2) beschrieben werden kann, haben die oben genannten
Einflussgrofen nur eine geringe Wirkung [87, 102]:

%R _ ke (3.62)
dN

C’, m — werkstoffabhéngige Konstanten

Im Bereich III nédhert sich die Kurve dem kritischen Spannungsintensitétsfaktor AKy, bei dem die
Risswachstumsgeschwindigkeit unendlich gro3 wird und durch Gewaltbruch zum spontanen
Versagen des Bauteils fiihrt.

Unter statischen bzw. quasistatischen Belastungsbedingungen, wie es bei Kriechvorgdngen der
Fall sein kann und bei erhdhten Temperaturen kann es zum Wachstum makroskopischer Risse
kommen. Auch fiir die Kriechvorginge kann unter Zugrundelegung der LEBM, wie fiir das
Risswachstum bei Ermiidungsbeanspruchung, ein Zusammenhang zwischen
Risswachstumsgeschwindigkeit (da/dt) und dem Spannungsintensititsfaktor formuliert werden
(Gleichung 3.6.3).
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%@ _ A KT (3.6.3)
dit

A’, m” — werkstoffabhdngige Konstanten

Dieser Ansatz ist nur giiltig, wenn die Kriechzone an der Rissspitze klein gegeniiber der Risslange
und der Probengeometrie ist. Fiir kleine Rissldngen gegeniiber den Probenabmessungen reagiert
die Probe tberwiegend linear-elastisch. Bei Werkstoffen mit geringer Kriechbestindigkeit
korreliert der Rissfortschritt mit dem C*-Integral [87, 89, 101].

3.7 Mikrorisse in einkristallinen Superlegierungen

Eine Beurteilung des Versagensverhaltens von Bauteilen mittels bruchmechanischer Konzepte
erfordert eine genaue Charakterisierung von Belastungsart, Rissgrofle und —form. Nur {iber eine
genaue Kenntnis werkstoffschidigender Parameter, wie sie in Kapitel 3.1 bereits angesprochen
wurden, ist eine Bestimmung der kritischen Rissausbreitung unterhalb der Auslegungsgrenzen von
Bauteilen moglich.

Bei der Anwendung von klassischen LEBM-Konzepten konnen deutliche Unterschiede im
Vergleich von Mikrorissen (5 pm bisl mm) zu Makrorissen (> 1 mm) auftreten. In den
Berechnungen zur klassischen Bruchmechanik bleibt der nichtlineare Spannungsverlauf an der
Rissspitze und der Einfluss der Mikrostruktur vollig unberiicksichtigt. Dadurch kommt es zu den
in Abbildung 3.7.1 dargestellten Risswachstumskurven, die ein deutlich beschleunigtes Wachstum
von Mikrorissen unterhalb des fiir Makrorisse geltenden AKy,-Schwellenwertes aufweisen.

konstante Belastung
RA=konsiant

da/ai

kigine Risse grofie Risse

f — grofie Risse
[Versuche mit steigendem AK)

. -
Ven AK

Abbildung 3.7.1: Ermidungsrisswachstum kleiner und grof3er Risse [27]
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Das Risswachstum unterhalb des AKy,-Schwellenwertes wird hier hauptsdchlich von folgenden
Faktoren und Annahme bestimmt:

> Fehlende Ubereinstimmung des Rissverhaltens mit AK-Konzepten

> Fehlende Ubereinstimmung zur Ausbildung einer plastischen Zone vor der Rissspitze
(typisch fiir Makrorisse)

» RissschlieBungseffekte

» Umgebungsmedien

Durch die, in heute technisch eingesetzten Einkristallen, auftretende Mehrphasigkeit und die
Bereiche interdendritischer Mikroseigerungen ist es erlaubt, kleine Risse in Abhdngigkeit von
Form und GroBe in Bezug auf die umgebende Mikrostruktur vergleichend einzuteilen. Kleine
Risse sind somit in Grof3e und Form kleiner als die Korngrenze und verlaufen halbkreisformig mit
einer Grofe von 1 pm bis 5 mm. Aus physikalischer Sicht kann das AK-Konzept als
bruchmechanische Losung fiir Rissldngen kleiner 1 mm herangezogen werden [103, 104, 105].

Aufgrund der wenigen im Schrifttum zu findenden und auch teilweise sich wiedersprechenden
Ergebnisse werden grundlegende aus dem Schrifttum bekannte Resultate zum Risswachstum in
einkristallinen Nickelbasis-Superlegierungen zusammengefasst.

3.7.1 Einfluss der Temperatur

Bei niedrigen Temperaturen (RT) wird Risswachstum fiir die Werkstoffe CMSX-2 und Mar-M002
entlang {111}-Ebenen durch Gleitung auf dem {111}<110>-Gleitsystem beobachtet [106, 107].
Untersuchungen der Legierung SRR 99 zeigen fiir mittlere Temperaturen (500°C) einen
»Zickzack-formigen Verlauf des Risse entlang der {111}- und {100}-Ebenen [108]. Hohe
Temperaturen(850 bis 950°C) begiinstigen dagegen das Risswachstum durch Quergleitung entlang
von {100}-Ebenen [109, 27]. Hierbei wird bei niedrigen Temperaturen das Schneiden von y'-
Teilchen beobachtet, wohingegen bei hohen Temperaturen der Riss entlang der y/ y-Grenzflache
verlduft. Ebenso konnte ein Anstieg der AK-Werte mit zunehmender Temperatur festgestellt
werden. Die untersuchte Legierung CMSX-4 mit einer y'-Teilchengrofe von 0,9 pm wandelt
dabei die Form der Ausscheidungen unter Belastung von wiirfel- zu kugelférmig um. Damit steigt
der Risswachstumswiderstand bei Ermiidungsbelastung dieser Legierung gegeniiber Legierungen
mit kleineren y'-GroBen an. Ahnliche Ergebnisse konnten auch schon bei einer Temperatur von
800°C erzielt werden [108]. Aufgrund der unterschiedlichen elastischen Eigenschaften in den
verschiedenen kristallographischen Raumrichtungen verlduft das Risswachstum entlang der
sekundiren Rissorientierung <100> schneller als entlang der <110>-Richtung.

3.7.2 Einfluss des Umgebungsmediums

RissschlieBungseffekte konnen durch Oxidation zu hoheren AK-Werten fithren. Im Gegensatz
dazu konnen oxidative Prozesse zu einer Versprodung der Rissspitze fiihren und somit bei hohen
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AK-Werten eine Beschleunigung des Rissfortschritts hervorrufen. Vergleichende Untersuchungen
beziiglich des Umgebungseinflusses zeigten ein Absinken der Risswachstumsraten an Luft im
Vergleich zu Vakuum [110]. Unter oxidierenden Bedingungen wird das Risswachstum
hauptsidchlich durch Oxidation kontrolliert. Ein Absinken liegt somit in oxidationsbedingten
RissschlieBungseffekten begriindet. Untersuchungen an CMSX-2 bei 650°C zeigten auch hier ein
Absinken der Risswachstumsraten an Luft und konnen auf die an der Rissspitze stattfindende
Oxidation zuriickgefiihrt werden [111].

3.7.3 Einfluss der Mikrostruktur

Die Ermiidungsbestindigkeit von Werkstoffen mit floBartigem Y'-Gefiige (FloBausrichtung
senkrecht zur Belastungsrichtung) fillt deutlich gegeniiber der Ermiidungsbestidndigkeit von
Werkstoffen mit kubischen Yy-Gefiige ab. Bei Temperaturen um 750°C hat die
thermomechanische Vorbehandlung zur Bildung von Yy'-Fl68en einen geringeren Einfluss als bei
950°C. Das Bruchgefiige bei 750°C fiir beide Yy -Morphologien ist sehr dhnlich. Bei 950°C und
kubischen Y'-Gefiige verlduft der Riss bei kleinen AK-Werten entlang der {100}-Ebenen und bei
hohen AK-Werten entlang von {111}-Facetten. Die floBartige Gefligestruktur weist dagegen nur
Risswachstum entlang der {100}-Ebenen auf, da der Riss hauptséchlich im y/y-Matrixkanal
voranschreiten kann und schwerer abgelenkt wird [110, 112].

3.7.4 In-situ*“-Untersuchungen

Uber ,,In-situ“-Untersuchungen im Rasterelektronenmikroskop konnen nur wenige Aussagen
getroffen werden. Versuche an kommerziellen Aluminiumlegierung AA5005 und 2024-T351Al
sowie am Einkristall SC16 haben unter Mode I Belastung zu &hnlichen Ergebnissen im
Anfangsstadium der Rissinitilerung und —wachstum gefiihrt. Das Anfangsstadium der
Rissinitiierung ist dabei durch eine Zusammenlagerung vieler verschiedener Mikrorisse
charakterisiert. Im Laufe weiterer Belastung kommt es nach einer Verzogerung, teilweise auch
Stillstand des Mikrorisswachstums, zu einer Verlingerung und Aufweitung einiger Mikrorisse aus
denen durch Zusammenlagerung ein Makroriss gebildet werden kann. Die Anomalie des
Kurzrisswachstums in der Anfangsphase (Abbildung 3.7.4.1) wird durch die sich gegenseitig
beeinflussenden Mikrorisse erkldrt, wodurch es oft zu Beginn zu einem Absinken der
Risswachstumsrate kommt.

Erst bei Zusammenlagerung der Mikrorisse und Bildung eines Makrorisses kommt es zu einem
beschleunigten Risswachstum. Mdgliche, diese Anomalie, beschreibende Faktoren werden von
den Autoren in der Verformungszone um den Kerbgrund, der Rissspitzenplastizitit, dem
RissspitzenschlieBungseffekt und der Mikrostruktur der untersuchten Werkstoffe gesehen, sollten
aber nicht getrennt voneinander betrachtet werden [113, 114, 115]. Diese Risswachstumsanomalie
von Mikrorissen bedarf in Zukunft weiterer Untersuchungen.
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Abbildung 3.7.4.1: Darstellung der Risswachstumsgeschwindigkeit in Abhangigkeit von der

Risslange [ 115]
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4. Versuchsdurchfiihrung und experimentelle Arbeiten

4.1 Probenwerkstoffe

4.1.1 CMSX-4

Die zuldssigen Arbeitstemperaturen von einkristallinen Nickelbasis-Superlegierungen wurde
durch die FEinfilhrung der gerichteten Erstarrung und einer konsequenten
Legierungsentwicklung erheblich gesteigert. Die von der amerikanischen Firma Cannon
Muskegon entwickelte einkristalline Nickelbasis-Superlegierung CMSX-4 wird ohne
korngrenzenverfestigende Legierungselemente, wie z.B. C, B, Ta und Hf, gefertigt. Diese
Legierungselemente wiirden zu einer Herabsetzung der Solidustemperatur der Legierung
fiihren und somit die Temperatur der die technologischen FEigenschaften entscheidend
mitbestimmenden = Homogenisierungsglithung  begrenzen. Damit kann bei  der
Homogenisierungsbehandlung ein gleichmifBiges Gefiige mit gezielt eingestellter Verteilung
der verfestigenden Yy'-Phase erreicht werden. Zusitzlich konnte mit der Zugabe von Re die
Festigkeit y-Matrix erhoht und y’-Vergroberung reduziert werden. Durch die Anwendung
einer Kristallisationsauswahl wird das Wachstum der Proben, wie auch der Schaufeln, in die
<001>-Orientierung gezwungen.

4.1.2 Chemische Analyse, Ausgangsgefiige und Warmebehandlung

Bei den ausschlieBlich durch die Firma Doncasters Precision Casting Bochum vergossenen
Proben wurden fiir die experimentellen Arbeiten nur Proben benutzt, deren Orientierung unter
12° Abweichung von der <001>-Orientierung lag. In Abbildung 4.1.2.1 ist ein solcher
Probenrohling schematisch dargestellt.
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Abbildung 4.1.2.1: Probenrohling der Nickelbasis-Super|egierungen CMSX-4,
SX CM186LC und DSCM186LC
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Die chemische Zusammensetzung (in Massen-%) der Nickelbasis-Superlegierung CMSX-4
ist in Tabelle 4.1.2.1 wiedergegeben.

Material | Ni | Co | Cr | Mo | Al Ti Ta | W [ Re Nb B Hf Zr Fe C

CMSX-4 | 60 | 9,7]6,5]0,6|56]104]65]|64]29] <0,05|0,002(0,11|0,001|0,038]0,0025

Tabelle 4.1.2.1: Chemische Zusammensetzung der Nickelbasis-Superlegierung CMSX-4 (in
Massen-%)

Die Wiarmebehandlung der Hohlproben wurde von der Firma Doncasters Precision Castings-
Bochum durchgefiihrt und ist in Tabelle 4.1.2.2 dargestellt. Es sei hier angemerkt, dass die
von der Herstellerfirma Cannon Muskegon im Cost-Projekt 501 vorgeschlagene und auch
durchgefiihrte Wéarmebehandlung (Tabelle 4.1.2.3) keine signifikanten Unterschiede zu der
hier im Rahmen des SFB 561 durchgefiihrten Warmebehandlung aufwies. Aus diesem
Grunde wurde die kostengiinstigere Wéarmebehandlung favorisiert.

Material Wirmebehandlung

* 3-stufige Homogenisierungsgliihung unter Vakuum
1. 2 Std./ 1280°C
2. 2Std./ 1290°C
3. 2Std./1305°C
gefolgt von einer Schnellkiihlung unter Argonatmosphére auf Raumtemperatur
(RT)

CMSX-4 . 2-stufige Ausscheidungsbehandlung
1. 6 Std./ 1140°C (Ar-Atmosphére)
2. 20 Std./ 871°C (Ar-Atmosphére)

jeweils gefolgt von einer Schnellkiihlung unter Argonatmosphére auf
Raumtemperatur (RT)

Tabelle 4.1.2.2: Warmebehandlung der Nickelbasis-Superlegierung CMSX-4

Eine Gefiigecharakterisierung erfolgte mit Hilfe lichtmikroskopischer und rasterelektronischer
Untersuchungen an quer und ldngs zur Probenachse bzw. <001>- Orientierung
durchgefiihrten Schliffen. Zur vollstdndigen Gefiigecharakterisierung wurden sowohl Proben
im gegossenen Zustand (Ausgangszustand) als auch Proben mit vollstindiger
Wairmebehandlung untersucht. Auch wurden fiir den Ausgangszustand die verschiedenen
Querschnittsverdnderungen und die damit verbundenen unterschiedlichen Wandstirken {iber
die Probenlidngsachse innerhalb dieser Untersuchung erfasst. Die Bearbeitung der Proben fiir
die lichtmikroskopischen und rasterelektronischen Untersuchungen erfolgte auf die gleiche
Weise.
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Zuerst wurden die Probenpriparate bis auf eine 1200 Kornung mit SiC-Schleifpapier
geschliffen. Anschlieend erfolgte eine Politur mit 6, 3 und 1 pm Diamantpaste und eine
chemischen Atzung in einer Losung aus 8 gr. Cr-(VI)-oxid + 85 ml H,PO4 (85%) + H,SO4
(95 -97%).

Material Wirmebehandlung

» &-stufige Homogenisierungsgliihung unter Vakuum
2 Std./ 1277°C
2 Std./ 1288°C
2 Std./ 1296°C
2 Std./ 1304°C
2 Std./ 1313°C
2 Std./ 1316°C
2 Std./ 1318°C
2 Std./ 1321°C

TommUN®

CMSX-4 | gefolgt von einer Schnellkiihlung unter Argonatmosphére auf Raumtemperatur
(RT)

. 2-stufige Ausscheidungsbehandlung
1. 6 Std./ 1140°C (Ar-Atmosphére)
2. 20 Std./ 871°C (Ar-Atmosphére)

jeweils gefolgt von einer Schnellkiihlung unter Argonatmosphére auf
Raumtemperatur (RT)

Tabelle 4.1.2.3: Von Cannon Muskegon vor geschlagene War mebehandlung der Nickelbasis-
Superlegierung CMSX-4 (durchgeftihrt im Rahmen COST 501,Rundel*)

*In der ersten Runde des COST 501 Programms lag die maximale Losungsglithtemperatur (1321°C) sehr nah an
der Schmelzpunkttemperatur, sodass sie auf 1315°C abgesenkt wurde , um mdgliche Aufschmelzungen zu
vermeiden. Dadurch war es erforderlich den Homogenisierungsschritt der Warmebehandlung zu modifizieren.
Rampe:400°C/h-950°C; Hold at 950°C; 1.5 hrs

Rampe:200°C/h-1050°C; Hold at 1050°C; 2 hrs

Rampe:100°C/h-1200°C; Hold at 1200°C; 0.3 hrs

Rampe:20°C/h-1300°C; Hold at 1300°C; 2 hrs

Rampe:5°C/h-1315°C; Hold at 1315°C; 6 hrs

M

Das Gefiige des Werkstoffs CMSX-4 nach dem GieBlprozess ist in Abbildung 4.1.2.2
wiedergegeben. In den Abbildungen a.) (lichtmikroskopischer Querschliff), b.) (REM
Querschliff) und c.) (lichtmikroskopischer Léngsschliff) ist die fiir Nickelbasis-
Superlegierungen typische Dendritenstruktur mit der Ausbildung von primér, sekundir und
tertidar Dendriten dargestellt. In der Abbildung 4.1.2.2 a.), ¢.) und d.) sind vereinzelt im
interdendritischen Bereich auftretende Poren zu erkennen. Es kommt iiberwiegend im
interdendritischen Bereichen zur Porenbildung, da das Material zwischen den Dendriten
zuletzt erstarrt. Die sich ergebende GroBenverteilung der Poren kann in erster Néherung als
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logarithmische Normalverteilung betrachtet werden (Abbildung 4.1.2.3). Fiir den mittleren
Porendurchmesser erhédlt man 11 pm. Fiir CMSX-4 konnte eine deutlich hohere Porositit
verglichen zu SX CM186LC im Gusszustand detektiert werden. Es fanden sich aber in keinen
der untersuchten Werkstoffe Porennester, wie sie haufig bei gegossenen Nickelbasis-
Superlegierungen auftreten. Der mittlere Abstand zwischen den Primardendriten betrdgt 250
bis 290 pum, die mittlere Breite der Sekundédrdendritenarme 50 bis 70 pm. Die dendritischen
Bereiche selbst sind durch sehr fein verteilte kubische y'-Ausscheidungen geprégt (Abbildung
4.1.2.2 €)) mit einer mittleren GroBe von 0,6 pm. Zwischen den Dendritendsten in den
interdendritischen Bereichen konnten teilweise eutektische y/y'-Bereiche gefunden werden
(Abbildung 4.1.2.2 f.)). Diese weisen auf Grund ihrer Zusammensetzung eine niedrigere
Schmelztemperatur auf als das Restgefiige, was bei nachfolgenden Warmebehandlungen zu
unerwiinschten An-/Aufschmelzungen fiihren kann.

Abbildung 4.1.2.2: Gusszustand der Nickelbasis-Superlegierung CMSX-4, a.) und b.)
Sekundéar- (1) und Tertidrdendritenaste (2) (Querschliff im LM und REM); c.)
Priméardendritenaste (3) (Langsschliff im LM); d.) Porenbildung in interdendritischen
Bereichen (Langsschliff im LM); e.) kubische y -Ausscheidungen im dendritischen Bereich
(Querschliff im REM); f.) y/y -eutektische Bereiche (Querschliff im REM)
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Porenverteilung in CMSX-4 im Ausgangszustand
14

Statistische Funktion:
Einheit in mm:
Minimum: 1,03
10 Maximum: 67,76
Mittelwert: 11,00
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Abbildung 4.1.2.3: Grofsenverteilung der Poren fir CMSX-4 im Gusszustand

Bei der chemischen Analyse mittels EDX-REM der dendritischen und -eutektischen
Gefligebereiche wurde teilweise eine starke Segregation der detektierten Legierungselemente
gefunden (Abbildung 4.1.2.4). Die stiarksten Seigerungen zeigen dabei Re und W in den
dendritischen Bereichen und Ta in den eutektischen Bereichen.
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Abbildung 4.1.2.4: Chemische Zusammensetzung der eutektischen und dendritischen Bereiche
der Nickelbasis-Superlegierung CMSX-4 im Gusszustand

Fiir die Charakterisierung relevanter Gefligeparameter wurden sowohl die licht- als auch die
rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen verwendet. Unter zur Hilfenahme einer
speziellen Bildbearbeitungssoftware (Self Imaging System) kann hierbei die Bestimmung
linearer GroBen, wie z.B. y-Matrixkanéle, durch Linearanalyse erfolgen.
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Die Ermittlung des y'-Volumenbruchteils erfolgte liber die Bestimmung des Flidchenanteils
aus der Formel :
vV, =A}? 4.1.2.1
mit: Vv — Volumenbruchteil
Ay - Flachenanteil

Der Fldchenanteil der unterschiedlichen Phasen wurde durch ein manuelles Analyse- und
Auswertesystem bestimmt, welches durch eine Kontrastverschirfung deutlich verbessert
werden konnte. Der an verschiedenen Endstlicken nach der Warmebehandlung anhand von
<001>-Schnitten bestimmte mittlere Flachenanteil fir CMSX-4 betrdgt 81%. Unter der
Voraussetzung, dass das Gefiige aus y'-Wiirfel mit anndhernd gleicher Kantenlédnge in allen
drei Raumrichtungen aufgebaut ist, kann mit Hilfe der Gleichung 4.1.2.1 der Flachenanteil in
einen Volumenanteil umgerechnet werden. Da diese Vorraussetzung sowohl fiir CMSX-4 wie
auch fiir SX CM186LC, gegeben ist, wurde fiir beide Werkstoffe der Volumenanteil an Y-
Phase nach dieser Methode bestimmt. Fiir CMSX-4 ergibt sich ein Volumenanteil an Y-
Phase von 72%.

