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Kurzfassung in Englisch

The objective of this study was to investigate the dependence of high temperature embritt-
lement mechanisms on high temperature fatigue and vice versa. As model embrittlement
mechanisms the 475°C Embrittlement of ferritic austenitic duplex stainless steel and the

Dynamic Embrittlement of nickel-based superalloys were selected.

The 475°C Embrittlement is a thermally activated decomposition of the ferritic phase which
hardens the material. In contrast to this a cyclic plastic deformation weakens the steel
by a deformation-induced dissolution of the decomposition. Fatigue tests with different
frequencies, loading amplitudes at room temperature and at 475°C with Duplex Stainless
Steel in different states of embrittlement show that the ongoing 475°C Embrittlement
and the deformation-induced dissolution are competing mechanisms. It depends on the
frequency, the loading amplitude and the temperature which mechanism is dominant.
Applying the model of the yield stress distribution function to the hysteresis branches of
the fatigue tests allows an analysis of the fatigue behaviour of each phase individually.
This analysis shows that the global fatigue behaviour for the test conditions applied in
this study is mainly controlled by the ferritic phase.

According to the existing understanding of Dynamic Embrittlement it is an oxygen grain
boundary diffusion arising by tensile stress at elevated temperatures with the result of a
fast intercrystalline crack propagation. In reference tests under vacuum conditions without
oxygen grain boundary diffusion, a slow transcrystalline fracture appears. To analyse
the Dynamic Embrittlement, the crack propagation was tested at 650°C with different
frequencies and superimposed hold times in the fatigue cycle at maximum stress. The
results shows that the existing model of Dynamic Embrittlement needs to be adapted to
the effects of cyclic plastic deformation. In hold times, the oxygen grain boundary diffusion
in front of the crack tip builds a damage zone which cracks because of the cyclic plastic
deformation between two hold times. In a model presented in this study the quantities
of inter- (damage by Dynamic Embrittlement) and transcrystalline (damage by fatigue)
fracture can be related to their ratio on the fracture surfaces. Therefore, the influence of
high temperature fatigue on high temperature embrittlement depends on the embrittlement

mechanism itself.






Kurzfassung in Deutsch

Das Ziel der Arbeit war, den Einfluss einer Hochtemperaturermiidung auf Hochtempera-
turversprodungen zu untersuchen. Dafiir wurden die 475°C-Versprodung eines austenitisch-
ferritischen Duplexstahls und die dynamische Versprodung einer Nickelbasislegierung als

Mechanismen ausgewahlt.

Die 475°C-Versprodung tritt durch eine thermisch aktivierte Entmischung der ferritischen
Phase auf, wodurch der Werkstoft verfestigt. Hingegen fiithrt eine zyklische plastische
Verformung zur verformungsinduzierten Auflésung der Entmischung mit dem Ergebnis
einer Entfestigung. Ermiidungsversuche mit verschiedenen Frequenzen und Beanspruchg-
samplituden bei Raumtemperatur und 475°C an Duplexstahl in verschiedenen Vorverspro-
dungszustanden zeigen, dass bei 475°C-Ermiidung die voranschreitende 475°C-Versprodung
und die verformungsinduzierte Auflosung zwei entgegenwirkende aber eigenstdndige Me-
chanismen sind. Es hiangt von der Versuchsfrequenz, -amplitude und der Temperatur ab,
welcher Mechanismus starker auftritt. Durch eine Auswertung der Ermiidungsversuche
mit dem Modell der Streckgrenzenverteilungsfunktion konnte das Ermiidungsverhalten fiir
beide Werkstoffphasen getrennt untersucht werden. Das globale Ermiidungsverhalten wird

fir die gepriiften Versuchsbedingungen primér von der ferritischen Phase bestimmt.

Nach der Modellvorstellung der dynamischen Versprodung fiithrt eine Zugspannung bei
hoher Temperatur zu einer Sauerstoffkorngrenzendiffusion, wodurch der Werkstoff schnell
interkristallin versagt, wihrend unter Vakuumbedingung ohne Sauerstoffdiffusion ein lang-
sames transkristallines Versagen vorliegt. Zur Untersuchung der dynamischen Versprodung
wurden Rissausbreitungsversuche bei 650°C mit verschiedenen Ermiidungsfrequenzen bzw.
Haltezeiten bei maximaler Spannung durchgefithrt. Aufbauend auf den Ergebnissen muss
die Modellvorstellung der dynamischen Versprodung um den Einfluss der zyklischen plasti-
schen Verformung erweitert werden. Durch eine Haltezeit bildet sich eine Schadzone vor
der Rissspitze, bestehend aus einer Sauerstoffdiffusionszone, aus, die durch die Ermiidung
zwischen zwei Haltezeiten aufbricht. In einem Modell konnte der Anteil interkristallinen
Versagens (durch die dynamische Versprodung) und der Anteil transkristallinen Versagens

(Ermidungschédigung) mit den jeweiligen Bruchflachenanteilen korreliert werden.
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1 Einleitung

Werkstoffe unterliegen bei erhohter Temperatur vielfaltigen Veranderungen der Werkstoftf-
eigenschaften. Nicht immer sind diese mit wiinschenswerten Verbesserungen verbunden,
wie beispielsweise bei einer Warmebehandlung. Es kann auch zu einer Verschlechterung
der Werkstoffeigenschaften kommen. Einige metallische Werkstoffe unterliegen bei hoher
Temperatur Hochtemperaturversprodungsmechanismen, welche die Materiallebensdauer
erheblich reduzieren kénnen. Als Modellmechanismen der Versprodung sind fiir diese Arbeit
die dynamische Versprodung von Nickelbasislegierungen und die 475°C-Versprodung von

Duplexstahl bzw. chromhaltigen ferritischen Stahlen ausgewahlt worden.

Die dynamische Versprodung kann bei Nickelbasislegierungen im Temperaturbereich ab
rund 500°C auftreten. Sauerstoff diffundiert thermisch aktiviert und unterstiitzt durch
externe Zugspannungen in die Korngrenzen und fiithrt zu einer Korngrenzendekohésion.
Das Resultat ist eine schnelle interkristalline Rissausbreitung und kurze Lebensdauer der
betroffenen Bauteile. In Referenzversuchen im Vakuum ohne Sauerstoftkorngrenzendiffusion
wird eine deutlich grolere Lebensdauer, Faktor 10 bis 100, bei transkristallinem Versagen
beobachtet. Der Schadensmechanismus beschrinkt sich auf eine kleine Prozesszone, die von
einer Sauerstoffdiffusion betroffen ist. Ein Standardwerkstoff zum Beispiel fiir Turbinen ist
die Nickelbasislegierung IN718, welche ausgepragt dem Schadensmechanismus der dynami-
schen Versprodung unterliegt. Deshalb wird IN718 in dieser Arbeit als Modelllegierung fiir

die Versuche verwendet.

Die 475°C-Versprodung der Duplexstahle basiert auf einer Mischungsliicke im Eisen-
Chrom-Zustandsdiagramm. Im Temperaturbereich von rund 280°C bis 500°C tritt eine
spinodale Entmischung der ferritischen Phase des Duplexstahls in eine eisenreiche «
und eine chromreiche o/-Phase auf. Im Gegensatz zur dynamischen Versprodung ist
die 475°C-Versprodung damit nicht auf eine kleine Diffusionszone beschrénkt, sondern
findet im ganzen Material statt. Es kommt zu einer Verdnderung der mechanischen
Eigenschaften, bestehend beispielsweise aus einer Zunahme der Zugfestigkeit und einer
Abnahme der Kerbschlagarbeit. Die Abnahme der Kerbschlagarbeit ist derart gravierend,
dass Duplexstahl im versprodeten Zustand nicht als Konstruktionswerkstoff eingesetzt wird.
Im Gegensatz zur dynamischen Versprodung kann die 475°C-Versprodung auch ohne eine

externe mechanische Beanspruchung, allein durch eine Glithung, auftreten. Jedoch sind in



2 1 Einleitung

Ermidungsversuchen an versprodetem Duplexstahl Einfliisse plastischer Verformung auf
den Versprodungszustand nachgewiesen. Zur Untersuchung der 475°C-Versprodung wird
in dieser Arbeit der Duplexstahl 1.4462 bzw. SAE 2205 verwendet.

Gemeinsam ist beiden Versprodungsmechanismen, dass eine duflere mechanische Spannung
und die damit verbundene plastische Verformung den Versprodungsmechanismus beein-
flusst. Bei beiden Legierungen kann diese kombinierte Belastung aus hoher Temperatur
und mechanischer Beanspruchung in der tdglichen Praxis auftreten. Nickelbasislegierungen
werden aufgrund ihrer hohen Festigkeit bei hoher Temperatur in Kombination mit ihrer
guten Hochtemperaturkorrosionsbestandigkeit beispielsweise in Turbinen eingesetzt. Um
die Betriebskosten weiter zu senken, werden die Betriebstemperaturen zur Wirkungs-
gradsteigerung immer weiter erhoht. Gleichzeitig wird bei Flugzeugturbinen Leichtbau
angewendet, um die Nutzlast der Flugzeuge zu erhohen. Duplexstahl wird beispielsweise in
Rohrleitungen der chemischen Industrie oder in Kraftwerken bei moderaten Temperaturen
verwendet. Der Grund ist die Kombination hoher Festigkeit durch die ferritische Phase mit
gleichzeitig hoher chemischer Bestandigkeit und Duktilitdt durch die austenitische Phase.
Bisher wird der Duplexstahl dabei nur bei Temperaturen unterhalb der 475°C-Versprodung
eingesetzt, weil die drastische Abnahme der Kerbschlagarbeit durch die Versprédung eine
Verwendung unmoglich macht. Dennoch wére eine Steigerung der Einsatztemperatur
bis in den Temperaturbereich der 475°C-Versprodung wiinschenswert. Weiterhin gibt es
einige Anwendungen, in denen der Duplexstahl bei Raumtemperatur im versprodeten
Zustand verwendet wird, da er dann sehr verschleifarm ist. Um dennoch einen sicheren und
zuverldssigen Einsatz beider Werkstoffe zu ermdoglichen, ist ein umfassendes Verstiandnis
der Materialeigenschaften und Schadensmechanismen unerlasslich, da so Lebensdauervor-
hersagemodelle abgeleitet werden konnen. Wie und in welchem Umfang die mechanische
Beanspruchung die Versprodungskinetik, den Versprodungszustand, die Materialeigen-
schaften und die Lebensdauer beeinflussen, ist nicht abschliefend geklart. Daher ist das
Ziel dieser Arbeit, den Einfluss einer plastischen Verformung, insbesondere auch in Kombi-
nation mit einer hohen Versuchstemperatur, auf die beiden Versprodungsmechanismen zu

untersuchen.

Zur Untersuchung der dynamischen Versprodung wurden an IN718 Rissausbreitungsver-
suche bei 650°C in Luft und Vakuum bei verschiedenen Ermiidungsfrequenzen und im
Haltezeitversuch durchgefiihrt. Ein Haltezeitversuch ist ein Versuch, bei welchem, zum
Beispiel bei maximaler Kraft, die Kraft einige Zeit gehalten wird, bevor erneut ein Er-
mildungszyklus mit einer Veranderung der aufgebrachten Kraft durchgefiihrt wird. Die

unterschiedlichen Haltezeiten und Frequenzen ermoglichen so innerhalb eines Ermiidungs-



zyklus unterschiedliche Zeiten fir die Sauerstoffdiffusion. Damit kann der jeweilige Einfluss
der zeitabhédngigen Diffusion und zyklenabhéngigen plastischen Verformung auf die Riss-
ausbreitung untersucht werden. Referenzversuche im Vakuum bilden den alleinigen Einfluss
der Ermidungsbelastung auf die Rissausbreitung ab. Aufbauend auf diesen Ergebnissen
sollen die bekannten Modellvorstellungen der dynamischen Versprédung hinsichtlich der
plastischen Verformung erweitert werden und mit Hilfe einer Modellierung diskutiert
werden. Bisher baut der postulierte Mechanismus auf den Erkenntnissen statischer Biege-
versuche auf. In diesen konnte der dynamische Einfluss einer verédnderlichen mechanischen
Beanspruchung nicht untersucht werden. Die Arbeitshypothese ist, dass durch die tiberla-
gerte Ermiidungsbeanspruchung die Rissausbreitungsgeschwindigkeit zunimmt und sich

der Rissausbreitungsmechanismus andert.

Zur Untersuchung der 475°C-Versprodung wurden Ermiidungsversuche an nicht verspro-
detem und vorversprodetem Duplexstahl durchgefiithrt. Die Wahl fiel, im Gegensatz zur
Untersuchung der dynamischen Versprodung, auf Ermiidungsversuche an ungekerbten
Proben, weil der Versprodungsmechanismus den ganzen Werkstoff betrifft. Isotherme Ermii-
dungsversuche bei 475°C berticksichtigen gleichzeitg die voranschreitende Versprodung und
die plastische Verformung. Versuche bei Raumtemperatur klammern den Temperatureffekt
aus und ermoglichen, den Einfluss der plastischen Verformung auf einen vorab eingebrach-
ten Versprodungszustand zu untersuchen. Weiterhin wurde die Ermiidungsfrequenz variiert,
da so in Versuchen bei 475°C unterschiedliche thermische Versprodungen innerhalb eines
Lastwechsel erreicht werden kénnen. Einige der Ermiidungsversuche wurden vor dem Ver-
sagen unterbrochen und die ermiideten Proben in Raumtemperaturzugversuchen gepriift.
Die Zugfestigkeit gibt neben der Wechselverformungskurve aus den Ermiidungsversuchen

einen weiteren Anhaltspunkt iiber den Versprodungszustand.

Weiterhin wird fiir den Duplexstahl das Ermiidungsverhalten mittels der Streckgrenzenver-
teilungsfunktion untersucht. Mit der Streckgrenzenverteilungsfunktion kann unter gewissen
Einschrankungen das Ermiidungsverhalten einer Legierung individuell fir jede Werkstoft-
phase ermittelt werden. So kann gegeniiber der Wechselverformungskurve, welche das
globale Ermiidungsverhalten beschreibt, fiir den Duplexstahl das Ermiidungsverhalten der

ferritischen und austenitischen Phase getrennt voneinander untersucht werden.

Die Arbeitshypothese ist, dass sich aufgrund der plastischen Verformung die Verspro-
dungskinetik verandert. Diese kann abnehmen, wie es beispielsweise aus Raumtempe-
raturermidungsversuchen an ferritischem Stahl bekannt ist. Es konnte aber auch eine
Zunahme der Versprodungskinetik erfolgen, da entlang der sich bildenden Versetzungen

eine beschleunigte Diffusion zu schnellerer Entmischung fithren konnte.



4 1 Einleitung

Die beiden ausgewéhlten Versprodungsmechanismen decken stellvertretend eine grofie Viel-
zahl bekannter Versprodungsmechanismen ab. Die 475°C-Versprodung kann stellvertretend
fiir viele Mechanismen gesehen werden, die auf eine temperaturaktivierte Ausscheidung zu-
riickzufithren sind. Als Beispiele sind die J-Phasen-Versprodung von Nickelbasislegierungen
bei sehr hohen Temperaturen iiber 800°C und die o-Phasen-Versprodung von Duplex-
stahl und austenitischen Stahlen bei iiber 700°C zu nennen. Die dynamische Versprodung
reprasentiert diffusionsabhéangige Schadigungsmechanismen, die zu einem Versagen der
Korngrenzen fiithren kénnen. Als Beispiel ist die Wasserstoffversprodung zu nennen, die

oftmals auch zu einem interkristallinem Versagen fiihrt.

In Kapitel 2 werden die fiir das Verstédndnis der Arbeit relevanten Grundlagen der Werk-
stofftechnik fiir den fachfremden Ingenieur oder technisch versierten Leser beschrieben.
Dadurch soll diesem Leserkreis ein Verstdndnis ohne weiterfithrende Lektiire ermoglicht
werden. In Kapitel 3 wird der publizierte Stand der Forschung tiber die 475°C-Versprodung
und die dynamische Versprodung zum Zeitpunkt des Verfassens der vorliegenden Arbeit
beschrieben. Dabei wird insbesondere auch auf die bereits publizierten Arbeiten tiber den
Einfluss externer mechanischer Beanspruchungen auf die Hochtemperaturversprodungsme-
chanismen eingegangen. Dies ermdéglicht dem Leser, die spateren Ergebnisse und folgende
Diskussion hinsichtlich dem Erkenntnisfortschritt zu bewerten und besser zu verstehen. In
Kapitel 4 werden die experimentellen Grundlagen und das verwendete Material vorgestellt.
Das Kapitel erlaubt, die Vorgehensweise in der Versuchsdurchfithrung nachzuvollziechen
und mogliche Einflussfaktoren dieser auf die Versuchsergebnisse zu erkennen. Weiterhin
kann der Leser so eventuell die Versuche eigenstindig zur Kontrolle wiederholen. Die
Ergebnisdarstellung in Kapitel 5 und die Beschreibung der Modellierung in Kapitel 6 sind
strikt getrennt von der Diskussion in Kapitel 7. Die Ergebnisdarstellung ist ohne Ergeb-
nisbewertung, um dem Leser eine unvoreingenommene Interpretation im Zusammenhang
mit dem im Literaturkenntnisstand dargestellten Wissensstand zu ermoglichen. Gleiches
gilt fiir das Kapitel iiber die Modellierung, welches keine Diskussion enthélt, jedoch eine
detallierte Beschreibung der Modelle und deren Ergebnisse. Die Arbeit endet mit einer
ausfithrlichen Zusammenfassung, die eine Kurzversion der Arbeit ist. Diese beschreibt fiir
den eiligen Leser die grundlegenden durchgefithrten Arbeiten, wichtigsten Aspekte des

Forschungsstands und die Ergebnisse und Schlussfolgerungen dieser Arbeit.



2 Grundlagen der Materialermiidung und thermischer

Einfliisse auf metallische Werkstoffe

2.1 Ermiidung und Ermiidungsrissausbreitung

Unter Ermiidung wird die Verédnderung einer oder mehrerer Werkstoffeigenschaften, hervor-
gerufen durch einen zyklischen oder wiederkehrenden Umgebungseinfluss, wie mechanische
Spannung, Temperatur, Strahlung oder auch Witterung, verstanden [1]. In der Praxis
erfolgt eine Reduzierung auf Einfliisse, die zu einer Schadigung bzw. einem Bauteilversa-
gen fithren kénnen und somit relevant fiir ein technisches Produkt sind. Dies ist in der
Werkstoffwissenschaft hauptsachlich die mechanische Ermiidung von Werkstoffen. Bei der
mechanischen Ermiidung wirkt auf den Werkstoff eine zyklisch wechselnde Belastung, die
zu einem Bauteilversagen fithren kann [2]. In metallischen Werkstoffen tritt ein Ermiidungs-
bruch bereits bei einer zyklischen Beanspruchung deutlich unterhalb der Streckgrenze im
einsinnigen Zugversuch auf. Das Fatale ist, dass sich der Bruch nicht vorzeitig ankiindigt.
Daher ist eine Lebensdauerabschétzung ermiidungsbelasteter Bauteile fiir die sichere Ver-
wendung notwendig. Diese ist beispielsweise tiber das Wohlerdiagramm moglich, in welchem
die Spannungsamplitude gegeniiber der Bruchlastspielzahl aufgetragen ist, siehe Bild 2.1.
Mit dem Wissen iiber die notige Lebensdauer kann die zuldssige Spannungsamplitude
abgelesen und damit das Bauteil entsprechend ausgelegt werden. Im Wohlerdiagramm
wird unterschieden zwischen der Kurzzeitfestigkeit mit Bruchlastspielzahlen N < 5 - 10*
Zyklen, der Zeitfestigkeit mit Bruchlastspielzahlen im Bereich von 5 - 10* < Np < 2 - 10°
Zyklen und der Dauerfestigkeit mit Bruchlastspielzahlen grofier 2 - 106 Zyklen. Der Begriff
,Dauerfestigkeit“ ist insofern irrefiihrend, da historisch davon ausgegangen wurde, dass ein
Werkstoff unterhalb einer bestimmten Beanspruchungsamplitude, der Dauerfestigkeit, nicht
durch Ermiidung versagt, was jedoch durch Untersuchungen der letzten Jahre widerlegt
wurde [3, 4].

In einem Ermiidungsversuch wird eine Probe mit einer definierten zyklischen Beanspru-
chung bis zum Versagen belastet. Als Ergebnis eines Ermiidungsversuchs ergeben sich
die Bruchlastspielzahl und die Wechselverformungskurve. In einer Wechselverformungs-
kurve ist flir einen dehnungsgeregelten Versuch die resultierende Spannungsamplitude

gegeniiber dem Lastwechsel aufgetragen, siehe Bild 2.2. Die Wechselverformungskurve
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Bild 2.1: Das schematische Wohlerdiagramm mit den drei Festigkeitsbereichen.

ermoglicht, das Ermiidungsverhalten eines Werkstoffes zu charakterisieren. Es kann in
Abhéngigkeit vom Werkstoffverhalten eine Verfestigung, eine Entfestigung und eine Satti-
gung (auch: Plateau) auftreten. Dieses Verhalten basiert auf physikalischen Mechanismen,
wie Versetzungsentstehung und -umordnung, innerhalb des metallischen Gitters. Eine
ausfiihrliche Beschreibung der Wechselverformung und der Ermiidung von Werkstoffen
kann den Arbeiten von Christ [5] und Suresh [6] entnommen werden. Der Vorteil der
Wechselverformungskurve ist die leichte Anwendbarkeit und daher schnelle Auswertung
von Ermiidungsversuchen an Werkstoffen. Jedoch kann mit der Wechselverformungskurve
das Ermiidungsverhalten mehrphasiger Werkstoffe nicht nach der Phase getrennt analysiert
werden, da nur ein gemeinsamer Wert fiir alle Phasen gemessen wird. Dafiir besser geeignet

ist die Streckgrenzenverteilungsfunktion aufbauend auf dem Masing-Modell [5, 7, §].

Das Masing-Modell nimmt an, dass ein Werkstoff aus einer unendlichen Anzahl infinitesimal
kleinen Volumenelementen besteht, die ein ideal-elastisch-plastisches Verformungsverhalten
haben und parallel belastet werden. Die Streckgrenzenverteilungsfunktion kann aus einem
Hysteresenast oder einem Spannungs-Dehnungsdiagramm mit folgender Formel durch

zweifache Ableitung nach der Dehnung berechnet werden:

E? de?

€TE> 2 d?o,
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Bild 2.2: Beispiel einer Wechselverformungskurve fiir einen dehnungsgeregelten Ermii-
dungsversuch mit den drei moglichen Auspragungen des Ermiuidungsverhaltens:
Zyklische Verfestigung, zyklische Entfestigung und Sattigung (Plateau).

Dabei sind:
« FE der Elastizitatsmodul [GPal,
e &, die relative Dehnung und
+ 0, die relative mechanische Spannung [MPa].

Die Gleichung gilt, wenn die Streckgrenzenverteilungsfunktion fiir die FlieSgrenze der
Volumenelemente bestimmt wird. Wird die relative Dehnung zur Skalierung der Streck-

grenzenverteilungsfunktion herangezogen, ergibt sich:

1 d%o,

) =52 22)

Dabei wird fiir jeden Hysteresenast eine eigene Streckgrenzenverteilungsfunktion gebil-
det. Es wird angenommen, dass der Beginn eines jeden Hystereseasts der Ursprung der
Auswertung in einem positiven Koordinatensystem ist. Es gilt also ein verschobenes Koor-
dinatensystem, bei dem der Ursprung der Beginn des Hysteresenastes ist. Daher wird von
relativen Koordinaten gesprochen. Fiir die folgende Auswertung wird dann unterschieden

zwischen dem Zug- und dem Druckhalbzyklus. Die sich ergebende Streckgrenzenvertei-
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Bild 2.3: Schematische Streckgrenzenverteilungsfunktion fiir einen einphasigen Werkstoff
mit Markierung der Verteilungsparameter.

lungsfunktion ist eine Wahrscheinlichkeitsdichtefunktion und beschreibt, auf welchem
Dehnungsintervall welcher Anteil der Volumenelemente anfingt plastisch zu flielen. Aus
der Streckgrenzenverteilungsfunktion werden charakterisierende Parameter ermittelt, die
das Materialverhalten beschreiben, dhnlich wie zum Beispiel die Zugfestigkeit im Zug-
versuch. Durch die Verdanderung der Funktion und der charakterisierenden Parameter
innerhalb eines Ermiidungsversuchs kénnen Riickschliisse auf das Materialverhalten ge-
zogen werden. In Bild 2.3 ist beispielhaft eine Streckgrenzenverteilungsfunktion in der

Darstellung fiir die relative Dehnung fiir einen einphasigen Werkstoff dargestellt .

Das Maximum der Funktion ist definiert durch den Lokalisationsparameter . In einem
Ermiidungsversuch zeigt v durch eine Zunahme (Abnahme) im Laufe des Versuchs eine
Verfestigung (Entfestigung) des Werkstoffs an. v, und v, sind definiert als die Differenzen
der Dehnung bei v und der Dehnung bei der Hélfte des maximalen Funktionswertes,
jeweils links- und rechtsseitig, und entsprechen damit der halben Halbwertsbreite einer
Verteilungsfunktion. Je grofier v, und v,, desto heterogener ist die Verteilung der Streck-
grenzen der Volumenelemente. Fiir zweiphasige Werkstoffe ergibt sich idealerweise eine
Bifurkation der Streckgrenzenverteilungsfunktion, wobei jedes Maxima dann einer der

beiden Werkstoffphasen zuzuordnen ist, sieche Bild 2.4.

Die Streckgrenzenverteilungsfunktion ist mathematisch betrachtet eine Wahrscheinlich-

keitsdichtefunktion, wie zum Beispiel die Normalverteilung oder die Cauchy-Verteilung.
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Bild 2.4: Schematische Streckgrenzenverteilungsfunktion fiir einen zweiphasigen Werkstoff

und Markierung der beiden Verteilungsparameter fiir die beiden Werkstoffpha-
sen.

Nach Mayer [9] kann daher die Streckgrenzenverteilungsfunktion fiir einphasige Werkstoffe
gut durch die Wahrscheinlichkeitsdichtefunktion der Cauchy-Verteilung modelliert werden:

(2.3)
Dabei sind:

e ¢ die Dehnung,

e v, die Breite der Modellfunktion und

e 7Y das Zentrum der Modellfunktion.

Das Zentrum -, entspricht dann dem Lokalisationsparameter v und die Breite v,,, den Brei-
tenparametern v; und v,., wobei nun aufgrund der Symmetrie der Cauchy-Verteilung keine
Unterscheidung zwischen rechts- und linksseitig halber Halbwertsbreite mehr notwendig ist.
Weiterhin sollte bei einer Auswertung mittels der Streckgrenzenverteilungsfunktion in Zug-
und Druckhalbzyklus der Hysteresenkurve unterschieden werden. Fiir eine umfangreichere

Beschreibung sei hier auf die Arbeiten von Christ [5] und Mayer [9] verwiesen.
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Bild 2.5: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme von Schwingstreifen auf der Bruch-
fliche der Nickelbasislegierung IN718 ermiidet bei 650°C mit einer Frequenz
von f = 1Hz im Vakuum. Die Schwingstreifen sind die parallelen Linien von
links oben nach rechts unten iiber der gesamten Bruchfliche. Die Risswachs-
tumsrichtung war von links unten nach rechts oben.

Die Lebensdauer von metallischen Werkstoffen unter Ermiidung setzt sich zusammen aus
der Rissinitiierungs- und der Rissausbreitungsphase. Aufbauend auf dieser Eigenschaft
gibt es zwei Moglichkeiten, die Lebensdauer eines Bauteils zu bestimmen. So kann von
einem anfénglich defektfreien Bauteil ausgegangen werden, so dass Rissinitiierung und
—ausbreitung bei der Lebensdauerbestimmung berticksichtigt werden miissen. Dafiir wird
das bereits beschriebene Woéhlerdiagramm verwendet. Die zweite Moglichkeit ist, von
einem defektbehafteten Bauteil auszugehen, und die Rissausbreitung bestimmt die Le-
bensdauer. Dieses Konzept ermoglicht eine bessere Ausnutzung der Belastungsgrenzen
eines Materials und so auch Leichtbau. Fiir eine Lebensdauervorhersage, aufbauend auf
der Rissausbreitung, ist ein exaktes Wissen iiber den Mechanismus der Rissausbreitung
und die Rissausbreitungsgeschwindigkeit notwendig. Eine von vielen Modellvorstellungen
der Rissausbreitung in metallischen Werkstoffen ist das Modell von Neumann [10]. Da-
bei breitet sich der Riss durch alternierende Gleitung aus und es entstehen die fir die

Ermiidungsrissausbreitung charakteristischen Schwingstreifen, siche Bild 2.5.

Fiir eine Lebensdauervorhersage ist ein Modell nétig, welches die Rissausbreitungsrate

(da

beschreibt. Ein Modell ist die linear elastische Bruchmechanik (LEBM). Die LEBM

gilt, sofern das Verformungsverhalten eines rissbehafteten Bauteils an der Rissspitze eine

a=Risslange, N=Lastwechsel) in Abhéngigkeit von der Belastung an der Rissspitze

vernachlassighare kleine plastische Zone innerhalb eines grofien elastischen Spannungsfeldes
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vorliegt. Weiterhin gilt die LEBM uneingeschrankt nur fiir Langrisswachstum und nur
bedingt fiir Kurzrisswachstum. Kurze Risse unterliegen anderen Gesetzmafligkeiten der
Rissausbreitung und miissen daher gesondert behandelt werden. In den Versuchen dieser
Arbeit werden nur lange Risse untersucht. Der Vollstandigkeit halber hier nun die drei

Definitionen fiir kurze Risse nach Suresh [6]:

o mikrostrukturell kurze Risse mit einer Risslange kleiner als die Mikrostrukturbe-

standteile, wie der Korndurchmesser oder der Phasengrofie,

o mechanisch kurze Risse bei denen die plastische Zone in der Groflenordnung der

Risslange ist und daher die plastische Zone nicht vernachléassigt werden kann und
« physikalisch kurze Risse mit Rissldngen kleiner 1 mm.

Entgegen der Definition von Suresh fiir kurze Risse kann die LEBM jedoch auch fiir
physikalsich kurze Risse verwendet werden. Dabei ist zu beriicksichtigen, dass physkalisch
kurze Risse kein Rissschlieflen aufweisen, wie es bei langen Rissen vorkommen kann. Eine
ausfiihrlichere Beschreibung der LEBM findet sich zum Beispiel in Richard und Sander
[11] und Gross [12]. In der LEBM wird zwischen drei Rissoffnungsarten, den Moden,
unterschieden. Im weiteren Verlauf wird nur auf die Mode I mit einem Kraftangriff in
Richtung der Flachennormalen der Rissufer eingegangen, weil dies die haufigste und
fir diese Arbeit relevante Mode ist. Zentraler Bestandteil der LEBM ist der statische
Spannungsintensitatsfaktor K [MPa+/m]. Er ist definiert fiir einen Innenriss der Lange 2a

in einer unendlich grofle Platte und berechnet sich zu:

K=o0yr-a (2.4)

Soll der statische Spannungsintensitatsfaktor auf eine beliebige Bauteilgeometrie bzw. Riss

iibertragen werden, wird die Gleichung 2.4 um den Geometriefaktor Y erginzt:

K=oyr-a-Y (2.5)

Der Geometriefaktor kann fiir einfache Riss- und Bauteilgeometrien entweder in Tabellen
nachgeschlagen werden, siehe z.B. Gross [12], oder muss iiber die Finite-Elemente-Methode

bestimmt werden. Die Spannungsintensitat ist ein Vergleichswert, um aus statischer
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Belastung, der Risslange und der Bauteilgeometrie die Beanspruchung des Werkstoffs zu
ermitteln. Vereinfacht kann gesagt werden, dass die Spannungsintensitét fiir rissbehaftete
Bauteile eine Belastungsgrofle ist, wie die mechanische Spannung fiir rissfreie Bauteile.
Fiir jeden Werkstoff gibt es einen kritischen Spannungsintensitatsfaktor K. fiir Mode I
bei statischer Belastung, in Analogie zur Zugfestigkeit in rissfreien Bauteilen, bei dessen

Uberschreiten das Bauteil schlagartig versagt.

Bei schwingender Beanspruchgung ergibt sich aus der Schwingbreite der Spannung Ao die

Schwingbreite des Spannungsintensititsfaktors AK:

AK =Aovr-a-Y = Kpar — Kin (2.6)

Dabei sind K, die maximale und K,,;, die minimale Spannungsintensitéit im Zyklus. Bei
einer Schwingung mit einem maximalen Spannungsintentitatsfaktor K,,,, unterhalb des
kritischen Spannungsinstensitatsfaktors K. bestimmt die Schwingbreite des Spannungsin-
tensitéatsfaktors AK die Rissausbreitungsrate. Sollte die maximale Spannungsintensitét
Knaz in einer wechselden Belastung grofler werden als die kritische Spannungsintensitéat
K., versagt das Bauteil. Bei einer Rissausbreitung kann jedem AK eine spezifische,
charakterisitische Rissausbreitungsrate zugeordnet werden, so dass diese durch Gleichung
2.7 auf jede beliebige Bauteilgeometrien tibertragen werden kann. Wird nun die Rissaus-
breitungsrate iber AK aufgetragen, ergibt sich die Rissausbreitungskurve, siehe Bild 2.6.
Die Rissausbreitungsrate teilt sich in drei Bereiche ein. Der Bereich 1 wird nach unten

von dem Schwellenwert AKy, (,,th* aus dem Englischen fiir ,threshold®, im Deutschen:

m
Zyklus

AK ist die Rissausbreitungsrate so langsam, dass diese bei technischen Anwendungen

»Schwellenwert“) bei einer Rissausbreitungsrate g—; <1071 begrenzt. Fiir kleinere
meist vernachléssigt werden kann. Ausnahmen bilden hier zum Beispiel Turbinen, in denen
aufgrund der sehr hohen Belastungsfrequenz auch diese sehr langsamen Rissausbreitungs-
raten unterhalb von AKy, die Lebensdauer entscheidend begrenzen. Im Bereich II liegt
eine stabile Rissausbreitung vor, die bei einer doppelt logarithmischen Auftragung der
Achsen einen linearen Zusammenhang zwischen AK und der Rissausbreitung pro Zyklus
aufweist. Der Zusammenhang wird iiber die Paris-Erdogan-Gerade und dem Paris-Gesetz,

einem Potenzgesetz, beschrieben:

== C (AR (2.7)
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Bild 2.6: Die Rissausbreitungskurve in Abhédngigkeit von AK und Kennzeichnung der
drei Rissausbreitungsbereiche.

Dabei sind:
o ( eine Materialkonstante und
e mp der Exponent des Paris-Gesetzes.

Bei groBem AK im Bereich III wird die Rissausbreitung instabil, bis bei einem Uberschrei-
ten des kritischen Spannungsintensitatsfaktors K. bei maximaler Spanungsintensitat im

Lastwechsel das Bauteil versagt.

Es gibt einige Einschrankungen zur Giiltigkeit der LEBM bzw. der eben genannten Abhéan-
gigkeit der Rissausbreitungsrate von AK, die kurz genannt werden miissen. Die Modellvor-
stellung geht von Versuchen bei Raumtemperatur aus. Bei erhohten Temperaturen kénnen
zum Beispiel Kriech- oder Diffusionseffekte die Rissausbreitungsrate beeinflussen. Weiter-
hin konnen aggressive Umgebungsatmosphéren, z.B. eine wasserdampfhaltige Atmosphére,
die Rissausbreitungsrate ebenfalls verdndern. Ergebnisse aus Rissausbreitungsversuchen
unter einer bestimmten Umgebungsbedingung konnen daher nicht auf beliebige Umge-
bungsbedingungen iibertragen werden. Weiterhin kann das Spannungsverhéaltnis Rg auch
bei konstantem AK die Rissausbreitungsrate beeinflussen. Ein Beispiel ist der Einfluss
der dynamischen Versprodung in Nickelbasislegierungen auf die Rissausbreitungsrate. Bei
einem Spannungsverhéltnis von Rg = —1 liegt bei gleichem AK ein kleinerer maximaler

Spannungsintensitatfaktor im Lastwechsel vor als bei einem Spannungsverhaltnis von
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Rg = 0, 1. Dies fiithrt dazu, dass in einem Lastwechsel weniger des schiadigenden Sauerstoffs
eindiffundiert und so die Rissausbreitungsrate langsamer ist, obwohl die LEBM erst einmal
davon ausgeht, dass nur AK die Rissausbreitungsrate bestimmt. Ein weiteres Beispiel
sind RissschlieBeffekte. Bei einem groflem Spannungsverhaltnis iiber Rg > 0,6 tritt kaum
Risschliefen auf, wiahrend bei einem Spannungsverhéltnis von z.b. Rg = —1 ausgeprégtes
Rissschlielen auftritt. Die Rissausbreitungsrate mit Rissschlieflen ist meist langsamer als

ohne Rissschlieflen trotz gleichem AK.

2.2 Einfliisse hoher Temperatur auf metallische Werkstoffe

Eine hohe Temperatur muss nicht notwendigerweise eine Materialschéddigung hervorrufen.
Bei Wéarmebehandlungen kann beispielsweise die mikrostrukturelle Veranderung ein ge-
wiinschter Effekt sein. Dennoch gibt es zahlreiche Hochtemperaturmechanismen, die zu einer
ungewollten und lebensdauerverkiirzenden Verédnderung der Materialeigenschaften fiihren
konnen. Dies konnen zum Beispiel das Kriechen oder auch die Hochtemperaturoxidation
sein. Eine Grenztemperatur, um Hochtemperaturmechanismen von Raumtemperaturme-
chanismen abzugrenzen, ist kaum zu bestimmen, da der Ubergang meist flieBend ist
und die Grenztemperatur sehr vom Mechanismus abhingt. So wird beim Kriechen als
Grenztemperatur das 0, 4-fache der homologen Schmelztemperatur (in Kelvin) als kritische
Grenze betrachtet [13]. Im Zugversuch ist mit zunehmender Temperatur eine Abnahme

der Zugfestigkeit zu beobachten [14].

2.2.1 Diffusion

Die Festkorperdiffusion ist ein Prozess, der bei hohen Temperaturen beispielsweise in
metallischen Werkstoffen als Basismechanismus fiir andere Mechnismen wie das Kriechen
oder auch die Reckalterung fungiert. Diffusion bedeutet allgemein ein thermisch aktivierter
Transportvorgang von Teilchen durch einen Korper, der meist ohne eine Krafteinwirkung
hervorgerufen wird. Eine Materialbeanspruchung kann aber die Diffusion beeinflussen oder
auch erst hervorrufen, wie es zum Beispiel bei der dynamischen Versprodung, welche in
Kapitel 3.2.2 (S. 36ff.) genauer erklart wird, der Fall ist. Bei einer Diffusion bewegen sich
die diffundierenden Teilchen zuféllig und regellos durch den Korper. In Metallen kann die
Diffusion iiber die interstitielle Diffusion durch Wanderung interstitiell geloster Atome

oder durch die regulare Gitterdiffusion durch Platzwechselvorgénge erfolgen [13, 15, 16].

Der Teilchenstrom j durch eine Flache A in einem Korper einer meist festen Materie pro
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Zeit t ist folgend definiert [13, 15]:

dm 1
— " = 2.
j ) (2.8)

Dabei sind:
« m die Masse [kg],
o t die Zeit [s] und
o A die Fliche [m?].

Das Minus in Gleichung 2.8 bezieht sich darauf, dass der Diffusionsstrom immer von den
Bereichen hoher Konzentration zu Bereichen niedriger Konzentration erfolgt und somit
die Diffusion gegen den Konzentrationsgradienten erfolgt, vergleiche auch Gleichungen 2.9
und 2.10. Die Konzentration ¢ von Teilchen in einem abgeschlossenem Volumen der Lange

dx und der Querschnittsfliche A ist definiert als:

dm 1
— .= 2.
¢ dr A (2.9)

Sind an beiden Enden eines Kopers zwei verschiedene und konstante Konzentrationen

eines Elements gegeben, ist das Konzentrationsgefille definiert als:

de d?>m

1
— = — 2.10
dz dz? A ( )
Das erste Fick’sche Gesetz beschreibt unter der Annahme einer dufleren konstanten
mechanischen Spannung (bzw. Druck) den Zusammenhang zwischen dem Teilchenstrom

(Gleichung 2.8) und einem konstantem Konzentrationsgefélle (Gleichung 2.10):

dm 1 de
J dx ( )

Dabei ist D [m;} der temperaturabhangige und konzentrationsunabhéngige Diffusionskoeffi-
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zient. Der Diffusionskoeffizient ist ein MaB fiir die Diffusionsfdhigkeit des Teilchentransports
in Abhéngigkeit vom Konzentrationsgefille. Es erfolgt mit dem Konzentrationsgefélle j—;
die Betrachtung fiir eine eindimensionale Diffusion. Um die meist dreidimensionalen Dif-
fusionsprobleme 16sen zu konnen, ist auch eine dreidimensionale Betrachtung nétig. Der

dreidimensionale Fall von Gleichung 2.11 ist:

d 1
j:_%.zz_pvc (2.12)

Das zweite Fick’sche Gesetz, beschreibt den Zusammenhang zwischen der zeitlichen

Konzentrationsveranderung und dem Teilchenstom:

de D d?c di

—=D— =— 2.13

dt dx? dx (2.13)
Fiir dreidimensionale Félle gilt analog zum ersten Fick’schen Gesetz:

d

df — V- (DVe) (2.14)

Die Temperaturabhéngigkeit des Diffusionskoeffizienten, kann wie folgt beschrieben werden:

)
D (@ 2.15
0 exp( RT ( )
Dabei sind:
o () die Aktivierungsenergie [ﬁ]a

« R die allgemeine Gaskonstante [——] und

o Dy ein temperaturunabhéngiger materialspezifischer Vorfaktor.

Jedoch sind die Aktivierungsenergie und der Vorfaktor in Metallen abhéngig von der

Materialmikrostruktur und gelten nur in bestimmten Temperaturbereichen, so dass diese
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Korn Typ A

Diffusionsfront

Diffusionsfront

Typ B

Korngrenze

Typ C

Diffusionsfront

Bild 2.7: Die drei Typen der Diffusion in polykristallinen Werkstoffen (Typ A = Vo-
lumendiffusion, Typ C = Korngrenzendiffusion, Typ B = Eine Mischung aus
Korngrenzen- und Volumendiffusion).

meist fiir jedes Diffusionsproblem einzeln bestimmt werden miissen. Bisher wurde ange-
nommen, dass es eine konstante duflere Spannung gibt. Der Diffusionskoeffizient ist jedoch
spannungsabhingig [17-19]. Um dies zu beriicksichtigen, muss Gleichung 2.14 um einen

Spannungsterm erweitert werden:

dc Q

— = DVc¢—c—VP 2.16

i~V ( Ve gy ) (2.16)
P beschreibt in dieser Gleichung den hydrostatischen Druck in Pascal, der fiir Festkorper

entsprechend der anliegenden Spannung berechnet werden muss.

Weiterhin haben Fehler im Kristallaufbau, wie Korngrenzen und Versetzungen, einen
Einfluss auf die Diffusion. In Polykristallen ist beispielsweise zu beobachten, dass die
Diffusion bevorzugt entlang der Korngrenzen erfolgt [15]. Daher wird die Diffusion in
drei Typen eingeteilt [20, 21], siehe Bild 2.7. Bei Typ A sind die Diffusionskoeffizienten
von Korngrenze und Kristallgitter fast gleich, so dass die Diffusionstiefe in beiden gleich

grof} ist. Es wird von der Volumendiffusion gesprochen. Bei Typ C ist die Diffusion in
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den Korngrenzen sehr viel schneller und die Diffusion im Korn vernachlassighar gering.
Weiterhin findet kaum eine Diffusion aus der Korngrenze in das umliegende Material statt.
Es wird von der Korngrenzendiffusion gesprochen. Typ B ist eine Kombination der Typen
A und C. Die Diffusion erfolgt bevorzugt entlang der Korngrenze, aber die Diffusion aus der
Korngrenze in das umliegende Korn ist so grof}; dass auch in den Koérnern die Konzentration
des diffundierenden Stoffes zunimmt. Durch die Diffusion aus der Korngrenze in das Korn

nimmt fiir Typ B die Diffusionstiefe im Vergleich zu Diffusionstyp C ab.