Nach der erfolgten Warmebehandlung (s.a. Tabelle 4.1.2.2) weilit der Werkstoff CMSX-4 ein
sehr regelmifBiges Gefiige auf (Abbildung 4.1.2.5). Auch konnten alle nach dem Guss
vorhandenen eutektischen Bereiche aufgelost und die Porositit deutlich herabgesetzt werden.
Die eutektischen Bereiche zeigen jedoch im Vergleich zu den sehr regelmifBig angeordneten
Y- Ausscheidungen in den dendritischen Bereichen eine leichte Vergroberung der y'-
Ausscheidungen, vgl. hierzu Abbildung 4.1.2.5 a.) und b.). Nach der Wiarmebehandlung
durchgefiihrte statistische Auswertungen ergaben eine mittlere GroBenverteilung der Y'-
Ausscheidungen von 0,4 — 0,5 pm C.) in den dendritischen Bereichen und bis 0,6 pm in den

interdendritischen Bereichen. Eine Bestimmung der y'-Grofle mit Hilfe eines geometrischen
Modells und Glg.: 4.1.2.1 fiihrt zu:

S A
— H B
S: mittlere y'-Grof3e
, A: mittlere y-Kanalweite
y y 1 Vvy: Y'-Volumenanteil

Ax: Y'-Flachenanteil
n: Anzahl der y'-Ausscheidungen

1 2 n

A -l
—=V_ -1 4.1.2.2
AA

einer y-GroBe von 0,47 pm und einer guten Ubereinstimmung mit der

Gefligecharakterisierung. Die Breite der Matrixkanile liegt bei CMSX-4 zwischen 55 und 65
nm.
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Abbildung 4.1.2.5: Gefligebilder der Legierung CMSX-4 nach der Warmebehandlung, a.)
feine kubische y - Ausscheidungen im dendritischen Bereich (Querschliff im REM); b.)
vergroberte y - Ausscheidungen in ehemaligen eutektischen Gebieten interdendritischer

Bereiche (Querschliff im REM); c.) regelmafdig, fein verteilte kubische y - Ausscheidungen in
der )~ Matrix

Bei der chemischen Analyse mittels EDX-REM der dendritischen und eutektischen
Gefligebereiche wurde keine starke Seigerung der detektierten Legierungselemente gefunden
(Abbildung 4.1.2.6). Leichte Seigerungsunterschiede konnten fiir das Legierungselement Re
in den beiden Gefiigebereichen ermittelt werden. Dabei steigt der Re-Gehalt in den
dendritischen Bereichen an (Abbildung 4.1.2.6).
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Abbildung 4.1.2.6: Chemische Zusammensetzung der eutektischen und dendritischen Bereiche
der Nickelbasis-Superlegierung CMSX-4 nach der Warmebehandlung (s.a. Tabelle 4.1.2.2)
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4.1.3 SX CM186LC

Die Wiederbelebung des eigentlich in stdngelkristallinen Bauteilen eingesetzten Werkstoffs
DS CMI186LC als Einkristall SX CMI186LC erfolgte aus mehreren Griinden. Zum einen
werden oxidische Verunreinigungen durch den relativ hohen Kohlenstoffanteil gebunden,
verbessern somit die GieBbedingungen, wodurch die Herstellungskosten reduziert werden
konnen. Zum anderen kann der durch die bei Einkristallen evtl. auftretenden
Kleinwinkelkorngrenzen (KWKG) nachteilige Effekt durch die Zugabe von
korngrenzenverfestigenden Elemente, wie z.B. Kohlenstoff und Bor, derart kompensiert
werden, dass auftretende KWKG bis zu gewissen Abweichungen, die bei 9 bis 12° liegen
konnen, noch toleriert werden kénnen [116, 117]. GroBwinkelkorngrenzen (GWKG) werden
wiahrend der Losungsgliihbehandlung iiber Rekristallisationseffekte gebildet, die als Folge
von zuriickbleibenden GieB3spannungen und —dehnungen in den komplexen GuBstrukturen
(Schaufelgeometrien) verursacht werden.

Die Nickelbasis-Legierung CM 186LC, hochlegiert mit Hafnium und 3% Rhenium, weist
einen Y'-Volumenanteil von bis zu 70%. Durch weiteres Zulegieren werden optimale Gehalte
an C, B, Hf und Zr, sowie Carbid- und Boridphasen innerhalb vorhandener Korngrenzen
eingestellt. Damit werden sehr gute Zeitstandfestigkeitswerte, gute LCF-Eigenschaften und
auch Zihigkeitswerte bei der stingelkristallinen Variante erreicht. Bisherige Untersuchungen
an der Einkristallvariante ergaben von Seiten der Hersteller gute mechanische Eigenschaften
bei einer gleichzeitigen Korngrenzentoleranz von wenigen bis zu iiber 15° Abweichungen von
der <001>-Orientierung. Einen Uberblick iiber die moglichen Verbesserungen der
mechanischen Eigenschaften durch die korngrenzenverfestigende Wirkung in Einkristallen
wird in Abbildung 4.1.3.1 und Abbildung 4.1.3.2 gegeben [116, 117]. Auch hier wurde SX
CM186LC im Gusszustand untersucht.

In Abbildung 4.1.3.1 ist die Beibehaltung der Zeitstandfestigkeitswerte gegen den
Korngrenzenorientierungsunterschied bezogen auf die <001>-Orientierung aufgetragen.
Daten von René N und René N4 (Ross et al., 1996) sollen konventionelle einkristalline
Eigenschaften mit und ohne beabsichtigten Gehalten an korngrenzenverfestigenden
Elementen repriasentieren. Wihrend bei René N (ohne C und B) die mechanischen
Eigenschaften schon bei KWKG von 8° abfallen, tritt dieser Abfall bei René N4 (mit C und
B) erst bet GWKG von 15 bis 20° auf. Im Gegensatz hierzu wird fiir SX CM186LC mit
optimierter Zugabe an korngrenzenverfestigenden Elementen die Zeitstandlebensdauer bis zu
Orientierungsunterschieden von iiber 35° beibehalten und fallt erst bei GWKG von iiber 45°
ab [117].
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Abbildung 4.1.3.1: SX CM186L.C Toleranz gegentber Orientierungsunter schieden nach dem
Zeitstandversuch bei 982°C [117]

Eine in der Literatur nicht ndher erlduterte 50% Losungsgliihbehandlung weist keine
nachteiligen Effekte auf die Zeitstandswerte auf. Auch das Low-Cycle-Fatigue-Verhalten
scheint in Anwesenheit von GWKG bis zu 25° beibehalten zu werden, wohingegen CMSX-4
schon einen katastrophalen Abfall ab 10° aufweist, wie er auch schon von Broomfield et al.
beobachtet wurde (sieche Abbildung 4.1.3.2).

Man muss jedoch fiir SX CM186LC darauf hinweisen, dass bei dem Werkstoff entweder sehr
unterschiedliche oder gar keine Wéarmebehandlungen zur Gefiigeeinstellung in der Literatur
zitiert werden. Die daraus resultierenden Ergebnisse erschweren oft den Vergleich mit
anderen Superlegierungen und konnen zu Fehlinterpretationen fiihren.
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Abbildung 4.1.3.2: SX CM186LC Toleranz gegenlber Orientierungsunter schieden nach dem
LCF-Versuch bei1040°C [117]
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4.1.4 Chemische Analyse, Ausgangsgefiige und Warmebehandlung

In Tabelle 4.1.4.1 ist die chemische Analyse, durchgefiihrt am Forschungszentrum Jiilich
(Abteilung ZCA), der Legierung SX CM186LC wiedergegeben.

Material Ni |Co| Cr [Mo| Al | Ti | Ta | W | Re | Nb Hf B Zr Fe C

SX CM186LC (61,792 63|05 |59 |036(32|84|29]| - | L4 [0,014]0,002]0,027 0,062

Tabelle 4.1.4.1: Chemische Zusammensetzung der Nickelbasis-Superlegierung SX CM186LC
(in Massen-%)

Das im Rahmen des COST 522 Programms von der Firma ALSTOM bereitgestellte
Probenmaterial wurde nach der Endfertigung ausschlieBlich im gegossenen Zustand gepriift.
Dabei handelte es sich ausschlieBlich um Vollmaterial. Daneben wurden Hohlproben (siche
auch Abbildung 4.1.2.1), die von der Firma Doncasters Precision Casting-Bochum
abgegossen wurden, gepriift. Hierbei erfolgte im Anschluss die in Tabelle 4.1.4.2 aufgefiihrte
Wirmebehandlung. Die Voll- wie auch die Hohlproben wurden aus gleichen Chargen einer
,Mutterschmelze* vergossen.

Material Wirmebehandlung
. 2-stufige Ausscheidungsbehandlung
1. 4 Std./ 1080°C (Ar-Atmosphére)
SX CMIS6LC 2. 20 Std./ 871°C (Ar-Atmosphire)

jeweils gefolgt von einer Schnellkiihlung unter Argonatmosphire auf
Raumtemperatur (RT)

Tabelle 4.1.4.2: Warmebehandlung der Nickelbasis-Superlegierung SX CM186LC

In Abbildung 4.1.4.1 ist das Gefiige der Legierung SX CMI186LC im Gusszustand
charakterisiert. Es weist dhnliche Phasen auf wie die Einkristalllegierung CMSX-4. Neben der
typischen priméren, sekundiren und tertidren Dendritenstruktur sind als Hauptunterschiede
die sehr groen und unregelmiBig verteilten eutektischen Bereiche und die detektierte
Elementverteilung zwischen eutektischen und dendritischen Bereichen zu nennen. Letzteres
ist sicherlich auf die unterschiedliche Legierungszusammensetzung zuriickzufiihren. Die
Zulegierung von C, B, Hf und Ta begiinstigt die Bildung von Ta-reicher MC-Carbide schon
im Gusszustand.

Dendritische Bereiche sind besonders stark durch die homogen verteilten y'-Ausscheidungen
von den eutektischen Bereichen abgetrennt. Diese sind besonders durch sehr irreguldre und
grof3flichig verteilte y/y'-Bereiche mit einem hohen Gehalt an Hf gekennzeichnet. Die y'-
Ausscheidungen in den interdendritischen Bereichen weisen, verglichen mit denen aus
dendritischen Bereichen, eine leichte Vergroberung auf, sind jedoch auch homogen verteilt.
Daneben werden Ta-reiche Primircarbide in den interdendritischen Bereichen gefunden
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(Abbildung 4.1.3.1 d.)), die eine sehr inhomogene Struktur (,,chinesenschriftartige Zeichen*)
aufweisen. Der Unterschied in der chemischen Zusammensetzung in den dendritischen und
eutektischen Bereichen ist in Abbildung 4.1.4.2 wiedergegeben. Auffillig ist hier die sehr
starke Seigerung von Re in die dendritischen Bereiche und von Hf in die eutektischen
Bereiche. Die Zusammensetzung der Ta-reichen MC-Carbide aus den interdendritischen
Bereichen ist in Tabelle 4.1.4.3 dargestellt. Die starken Seigerungsunterschiede von Re und
Hf in den eutektischen Bereichen und den dendritischen Bereichen filhren zu einem
deutlichen Unterschied in der Ausrichtung und Morphologie der y'-Ausscheidungen.
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Abbildung 4.1.4.1: Ausgangszustand der Legierung SX CM186LC, a.) Sekundar-(1) und
Tertiardendritenstruktur (2) (Querschliff im LM); b.) Primardendrit (3) (Langsschliff im LM);
c.) eutektischer )y -Bereich (4) (Querschliff im LM); d.) Primérdendrit (3), eutektischer /-

Bereich (4) und Primércarbide (5) (Langsschliff im LM); e.) Typische Form von y -
Ausscheidungen in dendritischen Bereichen (Langsschliff im REM); f.)
"Chinesenschriftartige”" Primérkarbidausscheidungen in interdendritischen Bereichen
(Querschliff im LM)
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Abbildung 4.1.4.2: Chemische Zusammensetzung der eutektischen und dendritischen Bereiche
der Nickelbasis-Superlegierung SX CM186LC im Gusszustand

Obwohl die Zugabe von Kohlenstoff das Segregationsverhalten von Ta beglinstigt, es ist in
SX CMI186LC sowohl in den eutektischen wie auch in den dendritischen Bereichen
regelmaBiger verteilt als in CMSX-4 (vgl. Abbildung 4.1.2.3), scheint es die Seigerung
anderer Elemente, wie z.B. Re, gar nicht oder nur geringfiigig zu beeinflussen. Rhenium
konnte in eutektischen Bereichen fiir SX CM186LC nicht nachgewiesen werden oder lag fiir
die EDX-Bestimmung unterhalb sinnvoller Nachwei3grenzen (Abbildung 4.1.3.2).

Element Al C Co Cr Hf Ni Ta Ti W

Massen-% -—- 7,5 -—- 0,62 21,9 2,2 53 5,8 8,9

Tabelle 4.1.4.3: Chemische Zusammensetzung der Primércarbide (Ta-reiche MC) in den
interdendritischen Zonen der Nickelbasis-Superlegierung SX CM186LC (EDX-Analyse) in
Massen-%

Nach der erfolgten Wirmebehandlung (s.a. Tabelle 4.1.4.2) zeigt der Werkstoff SX
CMI186LC ein noch sehr inhomogenes Gefiige auf (Abbildung 4.1.4.3). Die nach dem Guss
vorhandenen eutektischen Bereiche wurden gar nicht oder nur teilweise aufgelost a.) und b.).
Dadurch konnte auch in den ehemaligen eutektischen Gebieten und in den interdendritischen
Bereichen die y'- Vergroberung nicht signifikant herabgesetzt werden (Vergleiche hierzu
Abbildungen 4.1.4.1 c.) und 4.1.4.4 b.)). Zusétzlich zu den Primércarbiden werden nun auch
Sekundarcarbide bevorzugt in den eutektischen Bereichen gefunden d.). Durch die sich
teilweise auflosenden Ta-reichen Primidrcarbide steht geniligend Kohlenstoff zur Bildung Hf-
reicher Sekundircarbide zur Verfligung. Verglichen mit den einzelnen und groflen
Primircarbiden in den interdendritischen Zonen werden die kleinen von unterschiedlicher
Gestalt befindlichen Sekundércarbide hauptsidchlich in Gruppen in den eutektischen
Bereichen gefunden. Die chemische Zusammensetzung dieser Sekundédrcarbide ist in Tabelle
4.1.4.4 wiedergegeben. Nach der Wiarmebehandlung durchgefiihrte Messungen ergaben eine
mittlere GroBenverteilung der y'-Ausscheidungen von 0,5 — 0,65 pm in den dendritischen
Bereichen, da auch hier wie beim CMSX-4, fein verteilte y'-Ausscheidungen €.) vorliegen.
Eine Bestimmung der GroBenverteilung in den interdendritischen Bereichen bzw.
eutektischen Zonen war durch die inhomogene Struktur nicht méglich. Eine Berechnung der
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y'-GroBe nach Gleichung 4.1.2.2 erbrachte den Wert 0,56 um. Die Breite der y-Matrixkanéle
liegt hier bei 90 nm. Am deutlichsten tritt die inhomogene GroéBenverteilung der Y-
Ausscheidungen in C.) hervor, wo ein Primédrdendrit sich stark von den interdendritischen
Bereichen aufgrund der feineren Y'-Ausscheidungen abhebt. Bei der Analyse der
Phasenanteile ergab sich fiir SX CM186LC ein Flichenanteil an y'-Phase von 74%. Unter der
selben Annahme wie in Kapitel 4.1.2 und mit Hilfe von Gleichung 4.1.2.1 kann die
Umrechnung des Fldchenanteils in einen Volumenanteil erfolgen. Fiir SX CM186LC ergibt
sich damit ein Volumenanteil an y'-Phase von 64%. Diese Analyse kann jedoch aufgrund des
inhomogenen Gefliges der Legierung mit einem Fehler von bis zu * 5% behaftet sein.

Element Al C Co Cr Hf Ni Ta Ti %%

Massen-% - 7,2 1,0 0,41 62,1 472 16,9 1,4 7,05

Tabelle 4.1.4.4: Chemische Zusammensetzung der Sekundar carbide (Hf-reiche MC) in den
eutektischen Bereichen der Nickelbasis-Superlegierung SX CM186LC (EDX-Analyse) in
Massen-%

Bei der chemischen Analyse mittels EDX-REM der dendritischen und eutektischen
Gefligebereiche wurden keine starken  Seigerungsunterschiede der detektierten
Legierungselemente gefunden (Abbildung 4.1.4.4). Leichte Seigerungsunterschiede konnten
fiir das Legierungselement Hf in den beiden Gefligebereichen ermittelt werden. Der hohe Hf-
Anteil in den eutektischen Bereichen begilinstigt natiirlich durch die bessere Affinitit
Hafniums zu Kohlenstoff, verglichen mit Ta, die Bildung von Sekundércarbiden.
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Abbildung 4.1.4.4: Chemische Zusammensetzung der eutektischen und dendritischen Bereiche
der Nickelbasis-Superlegierung SX CM186L.C nach der Warmebehandlung
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Abbildung 4.1.4.3: Gefligebilder der Legierung SX CM186LC nach der Warmebehandlung,
a.) Eutektisches Gebiet (1) mit Sekundarcarbiden (2) (Langsschliff im REM); b.) fein verteilte
Sekundarcarbide (2) und Primércarbid (3) (Langsschliff im LM); c.) dendritischer (4)und
interdendritischer Bereich mit eutektischem Randgebiet (1) (Querschliff im LM); d.) Typische.
,» Gruppierung“ von Sekundarcarbiden (2); e.) Typische Form von y-Ausscheidungen in
dendritischen Bereichen und p-Matrixkanale (5) (Querschliff im REM)

Da die Gefligestruktur der stingelkristallinen Variante von CM186 LC der des Einkristalls
sehr stark dhnelt, konnte auf eine ausfiihrliche Gefiigecharakterisierung verzichtet werden.
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4.1.5 Homogenisierung und HIP-Behandlung

Aufgrund dieses doch deutlich ersichtlichen Unterschiedes im Gefiigeaufbau zwischen den
Nickelbasis-Werkstoffen CMSX-4 und SX CMI186LC wurde der Versuch unternommen,
mittels einer einfachen Homogenisierungsbehandlung diesen Umstand zu minimieren. Dabei
wurden die fiir diese Werkstoffe iiblichen Losungsgliihtemperaturen in einem Bereich von
1280°C bis 1300°C gewdhlt um nach Maoglichkeit Aufschmelzungen der niedrig
schmelzenden  eutektischen = Phasen @ zu  vermeiden. Schwerpunkte dieser
Homogenisierungsversuche waren hierbei fiir SX CM186LC:

» Auflosung der eutektischen Gebiete und damit direkt verbunden:

» Einstellung einer homogenen Grofenverteilung der Y'-Ausscheidungen in den
dendritischen und interdendritischen Bereichen

» Homogene Verteilung der Karbidausscheidungen

Um erste Informationen iiber mdgliche mikrostrukturelle Verdnderungen durch eine
Wiérmebehandlung zu erhalten, wurde eine Losungsglilhbehandlung bei 1290°C mit
anschlieBender Schnellkiihlung unter Argon-Atmosphére durchgefiihrt. In Abbildung 4.1.5.1
ist ein Uberblick iiber das resultierende Gefiige nach erfolgter Wirmebehandlung an SX
CM186LC wiedergegeben.
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Abbildung 4.1.5.1: Homogenisierungsbehandlung an SX CM186LC bei 1290°C und 4 Sd.
Haltezeit

L

Die eutektischen Bereiche wurden nicht vollstindig aufgelost, wodurch eine homogenere
Gefligestruktur nicht erreicht werden konnte. Neben Primér- und Sekundércarbiden (1)
konnten in den noch vorhandenen eutektischen Bereichen Poren lokalisiert werden. Diese
Poren lassen aufgrund ihres Aussehens darauf schlieen, durch Aufschmelzungen dieser
eutektischen Bereiche entstanden zu sein. An den Porenrdndern weist das eutektische Geflige
eine deutlich feinere Struktur auf und ist durch Abflachungen der V/y -eutektischen
Grenzflichen gekennzeichnet (2). Somit musste dieser einfache Weg der reinen
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Losungsgliithbehandlung zur Erzielung einer optimierten Homogenisierung aufgegeben
werden.

Es wurde nun eine Kombination von HIP — und Warmebehandlung als Losung verfolgt und
wie sie von der Firma Cannon Muskegon vorgeschlagen wurde. Um eine vollstindige
Charakterisierung der Homogenisierungsbehandlung zu erzielen, wurden auch hier die HIP-
Behandlung und die Wérmebehandlung getrennt voneinander und in Kombination
miteinander untersucht und lichtmikroskopisch erfasst. Tabelle 4.1.5.1 fiihrt die an SX
CM186LC durchgefiihrte HIP-Behandlung und Wiarmebehandlung auf. Die Kombination
beider Behandlungen erfolgte in der in der Tabelle aufgefiihrten Reihenfolge.

Werkstoff: SX CM186LC
Homogenisierungsbehandlung

Temperaturen und Haltezeiten

bei 1232°C und 4 Std. Haltezeit

HIEBenandiing unter 2000 bar (200 MPa)

-1271°C/ 180min./ Vakuum
3-stufige Warmebehandlung -1093°C/ 120min./ Vakuum
-871°C/ 1200min./ Vakuum

Tabelle 4.1.5.1: Homogenisierung der Mikrostruktur von SX CM186LC

In den Abbildungen 4.1.5.2 und 4.1.5.3 sind die mit der HIP-Behandlung, der
Wairmebehandlung und der Kombination beider Behandlungen erzielten Ergebnisse an dem
einkristallinen Werkstoff CM186 LC zusammen gefasst.