2.2.2 Kriechen

Kriechen ist eine zeitabhingige irreversible plastische Verformung, die bei hoher Temperatur
unter einer auflerlich aufgebrachten mechanischen Spannung auftritt. Kriechen wird durch
eine beliebig kleine Spannung o # 0 MPa hervorgerufen und tritt ab dem 0, 3- bis 0, 4-
fachen der Schmelztemperatur 7" in Kelvin auf [13, 22|. Damit fihrt Kriechen bereits bei
kleinsten mechanischen Spannungen zu einem Versagen von Bauteilen. Kriechen erfolgt

durch drei verschiedene Mechanismen:

o Versetzungskriechen: Versetzungen sind die Trager der plastischen Verformung. Die
extern aufgebrachte Spannung steht im Gleichgewicht zu den inneren Spannungen.
Die inneren Spannungen in einem einphasigen metallischen Werkstoff resultieren dabei
aus den schnellen normalen Gleitschritten und dem langsameren Versetzungsklettern

der Versetzungsbewegung.

o Diffusionskriechen: Metallische Werkstoffe haben Leerstellen innerhalb ihres Gitters.
Die Leerstellenkonzentration nimmt mit steigender Temperatur zu. Weiterhin fithren
Zugspannungen zu einer erhohten Leerstellenbildung, wahrend Druckspannungen
der Leerstellenbildung entgegen stehen. In einem Polykristall bedeutet dies, dass
Korngrenzen mit einem Normalenvektor in Richtung einer anliegenden Zugspan-
nung eine erhohte Leerstellenkonzentration haben, wahrend Korngrenzen mit einem
groflen Winkel zwischen dem Normalenvektor und der anliegenden Zugspannung eine
geringere Leerstellenkonzentration aufweisen. Der entstehende Leerstellenkonzentra-
tionsgradient fiihrt zu einer Selbstdiffusion in Richtung der Korngrenzen mit hoher
Leerstellendichte. Einkristalle konnen als ein Korn betrachtet werden, so dass die
Diffusion von den unbelasteten Seiten des Kristalls zu den belasteten Stirnflachen

stattfindet.

« Korngrenzengleiten: Die Korngrenzen gleiten aufgrund der Schubspannungen entlang

der Korngrenzen zueinander ab.
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e Die drei Kriechmechanismen hangen voneinander ab. In Polykristallen fiihren die drei
Kriechmechanisem zu einer Veranderung der Kornformen. Damit die Kornflachen
innerhalb eines Kornverbundes bei Verformung zusammenpassen, miissen die drei

Kriechmechanismen die Konsistenz des Gefiiges gewédhrleisten.

Eine gingige Darstellung des Kriechverhaltens von Werkstoffen ist die Kriechkurve, in
welcher die Kriechdehnung gegentiber der Zeit aufgetragen ist, siehe Bild 2.8. Die Kurve
gilt in Versuchen mit konstanter Temperatur und mechanischer Spannung. Die Anfangs-
dehnung &, ergibt sich aus der elastischen Dehnung und ist fiir praktische Anwendungen
vernachlassighar klein gegeniiber der Kriechdehnung bis zum Versagen. Das Kriechverhal-
ten wird in drei Bereiche eingeteilt. Das priméare Kriechen ist gekennzeichnet aus einer
abnehmenden Kriechrate. Der sekundére Kriechbereich zeichnet sich durch eine konstante
Kriechrate aus, die iiber das Norton’sche Kriechgesetz beschrieben werden kann. Beim

tertidren Kriechen nimmt die Kriechrate zu, bis nach einer Zeit ¢,, die Probe versagt.

Bruch

Priméares
Kriechen

Dehnung e

U | U g |
R TSR |

. Sekundéres Tertiares
0 Kriechen Kriechen
tm
Zeit t [s]

Bild 2.8: Die Kriechkurve mit den drei Kriechbereichen bei einem Versuch mit konstanter
Temperatur und mechanischen Spannung [13].

2.2.3 Dynamische Reckalterung

In Mischkristallen sind in einer metallischen Matrix (Fremd-)Atome gelost. Diese behindern
die Versetzungsbewegung, indem sie die Versetzungen in ihrem Spannungsfeld verankern
und so zur Mischkristallhdrtung fiihren. Dies kann zu der statischen und der dynamischen

Reckalterung fiihren. Interessant fiir Ermiidungsversuche bei erhohter Temperatur, wie sie
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Bild 2.9: Verdnderung der Streckgrenze und der Zugfestigkeit in Super-Duplexstahl durch
die Temperatur unter dem Einfluss der Reckalterung [23].

in dieser Arbeit durchgefiihrt werden, ist die dynamische Reckalterung, weshalb in dieser

Arbeit nur diese besprochen wird.

Bei erhohter Temperatur sind die Atome nicht an ihre Position im Kristallgitter gebun-
den, sondern konnen sich zuséatzlich durch die Diffusion in der Matrix bewegen und so
mehrfach Versetzungen verankern [22]. Am Anfang der Versetzungsbewegung werden
die Versetzungen durch die gelosten Fremdatome festgehalten, wodurch die Spannung
steigt. Mit steigender Spannung l6sen sich die Versetzungen aus der Verankerung und
wandern, wodurch es zu einem Spannungsabfall kommt. Durch die Diffusivitit bei hoher
Temperatur konnen die gelosten Atome immer wieder in den Pfad der laufenden Versetzung
diffundieren und diese erneut verankern [22]. Damit ist die Reckalterung abhéngig von der
Temperatur, und die Auswirkungen sind nur in einem bestimmten Temperaturbereich zu
beobachten. Der maximale Einfluss der Reckalterung tritt auf, wenn die durchschnittliche
Diffusionsgeschwindigkeit mit der Geschwindigkeit der Versetzungsbewegung (aus der ex-
ternen Dehnrate) iibereinstimmt [23]. Eine Auswirkung der Reckalterung ist beispielsweise
die Zunahme der Zugfestigkeit und der Streckgrenze eines Super-Duplexstahls in einem
Temperaturbereich zwischen 300°C und 400°C, siehe Bild 2.9.

Weiterhin erklart sich das Sagezahnprofil, welches in Spannungsdehnungskurven beobachtet
werden kann, durch die Reckalterung [23, 24]. Auch die negative Dehnratenabhéngigkeit

bei erhohter Temperatur bei manchen Werkstoffen geht auf die Reckalterung zuriick.
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Der Grund ist, dass die gelosten Atome erst an die Stelle einer Versetzung diffundieren
missen, um diese zu verankern. Je schneller die Dehnrate ist, desto kiirzer ist die Rastzeit
einer Versetzung zwischen zwei Gleitvorgéngen. Daher nimmt die mogliche Zeit fiir eine
Verankerung der Versetzung ab, und die Verfestigung durch die gelosten Fremdatome
nimmt auch ab [22, 23].
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3 Literaturkenntnisstand

3.1 Literaturkenntnisstand zum Duplexstahl

3.1.1 Duplexstahl im Uberblick

Duplexstahl (DSS, Abkiirzung aus dem Englischen: Duplex Stainless Steel) ist ein zwei-
phasiger Werkstoff mit einer ferritischen o und einer austenitischen v Phase. Die ferritische
Phase fithrt zu einer hohen mechanischen Festigkeit, wihrend die austenitische Phase
eine gute Duktilitdt einbringt. DSS hat eine gute chemische Bestindigkeit, was aufgrund
des hohen Chromanteils beiden Phasen zugeordnet werden kann. Damit vereint DSS die
Eigenschaften austenitischer und ferritischer Stahle und wird beispielsweise in der Offshore-
industrie oder auch in Rohrleitungen in der chemischen Industrie verwendet. Duplexstahle
werden grob in zwei Klassen, die Duplexstédhle und die Super-Duplexstéhle, eingeteilt, wobei
sich die Super-Duplexstahle durch einen hoheren Chrom- und Molybdananteil mit hoherer
Korrosionsbesténdigkeit abgrenzen [25, 26]. DSS unterliegt bei erhéhten Temperaturen
der 475°C-Versprodung, siehe Bild 3.1 [25, 26].

Die 475°C-Versprodung tritt im Temperaturbereich zwischen 300°C und 500°C durch eine
spinodale Entmischung auf und fithrt zu einer Veranderung der mechanischen Eigenschaften,
wie die Zunahme der Zugfestigkeit, der Abnahme der Kerbschlagarbeit und Zunahme
der Hérte [27-30]. Aufgrund der grofien Abnahme der Kerbschlagarbeit durch die 475°C-
Versprodung ist DSS im versprodetem Zustand kaum einsetzbar. Die 475°C-Versprodung ist
nicht auf DSS beschrankt, sondern wird auch in nahezu nickelfreien Chromstéhlen [31, 32]
beobachtet. Ein dhnlicher Versprodungsmechanismus wird ebenfalls in Kupferlegierungen
beobachtet [33, 34]. Die Namensgebung der 475°C-Versprodung resultiert aus der Tatsache,
dass die Versprodungskinetik bei 475°C maximal ist und bei vollstandig versprodetem
DSS eine verformungslose sprode Bruchmorphologie im Kerbschlagversuch vorliegt. Eine
vollstandige Versprodung wird nach 100 h Glithung bei 475°C angenommen, da dann keine

weitere Verdnderung der mechanischen Eigenschaften festzustellen ist [30, 35].
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Bild 3.1: Zeit-Temperatur-Umwandlungsdiagramm fiir den DSS 1.4462 mit eingezeichne-
ter o-Versprodung und 475°C-Versprodung [26].

3.1.2 Die 475°C-Versprodung im Uberblick

Die 475°C-Versprodung entsteht aus einer Mischungsliicke im Fe-Cr-Ni Legierungssystem
im Temperaturbereich von ungefdhr 300°C bis 500°C, siehe Bild 3.2. Die ferritische
Phase entmischt sich durch die 475°C-Versprodung in eine eisenreiche o Phase und
eine chromreiche o Phase [25]. Der Mechanismus der Teilchenbildung ist entweder die
Keimbildung oder die spinodale Entmischung. Bei der Keimbildung muss eine kritische
KeimgroBe fiir einen stabilen iiberlebensfiahigen Keim iiberschritten werden [37]. Der
Vorgang der Entmischung ist ahnlich wie bei der Abkiihlung aus der Schmelze. Die frei
werdende Gibbs’sche Energie hangt von der Keimgréfie ab und berechnet sich aus der
frei werdenden Volumenenergie und der notigen aufzubringenden Oberflaichenenergie. Ist
der Keim ausreichend grof}, iibersteigt die gewonnene Volumenenergie die aufzubringende

Oberflichenenergie, die freie Enthalpie nimmt ab und es entsteht ein stabiler Keim.

Bei der spinodalen Entmischung muss keine kritische Keimgrofle tiberschritten werden. Bei
jeder Entmischung wird Enthalpie frei, da die Entmischung in Richtung einer Konzentrati-
onserhohung, bzw. durch eine Bergaufdiffusion, verlauft. Die Diffusionszone kann daher
theoretisch beliebig klein sein, wodurch kleine Entmischungsbereiche moglich sind. Mit

der Zeit wachsen die entmischten Bereiche, bis eine Gleichgewichtskonzentration vorliegt.

Die Keimbildung wird stark von der Grenzflichenenergie bestimmt, weshalb bei der
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Bild 3.2: Quasibinarer Schnitt durch das Dreistoffsystem Fe-Cr-Ni bei einem Massenanteil

von 70% Eisen mit gekennzeichneter Mischungsliicke der 475°C-Versprodung
(36, S.32].

Keimbildung die Verteilung und die Grofle der Keime nicht unbedingt homogen sein
missen. Weiterhin muss eine kritische Keimgrofie tiberschritten werden, damit der Keim
lebensfahig ist. Daher kann eine Entmischungszone nicht beliebig klein sein. Bei der
spinodalen Entmischung passiert die Entmischung spontan iiberall, weshalb eine periodische
Verteilung der Teilchen zu beobachten ist [37].

Es besteht der Konsens, dass der zugrunde liegende Mechanismus der 475°C-Versprodung
die spinodale Entmischung ist [27, 38], weil die Entmischungszonen der 475°C-Versprédung
feindispersiv mit periodischer Anordnung sind [25, 27, 35, 38, 39], wie es bei einer spinodalen
Entmischung stattfindet, siehe Bild 4.4 (S. 53). Die Grofle der Ausscheidungen héngt von
der Auslagerungszeit im Temperaturbereich der 475°C-Versprodung ab. Im DSS 1.4462
sind nach 2h bei 475°C Entmischungszonen von rund 1nm Gréfle zu beobachten. Diese
wachsen nach 64 h auf eine Groe von 5 nm an [27]. Insgesamt ist die beobachtete maximale
GroBe der entmischten Bereiche mit 5nm [25, 27], 40 nm [35] bzw. 20 nm [40] eher klein.
Der sichere Nachweis der 475°C-Versprodung kann entweder indirekt iiber die Veranderung
der mechanischen Eigenschaften oder direkt iiber die Beobachtung der Entmischungszonen

im Transmissionselektronenmikroskop (TEM) erfolgen.
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Bild 3.3: Raumtemperaturkerbschlagarbeit des DSS 1.4462, aufgetragen tiber die Gliih-
dauer einer Versprodungsglithung bei 475°C [30].

3.1.3 Einfluss der 475°C-Versprodung auf die Raumtemperaturkerbschlagarbeit
und —zugfestigkeit

Die Zugfestigkeit und die Kerbschlagarbeit unterliegen einer Veranderung durch die 475°C-
Versprodung [25, 27, 30, 41]. Dabei kann die Zugfestigkeit um rund 60% zunehmen,
wahrend die Kerbschlagarbeit auf einen Bruchteil des Ausgangswerts féllt, siche Bild 3.3
(30].

Im Zugversuch wird im nicht versprodeten Ausgangszustand als Bruchflédche eine duktile
Wabenstruktur und im vollstdndig versprodeten DSS eine Wabenstruktur mit sekundéren
Spaltrissen beobachtet. Im Kerbschlagversuch ist der Unterschied in der Bruchmorphologie
fiir die beiden Materialzustédnde deutlicher. Im nicht versprodeten Ausgangszustand ist eine
duktile Wabenstruktur und im vollstdndig versprodeten Zustand eine ebene Spaltbruchfla-
che mit vielen einzelnen Facetten zu beobachten [27, 30]. Fiir den DSS 1.4462 wurde in
Kerbschlagversuchen ein Ubergang von einer duktilen in eine spréde Bruchfliche nach 4h
bis 6 h [27] und im Zugversuch fiir andere Duplexstahle nach rund 5h [25] Versprodung
bei 475°C beobachtet.

Sowohl die zeitliche Verédnderung der Zugfestigkeit als auch der Kerbschlagarbeit ist
temperaturabhéngig. Bei einer Abweichung von +25°C von 475°C ist kein signifikanter

Unterschied zur maximalen Umwandlungskinetik zu erkennen. Erst bei Temperaturen
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unterhalb von 400°C wird eine deutlich langsamere zeitliche Veranderung der mechanischen
Eigenschaften beobachtet [27, 41]. Es besteht Uneinigkeit, wie der genaue zeitliche Verlauf
der Veranderung der mechanischen Raumtemperatureigenschaften bei einer zeitlich be-
grenzten Versprodungsglithung bei 475°C ist [25, 27, 30, 32, 41]. Einige Autoren sehen am
Anfang eine sehr plétzliche Verdanderung innerhalb der ersten Stunde [27, 30, 32, 41], wih-
rend auch eine geméfigte Verdnderung beobachtet wird [25]. Einigkeit besteht jedoch darin,
dass die Verdnderung der Eigenschaften anfanglich schneller ist und mit zunehmender
Versprodung langsamer wird. Der Grund ist moglicherweise in der spinodalen Entmischung
zu sehen. Am Anfang der spinodalen Entmischung ist die Bildung entmischter Bereiche

schnell, wihrend das folgende Wachstum der Entmischungszonen langsamer ist [37].

Dennoch ist die Verdnderung der verschiedenen Werkstoffeigenschaften mit zunehmender
Versprodung unterschiedlich. So ist die Veranderung der Kerbschlagarbeit iiber der Zeit
schneller als die Verdnderung der Zugfestigkeit [25, 30, 32]. Es gibt zwar Anhaltspunkte,
warum die Veranderung der Kerbschlagarbeit tiber der Zeit schneller ist, aber es fehlt
eine abschlieende, mechanismenorientierte Begriindung. Ein Grund fiir die eher langsame
Veranderung der Zugfestigkeit ist die Mikrorissbildung nach dem Rissbildungsmodell von
Cottrell. Danach bilden sich bereits nach einer Gliihzeit von 1 h bei 475°C in der ferritischen
Phase Mikrorisse aus, welche der weiteren Zunahme der Zugfestigkeit entgegen stehen [25].
Fiir die sehr schnelle Veranderung der Kerbschlagarbeit durch die Versprodung [30, 32]
werden zwei Griinde angefithrt. Zum einen wird vermutet, dass die Ausscheidungen der
475°C-Versprodung bei schneller plastischer Verformung die Versetzungen verankern und
so keine Energie durch eine Versetzungsbewegung abgebaut werden kann. Im schnellen
Kerbschlagversuch wird daher kaum Energie aufgenommen. Im Zugversuch mit vergleichs-
weise langsamer Versetzungsbewegung tritt diese Verankerung nicht auf, weil sich die
Versetzungen langsam l6sen konnen [27]. Zum anderen wird die Bildung von Verformungs-
zwillingen angefiihrt [30]. In transmissionselektronenmikroskopischen Untersuchungen an
kerbschlaggetestetem DSS 1.4462 im nicht versprodeten Zustand wird Zwillingsbildung
beobachtet, welche im vollstandig versprodeten Zustand nicht beobachtet wird [30]. Als
Grund werden feinste Ausscheidungen in dem versprodetem DSS genannt, welche die
Zwillingsbildung unterdriicken. Daduch fehlt im versprodetem DSS der Energieabbau
durch Zwillingsbildung [30].
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3.1.4 Einfluss von plastischer Verformung und Reckalterung auf die
475°C-Versprodung

Eine plastische Verformung kann einen Einfluss auf die spinodale Entmischung haben. Erste
Arbeiten in den 1980er Jahren zu diesem Thema untersuchen die spinodale Entmischung
nach erfolgter Raumtemperaturermiidung im Cu-Ni-Sn-Legierungssystem [42, 43]. Bei
einer Ermiidung von vollstandig versprodetem Werkstoff mit hoher plastischer Dehnungs-
amplitude (Kurzzeitfestigkeit) nahm die gemessene Intensitéit der spinodalen Entmischung
gegeniiber dem nicht ermiideten Ausgangszustand ab, wéihrend dies bei einer Ermidung
mit kleiner plastischer Dehnungsamplitude (Dauerfestigkeit) nicht feststellbar war [42, 43].
Gleiches konnte in transmissionselektronenmikroskopischen Untersuchungen an ermiidetem
und nicht ermiidetem spinodal entmischtem ferritischem Stahl (Fe-26Cr-1Mo) nachgewie-
sen werden [44]. Der Mechanismus ist, dass die plastische Verformung durch das Hin- und
Hergleiten der Versetzungen die periodische Elementverteilung der spinodalen Entmischung
auflost und sich eine homogenere Elementverteilung bildet, wodurch die Versetzungen
nicht mehr durch die Ausscheidungen verankert werden und so eine leichtere plastische
Verformung ermoglicht wird. Anschliefend konzentriert sich die Verformung in den bereits
verformten und entmischten Bereichen, wodurch dort eine hohe Versetzungsdichte entsteht
(42, 44).

Die Auswirkung der plastischen Verformung auf die spinodale Entmischung in vollsténdig
versprodetem DSS haben Herenu et al. [35] genauer untersucht. Die Elementverteilung in
vollstandig versprodetem DSS im nicht ermiideten Ausgangszustand und nach isothermer
Ermidung bei Raumtemperatur oder 475°C wurde mittels der energiedispersiven Ront-
genspektroskopie (EDS) im Rastermodus (STEM) des Transmissionselektronenmikroskops
(TEM) gemessen. Im nicht ermiideten Ausgangszustand ist eine periodische Verteilung der
Elemente entlang einer Messgeraden ermittelt worden, siehe Bild 3.4. Im Gegensatz dazu
wird im ermiideten DSS in Versetzungsbandern und in Bereichen mit hoher Versetzungs-
dichte eine homogene Verteilung der Elemente in der ferritischen Phase festgestellt, siehe
Bild 3.5. Aus den Messungen ziehen die Autoren die Schlussfolgerung, dass die plastische
Verformung die spinodale Entmischung aufthebt und die Elemente wieder homogen im

Gefiige verteilt sind.
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Bild 3.4: Elementverteilung, gemessen mit der energiedispersiven Rontgenspektroskopie
im Rastertransmissionselektronenmikroskop im vollstandig versprodeten und
nicht ermiideten DSS (a) entlang einer Messgeraden AB im Ferrit (b) [35].
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Bild 3.5: Elementverteilung in der ferritischen Phase eines DSS, gemessen mit der energie-
dispersiven Rontgenspektroskopie im Rastertransmissionselektronenmikroskop
im vollstandig versprodeten DSS nach Ermiidungsbruch bei einer Ermiidung bei
475°C und einer plastischen Dehnungsamplitude von % =0,15% (a) entlang
einer Messgeraden AB im Ferrit (b) [35].
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3.1.5 Ermiidungsverhalten bei Raumtemperatur

Der normale Verlauf einer Wechselverformungskurve von DSS im nicht versprédeten und
im vollstandig versprodeten Zustand, getestet bei Raumtemperatur, besteht aus einer
anfanglichen zyklischen Verfestigung in den ersten zehn Ermidungszyklen. Im Anschluss
folgt eine zyklische Entfestigung [30, 45-48]. Im nicht versprodeten DSS dauert die Ent-
festigung fiir hohere Beanspruchungsamplituden bis zum Versagen, wahrend fiir kleinere
Beanspruchungsamplituden die Entfestigung in einer Sattigung auslaufen kann, die dann
bis zum Versagen anhélt. Im vollstiandig versprodeten DSS wird im Gegensatz dazu keine
Séttigung, sondern nur eine anhaltende Entfestigung beobachtet [30, 46, 48]. Weiterhin
ist festzustellen, dass die resultierenden Spannungsamplituden in dehnungsgeregelten
Versuchen bei gleicher Dehnungsamplitude fiir vollstandig versprodeten DSS hoher sind als
fiir nicht versprodeten DSS, da die ferritische Phase im vollstandig versprodetem DSS eine
hohere Festigkeit hat. Bei der Ermiidung von DSS kommt immer die Frage auf, in welchem
Mafe die beiden Phasen plastisch verformt werden und ob die festere ferritische Phase
tiberhaupt plastisch verformt wird. Nach Llanes et al. [45] und Mateo et al. [49] kann das
Ermiidungsverhalten fiir den DSS AISI-329 mit einem Stickstoffanteil von 0,07 Massepro-
zent im nicht versprodeten Zustand, aufbauend auf den Versetzungsanordnungen in den

beiden Phasen, in drei Bereiche eingeteilt werden. Bei plastischen Dehnungsamplituden
Acpt

5 < 10~* wird von einem ,austenitischen“ Werkstoffverhalten gesprochen, da eine

von
Verdnderung der Versetzungsanordnung gegeniiber dem nicht ermiideten Ausgangszustand
iiberwiegend in der austenitischen Phase beobachtet wird. In der ferritischen Phase gibt es

keine nenneswerte Versetzungsentstehung bzw. Verdnderung der Versetzungsanordnung.
Aep;

5 < 1073 werden Verdnderungen der

Fiir plastische Dehnungsamplitduen von 10~* <
Versetzungsanordnungen in beiden Werkstoffphasen beobachtet, wobei die Veranderung in

der ferritischen Phase ausgeprégter ist, so dass von einem ,austenitisch-ferritischen“ Verhal-
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ten gesprochen wird. Bei Dehnungsamplituden von > 1073 liegt ein rein ,ferritisches®

Werkstoffverhalten vor.

Fiir vollstandig versprodeten DSS wird im mittleren Bereich fiir plastische Dehnungsam-
Acp
2

Phase mehr vom Austenit dominiert, so dass von einem austenitischen Werkstoffverhalten

plitduen von 107* < < 1073 das Werkstoffverhalten aufgrund der festeren ferritischen
gesprochen wird. Fiir den Bereich der grofiten plastischen Dehnungsamplituden wird auch
fiir den vollstandig versprodeten DSS ein ferritisches“ Materialverhalten festgestellt. Fiir
eine bessere Einordnung der drei Bereiche des Ermiidungsverhaltens von DSS nach Llanes
et al. [45] muss auf den relativ geringen Stickstoffanteil von 0,07 Masseprozent hingewiesen

werden. Stickstoff 16st sich in Duplexstahl vermehrt im Austenit und fithrt dort zu einer
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Festigkeitssteigerung durch Mischkristallhdrtung [46, 50-52]. Bei einem Duplexstahl mit
hoherem Stickstoffanteil tritt daher bei gleicher plastischer Dehnungsamplitude mehr

plastische Verformung im Ferrit auf als bei einem DSS mit niedrigem Stickstoffanteil [46].

3.1.6 Ermiidungsverhalten von Duplexstahl bei erhohten Temperaturen bis 500°C

Das grundlegende Verformungsverhalten von DSS bei erhéhter Temperatur d&hnelt dem
der Raumtemperaturversuche. Jedoch nimmt, wie mit steigender Temperatur zu erwar-
ten, in dehnungsgeregelten Versuchen die resultierende Spannungsamplitude ab. Auch
bei erhohter Temperatur hat versprodeter DSS aufgrund seiner hoheren Festigkeit einen
hoheren Widerstand gegen Verformung, weshalb hohere Spannungsamplituden bei Ermii-
dung mit gleicher Dehnungsamplitude auftreten. Weiterhin ist das Verformungsverhalten
in den ersten Lastwechseln durch die Verformungsverfestigung mit einer Zunahme der
Versetzungsdichte dominiert. Im Anschluss an die Verformungsverfestigung schliefit sich
eine Entfestigung an. Die Entfestigung ist jedoch fiir Temperaturen bis 500°C fiir vorab
vollstandig versprodeten DSS grofer als fir nicht vorab versprodeten DSS [30, 39, 53, 54].
In der Wechselverformungskurve driickt sich dies dadurch aus, dass fiir vorab versprodeten
DSS die Entfestigung wesentlich groffer ist als die anfangliche Kaltverfestigung, was fiir
vorab nicht versprodeten DSS nicht gilt. Herenu et al. [53] sehen als Ursache den bereits
in Kapitel 3.1.4 (S. 27) ausfiihrlich beschriebenen Mechanismus der verformungsindu-
zierte Auflosung der spindoladen Entmischung durch die Versetzungsbewegung. Auch in
Raumtemperaturermiidungsversuchen wird die hohere Entfestigung von vorab vollstéindig
versprodetem DSS beobachtet, aber nicht erklart [30].

Der Unterschied im Ermiidungsverhalten bei erhohter Temperatur im Vergleich zu dem
Raumtemperaturermiidungsverhalten ist der weitere Verlauf nach Einsetzen der Entfesti-
gung. Bei den Raumtemperaturermiidungsversuchen ist eine Systemtik zu erkennen. Kleine
Beanspruchungen gehen nach einer Entfestigung in eine Sattigung vor dem Versagen tiber,
wahrend grofle Beanspruchungen eher zu einer anhaltenden Entfestigung bis zum Versagen
fithren, siehe Kapitel 3.1.5. Bei erhohter Temperatur wird das Ermiidungsverhalten nicht
nur von den bei Raumtemperatur vorliegenden Mechanismen, der Beanspruchungsamplitu-
de und Priiffrequenz beeinflusst, sondern auch von diffusionsabhéngigen Mechanismen wie
der 475°C-Versprodung und der dynamischen Reckalterung. Daher gibt es viele verschiede-
ne Auspriagungen des Ermiidungsverhaltens auch in Abhéngigkeit von der Versprodung
vor Versuchsbeginn. Eine Ubersicht iiber das bereits beobachtete Ermiidungsverhalten
nach der anfénglichen Verfestigung ist fiir die verschiedenen isothermen Versuchstempera-

turen in Tabelle 3.1 gegeben. Die in der Tabelle zitierten Ergebnisse stammen alle aus
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Ermiidungsversuchen in der Kurzzeitfestigkeit.

Tabelle 3.1: Ermiidungsverhalten von Duplexstahl im Anschluss an die anféngliche Ver-
formungsverfestigung im Temperaturbereich von 200°C bis 500°C.

Materialzustand | Ermiidungsverhalten | Versuchstemperatur und Quelle
Vorab Entfestigung 300°C, 500°C [53]
versprodet 200°C, 300°C, 400°C, 500°C [39]
200°C, 300°C, 400°C, 500°C [54]
Vorab Sekundare 475°C [39]
versprodet Verfestigung 475°C [54]
Vorab Entfestigung 500°C[55]
nicht 500°C [39]
versprodet 400°C, 500°C [56]
Vorab Sattigung 500°CI[53]
nicht 200°C, 400°C [55]
versprodet 300°C, 350°C [56]
Vorab Sekundére 300°CI[53]
nicht Verfestigung 200°C, 300°C, 400, 475°C [39]
versprodet 475°C [35]
200°C, 300°C, 400°C, 475°C [54]

Es ist zu erkennen, dass bei erhohter Temperatur eine grole Bandbreite des Ermiidungsver-
haltens vorliegt. Jedoch wird im Gegensatz zu den Raumtemperaturermiidungsversuchen
im Anschluss an die anfingliche Verformungsverfestigung neben einer Sattigung und einer
Entfestigung auch eine sekundare Verfestigung beobachtet. Die sekundére Verfestigung
wird bei nicht versprodetem DSS im gesamten Temperaturbereich von 200°C bis 500°C
beobachtet [35, 39, 53, 54], wahrend fir vorab versprodeten DSS diese nur bei genau 475°C
auftritt [39, 54].

Eine abschliefende Erklarung fiir diese sehr unterschiedlichen Auspragungen des Ver-
formungsverhalten bei erhohter Temperatur geben die zitierten Literaturquellen nicht.
Jedoch tritt bei Ermiidung bei erhéhter Temperatur eine Uberlagerung der dynamischen
Reckalterung und der 475°C-Versprodung auf. Fest steht, dass im Temperaturbereich von
300°C bis 500°C eine Verfestigung von DSS durch dynamischer Reckalterung in Ermidungs-
versuchen nachgewiesen werden konnte [56-58]. Die Verfestigung durch die dynamische
Reckalterung ist bei 350°C bis 400°C maximal und bei 475°C bereits deutlich kleiner als
bei 400°C [56-58]. Weiterhin konnte in Zugversuchen der typische Anstieg der Zugfestigkeit
durch die Reckalterung zwischen knapp 370°C und 450°C nachgewiesen werden [23], siehe
auch Kapitel 2.2.3. Da sich der Temperaturbereich der dynamischen Reckalterung im
DSS (300 — 500°C) besser mit dem Temperaturbereich der dynamischen Reckalterung
in einphasigen ferritischen Stédhlen (130 — 430°C) als mit dem Temperaturbereich der
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dynamischen Reckalterung in einphasigen austenitischen Stahlen (400 — 600°C) deckt, wird
davon ausgegangen, dass die dynamische Reckalterung tiberwiegend in der ferritischen
Phase auftritt [56, 59-62].

Die allgemeine Schlussfolgerung aus dem massiven Einfluss der Reckalterung in der ferriti-
schen Phase ist, dass die ferritische Phase das Verformungsverhalten stark beeinflusst. Daher
wird davon ausgegangen, dass ein Mechanismus fiir die beobachtete sekundére Verfestigung
die Reckalterung ist, wobei natiirlich auch die voranschreitende 475°C-Versprédung einen
Einfluss hat und daher als Mechanismus nicht ausgeschlossen werden kann [35, 56, 58].
Weiterhin wird eine Verformungsverfestigung als ein weiterer méglicher Mechanismus
angegeben [55, 56]. In DSS wird in der ferritischen Phase im Temperaturbereich der
Reckalterung eine sehr hohe Versetzungsdichte beobachtet, die iiber die Versetzungsentste-
hung, die Versetzungsbewegung und die Behinderung der Versetzungen untereinander zu

einer Art Kaltverfestigung fithren [55, 56].

Auch fir Hochtemperaturermiidungsversuche besteht die Frage, wie grof§ die plastischen
Verformungen in der ferritischen und der austenitischen Phase sind und in welchem Mafe
beide Phasen das Ermiidungsverhalten bestimmen. Wie in Kapitel 3.1.5 (S. 29) bereits
beschrieben, ist fiir die Raumtemperaturermiidung von DSS in Abhéangigkeit von der
plastischen Dehnungsamplitude eine Einteilung in drei Bereiche moglich [45]. Eine solche
Einteilung ist fiir Ermtidungsversuche mit DSS bei erhohter Temperatur nicht bekannt.
Insgesamt ist die Datenlage in der Literatur iiber die Hochtemperaturermidung und
insbesondere die entstehenden Versetzungsanordnungen sehr begrenzt und beschrankt sich
auf vier Veroffentlichungen [39, 54-56]. Nach einer Ermidung bei 475°C von vorab nicht
versprodetem DSS wird eine homogene Versetzungsanordnung in der ferritischen Phase
beobachtet. Bei 500°C treten homogen verteilte Versetzungsbiindel oder eine homogene
Verteilung von einzelnen Versetzungen auf. Bei niedrigeren Temperaturen unter 350°C
treten Versetzungsbiindel- und Aderstrukturen auf. Damit zeigen sich fiir verschiedene

Temperaturen sehr unterschiedliche Versetzungsanordnungen.

Uber die Versetzungsanordnungen in der vollstindig versprodeten ferritischen Phase wird
nicht berichtet. In der austenitischen Phase treten unabhéngig von der Temperatur fir
den vorab nicht versprodeten DSS immer planare Versetzungsanordnungen auf. Weiterhin
wird in der austenitischen Phase unabhéngig davon, ob der Werstoff versprodet ist oder
nicht, immer eine planare Versetzungsanordnung beobachtet. Damit scheint die Verset-
zungsanordnung in der austenitischen Phase unabhéngig von der Temperatur und dem
Materialzustand zu sein. Es wird angenommen, dass sich die Versetzungsanordnung in der

austenitischen Phase in den ersten Ermiidungszyklen wahrend der initialen Kaltverfesti-
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gung ausbildet und dann bis zum Versagen konstant bleibt. Die Schlussfolgerung ist, dass
die Verdanderungen im Ermiidungsverhalten im DSS durch Veranderungen im Verhalten

der ferritischen Phase hervorgerufen werden [39, 54-56].

3.2 Literaturkenntnisstand zur Nickelbasislegierung IN718

3.2.1 Nickelbasislegierungen im Uberblick

Nickelbasislegierungen eigenen sich aufgrund ihrer Eigenschaften zum FEinsatz bei hoher
Temperatur, in korrosiver Atmosphére und bei hohen mechanischen Beanspruchungen,
z.B. als Werkstoff fiir Turbinen. Diesen guten Eigenschaften steht eine hohe Dichte und
ein hoher Marktpreis gegentiber. Neben Nickel als Hauptlegierungsbestandteil konnen
Nickelbasislegierungen Zulegierungen von Fe, Cr, Co, Mo, Al, Ti, Nb, Si, C und B haben
[63-65].

Die in dieser Arbeit untersuchte Nickelbasislegierung IN718 wird, aufgrund ihres hohen
Eisenanteils von bis zu 18 Masseprozent, oftmals auch als Nickel-Eisen-Basislegierung
bezeichnet. Wie alle Nickelbasislegierungen hat IN718 eine kubischflachenzentrierte (kfz)
~v-Matrix. Die hiartenden Bestandteile in Nickelbasislegierungen sind zum einen die 7/-Phase
und zum anderen die 7v”-Phase. In den meisten Nickelbasislegierungen ist die 7'-Phase mit
der chemischen Zusammensetzung NisAl, Ni3Ti oder NisTa die hartende Phase, jedoch
nicht in IN718, in welcher die 7/-Phase nur in kleiner Konzentration auftritt. Vielmehr
ist in IN718 die hexagonal-raumzentrierte v”-Phase der chemischen Zusammensetzung
NigNb die hartende Phase. Der Grund ist der hohe Anteil von tiber 5 Massenprozent Niob
in IN718. Die 7”-Phase ist scheibenformig mit einer Dicke von rund 10nm und einem
Durchmesser von rund 50 nm. Weitere Bestandteile sind die Metallkarbide MC, My3Cg und
MgC, welche in IN718 aufgrund des hohen Niobgehalts oftmals als Niobkarbide auftreten
[63-65]. Die letzte bedeutende Phase fiir die Materialeigenschaften ist die §-Phase, welche
sich mit der «”-Phase die chemische Zusammensetzung NizNb teilt und bei Temperaturen
tiber 700°C auf Kosten der +”-Phase wachst. Meist wird von einem nachteiligen Einfluss
der §-Phase auf die mechanischen Eigenschaften ausgegangen [66, 67], wobei auch von
positiven Einflissen bei sehr geringem Phasenanteil berichtet wird [68]. Die d-Phase ist
nadelfomig und daher in Transmissionselektronenmikroskopbildern gut von der 7”-Phase

zu unterscheiden [63-65].

Eine typische Warmebehandlung von Nickelbasislegierungen besteht im ersten Schritt
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aus einem Losungsglithen bei einer Temperatur deutlich iiber der Auflésungstemperatur
von 1000°C der §-Phase mit anschliefendem Wasserabschrecken, um ein einphasiges und
0-Phasen freies Gefiige zu erreichen. Im zweiten Schritt wird im Temperaturbereich von
620°C bis 720°C, der Ausscheidungstemperatur der +'- und der 7”-Phase, geglitht, um ein

ausscheidungsgehéartetes Gefiige zu erhalten.

Gegensitzlich zu den insgesamt guten mechanischen Eigenschaften von Nickelbasislegie-
rungen ist die Anfélligkeit einiger Nickelbasislegierungen fiir die dynamische Versprédung.
Die dynamische Versprodung zeichnet sich durch ein schnelles interkristallines Versagen in
sauerstoffhaltiger Atmosphére aus [69, 70]. In Vergleichsversuchen in Schutzgasatmosphére
oder im Vakuum wird eine deutlich hohere Lebensdauer bei gleichzeitig transkristalliner
Bruchmorphologie beobachtet. Auch die Nickelbasislegierung IN718 unterliegt diesem
Schadensbild, weshalb sie in dieser Arbeit als Werkstoff ausgewahlt wurde. Deutlich wird
die Auswirkung des Mechanismus beispielsweise in isothermen dehnungsgeregelten Ermii-
dungsversuchen bei 650°C mit Haltezeitzyklus, siehe Bild 3.6 [69]. Ein Haltezeitzyklus ist
ein Belastungsverlauf, bei welchem zum Beispiel die maximale Kraft fiir eine gewisse Zeit

gehalten wird, siehe auch Bild 4.1 auf Seite 51.

Obwohl die Beobachtung des schnellen interkristallinen Versagens bereits in den 1970er [71]
und 1980er [72] Jahren beobachtet wurde, konnte bisher kein Modell aufgestellt werden,
welches umfassend durch experimentelle Beobachtungen verifiziert ist und gleichzeitig alle
Beobachtungen erklart. Einigkeit besteht seit den 1970er Jahren, dass die Ursache ein
atmosphérenabhangiger Mechanismus ist, der auf den Luftsauerstoff zuriickzufiihren ist
(71, 72].
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Bild 3.6: Wechselverformungskurve fiir Haltezeitversuche in Luft und Vakuum in Deh-
nungsregelung bei 650°C mit 0s, 30s, und 300s Haltezeit [69].
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3.2.2 Der Mechanismus der dynamischen Versprodung

In der Literatur gibt es mehrere Modellvorstellungen, welche das schnelle interkristalline
Versagen von Nickelbasislegierungen beschreiben. Ein akzeptiertes Modell beschreiben
Pfaendter und McMahon [70] erstmalig fiir Nickelbasislegierungen. Sie fithrten bei isother-
mer Temperatur und bei unterschiedlichen Sauerstoffpartialdriicken Vierpunktbiegeversu-
che rissbehafteter Proben durch. In den Versuchen wurden die Proben einer konstanten
Biegung ausgesetzt und der Kraftabfall iiber die Zeit gemessen. Einen Versuch starteten
sie unter reiner Sauerstoffatmosphére bei einem Druck von 1 bar und mafien einen Abfall
der Kraft. Nach der Evakuierung der den Versuchsaufbau umgebenden Vakuumkammer
stellten sie keinen weiteren Kraftabfall fest. Sobald die Kammer wieder mit Sauerstoff

befiillt wurde, war wieder ein deutlicher Kraftabfall zu verzeichnen, Bild 3.7.

Der Mechanismus wird als dreistufig postuliert [70]. Im ersten Schritt diffundiert Sauerstoff,
aktiviert durch die hohe Temperatur und hervorgerufen durch die Zugspannung in die
Korngrenzen vor der Rissspitze. Der Sauerstoff versprodet im zweiten Schritt die Korn-
grenzen, was zu einer Korngrenzendekohésion fiithrt, und so drittens in einem Aufbrechen
der Korngrenzen durch die dulere Spannung endet. Es wird vermutet, dass der Rissfort-
schritt kontinuierlich mit der Sauerstoffdiffusion stattfindet und die Diffusionszone an der
Rissspitze nur sehr klein ist. Die Vermutung begriinden Pfaendter und McMahon [70] mit
der Beobachtung dhnlicher Schiadigungsmechanismen, auch mit anderen versprodenden
Elementen, in anderen Legierungen. So wurde ein sehr &hnlicher Schédigungsmechanismus
durch Schwefelversprodung in Eisen [18] oder Zinnversprodung in einer Cu-Sn-Legierung
[73] beobachtet. Weiterhin konnte ein d&hnliches Versagensverhalten an berylliumgehértetem
Kupfer in sauerstofthaltiger Atmosphére [74, 75] und in Nickel-Aluminiden [76] beobachtet
werden. Eine umfassendere Betrachtung der dynamischen Versprodung, insbesondere fiir
die auch in dieser Arbeit untersuchte Legierung IN718, erfolgte in den Arbeiten von Krupp
[77, 78] und Krupp et al. [79-83].

Neben der dynamischen Versprodung ist der SAGBO-Mechanismus (engl.: Stress Assisted
Grain Boundary Oxidation), welchen Kang et al. [84] aufgestellt haben, eine weitere Mo-
dellvorstellung, um die schnelle interkristalline Rissausbreitung in Nickelbasislegierungen
zu erkléren. Thr Modell entwickelten sie aus Rissausbreitungsversuchen bei konstanter Last
bei 650°C mit IN718 in Laborluft. Sie schlieen aus ihren Beobachtungen, dass Umgebungs-
sauerstoff aktiviert durch die hohe Temperatur und die Zugspannung in die Korngrenzen
vor der Rissspitze diffundiert und dort mit dem Legierungselement Niob zu einem Oxid

reagiert, welches die Korngrenzen aufbricht. Dieses Modell griffen Ma und Chang [85] auf
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Bild 3.7: Kraftabfall im Vierpunktbiegeversuch mit konstanter Biegung bei 650°C an
einer Probe mit eingebrachten Ermudungsriss und wechselnder Atmosphére
[70].

und fithrten eigene Rissausbreitungsversuche mit konstantem AK an IN783 durch. Nach
Einbringen eines Startrisses setzten sie die rissbehaftete Probe anféanglich einer konstanten
Last bei maximaler Kraft bei 650°C an Luft aus. Im Anschluss kiihlten sie die Probe auf
Raumtemperatur ab und erfassten die Raumtemperaturermiidungsrissausbreitungsrate
bei konstantem AK, wobei im ersten Ermidungszyklus die maximale Kraft bzw. die
maximale Spannungsintensitdt mit der Vorbeanspruchung bei 650°C iibereinstimmte. Sie
beobachteten am Anfang eine sehr schnelle Rissausbreitung, die sich asymptotisch einer
langsameren konstanten Rissausbreitungsrate anniherte, obwohl mit konstantem AK
gepriift wurde. Daraus zogen sie die Schlussfolgerung, dass sich wéhrend der Vorbeanspru-
chung mit konstanter Kraft durch eine Diffusion des Luftsauerstoffs in die Korngrenzen
vor der Rissspitze eine Schadzone ausbildet. Diese Schadzone bricht nicht bereits wahrend
der Vorbeanspruchung bei 650°C auf, sondern erst durch die folgende Raumtempera-
turermiidung. Die Schadzone entspricht in ihrer Ausdehnung dem Bereich der erhohten
Ermiidungsrissausbreitungsgeschwindigkeit. In einer weiteren Veroffentlichung stellten
Ma et al. [86] fest, dass die Schadigung vor der Rissspitze nicht durch eine Reaktion des
Korngrenzensauerstoffs zu einem Oxid (wie beim SAGBO-Mechanismus) hervorgerufen
werden muss. Sie sehen auch die Moglichkeit, dass der atomare Sauerstoff die Schadigung

der Korngrenzen hervorrufen kann.

In neueren Veroffentlichungen, zum Beispiel Hayes [87] und insbesondere in den Arbeiten
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Bild 3.8: Rissausbreitungsgeschwindigkeit bei 650 °C fiir IN718 bei einem Versuch mit
Wechsel zwischen dem Haltezeitzyklus mit 90s Haltezeit und einer hoherfre-
quenten Ermiidung mit 0,5 Hz [90].

zweier schwedischer Forschergruppen [88-91], finden sich vermehrt Hinweise auf eine
Schadzone vor der Rissspitze. Die Autoren fithrten Versuche mit einem Wechsel des
Belastungszyklus zwischen einer Haltezeitermiidung mit 90 bis 100 Sekunden Haltezeit
und einer hoherfrequenten Ermidung bei 0,5 Hz bis 10 Hz an Allvac718Plus [88, 89] und
IN718 [90, 91] durch. Dabei war zu beobachten, dass die Rissausbreitungsgeschwindigkeit
pro Zyklus in der Haltezeit schneller ist, als bei einer hoherfrequenten Ermiidung. Der

Grund ist die vermehrte Sauerstoffkorngrenzendiffusion in einem Haltezeitzyklus.

Weiterhin konnte bei einem Wechsel zwischen den beiden Belastungszyklen ein Ubergangs-
bereich beobachtet werden, vergleiche Bild 3.8. Bei einem Wechsel vom Haltezeitzyklus zur
einer hoherfrequenten Belastung nimmt die Rissausbreitung langsam ab und umgekehrt.
Die Grolenordnung des Ubergangsbereichs wird mit 1 mm [89] oder 0,5 bis 1 mm [88]

angegeben.

Eine detailliertere Untersuchung des Ubergangsbereichs nehmen Gustaffson et al. [90, 91]
vor. Der Ubergangsbereich wichst mit steigender Temperatur und Haltezeit, wobei bei den
gegeben Versuchsbedingungen bis maximal 650°C und einer maximalen gepriiften Haltezeit
von 21600 s eine maximale Gréfie von rund 0,4 mm beobachtet wird. Der Zusammenhang
zwischen Haltezeit und Gréfle der Schadzone ist parabolisch. Ahnlich wie Ma und Chang
[85] beim SAGBO-Mechanismus, geht die schwedischen Forschergruppen auch davon aus,

dass sich wiahrend der Haltezeit vor der Rissspitze eine Schadzone ausbildet. Bei einem
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Wechsel vom Haltezeitzyklus zu einer Ermiidung mit hoher Frequenz wéchst der Riss
schnell durch diese Schadzone, bis sich die Rissausbreitungsgeschwindigkeit nach Erreichen
des Endes der Schadzone auf dem normalen Niveau der Rissausbreitung bei hoher Frequenz

stabilisiert.

Neben den bereits erwahnten Modellvorstellungen gibt es viele dltere Arbeiten [92-97],
die eine Oxidschichtbildung an bzw. in den Korngrenzen vor der Rissspitze als Grund fiir
das schnelle interkristalline Versagen angeben. Molins et al. [98, 99] schlugen ein Modell
vor, wonach sich an der Rissspitze eine Nickeloxidschicht bildet. Dadurch kommt es durch
eine Nickel-Kationen-Diffusion aus den Bereichen vor der Risspitze zur Rissspitze zu einer
Leerstellenbildung vor der Rissspitze. Die Leerstellen reichern sich an der Korngrenze vor
der Rissspitze an. Der Riss wachst entlang dieser Leerstellen in den Korngrenzen vor der
Rissspitze. Die Rissausbreitung ist schneller, als die Bildung einer schiitzenden Chromoxid-
schicht, wodurch der Riss kontinuierlich wachst. Allerdings gilt dieser Mechanismus laut
Molins et al. nur fiir hohe Sauerstoffpartialdriicke. Bei niedrigen Sauerstoffpartialdriicken
sehen sie durch die Bildung einer schiitzenden Chromoxidschicht ohne Ausbildung einer
Nickeloxidschicht eine deutlich reduzierte Rissausbreitungsgeschwindigkeit, da durch die

Chromoxidschicht die Diffusion unterbunden wird.

Im weiteren Verlauf wird der Begriff der dynamischen Versprodung fiir die Beobachtung
der schnellen interkristallinen Rissausbreitung genutzt. Nachdem nun der grundlgende
Mechanismus vorgestellt worden ist, werden in den folgenden Kapiteln die weiteren

Einflussfaktoren und detailliertere Modellvorstellung dargestellt.

3.2.3 Einfluss spezieller Korngrenzen auf die dynamische Versprodung

Die dynamische Versprodung fufit auf dem Korngrenzenversagen. Nun haben Korngrenzen
in Abhangigkeit von ihrem Aufbau unterschiedliche Eigenschaften. Eine bekannte und
gebrauchliche Unterscheidung sind zum Beispiel Klein-, Gro- und Zwillingskorngrenzen.
Die ersten Uberlegungen zur genauen Beschreibung dieser Klassifizierungen der Korngren-
zen gehen auf die Arbeiten von Friedel [100] und Kronberg [101] zuriick. Weiterentwickelte
Modelle findet sich in den Arbeiten von Brandon [102], Randle [103] und Blochwitz et
al. [104]. Die Charakterisierung der Korngrenzen erfolgt tiber den Missorientierungsfak-
tor zweier aneinandergrenzender Korngrenzen [104]. Funf Freiheitsgrade beschreiben die
Missorientierung der Korngrenzen zueinander. Zum einen die drei Rotationen um die drei
Raumachsen der Gitter zueinander und zum anderen die zwei Freiheitsgrade, die iiber den

Normalenvektor die raumliche Lage der verbindenden Korngrenze definieren.
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Fiir bestimmte Missorientierungen passen Korngrenzenatome gleichzeitig in die Gitter-
strukturen der beiden angrenzenden Korner. In Anhéngigkeit davon, wie viele Atome der
Korngrenze sich in die Gitter beider Korner einfiigen, wird der »-Wert vergeben, welcher
das Reziprok des Anteils der gemeinsamen Korngrenzenatome in den Korngrenzen ist.
Im Englischen wird fiir diese speziellen Korngrenzen auch der Begriff | coincident site
lattice (CSL)“-Korngrenze verwendet. CSL-Korngrenzen konnen besondere Eigenschaften
zugeordnet werden [105-107]. So haben CSL-Korngrenzen einen erhéhten Widerstand
gegen eine Sauerstoffkorngrenzendiffusion. Fiir Nickelbasislegierungen, die der dynamischen
Versprodung unterliegen, bedeutet dies, dass bei einem hohen Anteil von CSL-Korngrenzen
im Material der Widerstand gegen die Rissausbreitung erhoht wird und so die Lebensdauer
zunimmt. So wurde die Rissausbreitungsgeschwindigkeit fiir IN718 an Luft bei 650°C in
Vierpunktbiegeversuchen mit konstanter Biegung gemessen. Dabei wird fiir einen IN718
mit einem hohen Anteil von CSL-Korngrenzen eine langsamere Rissausbreitungsgeschwin-
digkeit beobachtet, als fiir IN718 mit einem kleinen Anteil bei sonst gleichem Gefiige, siehe

Bild 3.9 [79].
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Bild 3.9: Rissausbreitungsgeschwindigkeit bei 650°C an Luft im Vierpunktbiegever-
such mit kostanter Biegung fiir IN718 mit unterschiedlichem Anteil von CSL-
Korngrenzen bei sonst gleichem Gefiige [79].

Das Ergebnis bestétigt sich auch in Rissausbreitungsversuchen an Bikristallen mit gezielt
praparierten CSL-Korngrenzen. Bei kleinem Y-Wert ist die Rissausbreitungsgeschwin-
digkeit bei gleicher Spannungsintensitit im Biegeversuch langsamer als fiir einen grofien

Y-Wert [78]. In der Bruchflache eines polykristallinen IN718 mit dem grofierem Anteil an
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CSL-Korngrenzen (Bild 3.9) kénnen nebeneinander liegende Bereiche interkristallin und

transkristallin gebrochener Korner beobachtet werden [79], siche Bild 3.10.

Transkristalline
Bruchfliche

9 | Interkristalline
Bruchfliche

Bild 3.10: Nebeneinander liegende interkristallin und transkristallin gebrochene Korner
der Legierung IN718 aufgebrochen bei 650°C an Luft im Vierpunktbiegeversuch
[79].

3.2.4 Einfluss der Umgebungsatmosphare auf die dynamische Versprodung

Der Einfluss der dynamischen Versprodung auf die Bauteillebensdauer hingt mafigeblich
von der Korngrenzendiffusion des versprodenden Elements ab. In Versuchen an Laborluft
liegt ein hohes Sauerstoffkonzentrationsgefille zwischen Umgebung und Metall vor. Es
kommt zu einem hohen Sauerstoffkorngrenzenfluss, was zu einer kurzen Lebensdauer fiihrt.
In Versuchen in einem technischen Vakuum, z.B. einem Vakuumdruck von 5 - 10~° mbar,
liegt eine lange Lebensdauer aufgrund des geringen Sauerstoffflusses vor. Dies wirkt sich
in Ermiidungsversuchen, Bild 3.6 (S. 35) [69], und in Rissausbreitungsversuchen auf die
Lebensdauer aus [72, 94, 108-110]. Dabei wird in Vakuumversuchen eine transkristalline
Bruchmorphologie beobachtet, wihrend an Laborluft eine interkristalline Bruchmorphologie
auftritt.

Der Bereich des Sauerstoffpartialdrucks zwischen den beiden Extrema, Vakuum und nor-
male Umgebungsatmosphére, wurde von Molins et al. [98, 99] untersucht. Es wurden
an der Nickelbasislegierung IN718 isotherme Rissausbreitungsversuche bei 650°C mit
konstantem AK bei einem Spannungsverhéaltnis von Rg = 0,1 durchgefiihrt. Die Ver-
suche wurden dabei zum einen mit einem Haltezeitzyklus (10s Anfahren zu maximaler
Kraft, 300s Haltezeit bei maximaler Kraft, 10s Abfahren zur minimalen Kraft) und

zum anderen ohne Haltezeit (10s An- und Abfahren zur maximalen/minimalen Kraft)
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durchgefithrt. Unterhalb eines Sauerstoffpartialdrucks von 1072 mbar wurde immer die
gleiche Rissausbreitungsrate gemessen. Bei einem hoheren Sauerstoffpartialdruck nimmt
die Rissausbreitungsrate bis zu einem oberen Grenzwert schnell zu. Der obere Grenzwert
ist bei rund 2-10~! mbar, und iiber diesem Grenzwert nimmt die Risssausbreitungsrate nur

langsam weiter zu, siehe Bild 3.11. Molins et al. [98, 99] geben als Grund fiir den drastischen

-4
10 g
© @ AK = 18MPay/m s
i Zylus Dreieck 10-10
-5
10 ¢ 0 AK =18 MPay/m X
=) Zylus Dreieck 1-1
- 8
% 10 3 —
< F X
= [
107k
F O
: °
I~ AK = 18 MPay/m, Zyklus Haltezeit 10-300-10
10 L 1 L
10~ 10° 10~ 10" 10’

Sauerstoffpartialdruck [mbar]

Bild 3.11: Abhéngigkeit der Rissausbreitungsrate in IN718 bei 650°C fiir verschiedene
Sauerstoffpartialdriicke fiir das Spannungsverhéltnis Rg = 0, 1 und verschie-
dene AK. Der Belastungszyklus ist entweder ein Haltezeitzyklus (10s An-
und Abfahren zu maximaler/minimaler Kraft mit 300s Haltezeit bei ma-
ximaler Kraft) oder ein Dreieckzyklus (10s oder 1s An- und Abfahren zu
maximaler/minimaler Kraft) [98, 99].

Anstieg der Rissausbreitungsgeschwindigkeit zwischen den beiden Grenzpartialdriicken
ein unterschiedliches Oxidationsverhalten der Legierung fiir die verschiedene Driicke an.
Bei einem hohen Sauerstoffpartialdruck bildet sich erst eine Nickeloxidschicht, bevor sich
eine schiitzende Chromoxidschicht bildet. Bei niedrigem Sauerstoffpartialdruck bildet sich
keine Nickeloxidschicht, sondern nur eine Chromoxidschicht aus. Damit beeinflusst nicht
nur die Triebkraft aufgrund des Konzentrationsgefilles die Rissausbreitung, sondern auch

das unterschiedliche Oxidationsverhalten in Abhéngigkeit vom Sauerstoffpartialdruck.

3.2.5 Haltezeit und Frequenzeinfluss

Die Haltezeitdauer bzw. die Versuchsfrequenz haben einen erheblichen Einfluss auf die Riss-

ausbreitungsrate. Die Rissausbreitungsrate nimmt mit sinkender Frequenz oder steigender
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Haltezeit zu, da mehr Sauerstoff innerhalb eines Zyklus diffundiert [71, 72, 108, 109, 111
114]. In Haltezeitversuchen mit Uberlasten vor der Haltezeit ist die Rissausbreitungsge-
schwindigkeit langsamer als ohne Uberlast [111, 115, 116]. Ein angenommener Grund ist,
dass sich durch die Uberlast die plastische Zone fiir die hohe Spannungsintensitit ausbildet
und damit die Rissausbreitung beeinflusst wird [111]. Ein weiterer denkbarer Grund ist,
dass durch die Uberlasten eine Mode II Beanspruchung auftritt und die Rissausbreitungsge-
schwindigkeit dadurch kurzfristig herabgesenkt wird [115]. Eine andere mégliche Erklarung
ist, dass durch die Uberlast bei der niedrigen Spannung in der Haltezeit Rissschlieflen

auftritt und so Druckspannungen entstehen, was die Rissausbreitung bremst [116].

Die Rissausbreitungsgeschwindigkeit kann in Abhéngigkeit von der Frequenz in drei

Bereiche eingeteilt werden [112, 113]:
e den Bereich zyklenabhéngiger Rissausbreitung bei hoher Frequenz,
o den Bereich zeitabhéangiger Rissausbreitung bei niedriger Frequenz und

e den Bereich zeit- und zyklenabhéngiger Rissausbreitung bei mittleren Frequenzen,
siehe Bild 3.12.
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Bild 3.12: Die drei Frequenzbereiche der Rissausbreitung unter dem Einfluss der dy-
namischen Versprodung fiir IN718 im Haltezeitversuch bei 650°C und einer
Rissausbreitung bei konstantem AK von 40 MPa,/m bei einem Spannungs-
verhéltnis von Rg = 0,05 [112, 113].

Im Bereich der zeitabhéngigen Rissausbreitung besteht ein linearer Zusammenhang zwi-

da

schen dem Logarithmus der Rissausbreitungsrate log (W) und dem logarithmischen
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Reziprok der Frequenz log (%) [113]. Dabei wird eine interkristalline Bruchmorphologie
beobachtet. Bei einer zyklenabhangigen Rissausbreitung ist die Bruchmorphologie trans-
kristallin und unabhéngig von der Frequenz. Die Rissausbreitungsrate wird von AK und
nicht von der Ermiidungsfrequenz bestimmt. Die Sauerstoffdiffusion hat keinen Einfluss auf
die transkristalline Rissausbreitung. Fiir mittlere Frequenzen wird die Rissausbreitungsrate
von beiden Versagensmechanismen beeinflusst [113]. Der Frequenzbereich fiir mittlere
Rissausbreitungsgeschwindigkeiten héngt weiterhin vom Belastungszyklus ab. So wird fiir
den Haltezeitzyklus ein kleinerer zeit- und zyklenabhéngiger Bereich beobachtet [113] als
fiir einen sinusféormigen Belastungsverlauf [72], weil die mittlere Zugspannung grofer ist.
Die Bruchfliche im Bereich der zyklen- und zeitabhéngigen Rissausbreitung weist neben-
einander liegende Bereiche inter- und transkristalliner Bruchmorphologie auf [71, 72, 113].
Weiterhin nimmt der Anteil interkristalliner Bruchmorphologie mit abnehmender Frequenz
zu [71]. Eine detaillierte Untersuchung zur Abhéngigkeit der Bruchmorphologie von der

Frequenz ist nicht bekannt.

3.2.6 Einfluss von Spannungsintensitdt und Spannungszustand auf die dynamische

Versprodung

Wie bei steigenden Kréiften zu erwarten, nimmt die Rissausbreitungsgeschwindigkeit mit
steigendem AK zu. Bei Verwendung der Corner-Notch-Probengeometrie (auch Corner-
Crack-Probengeometrie genannt) kann die Ermidungsbruchflache verschiedene Formen
annehmen [112]. Die Corner-Notch-Probengeometrie ist in Kapitel 4.2.2 iiber die Ver-
suchsfiihrung in Bild 4.6 (S. 54) genauer beschrieben. Bei Versuchsbedingungen mit einem
geringen Einfluss der dynamischen Versprodung wird eine transkristalline Ermiidungsriss-
ausbreitung beobachtet, die sich viertelkreisformig um den Startkerb anordnet. Hingegen
wird bei einem ausgepragtem Einfluss der dynamischen Versprédung eine interkristalline
Rissausbreitung mit einer ellipsenférmigen Rissausbreitung beobachtet, wobei der Riss in
Probenmitte langer als am Probenrand ist. Im Englischen wird aufgrund des tunnelférmi-
gen aussehens der Ermiidungsbruchfliche dieser Effekt ,tunneling effect,, [112] genannt.
In dieser Arbeit wird in Anlehnung an diesen Begriff im Folgendem vom Tunneleffekt

gesprochen. Eine schematische Darstellung des Tunneleffekts ist in Bild 3.13 dargestellt.

Abweichend von der zu erwartenenden interkristallinen Bruchmorphologie bei dynamischer
Versprodung wird beim Vorliegen des Tunneleffekts am Probenrand eine transkristalline
Bruchmorphologie beobachtet. In der Probenmitte tritt eine interkristalline Bruchmorpho-
logie auf. Probenmitte und -rand unterscheiden sich durch den Spannungszustand und

die Spannungsintensitiat. Am Proberand liegt ein ebener Spannungszustand (ESZ) und
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Bild 3.13: Schema der Ermiidungsrissfront einer Corner-Notch-Probe mit und ohne
Tunneleffekt mit eingezeichneter Winkelkoordinate .

in der Probemitte ein ebener Verzerrzustand (EVZ) vor [112]. Weiterhin ist der Span-
nungsintensitétfaktor am Probenrand gréfier als in der Probenmitte [117], siehe Bild 3.14.
Abschlielend werden am Probenrand und Mitte unterschiedliche T-Spannungen festgestellt
[118]. Die T-Spannung ist die Spannung ldngs zum Riss bei einer Mode I Belastung [12].
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Bild 3.14: Veranschaulichung der Verteilung des Spannungsintensitatsfaktors iiber der

Winkelkoordinate ¢ in der Corner-Crack-Probengeometrie [117], vergleiche
Bild 3.13.

Laut Antunes et al. [112] konnen der Tunneleffekt und die verschiedenen Bruchmorphologien
auf den Spannungszustand zuriickgefithrt werden. Der Nachweis konnte in statischen
Rissausbreitungsversuchen unter dem FEinfluss der dynamische Versprodung erbracht

werden, da in diesen auch der Tunneleffekt auftritt. Ware der Grund ein bruchmechanischer
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Einfluss, also AK oder RissschlieBen, sollte in einem statischen Versuch eine andere Form
der Bruchflache vorliegen. Es sollte eine Form der Bruchfliche ohne Tunneleffekt auftreten,
was aber nicht zu beobachten war. Daher wird angenommen, dass durch den ESZ am
Probenrand der Einfluss der Diffusion behindert und so die Rissausbreitungsgeschwindigkeit

reduziert wird [112]. Hingegen sieht Tong [118] als Ursache die T-Spannung.

3.2.7 Modellierungsansatze

Um die Ermiidungslebensdauer bei Raumtemperatur berechnen zu konnen kann das Woéh-
lerdiagramm herangezogen werden, vergleiche Bild 2.1 (S. 6). In realen Anwendungsfillen
mit unterschiedlichen Beanspruchungsamplituden kann die Schadensakkumulationsregel
oder Miner-Regel verwendet werden, welche unterschiedlich grole Beanspruchgsamplituden

beriicksichtigt. Eine genaue Beschreibung nehmen Ré8ler et al. [22] vor.

Bei erhohter Temperatur muss der Einfluss der Temperatur auf das Materialverhalten und

damit die Lebensdauer berticksichtigt werden, siehe auch Kapitel 2.2. Um zeitabhangige,

durch Diffusion hervorgerufene Mechanismen, wie die dynamische Versprodung oder

Kriechen, in die Lebensdauervorhersage einzubeziehen, haben Woodford und Coffin [119]

einen einfachen Zusammenhang zwischen der Ermiidungsfrequenz f und der plastischen
Aeyy

Dehnungsamplitude = auf der einen und der abhéngigen Bruchlastspielzahl Np auf der

anderen Seite aufgestellt:

Aey
Ny = FE) 51

Dabei ist b eine Materialkonstante, welche den Einfluss der Ermiidungsfrequenz einbe-

zieht. F (%

berticksichtigt [120]. Fir die Modellierung der Rissausbreitungsgeschwindigkeit miissen

) ist eine Schadigungsfunktion, welche die plastische Verformungsenergie

die verschiedenen Einflussfaktoren, die zur Rissausbreitung beitragen, berticksichtigt wer-
den. Dabei konnen die Einflussfaktoren zum einen tiber den physikalischen Mechanismus
aufbauend auf der Materialmikrostruktur berticksichtigt werden. Zum anderen kénnen

aufbauend auf den Beobachtungen phanomenologische Modelle abgeleitet werden.

Zuerst sollen die physikalischen Modelle vorgestellt werden. Da der Mechanismus der
dynamischen Versprodung auf einer Sauerstoffkorngrenzendiffusion aufbaut, ist es sinnvoll,

die Diffusion mittels der Diffusionsgesetze zu berechnen und so die Rissausbreitung zu
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bestimmen. Da die Sauerstoffkorngrenzendiffusion bei der dynamischen Versprodung neben
der thermischen Aktivierung eine Zugspannung benotigt, muss der Spannungsterm in den
Diffusionsgleichungen berticksichtigt werden. Es gibt bereits Arbeiten, die diesen Ansatz
zur Modellierung der Korngrenzendiffusion der dynamischen Versprodung verwenden [17-
19]. An dieser Stelle wird der Ansatz von Zhao et al. [19] dargestellt, sieche Gleichung 3.2.
Dabei ist P der hydrostatische Druck.

;lj =V (DVc - c%VP) (3.2)
Zur Modellierung der Sauerstoffkorngrenzendiffusion muss auch das Spannungsfeld vor der
Rissspitze und die sich ergebenden Verformungen vor der Rissspitze berticksichtigt und
modellmaBig umgesetzt werden [19, 121]. In der Arbeit von Xu [121] wurde eine vollsténdige
Modellumsetzung erreicht, wobei die Modellergebnisse nicht durch Versuchsergebnisse
verifiziert, sondern nur eine Parameterstudie der Modellierung durchgefithrt wurde. Zhao
et al. [19] konnten ihren Modellierungsansatz auf vorhandene Versuchsdaten anwenden und
nach einer Modellanpassung eine gute Ubereinstimmung erreichen. Sie verwendeten jedoch
fiir die Beschreibung des Flieverhaltens des Werkstoffs ein viskoplastisches Materialmodell.
Inwieweit dies Materialmodell das wirkliche Flieiverhalten abzubilden vermag, kann nicht

beurteilt werden.

In den meisten phédnomenologischen Modellen wird jeder Schadensmechanismus einzeln
durch einen Term berticksichtigt und die einzelnen Mechanismen werden superpositioniert.
Diese Ansétze gehen auf die Arbeiten von Wei und Landes [122], Wei und Gao [123] und
Solomon und Coffin [124] zurtick. Die Idee, diesen Ansatz auch fiir Rissausbreitungsversuche
anzuwenden, wurde von Chen und Wei [125] vorgeschlagen. Jeder Schadensmechanismus
wird durch eine eigene Modellgleichung beschrieben. Zum Beispiel kann die Rissausbreitung
bei Raumtemperaturermiidung durch das Paris-Gesetz erfasst werden werden, was damit
ein sehr einfaches phédnomenologisches Modell ist. Tragen mehrere Mechanismen zur

Rissausbreitung bei, werden die entsprechenden Rissausbreitungsgeschwindigkeiten addiert:

()% (), 69

Mit:
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e i als Laufvariable und
e k als Anzahl der Schadensmechanismen.

Bei einer Rissausbreitung unter dem Einfluss der dynamischen Versprodung wird oft von
zwei Schiadigungsmechanismen ausgegangen, die die Rissausbreitung bestimmen. Dies sind
zum einen die zyklische plastische Verformung und die zeitabhéngige Schadigungen, wie
zum Beispiel das Kriechen oder die Sauerstoffdiffusion [72, 110, 114, 126, 127]. Als Beispiel
sei hier der Ansatz von Gustafsson [127] vorgestellt, da in diesen eine gute Ubereinstimmung

von Modell und Versuchsergebnis erreicht wurde:

da ) ( da ) < da >
- = — + | — (3.4)
(dN gesamt dN Zyklus dN Zeit

Die beiden Schidigungsmechanismen werden in dem Modell wie folgt beschrieben:

da
T BZyklus(B) ' CZyklus : (AK)nZyklus (35)
N Zykl
yklus
AN Zei ( ) C ; (AK)nzeit dt (3 6)
N Zeit Haltezeit eit Zeit |

B() ist eine Funktion, C' und n sind Anpassungsparameter und D der Diffusionskoeffizient.
Solch ein Ansatz ist gerechtfertigt, wenn die Schadigung nur auf diese beiden Schédigungs-
mechanismen zuriickgefiihrt werden kann und die beiden Schiadigungsmechanismen sich
nicht gegenseitig beeinflussen. Sollten sie sich gegenseitig beeinflussen, miisste dies mit
einem weiterem Term berticksichtigt werden, wie es zum Beispiel Antunes et al. [113]

machen:

(da) _m[<d> (d) (d) ] 57)
dN dN Zyl~clus7 dN Zeit7 dN Zeit+Zyklus

Dabei wird jeweils der Term beriicksichtigt, der die schnellste Rissausbreitung aufweist. Dies
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bedeutet, dass bei diesem Modell zwar alle drei Schadigungsmechanismen beriicksichtigt

werden, aber es wird angenommen, dass jeweils nur einer aktiv die Schadigung hervorruft.

Eine weitere Moglichkeit, besteht darin die Schidigungsmechanismen mit ihrem Anteil an
der Gesamtschadigung zu gewichten [110, 114, 122-126]. Daftr muss die Gleichung 3.3

um einen Gewichtungsfaktor erweitert werden:

da k da
<d‘]\[>gesamt - i=1 l(djvl ‘ bl)] (38)

Dabei ist b der Gewichtungsfaktor. Die Summe der Gewichtsfaktoren ist eins. Damit ist die
Rissausbreitungsgeschwindigkeit der gewichtete Mittelwert aller Schadigungsmechanismen,

und die einzelnen Schidigungsmechanismen sind unabhéngig voneinander [114].
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4 Experimentelle Grundlagen

4.1 Besonderheiten der Versuchsfiihrung

Ein Ziel der Arbeit ist, den Einfluss der plastischen Verformung auf die 475°C-Versprodung
zu untersuchen. Dafiir wurden insgesamt vier verschiedene Versuchsreihen mit Unterschie-
den in der Regelart (Kraftregelung, plastische Dehnungsregelung und Gesamtdehnungsre-
gelung), in der Beanspruchungsamplitude, der Versuchstemperatur (Raumtemperatur und
isotherm bei 475°C), der Ermtdungsfrequenz und dem Versprédungszustand durchgefiihrt.
Unterschiede in der Ermiidungsfrequenz erlauben bei isothermen Versuchen bei 475°C die
verschiedenen Einfliisse der 475°C-Versprodung und der zyklischen plastischen Verformung
auf das Ermiidungsverhalten unterschiedlich stark zu beriicksichtigen. Wahrend Versuche
mit langsamer Frequenz sowohl den Einfluss der 475°C-Versprodung und der zyklischen
plastischen Verformung auf das Ermiidungsverhalten abbilden, ermoglichen Versuche bei
schneller Frequenz, den Einfluss der 475°C-Versprodung zu minimieren und fast ausschlief3-
lich die zyklische plastische Verformung zu berticksichtigen. Versuche bei Raumtemperatur
priifen nur den Einfluss der zyklischen plastischen Verformung auf die Materialeigenschaften
und sind somit eine Art Referenzversuch. Weiterhin wurden Ermiidungsversuche vorzeitig
abgebrochen und die so vorermiideten Proben in Raumtemperaturzugversuchen gepriift.
Die Zugfestigkeit gibt dann einen weiteren Hinweis auf den Versprodungszustand. Zugver-
suche ermoglichen die Untersuchung grofivolumiger plastischer Verformung, wahrend in
Ermudungsversuchen die (zyklische) plastische Verformung auf die Versetzungsbander und
-blindel beschrankt ist. Weiterhin ist die Verformung in Zugversuchen einsinnig, die Verfor-
mung findet in eine Richtung in einem Ereignis statt. Hingegen ist in Ermiidungsversuchen

die Versetzungsbewegung durch ein Hin- und Hergleiten gekennzeichnet.

Ein weiteres Ziel ist, den Einfluss einer zyklischen Belastungsamplitude auf die dyna-
mische Versprodung zu untersuchen. Dafiir wurden Rissausbreitungsversuche an IN718
durchgefithrt. In den Rissausbreitungsversuchen wurden, neben Versuchen mit einem
sinusformigen Belastungsverlauf, auch Haltezeitversuche durchgefithrt. Haltezeitversuche
sind Versuche, bei welchen zum Beispiel bei maximaler Kraft die Kraft fiir einige Zeit
gehalten wird. Ein Verlauf solch einer Belastung, auch Haltezeitzyklus genannt, ist in Bild
4.1 zu sehen. Der Grund fiir die Wahl von Haltezeitversuchen ist, dass durch die Variation

der Haltezeit unterschiedlich definierte spannungsabhangige und thermische aktvierte
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Diffusionsschidigungen eingebracht werden kénnen, wahrend die Verformungsschadigung
in einem Zyklus nur einmal auftritt. Die Haltezeit bestimmt damit das Verhéltnis von

Diffusions- und Verformungsschadigung.

T

Haltezeit

Kraft [N]

Zeit [s]

Bild 4.1: Haltezeitzyklus.

4.2 Mikrostruktur, Probengeometrie und Probenvorbereitung

4.2.1 Mikrostruktur, Probengeometrie und Probenvorbereitung des Duplexstahls
1.4462

Als Probenmaterial wurde Stangenmaterial des Durchmessers 16 mm des DSS 1.4462
verwendet. Die chemische Zusammensetzung, gemessen mit einem Spektrometer des Typs

Spectromaxx der Firma Spectro, ist in Tabelle 4.1 zu finden.

Tabelle 4.1: Chemische Zusammensetzung des verwendeten DSS 1.4462 in Masseprozent,
geordnet nach den Anteilen.

Element | Fe(bal.) | Cr Ni | Mo | Mn Si
Massenanteil in % 65,3 23,3 | 5,8 2,7 | 1,67 0,4

Element N Cu | Nb C P S
Massenanteil in % 0,23 0,22 | 0,042 | 0,03 | 0,008 | 0,002

Der Werkstoff wurde einer Standardwarmebehandlung bestehend aus:
o vier Stunden glithen bei 1250°C gefolgt von einer

o kontinuierlichen Ofenabkiihlung iiber drei Stunden auf 1050°C und
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e abschlieBendem Wasserabschrecken

unterzogen. DSS mit dieser Wérmebehandlung wird als nicht vorversprodet definiert. Die

Mikrostruktur ist gekennzeichnet durch eine Walztextur, siehe Bild 4.2.

Bild 4.2: Auflichtmikroskopbild der Mikrostruktur des verwendeten Duplexstahls mit
heller ferritischer (o) und dunkler austenitischer () Phase nach erfolgter War-
mebehandlung mit Kennzeichnung der Walzrichtung und der Spannungsachse
im Versuch.

Mit der Elektronenriickstreubeugung wurden die Phasenanteile zu 52% Austenit und 48%
Ferrit bei einem durchschnittlichen Korndurchmesser des Austenits von 28 pm und des

Ferrits von 5 pm bestimmt.

Fiir den vorab vollstandig versprodeten DSS folgte im Anschluss an die Standardwérmebe-
handlung eine Glithung von 100 Stunden bei 475°C mit anschlieSender Luftabkiihlung.
Fiir die Versuche wurde die Probengeometrie in Bild 4.3 vewendet. Die Probenentnahme
erfolgt in Walzrichtung, so dass die Langsachse der Proben in Walzrichtung liegt, siehe
Bild 4.2.

120
e A
=t 3
s Q}’/
2
Q&

Bild 4.3: Probengeometrie fiir die Versuche mit Duplexstahl.
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Vor den Versuchen wurde die Messlange der Proben bis zu Kérnung von von 1jpm me-
chanisch poliert. Eine TEM-Untersuchung der Mikrostruktur zeigte im nicht ermiideten
Ausgangszustand fiir den vorab nicht versprodeten DSS eine insgesamt sehr geringe Ver-
setzungsdichte und fiir den vorab vollstandig versprodeten DSS zuséatzlich die periodische
Anordnung der spinodal entmischten Gebiete, siehe Bild 4.4. Fiir den vollstandig verspro-
deten DSS wird eine maximale Grofie der spinodal entmischen Bereich von 10 bis 25 nm

gemessen.

Bild 4.4: TEM-Mikrostrukturbild der ferritischen Phase des DSS im vollstandig verspro-
detem Zustand nach erfolgter Warmebehandlung im Ausgangszustand vor den
mechanischen Versuchen.

4.2.2 Mikrostruktur, Probengeometrie und Probenvorbereitung der

Nickelbasislegierung IN718

Als Ausgangsmaterial wurde von der Firma MAN Turbo & Diesel SE geschmiedetes
Ringmaterial mit einem Durchmesser von 810 mm, aus welchem die Probenrohlinge radial

erodiert wurden, zur Verfiigung gestellt. Anschlieffend erfolgt eine Warmebehandlung aus:

20 Minuten glithen bei 1080°C,

Wasserabschrecken,

12 Stunden glithen bei 718°C,

12 Stunden Ofenabkiihlung auf 620°C und abschlieBender

Luftabkiihlung.

Die Mikrostruktur nach der Warmebehandlung ist 0-Phasen frei und gekennzeichnet durch
~"-Ausscheidungen, siehe Bild 4.5. Die chemische Zusammensetzung, gemessen mit einem

Spektrometer des Typs Spectromaxx, ist in Tabelle 4.2 zu finden.
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Tabelle 4.2: Chemische Zusammensetzung des verwendeten IN718 in Masseprozent ge-
ordnet nach dem Anteil.

Element | Ni(bal.) | Cr | Fe | Nb | Mo
Massenanteil in % 56,3 17,0 | 15,1 | 5,6 | 3,0

Element Ti Al | Cu | C
Massenanteil in % 1,0 0,6 | 0,07 | 0,04

Bild 4.5: TEM-Mikrostrukturbild des IN718 mit den sich dunkel abzeichnenden ~”-
Ausscheidungen.

Als Probengeometrie wurde die Corner-Notch-Probengeometrie nach ASTM E 647 [128]
mit einer quadratischen Querschnittsflache der Kantenlange 7 mm verwendet, siche Bild

4.6.

110 7
20 12

\Stortkerb

Bild 4.6: Corner-Notch-Probengeometrie der Rissausbreitungsversuche mit IN718.

Die vier Oberflachen der Messlange der Probe wurden mechanisch mit Tonerde bis zu einer
Koérnung von 1pm poliert. Die Proben wurden mit dem gleichen Spannungsverhéltnis von
Rs = 0, 1 angeschwungen, mit welchem die spéteren Rissausbreitungsversuche durchgefiihrt
wurden. Das Anschwingen erfolgte bis zu einer Anfangsrisslange von 1,6 mm bis 1, 7mm,
mit einer stufenweise sinkenden Schwingbreite, startend bei einer maximalen Kraft von

25kN. Die minimale Schwingbreite beim Anschwingen entsprach der Schwingbreite zu
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Beginn des jeweiligen Versuchs, um das Spannungsfeld den spéteren Versuchsbedingungen
anzupassen. Fir die Messung der Risslange in den Rissausbreitungsversuchen mit der
Wechselstrompotentialsonde, siehe Kapitel 4.3.2 (S. 57), muss die Anfangsrissldnge und
die Endrissldnge auf der Bruchflache der Rissausbreitungsproben nach Versuchsende
bekannt sein. Dafiir wurde die Risslange als Mittelwert aus fiinf Messstrecken auf der
Bruchoberfliche gemessen, um so den Tunneleffekt in der Berechnung zu beriicksichtigen.
Die fiinf Messstrecken sind die fiinf roten Strahlen in Bild 4.7, welche aquidistante Winkel

einschlieflen. Als Geometriefunktion zur Berechnung des Spannungsintensitatsfaktors wurde

3 : .' W : Restbruchflache

Eine Messstrecke

Bild 4.7: Ermiidungsbruchfliche mit Tunneleffekt einer Probe aus IN718 mit Restbruch-
flache. Die fiinf roten Strahlen kennzeichnen die Messstrecken zur Bestimmung
der Endrisslange des Rissausbreitungsversuchs.

der vorldufige Standard prEN 3873 [129] verwendet. Bei der Berechnung unterscheidet der
Standard zwischen dem Geometriefaktor Yo fiir die Rander der Ermiidungsbruchflache,
die beiden dufleren roten Strahlen in Bild 4.7, und dem Geometriefaktor Y,s. fiir die Mitte

der Probe. Der Geometriefaktor Y50 berechnet sich durch die Gleichung:

a a\2 a\?>
Yico = 44+1,199-(1——)—1.324-(1— — 4845 - (1 — — 4.1
o = 0,574 + 1,199 < W> 3 ( W) 40,4845 < W) (4.1)

Dabei sind:
« a die Rissldnge [m] und

« W die Seitenlénge der Corner-Notch-Probengeometrie [m].
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Zur Berechnung des Geometriefaktors Yy wird unterschieden wie lang die Risslange ist.

Fiir - < 0,2 wird folgende Gleichung verwendet:

Yoo = 1,143 <1+O6 a’) <1+07 a)2+(2> Y, (4.2)
0o — 4, ; W ) W T 45° .

Ist 1 > 0,2 wird Ype wie folgt berechnet:

2
}/Oo:Ma‘Mb'Mb'*'ng)o (43)
T
Mit:
M, =0,1 (a)2+029 2 41,081 (4.4)
a ) W ) W ) ) *
M, =0,75 (a)2 0,185 — 1+ 1,019 und (4.5)
b — Y, W ) W ) un .
M, =0,9 (“)2—021 211,02 (4.6)
c — Y W b W ) * N

Fiir die Berechnung der Spannungsintensitat K wurde der Mittelwert aus Yoo und Yjse

zugrunde gelegt:

Yoo + Vise
N 2

Y (4.7)
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Lastrahmen Probe Vakuumrezipient

ACPD  Tiir mit Fensterflansch Fernfeldmikroskop

Bild 4.8: Priifsystem bestehend aus Lastrahmen, Wechselstrompotentialsonde (ACPD),
und Fernfeldmikroskop.

4.3 Versuchseinrichtung

4.3.1 Das servohydraulische Priifsystem

Fir die Versuche wurde eine servohydraulische Priifmaschine des Typs MTS 810 mit einer
maximalen Kraft von 100 kN mit hydraulischen Spannbacken und mit einem Regler des
Typs MTS TestStar IIs genutzt. Ein applizierter Vakuumrezipient ermoglicht Versuche bis
zu einem minimalen Vakuumdruck von 5 - 1075 mbar, siche Bild 4.8 und 4.9. Als Heizung
fir Hochtemperaturversuche wurde eine Induktionsheizung des Typs Hiittinger TIG5/300
mit einem Eurothermregler des Typs 2704 und selbstgebauter Induktionsspule verwendet.
Die Dehnungsmessung erfolgte mit einem vakuumfesten Hochtemperaturstabextensometer
des Typs MTS 632.51F-74. Die Risslingenmessung erfolgt zweigleisig iiber resistometrische

und optische Messungen.

4.3.2 Die Wechselstrompotentialsonde und die Risslangenmessung

Die Risslingenmessung erfolgte optisch mit einem Fernfeldmikroskop des Typs Questar
QM 1 und resistometrisch mit einer Wechselstrompotentialsonde (ACPD, engl.: Alternating
Current Potential Drop) des Typs Matelect CGM7. Neben den im Folgenden fiir diese

Arbeit relevanten Informationen beziiglich der Rissausbreitungsmessung finden sich aus-
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Kabelfiihrung Kabel der ACPD Thermoelement

Mintﬁrkrokodilklemme Probe Induktionsheizung

Bild 4.9: Innenansicht der Vakuumkammer mit Kabelfithrung und eingebauter und er-
warmter Probe.

fithrlichere Beschreibungen des verwendeten Versuchsaufbaus mit Begriindungen fiir die
einzelnen technischen Umsetzungen in den Arbeiten von Wackermann et al. [130, 131].
Weiterhin seien zur Vertiefung folgende Publikationen empfohlen: [129, 132-135]. Die
optische Risslangenmessung ermoglicht die Bestimmung der Oberfléchenrissldnge auf einer
Seite der Probe auch im Vakuum durch einen Fensterflansch auf rund 0,2 mm genau. Fiir
die resistometrische Messung wurde die Wechselstromtechnik verwendet, weil diese kompa-
tibel zur Induktionsheizung ist und so eine kontinuierliche Rissldngenmessung moglich ist.
Um den Nachteil der Wechselstromtechnik, eine Veranderung des Messwerts durch eine
Kabelbewegung, zu umgehen, wurde eine vakuum- und geometriefeste Kabelfithrung fir
die sechs Messkabel (2x Stromzufithrung, 2x Messkabel der Rissmessung, 2x Messkabel der
Referenzstelle) verwendet, siehe Bild 4.9. Die Kabelfithrung besteht aus Messingrohren, in
welchen die Kabel der ACPD verlegt sind, und an deren einem Ende Miniaturkrokodilklem-
men verbaut sind. Am anderen Ende verlaufen die Kabel durch die Stromdurchfiihrung
der Vakuumkammer. Aulerhalb der Vakuumkammer werden geschirmte Kabel bis zur
ACPD verwendet.

Der Weg von rund 15 mm zwischen den Miniaturkrokodilklemmen der Kabelfithrung und
der Probenoberfliche wurde durch auf der Probenoberfliche punktgeschweifite Thermoele-
mentnickeldrahte tiberbriickt. Die Punktschweiflung erfolgte mit einem Punktschwei3gerét
des Typs Resistronic SA 64Ws in Kombination mit einer selbstgebauten Schweiflapparatur

zur Verwendung unter einem Stereomikroskop zur reproduzierbaren Positionierung der
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Schweifipunkte mit 0,1 mm Genauigkeit. Die Stromzufithrung der ACPD wurde mit 12 mm
und die Messstelle der Rissmessung mit 1 mm Abstand zum Startkerb angeschweifit. Der
Referenzkanal wurde auf der ungekerbten Riickseite der Probe gegentiber der Messung
des Risses am Startkerb angebracht, siehe Bild 4.10. Die Dréhte sind dabei auf den Pro-

Referenzsignal

\._
AN
-/

Startkerb
Stromzufiihrung Rissmessung
Abstand: 12 mm Abstand: 1 mm

Bild 4.10: Probengeometrie der Rissausbreitungsversuche an IN718 mit eingezeichneten
Schweiflpunkten fir die Kabel der ACPD.

benkanten angeschweifit. Das Referenzsignal wurde zur Rauschunterdriickung verwendet.
Das Messrauschen entsteht durch Temperaturschwankungen und der Veranderung der
mechanischen Spannung. Dafiir wurde das Risssignal durch das Referenzsignal dividiert.
Das Ergebnis ist ein einheitenloses Signal, welches eine Information iiber die Risslange

liefert.

Je nach Kombination aus Betriebsfrequenz der ACPD und dem gepriiften Werkstoff kann
durch den Skineffekt eine Tiefen- oder Oberflicheninformation der Risslinge gemessen
werden [132]. In diesem Versuchsaufbau sollte mit der ACPD eine Tiefeninformation des
Risses ermittelt werden. Daher wurde eine Wechselstromfrequenz von 3974 Hz verwendet,
wodurch sich bei IN718 eine effektive Skintiefe von rund 8 mm ergibt, was grofler ist als
die Probendicke.