Die mit der HIP-Behandlung erzielten Resultate zeigen, dass eine Restporositidt in SX
CM186LC nicht mehr eindeutig nachgewiesen werden kann. Im Vergleich zum CMSX-4
zeigte der Werkstoff SX CM186LC aber eine schon im Anfangszustand geringere Porositét
(Kapitel 4.1.1und Kapitel 4.1.3). Die detektierte Porendichte liegt bei SX CM186LC bei 6,56
bis 6,96 Poren pro mm®. Allerdings sind in den interdendritischen Bereichen noch sehr viele
eutektische Restgebiete, die sich nicht aufgelost haben, zu erkennen (Abbildung 4.1.5.2)
Deutlich konnen im Randbereich der eutektischen Gebiete Primircarbide und in den
eutektischen Gebieten fein verteilte Sekundércarbide detektiert werden (Abbildung 4.1.5.3)

Eine reine Warmebehandlung dagegen ist zwar mit einer beginnenden Auflésung eutektischer
Bereiche verbunden, zeigt jedoch im Gegensatz zur HIP-Behandlung noch eine deutlich
vorhandene Restporositit (Abbildung 4.1.5.2). Dabei kann natiirlich nicht vollstidndig geklart
werden, ob die Poren schon vor der Wiarmebehandlung vorhanden waren oder erst im
Verlaufe dieser gebildet wurden. Nach erfolgter Warmebehandlung wurden hauptséchlich
Poren mit einer mittleren Porengréfe von 15 um gefunden.

Die Kombination beider Behandlungsschritte zeigt zwar hinsichtlich Restporositit und der
sich auflésenden eutektischen Bereiche eine deutliche Verbesserung, flihrte aber nicht zu dem
erhofften Ergebnis einer vollstindigen Homogenisierung des Mikrogefiiges. Auch scheint der
zeit- und  Kkostenintensive  Aufwand dieser Wirmebehandlungen in  keinem
verniinftigen/giinstigen Verhéltnis zum erzielten Resultat zu stehen. Von Seiten der Industrie,
die einem enormen Kostendruck unterliegt, ist eine solch aufwendige Werkstoffbehandlung



58 4. Versuchsdurchfiihrung und experimentelle Arbeiten

inakzeptabel. Aus diesem Grund wurden weitere Versuche zur Homogenisierung des
Werkstoffs SX CM186LC eingestellt. An dieser Stelle sei darauf hingewiesen, dass nicht zu

letzt durch diesen unterschiedlichen Gefiigeaufbau von CMSX-4 und SX CMI186LC ein
Vergleich beider Werkstoffe schwierig erscheint.

HIP- Behandlung Wirmebehandlung

Kombination

Abbildung 4.1.5.2: Homogenisierungsversuche mit einer HIP-, einer Warmebehandlung und
der Kombination beider Prozesse an einkristallinen CM186 LC
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HIP- Behandlung Wirmebehandlung

Kombination

Abbildung 4.1.5.3: Homogenisierungsversuche mit einer HIP-, einer Warmebehandlung und
der Kombination beider Prozesse an einkristallinen CM186 LC (VergroBerung)

4.2 Angewandte Beschichtungsmethodik

Die in der vorliegenden Arbeit untersuchten Proben sind neben dem reinem Einstoffsystem,
dem Substratwerkstoff, auch im Verbund, d.h. mit Haftvermittlerschicht und
Wirmedammschicht, untersucht worden. Dabei wurde als Haftvermittlerschicht das Material
NI-192-8 mit der Schichtspezifikation PWA 1386 der Firma Praxair Surface Technologies,
Inc. mit einer nominellen Dicke von 140 um bis 150 um und als Wéarmeddmmschicht mit 6-
8%-igem Yttriumoxid teilstabilisiertes Zirkonoxid auf das einkristalline Substratmaterial
CMSX-4 und SX CMI186LC aufgebracht. PWA 1386 dient dabei neben der verbesserten
Haftung von Substrat und keramischer Wiarmeddammschicht, dem Schutz des
Substartwerkstoffs vor Oxidation und Korrosion sowie der Reduktion thermischer
Spannungen zwischen Substratmaterial und Warmeddmmschicht. In Abbildung 4.2.3 ist eine
solche Haftvermittlerschicht (MCrAlY-Schicht) dargestellt. Die chemische Zusammensetzung
von PWA 1386 ist in Tabelle 4.2.1 wiedergegeben.

————
PWA 1386 20 15 | 02 0,1 0.4

Tabelle 4.2.1: Chemische Zi usammensetzung der Haftvermittlerschicht PWA 1386
(Massen-%,)
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Vor der Aufbringung der Haftvermittlerschicht wurden alle Proben sandgestrahlt, um
moglichst gute Haftungsbedingungen fiir den Bond Coat (BC) zu schaffen. Die Beschichtung
der Hohlproben mit der Haftvermittlerschicht PWA 1386 erfolgte ausschlieBlich am Institut
fiir Werkstoffe und Verfahren der Energietechnik 1 (IWV-1) am Forschungszentrum Jiilich.
Dabei wurde die Beschichtung im Vakuum nach dem Verfahren des Vakuum-Plasmaspritzens
aufgetragen, was die Herstellung einer dichten und gut haftenden Korrosionsschutzschicht
erlaubt. Nach dem Aufbringen des BC mittels VPS-Verfahren erfolgte eine
Diffusionsglithung bei 1120°C fiir 2 Stunden (Abbildung 4.2.1).

A 1120°C / 2 h Haltezeit
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Abbildung 4.2.1: Angewandte Diffusionsgliihung BC-beschichteter Proben

Das Elektronenstrahlverdampfen hat sich in den letzten Jahren trotz der hoheren Kosten zu
dem Dbevorzugten Herstellungsverfahren thermisch hochstbelasteter Bauteile mit
dehnungstoleranten Schichten entwickelt, da die so hergestellten Schichten aufgrund der
kolumnaren Struktur (Abbildung 4.2.2) eine verbesserte Thermoschockbestiandigkeit
aufweisen sollen.

Die durch das Elektronenstrahlverdampfen hergestellten Warmeddmmschichten weisen im
Vergleich zu APS hergestellten Schichten sehr viel kleinere Rauhigkeitswerte auf, wodurch
die Anrissinitiierung durch die verminderte Kerbwirkung herabgesetzt wird. Daneben bieten
sie noch eine hohere Erosionsbestdndigkeit. Dieses Verfahren ist somit optimal zur
Realisierung  beschichteter —und effusionsgekiihlter — Strukturen geeignet. Beim
Elektronenstrahlverdampfen wird in einer Vakuumkammer ein Elektronenstrahl tiber den zu
verdampfenden Werkstoff, der in der Regel als Ingot vorliegt, gefiihrt. Am Institut fiir
Werkstoffwissenschaften unter Prof. Lugscheider wird zur Verdampfung pulverformiges
Material eingesetzt, welches den Vorteil bietet , dass eine aufwendige Herstellung von Ingots
entfallen kann und die Materialzusammensetzung sehr leicht zu variieren ist. Beim
Aufschmelzen des Materials bildet sich iiber der Schmelze die sogenannte Dampfkeule aus.
Sie besteht aus in den gasformigen Zustand {ibergegangenen Molekiilen und Atomen.
Ublicherweise wird das zu bedampfende Bauteil in dieser Dampfkeule positioniert, wodurch
es je nach Substrattemperatur zur Kondensation des Dampfes kommt und eine kolumnare
Struktur aus Y,O; teilstabilisierten ZrO, aufwichst. In Abbildung 4.2.3 ist ein solches
Wairmeddmmschichtsystem mit Kiihlkanalbohrung wiedergegeben.
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R

Nickelbasis-L egierung CM SX-4 . -

Abbildung 4.2.3: Warmedammschichtsystem mit Substratwerkstoff CMSX-4 mit
Kihlbohrung/SFB 561

Allerdings wurden nur die LCF-Proben der Nickelbasis-Legierung CMSX-4 mit einer
Wirmedammschicht versehen, da wihrend des Herstellungsprozesses Probleme mit der
Forderung der bendtigten Pulvermengen auftraten. Dadurch konnte nicht geniigend
Pulvermaterial zur Verfligung gestellt und keine einheitlichen Warmeddmmschichtdicken
erreicht werden. Die Warmeddmmschichtdicken schwanken zwischen 160 und 300 um. Wie
in Abbildung 4.5.3 gezeigt, fiihrt ein oxidativer Einfluss zu einer braunlichen Verfarbung der
Wirmedammschicht auf den LCF-Proben. Vom Hersteller wird auBBerdem eine gelbliche
Verfarbung der Wiérmeddmmschicht auf den FEinfluss der Elektronenstrahlheizung
zuriickgefiihrt. Aufgrund dieser fehlenden Reproduzierbarkeit wurde auf die Beschichtung
von CM186LC (einkristalline und stingelkristalline Variante) verzichtet.
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4.3 Zugversuche

Die Zugversuche dienten in erster Linie der Ermittlung mechanischer Kennwerte im
Hochtemperaturbereich. An den unbeschichteten einkristallinen Nickelbasis-Legierungen
CMSX-4, SX CMI186LC und der stingelkristallinen Variante DS CMI86LC wurden
dehnratenkontrollierte ~ einaxiale = Zugversuche an  einer  elektro-mechanischen
Universalpriifmaschine der Firma Instron Limited durchgefiihrt. Hierfiir stehen
Lastmessdosen von 30 bis 100 kN zur Verfiigung, wodurch eine Priifung unterschiedlichster
Geometrien moglich ist. Durch eine um die Versuchsanordnung angebrachte
Temperierkammer kann die Priiftemperatur zwischen Raumtemperatur und 1200 °C variiert
werden. Aus den Probenrohlingen, wie sie bereits in Kapitel 4.1.2 beschrieben wurden,
wurden dann Z17 Zugproben mit Extensometerschneiden gefertigt (siche Abbildung 4.3.1).
In Anlehnung an die Norm DIN EN 10002 [119] konnten die zylindrischen Hohlproben, mit
einer Messlinge von 50 mm, einem AuBlendurchmesser von 10 mm und einem
Innendurchmesser von 6 mm gefertigt werden, sodass eine fiir heutige Schaufelbauteile
iibliche Wandstérke innerhalb der Messlidnge von 2mm erreicht werden konnte. Die Versuche
wurden im Rahmen des SFB 561-Programms bei 1000°C und bei Dehnraten von 107 bis

10° s durchgefiihrt. Aus dem aus dem COST 522-Projekt zur Verfiigung gestellten
Vollmaterial an einkristallinem CMI186LC wurden Zugproben vom Typ Z14 hergestellt
(Abbildung 4.3.2). Innerhalb dieses Programms wurden die Versuche bei Temperaturen
zwischen 750 und 950°C und Dehnraten von 10 bis 10 s™ gefahren.

Kraft und Verlingerung der Proben werden bis zum Erreichen eines Plateauwertes
(Gleichgewichtswert) kontinuierlich iiber der Zeit aufgenommen. Mittels einer Steuerungs-
Software werden die gespeicherten Spannungssignale Online oder nach Beendigung des
Versuchs auf einen PC tiiberspielt. Kraft-Zeit- und Verldngerungs-Zeit-Kurven konnen somit
schnell dargestellt werden und erlauben im Anschluss daran die Berechnung der Spannungs-
Dehnungs-Kurven aus den aufgenommenen Kraft- Wegmesssignalen.

Die aufgenommenen Kraft-Verldngerungs-Zeit-Datensitze werden zundchst in konventionelle
und wahre Spannungs-Dehnungs-Datensidtze umgewandelt. Aus diesen konnen dann zur
weiteren Auswertung die Hochtemperaturwerte fiir die Fliegrenze, Zugfestigkeit und evtl.
die Brucheinschniirung ermittelt werden. AnschlieBend wurden fiir die untersuchten
Nickelbasis-Legierungen die ermittelten Spannungs- und Dehnungswerte gegeniiber der
Dehnrate aufgetragen. Aus den Spannungswerten kann das Streckgrenzenverhéltnis Ry /R
ermittelt und ebenfalls gegeniiber der Dehnrate aufgetragen werden. Das
Streckgrenzenverhéltnis kann als Mal3 zur Beurteilung eines Werkstoffs dienen, in wie weit
dieser ohne nennenswerte Verformung ausgenutzt werden kann. Die wenigen Ergebnisse an
der intermetallischen NiAl-Legierung FG 75 wurden nicht mit aufgefiihrt.
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Abbildung 4.3.1: Skizze der fur dehnratenkqntrol lierte Zugver suche verwendeten
Hohlprobengeometrie 17 2 (Einheiten in mm)
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Abbildung 4.3.2: Skizze der Vollprobengeometrie Z14 * fiir die dehnratenkontrollierten
Zugver suche (Einheiten in mm)
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4.4 Zeitstandversuche

Fiir die Zeitstandversuche wurden die in Kapitel 4.3 aufgefiihrten Zeitstandproben vom Typ
Z17 und Z14 verwendet. Die Zeitstandpriifung erfolgte in Anlehnung an DIN 50 118 [120].
Bei allen Versuchen handelte es sich um einachsige Zeitstandversuche unter konstanter
Spannung, die in Einzelproben-Maschinen durchgefiihrt wurden. Die Beheizung der Proben
erfolgt in Dreizonenwiderstandsdfen, wobei eine Maximaltemperatur von 1000°C unter
Langzeitbelastung realisiert werden konnte. Der bei den hier vorliegenden Untersuchungen
erreichte Temperaturbereich erstreckt sich von 750 bis 1000°C und wurde an unbeschichteten
und beschichteten Hohlproben sowie Vollproben durchgefiihrt.

Das Aufbringen der Last erfolgte {iber an einem servo-mechanischen Hebelarm angebrachten
Lastteller, wobei die Sollspannung mit einer Genauigkeit von ca. 1% erreicht wurde. Im
Laufe der Verformung kann die Sollspannung auf ca. 0,1 bis 0,3% konstant gehalten werden.
Die Kraft wurde iiber eine 50kN Kraftmessdose und einem Trigerfrequenzmessverstirker
gemessen. Die Dehnung wurde direkt iiber die auf der Zeitstandprobe angebrachten
Extensometerschneiden (sieche Abbildung 4.3.1 und Abbildung 4.3.2) gemessen.

Der Dehnungsaufnehmer und das Zuggestinge werden mittels Strahlungsblechen gegen eine
zu hohe Wirmestrahlung der Probe und des Ofens abgeschirmt. Bei Langzeitversuchen ist
eine genaue Kontrolle und Regelung der Temperatur unabdingbar, sodass zur Einstellung der
Temperatur drei Pt-Rh-Pt-Thermoelemente (Typ S) eingesetzt wurden. Diese wurden im
Bereich der  Probenschultern und in der Probenmitte angebracht. Die
Temperaturschwankungen iiber die gesamte Messlidnge betrug bei 1000°C *+ 1,5°C und bei
den mittleren Temperaturen bis 950°C + 1°C. Nach Erreichen der Solltemperatur wurde bei
allen Versuchen bis zu ca. 2 Stunden vor Aufbringung der Last gewartet, um ein stabiles
Temperaturprofil in der Zeitstandprobe zu erzeugen.

4.5 Low-Cycle-Fatigue-Versuche

Es wurden Zug-Druck-Wechselversuche an einer servohydraulischen 100 kN-Priifmaschine
der Firma MTS Systems GmbH durchgefiihrt. Die Versuche erfolgten ausschlieBlich
dehnungsgeregelt bei konstanter Temperatur. Bei Dehnungssteuerung wird der Ist-Wert von
einem Extensometer aufgenommen. Aus der Differenz mit dem Soll-Wert ergibt sich das
Steuersignal fiir das Servoventil. Da die verwendete Probengeometrie keine
Extensometeraufnehmer vorsah, wurden im Anschluss an die Herstellung Drihte aus NiCr
mit einem Durchmesser von 0,5 mm auf die LCF-Probe (siche Abbildung 4.5.1) in einem
Abstand von 50 mm entlang des Umfangs aufgepunktet.
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Abbildung 4.5.1: Skizze der fur Low-Cycle-Fatigue- (LCF-) Versuche verwendeten
Hohlprobengeometrie (Einheiten in mm)

Die Aufnahmen fiir die Extensometerschneiden mussten sehr vorsichtig auf den LCF-Proben
schweillgepunktet werden. Vorversuche zeigten bei zu hoher Leistungseinbringung von
Seiten des Schweiligerdtes hédufig Versagen direkt an oder in der Nahe der
Extensometeraufnehmerdrdhte. Mittels einer wassergekiihlten Induktionsspule werden die
LCF-Proben induktiv beheizt. Bei der induktiven Erwdrmung wird die Leistung nach dem
Transformatorprinzip auf die Probe iibertragen, wobei der Probe die Funktion einer
Sekundérwicklung mit einer Windung zukommt. Zur Temperaturregelung werden drei Pt-Rh-
Pt-Thermoelemente (Typ S) im Falle der unbeschichteten und HVS-beschichteten Proben
innerhalb der Messlidnge aufgepunktet und bei der Priifung mit Wéarmeddmmschicht an die
Probe angebunden. Daneben erfolgte eine isotherme Wechselverformungspriifung an
gebohrten SEN-LCF-Vollproben (Abbildung 4.5.2). Die Proben waren nach Variante III
lasergebohrt (siche auch Kapitel 4.6, Abbildung 4.6.3).
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Abbildung 4.5.2: Skizze der fur Low-Cycle-Fatigue- (LCF-) Versuche verwendeten SEN-
Probengeometrie (Einheiten in mm)
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Die mit einer Wiarmedammschicht versehenen einkristallinen CMSX-4 LCF-Proben sind in
Abbildung 4.5.3 dokumentiert.
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Abbildung 4.5.3: Warmedammschi chtbeschichtete LCF-Hohlproben der Nickelbasis-
Legierung CMSX-4

Die Herstellung wurde in Kapitel 4.2 erldutert. Zur Einstellung einer homogenen
Anfangstemperatur ist es notwendig, die Induktionsspule zu justieren, um eine axiale
homogene Temperaturverteilung entlang der Messstrecke zu erhalten. Die Maschine ist mit
einer Schmelzmetall-Spannvorrichtung ausgestattet, wodurch die Probe mit dem
selbstausrichtenden Spannfutter so eingebaut werden kann, dass Biegemomente vermieden
werden. Im Druckbereich ist die genaue Ausrichtung des Kraftflusses wichtig, um ein
Ausknicken der eingespannten Probe zu vermeiden.

Die bei einer isothermen Temperatur von 950°C durchgefiihrten Experimente wurden alle bei
einer Frequenz von 10~ s und zwischen Gesamtdehnschwingbreiten von Ag = 0,3 bis 1,0%
an unbeschichteten, HVS-beschichteten und teilweise auch TBC-beschichteten LCF-Proben
durchgefiihrt. Aufgrund der nicht reproduzierbaren Herstellung der TBC-Beschichtung wurde
die Proben aus CM186LC nicht mehr mit einer Warmeddammschicht versehen.

Die Lastspielanzahl N ist in der Darstellung der Ergebnisse als diejenige Zyklenzahl
charakterisiert, bei der es entweder zum Versagen der Probe kam oder ein Lastabfall auf 90%
der maximalen Spannungsamplitude erreicht wurde. Daneben erfolgte neben der
Charakterisierung des Schédigungsverhaltens eine statistische Auswertung der Rissgrofle und
Rissanzahl, sowohl an der AuBlenseite als auch an der Innenseite der untersuchten LCF-
Proben. Diese Ergebnisse werden in Kapitel 5.3. dargestellt.
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4.6 ,,In-situ“~-Beobachtungen im Rasterelektronenmikroskop

Die Untersuchungen zur Beschreibung des Rissgeschehens von Nickelbasis-Superlegierungen
wurden am polykristallinen Werkstoff INCONEL 617 und dem Einkristallwerkstoff CMSX-4
durchgefiihrt. INCONEL 617 ist eine mischristallverfestigende Ni-Cr-Co-Legierung, die
anfianglich als Brennkammerauskleidung in Flugtriebwerken eingesetzt wurde. Die
mechanischen Kurzzeiteigenschaften, wie Streckgrenze und Bruchdehnung sind in erster
Linie von der Ausscheidung an M;3Cs.-Carbiden in den ersten Betriebszyklen abhingig. Der
Werkstoff 1ist ein typisches Beispiel fiir eine Schmiedelegierung mit sehr guten
Verformungseigenschaften, ohne grofle Anteile an y-Ausscheidungen aufzuweisen. In den
letzten Jahren wurde INCONEL 617 zunehmend im Rohrleitungsbau im
Hochtemperaturreaktorbereich eingesetzt. INCONEL 617 wurde in Erginzung zur
intermetallischen NiAl-Pase, der FG75-Legierung, in die Untersuchungen integriert, da er
schon bei mittleren Temperaturen (Temperaturen unterhalb 700°C) eine hohe plastische
Verformbarkeit aufweist, dhnlich wie es die FG 75-Legierung erst bei sehr hohen
Temperaturen (Temperaturen oberhalb 1050°C) vermuten Il4sst. Bei diesen extremen
Temperaturen  war  eine  Untersuchung  der  intermetallischen = Phase  im
Rasterelektronenmikroskop nicht mdéglich. Auch stand aufgrund der schon in Kapitel 4.3
geschilderten giefftechnischen Problematik nicht genligend Probenmaterial zur Verfligung. Da
im Kapitel 4.1 der Werkstoff INCONEL 617 nicht erwahnt wurde, sind in Abbildung 4.6.1
das Mikrogefiige und die Wairmebehandlung sowie in Tabelle 4.6.1 die chemische
Zusammensetzung des Werkstoffs dargestellt.