Das Fernfeldmikroskop diente neben der Messung der Oberflachenrisslange auch zur
Kalibrierung der ACPD-Rissmessung. Dafiir wurde in einem Raumtemperaturversuch und
in einem Versuch bei 650°C bei einer Ermiidungsfrequenz von 4 Hz das Signal der ACPD
mit steigendem Riss aufgezeichnet und mit der Oberflachenrissldnge verglichen. Es konnte
festgestellt werden, dass sich das Signal bis zu einer Risslange von 5,6 mm linear mit der
Oberflachenrisslange verandert, siehe Bild 4.11. Die Oberflachenrisslénge entspricht auch

der Tiefenrissldnge, da bei dieser Versuchsfrequenz kein Tunneleffekt auftritt.

Aufbauend auf dieser Beobachtung wurde ein Rissausbreitungsversuch bei 650°C mit
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e Messwerte
1,08 — Linearer Fit

Normiertes ACPD Signal
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Bild 4.11: Vergleich der optisch gemessenen Oberflachenrissldnge mit dem normierten

und damit einheitenlosem Signal der ACPD in einem Rissausbreitungsversuch
bei 650°C.

mehrfachem Wechsel des Belastungsverlaufs zwischen 1 Hz und einem Haltezeitzyklus mit
296 s Haltezeit durchgefithrt. Auf der Bruchflache wechseln sich inter- und transkristallin
gebrochene Bereiche kreisférmig ab, Bild 4.12. An den Ubergangstellen kann so die
Risslange auf der Bruchfliche ausgemessen werden. Fiir die Kalibrierung der ACPD
wird angenommen, dass das ACPD-Signal linear mit der Rissldnge ansteigt. Werden die
gemessene Risslange auf der Bruchflache mit der mittels der Wechselstompotentialsonde
gemessenen Rissldngen verglichen, bestatigt sich der lineare Zusammenhang zwischen dem
Signal der ACPD und der Risslange, siche Bild 4.13. Dieses Ergebnis deckt sich mit den
aus der Literatur bekannten Kalibrierung fiir Potentialsonden [129, 132-135].

4.3.3 Plastische Dehnungsregelung in Ermiidungsversuchen
Einige der Ermiidungsversuche mit DSS sind in plastischer Dehnungsregelung durchgefiihrt

worden, so dass diese nun vorgestellt wird. Die Gesamtdehnung ¢ ist die Summe aus der

elastischen Dehnung e.; un der plastischen Dehnung e,;:

€ =€ +ep (4.8)
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Interkristalline
Bruchfliache

Transkristalline
Bruchflidche

Bild 4.12: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme der Bruchfléche eines Ermiidungs-
rissausbreitungsversuchs mit IN718 bei 650°C mit abwechselnder inter- und
transkristalliner Bruchmorphologie durch einen Wechsel der Belastungsverlaufs
zwischen dem Haltezeitzyklus mit 296 s Haltezeit und einer Ermiidung mit
1 Hz.

Um mit der plastischen Dehnung ¢, regeln zu kénnen, muss diese online aus den vor-

handenen Messgroflen Dehnung und Kraft berechent werden. Aus Gleichung 4.8 ergibt
sich:
Epl = € — Eel (4.9)

Einsetzen des Hook’schen Gesetzes und Berechnung der mechanischen Spannung aus Kraft

F und Flache A gibt:

Epl:E‘—E:&—ﬁ (410)
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Bild 4.13: Vergleich der mittels eines REM-Bildes auf der Bruchflache gemessenen Rissléan-
ge mit der Risslange, welche mit der Annahme eines linearen Zusammenhangs
zwischen dem ACPD-Signal und der Risslange berechnet wurde.

Das Produkt aus Elastizitdtsmodul £ und Flache A wird als Steifigkeit bezeichnet, so

dass Gleichung 4.10 umgeschrieben werden kann:

- o F (4.11)
PTETATE T 7 Steifigkeit ‘

Die Steifigkeit wird in der Regelungssoftware als eigener Wert zur Berechnung der plasti-
schen Dehnung integriert. Mit einem Vorversuch wird die Steifigkeit fiir die Kombination
aus Werkstoff, Warmebehandlung, Versuchstemperatur und Probengeometrie bestimmt.
Dies erfolgt in einem Ermiidungsversuch. In diesem wird die Hysteresekurve der Kraft iiber
der plastischen Dehnung beobachtet. Nach den Umkehrpunkten miissen die Hysteresen
wahrend der elastischen Verformung einen vertikalen Verlauf aufweisen. Um dies zu errei-
chen wird die Steifigkeit entsprechend eingestellt. Dieser Wert wird spéater als konstante
Grofle fiir die folgenden Ermiidungsversuche verwendet. In der praktischen Ausfithrung
wird bei der Bestimmung des Werts jedoch eine minimale Abweichung von der Vertikalen
eingestellt, damit ein geschlossener Regelkreis auch wéhrend der elastischen Dehnung

vorliegt.
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4.3.4 Mikrostrukturelle Untersuchungen

Fiir einfache lichtmikroskopische Untersuchungen kam ein Zeiss Axiskop 2 zum Einsatz.
Fiir eine hohe Tiefenschéarfe in lichtmikroskopischen Aufnahmen wurde ein konfokales
Lasermikroskop des Typs Olympus Lext OLS 4000 genutzt. Fir die rasterelektronenmikro-
skopischen Untersuchungen stand ein Rasterelektronenmikroskop (REM) des Typs Philips
XL 30 mit LaB6-Kathode, ausgestattet mit Detektoren fiir die Elektronenrtickstreubeugung,
die energiedispersive Rontgenspektroskopie und den Riickstreuelektronenkontrast, zur Ver-
fiigung. Transmissionselektronenmikroskopische Aufnahmen wurden mit einem TEM des
Typs Hitachi H 8100 mit einer Beschleunigungsspannung von 200 kV gemacht. Sowohl fiir
den DSS als auch den IN718 bestand die Probenpraparation fiir TEM-Untersuchungen

aus folgenden Schritten:
o Heraustrennen einer 500 pm dicken Probenscheibe mit einer Low-Speed-Séage,
o beidseitiges Schleifen und Polieren der Scheibe auf eine Dicke von 80 pum bis 90 pm,
e Reinigen mit Ethanol,
o Ausstanzen einer Scheibe des Durchmessers 3 mm,

o elektrolytisches Diinnen mit einem Elektrolyten, bestehend aus 90 Vol-% Perchlor-

saure und 10 Vol-% Essigsaure, mit einem Tenupol 5 der Firma Struers und
o abschlieBendes Reinigen in Ethanol und destilliertem Wasser.

Die verwendeten Einstellungen fiir das Diinnen finden sich in Tabelle 4.3. Das Diinnen

dauerte zwei bis drei Minuten bei einem resultierendem Stromfluss von 0,1 A.

Tabelle 4.3: Einstellungen fiir das Diinnen der TEM-Proben am Tenupol 5 der Firma

Struers.
Werkstoft DSS IN718
Spannung 20V 40V
Elektrolyttemperatur 14°C 40°C
Flussgeschwindigkeit Tenupol 9,5 9,5
Photosensitivitat Tenupol | 10 (Maximum) | 10 (Maximum)
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5 Ergebnisse

5.1 Die 475°C-Versprodung

5.1.1 Ermiidungsverhalten des Duplexstahls bei 475°C unter Spannungskontrolle

Es wurden Ermiidungsversuche in Kraftregelung mit Spannungsamplituden von 375 MPa
und 400 MPa isotherm bei 475°C mit einem Spannungsverhaltnis von Rg = —1 durch-
gefiihrt. Zunéchst werden die Ergebnisse der Versuche mit einer Spannungsamplitude
von 375 MPa beschrieben. Dabei wurden vier verschiedenen Paarungen von Frequenz und

Versprodungszustand gepriift:
e nicht vorversprodet, f = 2,2 Hz,

nicht vorversprodet, f = 0,1 Hz,

nicht vorversprodet, f = 22 Hz und

vollstandig vorversprodet, f = 2,2 Hz,

Das Ziel dieser Versuchsreihe ist es, mit kleinen Beanspruchungsamplituden Bruchlast-
spielzahlen in der Zeitfestigkeit bzw. sogar Beanspruchungen in der Dauerfestigkeit zu
erreichen, um den technischen Einsatzbereich von DSS abzubilden. Dadurch soll geklart
werden, ob auch bei diesen kleinen Beanspruchungen ein Einfluss der zyklischen plastischen
Verformung auf die Versprodung bzw. die Materialeigenschaften auftritt. Unterschiedliche
Versuchsfrequenzen erlauben, den Einfluss der plastischen Versprodung auf die 475°C-
Versprodung unterschiedlich stark zu beriicksichtigen. Genaueres ist bereits in Kapitel
4.1 (S. 50ff.) beschrieben. Die Versuche wurden kraftgeregelt durchgefiihrt, da mit den
so moglichen hohen Versuchsfrequenzen hohe Lastspielzahlen innerhalb weniger Stunden
erreicht werden konnten. Dies ist wichtig, da in den ersten drei Stunden einer Versprodung
bei 475°C die schnellste Veranderung der Materialeigenschaften zu beobachten ist, vgl.
Kapitel 3.1.3.

Die Wechselverformungskurve des Versuchs mit 22 Hz konnte aufgrund fehlender Hochtem-
peraturdehnungsmesser fiir diese hohe Ermiidungsfrequenz nicht gemessen wurden. Die

Wechselverformungskurven der anderen Veresuche zeigen trotz unterschiedlicher Verspro-
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Bild 5.1: Wechselverformungskurven von DSS-Proben gepriift in Kraftregelung mit einer
Spannungsamplitude von 375 MPa bei 475°C und einem Spannungsverhaltnis
von Rg = —1.

dungszustdnde des DSS und unterschiedlicher Ermiidungsfrequenz alle in den ersten zehn
bis zwanzig Zyklen eine Verfestigung, welche immer in eine Sattigung bis zum 2000. Zyklus
iibergeht, siehe Bild 5.1. Im Anschluss folgt fiir alle Versuche eine weitere Verfestigung
bis zum Versuchsabbruch. Die anfangliche Verfestigung ist deutlich gréfier bei vorab nicht
versprodetem als bei vollstiandig vorversprodetem DSS. Weiterhin ist der Verlauf der Kur-
ven fiir die beiden nicht vorversprodeten Proben trotz unterschiedlicher Versuchsfrequenz
fir die ersten 3000 Zyklen identisch, wahrend bei grofleren Zyklenzahlen die Verfestigung
fiir den Versuch mit langsamerer Frequenz (f = 1 Hz) sichtbar groler ist. Die 3000 Zyklen
bis zur Abweichung entsprechen fiir den Versuch mit einer Frequenz von f = 2, 2Hz einer
Versuchszeit von 0,3h und fiir den Versuch mit einer Frequenz von f = 0,1Hz einer
Versuchszeit von 8,5 h. Der Sattigungsbereich tritt fiir den vollstandig vorversprodeten DSS
im Vergleich zum nicht vorverspréodeten DSS bei einer unwesentlich hoherern plastischen

Dehnungsamplitude auf.

Einige der Ermiidungsversuche wurden wiederholt und fiir folgende Raumtemperaturzug-
versuche und TEM-Untersuchungen abgebrochen. Die Ergebnisse der Zugversuche sind
neben der Wechselverformungskurve ein weiterer Indikator fiir den Versprodungszustand
des DSS. Die Paarung aus Versuchsfrequenz und Abbruchlastspielzahl wurde so gewahlt,
dass die Versuchsdauern im Zeitfenster bis zu drei Stunden liegen, da in diesem Zeitraum

grofle Verdnderungen der mechanischen Eigenschaften durch die 475°C-Versprodung auf-
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treten; vergleiche dazu das Grundlagenkapitel 3.1.3 und die folgenden Ergebnisse dieser
Arbeit. Die Vorstellung der Ergebnisse der Zugversuche erfolgt in Kapitel 5.1.4 (S. 74ff.)
und die der TEM-Untersuchungen in Kapitel 5.1.5 (S. 76ff.).

In Anlehnung an die Ermidungsversuche mit einer Spannungamplitude von 375 MPa wurde
eine Reihe von Ermiidungsversuchen in Kraftregelung mit einer Spannungsamplitude von
400 MPa durchgefithrt. Es wurde ebenso ein Spannungsverhéltnis von Rg = —1 und eine
Temperatur von 475°C gewahlt. Jedoch wird mit der hoheren Spannungsamplitude eine
Bruchlastspielzahl in der Kurzzeitfestigkeit bzw. im Beginn der Zeitfestigkeit erreicht, so
dass eine groflere plastische Verformung in beiden Werkstoffphasen als in der Versuchsreihe
mit der kleineren Spannungsamplitude von 375 MPa zu erwarten ist. Um trotz der kiirzeren
Bruchlastspielzahl eine ausreichende Versuchszeit fiir die 475°C-Versprodung zu erreichen,
wurde die Ermiidungsfrequenz reduziert. Drei verschiedene Versuchsparameter fanden

Anwendung:
e nicht vorversprodet, f = 0,2 Hz,
e nicht vorversprodet, f = 2,2 Hz und
 vollstandig vorversprodet, f = 0,2 Hz.

Wie bereits bei der Versuchsreihe mit einer Spannungsamplitude von 375 MPa ist in den
ersten zehn bis zwanzig Zyklen eine Verfestigung zu beobachten, die auch diesmal fiir den
nicht vorversprodeten DSS grofer ist als fiir den vollstandig vorversprodeten DSS, siehe Bild
5.2. Im Anschluss folgt in allen Versuchen eine Entfestigung bis zum 2000. Zyklus. Dann
verfestigt der Werkstoff entweder bis zum Bruch fiir die Versuche an nicht vorversprodeten
DSS ober bis zum Versuchsabbruch beim vollsténdig vorversprodeten DSS. Die plastische
Dehnungsamplitude ist fiir die nicht vorversprodeten Proben hoher als fiir den vollstandig
vorversprodeten DSS, was auf eine unterschiedliche zyklische Werkstoffantwort bei gleicher
Beanspruchung hindeutet. Weiterhin ist fiir den nicht vorversprodeten DSS, gepriift mit der
schnelleren Ermiidungsfrequenz, eine hohere plastische Dehnungsamplitude zu erkennen
als fiir die Proben gepriift mit langsamerer Frequenz. Die Entfestigung fiir den vorab
vollstandig versprodeten DSS ist in Relation zur anfanglichen Verfestigung groler als fiir den
nicht vorversprodeten DSS. Ebenso wie in den Versuchen mit einer Spannungsamplitude
von 375 MPa sind ausgewéhlte Versuche fiir spatere Raumtemperaturzugversuche und
TEM-Untersuchungen abgebrochen worden, siche Kapitel 5.1.4 (S. 74ff.) und Kapitel 5.1.5
(S. 76ff.). Dabei sind die Zeiten bis zum Versuchsabbruch gleich wie in der Versuchsreihe

mit einer Spannungsamplitude von 375 MPa, um eine gute Vergleichbarkeit zu erreichen.
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Bild 5.2: Wechselverformungskurven von DSS-Proben ermiidet in Kraftregelung mit einer
Spannungsamplitude von 400 MPa bei 475°C und einem Spannungsverhaltnis
von Rg = —1.

5.1.2 Ermiidungsverhalten des Duplexstahls bei 475°C unter plastischer

Dehnungsregelung

Nachdem in den Versuchsreihen mit Spannungsamplituden von 375 MPa und 400 MPa
der Einfluss moderater bis mittlerer plastischer Verformungen auf die 475°C-Versprodung
untersucht wurde, sollte auch der Einfluss grofler zyklischer plastischer Verformungen
untersucht werden. Der Grund ist, dass mit steigender plastischer Verformung in Rela-
tion zur thermisch aktivierten 475°C-Versprodung ein anderer Einfluss der Verformung
auf die 475°C-Versprodung vorliegen sollte. Die Entscheidung fiel auf dehnungsgeregelte
Versuche, weil Kriecheffekt so nicht zu einer zyklischen Probenverlangerung fithren und
die Probe nicht bereits nach wenigen Zyklen versagt. Die Frequenz ist wieder so gewéhlt,
dass die Proben in einem Zeitfenster versagen, in welchem ein deutlicher Einfluss der
475°C-Versprodung auf das Gefiige und die Eigenschaften des Werkstoffs vorliegt. Es
wurden plastisch dehnungsgeregelte Versuche bei einem plastischen Dehnungsverhéltnis
von Rpp = —1 durchgefiihrt. Durch die in der plastischen Dehungsregelung mogliche
hohe Materialbeanspruchung wurden Bruchlastspielzahlen in der Kurzzeitfestigkeit er-
reicht. Insgesamt wurden dabei drei Versuchsreihen mit unterschiedlichen Variationen aus
Ermidungsfrequenz, Versuchstemperatur, Versprodungszustand und plastischer Dehnungs-
amplitude durchgefiihrt. Die Ziele, die einzelnen Versuchsparameter und Ergebnisse der

verschiedenen Versuchsreihen sind in den folgenden Unterkapiteln beschrieben.
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5.1.2.1 Einfluss von Versuchstemperatur und Haltezeiten auf das

Ermudungsverhalten

Es wurden Ermiidungsversuche mit einer plastischen Dehnungsamplitude von A;”l =0, 25%,
einem plastisches Dehnungsverhéltnis von Rpp = —1, einem sinusférmigen Dehnungsver-

lauf und einer Frequenz von f = 0,1 Hz mit folgenden Bedingungen durchgefiihrt:
e nicht vorversprodet, T' = 475°C,
 nicht vorversprodet, T' = 20°C, Abbruch nach 1000 Lastwechseln und
 vollstandig vorversprodet, T=475°C.

Die Wechselverformungskurven der bei 475°C durchgefiithrten Versuche zeigen, wie in
den kraftgeregelten Versuchen, in den ersten 20 Lastwechseln eine Verfestigung, siehe
Bild 5.3. Im Anschluss folgt fiir den vollstdndig vorversprodeten DSS eine Entfestigung
bis zum Versagen. Fir den nicht vorversprodeten DSS folgt im Gegensatz dazu nur eine
moderate Entfestigung, bevor nach dem 500. Zyklus oder rund 1, 5 h eine weitere sekundare
Verfestigung beginnt, welche bis kurz vor dem Versagen anhalt. Der Versuch bei Raumtem-
peratur (T=20°C) zeigt eine konstante Entfestigung bis zum Versuchsabbruch nach 1000
Lastwechseln. Die Bruchlastspielzahlen liegen am unterem Ende der Kurzzeitfestigkeit.
Auch in dieser Versuchsreihe wurden Versuche fiir nachfolgende Zugversuche abgebrochen,
siche Kapitel 5.1.4 (S. 74ff.). Weiterhin wurde diesmal nur die lingste Versuchszeit von
knapp 3h oder 2000 Zyklen als Abbruchkriterium fiir folgende Zugversuche verwendet.
Wenn bei langster Versuchszeit keine Effekt feststellbar ist, sollte dieser auch bei kiirzerer

Versuchszeit nicht vorliegen.

Zusétzlich ist ein weiterer Versuch an nicht vorversprodetem DSS bei 475°C mit einer
plastischen Dehnungsamplitude von 0,25%, einer Frequenz von 0,1 Hz und einen Deh-
nungsverhaltnis von Rpp = —1 durchgefiithrt worden, in welchem zu zwei Zeitpunkten
Haltezeiten ohne mechanische Belastung (F' = 0kN) eingebracht wurden. Der genaue

Versuchablauf besteht aus:

1. 60 Zyklen bei einer Frequenz von f = 0,1 Hz und einer plastischen Dehnungsamplit-

due von % =0,25%,

2. Haltezeit von 1h 50 min bei einer Kraft von 0kN,

3. 940 Zyklen bei einer Frequenz von f = 0,1 Hz bei einer plastischen Dehnungsampli-

tude von A;”l =0,25%,
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Bild 5.3: Wechselverformungskurven von Duplexstahlproben gepriift in plastischer Deh-
nungsregelung (Rpp = —1) mit einer Dehnungsamplitude von A;"l =0, 25%.

4. Haltezeit von 10h bei einer Kraft von 0 kN und einer

5. Ermtdung bis zum Bruch (f = 0,1 Hz, A;”l =0,25%).

Die gemessene Wechselverformungskurve (unterbrochene griine Linie) ist im Vergleich
zu den Versuchen ohne Haltezeiten an vollstdndig und nicht vorversprodetem DSS in
Bild 5.4 zu sehen. Die beiden Haltezeiten sind im Bild 5.4 mit Pfeilen markiert. Es
ist zu erkennen, dass nach den beiden Haltezeiten jeweils ein festeres Material vorliegt,
da eine hohere Spannungsamplitude auftritt (griine Kurve in Bild 5.4). Jedoch ist die
Festigkeitszunahme nur von kurzer Dauer. Bereits in wenigen Zyklen nimmt die Festigkeit
stark ab. Die Spannungsamplitude stabilisiert sich anschlieffend auf einem Niveau knapp
oberhalb des Vergleichsversuchs ohne Haltezeit (magenta-farbene Kurve in Bild 5.4). Nur
ein minimaler Anteil der Festigkeitssteigerung ist also dauerhaft, wéihrend ein Grofiteil der

Festigkeitssteigerung bereits in wenigen Zyklen abgebaut wird.

5.1.2.2 Einfluss der Ermiidungsfrequenz auf das Ermiidungsverhalten

Das priméare Ziel dieser Versuchsreihe ist, das Ermiidungsverhalten und den Einfluss
der Ermiidung auf die 475°C-Versprodung mittels der Streckgrenzenverteilungsfunktion
zu untersuchen. Da das Modell der Streckgrenzenverteilung nur bei Auswertung von

Spannungs-Dehnungshysteresen mit nahezu horizontalem Verlauf vor den Lastumkehr-
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Bild 5.4: Wechselverformungskurve von Duplexstahl gepriift in plastischer Dehnungsrege-
lung (Rpp = —1) mit einer Dehnungsamplitude von A;"l = 0,25% bei 475°C
mit zwei eingebrachten Haltezeiten bei O N im Vergleich zu Versuchen ohne
Haltezeiten, vergleiche Bild 5.3.

punkten zu aussagekraftigen Ergebnissen fiihrt, wurde eine Versuchsreihe mit entsprechend

grofler plastischer Dehnungsamplitude von A;Pl = 0, 8 % durchgefiihrt. Die Versuche wurden

mit einem sinusférmigen Beanspruchungsverlauf mit einem plastischen Dehnungsverhéltnis
von Rpp = —1 durchgefiihrt. Zur Beriicksichtigung des Zeiteffekts wurden die Versuche
bei unterschiedlichen Frequenzen durchgefiihrt. Die gesamte Versuchsreihe besteht aus

drei Versuchen:
o nicht vorversprodet, f = 0,1Hz,
o nicht vorversprodet, f = 0,005 Hz und
o vollstdndig vorversprodet, f = 0,1 Hz.

Die Ermiidungslebensdauer lag mit Bruchlastspielen von unter 1000 Zyklen im Bereich der
Kurzzeitfestigkeit, siehe Bild 5.5. Fiir alle Versuche ist die bereits bekannte anfangliche
zyklische Verfestigung in den ersten 30 Lastwechseln zu beobachten. Im Anschluss folgt
eine Entfestigung. Ein Vergleich der Wechselverformungskurven der beiden Versuche mit
nicht vorversprodetem DSS zeigt einen gleichen Verlauf in den ersten 200 Zyklen bzw. 0,5h
fiir den Versuch mit hoher Frequenz und 11h fiir den Versuch mit kleiner Frequenz. Im
Anschluss entfestigt der DSS gepriift mit hoher Frequenz weiter, wihrend der DSS gepriift

mit niedriger Frequenz in eine Séttigung tibergeht. Werden die Wechselverformungskurven
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Bild 5.5: Wechselverformungskurven von Duplexstahl gepriift in plastischer Dehnungs-
regelung (Rpp = —1) mit einer Dehnungsamplitude von % = 0,8% bei
475°C.

der beiden bei einer Frequenz von 0,1 Hz durchgefithrten Versuche an vollstandig und
nicht vorversprodetem DSS verglichen, fallt auf, dass der vorversprodete DSS eine hohere
Festigkeit aufweist. Weiterhin ist die anféangliche zyklische Verfestigung mit rund 200 MPa
in allen drei Versuchen in gleicher Grofenordnung; jedoch ist die folgende Entfestigung
fir den vollstandig vorversprodeten DSS (rund 200 MPa) grofer als fiir den nicht vorver-
sprodeten DSS (rund 100 MPa). Die Versuche an nicht vorversprodetem DSS wurden auch
hinsichtlich der Streckgrenzenverteilungsfunktion ausgewertet. Die Ergebnisse sind, da fiir
diese Auswertung eine modellméfige Betrachtung der Ergebnisse notwendig ist, in dem

Kapitel 6.1.2 (S. 91ff.) iiber die Modellierungsergebnisse dargestellt.

5.1.2.3 Einfluss der plastischen Dehnungsamplitude auf das Ermiidungsverhalten

Es wurden isotherme Emiidungsversuche bei 475°C mit sinusférmigem Beanspruchungsver-
lauf bei einer Ermiidungsfrequenz von f = 0,1 Hz an vorab nicht versprodetem DSS bei
einem Verhéaltnis der plastischen Dehnung von Rpp = —1 mit verschiedenen plastischen
Dehnungsamplituden durchgefithrt. Durch die Variation der Dehnunsamplitude bei Beibe-
haltung der Frequenz ergibt sich fiir die gleiche thermische Aktivierung eine unterschiedliche
zyklische plastische Verformung. Dies ermoglicht das Verhéltnis der beiden Einfliisse auf

das Wechselverformungsverhalten zu untersuchen. Die Wechselverformungskurven sind in
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Bild 5.6: Wechselverformungskurven von vorab nicht versprodetem Duplexstahl gepriift
in plastischer Dehnungsregelung (Rpp = —1) bei 475°C und einer Ermiidungs-
frequenz von f = 0,1 Hz mit verschiedenen Dehnungsamplituden.

Am Anfang ist die bereits bekannte Verfestigung zu beobachten. Im Anschluss folgt

Aépl

eine Entfestigung. Fiir die héchste plastische Dehnungsamplitude von =2 = 0,80% halt

die Entfestigung bis zum Versagen an. In den Versuchen mit sehr kleiner plastischer

Dehnungsamplitude (A;”l = 0,35% und A;pl = 0,25%) ist hingegen eine Verfestigung

ab dem 200sten Zyklus zu erkennen. Bei der mittleren plastischen Dehnungsamplitude

% = 0, 55% tritt zwar keine Verfestigung auf, aber die Entfestigung ist zum Ende

des Versuchs deutlich abgeschwécht gegentiber derjenigen des Versuchs mit der grofiten

von

gepriiften Dehnungsamplitude von A;"l =0,80%.

5.1.3 Raumtemperaturermiidungsverhalten bei hoher Gesamtdehnungsamplitude

Das Ziel dieser Versuche war, das Ermiidungsverhalten des DSS ohne und mit teilweiser
Vorversprodung zu untersuchen. Daher wurden die Versuche an DSS bei einem Deh-
nungsverhéltnis von Rp = —1 und einer Gesamtdehnungsamplitude von 1% durchgefiihrt,
der vorab Oh, 1h, 5h oder 100 h vorversprodet wurde. Die Versuche wurden bei Raum-
temperatur durchgefiithrt, um den durch die Versprodung eingebrachten Materialzustand
zu charakterisieren, ohne weitere Effekte einer voranschreitenden 475°C-Versprodung zu

haben. Fiir die Versuche wurde zu Gunsten einer Gesamtdehnungsregelung mit langsamer
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Frequenz von f = 0,05 Hz und hoher Beanspruchung entschieden, weil so eine sehr genaue
Regelung erreicht wird, die eine gute Auswertung mittels der Streckgrenzenverteilungs-

funktion ermoglicht.

Bei Betrachtung der Wechselverformungskurven in Bild 5.7 und Bild 5.8 ist zu erkennen,
dass die Grofle der plastischen Dehnungsamplitude mit der Vorversprodung des DSS
zunimmt. Jedoch ist der qualitative Verlauf aus anfanglicher Verfestigung in den ersten

20 Zyklen mit anschlieSender Entfestigung bis zum Versagen und die Bruchlastspielzahl

gleich.
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Bild 5.7: Wechselverformungskurven in der Darstellung der Spannungsamplitude iiber
der Zyklenzahl in linearer Auftragung fiir Versuche in Gesamtdehnungsregelung

mit einer Dehnungsamplitude von % = 1%, einem Dehnungsverhaltnis von

Rp = —1 und einer Frequenz von f = 0,05Hz bei Raumtemperatur mit
unterschiedlicher Vorversprodung bei 475°C.

Werden die maximalen Spannungen im ersten Ermiidungszyklus der Versuche miteinander
verglichen, fallt auf, dass vom nicht vorversprodetem zum 1h vorversprodeten DSS die
Halfte der Gesamtdifferenz vom nicht vorversprodetem zum vollstandig vorversprodetem
DSS erreicht wird. Die erste Halfte der Spannungszunahme wird also nach einer Stunde
Versprodung erreicht, wihrend die zweite Hélfte fast weitere 100 h braucht. Wie bei den
Ermiidungsversuchen bei 475°C ist auch in dieser Versuchsreihe die Entfestigung fiir
vorversprodeten DSS grofler als fiir nicht vorversprodeten DSS. Die Entfestigung ist in
den Versuchen in der ersten Halfte der Lebensdauer schneller als in der zweiten Hélfte der
Lebensdauer. Die Ergebnisse der Auswertung mit der Streckgrenzenverteilungsfunktion

sind in Kapitel 6.1 (S. 94ff.) dargestellt, weil die Ergebnisse auf einer Modellierung beruhen
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Bild 5.8: Wechselverformungskurven in der Auftragung der plastischen Dehnungsam-

plitude tber der logarithmischen Zyklenzahl fiir DSS-Proben ermiidet in Ge-

samtdehnungsregelung mit einer Dehnungsamplitude von % = 1%, einem

Dehnungsverhéltnis von Rp = 1 und einer Frequenz von f = 0,005 Hz bei
Raumtemperatur mit unterschiedlicher Vorversprodung bei 475°C.

und von direkten mechanischen Messergebnissen abzugrenzen sind.

5.1.4 Zugfestigkeit des Duplexstahls nach erfolgter zyklischer Verformung

Um die Beanspruchung der Ermiidungsversuche besser einschéatzen zu kénnen, wurden
Zugversuche bei 475°C an nicht und vollstandig vorversprodetem DSS durchgefiihrt, siehe
Tabelle 5.1.

Tabelle 5.1: Zugfestigkeit und Streckgrenze bei 475°C des untersuchten DSSs.

Nicht vorversprodet | Vollstandig vorversprodet
Zugfestigkeit 631 MPa 768 MPa
Streckgrenze Ry 2 301 MPa 459 MPa

Ausgewahlte Ermiidungsversuche der kraftgeregelten Versuche mit Spannungsamplituden
von 375 MPa und 400 MPa und der Versuche mit einer plastischen Dehnungsamplitude von
0,25% wurden fur spatere Raumtemperaturzugversuche abgebrochen. Die Kombination
der Versuchsfrequenzen und der Abbruchlastspielzahlen wurde so gewéahlt, dass in allen

Versuchsreihen die gleichen Zeitraume bis zum Abbruch der Ermiidungsversuche vorliegen,
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damit eine gute Vergleichbarkeit der Zugversuche untereinander entsteht, sieche Tabelle

5.2. Dabei wurden die Zeitraume bis zum Versuchsabbruch auf maximal drei Stunden

Tabelle 5.2: Abbruchlastspielzahl und Dauer der Ermidungsversuche fiir nachfolgende
Raumtemperaturzugversuche mit Kennzeichnung bei welchen Versuchsbe-
dingungen auch TEM-Untersuchungen durchgefiihrt wurden.

Amplitude Temperatur | Frequenz | Zyklen | Zeit | TEM
82 =375MPa |  475°C 2Hz 100 50s | nein
1000 500 s nein
20000 | 10000s | ja
87 =375MPa | 475°C 22 Hz 100 3s | nein
1000 45s nein
20000 | 909s ja

42 = 400 MPa 475°C 0,2Hz 100 500s | nein
2000 | 10000s | ja
42 = 400 MPa 475°C 2,2Hz 100 45s | nein
2000 | 909s ja
2ot — (,25% 475°C 0,1Hz | 1000 | 10000s | nein
89— (), 25% 20°C 0,1Hz | 1000 | 10000s | nein

2

gewéhlt, da in diesem Zeitraum die schnellste Verdnderung der mechanischen Eigenschaften
durch die 475°C-Versprodung auftritt. Die Versuche wurden an nicht vorversprodeten und
vollstandig vorversprodeten DSS durchgefiihrt. Die Ergebnisse sind in Bild 5.9 dargestellt.
Als Referenz wurden Ermiidungsproben in der servohydraulischen Priifmaschine fiir die
gleichen Zeitrdume der Ermiidungsversuche versprodet, jedoch ohne eine mechanische

Belastung.

Die Zugfestigkeit von vollstandig versprodetem DSS liegt unabhéngig von der erfahrenen
Beanspruchung immer in der Gréflenordnung von 1050 MPa. Die Zugfestigkeit der nicht
vorversprodeten Proben steigt von rund 760 MPa im nicht ermiideten Ausgangszustand bis
rund 940 MPa nach rund drei Stunden Glithung bei 475°C an. Der Verlauf des Anstiegs
ist in der zeitlichen Auftragung fir alle Beanspruchungen und Lastspielzahlen gleich und
deckt sich mit den Ergebnissen der ohne mechanische Belastung versprodeten Proben. Um
zu untersuchen, ob eine Verdnderung der Zugfestigkeit durch eine Verformungsverfestigung
auftritt, wurde nicht versprodeter DSS fiir 1000 Zyklen bei Raumtemperatur (7' = 20°C)
mit einer plastischen Dehnungsamplitude von 0,25% ermiidet und anschlieffend im Zug-
versuch getestet. Die Zugfestigkeit ist in der gleichen Groflenordnung wie fiir den nicht

ermiideten Ausgangszustand.

Fir Zugversuche an Proben, welche vor den Ermiidungsversuchen nicht vorversprodet
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wurden, ist immer eine duktile Bruchmorphologie ohne einen sichtbaren Versprodungsef-
fekt zu beobachten. Fiir Zugversuche an Proben, welche vor der Ermiidung vollstéandig

versprodet worden sind, ist immer eine sprode Bruchmorphologie zu erkennen.

5.1.5 Transmissionselektronenmikroskopische Untersuchung des ermiideten

Duplexstahls

Einige der kraftgeregelten Ermiidungsversuche wurden fiir nachfolgende TEM-Untersuchun-
gen wiederholt und abgebrochen. Dabei wurde als Abbruchlastspielzahl immer die héchste
Abbruchlastspielzahl aus den fiir die Zugversuche ermiideten Proben verwendet, siehe auch
Tabelle 5.2 (S. 75). Im nicht ermiideten und nicht versprodeten Ausgangszustand sind nur
vereinzelt Versetzungen vorhanden und im nicht ermiideten vollsténdig vorversprodeten
DSS zusétzlich Entmischungszonen der 475°C-Versprodung, siehe Bild 4.4 (S. 53). Der

Durchmesser der Entmischungzonen betrégt 10 nm bis 20 nm.

Unabhéngig von der Spannungsamplitude ist eine Systematik in den Versetzungsanord-
nungen zu erkennen. Bei langsamer Ermidungsfrequenz - dies sind die Versuche bei einer
Spannungsamplitde von % = 375 MPa bei f = 2Hz und bei einer Spannungsamplitude
von % = 400 MPa bei f = 0,2Hz - sind in der ferritischen Phase Versetzungskanéle
mit sehr hoher Versetzungsdichte und zwischenliegende Bereiche mit insgesamt kleiner
Versetzungdichte zu beobachten, siche Bild 5.10a. In dem nicht vorversprodeten DSS ist
nach einer Ermiidung bei hoher Frequenz (% = 375 MPa bei f = 22Hz und % = 400 MPa
bei f = 2,2Hz) eine Vielfachgleitung zu beobachten, die tiberall homogen verteilt ist.
Damit sind die Versetzungen weniger konzentriert als bei langsamer Frequenz, nehmen aber
insgesamt ein grofleres Volumen ein, siehe Bild 5.10b. Fiir den vollstandig vorversprodeten
DSS sind in der ferritischen Phase bei langsamer Frequenz (% = 375MPa bei f =2Hz
und % = 400 MPa bei f = 0,2Hz) Versetzungen mit Einfachgleitung mit einer sichtbar
geringeren Versetzungsdichte als fiir den nicht vorversprodeten DSS zu erkennen, siehe Bild
5.10c. In der austenitischen Phase ist unabhéngig von der Spannungsamplitude, dem Ver-
sprodungszustand und der Ermiidungsfrequenz immer eine planare Versetzungsanordnung

mit einer insgesamt sehr hohen Versetzungsdichte zu beobachten, siehe Bild 5.10d.
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L] Vollstdndig vorversprodet, Ac/2=400MPa, f=0,2Hz, T=475°C
»< Nicht vorversprodet, Ac/2=400MPa, f=2,2Hz, T=475°C
Q Nicht vorversprodet, Ac/2=375MPa, f=2Hz, T=475°C

1 Vollstdndig vorversprodet, Ac=375MPa/2, {=2Hz, T=475°C
»¢ Nicht vorversprodet, Ac=375MPa/2, f=22Hz, T=475°C
Nicht vorversprodet, Aepl/220,25%, =0,1Hz, T=475°C

Vollstdndig vorversprodet, A8p1/2=0,25%, =0,1Hz, T=475°C
Nicht vorversprodet, A8p1/2=0,25%, =0,1Hz, T=20°C

Bild 5.9: Raumtemperaturzugfestigkeit nach abgebrochenen Ermiidungsversuchen bei
verschiedenen Belastungsamplituden und Ermiidungsfrequenzen im Vergleich
zur Zugfestigkeit von rein thermisch verspréodetem Duplexstahl.
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(a) Ferrit, nicht vorversprodet, langsame (b) Ferrit, nicht vorversprodet, hohe Fre-
Frequenz quenz

e EE s NN ST R

(c) Ferrit, vollstandig vorversprodet, lang-(d) Austenit, nicht vorversprodet, langsa-
same Frequenz me Frequenz

Bild 5.10: Versetzungsanordnungen der Ermiidungsversuche mit Spannungsamplituden
von 375 MPa und 400 MPa nach 2000 Lastwechseln.
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5.2 Die dynamische Versprodung

5.2.1 Einfluss der Haltezeit auf die Rissausbreitungsrate und die Bruchmorphologie

Es wurde ein Reihe von Versuchen zur Messung der Rissausbreitungsrate durchgefiihrt. Das
Ziel der Versuche war es, den Einfluss der Ermiidungsfrequenz auf die Rissausbreitungsrate
zu untersuchen und mit der Bruchmorphologie zu korrelieren, um so Riickschliisse auf den
Schadigungsmechanismus ziehen zu kénnen. Daher wurde die Bandbreite der Versuchs-
frequenz so gewahlt, dass sowohl eine rein interkristalline, eine rein transkristalline als
auch eine gemischte Bruchmorphologie auf der Bruchflache zu erwarten ist. Die Versuche
wurden bei einem Spannungsverhéltnis von Rg = 0,1 isotherm bei 650°C durchgefiihrt,
da bei dieser Temperatur ein ausgeprigter Einfluss der Sauerstoffkorngrenzendiffusion
auftritt, ohne dass der Werkstoff aufgrund der hohen Temperatur zum Kriechbruch oder

sofortigem Gewaltbruch durch eine anliegende Kraft neigt.

Bei langsamer Frequenz wurden Haltezeitversuche mit Zyklenzeiten von 7s, 30s, 100s,
300s an Laborluft durchgefiihrt. Die Zyklenzeit fiir den Versuch mit 300 s teilt sich dabei in
eine Lastrampe von 2s zu maximaler Kraft, eine Haltezeit von 296 s und eine Rampe von
2s zu minimaler Kraft auf, vergleiche auch Bild 4.1 (S. 51). Daher wird dieser Versuch in
Anlehnung an die Zeiten und die Versuchsatmosphére 2-296-2 Luft genannt. Entsprechend

werden die anderen Versuche bezeichnet.

Weiterhin wurden Versuche mit einem sinusformigen Spannungsverlauf bei den Frequenzen
von 1 Hz und 4 Hz an Laborluft durchgefithrt. Die Versuche sind daher 1 Hz Luft und 4 Hz
Luft benannt. Der Grund fiir den Wechsel zu einem sinusférmigen Belastungsverlauf bei

hoher Frequenz ist die hohere Regelgenauigkeit bei diesen Frequenzen.

Als Referenz wurden zwei Rissausbreitungsversuche im Vakuum durchgefiihrt, um den
Einfluss der Umgebungsatmosphére zu untersuchen. Ein Versuch wurde mit sinusférmigem
Kraftverlauf bei einer Frequenz von f = 1Hz (1Hz Vakuum) durchgefithrt, um das
Rissausbreitungverhalten ohne Haltezeit und ausgepréigte Kriecheffekte zu untersuchen.
Der andere Versuch, folgend 2-296-2 Vakuum genannt, wurde mit dem Haltezeitverlauf
2-296-2 durchgefiithrt, um Haltezeiten und die damit einhergehenden Kriecheffekt zu

berticksichtigen.

Alle Versuche wurden in Kraftregelung bei einer minimalen Kraft von 2,22kN und einer
maximalen Kraft von 22, 22 kN durchgefiihrt. Die Krafte entsprechen bei der Probengeo-

metrie Spannungen von 44,9 MPa bzw. 453,5 MPa. Die Versuchsergebnisse belegen eine
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zunehmende Rissausbreitungsrate mit abnehmender Versuchsfrequenz und zunehmender
Schwingbreite des Spannungsintensitatsfaktors AK, siehe Bild 5.11. Hingegen wurde der
Versuch 2-296-2 Vakuum nach 12-stiindiger Belastung im Haltezeitzyklus bei einem AK
von 35 MPay/m ohne Risswachstum abgebrochen. Im weiteren Verlauf des Versuchs 2-296-2
Vakuum wurde die Temperatur von 650°C auf 800°C erhoht, und bereits bei einem AK

von 20 MPa,/m im Haltezeitzyklus wurde eine schnelle transkristalline Rissausbreitung

festgestellt.
4 °
0 ot %+H+++++#+ﬁ++++++++++§
1| ¢ 2-296-2 Luft
=107 ' ] —2-96-2 Luft
=k 1| + 2-26-2 Luft
T —2-3-2 Luft
}10 *q | O 1 Hz Luft
= < 4 Hz Luft
107 > 1 Hz Vakuum
10°LE . : .
20 30 40 50 60
AK [MPay/m)

Bild 5.11: Rissausbreitungsrate in IN718 bei 650°C in Luft und Vakuum fiir die Halte-
zeitversuche (2-296-2 Luft, 2-96-2 Luft, 2-26-2 Luft , 2-3-2 Luft) und Versuche
mit sinsformingen Spannungsverlauf fiir Versuchsfrequezen von f = 1Hz und
f = 4Hz bei einem Spannungsverhéltnis von Rg = 0, 1.

Bei einem Vergleich der Zunahme der Rissausbreitungsrate mit zunehmendem AK féllt
auf, dass fiir den Versuch 1Hz Vakuum die Rissausbreitungsgeschwindigkeit mit AK
starker ansteigt, als fiir die anderen Versuche; die Steigung der Paris-Erdogan-Geraden ist

grofler.

Die Bruchmorphologie hangt von der Frequenz, AK und der Atmosphére ab. Fiir lange
Haltezeiten an Luft (2-26-2 Luft, 2-96-2 Luft und 2-296-2 Luft) ist eine reine interkristalline
Bruchmorphologie zu beobachten. Fiir den Versuch 1 Hz Vakuum ist die Bruchmorphologie
vollstandig transkristallin. Auf den Bruchflichen der Proben der Versuche 2-3-2 Luft,
1 Hz Luft und 4 Hz Luft treten sowohl inter- als auch transkristallin gebrochene Bereiche
auf. Dabei nimmt der Anteil trankristalliner Bruchmorphologie mit der Frequenz und

AK zu. In Tabelle 5.3 sind die interkristallin gebrochenen Bereiche rot markiert, und
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in Bild 5.12 ist eine Vergréferung der Bruchfliche des Versuchs 1Hz Luft bei einem
AK von 37,3 MPay/m abgebildet. Es sind inter- und transkristallin gebrochene Bereiche
zu erkennen. Die transkristallin gebrochenen Bereiche weisen Schwingstreifen auf. Die
Probenoberflichen der beiden Versuche 2-296-2 Luft und 4 Hz Luft wurden hinsichtlich
der Gleitspuren am Rissrand im Lichtmikroskop untersucht. Dies war moglich, da die
Oberflachen der Proben vor den Versuchen poliert wurden. Im Versuch 2-296-2 sind mehr

Gleitspuren und in weiterem Abstand zum Riss entstanden als fiir den Versuch 4 Hz Luft,
siehe Bild 5.13.
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Bild 5.12: Bruchfliche des Versuches 1 Hz Luft bei einem AK von 37,3 MPa,/m mit
gleichzeitiger inter- und transkristalliner Bruchmorpholgie.