INCONEL 617
_ &
z’/:.

$

i

!

} : 20 ym
|

Mischkristallverfestigender, polykristalliner Werkstoff

Wairmebehandlung: 1120°C/2h/Luft
KorngroBe nach ASTM: 12

Abbildung 4.6.1: Mikrogefiuge und War mebehandlung des Wer kstoffs INCONEL 617

Material Ni Co Cr | Mo | Al Ti Fe C
INCONEL 617 | Bal. | 12 23 9 1 0,5 | <0,2| 0,05
Tabelle 4.6.1: Chemische Zusammensetzung (in Massen-%) des Werkstoffs INCONEL 617
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Alle Flachzugproben (Abbildung 4.6.2) wurden durch funkenerosive Bearbeitung hergestellt.
AbschlieBend wurden die Proben feinpoliert um einen Kerbeinfluss aufgrund der kleinen
Probengeometrie, vor allem im Randbereich der Messldnge, auszuschlieen.

Abbildung 4.6.2: Geometrien der verwendeten Flachzugproben im
Raster el ektr onenmikr oskop

Im Falle der einkristallinen Variante standen Probenplatten zur Verfligung, aus denen die
Flachzugproben so herausgearbeitet werden konnten, dass die <001>-Orientierung parallel
zur einachsigen Zugbeanspruchung verlief. Bei den Untersuchungen zum Einfluss der
Lochstrukturen bzw. der Kiihlkandle wurden Flachzugproben mit einer unterschiedlichen
Anzahl an lasergebohrten Kiihlkandlen gepriift (siehe Detailschema in Abbildung 4.5.2).
Anordnung, GroBe und Geometrie der Bohrungen, die sich an anwendungstechnischen
Vorgaben orientieren, z.B. um eine strOmungstechnisch realisierbare und optimierte
Kiihlwirkung erzielen zu konnen, wurden in Zusammenarbeit mit dem Institut fiir Dampf- und
Gasturbinen der RWTH Aachen entwickelt und festgelegt. Dabei liegt der
Bohrlochdurchmesser bei 0,2 mm, der Abstand der Bohrlocher parallel zur
Belastungsrichtung (fiir Schaufeln also parallel zur Langsachse) bei 0,6 mm und senkrecht zur
Belastungsrichtung bei 1,2 mm. Dadurch unterlagen die moglichen Probengeometrien
weiteren Restriktionen (Abbildung 4.6.2 und Abbildung 4.6.3).
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Flachzugproben zur Verwendung
im Rasterelektronenmikroskop

5 50 mm R
<= | O O | =>
Variante L.: Variante II.: Variante IIL.:
1 Bohrloch 3 Bohrldcher parallel zur 5 Bohrlocher
Zugrichtung
0,3 mm
! —He—
4 4 blo—f
o ,I_YEIE B 0.2 mm— 1 mm‘{ _ é\oﬁ mm 2 mmx 7}
1 mm lmm: _ﬁ 2 mm] 1,2%_9_!2"“““1
| 0,6imm i
i !

Abbildung 4.6.3: Flachzugproben mit unterschiedlicher Anzahl an Bohrungen der
Nickelbasis-Superlegierungen CMSX-4 und INCONEL 617 zur einaxialen Zugprtfung im
Raster el ektronenmikroskop

Die Bohrungen mit einem mittleren Bohrlochdurchmesser von 200 pm wurden am LLT der
RWTH Aachen durch einen ps-SLAB-Laser mittels gepulster Nd: YAG Laserstrahlung
gebohrt. Da die Laserpulsdauer 200 ps betrdgt, findet der Materialabtrag zum groBten Teil
durch Schmelzaustrieb statt. Zum Bohren der Locher hat sich das Trepannieren gegeniiber
dem Perkussionsbohren als geeigneteres Verfahren herausgestellt. Im Gegensatz zum
Perkussionsbohren, bei dem sich der Grof3teil der Schmelze auf der Oberfldche ablagert, wird
durch das Trepannieren die Schmelze durch das Bohrloch entfernt. Dabei wird das Bohrloch
durch einen kreisformigen Schneidprozess hergestellt und die Schmelze durch die Schnittfuge
mit Hilfe des Prozessgases Argon ausgetrieben. Argon hat sich gegeniiber Sauerstoff und
Stickstoff als giinstigstes Prozessgas herausgestellt, da hiermit die kleinsten Schmelzdicken (<
10 pm) und rissfreie Bohrlochwinde realisiert werden konnen. Allerdings benétigt das
Trepannieren eine genaue Kontrolle des Prozessgasdruckes wihrend des Bohrens, da sich bei
Unterschreiten eines kritischen Gasdruckes das Bohrloch sonst wieder mit Schmelze zusetzt.
Es wurden die in Abbildung 4.6.3 dargestellten Probengeometrien als Zugproben im
Rasterelektronenmikroskop verwendet:

* Type I mit einem Bohrloch (Messldnge 16 mm, Probenbreite 2 mm und -dicke 1 mm)

e Type II mit drei Bohrlochern (Messlinge 16 mm, Probenbreite 2 mm und -dicke 1
mm)

e Type III mit fiinf Bohrlochern ((Messlange 16 mm, Probenbreite 4 mm und -dicke 1
mm)
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Erste Versuche zur Untersuchung mdglicher Mikro-Bruchmechanischer Uberlegungen
wurden an gekerbten Proben durchgefiihrt (Abbildung 4.6.4). Dabei wurde nach dem Bohren
ein Bohrloch mittels eines ns-Starline-Laser mit Kerben senkrecht zur einachsigen
Zugschwellbelastung versehen.

approx. ~ : =
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Abbildung 4.6.4: Verwendete Probengeometrie gekerbter Bohrldcher

Die Untersuchungen zum Verformungs- und Versagensverhaltens lasergebohrter
Flachzugproben wurden am Rasterelektronenmikroskop LEO 440 mittels einer speziellen
maschinellen Zugeinrichtung, entwickelt von der Firma Kammrath & Weill, Dortmund,
durchgefiihrt. Eine Ubersichtsaufnahme iiber die Apparatur ist in Abbildung 4.6.5 gegeben.

Der Zugtisch ist dabei mit einer Lastmessdose von 5000 N ausgestattet. Uber einen
Graphitofen, der direkt unterhalb der Probe angebracht ist, konnen Temperaturen von
maximal 800°C erreicht werden. Die Temperaturkontrolle wird iiber ein unterhalb der
Probenmesslinge angebrachtes Ni-Cr-Ni-Thermoelement gesteuert. Zur Vermeidung hoher
Temperaturen an den Enden der Proben und der Probeneinspannungen wurden Kupferdrihte
mit einem Durchmesser von 5 mm zur Wirmeableitung eingesetzt. Diese waren an ihrem
einen Ende mit den Proben und den Probeneinspannungen verbunden und mit dem anderen
Ende an ein Kiihlkreislaufsystem angeschlossen. In der Detailansicht Abbildung 4.6.6 ist der
versuchstechnische Aufbau dargestellt. Belastung, Dehnung und Temperatur wurden {iber ein
Kontrollsystem kontrolliert, welches zur schnelleren Datenerfassung direkt mit einem PC
verbunden war. Die Proben wurden mittels eines PID-Reglers mit einer Aufheizrate von
10°C/h auf Solltemperatur geheizt. Diese sollte zu Beginn der Untersuchung so nah wie
moglich an der maximal erreichbaren Ofentemperatur liegen, musste jedoch auf 650°C
beschriankt werden.
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Elektronische Zufiihrungen;

Steuerung, PC etc. Vakuumkammer

Zugtisch mit integriertem X-y-
Ofen Verfahrbereich

Abbildung 4.6.5: Rasterelektronenmikroskop LEO 440 mit spezieller Zug- und
Heizeinrichtung
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Ni-Cr-Ni-
Thermoelement

Lastmessdose
Zuggewinde
Flachzugprobe
Kupferleitungen
zur
Wairmeableitung
Ofenabschirmung
Graphitofen Probeneinspannungen

Abbildung 4.6.6: Zugtisch mit Ofen und eingespannter Flachzugprobe
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Temperaturen oberhalb 650°C erlaubten keine auswertbaren und aufzulosenden REM-Bilder,
da aufgrund der mit steigender Temperatur ansteigenden Emission an licht und thermischen
Elektronen aus den Probenwerkstoff der Sekundérelektronendetektor erheblich beeinflusst
wird, somit keine visuelle Beobachtung des Werkstoffverhaltens und REM-Bilder nicht mehr
moglich sind. Aufnahmen mittels Riickstrahlspektroskopie waren ebenfalls ausgeschlossen,
da der Halbleiterdetektor durch Infrarotlicht gestért wird. Somit wurden alle ,,In-situ®-
Experimente an den Werkstoffen INCONEL 617 und CMSX-4 bei einer Versuchstemperatur
von 650°C durchgefiihrt.

4.7 Isotherme Korrosionsversuche und Hiartemessungen

Um den Einfluss der Oxidation innerhalb eines Kiihlkanals charakterisieren zu konnen,
wurden in einem Temperaturbereich von 450°C bis 1000°C isotherme Oxidationsversuche an
einkristallinen CMSX-4 durchgefiihrt. Dieser Temperaturbereich stellt den sich einstellenden
Temperaturgradienten innerhalb eines Kiihlkanals dar, d.h. von Schaufelinnenseite bis zur
Schaufeloberfliche bezogen auf den Substratwerkstoff. Die isothermen Versuche sollten vor
allem Aufschluss iiber die Oxidation der inneren Oberflache eines Kiihlkanals entlang eines
sich einstellenden Temperaturgradienten geben, um einen sich evtl. ergebenden Verschluss
des Kiihlkanals zu dokumentieren oder aus den Massendnderungskurven berechnen zu
konnen.

Des weiteren wurden an den Ein-/Austrittséffnungen der Kiihlkanédle Hartemessungen nach
DIN 50359-1 durchgefiihrt. Die instrumentierte Hartepriifung erfolgte kraftgeregelt am
Fischerscope H100C mit einer Vickers-Diamant-Pyramide (a = 136°). Fiir die Hartemessung
wurde eine Matrix aus 50x50 Messpunkten symmetrisch um die Laserbohrung verteilt (siche
auch Abbildung 4.7.1) und systematisch abgefahren, um die Harteeindriicke bzw. Hartewerte
zu erhalten.

Um die fiir das Grafikprogramm Interactive Data Language (IDL) notwendige Matrixform
der Messdaten zu erhalten, mussten die aus dem Steuer- und Messwertprogramm der
instrumentierten Hartemessung aufgenommenen Datenmengen in Matrixform sortiert werden.
Mit Hilfe der Hartemessung sollten durch das Laserbohren auftretende Authirtungen der
Randbereiche der Ein-/Austrittsoffnungen der Kiihlkandle dokumentiert werden.
Aufhértungen in der Ndhe des Randbereichs von Laserbohrungen konnten hier direkt die
Rissinitiierung begiinstigen. Damit wiirde es zu einer Fehlinterpretation des Verhaltens
lasergebohrter Strukturen unter Last kommen, was auszuschlief3en ist.

Um einen moglichen Kerbeinfluss auf die in Kapitel 4 erwdhnten Probengeometrien
auszuschliefen, wurden diese auf eine Oberflichengiite von N5 endpoliert. Vor dem Einbau
der Versuchsproben wurden deren Messlangen unter einem Messmikroskop bestimmt und
deren Durchmesser mit einer Mikrometerschraube ermittelt, damit sich alle Spannungs- und
Dehnungsangaben auf die bei Versuchstemperatur vorhandenen Querschnittsflichen und
Messliangen beziehen sollten.
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Abbildung 4.7.1: Hartemessung entlang der Ein-/Austrittsoffnung lasergebohrter Kilhlkanale
an der Nickelbasis-Superlegierung CMSX-4
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5. Ergebnisse und Diskussion

5.1 Kennwerte aus dem Zugversuch

Die Ermittlung mechanischer Kennwerte an den Nickelbasis-Superlegierungen CMSX-4 und SX
CM186 und der stingelkristallinen Variante DS CM186LC kann zum einen der Beschreibung des
Verformungs- und Versagensverhaltens unter kurzzeitiger Belastung, wie sie beispielsweise bei
An- und Abfahrvorgéngen (Schnellstart) an Bauteilkomponenten in IGT auftreten, dienen und
zum anderen fiir die Bereitstellung von Datenmaterial, wie es fiir die Finite-Element-Analysen
bendtigt wird, herangezogen werden.

In Tabelle 5.1.1 sind die in dieser Arbeit aus dehnungskontrollierten Zugversuchen ermittelten
mechanischen Kennwerte in einem Temperaturbereich von 750 bis 1000°C aufgefiihrt.

Proben- | Temperatur . Dehnrate | Rpo1 | Rpo2 | Rpos | Rpio Ry,
kennung | [°C] | OMCRUENUNE | rely | npo) | (MPa] | [MPa] | [MPa] | [MPa]
HYROO1 750 <I11> 10° | 1032 | 1050 | 1092 | 1095 | 1100
HYQOO1 750 <111 105 | | - | - | — | -
HYO001 750 SIS 107 | 960 | 976 | 1014 | 1068 | 1143
HUS003 750 001> 10° | 753 | 773 | 783 | 795 | 813
HUP002 750 001> 105 | 883 | 886 | 896 | 904 | 913
FUS004 750 001> 107 | 955 | 980 | 1045 | 1124 | 1180
HYNOOI 950 STNES 10° | 355 | 369 | 379 | 397 | 406
HYMOOI | 950 SIS 105 | 450 | 454 | 481 | 503 | 528
HYLO0 950 <11 107 | 501 | 598 | 602 | 607 | 636
HUP004 950 001> 100 | 408 | 430 | 443 | 455 | 466
FUP003 950 001> 105 | 453 | 505 | 560 | 576 | 577
HUS002 950 001> 107 | 574 | 619 | 673 | 678 | 701
FUMO05 | 1000 001> 10° | 154 | 180 | 222 | 247 | 251
FULO07 | 1000 001> 105 | 365 | 415 | 442 | 454 | 458
HUL002 | 1000 001> 107 | 366 | 420 | 476 | 481 | 487
JAJ008 1000 <001> 10'! 222 | 243 | 278 | 293 | 301
JAJ003 1000 001> 105 | 311 | 337 | 377 | 389 | 399
JAJ007 1000 001> 107 | 398 | 424 | 501 | 521 | 524

800 <001> 10 883 | 907 | 945 | 970 | 985

800 <001> 10° | 930 | 955 | 971 | 1028 | 1080

900 <001> 10° | 658 | 662 | 680 | 708 | 747

900 <001> 10° | 819 | 877 | 885 | 887 | 893
HES004 | 1000 001> 10° | 340 | 362 | 369 | 375 | 378
HHS005 | 1000 001> 105 | 437 | 496 | 526 | 528 | 529
HHTO14 | 1000 001> 107 | 564 | 641 | 667 | 671 | 674

Tabelle 5.1.1: Darstellung der aus dehnratenkontrollierten Zugversuchen ermittelten Kennwerte

von SX CM186LC,CMSX-4 und DSCM186LC
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In Tabelle 5.1.2 sind zusitzlich Kenwerte fiir CMSX-4 mit <001>-Orientierung aus dem COST
501 Programm entnommen worden, die einen Temperaturbereich von 20 bis1000°C abdecken.

Temperatur / °C | 20 200 | 400 | 550 | 700 | 800 | 850 | 900 | 950 | 1000

Ra-é_ﬂ ';’_'f)’a 879 | 907 | 883 | 899 | 928 | 1102 | 988 | - | 719 | 673
Ra-é_é ';’_'1';"" 952 | 914 | 947 | 924 | 951 | 979 | 1050 | 1048 | 873 | 731
Ra-é_’z ';’_'1';"" 948 | - | -~ | 948 | 972 | 989 | 1096 | 1098 | 960 | -
'?%3'\@?;" 960 | 927 | 961 | 972 | 1060 | 1208 | 1149 | 1053 | 877 | 774

Tabelle 5.1.2: Kennwerte von CMSX-4 im Kur zzeitver halten

Die aus den Zugversuchen gewonnen Ergebnisse sollen anhand einiger Beispiele exemplarisch
besprochen werden.

Beide untersuchten Orientierungen von SX CMI186 weisen einen Anstieg der mechanischen
Kennwerte mit steigender Dehnrate in dem untersuchten Temperaturbereich auf. Dieser ist
exemplarisch fiir die untersuchten Orientierungen bei 950°C in Abbildung 5.1.1 dargestellt.

800

700 A
600 - /%E
500 /E
400 ;Z//E/ —-=-<111>; Rp0,2

-#-<111>;Rm

Streckgrenze Rpo2
Zugfestigkeit Rm / [MPa]

300 4 <001>: RpO,2
200 —4—<001>; Rm
100 -
0 T T T
1,00E-07 1,00E-06 1,00E-05 1,00E-04 1,00E-03

Dehnrate / [s]

Abbildung 5.1.1: Streckgrenze und Zugfestigkeit in Abhangigkeit von der Dehnrate fiir
unterschiedliche Orientierungen der Nickelbasis-Superlegierung SX CM186LC bel 950°C

Fiir die <001>-Orientierung konnte, wie bei CMSX-4 im COST 501 Programm, die Ausbildung
eines Spannungsmaximum bei 750°C und in einem Dehnungsbereich bis 1,1% nachgewiesen
werden (vgl. Abbildung 5.1.3). Nach Erreichen dieses Spannungsmaximum geht die
Spannungsdehnungskurve direkt in ein Spannungsplateau iiber. Mit sinkender Dehnrate kann
dabei eine Abnahme des erreichbaren Spannungsmaximum beobachtet werden. Kein
Spannungsmaximum kann dagegen fiir die <111>-Orientierung bei gleicher Temperatur gefunden
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werden. Eine mogliche Ursache fiir den Unterschied im Spannung-Dehnungs-Verhalten ist in der
Aktivierung unterschiedlicher Gleitsysteme (<001>-oktaeder Gleitung und <111>-kubisches
Gleiten) zu finden. Die <111>-Orientierung zeigt unter 750°C die hochsten Zugeigenschaften,
fallt aber bei 950°C unter die Zugeigenschaften der <001>-Orientierung ab. Rafting konnte bei
750°C nicht gefunden werden. Diese Ergebnisse decken sich gut mit an CMSX-4 erzielten
Ergebnissen aus dem COST 501 Programm.

Die an den Werkstoffen durchgefiihrten dehnratenkontrollierten Zugversuche bei 1000°C sind in
den Abbildungen 5.1.2 und 5.1.3 wiedergegeben. Mit steigender Dehnrate ist ein Anstieg der aus
dem Zugversuch ermittelten Kennwerte zu erkennen. Verglichen mit den bei 800°C erfassten
Kennwerten fallen bei 1000°C fiir alle untersuchten Werkstoffe die ermittelten mechanischen
Eigenschaften stark ab (vgl. Abbildung 5.1.1 und Abbildung 5.1.4).

Der einkristalline Werkstoff CMSX-4 weist die hochsten aus den Zugversuchen ermittelten
Kennwerte auf. SX CM186LC und DS CM186LC erreichen bei einer Dehnrate von 107 s™' gleich
hohe Spannungsplateaus (exemplarisch sind in Abbildung 5.1.2 bei 1000°C Zugversuche
dargestellt). Im Vergleich zu CMSX-4 fallen die bei unterschiedlichen Dehnraten erreichbaren
Spannungsplateaus jedoch deutlich (150 bis 200 MPa) ab (vgl. hierzu Tabellen 5.1.1 und 5.1.2).
Die Versuche an CMSX-4 bei 700°C wurden in [121] durchgefiihrt und zeigen, dhnlich wie die
Einkristallvariante von CMI186LC, bei niedriger Versuchstemperatur die Ausbildung eines
Spannungsmaximum bei 1% Dehnung. Auch hier wird ein stetiger Ubergang in ein
Spannungsplateau beobachtet.

Dehnratenkontrollierte Zugversuche an CM186 LC
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Abbildung 5.1.2: Zugversuche an CM186 LC
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Dehnratenkontrollierte Zugversuche an CMSX-4
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Abbildung 5.1.3: Zugversuche an CMSX-4
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Abbildung 5.1.4: Streckgrenze und Zugfestigkeit in Abhangigkeit von der Dehnrate fir die <001>-
Orientierungen von SX CM186LC, DS CM186LC und CMSX-4 bei 1000°C

Die metallographische Auswertung der untersuchten Zugproben ergab unterschiedliche
Ergebnisse fiir die beteiligten Werkstoffe. Im Folgenden sollen, exemplarisch fiir jeden Werkstoft,
einige der Erkenntnisse aus den Gefiigeuntersuchungen vorgestellt werden. Der inhomogene
Gefligeautbau der CM186LC Varianten beglinstigt die Rissinitiierung, -ausbildung und das
Risswachstum. In Abbildung 5.1.5 sind Léngsschliffe des Einkristalls SX CMI186LC
wiedergegeben. Innerhalb interdendritischer Bereiche kommt es zu einer deutlichen Zunahme der
Porositit, wobei Anrisse senkrecht zur Hauptbelastung gebildet werden. Diese konnte fiir den
gesamten Temperaturbereich, d.h. 750 bis 1000°C gefunden werden. Die Untersuchungen der
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Bruchgefiige liefen keinen Unterschied im Versagenverhaltens flir Proben mit den untersuchten
Orientierungen erkennen.