5.2.2 Rissausbreitung im Haltezeitzyklus

Die Rissausbreitung innerhalb eines Haltezeitzyklus wurde fiir den Versuch 2-296-2 Luft
mittels der Wechselstrompotentialsonde und eines Fernfeldmikroskops, welches die Ober-
flachenrisslange auf einer Probenseite beobachtet, untersucht. Dabei werden drei Bereiche

der Rissausbreitung beobachtet.
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Tabelle 5.3: Anteile inter- und transkristalliner Bruchfliche in den Rissausbreitungsver-
suchen mit gemischter Bruchmorphologie fiir ausgewihlte AK. Die Rissaus-
breitungsrichtung ist von links unten nach rechts oben genau im 45° Winkel.
Die interkristalline Bruchmorphologie ist rot markiert. Der Flédchenanteil b
entspricht dem Anteil der interkristallinen Bruchmorphologie.

AK Versuch Versuch Versuch
[MPa,/m] 2-3-2 Luft 1 Hz Luft 4 Hz Luft
28.5
37,3
44,0
51,8
b— 72% b— 14%

In Bereich 1 fir AK kleiner 28 MPa,/m wird ein kontinuierlicher Anstieg der Risslange be-
obachtet, siehe Bild 5.14. Im zweiten Bereich bei einem AK von 28 MPa/m bis 43 MPa,/m
wird ein ,treppenférmiger Anstieg der Risslange beobachtet. Dabei ist die Risslange wéh-
rend der Haltezeit konstant. In dem Ermiidungszyklus zwischen zwei Haltezeiten wéchst
der Riss, so dass am Beginn der nichsten Haltezeit der Riss linger ist. Im dritten Bereich
fir AK grofler 43 MPay/m wéchst der Riss in der Ermidung zwischen zwei Haltezeiten

und nach einer Art , Inkubationszeit* auch wihrend der Haltezeit. Diese Beobachtung wird
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Bild 5.13: Gleitspuren auf der Probenoberflache fiir den Versuch 2-296-2 Luft mit Gleit-
spuren in weitem Abstand zum Riss (oben) und den Versuch 4 Hz Luft mit
Gleitspuren nur unmittelbar am Rissrand (unten) bei gleichem AK.
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Bild 5.14: Rissldnge iiber der Zeit fiir den Versuch 2-296-2 Luft mit Kennzeichnung der
drei Rissausbreitungsbereiche.
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durch die Verfolgung der Oberflachenrisslange mittels des Fernfeldmikroskops bestéatigt.
Weiterhin wurde die treppenférmige Rissausbreitung auch in den Versuchen 2-96-2 Luft
und 2-26-2 Luft beobachtet.

Aufgrund der Beobachtung, dass es zu einer Rissausbreitung innerhalb der Haltzeit
bei hohem AK kommen kann, wurde dieser Effekt genauer untersucht. Ziel war es
herauszufinden, wann und warum eine Rissausbreitung wéhrend der Haltezeit auftritt.
Es wurde ein zweigeteilter Versuch durchgefiihrt. In Teil 1 wurde der Haltezeitzyklus
2-296-2 an Luft gepriift, siehe Bild 5.15. Bei Erreichen einer Spannungsintensitit von
38 MPay/m durch die zunehmende Risslinge wurde der Haltezeitzyklus unterbrochen
und die maximale Kraft bis zum Versuchsende gehalten. Es wurde also eine konstante
Zugkraft wie beispielsweise im Kriechversuch gehalten. Dadurch sollte der Einfluss der

statischen Zugkraft auf die Rissausbreitung untersucht werden. Es war zu beobachten,

da
U

erkennen ist, dass die Risslange unmittelbar nach Anlegen der konstanten Last stagniert.

dass anfinglich die Rissausbreitungsgeschwindigkei auf null abfallt, was daran zu
Erst nach einer Art ,Inkubationszeit* wéachst der Riss wieder. Die dann vorliegende
Rissausbreitungsgeschwindigkeit ist &hnlich schnell wie die Rissausbreitungsgeschwindigkeit
des Versuchs 2-296-2 Luft.

4,5 T T T T T | T
Zyklus 2-296-2 Konstante Risslange
y|-
Z35) i
o AK =38 MP@) /|
Z 3k — .
w0 L
2 o
oo 25k et Rissausbreitung
1 g~ bei konstanter Last
2 Ab hier konstante Last -
] ] I ] I ] |
2000 2500 3000 3500 400([)] 4500 5000 5500 6000
Zeit |s

Bild 5.15: Rissldange in Luft bei 650°C iiber der Zeit fiir einen Versuch mit einem Halte-
zeitzyklus im ersten Versuchsteil (2-296-2 Luft) und einer statischen Zugkraft
im zweiten Versuchsteil.

Um die Abhéngigkeit der interkristallinen Rissausbreitung wahrend einer Haltezeit und die

damit verbundene Inkubationszeit besser zu verstehen, wurde ein entsprechener Versuch
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durchgefiihrt. In diesem wurde ein Anfangsriss im Haltezeitzyklus 2-296-2 Luft eingebracht.
Anschlieflend wurde die maximale Kraft so lange gehalten, bis optisch ein Risswachstum
festgestellt werden konnte. Dann wurde manuell auf den Haltezeitzyklus 2-296-2 umgestellt
und zwei Zyklen durchgefithrt, um wieder ein entsprechendes Spannungsfeld vor der Risss-
pitze auszubilden. Dann wurde erneut die maximale Kraft bis zur Rissausbreitung gehalten.
Aus den Versuchsdaten wurde anschlieSend der Zeitpunkt bis zur Rissausbreitung wéahrend
der Haltezeit bestimmt. Als Entscheidugskriterium wurde ein Anstieg der Risslédnge gerade
grofler als das Messrauschen herangezogen. Die notige Zeit bis zur Rissausbreitung in der

Haltezeit nimmt mit zunehmendem AK ab, siehe Bild 5.16.

400
_300f .
.*5 °
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200 .
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%0 35 40 45 50
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Bild 5.16: Zeit bis zur Rissausbreitung wahrend einer Haltezeit bei verschiedenen AK .

5.2.3 Rissausbreitung bei wechselnder Ermiidungsfrequenz und Atmosphare

Aufbauend auf dem Rissausbreitungsverhalten im Haltezeitzyklus, mit konstanter Riss-
lange wéhrend der Haltezeit, einer Rissausbreitung zwischen zwei Haltezeiten und einer
Art Inkubationszeit bis zur Rissausbreitung im Haltezeitzyklus, wurde fiir das weitere
Vorgehen die Arbeitshypothese aufgestellt, dass sich wahrend der Haltezeit eine Art Schad-
zone vor der Rissspitze ausbildet, welche durch die Ermiidung zwischen zwei Haltezeiten
aufbricht. Dieses Verhalten wurde mit einem Versuch mit einem achtfachem Wechsel des
Belastungszyklus zwischen der Haltezeitermiidung 2-296-2 Luft und einer Ermiidung mit
sinusformigen Kraftverlauf bei 1 Hz Luft an einer Probe weiter untersucht, Bild 5.17. Sollte
sich wiahrend der Haltezeit eine Schadzone ausbilden, so miisste im Anschluss an diese die
Rissausbreitungsrate bei einer sinusformigen Beanspruchung anders sein als ohne vorherige
Haltezeit.
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Bild 5.17: Rissausbreitungsrate fiir einen Versuch mit achtfachem Wechsel des Belastungs-
zyklus vom Haltezeitversuch 2-296-2 an Luft zu einer sinusférmigen Ermiidung
bei 1Hz an Luft und wieder zuriick im Vergleich zu den entsprechenden
Vergleichsversuchen ohne Wechsel des Belastungszyklus.

Die Ergebnisse zeigen, dass die Rissausbreitungsrate der im Haltezeitzyklus (schwarze
Punkte) gepriiften Bereiche gleich grof ist, wie im Vergleichsversuch 2-296-2 Luft ohne
Wechsel des Belastungszyklus (rote Vierecke). Fir die Bereiche, die mit 1 Hz an Luft
gepriift wurden (blaue Punkte), schliefit sich nach dem Wechsel vom Haltezeitzyklus
zur Ermiidung mit 1 Hz ein Ubergangsbereich an. In diesem ist die Rissausbreitung erst
schneller als im Vergleichsversuch 1Hz Luft ohne Belastungswechsel (magentafarbene
Vierecke). In dem Ubergangsbereich nimmt die Rissausbreitungsgeschwindigkeit dann
ab und stabilisiert sich abschliefend auf dem Niveau des Vergleichsversuchs. Bild 5.18
zeigt die Risslidnge iiber der Zeit im Ubergangsbereich. Eine Haltezeit beeinflusst also die

Rissausbreitung bei einer nachfolgenden sinusférmigen Beanspruchung.

Eine Untersuchung der Bruchfliche ergibt, dass diese fiir den Haltezeitzyklus und den
Ubergangsbereich interkristallin ist, wihrend fiir den mit 1 Hz eingebrachen Rissfortschritt
eine transkristalline Bruchmorphologie beobachtet wird. Weiterhin zeigt die Rissausbrei-
tungsmessung mit der ACPD, dass der Ubergangsbereich eine Gré8e von rund 0,1 mm

hat.

Aufbauend auf diesen Beobachtungen wurde der Versuch mit zusétzlichem Wechsel der
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Bild 5.18: Risslinge im Ubergang vom Haltezeitzyklus 2-296-2 Luft zur Ermiidung mit
1 Hz.

Atmosphére wiederholt. Damit soll neben dem Frequenz- bzw. Haltezeiteffekt zusétzlich

der Einfluss der Atmosphére untersucht werden. Der Versuch wurde folgend durchgefiihrt:

1.

2.

4.

D.

Rissausbreitungsmessung an Laborluft im Haltezeitzyklus 2-296-2,

1 Hz im Vakuum,
Versuchsunterbrechung und Beliiften des Vakuumrezipienten,

Rissausbreitungsmessung an Laborluft im Haltezeitzyklus 2-296-2.

Versuchsunterbrechung und Evakuieren des Rezipienten bis zu einem Druck von
5-107° mbar,

. Rissausbreitungsmessung mit sinusféormiger Beanspruchung bei einer Frequenz von

Die Messung der Rissausbreitungsgeschwindigkeit bestatigt die Ergebnisse des vorherge-

hend beschriebenen Versuchs, der mit einem Wechsel der Ermiidungsfrequenz an Luft

durchgefithrt wurde, siehe Bild 5.19. Bei der Beobachtung der Rissausbreitung im Va-

kuum fallt auf, dass die anfiangliche Rissausbreitungsgeschwindigkeit nach dem Wechsel

schneller ist als im Vergleichsversuch, der vollsténdig im Vakuum durchgefithrt wurde. Mit

zunehmender Zyklenzahl nimmt die Rissausbreitungsgeschwindigkeit bis auf das Niveau

des Vergleichsversuchs ab und bleibt anschlieBend auf diesem Niveau. Bei einem erneuten

Wechsel zur Rissausbreitung an Luft ist kein Ubergangsbereich festzustellen, stattdessen
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entspricht die Rissausbreitungsgeschwindigkeit nahezu wieder der des Vergleichsversuchs.

Auf der Bruchfliche wire eine reine interkristalline Bruchflache fiir den Teil in Luft und
eine reine transkristalline Bruchflache fiir den Teil in Vakuum zu erwarten. Fiir den in Luft
eingebrachten Rissfortschritt ergibt sich auch eine interkristalline Bruchmorphologie, siehe
Bild 5.20. Jedoch ist fiir den in Vakuum erzeugten Rissfortschritt entgegen der Erwartung
keine reine transkristalline Bruchmorphologie zu erkennen. Die iiberwiegend transkristalline
Bruchmorphologie ist von interkristallinen Bereichen bzw. Briicken unterbrochen, die von

der in Luft eingebrachten interkristallinen Bruchfliche ausgehen.

[m]

Referenz 2-296-2 Luft
Referenz 1 Hz Vakuum
Versuch: 2-296-2 Luft
Versuch: 1 Hz Vakuum

[m}

30 0 50
AK [MPay/m]

Bild 5.19: Rissausbreitungsrate fiir einen Versuch mit einem zweifachem Wechsel des
Belastungszyklus zwischen dem Haltezeitzyklus 2-296-2 an Luft und einem
sinusformigen Beanspruchung mit 1 Hz im Vakuum im Vergleich zu den ent-
sprechenden Refernzsversuchen in Luft und Vakuum.
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Interkristalline Briicke

2-296-2 Luft 1Hz Vakuum 2-296-2 Luft
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Bild 5.20: Bruchfliche im Ubergangsbereich beim Wechel vom Haltezeitzyklus (links)
iiber die Rissausbreitung im Vakuum mit transkristalliner Bruchmorphologie
und einer Art Briicke mit interkristallin aufgebrochenen Kérner (Mitte) zum
Haltezeitzyklus mit wieder rein interkristalliner Rissausbreitung (rechts).
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6 Modellierung

6.1 Die Streckgrenzenverteilung im Duplexstahl

In einem Ermiidungsversuch konnen fiir jeden Zyklus zwei Streckgrenzenverteilungsfunktion
ermittelt werden: eine fiir den Zug- und eine fiir den Druckhalbzyklus. Eine Auswertung der
Streckgrenzenverteilungsfunktion fiir einphasige Werkstoffe erfolgt iiber den Lokalisations-
parameter v und die halbe Halbwertsbreite . Durch die Entwicklung von v und v in einem
Ermtdungsversuch kann das Ermtdungsverhalten beschrieben werden. In zweiphasigen
Werkstoffen ergibt sich idealerweise eine Bifurkation der Streckgrenzenverteilungsfunktion,

so dass das Werkstoffverhalten fiir beide Phasen unabhéngig untersucht werden kann,
siehe auch Kapitel 2.1 (S. 51t.).

6.1.1 Berechnung der Streckgrenzenverteilungsfunktion

Um die Auswertung hinsichtlich der Streckgrenzenverteilungsfunktion vornehmen zu kon-
nen ist eine sehr genaue Datenaufzeichnen mit Minimierung des Messrauschens notig.
Dafiir wurden in den Versuchen die Hysteresen mit 10.000 Datenpunkten aufgenommen.
Damit die so entstehende Datenmenge besser verarbeitet werden kann, wurden nicht alle
Hysteresen jedes Ermiidungszyklus aufgezeichnet, sondern nur die ersten 10 Zyklen, dann
jeder 10. Zyklus bis zum 100. Zyklen und dann jeder 50. Zyklus bis zum Versagen. Die
Berechnung der Streckgrenzenverteilungsfunktion erfolgte automatisiert fiir jede Hysterese.
Zur Berechnung wurde das Softwarepaket Matlab der Version R2012a verwendet. Fiir die
Berechnung wurde zwischen dem Zug- und dem Druckhalbzyklus unterschieden. Als erstes
wurde der jeweilige Hysteresenast bestehend aus Gesamtdehnung und mechanischer Span-
nung aus den aufgezeichneten Versuchsdaten ausgelesen. Dann wurde der Hysteresenast in
den ersten Quadranten transformiert, wobei Ursprung des Koordinatensystems und Beginn
des Hysteresensasts zusammenfallen. So wird aufgrund der Koordinatenverschiebung von
relativen Koordinaten gesprochen. Da einige der Ermiidungsversuche an DSS bei 475°C
erfolgten, tritt die dynamische Reckalterung auf, welche zu einer gezackten Spannungs-
Dehnungskurve fiithrt, im Englischen ,,Serrations® genannt. Dabei handelt es sich um
ein ungleichformiges Verformungsverhalten, welches in der Spannungs-Dehnungskurve

zu negativen Ausschlagen in der gemessenen Spannung fiihrt. Diese Ausschliage wurden
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automatisch herausgefiltert und aus dem Datensatz des Hysteresenastes geloscht. Als Filter
wurde angenommen, dass mit zunehmeder Laufnummer des Datenpunktes - bestehend
aus Dehnung und Spannung - die gemessene Dehnung zunehmen muss. Fiel die Dehnung
auf einen Wert ab, der kleiner ist als die maximal bis zu diesem Datenpunkt gemessende
Dehnung, wurde der Datenpunkt fiir die Modellierung nicht beachtet. Diese so bereinigten
Daten wurden mittels einer Fourierreihenentwicklung mit sieben Gliedern mit Hilfe der
Summe der kleinsten Quadrate gefittet, um eine vom Messrauschen bereinigte Hystere-

senkurve zu erhalten. Diese wurden anschliefend zweifach differenziert. Der so erhaltene

1

% multipliziert, um die Streckgrenzenverteilungsfunktion

Funktionsverlauf wurde mit —
fiir die relative Dehnung zu erhalten. Der Elastizitatsmodul wurde dafiir aus einem der

Hysteresenéste abgelesen.

6.1.2 Modellergebnisse iiber den Einfluss der Ermiidungsfrequenz auf das
Ermiidungsverhalten von DSS bei 475°C

Die 475°C-Ermiidungsversuche an nicht vorversprodeten DSS mit einer plastischen Deh-
nungsamplitude von % = 0,8% wurden hinsichtlich der Streckgrenzenverteilungsfunktion
ausgewertet, siehe Kapitel 5.1.2.2 (S. 69ff.) und Bild 5.5 (S. 71). Dadurch soll das Wechsel-
verformungsverhalten aufgelost nach der Phase untersucht werden. Als Grundlage fiir die
Auswertung wurde die Streckgrenzenverteilungsfunktion verwendet. Die Berechnung der

Streckgrenzenverteilungsfunktion ist im vorherigen Kapitel 6.1.1 beschrieben.

Als Beispiel fiir die ermittelten Streckgrenzenverteilungsfunktionen sind diese fiir den 5.,
30., 400., und 700. Lastwechsel dargestellt, siche Bild 6.1. Die Verteilungen haben je zwei
Maxima. Das linke Maximum entspricht dabei der weicheren austenitischen und das rechte

Maximum der héarteren ferritischen Phase. Eine Diskussion dieser Annahme erfolgt in
Kapitel 7.1.5 (S. 125ff.)

Die Maxima werden iiber den Lokalisationsparameter definiert, das heifit in diesem Fall der
Dehnung, bei welcher das Maximum auftritt, vgl. Grundlagenkpaitel 2.1 (S. 5ff.). Aus den
Streckgrenzenverteilungsfunktionen wurden die beiden Maxima mit einer Kurvendiskussion
bestimmt und die entsprechenden Lokalisationsparameter ausgelesen. Die Verdnderung
der Lokalisationsparameter fiir die beiden Versuche an nicht vorversprodetem DSS sind
fir den Zughalbzyklus fiir beide Werkstoffphasen in Bild 6.2 zu finden.
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Bild 6.1: Streckgrenzenverteilungsfunktionen fiir den Zughalbzyklus von Duplexstahl
gepriift bei 475°C bei einer plastischen Dehnungsamplitude von A;pl =0,8%
bei 475°C in einer Auftragung die relative Dehnung auf der Abszisse.
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Bild 6.2: Verlauf der Lokalisationsparameter fiir den Zughalbzyklus fiir den nicht vorver-
sprodeten Duplexstahl gepriift bei 475°C mit einer plastischen Dehnungsampli-
tude von A;”l =0,8% (Rpp = —1) bei 475°C und Ermudungsfrequenzen von

f=0,1Hz und f = 0,005 Hz.

Es ist zu erkennen, dass fiir die ferritische Phase in beiden Versuchen in den ersten
Zyklen die bereits aus den Wechselverformungskurven bekannte Verfestigung auftritt. Im
Anschluss tritt in der ferritischen Phase in dem Versuch mit niedriger Ermiidungsfrequenz
von f = 0,005Hz eine Entfestigung auf, wahrend im Versuch mit hoher Frequenz von
f =0,1Hz eine Sattigung zu verzeichnen ist. Das Verformungsverhalten der ferritischen
Phase ist daher frequenzabhangig. Das Verformungsverhalten der austenitischen Phase
ist mit den gemessenen Daten nur schwierig zu bewerten, weil die Streuung der Lage
der Maxima in der Streckgrenzenverteilungsfunktion, insbesondere fiir den Versuche mit
langsamer Frequenz, sehr grof} ist. Jedoch ist fiir den Versuch mit schneller Frequenz keine

nennenswerte Ver- oder Entfestigung der austenitischen Phase zu erkennen.
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6.1.3 Modellierung der Streckgrenzenverteilungsfunktion fiir die

Raumtemperaturermiidungsversuche mit DSS

6.1.3.1 Die Modellierung der Streckgrenzenverteilungsfunktion fiir die

Raumtemperaturermiidungsversuche mit DSS

Bei zweiphasigen Werkstoffen weist die Streckgrenzenverteilungsfunktion idealerweise zwei
gut erkennbare Maxima auf, wie beispielsweise in dieser Arbeit fiir die Hochtemperaturer-
mudungsversuche mit DSS in plastischer Dehnungsregelung, siehe Bild 6.1 (S. 92). In diesem
Fall kann durch die Entwicklung der Lokalisationsparameter und der halben Halbwertsbrei-
te das Ermidungsverhalten nach der Phase getrennt beschrieben werden. Hingegen zeigen
die Streckgrenzenverteilungsfunktionen der Raumtemperaturermiidungsversuche (Kapitel
5.1.3, S. 72ff.) keine solch ausgeprigten Maxima. Die Streckgrenzenverteilungsfunktionen
zeigen entweder eine Art Buckel mit nur einem identifizierbarem Maximum (blaue Kurve
in Bild 6.3) oder eine Funktion mit einem deutlich indentifizierbarem Maximum aber

keinem zweiten erkennbaren (Neben-) Maximum (schwarze Kurve in Bild 6.3).

140 T : T
* 50. Zyklus

120k e 1000. Zyklus .

100 -
waL
== 80f -
= 60l -

|
40 —
20 -
0 | |

0,005 0,01 0,015 0,02
Relative Dehnung &,

Bild 6.3: Streckgrenzenverteilungsfunktion fiir den 50. und 1000. Zyklus des 5 Stunden
bei 475°C vorversprodeten Duplexstahl ermiidet bei Raumtemperatur mit einer
Gesamtdehnungsamplitude von 1% und einer Frequenz von 0, 1 Hz.

Um auch bei diesen Verlaufen der Streckgrenzenverteilungsfunktionen eine automatisierte
Auswertung der Lokalisations- und Breitenparameter fiir jeden Zyklus zu erreichen, wurde
die Idee von Mayer [9] aufgegriffen, die Streckgrenzenverteilungsfunktion mit einer ma-

thematischen Wahrscheinlichkeitsdichtefunktion zu modellieren und die so modellierten
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Funktionsparameter zur Untersuchung des Ermiidungsverhaltens in den beiden Werkstoff-
phasen zu nutzen. Es wird angenommen, dass sich der DSS wie ein Faserverbundwerkstoff
mit parallel zur Kraftangriffsrichtung ausgerichteten Matrix und Fasern verhalt und sich
so die globale Wahrscheinlichkeitsdichtefunktion aus der Addition der individuellen Wahr-
scheinlichkeitsdichtefunktionen der beiden Phasen zusammensetzt. Bei einer Addition
von Wahrscheinlichkeitsdichtefunktionen muss eine Gewichtung derart erfolgen, dass die
Summe der Integrale der beiden Funktionen wieder eins ergibt [136]. Daher werden bei
der Addition der beiden Wahrscheinlichkeitsdichtefunktionen die Gewichtungen zu 1 und
1 — b gewéhlt:

F(e)=b-Fi(e) + (1 —b) - Fye) (6.1)

Dabei sind:
o b der Anteil einer Funktion und
o [ eine Wahrscheinlichkeitsdichtefunktion.

Der Anteil b wurde zu 0,5 gewahlt, da beide Werkstoffphasen zu gleichem Anteil im ver-
wendeten DSS vorliegen. Als Wahrscheinlichkeitsdichtefunktionen wurden verschiedenste
Verteilungen, unter anderem die Cauchy-, die Normal-, die Gumbel-, die Laplace-, die
Crystal-Ball- und die Rayleightverteilung, ausprobiert. Die beste Ubereinstimmung der
modellierten Wahrscheinlichkeitsdichtefunktion und der aus den Versuchen ermittelten
Wahrscheinlichkeitsdichtefunktion wurde erreicht, wenn fiir die austenitische Phase eine
Cauchy-Verteilung und fiir die ferritische Phase eine Normalverteilung die Wahrscheinlich-
keitsdichtefunktion beschreiben. Daher ergibt sich mit Formel 6.1 als Modellfunktion fir
die globale Wahrscheinlichkeitsdichtefunktion:

1 o 1 (1 v 1 1 4(@)2
F Sl ma Zo = 5 2\ vy 6.2
() E de2 2 <7r 2.+ (e — fyma)2> T3 (z/mf\/27re ) (6.2)

Austenit Ferrit

Hierbei bedeuten:

e Upq die Breite der Modell-Cauchy-Verteilung der austenitischen Phase,
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e Uy die Standardabweichung der Modell-Normalverteilung der ferritischen Phase,
* Vmae das Zentrum der Modell-Cauchy-Verteilung der austenitischen Phase und
e Yms der Erwartungswert der Modell-Normalverteilung der ferritischen Phase.

Wird die globale Modellfunktion mittels der Summe der kleinsten Quadrate an die gemesse-
nen Streckgrenzenverteilungsfunktionen fiir jeden Hysteresenast eines Ermiidungsversuchs
angepasst, konnen die Modellparameter v,,, und 7, bestimmt werden. Der Zusammen-
hang zwischen den Modellparametern und den manuell an den Funktionen abzulesenden
Lokalisationsparametern ist fiir die Cauchy-Verteilung bereits im Grundlagenkapitel 2.1
erlautert. Fir die Normalverteilung entspricht der manuell abzulesende Lokalisationspara-

meter v dem Erwartungswert v,,r und die halbe Halbwertsbreite ist tiber:

Halbwertsbreite

5 =1,1774 - v, (6.3)

mit der Standardabweichung verkntipft.

6.1.3.2 Die Modellergebnisse der Streckgrenzenverteilungsfunktion fiir die

Raumtemperaturermiidungsversuche mit DSS

Wird die im vorherigem Kapitel 6.1.3.1 vorgestellte Modellierung mit der globalen Wahr-
scheinlichkeitsdichtefunktion (Gleichung 6.2) auf die Ergebnisse der Raumtemperaturermii-
dungsversuche an DSS angewendet, ergeben sich die in Bild 6.4 dargestellten modellierten
Verteilungsfunktionen im Vergleich zu den aus der Datenaufzeichnung berechneten Vertei-
lungsfunktionen, hier im Beispiel fiir den 50. und 1000. Zughalbzyklus fiir den Ermiidungs-
versuch bei Raumtemperatur in Gesamtdehnungsregelung mit DSS, welcher 5 Stunden bei
475°C vorversprodet wurde. Die blauen Kurven entsprechen dabei den aus den Messdaten
berechneten Streckgrenzenverteilungsfunktionen, wie in Kapitel 6.1.1 (S. 90ff.) vorgestellt.

Die roten Kruven entsprechen dabei den modellierten Streckgrenzenverteilungsfunktionen.

Aufgrund der deutlichen Abweichungen zwischen den Modellfunktionen und den berechne-
ten Funktionen ist eine Analyse hinsichtlich der Ubereinstimmung der Modellparameter
und der manuell aus den Streckgrenzenverteilungsfunktionen abzulesenden Lokalisations-
und Breitenparameter notwendig. Dafiir sind die Modellparameter im Vergleich zu den im

Zughalbzyklus manuell aus den berechneten Streckgrenzenveteilungsfunktionen abgelese-
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nen Lokalisationsparametern (dargestellt durch Rauten) fiir die Zyklen 5, 10, 100, 500 und
1000 dargestellt, siehe Bild 6.5 und Bild 6.6. Ein Vergleich der Parameter fiir die beiden
Phasen zueinander ist in Bild 6.7 dargestellt.
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Bild 6.4: Vergleich der gemessenen und modellierten Streckgrenzenverteilungsfunktionen
fir den 50. und 1000. Zyklus des 5 Stunden bei 475°C vorversprodeten DSS
ermiidet bei Raumtemperatur mit einer Gesamtdehnungsamplitude von 1% und
einer Frequenz von 0,1 Hz.
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Bild 6.5: Modellparameter der Streckgrenzenverteilungsfunktion (Zug- und Druckhalbzy-

klus) der austenitischen Phase im Vergleich zu den manuell abgelesenen Para-
meterwerten fur den 5., 10., 100., 500., und 1000. Zyklus (nur Zughalbzyklus)
fiir die dehnungsgeregelten (% = 1%, R = —1) Raumtemperaturermiidungsver-
suche an Duplexstahl, welcher zuvor nicht oder 1, 5 und 100 Stunden bei 475°C

versprodet wurde.
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Bild 6.6: Modellparameter der Streckgrenzenverteilungsfunktion (Zug- und Druckhalbzy-
klus) der ferritischen Phase im Vergleich zu den manuell abgelesenen Parame-

terwerten beim 5., 10., 100., 500., und 1000. Zyklus (nur Zughalbzyklus) fir die

2¢ = 1%, R = —1) Raumtemperaturermiidungsversuche

dehnungsgeregelten (57 =
an Duplexstahl, welcher zuvor nicht oder 1, 5 und 100 Stunden bei 475°C

versprodet wurde.
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Die Verlaufe zeigen fiir die ferritische Phase mit zunehmender Vorversprodung eine Zunah-
me des Startwerts des Modellparameters. Auflerdem ist der absolute Abfall des Modellpa-
rameters vom Maximum bis zum Ende des Versuchs mit zunehmender Vorversprodung
groBer. Weiterhin ist der Abfall in der ersten Hélfte des Ermiidungsversuchs schneller als

in der zweiten Halfte.

Fir die austenitische Phase ist der Abfall des Modellparameters fiir die drei Versuche mit
vorversprodetem DSS auf dhnlichem Niveau und grofier als fiir den nicht vorversprodeten
DSS. Weiterhin ist zu erkennen, dass fiir die ferritische Phase des DSS, welcher 100 h bei
475°C vorversprodet wurde, eine Fehlanpassung der Modellparameter im Bereich von rund
800 bis 1400 Zyklen fiir den Druckhalbzyklus vorliegt.
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Bild 6.7: Modellparameter fiir den Zughalbzyklus fiir die ferritische und die austenitische
Phase fiir die Raumtemperaturermiidungsversuche.

6.2 Die dynamische Versprodung

6.2.1 Das Modell der Rissausbreitung

Das Ziel der Modellierung der Rissausbreitung tiber einen grofien Ermiidungsfrequenzbe-
reich unter dem Einfluss der dynamischen Versprodung ist, den Schédigungsmechanismus
zu verifizieren. In den mechanischen Versuchen wurde deutlich, dass es je nach Haltezeit
in den Rissausbreitungsversuchen zu einem unterschiedlichen Anteil von inter- und trans-

kristallinem Versagen kommen kann. Die Modellierung der Rissausbreitung allein iiber die
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Sauerstoffkorngrenzendiffusion, wie es im Grundlagenkapitel 3.2.7 in den physikalischen
Modellen der Autoren Van Leeuwen [17], Bika et al. [18] and Zhao et al. [19] beschrieben
ist, ist daher nicht zielfithrend, weil so die transkristalline Rissausbreitung im Modell
nicht mit beriicksichtigt wird. Daher wird ein phanomenologisches Modell gewahlt, bei
welchem sich die gesamte Rissausbreitungsgeschwindigkeit durch die Summe der einzelnen
Schadigungsbeitrige berechnet, vergleiche dazu auch das Grundlagenkapitel 3.2.7 und
(72, 122-125, 127].

Denkbare Schadigungsmechanismen, welche zu einer Rissausbreitung in IN718 beitragen

konnen sind:

eine Rissausbreitung durch Kriecheffekte,

die Hochtemperaturkorrosion,

die dynamische Versprodung mit interkristalliner Bruchmorphologie,

die Ermiidungsrissausbreitung durch die zyklische plastische Verformung und

mogliche Synergieeffekte der obigen Schiadigungsmechanismen, wodurch die Rissaus-

breitungsgeschwindigkeit weiter steigt.

In Vakuumversuchen konnte gezielt der alleinige Einfluss von Kriechen auf die Rissausbrei-
tung untersucht und fiir die betrachtete Temperatur von 650°C konnte kein signifikanter
Beitrag festgestellt werden, vergleiche Kapitel 5.2.1 (S. 79ff.). Deshalb werden Kriecheffekte

bei der Modellierung der Rissausbreitungsgeschwindigkeit nicht einbezogen.

In den Rissausbreitungsversuchen bei 650°C bekommen die Proben aus IN718 nur eine
sehr diinne Anlaufschicht. Weiterhin konnte in Oxidationsversuchen in dem Temperatur-
bereich um 650°C nur ein sehr geringe Massenzunahme gemessen werden [69, 83]. Daher
wird angenommen, dass der Beitrag der Hochtemperaturkorrosion zur Rissausbreitung
vernachlassigbar klein ist. Weiterhin wird aufbauend auf der Beobachtung, dass sich das
Verhéltnis von inter- zu transkristalliner Bruchmorphologie mit der Ermiidungsfrequenz
verdndert, angenommen, dass sich die Beitrage der dynamischen Versprodung und der
Ermiidungsrissausbreitung zur gesamten Rissausbreitung aus den jeweiligen Anteilen
der Bruchmorphologie bestimmen. Die dynamische Versprodung fiithrt zu inter- und die
Ermidung zu transkristalliner Rissausbreitung. Es wird ausgeschlossen, dass sich die
beiden Effekt gegenseitig verstérken und es so zu einer symbiotischen Beschleunigung der
Rissausbreitung kommt. Daher kann die Rissausbreitungsrate als Summe zweier Terme

beschrieben werden:
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da da da
—(t,AK =b-—(t,AK); 1-0) - —(AK 4
dN (ta )ges b dN (ta )znt + ( b) dN( )trans (6 )

Mit:
o Index ges fiir gesamte,
e Index int fir interkristallin,
o Index trans fir transkristallin.

Der transkristallinen Rissausbreitung liegt als Ursache die Ermiidungsrissausbreitung
zugrunde. Als modellméafige Beschreibung wird die LEBM verwendet. Die Beschreibung

erfolgt iiber das Paris-Gesetz:

da
AR = Co SIEP -

Zur Bestimmung der Pariskoeffizienten Cy4,s und mp, ., wird das Ergebnis des Riss-
ausbreitungsversuchs 1 Hz Vakuum verwendet, weil in diesem Versuch jeglicher Einfluss
einer Sauerstoffdiffusion auf die Rissausbreitung ausgeschlossen werden kann, vergleiche
auch Kapitel 5.2.1 (S. 79ff.). Es ist einzuwenden, dass auch bei einer transkristallinen
Rissausbreitung in Luft die Sauerstoffdiffusion die Rissausbreitung beschleunigen konnte.
Auf diesen Einwand wird in der Diskussion iiber das Modell eingegangen, siehe Kapitel
7.2.4 (S. 134ff.).

Fir die interkristalline Rissausbreitung unter dem Einfluss der dynamischen Versprodung
gibt es bislang kein umfassendes und allgemein akzeptiertes Modell des Schadigungsme-
chanismus. Daher wurde passend zu den Ergebnissen ein dreistufiger Modellmechanismus
entwickelt. Im ersten Schritt liegt keine auflere Spannung an der Probe an und der Riss
endet an einer Korngrenze (rot im Bild) ohne Sauerstoffbelegung (blaue Punkte im Bild),
siehe Bild 6.8. Um die Probe herum befindet sich der Umgebungssauerstoff. Nun wird
die maximale Zugkraft des Haltezeitzyklus angefahren. In den Rissausbreitungsversuchen
2-296-2 Luft, 2-96-2 Luft und 2-26-2 Luft wurde eine ,treppenformige“ Rissausbreitung
beobachtet, Kapitel 5.2.2 (S. 81ff.). Weiterhin wurde in den Versuchen mit wechselnder
Ermiidungsfrequenz und /oder Umgebungsatmosphére ein Ubergangsbereich von der schnel-

len inter- zu der langsamen transkristallinen Rissausbreitung beobachtet, siehe Kapitel
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5.2.3 (S. 85ff.). Daraus wird abgeleitet, dass sich wéhrend der Haltezeit eine Schadzone vor
der Rissspitze ausbildet. Ohne Schadzone wiére ein transienter Bereich schwer vorstellbar,
da sonst ein abrupter Wechsel von schneller interkristalliner zu langsamer transkristalliner
Rissausbreitungsrate vorliegen miisste. Daher diffundiert wéahrend der Haltezeit im zweiten
Schritt der Umgebungssauerstoft, aktiviert durch die Zugspannung und die hohe Tempera-
tur, in die Korngrenze vor der Rissspitze, und es bildet sich so eine diffusionsabhéngige
Schadzone vor der Rissspitze aus. Im dritten Schritt wird wieder die minimale Kraft des
Haltezeitzyklus angefahren. Anschliefend wird im vierten Schritt die Probe wieder mit
maximaler Kraft belastet. Durch die plastische Verformung in den Schritten drei und
vier bricht die Schadzone vor der Rissspitze auf. Nun beginnt der Rissausbreitungszyklus

wieder bei Schritt zwei mit der Sauerstoftkorngrenzendiffusion.

1. Schritt 9. Schritt 3. Schritt 4. Schritt
F=0kN 1‘ F>0kN F=0kN

Kraft
Kraft
Kraft

Zeit Zeit Zeit Zeit

Bild 6.8: Modell der interkristallinen Rissausbreitung durch Diffusion von Sauerstoff
(blau) entlang der Korngrenze (rot) unter dem Einfluss der dynamischen Ver-
sprodung.

Es wird also angenommen, dass die Grofle der Schadzone der Grofie der Diffusionszone,
eingebracht durch die Haltezeit, entspricht. Weiterhin wird angenommen, dass es eine
Korngrenzendiffusion (vgl. Typ C in Bild 2.7, S. 17) ist. In diesem Fall darf die durch-
schnittliche Diffusionstiefe in den Korngrenzen mit derselben Gleichung berechnet werden

wie fir die Volumendiffusion [15, 20]. Es gilt mit ¢ als Haltezeit:

d
Diffusionstiefe = ﬁ(t, Konaz)int ~ \/ Dint(Kpnaz) - t (6.6)
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Weiterhin wird angenommen, dass die Schadzone durch die Ermiidungsbelastung in Schritt
drei und vier immer bis zu einer bestimmten Sauerstoffkonzentration aufbricht. Dann gilt

fir die Rissausbreitungsgeschwindigkeit:

da
diN(t’ Kmaz)int = Dint(Kmax) -t (67)

Die Haltezeit ¢ wird vom zu modellierenden Versuch bestimmt. ¢ entspricht in den Halte-
zeitversuchen der Zyklenzeit, zum Beispiel 100 Sekunden fiir den Versuch 2-96-2 Luft. Fiir
die Versuche mit sinusformigen Kraftverlauf ist ¢ ebenfalls die Zyklenzeit, zum Beispiel
0,25 Sekunden fiir den Versuch 4 Hz Luft.

Mit zunehmendem K,,,, muss der Diffusionskoeffizient D;,,; zunehmen, weil die Rissausbrei-
tungsgeschwindigkeit zunimmt. In Anlehnung an das Paris-Gesetz wird der Zusammenhang

durch eine Potenzfunktion beschrieben:

Dint = Cint : (Kmax)mpmt (68)

Bei dieser Herangehensweise ist D;,; jedoch kein Diffusionskoeffizient im bekannten Sinne,
sondern berticksichtigt beispielweise auch den Spannungseinfluss auf die Diffusion. D, ist
somit eine effektive Diffusionskonstante. Wird Gleichung 6.8 in Gleichung 6.7 eingesetzt,
ergibt sich die Modellfunktion zur Beschreibung der interkristallinen Rissausbreitung durch

die dynamische Verspréodung:

da mp.
S KoYt =V Cont - Eidie - ¢ (6.9)

Zur Ermittlung der beiden Modellkonstanten der interkristallinen Rissausbreitung C;,,; und
mp, , eignet sich der Versuch 2-296-2 Luft, weil bei diesem eine Rissausbreitung auftritt,
die nur durch die dynamische Versprodung hervorgerufen wird. Dafiir wird die Gleichung
6.9 durch die Methode der kleinsten Fehlerquadrate an die gemessene Rissausbreitungsge-
schwindigkeit des Versuchs 2-296-2- Luft angepasst. Einsetzen der Gleichungen 6.5 und 6.9
in 6.4 liefert die Modellgleichung zur Modellierung der Rissausbreitungsgeschwindigkeit:
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d mp,
d%(AK, Kma:t; t) - b . \/Clnt . Kmf:%m . t + (1 - b) . Ctrans . AKmP"a"S (610)

In den Haltezeitversuchen 2-296-2 Luft, 2-96-2 Luft und 2-26-2 Luft nimmt die Haltezeit
einen Grofiteil der Zyklenzeit ein. Fiir den Versuche 2-296-2 Luft sind dies 296s. In
den Versuchen 1Hz Luft und 4 Hz Luft ist die Last in stdndigem Wechsel und ohne
Haltezeit. Um diesen verschiedenen Belastungsverlaufen Rechnung zu tragen, wird ein

Korrekturfaktor M eingefiihrt. Daraus ergibt sich mit Gleichung 6.10:

d o
ﬁ(m{, Kaast) = b+ \/Cong - Kbt - M+ (1= b) - Crans - AK ™ erans— (6.11)

Zur Anwendung des Modells muss der interkristalline Flachenanteil b bekannt sein. Zwei
Wege sind im Rahmen dieser Arbeit zur Bestimmung genutzt worden. Zum einen kann
der Anteil direkt auf der Bruchfliche ausgemessen werden, siche Tabelle 5.3 (S. 82).

Zum anderen kann das Verhéaltnis aus der langsamen Zunahme der interkristallinen

Rissausbreitungsrate mit AK (%)- . mit der schnellen Zunahme fiir die transkristalline
wm
Rissausbreitungsrate (j—]ﬁ,)t verwendet werden. Die interkristalline Schadigung nimmt
rans

also in Relation zur transkristallinen Schiadigung mit AK langsamer zu. Nun kann der

Anteil der interkristallinen Schédigung bestimmt werden:

h= ddTC\L[ (Kmmm t)'mt o ;lTC\L[ (Kmaxy t)'mt

T da T da a (612)
%(AK, Kmaxa t)ges : % jT\[(AKa t)trans + gT\/(Kmaxa t)znt T

—_

Dabei ist L ein Anpassungsparameter. Werden die Gleichungen 6.5 und 6.9 in Gleichung
6.12 eingesetzt, dann ergibt sich die Modellgleichung zur Berechnung des interkristallinen

Bruchflachenanteils.

mp.
\/Cint - Kmag™ -1
mp.
\/C’Lnt : Kmaazcnt ° t —I— Ctrans . AKmPiT'ans . %

b (6.13)

Gleichung 6.13 ist nur giiltig im Bereich einer Emiidungsfrequenz, bei der eine gemischte
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Bruchmorphologie auftritt. Deshalb miissen die Ubergangsfrequenzen zu einer rein inter-
oder einer rein transkristallinen Rissausbreitung vorab bestimmt werden. Durch eine
Auswertung der Bruchflichen der mechanischen Versuche konnte die Ubergangsfrequenz
fiir eine interkristalline Rissausbreitung auf eine Haltezeit von rund 10 Sekunden und fiir
eine transkristalline Rissausbreitung fiir Frequenzen ab circa 10 Hz abgeschétzt werden.

Fiir eine Diskussion des Modellierungsansatzes ist auf Kapitel 7.2.4 (S. 134ff.) verwiesen.

6.2.2 Die Modellergebnisse

Der Modellparameter M kann zwei Werte annehmen. Fiir die Versuche 2-96-2 Luft und
2-26-2 Luft, in welchen die Lastrampen nur einen minimalen zeitlichen Anteil an einem
Ermidungszyklus haben ist M = 1. Fur die Versuche 1 Hz Luft und 4 Hz Luft wurde
M zu 0,2564 gewahlt, um den anderen Belastungsverlauf zu berticksichtigen. Weiterhin
ist fir den Versuch 2-3-2 Luft das Verhaltnis von Lastrampen zu Haltezeit naher am
sinusformigen Kraftverlauf als an den Haltezeitversuchen 2-26-2 Luft und 2-96-2 Luft, so
dass auch fiir diesen M = 0, 2564 vewendet wurde. Insgesamt sind die Modellparameter

bestimmt worden zu:
o Ciy = 1,0023 - 10,

e mp,, = 95,4739,

int

e M = 1 fir die Versuche 2-96-2 Luft und 2-26-2 Luft oder M = 0,2564 fiir die
Versuche 1 Hz Luft, 4 Hz und 2-3-2 Luft,

o Chrans = 2,3074 - 1014,
e mp,.,.=4%,4215 und
« L =0,0133.

Die Modellierung erfolgt auf zwei Wegen. Zum einen wurden zur Modellierung die auf
den Bruchflichen gemessenen interkristallinen Bruchflichenanteile herangezogen, siehe
Tabelle 5.3, S. 82. Dadurch ergibt sich die in Bild 6.9 dargestellte vorhergesagte Rissaus-
breitungsrate im Vergleich zu den im Versuch gemessenen Werten. Zum anderen wurde die
Rissausbreitungsgeschwindigkeit mit den mittels Gleichung 6.13 berechneten interkristalli-
nen Flachenanteilen modelliert, siche Bild 6.10. Eine Gegentiberstellung der berechneten
interkristallinen Bruchflichenanteilen im Vergleich zu den auf der Bruchfliche gemessenen
Werten ist in Tablle 6.1 dargestellt.
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Tabelle 6.1: Gegeniiberstellung der auf den Bruchflichen manuell gemessenen Anteile
interkristalliner Bruchmorphologie im Vergleich zu den berechneten Anteilen.

Versuch 4 Hz Luft
AK [MPay/m] | 28,5 | 37,3 | 44,4 | 51,8
Gemessener Fliachenanteil | 0,25 | 0,09 | 0,05 | 0,02
Berechneter Flachentanteil | 0,24 | 0,17 | 0,13 | 0,11

Versuch 1 Hz Luft
AK [MPay/m] | 28,5 | 37,3 | 44,4 | 51,8

Gemessener Flachenanteil | 0,43 | 0,30 | 0,24 | 0,14

Berechneter Flachentanteil | 0,39 | 0,30 | 0,23 | 0,19

Versuch 2-3-2 Luft
AK [MPay/m] | 28,5 | 37,3 | 44,4 | 51,8

Gemessener Flachenanteil | 0,93 | 0,74 | 0,75 | 0,72

Berechneter Flachentanteil | 0,63 | 0,53 | 0,47 | 0,41

Es ist zu erkennen, dass bei beiden Modellierungswegen mit gemessenen oder berechne-
ten interkristallinen Bruchflachenanteil &hnliche Rissausbreitungsraten berechnet werden.
Beide liegen in einem Fehlerband kleiner als zwei zu den gemessenen Rissausbreitungsge-

schwindigkeiten.

Aufbauend auf diesen Ergebnissen wurde ein Rissausbreitungsversuch mit einer Frequenz
von f = 0,003 Hz mit sinusformigem Kraftverlauf unter sonst gleichen Bedingungen zu
den anderen Rissausbreitungsversuchen an Luft durchgefiihrt. Werden die Ergebnisse des
Versuchs als Eingangsgrofe fiir die Modellierung der durch die dynamische Versprodung
hervorgerufenen, interkristallinen Rissausbreitung herangezogen, kann fiir die Versuche
1 Hz Luft, 4 Hz Luft und 2-3-2 Luft auf den Korrekturfaktor M bei einer &hnlich guten
Ubereinstimmung von Modellergebnis zu Messergebnis verzichtet werden. M wird dann
eins (M = 1) gesetzt.
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Bild 6.9: Vergleich der gemessenen Rissausbreitungsrate (schwarz) mit der berechneten
Rissausbreitungsrate (rot) in IN718. Die Berechnung der Rissausbreitungsge-
schwindigkeit baut auf den experimentell ermittelten interkristallinen Flachen-
anteilen auf (siehe auch Tabelle 6.1).
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Bild 6.10: Vergleich der gemessenen Rissausbreitungsrate (schwarz) mit der berechneten
Rissausbreitungsrate (rot) in IN718 aufbauend auf den durch Gleichung 6.13
berechneten interkristallinen Flachenanteilen.
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7 Diskussion

7.1 Die 475°C-Versprodung

7.1.1 Einfluss plastischer Verformung auf den Versprodungszustand von DSS

Es wurden Raumtemperaturermiidungsversuche bei einer Ermtdungsfrequenz von f =
0,005 Hz, einer Gesamtdehnungsamplitude von % = 1% und einem Dehnungsverhéltnis
von Rp = —1 bei verschiedenen Vorversprodungen durchgefiihrt, siehe Kapitel 5.1.3 (8.
72ff.). Bei einer Beschreibung des Ermiidungsverhaltens von DSS stellt sich die Frage, welche
der beiden Phasen sich plastisch verformen und das Ermiidungsverhalten mitbestimmen
und zu welchem Anteil die beiden Phasen das Ermiidungsverhalten bestimmen bzw. wie

die Wechselwirkung der beiden Phasen untereinander ist.

In den ersten 10 bis 20 Zyklen ist eine Verfestigung zu erkennen, siehe Bild 5.7 (S. 73). In
beiden Werkstoffzustanden, vorab nicht versprédet und vollsténdig vorversprodet, konnten
im nicht ermiideten Ausgangszustand nur vereinzelte Versetzungen nachgewiesen werden.
Damit kann eine Versetzungsentstehung hervorgerufen durch die 475°C-Versprodung,
wie von Weng et al. [27] beobachtet, fiir die vorliegende Mikrostruktur des Werkstoffs
ausgeschlossen werden. Nach erfolgter Hochtemperaturermiidung bei Spannungsamplituden
von 375 MPa und 400 MPa sind jedoch in beiden Werkstoffzustanden ermiidungsbedingte
Versetzungen zu erkennen, siche Kapitel 5.1.5 (S. 76) und Bild 5.10 (S. 78). Da die
plastische Dehnungsamplitude in den kraftgeregelten Versuchen deutlich kleiner ist als
in den gesamtdehnungsgeregelten Raumtemperaturversuchen, ist davon auszugehen, dass
auch in den dehnungsgeregelten Versuchen eine Versetzungsentstehung in beiden Phasen
auftritt und so eine Kaltverfestigung als Erklarung fiir die anfangliche Verfestigung in

Ubereinstimmung mit Herefit et al. [53] und Armas et al. [54] plausibel ist.

In den Raumtemperaturermiidungsversuchen nimmt mit zunehmender Vorversprodung
bei 475°C die maximale Spannung im ersten Hysteresenast zu. Ohne Vorversprodung
wird eine maximale Spannung von 647 MPa im ersten Hysteresenast und bei vollstdndiger
Versprodung eine von 846 MPa gemessen. Bereits nach einer Stunde Vorversprodung
wird mit einer Spannung von 743 MPa im ersten Hysteresenast die Hélfte der maximalen

Zunahme erreicht. Die relative Zunahme der Zugfestigkeit bei Raumtemperatur durch die
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Versprodung (siehe Bild 5.9, S. 77) und die relative Zunahme der maximalen Spannung
in den Raumtemperaturermidungsversuchen im ersten Hysteresenast decken sich. Es
wird in beiden Versuchen nach einer Stunde Versprodung die Hélfte der maximalen
Spannungszunahme einer vollstandigen Versprodung erreicht. Der Grund ist, dass vor dem
ersten Ermiildungszyklus im Ermiidungsversuch das Material verformungsfrei ist und so
der erste Hysteresenast einsinng ist. In Zugversuchen wird der Anstieg der Zugfestigkeit
von DSS mit zunehmender Vorversprodung der festeren ferritischen Phase zugeschrieben
[25]. Es ist daher anzunehmen, dass das Startniveau der Spannungsamplitude in den
Raumtemperaturermiidungsversuchen tiberwiegend vom Versprodungszustand bestimmt
wird. Dies ist plausibel, weil in der austenitischen Phase bei einer Glithung bei 475°C keine

Phasenumwandlung auftritt.

Im Anschluss an die anfangliche Verformungsverfestigung wird in allen Versuchen eine
Entfestigung bis zum Versagen beobachtet. Zwar ist in den Versuchen mit zunehmender
Vorversprodung auch eine absolute Zunahme der anfénglichen Verfestigung zu beobachten,
aber die nachfolgende Entfestigung nimmt mit zunehmender Vorversprodung deutlich
starker zu als die anfangliche Verfestigung. Die Beobachtung einer grofieren Entfestigung
fiir vollstandig vorversprodeten DSS im Vergleich zu nicht vorversprodetem DSS deckt
sich mit den Arbeiten von Sahu [30], Herenu et al. [53] und Armas et al. [39, 54]. Die
Frage ist, ob dieser Mechanismus eher durch eine Veranderungen der ferritischen oder
austenitischen Phase hervorgerufen wird. In beiden Phasen wird eine Versetzungsentstehung
beobachtet, wie bereits weiter oben beschrieben und diskutiert wurde. Weiterhin ist die
GroBenordnung der aufgebrachten plastischen Dehnungsamplitude in dem von Llanes et
al. [45] beschriebenen Bereich des ferritsch gepriagten Verformungsverhaltens, vergleiche
auch das entsprechene Grundlagenkapitel 3.1.5 (S. 29ff.). Damit verformen sich beide
Phasen plastisch und konnten das stiarkere Entfestigungsverhalten von vorversprodetem
DSS hervorrufen.

Ein moglicher urséchlicher Entfestigungsmechanismus ist die bereits beschriebene verfor-
mungsinduzierte Auflésung spinodal entmischer Bereiche [35, 42-44, 53], siehe auch Kapitel
3.1.4 (S. 27). Durch eine plastische Verformung der ferritischen Phase 16st sich die spinodale
Entmischung in den Bereichen der Versetzungsentstehung und Versetzungsbewegung auf.
In den so von der spinodalen Entmischung befreiten Bereichen nimmt mit der Streckgrenze
der Widerstand gegen plastisches Flielen ab. Daher konzentriert sich die weitere plastische
Verformung in diesen Bereichen und der Werkstoff entfestigt. Deshalb scheint es als ob
das unterschiedliche Entfestigungsverhalten eher von der ferritischen Phase hervorgerufen

wird. Bisher konnte dieser Mechanismus zweifelsfrei fiir einphasige ferritsche Stéhle als
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Entfestigungsmechanismus nachgewiesen werden [44]. Es fehlt jedoch ein zweifelsfreier
Nachweis fiir DSS, da bei diesem auch die austenitische Phase zur Entfestigung beitragen

konnte.

Einen ersten Anhaltspunkt geben ex-situ Messungen mittels der energiedispersiven Ront-
gensprektroskopie (EDS) im TEM der spinodal entmischten Bereiche in versprodetem
DSS vor und nach einer Ermtdung [35]. Die Ergebnisse dieser Messung sind bereits in
Kapitel 3.1.4 (S. 27) beschrieben. Die starkere Entfestigung wird damit nur indirekt
der ferritischen Phase zugeordnet, da es keine in-site Messung ist. Interessant ware eine
kontinuierliche Untersuchung innerhalb eines Ermiidungsversuchs. Daher wurde fiir die
Raumtemperaturermiidungsversuche das Ermiidungsverhalten mit der Streckgrenzenver-
teilungsfunktion untersucht, da mit dieser das Ermiidungsverhalten phasenspezifisch und
zyklenabhéngig beschrieben werden kann. Es wurde ein Modell aufgestellt (Kapitel 6.1.3,
S. 94ff.), mit welchem die Auswertung automatisiert erfolgen kann. An dieser Stelle sollen
nur die Modellergebnisse hinsichtlich des Einflusses der plastischen Verformung auf die
475°C-Versprodung diskutiert werden, die Diskussion des Modells erfolgt gesondert, siehe
Kapitel 7.1.5 (S. 125ff.).

In den Modellergebnissen in den Bildern 6.6 (S. 99) und 6.7 (S. 100) ist in der ferriti-
schen Phase mit zunehmender Vorversprodung eine stetige Zunahme der Entfestigung zu
beobachten, wie die immer groflere Differenz zwischen dem Maximalwert und dem Mini-
malwert am Versuchsende fiir den Modellparameter -, mit zunehmender Versprodung
zeigt. Weiterhin ist die durch +,,; gemessene Entfestigung gerade in den ersten Zyklen
sehr grofl. So ist fiir den vollstdndig vorversprodeten DSS in der ferritischen Phase in den
ersten 500 Zyklen eine schnelle Entfestigung festzustellen, welche dann in eine folgende
moderate Entfestigung iibergeht. Die Anzahl der Zyklen schneller Entfestigung nimmt
mit abnehmender Vorversprodung ab. So ist beispielsweise fiir den nicht vorversprodeten
DSS die schnelle Entfestigung auf die ersten rund 200 Zyklen beschriankt, bevor eine
folgende moderate Entfestigung oder nahezu eine Sattigung zu beobachten ist. Dieses fiir
die ferritische Phase durch +,,s beschriebene Entfestigungsverhalten deckt sich mit dem
globalen Entfestigungsverhalten sichtbar in der Wechselverformungskurve der plastischen
Dehnung, siehe Bild 5.7 (S. 73) und Bild 5.8 (S. 74).

Hingegen deckt sich das Ermiidungsverhalten der austenitischen Phase, beschrieben durch
den Modellparameter 7,,,,, nicht mit dem globalen Ermiidungverhalten, siehe Bilder 6.5 (S.
98), 5.7 (S. 73) und 5.8 (S. 74). Fiir die Versuche mit DSS, welcher fiir 1h, 5h und 100 h
vorversprodet wurde, zeigt 7,,, immer das gleiche Entfestigungsverhalten im Austenit, so

dass keine Unterscheidung zwischen den verschiedenen Versprodungszustanden moglich ist,
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siehe Bild 6.5 (S. 98). Lediglich vom nicht vorversprodeten zum 1h vorversprédeten DSS ist
eine Zunahme der anfianglichen Verfestigung und der folgenden Entfestigung zu erkennen.
Allerdings ist die Veranderung prozentual betrachtet mit rund 10% bis 15% vernachlassigbar
klein gegeniiber den Veranderungen der Ver- und Entfestigungen der ferritischen Phase
mit tiber 100% vom nicht vorversprodeten zum vollstandig vorversprodeten DSS. Die
Auswertung tiiber die Streckgrenzenverteilungsfunktion erlaubt daher nun direkt, die

Entfestigung hauptséchlich der ferritischen Phase zuzuordnen.

Der Vollstandigkeit halber muss noch diskutiert werden, ob die plastische Dehnungsampli-
tude in der Versuchsreihe ausreichend ist, den Mechanismus der verformungsinduzierten
Auflésung der Entmischung hervorzurufen. In den kraftgergelten Ermiidungsversuchen
mit Spannungsamplituden von 375 MPa und 400 MPa wird eine Versetzungsentstehung
in der ferritischen Phase beobachtet, die ausreichend fiir diesen Mechanismus ist, siehe
Kapitel 5.1.5 (S. 76). Weiterhin ist die verformungsinduzierte Auflésung der spinodal
entmischten Bereiche eine plausible Erklarung fiir eine zunehmende Entfestigung mit
steigender Vorversprodung, siehe Bild 5.7 (S. 73). Auflerdem ist die resultierende plastische
Dehnungsamplitude dieser Raumtemperaturermiidungsversuche mit rund % =4,5-1073
groB im Vergleich zu den Werten in anderen Verdffentlichungen [35, 39, 53, 54], die diesen
Mechanismus in DSS nachweisen. Es ist daher davon auszugehen, dass auch in dieser
Versuchsreihe die verformungsinduzierte Auflésung der spinodalen Entmischung auftritt.
Weiterhin ist die plastische Dehnungsamplitude in dem von Llanes et al. [45] beschriebenen
Bereich des ferritischen Materialverhaltens, vergleiche auch Kapitel 3.1.5 (S. 29ff.).

7.1.2 Einfluss der 475°C-Versprodung auf das Ermiidungsverhalten in plastisch

dehnungsgeregelten Ermiidungsversuchen bei 475°C
7.1.2.1 Verfestigungsmechanismen bei 475°C-Ermiidung

In Kapitel 7.1.1 wurde diskutiert, welchen Einfluss eine Raumtemperaturermiidung auf
einen vorab eingestellten Versprodungszustand hat bzw. welchen Einfluss verschiedene
Vorversprodungen auf die Ermiidung haben. In Ermiidungsversuchen bei 475°C steht der
verformungsinduzierten Auflésung der spinodalen Entmischung die thermisch aktivierte
475°C-Versprodung entgegen, so dass ein anderes Ermiidungsverhalten zu erwarten ist. Das
Ermiidungsverhalten in plastischer Dehnungsregelung bei 475°C wurde in drei Versuchs-
reihen mit Dehnungsamplituden von 0,25% bis 0,80% untersucht, siche Ergebniskapitel
5.1.2.1 (S. 68), 5.1.2.2 (S. 69) und 5.1.2.3 (S. 71).
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Wie in den Raumtemperaturermiidungsversuchen ist auch in diesen Versuchsreihen von
einer plastischen Verformung der beiden Werkstoffphasen auszugehen, da bereits bei den
kraftgeregelten Versuchen mit einer Spannungsamplitude von 400 MPa, in welchen eine
kleine resultierende plastische Dehnungsamplitude auftritt, eine Versetzungsentstehung in
beiden Werkstoffphasen zu beobachten ist. Dennoch stellt sich auch hier die Frage, zu wel-
chem Anteil die beiden Phasen das beobachtete Wechselverformungsverhalten hervorrufen.
Das beobachtete Ermiidungsverhalten der plastisch dehnungsgeregelten Hochtemperatur-
ermidungsversuche (z.B. Bild 5.6, S. 72) deckt sich teilweise mit den Beobachtungen
aus den Raumtemperaturermiidungsversuchen (Bild 5.8, S. 74). Gemeinsam sind die
anfingliche Verformungsverfestigung beider Phasen und die folgende Entfestigung. In
den Hochtemperaturermiidungsversuchen halt die Entfestigung jedoch nicht, wie in den

Raumtemperaturermiidungsversuchen, immer bis zum Versagen an.

Zwei Versuchsreihen mit Ermiidungsversuchen bei 475°C zeigen dies. Zum einen zeigen
die Ermiidungsversuche mit einer plastischen Dehnungsamplitude von 0,8% an nicht ver-
sprodetem DSS fiir die beiden untersuchten Frequenzen unterschiedliche Verlaufe der
Wechselverformungskurven, siehe Bild 5.5 (S. 71). So fallen in den ersten 200 Ermiidungs-
zyklen die resultierenden Wechselverformungskurven zusammen. Dies entspricht einer Zeit
von 0,5h bei der schnellen Frequenz von f = 0,1Hz oder 11h bei der langsamen Frequenz
von f = 0,005Hz. Ab diesem Zeitpunkt ist fiir den Versuch mit hoher Frequenz eine
weitere Entfestigung zu beobachten, wihrend fiir den Versuch mit niedriger Frequenz eine
Séttigung einsetzt, die bis zum Versagen anhélt, siehe Bild 5.5 (S. 71). Da der einzige
Unterschied zwischen den beiden Versuchen die Frequenz und damit die Versuchszeit ist,
konnte ein zeitabhéngiger Verfestigungsemchanismus zum Unterschied fithren. Zum ande-
ren zeigt die Versuchsreihe mit einer Frequenz von f = 0, 1 Hz fiir verschiedenen plastischen

A;p’ von 0,8%, 0,55%, 0,35% und 0,25% mit sinkender plastischer

Dehnungsamplituden
Dehnungsamplitude eine zunehmende sekundére Verfestigung zum Versuchsende, siehe
Bild 5.6 (S. 72).

Damit zeigen die beiden Versuchsreihen, dass ein Verfestigungsmechanismus vorliegen
muss, der von der Versuchszeit und der Grofle der plastischen Verformung beeinflusst
wird. Eine sekundére Verfestigung wurde bereits in fritheren Arbeiten in isothermen
Ermudungsversuchen bei 475°C [35, 39, 54] und 400°C [56] beobachtet. Fiir hohere oder
niedrigere Temperaturen [35, 39, 53-56] war nach anfénglicher Verformungsverfestigung
nur eine Sattigung oder eine Entfestigung zu beobachten. Zum Nachlesen sei auf die
Beschreibung des Ermudungsverhalten im Literaturkenntnisstand in Kapitel 3.1.6 (S. 30ff.)

verweisen. In Raumtemperaturermiidungsversuchen liegt entweder eine Entfestigung oder
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eine Séattigung vor, jedoch fiir unterschiedlichste Beanspruchungen niemals eine sekundére
Verfestigung [30, 48], wie auch die Ergebnisse dieser Arbeit in Bild 5.7 (S. 73) zeigen.
Daher deuten die Ergebnisse darauf hin, dass die sekundare Verfestigung durch thermische

Effekte hervorgerufen wird.

In einigen Veroffentlichungen [54, 58] wird diese Verfestigung des DSS der voranschreitenden
475°C-Versprodung und der dynamischen Reckalterung zugeschrieben. Beide Mechanismen
treten im Temperaturbereich der 475°C-Versprodung auf. In Versuchen auflerhalb des
Temperaturbereichs der 475°C-Versprodung fehle diese zusétzliche Verfestigung durch die
beiden Mechanismen, so dass eine Entfestigung zu beobachten sei. Eine andere Erklarung ist
die massive Versetzungsentstehung durch Ermiidungsbeanspruchung im Temperaturbereich
der dynamischen Reckalterung [56], wodurch es zu einer Art Kaltverfestigung kommt.
Herenu et al. [35] sehen die 475°C-Vesprodung als alleinige Ursache und gehen aber in ihrer
Arbeit nicht auf einen moglichen Einfluss der dynamischen Reckalterung ein. Zusétzlich
geben Herent et al. keine Versuchszeit bzw. Ermiidungsfrequenz an, so dass der Einfluss

der 475°C-Versprodung nicht abgeschatzt werden kann.

In den Ermiidungsversuchen bei 475°C dieser Arbeit mit einer plastischen Dehnungsam-

A
2

f =0,005Hz und f = 0,1Hz (Bild 5.5, S. 71) ist zu erkennen, dass ein Einfluss der

Reckalterung nahezu ausgeschlossen werden kann. In beiden Versuchen ist in den ersten

plitude von = 0,8% an nicht vorversprodetem DSS mit den Versuchsfrequenzen von

200 Zyklen ein identischer Verlauf der Wechselverformungskurven zu beobachten, wobei
sehr unterschiedliche Dehnraten vorliegen. Normalerweise wéren aufgrund der negativen
Dehnratenabhéngigkeit der dynamischen Reckalterung [23] fiir die beiden Verformungs-
geschwindigkeiten unterschiedliche Spannungsreaktionen zu erwarten. Damit scheint die
Reckalterung als Ursache unwahrscheinlich. Weiterhin weichen die beiden Kurven erst
nach 200 Zyklen, wobei dies einer Zeit von 0,5 Stunden fiir die schnellere Frequenz und 11
Stunden fiir die langsame Frequenz entspricht, voneinander ab. Die Reckalterung sollte aber
in allen Zyklen sichtbar werden. Die 475°C-Versprodung hingegen ist ein zeitabhéngiger
Effekt, so dass mit zunehmender Versuchszeit und Verfestigung eine Abweichung auftreten

sollte, was auch beobachtet wird.

Das Argument, dass die sekundéare Verfestigung aus einer massiven Versetzungsentstehung
resultieren mag [56], scheint auch eher unwahrscheinlich, da durch die Versetzungsbe-
wegung eine verformungsinduzierte Auflésung der spinodalen Entmischung auftritt und
so keine Verfestigung entstehen sollte, siehe vorhergehende Diskussion. Ein Blick in das
Zeit-Temperatur-Umwandlungsdiagramm zeigt, dass als einzige Phasenumwandlung bei
475°C die 475°C-Versprodung auftritt, siehe Bild 3.1 (S. 23). Damit kénnen thermisch



7.1 Die 475°C-Versprodung 115

aktivierte Effekte in der austenitischen Phase als Ursache ausgeschlossen werden. Weiterhin
sind die Auswirkungen der Verfestigung durch Versetzungsentstehung in der Verformungs-
verfestigung am Anfang der Ermiidungsversuche zu beobachten. Daher deutet erneut alles
darauf hin, dass die Unterschiede im Ermiidungsverhalten und insbesondere auch fiir die
sekundéare Verfestigung durch die 475°C-Versprodung und damit durch Vorgénge in der
ferritischen Phase hervorgerufen werden. Weitere Unterstiitzung findet diese Aussage durch

die Auswertung mittels der Streckgrenzenverteilungsfunktionen.

Ebenso wie in den Raumtemperaturermiidungsversuchen ermoglicht die Auswertung tiber
die Streckgrenzenverteilung fiir die Versuche mit einer plastischen Dehnungsamplitude
von 0,8% den starken Einfluss der ferritischen Phase auf das Ermiidungsverhalten des
DSS zu belegen, siehe Bild 6.2 (S. 93). Das Festigkeitsniveau der austenitischen Phase
ist fiir beide gepriiften Frequenzen gleich grof. Hingegen ist fiir die ferritische Phase
nach der anfanglichen Kaltverfestigung eine Abweichung der Festigkeitsniveaus fiir die
beiden Versuche mit unterschiedlicher Ermiidungsfrequenz zu sehen. Nach rund 200 Zyklen
entfestigt die ferritische Phase des DSS, gepriift mit f = 0, 1 Hz, wahrend bei einer Frequenz
f =0,005Hz eine Sattigung auftritt. Damit stimmt die Zyklenzahl dieser Abweichung mit
dem in der Wechselverformungskurve ersichtlichen globalen Ermiidungsverhalten tiberein,
siehe Bilder 6.2 (S. 93) und 5.5 (S. 71).

Die gesamt Ergebnislage legt den Schluss nahe, dass die sekundére Verfestigung aus
der 475°C-Versprodung entsteht, und dass das unterschiedliche Verformungsverhalten
in den verschiedenen Versuchen tiiberwiegend durch die ferritische Phase hervorgerufen
wird und das die austenitische Phase eher einen geringen Anteil an dem unterschiedlichen

Ermiidungsverhalten hat.

7.1.2.2 Einfluss von Dehnungsamplitude und Versuchsfrequenz

In den Raumtemperaturermiidungsversuchen ist eine starke Zunahme der anfanglichen
Spannungsamplitude bereits nach einer einstiindigen Vorversprodung bei 475°C zu be-
obachten, siche Bild 5.7 (S. 73). Weiterhin ist auch in den Zugversuchen bereits nach
1h Vorversprodung eine deutliche Zunahme der Zugfestigkeit zu erkennen, siehe Bild
5.9 (S. 77). Hingegen tritt in den beiden Hochtemperaturermiidungsversuchen mit einer
plastischen Dehnungsamplitude von 0,8% an nicht vorversprodetem DSS erst nach 11h
respektive bereits nach einer kurzen Dauer von 0,5h eine Abweichung auf, siche Bild 5.5
(S. 71). Alle anderen Ergebnisse zeigen einen schnellen Einfluss der 475°C-Versprodung
auf die Materialeigenschaften auf (z.B.:[25, 27, 137]) und die spinodale Entmischung er-
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folgt entgegen der Keimbildung spontan ohne vorhergehende Inkubationszeit [37]. Daher
sollte bereits nach kurzen Zeitraumen eine Abweichung in den Wechselverformungskurven
auftreten. Die Arbeitshypothese ist, dass das Verhéltnis aus Versuchszeit und plastischer
Dehnungsamplitude bestimmt, zu welchem Mafle die 475°C-Versprodung zu einer Verfesti-
gung fithrt oder die verformungsinduzierte Auflosung frische Ausscheidungen sofort auflost

und somit eine Verfestigung unterbindet.

Um diesen Sachverhalt genauer zu untersuchen, eignen sich zum einen die isothermen
Ermiidungsversuche an nicht vorversprodeten DSS bei 475°C mit unterschiedlichen plasti-
schen Dehnungsamplituden (Bild 5.6, S. 72) und zum anderen ein Ermiidungsversuch mit
Haltezeiten bei 0 kN wihrend des Versuchs (Bild 5.4, S. 70). In den Wechselverformungs-
kurven der isothermen Ermiidungsversuche bei 475°C mit unterschiedlicher plastischer
Dehnungsamplitude (Bild 5.6, S. 72 ) und sonst gleichen Versuchsbedingungen ist eine glei-
che thermische Versprodung im Ferrit durch die 475°C-Versprodung zu erwarten. Dennoch
sind fiir die verschiedenen gepriiften plastischen Dehnungsamplituden unterschiedliche
Verlaufe zu beobachten. Groflere Dehnungsamplituden behindern die spinodale Entmi-
schung stérker, weshalb eine Entfestigung bzw. Sattigung aufritt. Kleinere Dehnungen
rufen eine geringere Auflosungstendenz hervor und es kommt zur Verfestigung. Es wird
also deutlich, dass das Verhaltnis von verformungsinduzierter Auflosung und gegenlaufiger

475°-Versprodung die Wechselverformung bestimmt.

Die Wechselverformungskurven des Ermiidungsversuchs mit Haltezeiten zeigten einen
weiteren Aspekt, siehe Bild 5.4 (S. 70). Im Anschluss an eine Haltezeit ist eine hohere
resultierende Spannungsamplitude zu erkennen. In der Haltezeit verfestigt die 475°C-
Versprodung die ferritische Phase. Allerdings ist die Verfestigung nur von kurzer Dauer.
Bereits nach wenigen Zyklen entfestigt der DSS nahezu auf das Festigkeitsniveau vor der
Haltezeit. Es bleibt nur eine minimale Festigkeitssteigerung zurtick. Weiterhin ist diese
anfidngliche Entfestigung wesentlich schneller als die weitere anschlieBende Entfestigung.
Dies konnte mit der bereits genannten Lokalisierung der Versetzungsbewegung zusam-
menhédngen, die auch in dieser Arbeit in den Versetzungsanordnungen in Biindeln zu
erkennen ist, siehe Bild 7.3 (S. 125). Die 475°C-Vesprodung bildet in den Haltezeiten in
den Bereichen hoher Versetzungsdichte, z.B. den Versetzungsbiindel, spinodal entmischte
Bereiche, die im Anschluss der Haltezeit das Festigkeitsniveau steigern. Bei Wiedereinset-
zen einer Ermiidung konnte unmittelbar wieder plastisches Flielen konzentriert in den
Versetzungsbéandern auftreten. Dadurch 16sen sich die spinodal entmischten Bereiche inner-
halb weniger Zyklen auf, so dass kaum eine bleibende Festigkeitssteigerung zuriickbleibt.

Die Bereiche hoher Versetzungsdichte sind nach der Haltezeit die bevorzugten Bereiche
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plastischer Verformung, weil in den umgebenden versetzungfreien Bereichen erst energiein-
tensiv Versetzungen gebildet werden miissen. Zudem konnten dort auch die entmischten
Bereiche seit Versuchsbeginn ungehindert wachsen und zu einer hoheren lokalen Festigkeit

fihren.

Ein ahnlicher Mechanismus konnte auch das gleiche Ermiidungsverhalten in den ersten
200 Zyklen der Ermiidungsversuche mit einer plastischen Dehnungsamplitude von 0,8%
an nicht vorversprodeten DSS bei unterschiedlichen Versuchsfrequenzen erklaren (Bild
5.5, S. 71). Die beiden Wechselverformungskurven der DSS-Proben weichen trotz un-
terschiedlicher Ermiidungsfrequenz erst nach 200 Zyklen voneinander ab. Am Anfang
der Ermiidungsversuche liegt keine ausgebildete Versetzungsanordnung vor. In wenigen
Zyklen bilden sich Bereiche mit erhohter Versetzugsdichte aus, in denen sich die plastische
Verformung konzentriert. In diesen Bereichen werden kleinste Entmischungszonen der
475°C-Versprodung immer wieder durch die plastische Verformung aufgelost. Die 475°C-
Versprodung kann daher den Werkstoff nur langsam verfestigen. Dadurch kénnte eine
ausreichende und damit messbare Abweichung der Verfestigung bei den verschiedenen
Frequenzen eben erst nach 11 h bzw. 0,5h erreicht sein. Der schnelle Anstieg der Zugfestig-
keit und die schnelle Zunahme der maximalen Spannung im ersten Ermiidungszyklus der
Raumtemperaturermiidungsversuche resultiert aus der ungehinderten 475°C-Versprodung

bei reiner thermischer Versprodung ohne tiberlagerte Ermiidungsbeanspruchung.

Werden die Wechselverformungskurven der Raumtemperaturermiidungsversuche (Bild 5.8,
S. 74) mit den Wechselverformungskurven der plastisch dehnungsgeregelten Hochtempe-
raturermiidungsversuche (Bild 5.3 S. 69, Bild 5.5 S. 71 und Bild 5.6 S. 72) verglichen,
fallt auf, dass in den Raumtemperaturermiidungsversuchen die Entfestigung betragsmafig
immer grofler ist als die anfangliche Verfestigung, wéihrend in den plastisch dehnungs-
geregelten Hochtemperaturermiidungsversuchen die Entfestigung vom Betrag nur gleich
gro} oder kleiner ist als die anfingliche Verfestigung. Dies gilt fiir vorab versprodeten und
nicht versprodeten DSS. Der Grund sind hierfiir auch die gegenlédufigen Mechanismen der
Verfestiung durch die 475°C-Versprodung und die Entfestigung durch verformungsindu-
zierte Auflosung der spinodal entmischten Bereiche in Ermiidungsversuchen bei 475°C.
In den Raumtemperaturversuchen fehlt die tiberlagerte 475°C-Verfestigung, so dass die

Entfestigung grofer ist.

Zusammenfassend ldsst sich sagen, dass die verformungsinduzierte Entfestigung und die
Verfestigung durch die 475°C-Versprodung zwei gleichzeitig auftretende Mechanismen im
DSS sind. Das Verhaltnis von Versuchsfrequenz bzw. Versuchszeit und der Dehnungsam-

plitude bestimmt, wie stark welcher Mechanimus in den Ermiidungsversuchen bei 475°
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vorliegt. Auf dieser Erkenntnis und den vorliegenden Versuchsergebnissen aus den plastisch
dehnungsgeregelten Versuchen (Bild 5.6, S. 72) mit unterschiedlicher Amplitude kann nun
das grundsétzliche Ermiidungsverhalten abgeleitet werden, welches sich aus dem priméren

und dem sekundaren Ermiidungsverhalten zusammensetzt, siehe Bild 7.1.

Sekundéires Verhalten

Primaéares Verhalten

Verfestigung?

\ Entfestigung

Verfestigung

Sattigung?

Spannungsamplitude
[MPa]

Entfestigung?

Z)lfklus log

Bild 7.1: Schematische Wechselverformungskurve von DSS bei isothermer plastisch deh-
nungskontrollierter Ermiidung bei 475°C in der Kurzzeitfestigkeit mit Kenn-
zeichnung der verschiedenen Stadien des Ermiidungsverhaltens.

Das primére Ermiidungsverhalten fiir isotherme Ermiidungsversuche in der Kurzzeitfestig-
keit besteht aus einer anfanglichen Verformungsverfestigung gefolgt von einer Entfestigung
und tritt in allen durchgefithrten Ermiidungsversuchen in der Kurzzeitfestigkeit auf. Das
primédre Ermiidungsverhalten ist daher ein Basisverhalten von DSS. Das nachfolgende
sekundédre Ermiidungsverhalten ist je nach Beanspruchungsamplitude und Ermiidungs-
frequenz unterschiedlich. Aus den Ermiidungsversuchen mit unterschiedlicher plastischer
Dehnungsamplitude (Bild 5.6, S. 72) wurde das sekundire Ermtudungsverhalten abgeleitet
und ein schematischer Zusammenhang zwischen den Versuchsbedingungen und dem se-
kundaren Ermiudungsverhalten entwickelt, siehe Bild 7.2. Die farbigen Punkte in Bild 7.2
reprasentieren das sekundare Ermiidungsverhalten fiir die plastisch dehnungsgeregelten Er-
miidungsversuche (Bild 5.6, S. 72) fir die entsprechenden Versuchsbedingungen bestehend
aus Versuchsfrequenz und plastischer Dehnungsamplitude. Die drei verschiedenen Bereiche
Sattigung, Verfestigung und Entfestigung sind nicht absolut zu sehen. Vielmehr sind diese
von der Materialmikrostruktur und den weiteren Versuchsbedingungen abhéngig. Sollte
ein anderer DSS, eine andere Versuchstemperatur, ein anderes Dehnungsverhéltnis oder
auch nur ein anderes Phasenverhaltnis von Ferrit zu Austenit in Ermiidungsversuchen
verwendet werden, ist zu erwarten, dass es zwar auch diese drei Bereiche gibt, diese aber

bei anderen Frequenzen und Beanspruchungsamplituden auftreten.
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Bild 7.2: Schematische Darstellung der Abhéngigkeit des sekundéiren Ermiidungsverhal-
tens (vgl. Bild 7.1) des Duplexstahls bei 475°C von der Ermudungsfrequenz
und der plastischen Dehnungsamplitude. Die farbigen Messpunkte entsprechen
dem sekundéaren Ermiidungsverhalten der isothermen Ermiidungsversuche bei
475°C in plastischer Dehnungsregelung (Bild 5.6, S. 72).

7.1.2.3 Maoglicher Einfluss der Ermiidung auf die Zugfestigkeit

Einige der Ermiidungsversuche mit einer plastischen Dehnungsamplitude von A;pl =0,25%
wurden fiir spatere Zugversuche abgebrochen, siehe Kapitel 5.1.2.1 (S. 68). Die Idee ist, dass
durch die plastische Verformung in den Ermiidungsversuchen eine verformungsinduzierte
Auflésung der spinodal entmischten Bereiche der 475°C-Versprodung auftreten sollte und
dies in den Zugversuchen messbar sei. Zugproben, die nicht ermiidet wurden, sollten daher
eine entsprechend hohere Festigkeit besitzen. Es stellt sich die Frage, ob die plastische
Verformung in der vorgelagerten Ermiidung ausreichend ist, um die verformungsinduzierte
Auflésung der Ausscheidungen in der ferritischen Phase zu erreichen. Nur dann ist von
einem Einfluss der Ermiidung auf die Zugfestigkeit auszugehen. Bereits in den Versuchen
mit einer Spannungsamplitude von 400 MPa ist eine Versetzungsentstehung in der ferriti-
schen Phase zu beobachten, so dass in den plastisch dehnungsgeregelten Versuchen mit
entsprechend groflerer plastischer Dehnungsamplitude auch von einer plastischen Verfor-
mung auszugehen ist. Weiterhin zeigt die groflere Entfestigung des vorab versprodeten
DSS in den Ermiidungsversuchen im Vergleich zum vorab nicht versprodeten DSS, dass
auch fiir den festeren vollstindig versprodeten Materialzustand eine verformungsindu-

zierte Auflosung der spinodalen Entmischung erreicht wird (Bild 5.3, S. 69) und damit
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eine plastische Verformung der ferritischen Phase vorliegt. Zusatzlich ist die plastische
Dehnungsamplitde mit 0,25% in der Groenordnung der Dehnungsamplituden von frither
durchgefiihrten Hochtemperaturermiidungsversuchen an DSS, in welchen eine ausgeprégte
Versetzungsentstehung durch TEM-Untersuchungen nachgewiesen wurde [35, 39, 53-56].
Ein Einfluss der Verformung auf den Versprodungszustand ist somit gewéhrleistet und
es konnte sich daher auch in den Zugversuchen bemerkbar machen. Die Ergebnisse der
Zugversuche werden in Kapitel 7.1.4 (S. 123) diskutiert.

7.1.3 Einfluss der 475°C-Versprodung in kraftgeregelten Ermiidungsversuchen bei
475°C auf das Ermiidungsverhalten

Die kraftgeregelten Ermiidungsversuche bei 475°C sind durchgefiihrt worden, um iiber
abgebrochene Ermiidungsversuche mit anschlieBenden Raumtemperaturzugversuch den
Einfluss zyklischer plastischer Verformung und der 475°C-Versprodung auf die Versprodung
des Werkstoffs nicht nur iiber die Wechselverformungskurven untersuchen zu koénnen,
sondern auch tiber die Zugfestigkeit als wichtigen mechanischen Kennwert. Daher stehen

die Ergebnisse der Zugversuche aus diesen Versuchsreihen im Vordergrund.

7.1.3.1 Spannungsamplitude von 400 MPa

Fiir die Versuchsreihe mit der Spannungsamplitude von 400 MPa werden die aus den
Raumtemperaturermiidungsversuchen und den plastisch dehnungsgeregelten Versuchen bei
475°C bekannten Mechanismen weitestgehend bestatigt. Die Wechselverformungskurven
sind in Bild 5.2 (S. 67) abgebildet. Auf die anféngliche Verformungsverfestigung folgt
eine Entfestigung. Fiir den nicht vorversprodeten DSS ist die Entfestigung bei hoher
Versuchsfrequenz (f = 2,2Hz) groler als bei langsamer Frequenz (f = 0,2Hz), siehe
Bild 5.2 (S. 67). Erneut fiihrt die grofiere spinodale Entmischung bei langsamer Frequenz
dazu, dass eine hohere Verfestigung auftritt. Der Mechanismus wurde in den vorherigen
Kapiteln ausfiihrlich diskutiert. Bei einer Betrachtung der Wechselverformungskurve des
vollstandig vorversprodeten DSS (Bild 5.2, S. 67) fillt auf, dass erneut die Entfestigung in
Relation zur anfanglichen Kaltverfestigung grofler ist als fiir den nicht vorversprodeten
DSS. Auch diesmal ist als Grund die verformungsinduzierte Auflésung der spinodalen
Entmischung zu sehen und zeigt so neben den in den TEM-Untersuchungen beobachteten

Versetzungsanordnungen die Verformung der ferritischen Phase.

Fiir die Versuchsreihe mit einer Spannungsamplitude von 400 MPa ist von einer plasti-
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schen Verformung der ferritischen Phase in jedem Ermiidungszyklus auszugehen, weil eine
deutliche Abweichung der Wechselverformungskurven des nicht vorversprodeten und des
vollstandig vorversprodeten Zustands auftritt. Weiterhin liegt die resultierende minimal ge-
messene plastische Dehnungsamplitude mit 0, 1% im von Llanes et al. [45] nachgewiesenen
Bereich des ferritisch gepragten Materialverhaltens fiir Raumtemperaturermiidungsversu-
che, vergleiche Kapitel 3.1.5 (S. 29). Da mit zunehmender Temperatur die Streckgrenzen
trotz Reckalterung eher kleiner sind als bei Raumtemperatur, sollte diese Grenze mit
steigender Temperatur nicht grofler werden. Durch den hoheren Stickstoffanteil des in dieser
Arbeit verwendeten DSS, im Gegensatz zu dem von Llanes et al. verwendeten DSS bei sonst
gleicher chemischer Zusammensetzung (Tabelle 7.1), ist eine hohere plastische Verformung
der ferritischen Phase gegentiber der austenitischen Phase zu erwarten [46]. Daher sollte
der Bereich des ferritisch gepragten Materialverhaltens sogar bei kleineren plastischen
Dehnungsamplituden beginnen. Weiterhin miissen auch die Streckgrenzen beachtet werden.
Wihrend Llanes et al. eine Streckgrenze von 494 MPa (nicht versprodet) und 833 MPa
(vollstandig versprodet) bei Raumtemperatur messen, ist fir den hier untersuchten DSS
die Streckgrenze bei 475°C bei 301 MPa (nicht versprodet) bzw. 459 MPa (vollstandig
versprodet). Llanes et al. haben den nicht verspréodeten DSS mit Spannungsamplituden
unterhalb der Streckgrenze belastet und beobachten ein ferritisch gepréagtes Verfomungs-
verhalten mit entsprechener Versetzungsentstehung. In dieser Versuchsreihe wurde mit
einer Spannungsamplitude von 400 MPa iiber der Streckgrenze des nicht vorversprodeten
DSS getestet. Abschlieend lasst sich so feststellen, dass alles auf eine grofie plastische Ver-
formung der ferritischen Phase des nicht vorversprodeten DSS hindeutet. Den endgiiltigen

Beweis geben die TEM-Untersuchungen.