Der stingelkristalline Werkstoff DS CM186LC weist ein dhnliches Versagensverhalten auf wie
die einkristalline Variante. Mit zunehmenden Dehnraten kann neben der Rissinitiierung in

eutektischen Bereichen (vergroberte y'-Ausscheidungen) und der Bildung von Rissen zwischen
Carbid/Matrix-Grenzfldache auch Carbidbruch beobachtet werden (Abbildung 5.1.6).

" interdendritische ,
bzw. eutektische Bereiche

a‘) . . :

Abbildung 5.1.5: Porenbildung und Rissinitiierung an SX CM186LC mit <001>-Orientierung, a.)
Zugversuch bei 750°C und 10* s, b.) Zugversuch bei 950°C und 10 s*

b.) Detailansicht

Abbildung 5.1.6: Rissinitiierung an DSCM186LC mit <001>-Orientierung, a.) Zugversuch bei
750°C und 10 s
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Der untersuchte einkristalline Werkstoff CMSX-4 weist einen hoheren Gussporenanteil innerhalb
interdendritischer Bereiche auf als die Proben des Vergleichswerkstoffs CM186LC. Man kann
hier also eine Rissinitiierung tiber innere Porenbildung vermuten.

Die doch groBen Unterschiede in den aus den Zugversuchen ermittelten mechanischen
Kennwerten sind in den markanten Gefligeunterschieden zwischen den Werkstoffen CMSX-4 und
CM186LC und dem leicht hoheren y'-Anteil in CMSX-4 begriindet.

5.2 Zeitstandverhalten

Bauteile moderner GUD-Kraftwerke, speziell Turbinenschaufeln, werden oft nach konstanten
und/oder stationdren Belastungsbedingungen und fiir eine lange Lebensdauer ausgelegt. Die
erwartete Lebensdauer einer heutigen gekiihlten Turbinenschaufel liegt zwischen 3x10* und 10° h
[122]. Die eingesetzte Gasturbineneintrittstemperatur moderner Gasturbinen erreicht oft 1300°C,
was zu einer Grundwerkstofftemperatur bei gleichzeitiger innerer Kiihlung der Turbinenschaufeln
von 750 bis 1000°C fiihrt. Aus diesem Grund wurde dieser Temperaturbereich in der vorliegenden
Arbeit fiir den Werkstoff CM 186LC besonders untersucht. Datenmaterial des Werkstoffs CMSX-
4 floss aus vorherigen Programmen (COST 501) in die Untersuchung mit ein und komplettierte
den Vergleich des Zeitstandverhaltens heutiger moderner Nickelbasis-Superlegierungen.
Zusitzlich konnte fir SX CM186 auf Datenmaterial, welches von den Partnern im COST 522
Programm bereitgestellt wurde zuriickgegriffen werden. Hauptsachlich wurde die <001>-
Orientierung untersucht, da sie die heute am leichtesten zu gieBende Orientierung darstellt und den
best moglichen Kompromiss fiir die mechanischen Eigenschaften unter Betriebsbeanspruchung in
sich vereint. Daneben wurden im Rahmen des COST-Programms 522 einige Versuche an Proben
mit <011>- und <111>-Orientierung durchgefiihrt.

In Tabelle 5.2.1 sind die aus den Zeitstandversuchen an CMSX-4 und CM186LC gewonnenen
Kennwerte, die von anwendungstechnischen Interesse sind aufgelistet. Laufende
Zeitstandversuche sind kursiv unterlegt und machen den grof3ten Teil der Untersuchung aus, um
Datenmaterial fiir sehr lange Haltezeiten (10* h) zu erhalten

Im Kriechversuch weist der Werkstoff SX CMI186LC mit steigender Priiftemperatur und unter
hohen Belastung einen stirker ausgeprégten tertidren Kriechbereich auf, als der Werkstoff CMSX-
4. Gleichzeitig verlieren der Primdr- und der Sekundirbereich zunehmend an Bedeutung
(Abbildung 5.2.1). Sowohl die Zeitdauer wie auch die Hohe der erreichten Dehnungen im Primér-
und Sekundirbereich nehmen deutlich ab. Im Temperaturbereich von 700°C bis 800°C zeigen die
Proben des Einkristalls CM186LC ein typisches Kriechverhalten.
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Kriech- | Kriech- | Kriech- | Kriech- | Kriech- | Kriech-
Proben- Gtz Temperatur | Belastung | dehnung | dehnung | dehnung | dehnung | dehnung | dehnung Bruch
kennung [°C] [Mpa] 0,1% 0,2% 0,5% 1,0% 2,0% 5,0% [h]
[h] [h] [h] [h] [h] [h]
CMSX-4

HHSO001 <001> 1000 150 5 14 231 447 569 705 906
HHS002 <001> 1000 110 2 15 598 2475 2904 3413 3948

CMSX-4 + HVS
HHTO15 <001> 1000 150 7 14 330 846 1900 5082 ausgebaut*®
HHTO16 <001> 1000 110 66 318 2383 5026 5680 6352 6570
HHTO17 <001> 1000 80 205 643 5535 --- --- --- Ofendefekt

SX CM186 LC
HYJ001 <011> 750 420 280 906 2250 4046 [auft
HSS001 <001> 750 350 645 10217 [auft
JDK002 <111> 850 325 189 499 1507 3093 [auft
HSU002 <001> 850 224 14 7 783 3157 6157 [&uft
HYJ002 <011> 950 140 10 31 146 841 2785 [auft
HUS001 <001> 950 115 163 661 2556 4283 5532 7068 9183
HST002 <001> 950 95 150 380 1605 5420 [auft
HSU001 <001> 950 85 452 1603 13145 [auft
HULO005 <001> 1000 150 16 41 140 330 543 722 921

DS CM186 LC
JAJ004 <001> 1000 150 3 11 43 94 170 ausgebaut
JAJ005 <001> 1000 85 18 57 153 438 939 ausgebaut

Tabelle 5.2.1: Aus dem Zeitstandversuch ermittelte Kennwerte fiir die Nickelbasis-

Superlegierungen CMSX-4, SX CM186LC und DS CM186LC (*nach erreichen von etwa 2 - 5%
Gesamtdehnung ausgebaut)
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25

Dehnung / [%]

20 -

* 750°C, 675MPa
A 800°C, 560MPa |
0 850°C, 450MPa

950°C, 207MPa

500

Zeit / [h]

1000

1500

Abbildung 5.2.1: Kriechkurven an SX CM186LC in einem Temperaturbereich von 750°C bis
950°C und unter hoher Belastung
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Abbildung 5.2.2 zeigt typische Beispiele fiir die Ausbildung von Kriechkurven bei niedriger
Belastung und hohen Temperaturen (950°C bis 1000°C). Im Gegensatz zu den Versuchen unter
hoher Belastung kann hier die Ausbildung eines stabilen und das Kriechverhalten dominierenden
Sekundirbereiches festgestellt werden. Der Vergleich der beiden einkristallinen Werkstoffe bei
1000°C und 150 MPa zeigt iiberhaupt keinen Unterschied in dem Kriechverhalten beider
Werkstoffe auf. Die Zeitstandfestigkeit einer mit Haftvermittlerschicht beschichteten
einkristallinen CMSX-4 Probe wird gegeniiber der unbeschichteten Probe um 1/3 angehoben
(1000°C/110 MPa). Zusammen mit Datenmaterial aus dem COST-Programm 522 zeigt die
Analyse der <001> orientierten Einkristalle des Werkstoffs CMI86LC, dass das
Werkstoffverhalten durch eine Auftragung mittels Larson-Miller-Plots (Konstante C = 20)
beschrieben werden kann (Abbildung 5.2.3). Noch laufende Zeitstandversuche sind mit einem
Pfeil gekennzeichnet und wurden nicht in die lineare Regressionsanalyse mit aufgenommen.
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Abbildung 5.2.2: Ein Vergleich von Zeitstandkurven bei hohen Temperaturen fir die
Einkristalllegierungen CMSX-4 und SX CM186 LC
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Abbildung 5.2.3: Larson-Miller Darstellung fiir SX CM186LC [COST 522 und eigene Daten]

Der Einfluss der Orientierung ist in Abbildung 5.2.4 wiedergegeben. Neben der Larson-Miller
Darstellung aus Abbildung 5.2.3 sind die aus dem Datenmaterial der <011>- und <111>-
Orientierung von SX CMI186LC ermittelten Kennlinien aufgetragen. Auch hier wurden die

Kennlinien mit Linearregression ermittelt.

Abbildung 5.2.4: Larson-Miller-Auftragung der <001>-, <011>- und <111>-Orientierungen von
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SX CM186LC, Zeitstandfestigkeitswerte, [COST 522 und eigene Daten]
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Abbildung 5.2.5: Verlauf der Larson-Miller-Darstellung fir <001>-, <011>- und <111>-
Orientierungen von SX CM186LC wenn die 1%-Kriechdehnung zugrunde gelegt wird

Unter hohen Belastungen weist die <011>-Orientierung die niedrigste Lebensdauer auf, gefolgt
von der <001>- und <111>-Orientierung. Bei niedrigen Spannungen fallen die Ergebnisse der
Proben mit unterschiedlichen Orientierungen in ein gemeinsames Streuband.

Von groBerer Bedeutung fiir eine anwendungstechnische  Auslegung moderner
Gasturbinenkomponenten ist jedoch die Versuchszeit bis zur Erreichung der 1%-Kriechdehnung.
Aus diesem Grund ist ebenfalls der Verlauf der Trendlinien fiir die verschiedenen Orientierungen
bis zum Erreichen der 1% Kriechdehnung in Abbildung 5.2.5 aufgetragen. Aus der Abbildung
5.2.5 wird ein &dhnliches Werkstoffverhalten bis 1%-Kriechdehnung deutlich. Bei mittleren
Spannungen und Temperaturen gewinnen die <001>- und <011>-Orientierungen zunechmend an
Bedeutung, wohingegen die erreichten 1%-Kriechdehnungswerte der <111>-Orientierung mit
zunehmender Versuchszeit oder Temperatur an Bedeutung verlieren. Die Ergebnisse der
untersuchten Legierungen miinden jedoch in ein gemeinsames Streuband.

Ein Vergleich der Einkristalllegierungen SRR99 [123], CMSX-4 [122] und SX CM186LC [124]
ist in Abbildung 5.2.6 wiedergegeben.
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Abbildung 5.2.6: Larson-Miller-Auftragung verschiedener Einkristalllegierungen

SRR99, eine Nickelbasis-Superlegierung der ersten Generation (ohne Re), weist die schlechtesten
Zeitstandfestigkeitswerte auf. SX CM186LC zeigt gegeniiber der Einkristalllegierung CMSX-4
ein deutlich schlechteres Zeitstandverhalten auf. Das Zulegieren des Legierungselements Re fiihrt
zu einer Verbesserung der Langzeitkriecheigenschaften. Die dargestellten Ergebnisse
unterstreichen die Wichtigkeit einer Losungsgliithbehandlung fiir eine homogene und gleichméalige
Gefligeentwicklung. Ein Vorteil der Einkristalllegierung CM186LC gegeniiber SRR99 kann nur in
Bereichen niedriger Spannungen/hoher Temperaturen ausgemacht werden. Aus dem vorhandenen
Datenmaterial konnte in einem Temperaturbereich von 750 bis 950°C und unter gleichen
Belastungsbedingungen fiir SX CM186LC ein Abfall der Zeitstandfestigkeit um 40 bis 50%
gegeniiber an CMSX-4 erzielten Zeitstandfestigkeitswerten beobachtet werden. Dieser deutliche
Abfall ist sicherlich durch den im Vergleich zu CMSX-4 sehr inhomogenen Gefiigeautbau des
Werkstoffs SX CM186LC begriindet.

Im Folgenden sollen einige (exemplarisch) im Lichtmikroskop und im Rasterelektronenmikroskop
untersuchte Gefligeaufnahmen diskutiert werden.

Die Rissinitiierung erfolgt an den untersuchten Proben hauptsdchlich in Carbiden, zwischen
Carbid- und Matrix-Grenzflachen oder an Gussporen. Abbildung 5.2.7 zeigt die Bruchfldche
einer Kriechprobe an SX CM186LC nach einer Belastung mit 560 MPa und einer Temperatur von
800°C.
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Abbildung 5.2.7: Bruchflache einer bei 800°C unter 560 MPa belasteten einkristallinen Probe aus
CM186LC

Auch unter anderen Belastungen konnten keine markanten Anderungen der Bruchfliche fiir den
Werkstoff SX CM186 LC detektiert werden [125]. Ahnliches wird an CMSX2, SRR99 and
RR2000 beobachtet [126]. Im Temperaturbereich von 900 bis 1000°C konnte Y -rafting
nachgewiesen werden, jedoch nicht bei niedrigeren Temperaturen. SEM und TEM
Untersuchungen an Proben bei 950°C und niedrigen Spannungen zeigen deutlich y'-rafting in
dendritischen und interdendritischen bzw. eutektischen Bereichen (Abbildung 5.2.8).

homogenes Y -rafting inhomogenes Y -rafting
in dendritischen in interdendritischen Bereichen

Abbildung 5.2.8: y-rafting nach Zeitstandver such bei 950°C und 150 MPa
(L&ngsschliff)
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Unter hoheren Belastungen bei 950°C untersuchte Proben zeigen dagegen nur Y -rafting in den
dendritischen Bereichen, wihrend die Gefiigemorphologie der eutektischen Bereiche
weitestgehend erhalten bleibt. Y -rafting wird durch die Langzeitbelastung begiinstigt.

Bei allen untersuchten Spannungen konnte ein dichtes Versetzungsnetzwerk in der Y/y'-

Grenzflache detektiert werden, wobei vermehrt Versetzungen innerhalb von y’-Ausscheidungen in
den interdendritischen Zonen bemerkt wurden (Abbildung 5.2.9).

Abbildung 5.2.9: Versetzungsstruktur in interdendritischen Bereichen a.) und dendritischen
Bereichen b.); Zeitstandversuch bei 950°C und 207 MPa

Weitere Analysen an Proben bei 950°C und geringen Spannungen konnten die TCP-Phase
nachweisen. Die chemische Zusammensetzung dieser Phase, mit EDX gemessen, korrespondiert
gut mit aus der Literatur bekannten Zusammensetzungen [126]. Der Cr-Gehalt der TCP-Phase in
Nickelbasis-Superlegierungen mit Re, sowohl fiir die 0-Phase als auch fiir die P-Phase, ist dhnlich
hoch wie der Cr-Gehalt in der y-Matrix [127]. Dies konnte fiir CM186LC nachgewiesen werden.
Die in Abbildung 5.2.10 dargestellte TCP-Phase ist stark angereichert an Re und W. Eine klare
Unterscheidung, ob die 0- Phase oder die P- Phase vorliegt, konnte aufgrund der geringen
Ausdehnung der TCP-Phase und der damit verbundenen unsicheren Analyse nicht getroffen
werden. An allen untersuchten Proben (hohe Temperatur, geringe Spannungsbelastung) konnten
nur geringe Mengen an ausgeschiedener TCP-Phase detektiert werden. Eine durch die TCP-Phase
hervorgerufene schidigende Wirkung auf das Kriechverhalten der untersuchten Werkstoffe konnte
bei diesen geringen Gehalten nicht festgestellt werden.
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Abbildung 5.2.10: Nadelférmige TCP-Phasein SX CM186LC

5.3 Finite-Element-Analysen

Zur Beurteilung der Spannungsverteilung um lasergebohrte Kiihlkandle wurden Finite-Element-
Analysen mit den Berechnungsprogrammen ,,ABAQUS* und ,,ANSYS* durchgefiihrt. Hierbei
wurde die Zugbelastung an zylindrischen Hohlproben und Flachzugproben simuliert.

In Abbildung 5.3.1. ist die Geometrie der verwendeten Hohlproben (a.)), die sich aus einer
Belastung ergebenden Verzerrungen (b.)) und Spannungsverteilungen (C.)) dargestellt. Aus den
am IDG durchgefiihrten Stromungsberechnungen und den damit verbundenen Parametersitzen
hinsichtlich Bohrlochgeometrie und —abstand wurde ein dreidimensionales FE-Netz eines
Kreissegments mit drei Bohrlochern in das Finite-Element-Programm ,,ABAQUS* implementiert.
Unter einer einaxialen Zugbelastung treten neben Spannungsiiberhohungen im Bohrlochgrund
auch Spannungskonzentrationen um und zwischen den Bohrlochern auf. Unter einer Last von 150
MPa betragen die im Bohrlochgrund maximal auftretenden Spannungen 450 MPa, zwischen den
Bohrlochreihen werden Spannungen bis 250 MPa ermittelt.

Die Auswirkung dieser Spannungskonzentrationen auf Rissinitiierung und —fortschritt wurden
experimentell in Ermiidungsversuchen und im Rasterelektronenmikroskop untersucht.

Da im Rasterelektronenmikroskop nur Versuchstemperaturen bis 650°C moglich waren, wurden
FE-Simulationen an Flachzugproben aus INCONEL 617 fiir 650°C durchgefiihrt. Diese wurden
mit einer unterschiedlichen Anzahl an Bohrungen modelliert und eine -einaxiale
Kriechbeanspruchung simuliert (Abbildung 5.3.2). Aus Symmetriegriinden konnte auch hier die
verwendete Probengeometrie zusammen mit der Lochanordnung vereinfacht werden. In Reihe a.)
ist eine Flachzugprobe mit einer Bohrung, in Reihe b.) mit drei Bohrungen und in Reihe C.) mit
fiinf Bohrungen unter einer konstanten Belastung von 100 MPa dargestellt. Die dunkel bis
hellblaue Farbskala deckt dabei einen Spannungsbereich von 0 — 80 MPa, die griin bis hellgelbe
Farbe einen Bereich von 80 — 160 MPa und die gelbe bis rote Farbskala einen Spannungsbereich
von etwa 160 bis 340 MPa ab. Alle Ergebnisse zeigen deutlich eine Spannungsiiberh6hung an den
Bohrlochgriinden senkrecht zur Hauptbelastungsrichtung. Zwischen den einzelnen Bohrlochreihen
treten deutlich Spannungskonzentrationen auf. FEine gegenseitige Beeinflussung der
Bohrlochreihen ist die Folge. Bohrlochreihen parallel zur Belastungsrichtung angebracht (b.))
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weisen zu Beginn der Belastung am Bohrlochgrund die ,,geringsten* Spannungen auf (< 300
MPa), wihrend die hochsten Spannungen an Proben mit fiinf Bohrungen (c.)) auftreten (330
MPa). Danach beginnt der Werkstoff zu relaxieren, die Spannungen werden abgebaut. Trotzdem
ist die Ausbildung von Spannungskonzentrationen senkrecht zur Belastungsrichtung zwischen den
Bohrlochern der Probe mit fiinf Bohrungen zu erkennen. Nach 1000 h Haltezeit weist die
Flachzugprobe mit drei Bohrungen die geringste Spannung innerhalb der Bohrlochgriinde auf. Die
hochste Spannung liegt bei der Probe mit fiinf Bohrungen.

Geometrie a.) Verschiebungen unter Last b.)
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Abbildung 5.3.1: Modellierung eines Kreissegmentes zur FE-Analyse gebohrter zylindrischer
Hohlproben und resultierende Spannungsverteilung
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Abbildung 5.3.2: Modellierung der Kriechbelastung an Flachzugproben aus INCONEL 617
(650°C/100MPa), (exemplarisch)
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5.4 Ermiidungsverhalten

Dem Ermiidungsverhalten von hochbelasteten Bauteilen unter sehr hohen Temperaturen, wie zum
Beispiel der ersten Schaufelreihe in IGT, muss eine besondere Aufmerksamkeit geschenkt werden.
Aus diesem Grunde wurden isotherme LCF-Versuche an den Einkristallen CMSX-4 und SX
CM186LC sowie dem stiangelkristallinen Material DS CM186LC durchgefiihrt. Die Ergebnisse
der bei den aufgenommenen Dehnschwingbreiten erzielten Bruchzyklenzahlen sind in den
Abbildungen 5.4.1 bis 5.4.3 fiir die unterschiedlichen Werkstoffe zusammengefasst und sollen
anschlieBend im Zusammenhang mit dem Schadigungsverhalten diskutiert werden.

Ermidungsversuche an CMSX-4 bei 950°C

12 & CMSX-4;Hohlprobe; <001>; 950°C und
) N 6%/min.; unbeschichtet
‘© 1,0 4 L [ ] W CMSX-4;Hohlprobe; <001>; 950°C und
S \\ 6%/min.; mit Haftvermittlerschicht
. ccn 0,8 *» ™N CMSX-4;Hohlprobe; <001>; 950°C und
£ =X \\ 6%/min.; mit Warmedammschicht
@ % g ™N \
S o w 06 N \\
» I
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2 %1 T \\\,
% . |
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0,0
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Lastspielzahl / N

Abbildung 5.4.1: Auftragung der Bruchzyklenanzahl in Abhangigkeit von der
Dehnungsschwingbreite der LCF-Versuche bei 950°C an unbeschichteten, mit einer
Haftver mittler schicht (Korrosionsschutzschicht) und mit einer Warmedammschicht ver sehenen
Hohlproben aus CMSX-4

Mit sinkender Gesamtdehnungsschwingbreite A€ und daraus resultierender abfallender maximaler
Spannungsamplitude steigt die Lastspielzahl N stark an. Die Ergebnisse der aus den LCF-
Versuchen an CMSX-4 ermittelten Kennwerte sind in Tabelle 5.4.1 zusammengefasst. Die
,kursiv unterlegten Ergebnisse wurden entweder aus Durchldufern berechnet oder generell aus
den vorhandenen Kennwertkurven kalkuliert, in Abbildung 5.4.1 sind sie mit Pfeilen
gekennzeichnet.