Tabelle 7.1: Gemessene chemische Zusammensetzung in Gewichtsprozent des verwende-
ten DSS 1.4462 im Vergleich zur Zusammensetzung des von Llanes et al.
[45] verwendeten DSS in Masseprozent (k.A. = keine Angabe)

Element Fe (bal.) | Cr | Ni | Mo | Mn Si
Eigener DSS 65,3 233 58 | 2,7 | 1,7 0,4
Llanes et al. [45] bal. 246 | 54 | kA. | 1,72 | 0,43

Element N Cu | Nb C P S
Eigener DSS 0,23 0,22 | 0,04 | 0,03 | 0,008 | 0,002
Llanes et al. [45] 0,07 0,21 | k.A. | 0,05 | k.A. | k.A.

Leider ist eine umfassende Diskussion der Versetzungsanordnungen schwierig, da nur
wenige Arbeiten von einer argentinischen Forschergruppe zur Ermiidung von DSS bei
Temperaturen oberhalb der Raumtemperatur veroffentlicht sind [35, 39, 53-56]. In diesen

Veroffentlichungen werden sehr unterschiedliche Versetzungsanordnungen beobachtet, was
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daran liegen mag, dass verschiedenste Duplexstihle bei unterschiedlichen Temperaturen
untersucht wurden. Gemeinsam ist, dass die Beanspruchungen so gewéhlt sind, dass die
Bruchlastspielzahl bei Temperaturen von 400°C bis 500°C im Bereich der Kurzzeitfestigkeit
entweder um 1.000 [55, 56] oder um 10.000 [35, 39, 53, 54] Zyklen liegen, dhnlich wie
in den Versuchsreihen dieser Arbeit. Dabei fallt auf, dass in der ferritischen Phase des
nicht versprodeten DSS nach erfolgter Ermiidung entweder unregelméflig angeordnete
Versetzungsbundel fiur die Versuche mit einer Bruchlastpsielzahl um 1000 Zyklen [55, 56]
oder groflflachig eher homogen verteilte Versetzungen fiir eine Bruchlastspielzahl von
10.000 [54] vorliegen. Die Anordnung in Versetzungsbiindeln stimmt mit den in dieser
Arbeit beobachteten Versetzungsanordnungen in der ferritischen Phase fiir den nicht
vorversprodeten DSS tiberein, siehe die Versetzungsanordnungen in Bild 5.10 (S. 78). Die
Annahme einer Lokalisierung der Versetzungsbewegung, wie in den vorherigen Abschnitten
der Diskussion dargestellt, deckt sich mit der Literatur. Eine immer gleiche Versetzungsan-
ordnung in der austenitischen Phase, unabhéingig von Frequenz und Versprodungszustand,
deutet daraufhin, dass die austenitische Phase eher immer den gleichen Einfluss auf das
Verformungsverhalten hat. Die Unterschiede im Ermiidungsverhalten in den verschiedenen
Versuchen resultieren daher eher aus der ferritischen Phase, wie bereits auch die bisherige

Diskussion zeigt.

7.1.3.2 Spannungsamplitude von 375 MPa

In der Versuchsreihe mit einer Spannungsamplitude von 375 MPa sind nur minimale Unter-
schiede in den Wechselverformungskurven zu erkennen, siehe Bild 5.1 (S. 65). Werden die
beiden Versuche mit nicht vorversprodetem DSS verglichen, so zeigt sich, dass die Span-
nungsamplituden in den ersten 2.000 Zyklen, entspricht 15 Minunten bei einer Frequenz
von f = 2,2Hz oder 5,5h bei einer Frequenz von f = 0, 1 Hz, identisch sind. Im Anschluss
ist eine durch die groflere spindodale Entmischung hervorgerufene Verfestigung fiir den
DSS mit langsamer Frequenz zu beobachten. Zuséatzlich ist fiir den vorab vollstdndig
versprodeten DSS nach der anfidnglichen Verfestigung eine grofiere Dehnungsamplitude
zu erkennen, als fiir den nicht vorversprodeten DSS. Moglicherweise ist dies auf die ver-
formungsinduzierte Entfestigung zuriickzufithren. Dennoch zeigt die Uberlagerung der
Kurven, dass die ferritische Phase insgesamt nur einen sehr geringen Einfluss auf die Wech-
selverformung hat, weil sonst groffere Unterschiede in der Dehnungsamplitude auftreten
sollten. Weiterhin liegt die Beanspruchung zumindest im Bereich der Zeitfestigkeit oder
sogar in der Dauerfestigkeit, da bei den durchgefithrten Versuchen keine Ermiidungsbriiche

auftraten. Damit eignet sich die Versuchsreihe besser, den technischen Einsatzbereich des
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Werkstoffs zu untersuchen. Die Ergebnisse der Zugversuche im Anschluss an abgebrochene
Ermiidungsversuche erlauben daher eine Aussage tiber die mechanischen Eigenschaften im
technischen Einsatz. Folglich kann abgeleitet werden, ob der Werkstoff weiter eingesetzt

werden darf.

7.1.4 Einfluss der plastischen Verformung und der 475°C-Versprodung auf die
Zugfestigkeit

Eine Ausgangsfrage der Dissertation war, ob eine tiberlagerte plastische Verformung die
Kinetik der 475°C-Versprodung beeinflusst. In der vorhergehenden Diskussion tiber das
Ermiidungsverhalten von DSS wurde dargelegt, dass durch die plastische Verformung lokal
die spinodale Entmischung aufgehoben bzw. die Entstehung spinodal entmischter Bereiche
verhindert wird, siehe Kapitel 7.1.1 bis 7.1.3.

Es wurden Raumtemperaturzugversuche an nicht ermiidetem, aber thermisch bei 475°C
versprodetem DSS und an in Ermiidungsversuchen bei 475°C mit Spannungsamplituden
von 375 MPa (Bild 5.1, S. 65) und 400 MPa (Bild 5.2, S. 67) und einer plastischen
Dehnungsamplitde % von 0,25% (Bild 5.3, S. 69) vorermiidetem DSS durchgefiihrt.
Uber die Zugfestigkeit kénnen dann Riickschliisse auf den Versprodungszustand gezogen
werden. Zum einen kénnte durch die lokale Auflésung der spinodalen Entmischung aufgrund
der plastischen Verformung die Zugfestigkeit der ermiideten Proben gegeniiber den nur
thermisch versprodeten Proben kleiner sein. Zum anderen ist die Diffusionsrate entlang von
Versetzungen gegeniiber dem ungestortem Kristallgitter beschleunigt, so dass die spinodale

Entmischung bescheuenigt wére und die Zugfestigkeit schneller zunehmen koénnte.

Wie den vorhergehenden Kapiteln iiber die Diskussion des Ermiidungsverhaltens des DSS
zu entnehmen ist, tritt in den dehnungsgeregelten und den kraftgeregelten Versuchen mit
einer Spannungsamplitude von 400 MPa eine plastische Verformung der ferritischen Phase
auf. Fir Kupfervielkristalle ist bekannt, das die Zugfestigkeit aufgrund der Kaltverfestigung
durch einen vorherigen vor dem Versagen abgebrochenen Ermiidungsversuch zunehmen
kann [138]. Daher musste fiir den DSS ermittelt werden, ob mit der Verformung in den
Ermiidungsversuchen eine messbare Zunahme durch Kaltverfestigung in den Zugversuchen
feststellbar ist und bei der Beurteilung der Ergebnisse berticksichtigt werden muss. Es wurde
eine DSS-Probe aus nicht vorversprodetem DSS einer Raumtemperaturermiidung von 2000
Lastwechseln bei einer plastischen Dehnungsamplitude von 0, 25% unterzogen, siehe Bild
5.3 (S. 69). Die anschlieend gemessene Zugfestigkeit ist identisch mit der Zugfestigkeit
des nicht ermiideten Ausgangszustands, siehe Bild 5.9 (S. 77). Die Kaltverfestigung in den
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Ermidungsversuchen wirkt sich also nicht auf die Zugfestigkeit aus.

Fir alle Proben, die vor den Ermiudungsversuchen vollstandig vorversprodet wurden,
wird unabhéangig von der erfolgten Ermiidungsbeanspruchung anschliefend immer eine
vergleichbare Zugfestigkeit wie vor der Ermiidung gemessen, siehe Bild 5.9 (S. 77). Fir
alle vorab nicht versprodeten Proben wird unabhangig von der Ermiidungsbeanspruchung
nach erfolgter Ermiidung bei 475°C immer eine dhnlich grofle Zugfestigkeit gemessen wie
in Vergleichsproben, die fiir den gleichen Zeitraum nur thermisch versprodet wurden. Ein
messbarer Einfluss der 475°C Ermiidung auf die Zugfestigkeit ist daher auszuschlieflen.
Nach einer einstiindigen Glithung bei 475°C wird rund die Halfte der maximalen Zunahme
der Zugfestigkeit von nicht versprodetem zum vollstindig versprodeten DSS tiberschritten.
Dieser Anstieg der Zugfestigkeit stimmt mit den bekannten Literaturwerten tiberein [25]
und deckt sich mit der Zunahme der maximalen Spannung im ersten Ermidungszyklus

der Raumtemperaturermiidungsversuche, siehe Kapitel 7.1.1 (S. 109).

Eine Antwort, warum eine Hochtemperaturermiidung gegentiber einer reinen Versprodungs-
glithung keinen messbaren Effekt auf den Zugversuch hat, obwohl in Ermiidungsversuchen
ein Einfluss deutlich sichtbar ist, gibt eine genaue Betrachtung des Versprodungsme-
chanismus und der Eigenarten des Zugversuchs. Die spinodal entmischten Bereiche der
475°C-Versprodung haben laut Literatur im Anfangsstadium nur wenige Nanometer und
bei maximaler Groe 40 nm Durchmesser [25, 27, 35, 40]. Eigene Messungen liefern einen
Durchmesser von 10 bis 25 nm bei vollstandiger Versprodung. Versetzungen kénnen aber
nur Bereiche beeinflussen, mit welchen sie in Wechselwirkung treten. Da die spinodal
entmischten Bereiche klein sind, ist der Volumeneffekt der Versetzungen lokal sehr auf die
Versetzungsbiindel begrenzt. So wére zum Beispiel anzunehmen, dass im nicht vorverspro-
deten DSS nach Ermidung fiir 2.000 Zyklen mit einer Spannungsamplitude von 375 MPa
bei 475°C nur die in Bild 7.3 rot markierten Bereiche eine ausreichende Versetzungsdichte
aufweisen. Zu Vergleichzwecken fiir eine bessere Bewertung dieser Aussage ist an dieser
Stelle auf das Bild 5.10a (S. 78) verwiesen, in welchem keine Markierung vorgenommen
worden ist. Damit ist das Gesamtvolumen, das von einer verformungsinduzierten Auflosung

der spinodal entmischen Bereiche betroffen, ist eher gering.

In einem Zugversuch hingegen wird das gesamte Material plastisch verformt. Der Volumen-
anteil der von verformungsinduzierte Auflosung betroffener Bereiche konnte damit zu klein
sein fiir eine messbaren Einfluss auf die Zugfestigkeit. In diesem Zusammenhang muss auch
das bereits im Literaturkenntnisstand, siehe Kapitel 3.1.4 (S. 271f.), zitierte Gleitverhalten
von DSS hingewiesen werden. Nach einer Versetzungsentstehung konzentriert sich die

plastische Verformung in diesen Bereichen [42, 44]. Der Mechanismus ist moglicherweise
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Bild 7.3: Versetzungsanordnungen der ferritischen Phase des nicht vorversprodeten und
bei einer Spannungsamplitude von 375 MPa fiir 2000 Zyklen bei 475°C ermiideten
DSS mit roter Markierung der Versetzungsbiindel.

ahnlich zu jenen , welchen Suresh [6, S. 53ff.] zusammenfassend beschreibt. Dabei kommt
es zur Aufteilung der plastischen Verformung zwischen den persistenten Gleitbandern und
der Matrix (Mughrabi et al. [139], Feltner [140], Finney und Lard [141] und Grosskreutz
und Mughrabi [142]). In persistenten Gleitbandern und den Biindelstrukturen findet ein
Hin- und Hergleiten statt. Dadurch konnten die spinodal entmischten Bereiche in den
Versetzungsbiindeln immer wieder aufgeldst werden. Uberlagert wird dies in diesem Fall
davon, dass auflerhalb der Versetzungsbiindel durch die spinodale Entmischung das Mate-
rial verfestigt. Diese Verfestigung wirkt dann der plastischen Verformung im Zugversuch
entgegen und die Zugfestigkeit wird kaum beeinflusst. So kann in den Ermiidungsversu-
chen eine Entfestigung beobachtet werden, wahrend in den Zugversuchen kein Einfluss
feststellbar ist.

Die Bruchmorphologie der Zugversuche erlaubt keine Riickschliisse auf die Entwicklung
der 475°C-Versprodung, da entweder eine sprode Bruchmorphologie fiir alle Versuche an
vollstandig versprodetem DSS oder eine duktile Bruchmorphologie fiir alle anderen Versuche
beobachtet wird. Der Grund ist, dass die Zeitdauer der abgebrochenen Ermiidungsversuche
mit maximal drei Stunden zu kurz ist fir einen Wechsel der Bruchmorphologie [25],

vergleiche auch Literaturkenntnisstand in Kapitel 3.1.3 (S. 25).

7.1.5 Modellierung der Streckgrenzenverteilungsfunktion

In einphasigen Werkstoffen ist der Verlauf der Streckgrenzenverteilung gepriagt von einem
gut identifizierbaren Maximum [9]. Dann kann das Verformungsverhalten leicht analysiert

werden. In zweiphasigen Werkstoffen kann eine Bifurkation der Streckgrenzenfunktion
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auftreten. Dann kann angenommen werden, dass die beiden Maximalwerte jeweils einer der
beiden Phasen zugeordnet werden konnen. Jedoch kann laut Poldk et al. [51] auch in ein-
phasigen ferritischen Werkstoffen eine Bifurkation auftreten. Dies konne entweder auf einen
geringen Anteil Restaustenit oder auf eine unterschiedliche Mobilitat der Versetzungen im
Gefiige zuriickgefiihrt werden. In einer anderen Arbeit tiber die Streckgrenzenverteilungs-
funktion von DSS kommen Polék et al. [52] zu dem Schluss, dass die beiden Maximalwerte
den beiden Phasen zuzuordnen sind. Die Bifurkation der Streckgrenzenverteilungsfunktion
tritt in den Versuchen dieser Arbeit bereits in der ersten Viertelhysterese auf. Dies ist laut
Polék et al. [51] ein Hinweis, dass die Bifurkation eher auf das unterschiedliche Verhalten
zweiter Werkstoffphasen zuriickzufithren ist. Daher wird in Anlehnung an Poldk et al. in
dieser Arbeit angenommen, dass das linke Maximum der weicheren austenitischen Phase
und das rechte Maximum der festeren ferritischen Phase entspricht, vgl. Bilder 6.1 (S. 92)
und 6.2 (S. 93).

Tritt eine deutliche Bifurkation der Streckgrenzenverteilungsfunktion auf, kénnen die
Maximalwerte gut abgelesen und das Verformungsverhalten untersucht werden. Dieses
Vorgehen wurde in dieser Arbeit fiir die Ermiidungsversuche mit DSS bei 475°C angewen-
det, vergleiche Kapitel 6.1.2 (S. 91). Fiir den bei Raumtemperatur ermiideten DSS ist
jedoch keine Streckgrenzenverteilungsfunktion mit deutlicher Bifurkation zu verzeichnen,
siche Bild 6.3 (S. 94). Vielmehr sind Funktionen mit einem breiten Maximum, einer
Art Sattel, zu beobachten. Ein dhnliche Funktion kann sich ergeben, wenn sich zwei
Wahrscheinlichkeitsdichtefunktionen mit unterschiedlichen Lokalisationsparametern tiber-
lagern. Daher wird angenommen, dass dieser Funktionsverlauf aus der Uberlagerung der

Streckgrenzenverteilungsfunktionen der beiden Phasen entsteht.

Eine Auswertung solch einer Streckgrenzenverteilungsfunktion fiir beide Phasen ist manuell
moglich, kann aber einen erheblichen Zeitaufwand bedeuten. Daher wurde die Idee von
Mayer [9] aufgegriffen, die Steckgrenzenverteilungsfunktion mittels einer bekannten, vorher
definierten Wahrscheinlichkeitsdichtefunktion zu modellieren und die Modellparameter,
wie zum Beispiel Breite und Zentrum im Falle der Cauchy-Funktion, zur Beschreibung des

Ermiidungsverhaltens heranzuziehen.

Das Modell ist in Kapitel 6.1.3 (S. 94ff.) vorgestellt. Die Annahme, beide Funktionen
in der Summe je mit 0,5 zu gewichten, ist richtig, weil das Phasenverhéaltnis 50 zu 50
ist. Werden die gemessenen Streckgrenzenverteilungsfunktionen mit den angepassten ver-
glichen, ist nicht immer eine vollstiandige Ubereinstimmung zu erkennen, siche Bild 6.4
(S. 97). Die Frage ist, ob mit der erreichten Ubereinstimmung eine Beschreibung des

Ermiidungsverhaltens mit den Modellparametern sinnvoll und méglich ist. Wird die ein-
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zige Vergleichsquelle von Mayer [9, S. 190] herangezogen, ist festzustellen, dass dort bei
einem direkten Vergleich der Kurven kaum eine bessere Uberlagerung von Modell und
gemessener Funktion erreicht wird. Dennoch wird mit der verwendeten Modellierung die
bestmogliche Ubereinstimmung erreicht, weil in Modellansétzen mit anderen Wahrschein-
lichkeitsdichtefunktionen, z.B. Gumbel-, Laplace-, Crystall- und Rayleigthverteilung, immer
nur wesentlich schlechtere oder gar keine Ubereinstimmungen von Modellfunktionen und
berechneter Streckgrenzenverteilungsfunktion vorliegen. Eine Modellierung tiber Polynome
oder andere mathematische Funktionstypen ist nicht zielfithrend, da dies keine Wahrschein-
lichkeitsdichtefunktionen sind und somit das Ermiidungsverhalten mittels der Parameter
auch nicht beschrieben werden kann. Weiterhin erfolgt die Anpassung der Modellfunktion
der Streckgrenzenverteilung an die gemessene Wahrscheinlichkeitsdichtefunktion immer
mit der gleichen mathematischen Umsetzung, so dass ein systematischer Anpassungsfehler
zwischen den verschiedenen Zyklen und Versuchen vorliegt. Daher sind, auch wenn der

absolute Wert nicht genau stimmen sollte, die relativen Unterschiede vergleichbar.

Ein Vergleich der modellierten zu den gemessen Lokalisationsparameters ist in den Bildern
6.5 (S. 98) und 6.6 (S. 99) fiir den Zughalbzyklus abgebildet. Es ist eine parallele Entwick-
lung der Modellparameter mit den entsprechenden manuell ermittelten Parametern fiir
beide Phasen fiir alle vier Versprodungszustdnde zu beobachten. Weiterhin werden die
Unterschiede des Ver- und Entfestigungsverhaltens zwischen den vier Versprodungszustan-
den von den Modellparametern gleichermafien erfasst, wie von den manuell ermittelten

Parametern.

Fiir den Druckhalbzyklus fiithrt der Modellierungsansatz héufig zu Fehlanpassungen der
Modellfunktionen an die wahren gemessenen Streckgrenzenverteilungsfunktionen. Damit
entstehen auch fehlerhafte modellierte Lokalisationsparameter, wie fiir den Lokalisati-
onsparameter der ferritischen Phase fiir den DSS, welcher 100 h bei 475°C vorversprodet
wurde, zu erkennen ist, siche Bild 6.6d (S. 99). Dennoch wird der grundsétzliche Verlauf

erfasst, so dass eine qualitative Aussage tiber das Ermidungsverhalten moglich ist.

Insgesamt ist dennoch eine brauchbare Ubereinstimmung der Modellparameter mit den
manuell ermittelten Parametern erreicht. Eine Beschreibung des Ermiidungsverhaltens
und des Einflusses der 475°C-Versprodung auf das Ermiidungsverhalten ist somit mit dem
Modell moglich.
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7.2 Die dynamische Versprodung

7.2.1 Interkristalline Rissausbreitung im Haltezeitzyklus

In dieser Arbeit wurden im Haltezeitzyklus drei Bereiche der Rissausbreitung beobachtet,
siche Bild 5.14 (S. 83). Im ersten Bereich wird eine kontinuierliche Rissausbreitung
beobachtet. Hingegen tritt im zweiten Bereich ein treppenformiges Risswachstum auf.
Die Rissausbreitungsrate im ersten Bereich ist so klein, dass die Rissausbreitung in
einem Lastwechsel im Messrauschen der Wechselstrompotentialsonde untergeht. Daher
ist davon auszugehen, dass auch im ersten Bereich ein treppenférmiger Anstieg der
Rissausbreitung vorliegt. Im dritten Bereich bei sehr hohen Spannungsintensitaten ist auch

eine Rissausbreitung wiahrend der Haltezeit festzustellen.

Die gleiche Beobachtung einer treppenformigen Rissausbreitung haben Gustafsson [127]
und Gustafsson und Lundstrom [115] gemacht. Aus dieser Beobachtung wird die Ausbil-
dung einer Schadzone abgeleitet, die dann in der Ermiidungsbelastung aufbricht. Eine
Schadzone sehen auch Ma und Chang [85, 86]. Sie brachten in einer Probe aus einer
Nickelbasislegierung im Haltezeitzyklus bei 650°C einen Riss ein. Anschlieend lieflen sie
die Probe abkiihlen und erfassten die Raumtemperaturrissausbreitungsgeschwindigkeit.
Sie beobachteten zuerst eine schnelle Rissausbreitung, die mit zunehmender Risslange
abnahm. Daraus schlussfolgerten sie, dass sich wahrend der Hochtemperaturermidungsriss-
ausbreitung eine Schadzone vor der Rissspitze ausbildet. Bei der zyklischen Beanspruchung
bei Raumtemperatur wachst der Riss dann schnell durch die Schadzone. Wenn der Riss
das Ende der Schadzone erreicht, nimmt die Rissausbreitungsrate schnell ab. In der von
Ma und Chang beobachteten Schadzone liegt eine interkristalline Bruchmorphologie vor,

wahrend am Ende der Schadzone eine transkristalline Bruchmorphologie beobachtet wurde.

Ein &hnliches Ergebnis wird von Gustaffson et al. [90] bei einem isothermen Rissaus-
breitungsversuch bei 650°C bei einem Wechsel zwischen einem Haltezeitzyklus mit 90s
Haltezeit und einer Ermiidungsbelastung bei einer Frequenz von 0,5 Hz mit sinusférmigem
Belastungsverlauf beobachtet, siche Bild 3.8 (S. 38) [90]. Dieser Versuch wurde in der
vorliegenden Arbeit mit einer wechselnden Beanspruchung zwischen dem Haltezeitzyklus
von 300s und einer sinusférmigen Beanspruchung mit 1 Hz wiederholt, siche Bild 5.17 (S.
86). Auch dabei konnte der Ubergangsbereich vom Haltezeitzyklus zur Ermiidungsriss-
ausbreitung mit 1 Hz beobachtet werden. Ein Ubergangsbereich bei einem Wechsel zum
Haltezeitzyklus kann nicht festgestellt werden. Auch in einem Versuch mit wechselnder

Atmosphéare konnte die Schadzone nachgewiesen werden. Dabei wurde in Luft der Halte-
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zeitzyklus gepriift, wahrend die hoherfrequente Ermiidung mit 1 Hz im Vakuum getestet
wurde, siehe Bild 5.19 (S. 88).

Es gibt somit viele Messergebnisse, die auf die Existenz einer Schadzone hindeuten.
Gemeinsam haben alle diese Nachweise, dass die Schadzone in einem Haltezeitzyklus
eingebracht und durch eine Ermiidungsbelastung aufgebrochen wird. Entgegen diesem
Modell steht die Modellvorstellung von Pfaendtner und McMahon [70]. Sie sehen als
Ursache ein kontinuierliches Risswachstum mit der voranschreitenden Sauerstoffdiffusion.
McMahon [143] geht weiterhin davon aus, dass Sauerstoff nicht tiber weite Strecken in
den Werkstoff diffundieren kann, ohne dass eine Korngrenze aufbricht. Es sei an dieser
Stelle angemerkt, dass die Rissausbreitungsrate im Versuch 2-296-2 Luft bis zu 200 pm
pro Zyklus betragen kann und damit auch die Schadzone in dieser Groflenordnung sein
muss, vergleiche Bild 5.11 (S. 80). Jedoch haben Pfaedtner und McMahon Biegeversuche
mit konstanter Biegung und keine Versuche mit einer dynamischen Last durchgefiihrt. Sie
hatten somit nicht die Moglichkeit, die Auswirkungen einer Ermiidungsbelastung auf die
Rissausbreitung zu untersuchen. Eventuell hatten Sie d&hnliche Effekt beobachtet, wenn

Sie die Versuchsfiithrung entsprechend gewéhlt héatten.

Leider ist es nicht gelungen, Sauerstoff an den Korngrenzen vor der Rissspitze durch Mess-
verfahren, wie zum Beispiel die energiedispersive Rontengenspektroskopie, nachzuweisen.
In dem Modell von Pfaendtner und McMahon ist ebenfalls von einer geringen Schadzone
auszugehen, aber auch diese konnte nicht nachgewiesen werde. Es ist anzunehmen, dass die
Sauerstoffkonzentration in Korngrenzen zu klein fiir einen Nachweis mit aktuell verfiigharen
Messinstrumenten ist. Daher konnte bisher keines der beiden Modelle aufbauend auf einer
Sauerstoffkonzentrationsmessung bewiesen bzw. widerlegt werden. Allerdings haben Zhao
et al. [19] die Diffusionszone vor einer Rissspitze fiir die Nickelbasislegierung RR1000 in
einem Rissausbreitungsversuch mit Haltezeit bei 650°C modelliert. Sie errechnen bei einem
AK von 30 MPay/m, einem Haltezeitzyklus mit 10s Haltezeit und einem Spannungsver-
haltnis von Rg = 0 nach 10 Zyklen bereits eine Diffusionszone von rund 20 pm. Da sie
die Diffusionszone tiber mehrere Zyklen modellieren, muss die Diffusionstiefe durch die
Anzahl der Lastwechsel geteilt werden. So ergibt sich eine Diffusionszone von rund 2 pm pro
Lastwechsel. Der Wert ist doppelt so grof}, wie die Rissausbreitungrate im Versuch 2-3-2
Luft bei einem AK von 30 MPay/m. Die Tiefe der Diffusionszone stimmt also ungefahr mit
der notigen Schadzone fiir eine Rissausbreitung nach dem Modell dieser Arbeit iiberein.

Damit ist die Rissausbreitung mit Ausbildung und Aufbrechen der Schadzone mdoglich.

Zhao et al. [19] haben weiterhin aufbauend auf diesem Modell die Rissausbreitungsrate

auch fiir sehr lange Haltezeiten vorhergesagt. Sie modellieren dann entsprechend groflere
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Sauerstoffkonzentrationen vor der Rissspitze als fiir kurze Haltezeiten. Die aufbauend
auf dieser Diffusionszone simulierte Rissausbreitungsrate stimmt gut mit den gemessenen
Rissausbreitungsdaten iiberein. Damit zeigen die Modellergebnisse von Zhao et al., dass

theoretisch eine grofle Diffusionszone vor der Rissspitze vorliegen konnte.

Die Ergebnisse dieser Arbeit, als auch einige Ergebnisse anderer Autoren (z.B. Gustafsson
[127], vgl. Literaturkenntnisstand in Kapitel 3.2.2, S. 36ff.) unterstiitzten somit die Theorie
einer Schadzone vor der Rissspitze. Dies zeigt auch eine Analyse der Bruchmorpholo-
gie im Ubergangsbereich vom Haltezeitzyklus zur Rissausbreitung im Vakuum fiir den
Versuch mit wechselnder Versuchsatmosphare, siehe Bild 5.20 (S. 89). In dem Versuch
mit Atmosphéarenwechsel sollte der im Vakuum eingebrachte Riss theoretisch vollstandig
transkristallin gewachsen sein. Allerdings sind interkristallin gebrochene Bereiche in dieser
als vollstandig transkristallin verhergesagten Bruchflache zu erkennen, vgl. Bild 5.20 (S.
89). Eine ahnliche Beobachtung macht Gustafsson [127]. Er konnte vor der Rissspitze nach
Versuchsende in der transkristallinen Gewaltbruchflache interkristallin gebrochen Korn-
grenzen erkennen. Deshalb nahm er an, dass dort bereits die Auslaufer des interkristallinen
Risses sind. Also liefert auch die Bruchmorphologie Anzeichen dafiir, dass die Theorie iiber
die Existenz der Schadzone moglich ist. Die Schlussfolgerung ist, dass viele Ergebnisse aus
den Ermiidungsrissausbreitungsversuchen mit Einfluss der dynamischen Versprodung auf

die Existenz der Schadzone hindeuten.

Welche Beschaffenheit kann nun die Schadzone vor der Rissspitze haben? Da die beob-
achtete Bruchflache interkristallin ist, besteht diese aus einer Sauerstoffdiffusionszone.
Anzunehmen ist, dass in die Korngrenzen vor der Rissspitze der Sauerstoff eindiffundiert,
aber die erreichte Korngrenzendekohéasion nicht ausreicht,um ein Versagen der Korngrenzen
hervorzurufen. Erst die Energieeinbringung durch die plastische Verformung fithrt zum
Versagen. Dass Pfaendtner und McMahon [70] ein Versagen bei konstaner Last sehen, ist
womoglich auf eine grofie Sauerstoffdiffusion und entsprechend grofie Schidigung aufgrund
sehr langer Zeiten bei konstanter Last zu erkldaren. Auch in dieser Arbeit ist bei grolem
AK eine Rissausrbeitung auch in der Haltezeit zu beobachten, siche Bereich 3 der Rissaus-
breitung in Bild 5.14 (S. 83). Daher ist es sinnvoll diese Beobachtung weiter zu diskutieren,
was im anschlieBenden Kapitel 7.2.2 erfolgt.

7.2.2 Interkristalline Rissausbreitung bei konstanter Last

Um das von Pfaendtner und McMahon vorgeschlagene Modell genauer zu untersuchen,

wurde die Rissausbreitungsgeschwindigkeit (fl—‘;) in einem Versuch gemessen, in welchem
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zuerst der Haltezeitzyklus gepriift und anschlieBend die maximale Kraft konstant gehalten
wurde, siehe Bild 5.15 (S. 84). Dabei fallt auf, dass die Rissausbreitungsgeschwindigkeit
bei konstanter Last vergleichbar schnell ist, wie bei einer Belastung im Haltezeitzyklus.
Interessant ist, dass nach einem Wechsel zur konstanten Last die Rissausbreitungsgeschwin-
digkeit erst auf Null abfallt, bevor eine weitere Rissausbreitung zu verzeichnen ist. Diese
Inkubationszeit nimmt mit steigendem AK ab, siehe Bild 5.16 (S. 85).

Diese Beobachtung ist mit zwei unterschiedlichen Schadigungsmechanismen aufbauend auf
der dynamischen Versprodung zu erklaren. Im Haltezeitzyklus bildet sich eine Schadzone
vor der Rissspitze aus, die aus geschadigten Korngrenzen besteht, die in Abhéngigkeit von
ihrem »-Wert mal mehr mal weniger von der Sauerstoffkorngrenzendiffusion vorgeschédigt
sind. Diese Schadzone kann durch den Energieeintrag durch die Ermiidung aufgebrochen
werden. Die Materialtrennung durch eine konstante Last benotigt eine deutlich groflere
Schédigung durch die Sauerstoftkorngrenzendiffusion. Daher gibt es eine Inkubationszeit
bis eine ausreichende Sauerstoffkorngrenzenkonzentration erreicht wird. Die notige Sauer-
stoffkorngrenzenkonzentration wird mit hoherer Spannungsintensitét frither erreicht, weil
die Diffusionsrate und die Spannungsintensitat grofier sind. Das erklart die abnehmende In-
kubationszeit mit steigender Spannungsintensitét, siche Bild 5.16 (S. 85). Auch Kane [106]
konnte eine Inkubationszeit fiir ein interkristallines Versagen beobachten. In Biegeversuchen
an Bikristallen stellte er unterschiedliche Inkubationszeiten fiir die Kurzrissausbreitung fiir
Korngrenzen verschiedener ¥-Werte fest, wobei eine lange Zeit bis zum Risswachstum bei
kleinem 3 beobachtet wird und umgekehrt. Auch wenn die Kurzrissausbreitung anderen
Gesetzmaéfligkeiten unterliegt, kann in diesem Fall von der dynamischen Versprodung
als Ursache fiir das insterkristalline Versagen ausgegangen werden. Damit muss fiir die
Rissausbreitung durch die dynamische Versprodung auch in diesem Fall eine kritische

Sauerstoffkonzentration erreicht werden, was mit einer Inkubationszeit verbunden ist.

Die Schadzonenbildung kann in erster Naherung durch ein parabolisches Gesetz beschrieben
werden, siehe Gleichung 6.6 (S. 103). In Bild 7.4 ist dies schematisch verdeutlicht. Im Bild
wird die Schadigung iiber der Zeit eines Ermiidungszyklus aufgetragen. Die Schadigung
durch den Haltezeitzyklus folgt dabei dem bereits genannten parabolischen Zeitgesetz
(blaue Kurve im Bild). Ab einer bestimmten Haltezeit tritt aufgrund einer ausreichenden
Sauerstoffkonzentration auch eine Rissausbreitung in der Haltezeit auf. Ab diesem Zeitpunkt
wachst der Riss mit fortschreitender Sauerstoffdiffusion und ist unabhéngig von einer
Ermiidungsbelastung. Die Schadigung bei konstanter Last nimmt vereinfacht gesagt linear
mit der Zeit zu (schwarze Kurve im Bild). Die Rissausbreitung folgt dabei immer dem

schadlicherem der beiden Mechanismen, dargestellt durch die roten Punkte in Bild 7.4.
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Fiir die Rissausbreitung kann also eine Einteilung in zwei verschiedene Mechanismen
vorgenommen werden. Zum einen fiir sehr lange Haltezeiten, in welchen die Rissausbreitung
zeitabhéngig ist, wie von Antunes et al. [112] und Weerasooriya [72] vorgschlagen. Zum
anderen in einen Bereich, bei dem die zyklisch plastische Verformung zur Rissausbreitung

beitragt.

— Haltezeitzyklus
—Konstante Last
® Maximum der Rissausbreitung

Schadigung

Zeit [s]

Bild 7.4: Modellvorstellungen der Rissausbreitungen im Haltezeitzyklus und bei konstan-
ter Last.

7.2.3 Rissausbreitung im Ubergang zwischen inter- und transkristalliner

Rissausbreitung

In einem bestimmten Frequenzband wird von einer kombiniert zeit- und zyklenabhéngigen
Rissausbreitung gesprochen. Es liegen auf der Bruchfliche inter- und transkristalline ge-
brochene Bereiche nebeneinander [71, 72, 113]. Dabei nimmt der Anteil der transkristallin
gebrochenen Kérner mit der Ermiidungsfrequenz zu [71]. Der Grund ist die abnehmende
Zeit pro Zyklus, wodurch weniger Sauerstoff im Zyklus eindiffundiert. Die Defekteinbrin-
gung durch die plastische Verformung tritt aber unabhéingig von der Zyklenzeit immer
einmal im Zyklus auf. Es kommt zu einer kontinuierlichen Verdnderung von inter- zu
transkristalliner Bruchmorphologie, weil Korngrenzen mit unterschiedlichem >.-Wert eine
unterschiedliche Anfalligkeit fir die dynamischen Versprodung haben [105, 106]. Sie brau-
chen daher unterschiedliche Zeitraume fiir eine ausreichende Schadigung der Korngrenzen

durch eine Sauerstoffdiffusion fiir ein interkristallines Versagen.

Uber die bisher bekannten Ergebnisse hinaus konnte beobachtet werden, dass der Anteil
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der transkristallin gebrochenen Kérner auch mit AK zunimmt, siehe Tabelle 5.3 (S. 82).
Dieses Ergebnis wird auch durch die Rissausbreitungsraten der Versuche mit rein inter-
oder rein transkristalliner Rissausbreitung bestétigt, siche Bild 5.11 (S. 80). Bei rein
interkristalliner Rissausbreitung (Versuch 2-296-2 Luft) nimmt die Rissausbreitungsrate
prozentual langsamer zu als die rein transkristalline Rissausbreitung (Versuch 1Hz Vaku-
um) mit AK, vergleiche die Steigungen der Rissausbreitungskurven in Bild 5.11 (S. 80).
Die transkristalline Schadigung durch die Ermiidung ist damit stérker von AK abhéngig.
Der Einwand, dass fiir den Versuch 1 Hz Vakuum eine mégliche Beschleunigung der Riss-
ausbreitung durch Luftsauerstoff vernachléssigt wird, ist berechtigt. So konnte theoretisch
bei sehr hohen Ermiidungsfrequenzen von iiber 10 Hz, bei welchen auch an Luftatmosphére
eine reine transkristalline Rissausbreitung auftritt [113], eine schnellere Rissausbreitungs-
geschwindigkeit als im Vakuum auftreten, da Sauerstoff durch die Wechselverformung auf
die Gleitebenen kommen kann. Jedoch lasst die Ergebnislage einen moglichen Einfluss von
Sauerstoff auf die transkristalline Ermiidungsrissausbreitung unwahrscheinlich erscheinen.
Die Rissausbreitungsraten der Versuche 1 Hz Luft, 4 Hz Luft und 1 Hz Vakuum tiberlagern
sich bei einer reinen transkristallinen Rissausbreitung bei hohem AK. Wére ein deutlicher
Einfluss des Luftsauerstoffs auf die transkristalline Rissausbreitung vorhanden, sollten die

Rissausbreitungsrate auch bei hohem AK voneinander abweichen.

Dieses Ergebnis ist interessant, da mit AK grundsétzlich sowohl die Schidigung durch die
dynamische Versprodung, als auch die Schadigung durch die Ermidung zunimmt, weil
AK und K,,,, mit der Risslinge gleichmafien zunehmen. Wenn jetzt angenommen wird,
dass die dynamische Versprodung nur von der maximalen Spannungsintensitét K,,,, und
die Ermudungsrissausbreitung nur von AK abhéngig sind, dann sollte sich, insbesondere
vor dem Hintergrund, dass die anderen Versuchsparameter in den Versuchen konstant sind,

das Verhéltnis der Bruchmorphologien nicht verandern.

Es fehlt eine abschliefende Begriindung, warum mit steigendem AK die Schiadigung
durch die Ermiidung starker zunimmt. Ein erstes Indiz dafiir gibt die Rissausbreitung in
Corner-Crack Proben. In diesen wird in Haltezeitversuchen bei Auftreten des Tunneleffekts,
wie zum Beispiel im Versuch 2-26-2 Luft dieser Arbeit, in der Probenmitte eine inter- und
am Probenrand eine transkristalline Bruchmorphologie beobachtet, vergleiche die Arbeiten
von Antunes et al. [112] und Zhao et al. [117]. Fiir diese Beobachtung gibt es mehrere

Erklarungen:
o die unterschiedlichen T-Spannungen am Rand und in der Mitte der Probe [118],

e den Wechsel vom ESZ zum EVZ von Probenrand zu Probenmitte. Dabei wird der



134 7 Diskussion

Tunneleffekt durch den ESZ am Probenrand erklért, weil der ESZ einen hoheren
Widerstand gegen eine Oxidation hat [112, 117] und

o die hohere Spannungsintensitat am Proberand.

Die Verdnderung vom EVZ zum ESZ kann als Erklarung ausgeschlossen werden, weil in
dieser Arbeit die Verdnderung der Bruchmophologie in der Probenmitte mit steigendem
AK immer bei einem EVZ beobachtet wird. Eine Begriindung iiber die T-Spannung ist
ebenso unbefriedigend, wie die Erklarung iiber K,,,, oder AK, da alle drei Grofien von

der Risslange abhangen.

Moglicherweise spielt, wie beim Tunneleffekt, dennoch das Oxidationsverhalten von Nickel-
basislegierungen in Kombination mit der Spannungsintensitét eine Rolle. Zum einen konnte
sich in Haltezeitversuchen am Anfang eine minimale Anlaufschicht ausbilden, welche die
Diffusion bremst. Dabei ist dieser Mechanismus unabhéngig von der Risslénge bzw. AK
und K,,.,. Hingegen nimmt mit der Rissldnge die Verformungschadigung mit AK zu.
Weiterhin gibt es interessanterweise neuere Arbeiten, die ein unterschiedliches Oxidations-
verhalten von Allvac718Plus in Abhéngigkeit vom Ermiidungszyklus beobachten [88]. Im
Haltezeitzyklus wird eine Nickeloxidschicht mit innerer Aluminiumoxidschicht beobachtet.
Fiir Ermiidungsversuche mit hoher Frequenz wird eine Nickeloxidschicht in Kombination
mit einer Chromoxidschicht beobachtet. Die Frequenz hat somit einen Einfluss auf die
Oxidationskinetik und so eventuell auch auf den Sauerstoffkorngrenzentransport. Mogli-
cherweise spielt auch der von Ghonem et al. [94] beobachtete Unterschied der plastischen
Zone eine Rolle, welche auch in dieser Arbeit beobachtet werden konnte, siehe Bild 5.13 (S.
83). Fur die interkristalline Rissausbreitung konnte eine grofe und fiir die transkristalline
Rissausbreitung eine kleine plastische Zone beobachtet werden. Moglicherweise fithrt die
grofle plastische Zone zu einer hoheren Volumendiffusion des Chroms zur Probenoberflache
bzw. der Rissspitze, so dass die Ausbildung einer Oxidschicht beschleunigt wird. Dieser
Mechanismus ist beispielsweise bei chromoxidschichtbildenden Stéhlen bekannt [144]. Sie
bilden bei einer plastischen Verformung der Oberfliche durch Kugelstrahlen schneller eine

schiitzende Oxidschicht aus, wodurch insgesamt die Oxidation abnimmt.

7.2.4 Modell der Rissausbreitung

Das Ziel war es, ein Modell des Rissausbreitungsmechanismus fiir IN718 unter dem Einfluss

der dynamischen Versprodung bei 650°C bei zyklischer plastischer Verformung zu erstellen.

Das Modell, welches im Kapitel 6.2.1 beschrieben ist, baut auf den Versuchsergebnissen auf
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und dient priméar dem Ziel, den Rissausbreitungsmechanismus zu verifizieren. Wenn eine
gute Ubereinstimmung der modellierten und gemessenen Rissausbreitungsgeschwindigkeit
vorliegt, ist anzunehmen, dass die Modellvorstellung die relevanten Mechanismen richtig
abbildet. Es ist jedoch kein physiklaisch gesichertes Modell.

In der Literatur gibt es sowohl phdnomenologische Modellierungsansatze [72, 112, 113, 127],
als auch physikalische Modellierungsansétze [19]. Die bestehenden phdnomenologischen
Modellierungsansatze zur Vorhersage der Rissausbreitung unter dem Einfluss der dyna-
mischen Versprodung bauen auf der Annahme auf, dass es eine zeitabhédngige und eine
zyklenabhangige Schadigung gibt [72, 112, 113, 127]. Fiir die zeitabhingige Schidigung
wird angenommen, dass diese auf eine Diffusion zuriickzufithren ist und die Rissausbreitung
in einem Zyklus durch ein Integral iiber die Zeit eines Zyklus berechnet werden kann
[113, 127]. Fiir die zyklenabhéngige Schidigung werden tiberwiegend die Gesetze der
Bruchmechanik zur Beschreibung verwendet [72, 113, 127].

Weiterhin besteht Einigkeit, dass die Rissausbreitung in Abhéngigkeit von der Ermii-
dungsfrequenz in drei Bereiche eingeteilt werden kann. Die zeitabhingige Rissausbreitung
fiir sehr langsame Frequenzen, die zyklenabhéngige Rissausbreitung fiir sehr schnelle
Frequenzen und einen transienten Bereich dazwischen, in welchem eine kombiniert zeit-
und zyklenabhangige Rissausbreitung auftritt. Dabei wird fiir Bereiche mit rein zeit-
oder zyklenabhingiger Rissausbreitung eine sehr gute Ubereinstimmung von modellierter
und gemessener Rissausbreitungsgeschwindigkeit festgestellt [113, 127]. Die gute Uber-
einstimmung in diesen beiden Extremféllen ist zu erwarten, da die Abhangigkeiten gut
zu extrapolieren sind. Der grofie Unterschied zwischen den verschiedenen Modellansatzen
ist, wie im transienten Bereich die Uberlagerung von zeit- und zyklenabhéngiger Rissaus-
breitung erreicht wird. Dabei gibt es aber nur wenige Modellumsetzungen, die erfolgreich
auf bestehende Versuchsdaten angewendet wurden, wie zum Beispiel die von Antunes et
al. [113] und Gustafsson [127]. Grundsétzlich erfolgt die Berechnung des transienten Be-
reichs iiber die Summe der extrapolierten Rissausbreitungsraten bzw. -geschwindigkeiten
gemessen im rein zyklenabhéngigen Bereich und im rein zeitabhangigen Bereich. Die
Addition erfolgt dabei entweder ohne Gewichtung [113] oder mit frequenzabhéngiger Ge-
wichtung [113, 145]. Gustafsson [127] hat ein anderes Modellierungsziel. Er mochte nicht
die Rissausbreitung bei einer konstanten Versuchsfrequenz vorherzusagen, sondern die Riss-
ausbreitungsgeschwindigkeit im Ubergang zwischen verschiedenen Ermiidungsfrequenzen

beschreiben.

Die physikalisch basierten Modelle berticksichtigen die plastische Verformung iiber visko-

plastische Materialmodelle [19] - sofern bei viskoplastischen Materialmodellen noch von
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physiklisch basierten Modellen gesprochen werden kann - oder iiber Kriechgesetze, wie
das Nortonsche Kriechgesetz [121]. Dabei beeinflusst die plastische Verformung dann die
spannungsabhangige Diffusion, wodurch wiederum die Rissausbreitungsgeschwindigkeit
beeinflusst wird. Es ist also keine Addition zweier individueller Schiadigungsmechanis-
men, sondern die synergetische Schidigung beider Mechanismen wird in der Modellierung

beriicksichtigt.

Gemeinsam ist den phédnomenologischen und den physikalisch-basierten Modellen daher,
dass die unterschiedliche Bruchmorphologie in dem transientem Ubergangsbereich keinen
Eingang in die Modellierung findet. In den Ergebnissen dieser Arbeit ist jedoch eine direk-
te Verbindung zwischen der Bruchmorphologie und der Rissausbreitungsgeschwindigkeit
festzustellen. Daraus resultierte die Idee, die Addition der beiden Rissausbreitungsme-
chanismen im transienten Bereich mit Hilfe des Verhéltnises der Bruchmorphologien zu
gewichten. Dies erscheint gegeniiber den bisherigen phanomenologischen Modellen ein

besseres Kriterium, da es auf messbare Grofien zurtickzufithren ist.

Fiir eine erfolgreiche Modellierung miissen alle Schadigungsmechanismen, die zur Rissaus-
breitung beitragen, berticksichtigt werden. Denkbare Schidigungsmechanismen die zur

Rissausbreitung beitragen sind:

die Kriechschadigung,

die Hochtemperaturkorrosion,

die dynamische Versprodung mit interkristalliner Rissausbreitung,

die Ermiidungsrissausbreitung und

mogliche Synergieeffekte der obigen Schidigungsmechanismen.

Kriechen kann als Ursache fiir die Rissausbreitung augeschlossen werden, wie Versuche im
Vakuum (Kapitel 5.2.1, S. 791f.) zeigen. Im Haltezeitversuch 2-296-2 Vakuum bei 650°C
wurde keine Rissausbreitung festgestellt. Erst an Sauerstoffatmosphére konnte eine inter-
kristalline Rissausbreitung beobachtet werden. Weiterhin konnte die bei Kriechschéadigung

bekannte Porenbildung vor der Rissspitze nicht beobachtet werden.

In Oxidationsversuchen konnte insgesamt nur eine sehr kleine Massenzunahme beobachtet
werden [69]. Daher kann eine massive Korngrenzenoxidation in Anlehnung an den SAGBO-
Mechanismus ausgeschlossen werden. Die Oxidation tragt damit nicht beschleunigend zur

Rissausbreitung bei.
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Es verbleiben also die dynamische Versprédung, die Ermiidung und mogliche Synergieef-
fekt beider als Mechanismen fiir die Rissausbreitung. Im Gegensatz zu den weiter oben
beschriebenen phanomenologischen und physikalischen Modellen wird in dem Modell
dieser Arbeit nicht von einem Synergieeffekt ausgegangen, weil auf der Bruchfliche inter-
und transkristallin gebrochene Bereiche beobachtet werden, die deutlich einem Schédi-
gungsmechanismus zugeordnet werden kénnen. Der Bruch erfolgt entweder trans- oder
interkristallin, also entweder durch die dynamische Versprodung oder durch die Ermiidung.
Daher kann der jeweilige Einfluss der beiden Mechanismen durch das Verhaltnis der

Flachen unterschiedlicher Bruchmorphologie gewichtet werden.

Das Modell wird eingeschrinkt auf eine maximale Zyklenzeit bzw. Haltezeit, in welcher
noch keine Rissausbreitung wahrend der Haltezeit auftritt. Sobald eine Rissausbreitung
bei konstanter Last einsetzt, folgt die Rissausbreitung anderen Gesetzmafligkeiten. Diese
maximale Zyklenzeit muss also bei Verwendung des Modells bekannt sein. Fiir langere
Haltezeiten konnen dann die Modelle von Antunes et al. [113] und Gustafsson [127]
verwendet werden. Diese kritische Haltezeit, ab der eine Rissausbreitung in der Haltezeit
einsetzt ist zum einen abhéngig von der Spannungsintensitét, sieche Ergebnisse in Bild 5.16

(S. 85), und zum anderen von der Werkstoffmikrostruktur.

Fiir die Modellierung der interkristallinen Rissausbreitung durch die dynamischen Ver-
sprodung wurde als Datenbasis der Versuch 2-296-2 Luft herangezogen, weil bei diesem
reiner interkristalliner Rissfortschritt und nur bei sehr hohem AK eine Rissausbreitung
bei konstanter Last in der Haltezeit auftritt und die vernachlassigbar klein ist. Damit
liegt in dem Versuch die maximale Schédigung im Haltezeitzyklus durch dynamische
Versprodung vor, so dass er als Referenzversuch zur Modellierung geeignet ist. Fiir die
transkristalline Rissausbreitung wird der 1 Hz Versuch im Vakuum verwendet, weil in
diesem reine transkristalline Schadigung vorliegt. Ein moglicher Einfluss des Sauerstoffs

auf die transkristalline Rissausbreitung ist nicht zu erwarten, siehe auch Diskussion weiter
oben in Kapitel 7.2.3 (S. 132ff.).

Wie bereits den vorhergehenden Kapiteln der Diskussion zu entnehmen ist, gibt es zwei
gegensatzliche Meinungen iiber den Mechanismus der Rissausbreitung. Zum einen existiert
der von Pfaendtner und McMahon [70] vorgeschlagene Mechanismus der dynamischen
Versprodung. Zum anderen gibt es die Mechanismen mit Schadzone (z.B. Gustafsson [127]
und Ma und Chang [85]). Aufgrund der vielen Versuchsergebnisse, die fiir eine Schadzone
sprechen, wie die treppenformige Rissausbreitung und die langsame Abnahme der Riss-
ausbreitungsgeschwindigkeit bei einem Wechsel vom Haltezeitzyklus mit interkristalliner

Rissausbreitung zu einer sinsféormimgen Ermiidung mit hoher Ermiidungsfrequenz und
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transkristallinem Versagen, wird diese als Modellierungsgrundlage angenommen. Unter die-
ser Annahme ist fiir die interkristalline Rissausbreitung im Haltezeitzyklus der dreistufige

Schadigungsmechanismus in Kapitel 6.2.1 (S. 100) aufgestellt worden.

Es wird angenommen, dass die Schadzone durch die Grofle der Sauerstoffdiffusionszone
bestimmt wird und die Diffusion vom Typ C nach Harrison [21] und Kaur et al. [20] ist
(vel. Bild 2.7, S. 17). Es liegt eine reine Korngrenzendiffusion vor, der Strofftransport aus
der Korngrenze in das umliegende Korn ist vernachlissigbar. Unter dieser Annahme kann
die Korngrenzendiffusion mit den Gleichungen der Volumendiffusion beschrieben werden
[15, 20], siehe Gleichung 6.6 (S. 104). Es ist zu kléren, ob die Annahme einer Diffusion nach
Typ C stimmt. Dafiir muss die fiir die Rissausbreitung notige Sauerstoffkorngrenzendiffusion
deutlich groBer sein als die Sauerstoffvolumendiffusion fir IN718 bei 650°C. Krupp [146]
berechnet den Sauerstoffkorngrenzendiffusionskoeffizienten fiir IN718 fiir 650°C auf 10*15‘“{.
Neben diesen Angaben liegen nur noch Daten fiir die Volumendiffusion von Sauerstoff in
reinem Nickel bei einer unteren Temperaturgrenze von rund 850°C vor [147, 148]. Wird der
Diffusionskoeffizient mit den Angaben auf eine Temperatur von 650°C extrapoliert, ergibt

sich ein Diffusionskoeffizient fiir die Volumendiffusion zwischen 2 - 10*17%2 und 2 - 10*15%2.

Der aus dem Versuch 2-296-2 Luft abgeschétzte Sauerstoffkorngrenzendiffusionskoeffizient
liegt in der Grofenordnung von 1 - 10_12“‘?2 fir ein AK = 30 MPay/m bis 5,4 - 10_10““72
fir ein AK = 60 MPay/m. Damit ist die notige Korngrenzendiffusion um drei bis fiinf
Potenzen grofler als die Volumendiffusion, so dass von dieser Seite eine Typ C Diffusion

mit reiner Korngrenzendiffusion vorliegen kann.

Die Modellierung der Schadzone erfolgt damit iiber ein parabolisches Gesetz, Gleichung
6.6 (S. 104). Der Diffusionskoeffizient ist so ein Effektivwert, der verschiedene ¥-Werte,
Missorientierungsfaktoren der Korngrenzen und den Einfluss der mechanischen Spannung
auf die Diffusion berticksichtigt. Es wird daher von einer effektiven Diffusionskonstante
gesprochen. An dieser Stelle unterscheidet sich das hier verwendete Modell auch von
anderen Ansétzen in der Literatur. Viele Autoren [113, 127] verwenden wie in dieser
Arbeit ein Potenzgesetz in Anlehnung an das Paris-Gesetz und dessen Integration iiber
die Zeit, um die diffusionsabhéngige Schidigung zu beschreiben, vgl. Gleichung 6.8 (S.
104). In dieser Arbeit wird jedoch kein weiterer Korrekturfaktor zur Beschreibung der
interkristallinen Schadigung benétigt, siche Gleichung 6.7 (S. 104). Die entsprchende
Gewichtung der interkristallinen Schadigung erfolgt direkt auf dem Fliachenverhéltnis der

beiden Bruchmorphologien. Dies ist gleichzeitig die Neuerung dieser Arbeit.

Das Modell baut auf der Idee von Wei und Huang [114] auf, die Summe aller Schadigungsan-
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teile , Eins“ werden zu lassen, weil so die jeweiligen Anteile der inter- und transkristallinen
Bruchmorphologie als Gewichtung genutzt werden kénnen. Fiir die Gewichtung der Fla-
chenanteile wurden in dem Modell zwei Anséatze verfolgt. Dies sind die auf den Bruchflichen

gemessenen Fléachenanteile und eine einfache Gleichung zur Berechnung der Fléachenanteile.

Eine weiteres Unterscheidungsmerkmal zu den anderen Modellierungsansatzen ist, dass die
interkristalline Rissausbreitung, hervorgerufen durch die Haltezeit, mittels einer Schadzone
bestimmt wird. Andere Arbeiten nehmen eine kontinuierliche Rissausbreitung an und
interpolieren daher die Rissausbreitung unter Beriicksichtigung der Spannungsintensitét
K iiber die Zeit, siehe die Arbeiten von Antunes et al. [113] und Gustafsson [127]. Damit
wird in dieser Arbeit die sukzessive Rissausbreitung aus Ausbildung auf Aufbrechen einer
Schadzone durch die Ermiidungsbelastung besser abgebildet. Nur das physikalische Modell
von Zhao et al. [19] berticksichtigt in der Modellierung direkt die Sauerstoffdiffusionszone. Es
wird die Diffusionszone tiber mehrere Haltezeitzyklen hinweg modelliert und anschlieBend
diese Zone durch die Anzahl der Lastwechsel geteilt, um die Rissausbreitung pro Zyklus
zu erhalten. Es ist somit fraglich, wie gut die Modellierung die Diffusionszone beschreiben
kann, da die Rissspitze als primérer Sauerstofflieferant fiir die Diffusion iiber mehrere
Zyklen nicht mitwéchst. In dem Modell dieser Arbeit hingegen ist die Rissausbreitung

unmittelbar zyklenbasiert, so dass von dieser Seite keine Fehler entstehen.

Bei einer Betrachtung der berechneten Rissausbreitungsrate muss unterschieden werden
zwischen der Rissausbreitungsrate, basierend auf den gemessenen und den berechneten
Flachenanteilen. Zuerst wird das Modell aufbauend auf den gemessenen Flachenanteilen
eingegangen. Insgesamt wird eine sehr gute Ubereinstimmung von gemessenen und berech-
neten Rissausbreitungsraten erreicht, siehe Bild 6.9 (S. 108). Das Fehlerband ist immer
kleiner als 100%. Fir alle Versuche auler dem Versuch 2-3-2 Luft ist das Fehlerband sogar
kleiner als 35%. Fur die Berechnung der Rissausbreitungsrate der Versuche 1 Hz Luft, 4 Hz
Luft und 2-3-2 Luft wurde der Anpassungsparameter M verwendet. Wird jedoch stattdes-
sen fiir die Berechnung der interkristallinen Schédigung ein Versuch mit einer Frequenz von
f =0,003 Hz und rein interkristalliner Rissausbreitung bei sinustérmigen Beanspruchung
herangezogen, kann auf den Anpassungsparameter M (bzw. M = 1) verzichtet werden.
M ist also ein Anpassungsparameter fir die verschiedenen Beanspruchungsverldufe. Er
kompensiert nicht andere unbekannte oder nicht berticksichtigte Effekte bzw. Mechanis-
men, die ebenfalls zu einer Rissausbreitung beitragen. Die Schlussfolgerung ist daher, dass
die Modellierung die relevanten in dieser Arbeit beobachteten Schadigungsmechanismen
widerspiegelt. Damit ist das entwickelte Modell ein beschreibendes Modell, welches die

postulierte Vorstellung des Schédigungsmechanismus verifiziert.
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Nun folgt die Betrachtung der berechneten Rissausbreitungsraten, aufbauend auf den
berechneten Anteilen inter- und transkristalliner Rissausbreitung. Die Vorhersage des
Verhéltnisses von inter- und transkristalliner Bruchflache erfolgt tiber die unterschiedliche
Zunahme der Rissausbreitungsgeschwindigkeit mit AK bei rein inter- oder rein transkris-
talliner Rissausbreitung, siehe Gleichung 6.13 (S. 105). Dafiir wird ein Korrekturfaktor
L verwendet, um die sehr unterschiedliche inter- und transkristalline Rissausbreitungs-
rate zu berticksichtigen. Der Korrekturfaktor ist werkstoff- und mikrostrukturspezifisch
und beriicksichtigt die unterschiedlichen Widerstdnde von Korngrenze und Matrix gegen
Versagen. Dies bedeutet auch, dass er fiir alle Versuche dieser Arbeit gleich ist und kein
variabler Anpassungsparameter ist, um andere physikalische Einfliisse zu berticksichtigen.
Auch bei diesem Weg der Modellierung wird eine gute Ubereinstimmung mit einem Fehler

kleiner 35% von gemessenen und berechneten Rissausbreitungsraten erreicht, siehe Bild

6.10 (S. 108).

Fraglich ist, inwieweit mit der Berechnung der Flachenverhéltnisse das Modell als Vor-
hersagemodell taugt. Damit das Modell als Vorhersagemodell genutzt werden kann, muss
der Flachenanteil interkristalliner Bruchmorphologie in Abhangigkeit von der Haltezeit
bzw. der Ermiidungsfrequenz und von AK vorhergesagt werden. Dafiir miissen zum einen
die Ubergangsfrequenzen fiir rein inter- oder rein transkristalline Rissaubreitung ermittelt
werden. Zum anderen muss fiir den Bereich inter- und transkristalliner Rissausbreitung
der Flachenanteil interkristalliner Rissausbreitung bestimmt werden, siehe Gleichung 6.13
(S. 105). Der Versuchsumfang ist also relativ umfangreich und muss fiir jeden neuen
Werkstoffzustand, zum Beispiel infolge einer anderen Wéarmebehandlung, neu durchgefiihrt
werden. Das Modell eignet sich deswegen nur eingeschrankt als Vorhersagemodell. Besser
und ein moglicher néchster Schritt wére es, das Fliachenverhéltnis iiber physikalische
Modelle, z.B. die notige Energie zur Materialtrennung der Korngrenzen oder der Atome

im Korn, vorherzusagen.

Nun folgt ein Vergleich zwischen der berechenten Rissausbreitungsraten, aufbauend auf
den gemessenen (Bild 6.9, S. 108) und den berechneten (Bild 6.10, S. 108) interkristalli-
nen Bruchflichenanteilen. Die Ergbnisse stimmen gut iiberein, obwohl teilweise grofiere
Unterschiede zwischen den modellierten und den gemessenen interkristallinen Bruchfla-
chenanteilen vorliegen, siche Tabelle 6.1 (S. 107). Inbesondere an den Grenzen zu einer
rein inter- oder einer rein transkristallinen Rissausbreitung ist eine erhohte Abweichung
feststellbar. Das bedeutet, dass der Modellansatz zur Vorhersage/Berechnung des inter-
kristallinen Bruchflichenanteils an diesen Grenzen noch verbesserungswiirdig ist und, wie

bereits genannt, eine physikalisch basierte Modellierung ein nachster sinnvoller Schritt ist.
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Das trotz dieser Unterschiede im interkristallinen Bruchflichenanteil eine gute Uberein-
stimmung mit den vorhergesagten Rissausbreitungsgeschwindigkeiten vorliegt, hat zwei
Griinde. Erstens dominiert an der Grenze zur rein interkristallinen (transkristallinen)
Rissausbreitung der interkristalline (transkristalline) Schiadigungsmechanismus die Rissaus-
breitung. Die trankristalline (interkristalline) Schadigung hat daher nur einen sekundéren
Einfluss auf das Ergebnis, weil sie nur in geringem Umfang auftritt. Zweitens wird die
interkristalline Rissausbreitung nicht nur iiber den Flachananteil modelliert, sondern auch
die Haltezeit findet iiber das parabolische Zeitgesetz Niederschlag, siehe Gleichung 6.7
(S. 103). Damit wird an dieser Stelle bereits den sehr unterschiedlichen Haltezeiten und
deren Einfluss auf die interkristalline Rissausbreitung Rechnung getragen. Die spéatere
Gewichtung tiber den Flachenanteil baut darauf auf und fiihrt nur zu einer weiteren

Verfeinerung der Modellergebnisse.

Aufbauend auf den Ergebnissen des Modells kann die Rissausbreitungsgeschwindigkeit in
drei Bereiche eingeteilt werden. Fiir sehr schnelle Ermiidungsfrequenzen von iiber 10 Hz wird
von einer rein transkristallinen Rissausbreitung mit einer Modellierung durch die LEBM
ausgegangen. Fiir einen Frequenzbereich kleiner 10 Hz bis zu einer Haltezeit von ungefahr 5 s
(also f = 0,2Hz) liegt der transiente Bereich mit inter- und transkristalliner Schadigung vor,
in welchem beide Schadensmechanismen zur Rissausbreitung beitragen. Ab einer Haltezeit
von 5s liegt der Mechanismus mit sukzessiver Ausbildung und Versagen der Schadzone
vor. Im Vergleich zu den aus der Literatur [72, 112, 113] bekannten Bereichen sind
deutliche Abweichungen zu erkennen. Gemeinsam ist der Bereich der rein transkristallinen
Rissausbreitung bis zu einer minimalen Frequenz von rund 10 Hz mit Beschreibung durch
die LEBM. Jedoch schen einige Arbeiten [72, 112, 113] den transienten Bereich mit
einem synergetischem Effekt von dynamischer Versprodung und Ermiidung bis zu langen
Haltzeiten von 100 s, wahrend in dieser Arbeit bereits ab einer Haltezeit von rund 5s die
Rissausbreitung allein durch den Haltezeitmechanismus aus Ausbildung und Aufbrechen
der Schadzone beschrieben und erfolgreich modelliert wird. In dieser Arbeit kann also
durch die Modellierung der Schadzone, welche durch die plastische Verformung wéahrend
der Ermidung zwischen zwei Haltezeiten aufgebrochen wird, der Einfluss der plastischen
Verformung auf die Rissausbreitung ausreichend gut abgebildet werden. Daher ist fiir
den transienten Ubergangsbereich keine weitere Beriicksichtigung eines Synergieeffekts
notig. Umgekehrt eignet sich dieses Modell im Gegensatz zu den Modellen von Antunes
et al. [113] und Gustafsson [127] nicht, um eine mogliche Rissausbreitung wahrend einer
Haltezeit zu beriicksichtigen. Sobald also die rein zeitabhéngige Rissausbreitung ohne einen
Einfluss einer tiberlagerten Ermiidungsbelastung auftritt, was ab rund 100s Haltezeit der

Fall ist [72, 112, 113], vermag dieses Modell die Rissausbreitung nicht mehr zu beschreiben.
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Der Grund ist, dass bei einer Rissausbreitung in der Haltezeit die Rissausbreitung nur
durch die reine Sauerstoffdiffusion entsteht, was in diesem Modell nicht berticksichtigt

wird.

7.2.5 Mechanismenkarte der Rissausbreitung

Im vorletzten Kapitel (Kapitel 7.2.3, S. 132ff.) wurde diskutiert, dass die Rissausbreitung
in Abhéngigkeit von der Ermiidungsfrequenz grob in drei Bereiche, die zeit-, die zyklen-
und die zeit- und zyklenabhéngige Rissausbreitung eingeteilt werden kann. Aufbauend auf
den vorliegenden Ergebnissen dieser Arbeit kann dieses Modell zu einer schematischen
Mechanismenkarte der Rissausbreitung in IN718 bei 650°C erweitert werden, siehe Bild
7.5.

Instabile Rissausbreitung

100 ~
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30 trans- trans- und
kristalliner interkristalliner
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Bild 7.5: Schematische Mechanismenkarte der Rissausbreitung in IN718 bei 650°C. Die
blauen Punkte stellen die Messpunkte des prozentualen Anteils der interkristal-
liner Bruchflache fiir die Versuche 4 Hz Luft, 1 Hz Luft und 2-3-2 Luft fir die
entsprechenden AK und Frequenzen dar (Tabelle 6.1, S. 107). Die schwarzen
Punkte stehen fiir die Inkubationszeiten bis es zu einer interkristallinen Riss-
ausbreitung wahrend einer Haltezeit flir eine bestimmte Spannungsintensitét
kommt (vgl. Bild 5.16, S. 85). Die rote Farbe représentiert schematisch den
Anteil interkristalliner Bruchflache. Der Schwellenwert AKy, und der kriti-
sche Spannungsintensitatsfaktor K. fiir IN718 bei 650°C sind Kang et al. [84]
entnommen.

In diesem Bild sind der Schwellenwert A K}, und der kritische Spannungsintensitétsfaktor
K. fiir IN718 bei 650°C aus Kang et al. [84] entnommen. Unterhalb des Schwellenwertes
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A Ky, sollte keine technisch relevante Rissausbreitung mehr auftreten, wobei weiterhin
aufgrund der hohen Temperatur mit Kriecheffekten zu rechnen ist. Nach oben wird
die stabile Rissausbreitung durch den kritischen Spannungsintensitatsfaktor begrenzt.
Weiterhin sind in dem Bild mit den blauen Punkten die auf den Bruchflachen der Versuche
4Hz Luft, 1Hz Luft und 2-3-2 Luft gemessenen prozentualen Anteile interkristalliner
Bruchflache (Zahlenwerte im Bild) dargestellt, vgl. Tabelle 6.1 (S. 107). Aus den Daten
dieser Messpunkte wurde schematisch der Verlauf des Anteils interkristalliner Bruchflédche
in Abhéangigkeit vor der Haltezeit und von AK abgeleitet. Der Anteil ist rot dargestellt.
Je intensiver der rote Farbton, desto grofler ist der Anteil der interkristallinen Bruchfliache.
Oberhalb des kritischen Spannungsintensitétsfaktors sollte der Bruch transkristallin durch
Gewaltbruch erfolgen, weil die Sauerstofffluss in die Korngrenzen zu klein ist, um die

Korngrenzen ausreichend schnell zu schéadigen.

Die schwarzen Punkte reprasentieren die Inkubationszeit bei einem bestimmten AK bzw.
dem umgerechenten K,,,, in der Haltezeit bei den vorliegenden Versuchsbedingungen,
ab welcher eine Rissausbreitung wéihrend der Haltezeit auftritt, vgl. Bild 5.16 (S. 85).
Diese Messpunkte wurden als Grundlage fiir den linearen Fit genommen, welcher die rein
interkristalline Rissausbreitung in der Haltezeit von den anderen Rissausbreitungsarten
abgrenzt. Die so erhaltene, schematische Mechanismenkarte der Rissausbreitung gibt

Aufschluss dartiber, welche Bedingungen zu welchem Schédigungsverhalten fithren.

Es sei darauf hingewiesen, dass das Bild 7.5 eine schematische Darstellung fiir die in
dieser Arbeit verwendeten Versuchsbedingungen ist. Ein anderes Spannungsverhéltnis bei

gleichem AK hétte sicherlich eine erhebliche Verschiebung der Bereiche zur Folge.

7.3 Vergleich der beiden Versprodungsmechanismen

Die dynamische Versprodung und die 475°C-Versprodung fithren beide zu einem sproden
Werkstoffversagen, zeigen aber unterschiedliche Abhéngigkeiten von externen Spannungen
und/oder zyklischen plastischen Verformungen. Dabei wird deutlich, dass die Eigenschaften
des entsprechenden Versprodungsmechanismus mafigeblich die Abhédngigkeit von externen
Beanspruchungen bestimmen. Die dynamische Versprodung wiirde ohne eine externe
mechanische Zugbeanspruchung nicht auftreten, weil sonst keine Diffusion eines von auflen
angreifenden versprodenden Elements auftritt. Bei der 475°C-Versprodung reicht eine ther-
mische Aktivierung, weil die Versprodung durch eine intrinsische Diffusion hervorgerufen

wird und so eine externe mechanische Beanspruchung nicht notwendig ist. Bei der dynami-
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schen Versprodung verdndert die plastische Verformung nicht den Versprodungszustand,
sondern bricht nur die Schadzone auf. Hingegen verdndert die plastische Verformung den
Versprodungszustand bei der 475°C-Versprodung direkt, indem die spinodal entmischten
Bereiche durch die Versetzungsbewegung lokal aufgelost werden. Auch andere Versprodun-
gen zeigen je nach Mechanismus sehr unterschiedliche Veranderungen durch eine plastische
Verformung. Bei der Schwefelversprodung von Stédhlen ist Schwefel das Schadelement.
Eine Auswirkung einer plastischen Verformung auf die Schwefelversprodung ist nicht zu
erwarten, da der Schwefel weiterhin im Material vorliegt. Es lasst sich abschlielend sagen,
dass der Einfluss einer plastischen Verformung auf Versprodungen sehr vom jeweiligen

relevanten Versprodungsmechanismus abhangt.
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8 Zusammenfassung

Das Ziel dieser Arbeit war es, den Einfluss einer Hochtemperaturermiidungsbeanspruchung
auf bekannte Hochtemperaturversprodungsmechanismen zu untersuchen. Als Versprodungs-
prozesse wurden die 475°C-Versprodung von Duplexstahl und die dynamische Versprodung

von Nickelbasislegierungen untersucht.

Um den Einfluss einer (Hochtemperatur-)Ermiiddung auf die 475°C-Versprodung zu analy-
sieren, wurden Raumtemperaturermiidungsversuche und isotherme Ermiidungsversuche bei
475°C bei verschiedenen Beanspruchungsamplituden, Versuchsfrequenzen und in verschie-
denen vor dem Versuch erzeugten Versprodungszusténden des Duplexstahls durchgefiihrt.
Raumtemperaturermiidungsversuche ermoglichen, den alleinigen Einfluss einer zyklischen

Verformung zu untersuchen.

Das Ermiidungsverhalten in der Kurzzeitfestigkeit ist gepréigt von einer anfanglichen
Verformungsverfestigung in den ersten ca. 20 Ermiidungszyklen. Im Anschluss folgt eine
Entfestigung bis zum Versagen nach rund 1000 Zyklen. Dabei ist erstens festzustellen,
dass fiir nicht vorversprodeten Duplexstahl die anfangliche Verformungsverfestigung in
der GroBenordnung der folgenden Entfestigung ist. Mit zunehmender Vorversprodung
nimmt die Entfestigung in Relation zur Verfestigung zu. Zweitens ist die Entfestigung
in der ersten Hélfte der Lebensdauer schneller als in der der zweiten Halfte. Grundsétz-
lich verformen sich beide Phasen des Duplexstahl (a und ) plastisch und beide Phasen
beeinflussen so das Ermiidungsverhalten. Um herauszufinden, in welchem Mafle das unter-
schiedliche Ermiidungsverhalten von den beiden Phasen hervorgerufen wird, wurde eine
Auswertung mittels der Streckgrenzenverteilung vorgenommen. Dabei korreliert das globale
Ermiidungsverhalten mit dem der ferritischen Phase, jedoch liegt keine Ubereinstimmung
mit dem Ermiidungsverhalten der austenitischen Phase vor. Weiterhin erweist sich das
Ermiidungsverhalten fiir die austenitische Phase unabhangig vom Versprodungszustand.
Die Unterschiede im Ermiidungsverhalten sind daher mafigeblich von der ferritischen
Phase bestimmt. Damit ist die starkere Entfestigung von versprodetem Duplexstahl auf
das Verhalten der ferritischen Phase zurtickzufithren. Der Mechanismus ist die aus der
Literatur bekannte verformungsinduzierte Auflésung der spinodal entmischten Bereiche der
475°C-Versprodung. Das Hin- und Hergleiten von Versetzungen 16st die Ausscheidungen

der 475°C-Versprodung auf und senkt somit die Festigkeitssteigerung. Dieser Entfesti-
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gungsmechanismus fehlt in nicht vorversprodetem Duplexstahl, weshalb die Entfestigung

geringer ist.

Isotherme Ermiidungsversuche mit Duplexstahl bei 475°C bestatigen die bisher genannten
Erkenntnisse aus den Raumtemperaturermiidungsversuchen und erlauben aulerdem, durch
den kombinierten Effekt von verformungsinduzierter Auflosung der spinodalen Entmischung
und der voranschreitenden thermisch aktivierten spinodalen Entmischung weitergehende
Riickschliissen auf den Einfluss der plastischen Verformung auf die 475°C-Versprodung
zu ziehen. Die Untersuchung der Versetzungsanordnungen deutet darauf hin, dass die
Unterschiede im Ermtiidungsverhalten in der Kurzzeitfestigkeit von der ferritischen Phase
hervorgerufen werden. So werden in Ubereinstimmung mit dem Literaturkenntnisstand
unabhangig vom Versprodungszustand und der Versuchsfiihrung immer die gleichen Verset-
zungsanordnungen in der austenitischen Phase aber unterschiedliche Versetzungsanordnung
in der ferritischen Phase beobachtet. Auch die starkere Entfestigung von vorversprodetem
Duplexstahl im Vergleich zu nicht vorversprédetem Duplexstahl wird beobachtet. Im
Unterschied zu den Raumtemperaturermiidungsversuchen folgt aber im Anschluss an die
anféngliche Verfestigung fiir nicht vorversprodeten Duplexstahl in isothermen Versuchen bei
475°C nicht immer eine Entfestigung bis zum Versagen. Fir plastisch-dehnungsgeregelte
Versuche bei 475°C lauft die Verfestigung beispielsweise entweder in einer Séttigung
(Agpl:0,8%) aus oder es kommt sogar zu einer Verfestigung (A;pl =0,25%). Eine Verfesti-
gung wird in Raumtemperaturermiidungsversuchen grundsétzlich nicht beobachtet, so dass

diese thermisch aktiviert sein muss. Eine Sattigung ist auch in Raumtemperaturermiidungs-
versuchen zu beobachten und muss daher nicht notwendigerweise aus der Verfestigung
durch die spinodale Entmischung entstehen. Daher wurde ein Versuch bei 475°C mit zwei
Versuchsfrequenzen durchgefiihrt. Bei schneller Frequenz sollte aufgrund der geringeren
Versuchzeit weniger Verfestigung durch die 475°C-Versprodung auftreten als in dem Ver-
such mit langsamer Frequenz. Dies bestatigt sich in dem Versuch mit schneller Frequenz
durch eine Entfestigung aufgrund der fehlenden 475°C-Versprodung, wéhrend sich im

Versuch mit langsamer Frequenz eine Sattigung einstellt.

Eine Auswertung fiir diese beiden Versuche mit der Streckgrenzenverteilungsfunktion zeigt,
dass erneut das globale Ermiidungsverhalten dem der ferritischen Phase entspricht und das
Ermiidungsverhalten der austenitischen stark davon abweicht. Daher muss die Sattigung
respektive die Verfestigung aus einer Hochtemperaturverfestigung der ferritischen Phase
hervorgerufen werden. Da diese Verfestigung bei Raumtemperaturermiidungsversuchen

fehlt, kommt es zu einer globalen Entfestigung.

Ein moéglicher Einfluss der dynamischen Reckalterung kann zwar nicht vollstandig ausge-
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schlossen werden, jedoch zeigen die Ergebnisse, dass die 475°C-Versprodung der hauptur-
séchliche Mechanismus ist. Die plastische Verformung hat nicht direkt einen Effekt auf
die 475°C-Versprodung, welche nach wie vor durch eine spinodale Entmischung hervor-
gerufen wird, aber sie steht der Versprodung entgegen. Die 475°C-Versprodung und die
verformungsinduzierte Auflosung der spinodal entmischten Bereiche sind gleichzeitig auf-
tretende, unabhangige Mechanismen, die jedoch gegeneinander arbeiten. Das Verhéltnis
aus verformungsinduzierter plastischer Dehnungsamplitude und Versuchszeit entscheidet

tiber das Ermiidungsverhalten (Verfestigung, Sattigung oder Entfestigung).

Die in den Ermiidungsversuchen beobachtete Wechselwirkung muss nicht notwendigerweise
auch andere Materialeigenschaften beeinflussen. Einige der Ermiidungsversuche wurden vor
dem Ermiidungsbruch fiir nachfolgende Raumtemperaturzugversuche abgebrochen. Dabei
konnte kein Einfluss der Ermiidung auf die Zugfestigkeit festgestellt werden. Die Zugfestig-
keit von bei 475°C ermiidetem Duplexstahl entsprach immer der von Referenzversuchen
an rein thermisch versprodetem Duplexstahl. Der Grund fiir die unterschiedlichen Auswir-
kungen auf den beobachteten Versprodungszustand in Ermiidungs- und Zugversuchen sind
die unterschiedlichen versuchsspezifischen Eigenschaften. In Ermiidungsversuchen wird nur
ein geringer Volumenanteil plastisch verformt und in diesen Bereichen lokalisiert sich die
plastische Verformung. Die verformungsinduzierte Auflosung der Ausscheidungen in diesen
Bereichen fiithrt dann zu der beobachteten Entfestigung. In Zugversuchen wird das gesamte
Material plastisch verformt. Der in den Ermiidungsversuchen von der verformungsinduzier-
ten Auflosung betroffene Volumenanteil ist klein und damit nicht ausreichend grof}, um

die Zugfestigkeit messbar zu verédndern.

Der Effekt der plastischen Verformung auf die dynamische Versprodung in IN718 lasst
sich nicht wie fiir die 475°C-Versprodung aus gegenlaufigen Mechanismen aus Ver- und
Entfestigung beschreiben. Vielmehr verdndert sich der Schadigungsmechanismus. Das
bisherige Verstdndnis der dynamischen Versprodung basiert auf Rissausbreitungsversuchen
in Vierpunktbiegung mit statischer Durchbiegung. Der Riss wachst kontinuierlich mit der
Sauerstoffdiffusion entlang der Korngrenzen. Um den Einfluss einer Ermiidung auf die
Rissausbreitung zu untersuchen, wurden Rissausbreitungsversuche im Haltezeitzyklus und
unter sinusformiger Beanspruchung mit unterschiedlicher Haltezeit bzw. Ermiidungsfre-
quenz unter Luftatmosphare und im Vakuum durchgefithrt. Die Variation der Ermiidungs-
frequenz bzw. der Haltezeit erlaubt die zeitabhéngige Diffusionsschadigung durch den
Sauerstoff unterschiedlich stark zu berticksichtigen. Je nach Haltezeit/Versuchsfrequenz
und Schwingbreite des Spannungsintensitétsfaktors sind unterschiedliche Schadigungs- und

Rissausbreitungsmechanismen zu beobachten.
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In Versuchen im Haltezeitzyklus ist fiir kleine Schwingbreiten des Spannungsintensitits-
faktors eine konstante Risslange wahrend der Haltezeit zu beobachten. Erst mit der
Ermiidungsbelastung zwischen zwei Haltezeiten wéchst der Riss. Der Grund ist, dass wah-
rend der Haltezeit Umgebungssauerstoff in die der Rissspitze vorgelagerten Korngrenzen
diffundiert. Es deutet darauthin, dass der Korngrenzensauerstoff wihrend der Haltezeit
eine Schadzone ausbildet, die sich durch eine geringere Korngrenzenkohésion auszeichnet.
Diese Schadzone bricht durch die plastische Verformung in dem Ermiidungszyklus auf und
der Riss wachst. Nimmt mit wachsender Risslange die Schwingbreite des Spannungsinten-
sitatsfaktors zu, nimmt auch die maximale Spannungsintensitit wiahrend der Haltezeit zu.
Es ist dann eine Verdnderung des Rissausbreitungsmechanismus zu beobachten. Es kommt
auch zu einer Rissausbreitung wahrend der Haltezeit. Die Zeit bis zur Rissausbreitung
in der Haltezeit nimmt mit zunehmender Spannungsintensitit ab. Es besteht also eine
kritische Sauerstoffkorngrenzenkonzentration, ab welcher eine Rissausbreitung in der Halte-
zeit auftritt. Ab diesem Zeitpunkt basiert die Rissausbreitung allein auf der schadigenden

Sauerstoffdiffusion, analog zur statischen Rissausbreitungversuchen in Vierpunktbiegung.

Wird der Einfluss der Ermidungsfrequenz bzw. der Haltezeit bei einer konstanten Schwing-
breite des Spannungsintensitatsfaktors auf die Rissausbreitung untersucht, fallt auf, dass
sich je nach Frequenz / Haltezeit die Bruchmorphologie verdandert. Fiir lange Haltezeiten
(langsame Frequenzen) ist eine rein interkristalline Rissausbreitung zu beobachten, weil
die Schadigung durch den Korngrenzensauerstoft ausreichend grof3 ist. Mit abnehmender
Haltezeit (zunehmender Frequenz) ist ein zunehmender Anteil transkristallin gebrochener
Korner zu beobachten, bis bei sehr kurzer Haltezeit (sehr schnelle Frequenz) eine rein
transkristalline Rissausbreitung auftritt, weil die Sauerstoffdiffusion in einem Zyklus zu
klein ist, um alle Korngrenzen ausreichend zu schédigen. Weiterhin ist zu beobachten, dass
bei gleicher Haltezeit und gleichem Spannungsverhéltnis aber zunehmender Schwingbreite

des Spannungsintensitatsfaktors der Anteil transkristalliner Bruchmorphologie ansteigt.

Die Ergebnisse dieser Arbeit zeigen, dass bei einer Ermiidungsrissausbreitung der Sché-
digungsmechanismus der dynamischen Versprodung um den Einfluss der zyklischen me-
chanischen Belastung erweitert werden muss. Aufbauend auf den Ergebnissen wurden
daher fiir die verschiedenen Variationen aus Frequenz und Schwingbreite des Spannungsin-
tensitatsfaktors entsprechende Modellrissausbreitungsmechanismen, aufbauend auf dem
Grundmodell der dynamischen Versprodung, entwickelt, welche anschliefend in ein Simula-
tionsmodell zusammengefasst wurden. Die transkristalline Rissausbreitung wurde iiber die
linear elastische Bruchmechanik mit dem Paris-Gesetz modelliert. Fiir die interkristalline

Rissausbreitung wurde die Ausbildung einer Schadzone wahrend der Haltezeit und deren
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Aufbrechen durch die zyklische Belastung zugrunde gelegt. Die interkristalline Rissausbrei-
tung in einem Zyklus wurde so iiber die mittlere Diffusionstiefe in der Haltezeit, welche
sich aus der Zyklenzeit und der Schwingbreite des Spannungsintensitétsfaktors berechnet,
modelliert. Das Gesamtmodell ist die Addition beider Rissausbreitungsmechanismen und

deren Gewichtung mit den Fléachenanteilen inter- oder transkristalliner Bruchmorphologie.

Das Modell ist beschrankt auf Haltezeiten ohne Rissausbreitung in der Haltezeit. Es wird ei-
ne hohe Ubereinstimmung aus gemessener und simulierter Rissausbreitungsgeschwindigkeit
mit einem Fehlerband kleiner als zwei erreicht. Die Simulationsergebnisse bestétigen daher
die aus den Versuchsergebnissen abgeleitete Modellvorstellung des Schédigungsmechanis-
mus. Der Einfluss der zyklischen mechanischen Belastung auf die dynamische Versprodung
untergliedert sich also in zwei Aspekte. Zum einen bricht die Verformung die Schadzone
auf und tragt so zur Rissausbreitung bei. Zum anderen zeigt das gleichzeitige Auftreten
inter- und transkristalliner Bruchmorphologie, dass bei hoher Ermiidungsfrequenz (kurzer
Haltezeit), also geringer Saurstoffkorngrenzendiffusion, die Rissausbreitung stark von der
zyklischen mechanischen Belastung bestimmt wird. Die schnelle zyklische Beanspruchung
steht dann der Schadigung durch die dynamische Versprodung entgegen. Die zyklische
mechanische Belastung verandert nicht die dynamische Versprodung als Mechanismus,
aber erreicht, dass einige Bereiche eher durch die Ermiidungsrissausbreitung versagen als

durch die dynamische Versprodung.

Ein Vergleich der beiden Hochtemperaturversprodungsprozesse zeigt, dass bei beiden,
in Abhéngigkeit von den Besonderheiten des jeweiligen Versprodungsmechanismus, eine
andere Abhéngigkeit von der zyklischen plastischen Verformung bzw. zyklischen mechani-
schen Belastung vorliegt. Die 475°C-Versprodung wiirde auch ohne externe Spannungen
auftreten, aber eine zyklische plastische Verformung steht der 475°C-Versprodung entgegen.
Der Einfluss kann kurz als gleichzeitige Verfestigung durch spinodale Entmischung und ver-
formungsinduzierte Auflésungen von spinodal entmischten Bereichen beschrieben werden.
Der Einfluss der plastischen Verformung auf die verformungsinduzierte Auflésung spinodal
entmischter Bereiche der 475°C-Versprodung ist lokal sehr begrenzt auf die Bereiche
plastischer Verformung. Die dynamische Versprodung tritt nur bei externer Zugspannung
und nur unmittelbar an der Rissspitze auf. Eine globale zyklische plastische Verformung
verdandert an der diffusionsabhdngigen dynamischen Versprodung nichts. Jedoch verandert

es den Mechanismus der Rissausbreitung.

Die Arbeit konnte zeigen, dass beide Versprodungsmechanismen dem Einfluss einer zykli-
schen plastischen Verformung bzw. einer zyklischen mechanischen Belastung unterliegen.

Fir die 475°C-Versprodung sollte aufbauend auf den Ergebnissen dieser Arbeit in einem
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nachsten Schritt der Mechanismus aus verformungsinduzierter Auflésung der spinodal ent-
mischten Bereiche und der spinodalen Entmischung in einem Modell umgesetzt werden. Zur
Vertiefung des Verstandnisses der dynamischen Versprodung wére ein physikalisches Modell
erstrebenswert, welches das phanomenologische Modell dieser Arbeit weiter verfeinern
wiirde. Des Weiteren konnten thermomechanische Rissausbreitungsversuche interessante
und weiterfithrunde Erkenntnisse iiber den Einfluss der dynamischen Versprodung auf den

Schédigungsmechanismus bei wechselnder thermischer und mechanischer Beanspruchung

liefern.
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