Die mit einer Haftvermittlerschicht versehenen Proben weisen eine um den Faktor 2 bis 3 hohere
Lastspielzahl auf, wihrend fiir die Proben mit einer Warmeddmmeschicht die geringste Anzahl an
Zyklen detektiert werden konnte.
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Probenkennung | Temperatur | Dehnrate Dehnungs- Spannungs- Last-
fir schwingbreite | amplitude (max.) | Schwingspielzahl
CMSX-4 [°C] [s'l] [%] [MPa] [N]
HHTO008 950 1,0x10 1,0 322 920
HHTO002 950 1,0x107 0,8 315 4170
HHTO001 950 1,0x107 0,5 197 18837
HHTO09 950 1,0x10° 0,3 118 166829

HHTO010

HHTO006 950 1,0x10° 1,0 367 1954
HHTO004 950 1,0x10° 0,8 282 9500
HHTO005 950 1,0x10° 0,5 177 60600
HHTO11 950 1,0x10° 0,3 109 483804
HHS009 950 1,0x10'! 1,0 291 1235
HHS010 950 1,0x107 0,8 234 1703
HHSO15 950 1,0x10° 0,7 212 8657
HHSO012 950 1,0x107 0,5 158 7967
berechnet 950 1,0x10° 0,3 102 55897

Tabelle 5.4.1: Ubersicht der aus den LCF-Versuchen ermittelten Kennwerte an CMSX-4

Bei der Auftragung der LCF-Versuche an SX CMI186LC (Abbildung 5.4.2) ergibt sich ein
dhnliches Werkstoffverhalten wie fir CMSX-4. Auch hier steigt mit sinkender
Gesamtdehnungsschwingbreite A€ und der damit abfallenden maximalen Spannungsamplituden
die Lastspielanzahl N an. Aus den in Kapitel 4.5 erwédhnten Schwierigkeiten bei der Herstellung
der Wirmeddmmschichten musste auf eine Priifung mit SX CMI186LC als Grundwerkstoff
verzichtet werden. Die sich ergebenden Kennwerte sind in Tabelle 5.4.2 zusammengefasst.

Unter dhnlich hohen Spannungsamplituden konnte fiir SX CM186LC, verglichen mit CMSX-4,
eine geringere Lastspielanzahl fiir SX CMI186LC ermittelt werden. Dies ist auf eine
moglicherweise im einkristallinen Werkstoff CMI186LC schneller ablaufende Anrissbildung
zuriickzufiihren.

Die Ergebnisse der fiir stingelkristallines Material aus CM186LC aufgenommenen LCF-Kurven
sind in Abbildungen 5.4.3 fiir die unbeschichteten und mit einer Haftvermittlerschicht versehenen
Proben dargestellt und zeigen mit Erhohung der Gesamtdehnungsschwingbreite eine Reduzierung
der Zyklenanzahl. Die erreichbaren Lastspiele liegen bei DS CM186LC im Vergleich mit den
Einkristallen deutlich niedriger.
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Ermudungsversuche an SX CM186LC bei 950°C
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Abbildung 5.4.2: Auftragung der Bruchzyklenanzahl in Abhangigkeit von der
Dehnungsschwingbreite der LCF-Versuche bei 950°C an unbeschichteten und mit einer
Haftver mittler schicht (Korrosionsschutzschicht) ver sehenen Hohlproben aus SX CM186LC

Probenkennung | Temperatur | Dehnrate|  Dehnungs- Spannungs- Last-
fiir schwingbreite | amplitude (max.) | schwingspielzahl
SX CM186LC [°C] [s] [%] [MPa] [N]
HULO001 950 1,0x10° 1,0 321 976
HULO003 950 1,0x10” 0,8 270 1289
HUL004 950 1,0x10” 0,5 178 14035
HUL007 950 | 1,0x10° 0,3 104 130044

HULO008 950 1,0x10° 1,0 338 1235
HUMO001 950 1,0x107 0,8 225 3743
HUMO004 950 1,0x10° 0,5 170 21997
berechnet 950 1,0x10°° 0,3 106 410467

Tabelle 5.4.2: Ubersicht der aus den LCF-Versuchen ermittelten Kennwerte an SX CM186LC
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Ermudungsversuche an DS CM186LC bei 950°C
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Abbildung 5.4.3: Auftragung der Bruchzyklenanzahl in Abhangigkeit von der
Dehnungsschwingbreite der LCF-Versuche bei 950°C an unbeschichteten und mit einer
Haftver mittler schicht (Korrosionsschutzschicht) versehenen Hohlproben aus DSCM186LC

In Tabelle 5.4.3. sind die aus den LCF-Versuchen resultierenden Ergebnisse wiedergegeben.

Probenkennung | Temperatur | Dehnrate | Dehnungs- Spannungs- Last-
fiir schwingbreite | amplitude (max.) | schwingspielzahl
DS CM186LC [°C] [s] [%] [MPa] [N]
nur Grundwerkstoff
JAHO001 950 1,0x107 1,0 342 442
JAHO002 950 1,0x107 0,8 272 877
JAH004 950 1,0x107 0,5 191 4708
berechnet 950 1,0x10°° 0,3 114 30098
Grundwerkstoff mit Haftvermittlerschicht
JAHO005 950 1,0x107 1,0 265 260
JAHO006 950 1,0x10” 0,8 270 730
JAHO007 950 1,0x107 0,5 179 3178
berechnet 950 | 1,0x10° 0,3 102 19630

Tabelle 5.4.3: Ubersicht der aus den LCF-Versuchen ermittelten Kennwerte an DSCM186LC

Es erschien sinnvoll eine Beschreibung dieses Schadigungsverhaltens iiber eine Charakterisierung
der Rissverldufe und einer statistischen Auswertung der Risslingen pro Probenmessldnge
vorzunehmen.

Unter diesem Aspekt muss noch einmal auf das Versagenskriterium und den Anriss oder Bruch
innerhalb der Probenmessldange eingegangen werden. Das Versagenskriterium (max. Lastspielzahl
N) ist in dieser Versuchsfiihrung entweder durch das Versagen der Probe durch Bruch oder durch
einen Abfall der maximalen Spannungsamplitude auf 95% der Spannungsamplitude
charakterisiert. Es ist darauf hinzuweisen, dass eine in der Literatur geschilderte Problematik
beziiglich der Rissbildung aullerhalb der Messlidnge (Kerbwirkung der Probenschultern) bei der
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hier verwendeten Probengeometrie nicht auftrat. Das Aufpunkten der Extensometerfiihrungen
erbrachte ebenfalls keine nachteiligen Effekte. Bei der Darstellung der Ergebnisse sollen nur
einige Risscharakterisierungsaufnahmen und Risshédufigkeitsdichten exemplarisch vorgestellt
werden. Bei der nun folgenden Schéadigungscharakterisierung werden wanddurchtrennende Risse
als Primérrisse bezeichnet, miissen demzufolge nicht den Bruch der Probe charakterisieren. Als
Sekundirrisse werden alle Risse bezeichnet, die in den Grundwerkstoff bzw. Schichten verlaufen,
aber nicht zur Trennung fithren. Dem Vergleich der einkristallinen Variante CMSX-4 mit SX
CM186LC schliefit sich die Beschreibung des stingelkristallinen Werkstoffs DS CM186LC an.

Fiir die einkristallinen Grundwerkstoffproben ergab die Charakterisierung der Rissauspragung und
—anzahl ein sehr dhnliches Bild. 70 bis 90% der detektierten Risse auf den Innenseiten der
Hohlproben sind im Bereich der untersuchten Gesamtdehnungsschwingbreiten von geringer Grof3e
(13,521 pm), wie anhand Abbildung 5.4.4 exemplarisch an CMSX-4 dargestellt ist.

M HHTO001/0,5/950°C/UC/Aulenseite
B HHT001/0,5/950°C/UC/Innenseite
B HHT002/0,8/950°C/UC/AufRenseite
B HHT002/0,8/950°C/UC/Innenseite
O HHTO008/1,0/950°C/UC/AuRenseite
0 HHT008/1,0/950°C/UC/Innenseite

rel. Haufigkeitsdichte
o
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o
w
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o
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Risslange / ym

Abbildung 5.4.4: Rel. Haufigkeitsdichte der Anrisslange fuir nach dem LCF-Versuch untersuchte
unbeschichtete Hohl proben aus CMSX-4

Diese finden sich hauptsdchlich als Anrisse in der an Yy'-verarmten Diffusionszone beider
einkristalliner Werkstoffe wieder (Abbildung 5.4.5 und Abbildung 5.4.6). Die Rissinitiierung
beginnt dabei hauptsdchlich senkrecht zur <001>-Orientierung (Abbildung 5.4.5 b.) und
Abbildung 5.4.6 ¢.)) in den durch starke Korrosion verursachten Oxidationsgruben (Télern) und
schreitet dann in den Grundwerkstoff voran. Der Verlauf des Primérrisses kann im
Grundwerkstoff unter einem Winkel von 45° zur Hauptachse der Proben beobachtet werden und
wird dabei oft, wiederum in einem Winkel von 45°, abgelenkt (Abbildung 5.4.5 a.)). Bei dem
Werkstoff SX CM186LC kommt es zur Bildung ausgepragter Nebenrisse (Abbildung 5.4.6 a.)).
Bevorzugt werden dabei die interdendritischen Bereiche des Werkstoffs. Hier treten die grofiten
Inhomogenitéten, wie eutektische Bereiche, Primir- und Sekundircarbide sowie y'-vergroberte
Bereiche auf, die die Rissausbreitung begiinstigen konnen, d.h. Schwachstellen darstellen.

Wie anhand der Auftragung der rel. Hiufigkeitsdichte von detektierten Rissen ersichtlich wird
(Abbildung 5.4.4), kann ein Unterschied zwischen AufBenseite und Innenseite der Proben
festgestellt werden. Auf der AuBlenseite finden sich zunehmend grofBere Risse wieder. Die
Nachuntersuchungen an Proben aus SX CMI86LC ergaben im Vergleich zu CMSX-4 deutlich
lingere Anrisse auf der AuBlenseite. Fiir beide Werkstoffe nahm die Anrissldnge mit kleineren
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Gesamtdehnungsschwingbreiten zu. Hier konnten teilweise Risslingen von 170 bis 520 pm
detektiert werden. Die Ergebnisse lassen darauf schlieBen, dass die Rissinitiierung und -
ausbreitung an den einkristallinen Grundwerkstoffproben hauptséichlich durch Korrosionsprozesse
auf der Oberfliche des Grundwerkstoffes, bzw. an den Rissflanken, gesteuert werden. Daneben
konnten fiir den Werkstoff SX CMI186LC vermehrt Anrisse im Inneren des Grundwerkstoffs
festgestellt werden.

AnBenseite

e e e e e R it
e .

—verammte Diffusionszone

i

Innenseite

b)

Abbildung 5.4.5: Rissverlauf und Rissinitiierung (exemplarisch) am Grundwerkstoff CMSX-4 nach
dem LCF-Versuch, 4s= 1,0%, N = 920 Zyklen

Die an den HVS-beschichteten einkristallinen Werkstoffen durchgefiihrten Nachuntersuchungen
weisen ebenfalls Ahnlichkeiten in der Rissinitiierung und des Rissverlaufs auf. Auch hier wird an
der AuBenseite und Innenseite der Proben eine Rissbildung senkrecht zur <001>-Orientierung
beobachtet, die anschlieBend im Grundwerkstoff in einem Winkel von nahe 45° (Abbildung 5.4.7
a.) und Abbildung 5.4.8) verlauft. Die Anrissdichte auf der Innenseite beider Werkstoffe nimmt
mit steigender Gesamtdehnungsschwingbreite (sieche auch Abbildung 5.4.9 und Abbildung
5.4.10) zu. Bei hochster Gesamtdehnungsschwingbreite (1,0%) verlaufen die detektierten Anrisse
auf der AuBenseite nur in der Korrosionsschutzschicht und erreichen den Grundwerkstoff nicht
(Abb. 5.4.7 b.) und Abbildung 5.4.11 a.)). Anhand Abbildung 5.4.7 c.) und Abb. 5.4.11 b.) wird
deutlich, dass bei mittleren Gesamtdehnungsschwingbreiten die Risslangen zunehmen.

Die Anrisse erreichen bereits die Interdiffusionszone und reichen teilweise schon in den
Grundwerkstoff  hinein.  Gesamtdehnungsschwingbreiten von 0,5%  beglinstigen die
Rissausbreitung auch im Grundwerkstoff, hier konnten Rissldngen von bis zu 400 pm gefunden
werden, d.h. mit einer Ausdehnung eines Viertels der Wandstérke. Fiir SX CM186LC konnten
innere Anrisse detektiert werden (Abbildung 5.4.8). Der Rissinitiierung entsteht hier durch das
durch den HVS vorgegebene Rauhigkeitsprofil in den Télern der HVS-Schicht, bzw. auf der
Innenseite der Proben in den Oxidationsgruben (Télern) der an y’-verarmten Diffusionszone.
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metallischer Einschluss

Abbildung 5.4.6: Ubersichtsaufnahmen von Primér- und Sekundarrissen am Grundwer kstoff SX
CM186LC nach dem LCF-Versuch, a.) 4s= 1,0% und N = 976 Zyklen; b.) As= 0,8% und N =
1289 Zyklen; c.) 4= 0,5% und N = 14035 Zyklen

Durch die an den Rissflanken ablaufenden Oxidationsvorgdnge kommt es zu einer Ausbildung
eines an der Aluminium-reichen [3-Phase verarmten Saumes (5 — 10 pm) (Abbildung 5.4.7 a.) und
Abbildung 5.4.8), dessen Ausdehnung durch die =zeitliche Abhingigkeit mit sinkender
Gesamtdehnungsschwingbreite zunimmt. Ebenso nimmt die Ausdehnung der Interdiffusionszone

zwischen HVS und Grundwerkstoff mit sinkender Gesamtdehnungsschwingbreite von etwa 10 auf
bis zu 25 um zu.
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Anrisse in der HVS
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Abbildung 5.4.7: a.) Ubersichtsaufnahme des Rissverlaufs am Grundwer kstoff CMSX-4 mit HVS
nach dem LCF-Versuch, 4= 0,8%, N = 9500 Zyklen; b.) 4s= 1,0%, N = 1854 Zyklen; c.) 4=
0,8%, N = 9500 Zyklen; d.) 4e= 0,5%, N = 60600 Zyklen (exemplarisch)

Abbildung 5.4.8: Verlauf des Primarrisses in SX CM186LC mit Haftvermittlerschicht bei A=
0,8% und N = 3743
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Der unterschiedliche Kontrast bei der Darstellung der Primér- und Sekundiranrisse ergibt sich aus
einer unterschiedliche Probenprédparation. Proben mit einem helleren Kontrast sind ungeitzt,
wihrend Proben mit dunklem Kontrast in einer Losung aus H,SO4/H3PO4/CrVI-Oxid angeétzt
wurden.
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Abbildung 5.4.9: Rel. Haufigkeitsdichte der Anrissléange der nach dem LCF-Versuch untersuchten
mit Haftver mittler schicht beschichteten Hohlproben aus CMSX-4
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Abbildung 5.4.10: Rel. Haufigkeitsdichte der Anrisslange der nach dem LCF-Versuch
unter suchten mit Haftver mittler schicht beschichteten Hohlproben aus SX CM186L.C
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%ﬁ fﬁl. 5 Sﬂﬁ 500 pm
c.)
Abbildung 5.4.11: Ubersichtsaufnahme der Sekundarrisse bei verschiedenen
Dehnungsschwingbreiten am Grundwer kstoff SX CM186LC mit HVS nach dem LCF-Versuch, a.)
Ae=1,0%, N = 1235 Zyklen; b.) A= 0,8%, N = 3743 Zyklen; c.) As= 0,5%, N = 21997 Zyklen;
(exemplarisch)

Aus den in Kapitel 4 erlduterten Griinden musste auf einen Vergleich beider einkristalliner
Werkstoffe mit WDS-Beschichtung verzichtet werden. Im folgenden sollen nur die an CMSX-4
mit WDS-Beschichtung erzielten Ergebnisse diskutiert werden.

Da die kolumnare Gefiigestruktur der mittels EB-PVD-Verfahren hergestellten
Wirmeddmmschichten eine Rissanalyse erschwert, wurden. bei der Dokumentation der
Risslingen die Wirmedammschicht nicht beriicksichtigt. Eine Unterscheidung von bereits
vorhandenen, wéhrend der Herstellung durch thermische Spannungen entstandener Risse und
Risse, die erst wiahrend der Belastung auftraten, konnte nicht getroffen werden.

Die WDS-Schicht ist mit einer Vielzahl an Segmentierungsrissen durchzogen, deren Auspragung
mit sinkender Gesamtdehnungsschwingbreite zunimmt. In Abbildung 5.4.12 ist die
Rissausbreitung bis in die HVS-Schicht gezeigt. Ein Abplatzen der Warmeddammschichten konnte
bei keiner der Proben nachgewiesen werden. In Abbildung 5.4.13 ist der Verlauf von
Primérrissen an mit Waiarmeddmmschicht versehenen Proben bei unterschiedlicher
Gesamtdehnungsschwingbreite wiedergegeben. Der Rissverlauf ist reprisentativ fiir alle bei
verschiedenen Gesamtdehnungsschwingbreiten untersuchten LCF-Proben mit Wirme-
ddmmschicht. Nach anfinglichem senkrechten Rissverlauf (von der AuBlen- oder Innenseite
betrachtet) kommt es zu einer Umlenkung des Risses in einen Winkel von 45° zur <001>-
Orientierung. Die Anrissdichte fiir kleine Anrisse (etwa 21 pm) steigt mit zunehmender
Gesamtdehnungsschwingbreite  an.  Die  Risslingen @ nehmen  mit  abnehmender
Gesamtdehnungsschwingbreite zu. Ebenso ist festzuhalten, dass kaum Anrisse innerhalb der HVS-
Schicht bei hochster Beanspruchung gefunden werden (Abb.5.4.8 a.)), bei mittleren
Gesamtdehnungsschwingbreiten, hier 0,7 — 0,8%, findet man Anrisse, die in der HVS und
hochsten bis zur Interdiffusionszone verlaufen (Abbildung 5.4.12 a.)). Erst bei niedriger Belastung
kommt es zur Ausbildung von Rissldngen, die bis in den Grundwerkstoff reichen (Abbildung
5.4.12 b.)). Die Proben mit Warmedammschicht weisen auf der Innenseite eine sehr hohe rel.
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Haufigkeitsdichte an sekunddren Anrissen auf, deren Anrisslinge mit sinkender
Gesamtdehnungsschwingbreite zunimmt (Abbildung 5.4.12 c¢) und d.) siche Abb.5.4.14).
Vereinzelt findet eine Trennung der Warmeddmmschicht innerhalb der Oxidationsschicht von der
Haftvermittlerschicht statt, diese lateralen, sich oft ebenfalls nur auf die Oxidationsgruben
beschriankenden Risse wurden nicht in die Auswertung mit aufgenommen.

‘100 ym .~ " 200um
a) b))

PR——

50 pm

d)

Abbildung 5.4.12: Ubersichtsaufnahmen von Sekundérrissen am Grundwer kstoff CMSX-4 mit
WDS nach dem LCF-Versuch, a.) AuRenseite mit A = 0,8% und N = 1703 Zyklen; b.) Aul3enseite
mit A= 0,5% und N = 7967 Zyklen; c.) Innenseite mit Priméarriss mit A= 0,8% und N = 1703
Zyklen; d.) Innenseite mit A= 0,5% und N = 7967 Zyklen

Abbildung 5.4.13: Ubersichtsaufnahme des Rissverlaufs am Grundwer kstoff CMSX-4 mit WDS
nach dem LCF-Versuch, a.) 4= 1,0%, N = 1235 Zyklen; b.) 4= 0,7%, N = 1235 Zyklen
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Abbildung 5.4.14: Rel. Haufigkeitsdichte der Anrisslange der nach dem LCF-Versuch
unter suchten mit Warmedammschicht beschichteten Hohlproben aus CMSX-4

Die Nachuntersuchungen am stingelkristallinen CM186LC Material unbeschichtet und HVS
beschichtet zeigen eine dhnlich hohe Anrisshaufigkeit kleiner Risse wie die einkristallinen Proben.
Eine zunehmende Gesamtdehnungsschwingbreite erhoht die Anzahl der Anrisse, fiihrt aber nicht
zu deren Wachstum. Wie bereits dargestellt, kommt es in ,,Tdlern* des Rauhigkeitsprofils
entweder durch Oxidation hervorgerufen oder aber durch das gegebene Rauhigkeitsprofil der
HVS-Schicht zu einer Rissinitiierung. Hier kann eine schnellere Anrissbildung fiir Proben mit
HVS-Beschichtung vermutet werden.

Die AuBenseiten und Innenseiten der untersuchten LCF-Proben weisen einen starken
Oxidationsangriff auf. Dadurch schreitet neben dem Risswachstum auch die Oxidation des
Grundwerkstoffes deutlicher voran, als das fiir die Einkristalle der Fall ist. Der Verlauf des
Primérrisses im Grundwerkstoff, exemplarisch bei einer Gesamtdehnungsschwingbreite von 0,5%
dargestellt (Abbildung 5.4.15 c.)), weist eine grofie Neigung zur Verzweigung auf, dhnlich wie es
bei SX CMI186LC beobachtet wurde. Das Risswachstum verlduft dabei hauptsidchlich innerhalb
der interdendritischen Bereiche. Bei hohen Gesamtdehnungsschwingbreiten kann Porenbildung an
Carbiden, bei niedrigen Gesamtdehnungsschwingbreiten hauptsédchlich in den interdendritischen
Bereichen beobachtet werden. Dies wird entweder durch Loslosung der Carbide vom
Grundwerkstoff verursacht oder durch Bruch der Carbide senkrecht zur Belastungsrichtung
(Abbildung 5.4.15 a.) und b.)). Dadurch ist auch die erhebliche hohere Anzahl innen liegender
Risse, senkrecht zur <001>-Orientierung zu erkldren (Abbildung 5.4.15 c.)). Das Risswachstum
verlduft bevorzugt in den interdendritischen Bereichen des Werkstoffs ab, da hier die groften
Inhomogenitéten auftreten und die Rissausbreitung somit begiinstigen.
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Abbildung 5.4.15: Ubersichtsaufnahme der Anrisse bei verschiedenen
Gesamtdehnungsschwingbreiten am Grundwer kstoff DS CM186L.C nach dem LCF-Versuch, a.)
und b.) 4e= 0,8%, N = 877 Zyklen; c.) und d.) 4= 0,5%, N = 4708 Zyklen; (exemplarisch)

Bei den stingelkristallinen Proben mit HVS-Beschichtung muss festgehalten werden, dass alle
wanddurchtrennenden Risse von der Innenseite initiiert wurden. Dies ist aus dem Rissverlauf zu
ersehen (Abbildung 5.4.16). Keiner der bei den verschiedenen Gesamtdehnungsschwingbreiten in
der HVS-Schicht auftretenden Risse reicht bis in den Grundwerkstoff (Abbildung 5.4.16 a.) bis

c.)).

Neben einer erhohten Porositdt des Grundwerkstoffes (innerhalb der interdendritischen Bereiche)
wurden Poren auch in der Interdiffusionszone gefunden. Daneben fanden sich auch einige
Fremdeinschliisse innerhalb der Interdiffusionszone, die auf Riickstdnde beim Herstellungsprozess
(Sandstrahlen des Grundwerkstoffes) der HVS zuriickzufiihren sind.

Da die Innenseite der LCF-Proben nicht vor Oxidation geschiitzt ist, kommt es hier mit sinkender
Gesamtdehnungsschwingbreite, also hoheren Zyklenzahl, zu einem verstirkten Korrosionsangriff.
Deutlich ist auf der Innenseite in Abbildung 5.4.16 (c.)) die stidrkste Ausprigung einer
Oxidationszone zu erkennen, was gleichzeitig mit einer Erhéhung der Rissanzahl und -linge
verbunden ist (vgl. Abbildung 5.4.16 a.) bis c.)).
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b.)

Abbildung 5.4.16: Ubersichtsaufnahme der Primérrisse und Anrisse bei verschiedenen
Gesamtdehnungsschwingbreiten am Grundwer kstoff DS CM186L.C mit HVS nach dem LCF-
Versuch, a.) 4= 1,0%, N = 260 Zyklen; b.) 4¢= 0,8%, N = 730 Zyklen; c.) 4= 0,5%, N =

3178 Zyklen, (exemplarisch)

Die Untersuchungen der Anrissverteilung erlaubt keine eindeutige Zuordnung des Rissgeschehens
zur Deutung/Klarung der Ergebnisse aus den LCF-Versuchen.
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Die Ergebnisse der an gebohrten <001>-orientierten CMSX-4 Proben sollen hier nur qualitativ
vorgestellt werden. Abbildung 5.4.17 zeigt die Ermiidungsversuche an SEN-LCF-Proben, die je
Probe mit fiinf Laserbohrungen versehen waren.

Ermudungsversuche an CMSX-4 mit Laserbohrungen bei 950°C
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Abbildung 5.4.17: Auftragung der Lastspielanzahl in Abhangigkeit von der
Gesamtdehnungsschwingbreite der LCF-Versuche bei 950°C an gebohrten Proben aus CMSX-4

Es wird deutlich, dass auch hierbei mit sinkender Gesamtdehnungsschwingbreite Ag und daraus
resultierender abfallender maximaler Spannungsamplitude die Lastspielanzahl N ansteigt. Die
Ergebnisse der aus den LCF-Versuchen an gebohrten CMSX-4-Proben ermittelten Kennwerte sind
in Tabelle 5.4.4 zusammengefasst. Die kursiv unterlegten Ergebnisse wurden aus den
vorhandenen Kennwertkurven kalkuliert und sind in Abbildung 5.4.17 mit Pfeilen gekennzeichnet.

Probenkennung | Temperatur | Dehnrate| Dehnungs- Spannungs- Bruchzyklen-
fiir schwingbreite | amplitude (max.) anzahl
CMSX-4 [°C] [s] [%] [MPa] [Ng:]
nur Grundwerkstoff mit 5 Laserbohrungen
GAO158-3-4-1 950 1,0x10” 1,0 427 371
GAQO158-3-4-2 950 1,0x107 0,7 291 1408
GAO158-3-4-3 950 1,0x107 0,5 211 22284
Berechnung 950 1,0x10°° 0,3 135 166829

Tabelle 5.4.4: Ubersicht der aus den LCF-Versuchen ermittelten Kennwerte an lasergebohrten
SEN Proben aus CMSX-4

Der Rissverlauf zwischen den Bohrungen, wie er in Abbildung 5.4.18 beobachtet werden konnte,
unterstreicht die Richtigkeit der aus den Finite Element-Analysen erzielten Ergebnisse beziiglich
der Spannungsverteilung rund um lasergebohrter Kiihlkanédle, wodurch es zur Rissinitiierung
kommt und das Risswachstums zwischen den Laserbohrungen (in Bereichen groBter Spannungen)
einsetzt. Bei den gebohrten Proben ist eine Rissinitiierung ausschlielich von den Bohrungen
ausgehend, detektiert worden.
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Ubersichtsaufhahmen Detailansichten

Abbildung 5.4.18: Rissverlauf an mit Laserbohrungen ver sehenen SEN-LCF-Proben aus CMSX-4
bei 950°C und ver schiedenen Gesamtdehnungsschwingbreiten, a.) und b.) 4s= 1,0%, N = 371
Zyklen; ¢.) und d.) 4= 0,7%, N = 1408 Zyklen; e.) und f.) 4s= 0,5%, N = 22284 Zyklen,
(exemplarisch)

In Abbildung 5.4.19 ist die Lastspielanzahl der unbeschichteten Werkstoffe aufgetragen. Die
einkristallinen Werkstoffe weisen hierbei die ldngste Lastspielanzahl unter &hnlichen
Belastungsbedingungen  auf.  Ein  Vergleich  der  Lastspielanzahl  bei  gleicher
Gesamtdehnungsschwingbreite von einkristallinen Varianten zeigt nur geringe Unterschiede.
Lediglich bei einer Gesamtdehnungsschwingbreite von 0,8% erreicht die Lastspielanzahl von SX
CM186LC nur knapp ein Viertel der von CMSX-4 erreichten Lastspiele. Dies ist wahrscheinlich
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auf eine grofere Abweichung von der <001>-Orientierung bei SX CM186LC zuriickzufiihren.
Unter Annahme der bei Ermiidungsversuchen doch héufig auftretenden sehr groflen
Schwankungen bei parallel Versuchen und den in der Abb. 5.4.19 dargestellten ,,Lebensdauerfits*
betrigt die Lebensdauer von SX CM186 gegeniiber CMSX-4 nur 60 bis 80%. Diese Ergebnisse
sind mit Ergebnissen, die im COST 522 Programm an Vollproben erzielt wurden, vergleichbar.
Zwar liegt die Lebensdauer von Vollproben gegeniiber Hohlproben deutlich héher, doch ist auch
hier die Tendenz zu erkennen, dass SX CMI186LC eine geringere Lebensdauer als CMSX-4
aufweist. Im Bereich von Gesamtdehnungsschwingbreiten zwischen 1,0 und 0,5% korrespondiert
die Lebensdauer von SX CMI186LC mit der 50% Lebensdauerlinie von CMSX-4 gut iiberein.
Hohere Gesamtdehnungsschwingbreiten fithren bei beiden Werkstoffen zu einer &hnlich hohen
Anzahl erreichter Lastspiele. Diese Tendenz spiegelt sich auch in Abb.5.4.19 wieder.
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Abbildung 5.4.19: Vergleich der ,, Lebensdauer” der unbeschichteten Werkstoffe

Die Spannungsamplitude der Einkristalllegierungen bleibt bei 950°C fiir CMSX-4 und SX
CM186LC nahe zu konstant. Nur bei sehr hohen Gesamtdehnungsschwingbreiten setzt die
Entfestigung schon wihrend der ersten Zyklen ein. Fiir SX CM186LC kann eine Entfestigung
nach 50% der erreichten Gesamtlastspiele festgestellt werden. Die Beanspruchung beider
Werkstoffe resultiert bei 950°C nur aus der elastischen Gesamtdehnungsschwingbreite. Die
Lebensdauer erniedrigende Faktoren sind somit hauptsdchlich Gefiigeinhomogenititen oder
Oxidation. Dadurch kann die Rissinitiierung, der Korrosionsangriff und das Risswachstum
erheblich beschleunigt werden. Das stiangelkristalline Material aus CM186LC und die gebohrten
Proben aus CMSX-4 zeigen ebenfalls ein sehr dhnliches Verhalten. Die Griinde hier liegen zum
einen in der bei DS CM186LC detektierten erhdhten Porositdt und zum anderen in der durch die
Bohrungen eingebachten Querschnittsschwichung des Grundwerkstoffs CMSX-4. Die
Lastspielanzahl von Proben aus CMSX-4 ist bei gleicher Belastung mit Bohrungen um 50%
reduziert.

Die mit einer HVS-Beschichtung versehenen einkristallinen Proben weisen eine um den Faktor 2
bis 3 hohere Lastspielanzahl auf als unbeschichtete Proben. Dieses Verhalten wurde schon in der
Literatur an PWA 1480 [128] gefunden. Die Auftragung der Lastspielanzahl untersuchter
Grundwerkstoffproben mit einer HVS-Beschichtung ist in Abbildung 5.4.20 wiedergegeben.
CMSX-4 zeigt hier bei mittleren Gesamtdehnungsschwingbreiten eine um den Faktor 4 hohere
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Lastspielanzahl auf. Die Lastspielanzahl von DS CM186LC fillt dagegen stark ab und liegt nur
noch bei ca. 15% der Lastspielanzahl von den untersuchten Einkristallen.
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Abbildung 5.4.20: Vergleich der ,, Lebensdauer® der mit einer HVS- Schicht beschichteten
Werkstoffe

Das Versagen- und Schidigungsverhalten an im LCF-Versuch gepriiften einkristallinen Proben
scheint durch die Oxidationsvorginge an der Probenoberfliche wesentlich beeinflusst zu werden.
Als Rissinitiierungsorte wirken zum einen auf unbeschichteten Proben die sich bildenden
Oxidationsgruben. Durch das Rauhigkeitsprofil der Korrosionsschutzschicht selbst konnen Risse
innerhalb der ,,Téler* initiiert werden. Somit steht dem direkten Korrosionsangriff beschichteter
Proben weniger Flache zur Verfiigung, die Rissinitiierung beginnt hiufig auf der Innenseite der
Hohlproben. Erst bei lingeren Versuchszeiten, d.h. niedrigen Gesamtdehnungsschwingbreiten,
wachsen auch Risse von auflen bis in den Grundwerkstoff. Die Problematik der ,,Welligkeitstaler*
auf einer Oberflache konnte auch schon unter [129] gezeigt werden und fiihrte dort zu dhnlichen
Ergebnissen.

Der stangelkristalline Werkstoff zeigt einen sehr deutlichen Abfall der Lastspielanzahl verglichen
mit der Lastspielanzahl der einkristallinen Variante von SXCM186 LC.

Bei der Dokumentation des Rissverlaufs gebohrter einkristalliner SEN-LCF-Proben aus CMSX-4
wird die aus den Finite-Element-Analysen ermittelte Spannungsverteilung beziiglich der
Rissinitiierung und des Risswachstum bzw. —verlaufs bestitigt. Ein Vergleich der Lastspielanzahl
gebohrter und ungebohrter Proben aus CMSX-4 zeigt einen Abfall der Lastspiele auf 20%.
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5.5 ,,In-situ“~-Bebachtungen im Rasterelektronenmikroskop zum
Rissgeschehen

Zur Beurteilung gebohrter Strukturen wurden neben den Finite-Element-Analysen auch
experimentelle ,,In-situ-Untersuchungen® im Rasterelektronenmikroskop durchgefiihrt

Die Versuche unter Zugbelastung wurden an Proben aus INCONEL 617 und CMSX-4
durchgefiihrt. Wie erwdhnt musste die Untersuchung der intermetallischen Phase FG 75 aus der
Arbeit genommen werden, da aufgrund der gieBtechnischen Problematik nicht geniigend
Probenmaterial zu Verfligung stand. Die Legierung INCONEL 617 wurde ausgewdhlt, weil sie
dhnliche Verformungseigenschaften bei moderaten Temperaturen aufweist wie FG 75 bei
Temperaturen oberhalb 1050°C. Eine Priifung bei solch hohen Temperaturen wiére im
Rasterelektronenmikroskop nicht moglich. Eine Durchfiihrung der Versuche im REM war mit
erheblichen Problemen verbunden. Der Vergleich mit an Luft durchgefiihrten Versuchen ist nicht
moglich. Die Untersuchungen erfordern iiber einen lidngeren Zeitraum ein konstantes Vakuum,
was bei gleichzeitiger Beheizung und Kiihlmitteldurchfluss erhebliche Schwierigkeiten bereitete.
Undichtigkeiten innerhalb des Kiihlkreislaufes im REM mussten vermieden werden, nicht zuletzt
wegen einer moglichen Zerstorung des Rasterelektronenmikroskops. Bei den erforderlichen hohen
Temperaturen stellten sich neben einer Oxidation von elektrischen Ofenzuleitungen, die extrem
hohe Wartungsanfilligkeit des Ofens und eine vor hohen Temperaturen ungeniigend abgeschirmte
Lastmessdose als die Hauptprobleme dar. Weiterhin ist man bei den hier in-situ untersuchten
Werkstoffen im REM auf eine maximal Temperatur von 650°C festgelegt. Mit steigender
Versuchstemperatur werden zunehmend mehr thermische Elektronen vom Probenmaterial
abgegeben (Materialspezifisch), was zu einer Reduzierung der Bildqualitit fiihrt. Die hier
angesprochene Problematik in der Versuchsfiihrung konnte weitgehend durch eine Optimierung
der Kiihlungs- und Ofenfiihrung beseitigt werden. Auf die versuchstechnisch sehr aufwendig
durchzufiihrenden Zugschwellbelastungen musste jedoch ganz verzichtet werden, da die
Versuchdurchfiihrung im Rasterelektronenmikroskop zeitlich beschriankt ist. Die hier gezeigte
Problematik erlaubt nur eine qualitative Ergebnisdarstellung.

In Abbildung 5.5.1 ist das Verformungsverhalten einer Flachzugprobe aus INCONEL 617 mit
einer Bohrung unter ,,In-situ“~-Beobachtung im einaxialen Zugversuch bei 650°C wiedergegeben.
Erste Anrisse kleiner als 10 pm koénnen unter Belastung bei Punkt 4 auf der Oberfldche beobachtet
werden. Die Mikrorisse sind bereits deutlich im Bohrlochgrund zu erkennen (sieche Abbildung
5.5.2). Das ,,Mikrorisswachstum verlduft hauptséchlich senkrecht zur Mode I Belastung.

Abbildung 5.5.3 beschreibt die Mikrorissbildung und das Verformungsverhalten fiir eine
Flachzugprobe aus INCONEL 617 mit einer Bohrung bei 650°C unter einaxialer Zugbelastung.
Sowohl auf der oberen wie auch auf der unteren Seite des lasergebohrten Kiihlkanals ist eine
Rissinitiierung zu beobachten (a.)). Nach einer ersten Anrissbildung (bis 30 pum) auf der Ober-
und Unterseite des Bohrloches setzt aufgrund der Zihigkeitseigenschaften von INCONEL 617
plastische Verformung ein, die durch Verformungsbiander auf der Oberfliche gekennzeichnet ist.
Weiterhin konnen zahlreiche Oberfldchenanrisse detektiert werden (d.)). Unter weiterer Belastung
kommt es zu starken Verformungen im Bereich des Bohrloches. Rissoffnung und -ausrundung
sind zu beobachten (e.) und f.)). In den Aufnahmen sind die Gesamtdehnungen, bezogen auf den
tatsdchlich vorliegenden Querschnitt, sowie die Belastung zum Zeitpunkt der Aufnahme
angegeben.
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Abbildung 5.5.1: Spannungs-Dehnungs-Diagramm (technisch) bei 650°C fiir eine lasergebohrte
Flachzugprobe

Abbildung 5.5.2: ,, Mikrorissinitiierung” senkrecht zur Mode I-Belastung
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Abbildung 5.5.3: ,, Mikrorissinitiierung” und Verformung an INCONEL 617 bei 650°C mit einer
Laserbohrung unter einaxialer Zugbelastung

In Abbildung 5.5.4 sind die Spannungs-Dehnungsdiagramme fiir INCONEL 617 und CMSX-4
aufgetragen. Die sich aus den Zugversuchen bei 650°C ergebenden mechanischen Kennwerte
beider Werkstoffe sind in Tabelle 5.5.1 wiedergegeben. Aus der geschilderten Problematik
beziiglich der Versuchsfiihrung sollen hier die Ergebnisse nur qualitativ besprochen werden. Fiir
duktile Werkstofte, wie INCONEL 617 bei hohen Temperaturen, ldsst sich kaum ein signifikanter
Einfluss der Bohrlochreihen auf das Spannungs-Dehnungs-Verhalten bzw. auf die mechanischen
Eigenschaften ableiten. Wéhrend die Streckgrenzenspannungen ansteigen, sinkt die Bruchdehnung
der ungebohrten Proben von 67% zu den mit fiinf Bohrungen versehenen Proben auf 26% ab. Der
bei 650°C noch hochfeste Werkstofft CMSX-4 weist einen deutlicheren Einfluss der Bohrungen
auf die mechanischen Kennwerte auf. Die Bruchdehnungen fallen stark von 31% auf 6% ab. Auf
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eine Darstellung der Ergebnisse an CMSX-4 soll an dieser Stelle verzichtet werden, da Risse nicht
vor dem Versagen detektiert werden konnten, Versagen somit spontan und katastrophal auftrat.

Werkstoff Temperatur | Rpo» Rpos Rpio Rpis R Bruchdehnung
[°C] [MPa] | [MPa] | [MPa] | [MPa] | [MPa] [%]
ungebohrt
INCONEL 617 650 270 290 303 306 682 67
CMSX-4 650 974 976 980 988 1000 31
eine Bohrung
INCONEL 617 650 266 277 295 303 665 45
CMSX-4 650 891 897 900 908 1010 7
drei Bohrungen
INCONEL 617 650 257 278 298 309 616 44
CMSX-4 650 855 876 884 901 938 6
fiinf Bohrungen
INCONEL 617 650 328 336 348 361 677 26
CMSX-4 650 --- --- --- --- --- ---

Tabelle 5.5.1: Ubersicht der aus,, In-situ“ -Zugver suchen gewonnenen mechanischen Kennwerte
an INCONEL 617 und CMSX-4

1200

i AaAAAAMAAAAAAAAMAAAAMA
L 0a a0 ahA AAAAMS ADAMMAAMAAMAAMAA AAAMAALAMAAML AAAAAAAAL AM AL AAMMAAMMAMAAMMAAALA AMAAA

A
800 w]

600

Spannung / [MPa]
]
> O‘»

400 -

A INC 617 Flachzugprobe ohne Bohrung
+ INC 617 Flachzugprobe mit Bohrung
0 INC 617 Flachzugprobe mit drei Bohrungen
¢ INC 617 Flachzugprobe mit finf Bohrungen
A CMSX-4 Flachzugprobe ohne Bohrung

m CMSX-4 Flachzugprobe mit Bohrung

O CMSX-4 Flachzugprobe mit drei Bohrungen

200 + &%

16 18 20 22 24

0 2 4 6 8

10 12 14
Dehnung / [%]

Abbildung 5.5.4: Ermittelte Spannungs-Dehnungskurven (technische) fir INCONEL 617 und
CMSX-4

Abbildung 5.5.5 zeigt das extreme plastische Verformungsverhalten der mit drei und fiinf
Bohrungen versehenen INCONEL 617 Flachzugproben. Auch hier sind wieder der Bohrlochrand
und der Bohrlochgrund Startpunkte fiir die Rissinitiierung, wie anhand Abbildung 5.5.6
verdeutlicht wird. Es konnte wihrend des Versuchs beobachtet werden, dass kontinuierlich
Mikrorisse an der Ober- und Unterseite des Bohrloches gebildet werden. Ein dominanter Riss
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(GroBenordnung 30 pm) wird bei der Zusammenlagerung vieler kleiner Mikrorisse gebildet. Die
meisten Mikrorisse wachsen entweder nur sehr langsam weiter oder kommen génzlich zum
Erliegen.

Rissinitiierung
e 5

a =5 pum

Risainitiie.tr*.i:_iz g

c.)Rissimtiierung am Bohrlochrand senkrecht d.) Rissinitiierung am Bohrlochrand senkrechtf
zur Belastungsnichtung, £ =161 % und zur Belastungsrichtung, £ =123 % und
o=205MPa o=312MPa

&) Rissabmundimg, £=28.6 %o
und o =576 MPa

1 mm

g kurz v Vsagen, £=434 % und h.) Bruchver auf
g=641 MPa

Abbildung 5.5.5: Verformungsverhalten von Flachzugproben mit drei und mit finf Bohrungen aus
INCONEL 617
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Belastuneznichtung

Abbildung 5.5.6: Mikrorissinitiierung an einer Flachzugprobe aus INCONEL 617 (aufgenommen
an einer Probe mit fiinf Bohrungen)

Die Rissinitiierung von Mikrorissen trat bei den hier untersuchten Proben in einem
Gesamtdehnungsbereich von 0,8 bis 1,3% auf. Bei der Spannungsberechnung wurde die
Querschnittsschwichung durch die Bohrung(en) beriicksichtigt. Fiir Proben mit einer und mit drei
Bohrungen trat Versagen senkrecht zur Hauptbelastungsrichtung ein. Unter einer
Bohrlochanordnung von flinf Bohrldchern tritt Versagen in einem Winkel von 45° auf. Die somit
gewonnen Ergebnisse stlitzen die Finite-Element-Analysen an gebohrten Strukturen. Das duktile
Versagens-und Verformungsverhalten von INCONEL 617 ist durch eine wabenformige
Bruchfliche gekennzeichnet (Abbildung 5.5.7 a.)). Teilweise lassen sich innerhalb solcher
tiefgriindiger Wabenstrukturen losgeldste Carbide vom Typ M,3 C¢ detektieren (b.)).

Die bisherigen Ergebnisse haben gezeigt, dass ein Bohrloch im Sinne einer klassischen
Bruchmechanik nicht als Riss fungiert. Die Versuche an gekerbten Bohrungen haben jedoch nicht
zu den gewiinschten Ergebnissen gefithrt. Aus Abbildung 5.5.8 wird deutlich, dass der
Kerbwiderstandsfaktor fiir den Werkstoff INCONEL 617 sehr hoch ist und die Kerbe iiber das
plastische Verformungsverhalten kompensiert wird. Ein Unterschied zwischen gekerbten und
ungekerbten Proben konnte somit bei diesem Werkstoff und bei 650°C nicht festgestellt werden.
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Abbildung 5.5.7: a.) Typische Bruchflache fur duktiles Werkstoffver sagen (Vergrofierung aus Abb.
5.5.5h.)) und b.) Carbide innerhalb der Wabenstruktur
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Abbildung 5.5.8: Einfluss gekerbter Bohrungen unter Zugbelastung bel 650°C an INCONEL 617

AbschlieBend bleibt festzuhalten, dass ,,In-situ“-Untersuchungen ein adidquates Mittel darstellen,
um Rissinitiierung und Risswachstum beobachten zu konnen. Die Mikrorissinitiierung und
Ausbildung eines dominanten Mikro- (Makro-) -risses, die in den hier vorgestellten Versuchen
beschrieben wurden, decken sich gut mit Ergebnissen aus [113, 115] und werden in &hnlicher
Weise in [114] geschildert. Gebohrte Strukturen scheinen bei Werkstoffen mit hohen Duktilititen
in Bereichen anwendungstechnischer Dehnungen keinen entscheidenden Einfluss auf das globale
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Verformungsverhalten zu besitzen. Betrachtet man das gesamte Werkstoffverhalten, so ist
festzuhalten, dass die erreichbaren Bruchdehnungen hochfester Werkstoffe, wie z.B. CMSX-4,
deutlich abfallen. Versetzt angeordnete Bohrlochreihen, d.h. auch Bohrlochreihen senkrecht zu
maximal wirkenden Normalspannungsanteilen, fiihren fiir alle untersuchten Werkstoffe zu einer
deutlichen Verminderung der mechanischen Eigenschaften. Leider koénnen die in Kapitel 3
beschrieben Grundlagen nicht oder nur teilweise zur Beschreibung des Versagensverhaltens des
hier gepriiften Werkstoffes herangezogen werden.

5.6 Isotherme Korrosionsversuche und Hartemessungen

In den Kiihlkandlen von Schaufeln stellt sich entlang der Wandstirke (iiblicherweise 2 mm) ein
Temperaturgradient ein, der durch die von innen aufgebrachte Kiihlung mittels eines Kiihlfluids
verstirkt wird. Das Kiihlgas an der Schaufelinnenseite hat hierbei eine Temperatur um die 450°C
bis 500°C, wiéhrend die 4duflere Schaufeloberfliche (Substratoberflichentemperatur mit
Beschichtung) rund 1000°C erreichen kann. Aus diesem Grunde schienen isotherme
Korrosionsversuche in einem Temperaturbereich zwischen 550 °C und 1000°C angebracht. Damit
kann der Einfluss einer Oxidationsrate entlang der Kiihlkanaloberfliche untersucht werden und
Aussagen iiber einen moglichen Stromungsverlust auf der Schaufeloberfliche getroffen werden.

In den Abbildungen 5.6.1 und 5.6.2 ist das isotherme Oxidationsverhalten von CMSX-4 in einem
Temperaturbereich von 750°C bis 950°C unter kurz- und langzeitiger Auslagerung dargestellt.
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Abbildung 5.6.1: Einfluss von Temperatur und Zeit auf das isother me Oxidationsverhalten von
CMSX-4, Langzeitauslagerung, [FZJ]
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Abbildung 5.6.2: Einfluss von Temperatur und Zeit auf das isother me Oxidationsverhalten von
CMSX-4, Kurzzeitauslagerung, [ 27]

Anhand Abbildung 5.6.2 wird deutlich, dass CMSX-4 unter Kurzzeitauslagerung zwischen 8 und
15 Stunden eine schiitzende Oxidationsschicht bildet. Mit steigender Auslagerungstemperatur
nimmt dabei die Massenidnderung zu und tritt besonders deutlich bei einem Vergleich von
Auslagerung unter 750°C zu 1000°C hervor. CMSX-4 bildet bei 550°C und 8 h Auslagerung sehr
diinne (nur wenige Nanometer) Abbildung 5.6.3 a.) und porése Oxidschichten b.) aus, welche
sich nach 72 h Auslagerung zu homogenen Oxidschichten ausbilden, wie aus Abbildung 5.6.3 c.)
hervorgeht. Unter 750°C zeigt die Ubersichtsaufnahme bei kurzzeitiger Auslagerung keinen
Unterschied zur Ubersichtsaufnahme bei 550°C Auslagerung. Mittels EDX-Messungen wurde im
Rasterelektronenmikroskop eine Oxidschicht aus NiO detektiert (Abbildung 5.6.3 €.) und f.) und
Spektrumsanalyse @.)). Im Vergleich zur Auslagerung bei 550°C hat die Massendnderung
natiirlich zugenommen, jedoch weist auch hier die Untersuchung bei Auslagerung unter 750°C
zwischen 8 und 72 Stunden keine signifikante Oxidschichtdickenzunahme mehr auf. Bestétigt also
die oben gemachte Aussage zur Bildung einer schiitzenden Oxidschicht.
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Abbildung 5.6.3: 1sotherme Oxidationsversuche bei 550°C und 750°C an CMSX-4

Ein Vergleich der Ubersichtsaufnahmen aus den isothermen Oxidationsversuchen bei 950 und
1000°C zeigt auch hier zwischen den unterschiedlichen Auslagerungszeiten keine weitere
Zunahme der Oxidschichtdicke (Abbildung 5.6.4). Ein Verschluss der Bohrungen durch oxidative
Prozesse kann auch hier nicht nachgewiesen werden (Abbildung 5.6.4 a) und d.). Die
Oxidschichtdicke liegt hier bei max. 1,5 pm. Die aufgenommenen EDX-Spektren weisen die
Bildung von Mischoxiden nach. Sowohl bei 950°C, wie auch unter 1000°C Auslagerung werden
NiO und Al,O3; nachgewiesen (sieche Spektrum 1 und 2). Wie anhand von Spektrum 1 zu
erkennen ist, kann davon ausgegangen werden, dass sich auch Cr,O3 bildet. Nach [130, 131] kann
es unterhalb der NiO Schicht zur Bildung von Cr,Os; kommen. Der geringere Bildungsdruck des
Systems Al/Al,O3 gegeniiber Cr/Cr,0;3 fithrt dann durch innere Oxidation zur Ausbildung einer gut
haftenden und gasdichten Al,Os-Schicht, die eine weiter Oxidation behindert.
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Abbildung 5.6.4: | sotherme Oxidationsversuche bei 950°C und 1000°C an CMSX-4

Ein Einfluss der Oxidation von Kiihlkandlen des Werkstoffs CMSX-4 kann, wenn man die
Abbildungen 5.6.1 — 5.6.4 betrachtet, als vernachldssigbar klein angesehen werden, da CMSX-4
nach ca. 15 Stunden eine stabile 1 bis 2 pm dicke Oxidschicht ausbildet.

Bei der Frage einer moglichen Schwichung eines mit lasergebohrten Kiihlkanédlen versehenen
Bauteils ist die Rissinitiierung, ausgehend von den Bohrlochern, eines der priméren
Interessensgebiete wie es in Kapitel 5.4 bis 5.5 dargestellt wurde. Mittels dem ABAQUS- und
ANSYS-Programmen  konnten anhand von  Finite-Element-Berechnungen  eindeutig
Spannungsiiberh6hungen senkrecht zur Hauptbelastungsrichtung um das Bohrloch nachgewiesen
werden. Diese Spannungsiiberh6hungen konnen bei Belastung zu einer Rissinitiierung senkrecht
zur Hauptbelastungsrichtung fiihren.

Um eine mogliche Aufhirtung des Randbereiches von gebohrten Kiihlkandlen ausschlieBen bzw.
beurteilen zu konnen wurden an den Ein-/Austrittsoéffnungen der Kiihlkandle instrumentierte
Héartemessung mit einer Vickers-Diamant-Pyramide durchgefiihrt. Fiir die Hiartemessung wurde
eine Matrix aus 50x50 Messpunkten symmetrisch um jede Laserbohrung verteilt und systematisch
abgefahren um die Harteeindriicke bzw. Hartewerte zu erhalten.

In Abbildung 5.6.5 ist die Verteilung des Harteverlaufs wiedergegeben. Es zeigt sich eine nahezu
gleichmiBige Verteilung der Hirte entlang der gesamten Fliche (2x2 mm?).
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Abbildung 5.6.5: Harteverteilung um eine Laserbohrung

Insbesondere ldsst sich kein signifikanter Hirteanstieg um die Laserbohrung herum beobachten.
Das ldsst darauf schlieBen, dass die Wéirmeeindringungszone, wenn iiberhaupt, nur wenige
Mikrometer (< 10 pm) betrdgt. Diese konnen von dem hier eingesetzten Verfahren nicht mehr
aufgelost werden bzw. fithren zu Fehlinterpretationen. Im Bereich um die Bohrung scheinen sogar
niedrigere Hirtewerte vorzuliegen. Das Steuerprogramm der instrumentierten Hartepriifung lie3 es
nicht zu die Bohrung von Eindriicken auszusparen, daher kommt es unweigerlich zu
Hirteeindriicken, die zu nahe an der Bohrung lagen. Diese Tatsache ist wahrscheinlich auf das
Abrutschen des Eindringpriifkorpers in den Bohrlochgrund zuriickzufiihren (Abbildung 5.6.6)
oder dem plastischeren Materialverhalten am Bohrlochrand.

\ 10 Lm

Abbildung 5.6.6: Am Bohrlochrand verteilte Harteeindrticke und plastische Verformung von
CMSX-4 direkt am Rand (Pfeile)
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Es konnte aber auch in diesem Zusammenhang kein Hértegradient festgestellt werden, da
Schwankungen der Héartewerte dieser Groflenordnung, wie sie am Bohrlochrand auftreten, im
gesamten Messbereich detektiert werden. Somit ist eine Rissinitiierung durch eine Aufhdrtung im
Randbereich der Kiihlkanéle hervorgerufen nicht denkbar.



6. Zusammenfassung 121

6. Zusammenfassung

Das Verformungs- und Versagensverhalten von den Nickelbasis-Superlegierungen CMSX-4 und
SX CM186LC, als einkristalline und als sténgelkristalline Variante, wird bei Temperaturen bis zu
1000°C beziiglich Zugversuche, Kriecheigenschaften und Ermiidungsverhalten verglichen. Dabei
ist der Einfluss der Gefiigeausbildung auf die im Zugversuch ermittelten Kennwerte, auf die
Kriecheigenschaften und das Ermiidungsverhalten beider Werkstoffe belegt worden. Die ,,In-
situ“-Beobachtungen im Rasterelektronenmikroskop stellen ein adiquates Mittel dar, das
Rissgeschehen um feinste Kiihlbohrungen zu beobachten. Leider sind in dieser Anlage nur
Temperaturen bis zu 650°C zu realisieren. Die in dieser Arbeit erzielten Resultate zur
Beschreibung des Werkstoffverhaltens konnen herangezogen werden, die Einsatzgrenzen der
untersuchten Werkstoffe als Bauteilkomponenten in modernen GUD-Kraftwerken mit
Effusionskiihlung zu beurteilen.

Belastungsspitzen, wie sie bei An- und Abfahrvorgingen an Bauteilkomponenten in modernen
GUD-Kraftwerken auftreten konnen, werden unter Kurzzeitbelastung im dehnungskontrollierten
Zugversuch simuliert. Von den beiden einkristallinen Werkstoffen CMSX-4 und CM186 LC unter
hochster Temperaturbelastung (1000°C) zeigen Proben des Werkstoffs CMSX-4 hohere
mechanische Kennwerte, als Proben aus SX CM186LC. Nach der Warmebehandlung ist das
Mikrogefiige (Y'-GroBe und —Verteilung) in CMSX-4 wesentlich homogener als das von
CM186LC. In den Proben dieser Werkstoffe konnte ein hoher Anteil an eutektischen Zonen (y/y’-
Bereiche), Carbide, aber auch Y'-Vergroberungen und Poren festgestellt werden. Diese
Inhomogenitéten begiinstigen die Rissinitiierung. Das Risswachstum verlduft dann zwischen der
Phasengrenzfliche Carbid/Matrix hauptsichlich in den interdendritischen Bereichen. Bei
niedrigen Temperaturen und hohen Spannungen werden senkrecht zur Belastungsrichtung
gebrochene Carbide detektiert. Das homogene Gefiige von CMSX-4 macht den Unterschied in
den Werkstoffeigenschaften der untersuchten Nickelbasis-Superlegierungen aus.

Das Zeitstandverhalten im Temperaturbereich von 750 bis 1000°C erreicht fiir SX CM186LC im
Vergleich zu dem Zeitstandverhalten von CMSX-4 deutlich geringere Standzeiten unter gleichen
Zeitstandfestigkeitswerten (nur noch etwa 50% der Standzeiten von CMSX-4).

Die in isothermen Ermiidungsversuchen erzielten Lastspielzahlen der untersuchten Werkstoffe
konnten deutlich die Vorteile der einkristallinen Varianten gegeniiber den stdngelkristallinen
Werkstoff DS CM186LC herausstellen. Fiir die Proben der einkristallinen Werkstoffe ist ein
positiver Effekt der HVS-Beschichtung nachgewiesen worden. Dieses Verhalten konnte fiir DS
CMI186LC mit HVS-Beschichtung nicht festgestellt werden. Fiir die mit einer WDS-Schicht
untersuchten Proben aus CMSX-4 musste ein nachteiliger Effekt auf das Ermiidungsverhalten
detektiert werden. Die erreichte Lastspielanzahl von Hohlproben aus SX CMI186LC sinkt
gegeniiber CMSX-4 auf 60 bis 80% ab. Diese Ergebnisse sind mit Ergebnissen, die im COST 522
Programm an Vollproben erzielt wurden, in der Tendenz dhnlich. Zwar liegt die Lebensdauer von
Vollproben gegeniiber Hohlproben deutlich hoher, doch weist auch hier der Werkstoff SX
CM186LC eine geringere Lastspielanzahl als CMSX-4 auf. Bei sehr hohen
Gesamtdehnungsschwingbreiten erreichen die Hohlproben beider Werkstoffe eine dhnlich hohe
Lastspielanzahl.

Anhand der in dieser Arbeit durchgefiihrten isothermen Oxidationsversuche und den aus der
Literatur vorliegenden Ergebnissen zum Oxidationsverhalten von CMSX-4 kann ein oxidatives
Zuwachsen der Kiihlkanédle (Bohrungen) in einem Temperaturbereich von 550 bis 1000°C nicht
abgeleitet werden. Ebenso konnte eine Aufhértung der Bohrlochrinder nach der Laserbohrung
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nicht festgestellt werden. Eine Rissinitiierung durch vorhandene Restschmelze nach der
Laserbohrung oder durch eine Warmeeinflusszone ist fiir die untersuchten Bohrlochgeometrien
nicht beobachtet worden.

Finite-Element-Analysen haben gezeigt, dass gebohrte Strukturen unter Last eine inhomogene
Spannungsverteilung um das Lochfeld und {iber den Probenquerschnitt aufweisen. Am
Bohrlochgrund koénnen stets die Maximalspannungen detektiert werden, nehmen jedoch fiir
parallel zur Hauptbelastungsrichtung ausgerichtete Bohrlochreihen kleinere Werte an. Senkrecht
zur Hauptbelastungsrichtung kommt es zwischen versetzt angeordneten Bohrlochreihen zu
Spannungskonzentrationen.  Die  Finite-Element-Ergebnisse =~ konnten mit den im
Rasterelektronenmikroskop erzielten Beobachtungen, bzgl. des im Anfangsstadium einsetzenden
Rissgeschehens, bestétigt werden.

Die Untersuchungen im Rasterelektronenmikroskop sind fiir die ,,In-situ“-Beobachtungen des
Rissgeschehens, d.h. von Rissinitiierung und Risswachstum, bestens geeignet. Die hier
weiterentwickelte Versuchsfithrung hat gezeigt, dass der Bohrlochgrund die Rissinitiierung mit
hoher Wahrscheinlichkeit begiinstigt, die Rissbildung senkrecht zur Hauptbelastungsrichtung
auftritt und Risswachstum entlang senkrecht zur Hauptbelastung versetzt ausgerichteter
Bohrlochreihen verlduft. In Dehnungsbereichen mit Gesamtdehnungen kleiner 1%, konnte ein
Einfluss auf das mechanische Werkstoffverhalten gebohrter Strukturen bei dem duktilen
Werkstoff INCONEL 617 und dem hochfesten Werkstoff CMSX-4 nicht nachgewiesen werden.
Versetzt angeordnete Bohrlochreihen, d.h. Bohrlochreihenanordnungen senkrecht zu maximal
wirkenden Normalspannungsanteilen, fiihren fiir alle untersuchten Werkstoffe zu einer deutlichen
Verminderung der Bruchdehnung. Durch das ,,Setzen“ von Bohrlochreihen nimmt die
Gesamtverformbarkeit des lastabtragenden Querschnitts einer einkristallinen Probe (CMSX-4) ab.

Die Mikrorissinitiierung und Ausbildung eines dominanten Mikro- (Makro-) -risses, die in den
hier vorgestellten Untersuchungen beschrieben wurden, kénnen anhand von Ergebnissen aus
neuerer Literatur bestdtigt werden. Allerdings stellt die hier geschilderte ,,In-situ“-Untersuchung
ein Novum dar, da die in der Literatur erzielten Ergebnisse erst an Nachuntersuchungen erzielt
werden. Die in dieser Arbeit aufgefiihrten Ergebnisse wurden ausschlieSlich wihrend der
Versuchdurchfiihrung ,,In-situ im Rasterelektronenmikroskop aufgenommen.

Eine Beurteilung der Bohrlochgeometrien unter Beriicksichtigung der klassischen
Bruchmechanik, d.h. als Mikrorisse, konnte nicht aufrecht erhalten werden. Im Sinne der
klassischen Bruchmechanik sind die Bohrungen nicht als mégliche Anrisse zu interpretieren, bzw.
konnte der Bohrlochdurchmesser nicht mit einer technischen Rissldnge gleichgesetzt werden. Das
Erreichen einer technischen Rissldnge ist bei den hier verwendeten Proben mit deren Versagen
gleichzusetzen.

Auch konnte das Rissgeschehen im Sinne einer Schidigungsmechanik nicht interpretiert werden.
Das Versagen gebohrter Proben war nicht, wie bei Kachanov durch die Bildung, das Wachstum
und die Koaleszens von Hohlrdumen, zu beschreiben. Senkrecht zur Belastungsrichtung kommt es
zu Spannungsiiberhéhungen innerhalb der Bohrlochgriinde, die auch mittels FE-Berechnungen im
»ABAQUS*- und ,,ANSYS“-Programm nachgewiesen werden konnten. Die Mikrorissentstehung
kann folglich auf die in den Bohrlochgriinden vorliegenden Spannungsiiberh6hungen
zuriickgefiihrt werden. Diese Mikrorisse (< 10 bis 15 pm) sind meist nicht wachstumsfahig. Es
war nicht herauszuarbeiten welcher Mikroriss zum Versagen fiihrenden Makroriss wird.
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Im Hinblick auf die hier vorgestellten Ergebnisse kann fiir den Werkstoff CMSX-4 eine maximale
Oberflichentemperatur von etwa 950°C und fiir SX CM186LC von etwa 900°C fiir den Einsatz in
modernen GUD-Kraftwerken mit effusionsgekiihlten Turbinenschaufeln abgeleitet werden.
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