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1 Einleitung

Gasturbinen spielen bei der Energieerzeugung sowie als Flugtriebwerke nach wie

vor eine bedeutende Rolle. Ziel bei der Entwicklung neuer sowie der Optimierung

bestehender Gasturbinen ist die Reduktion des fossilen Brennstoffverbrauchs bei

flexiblem Lastbetrieb und einer hohen Lebensdauer. Um dies zu erreichen, ist eine

auf die Beanspruchungsbedingungen optimierte Auslegung der verwendeten Bau-

teile erforderlich. Insbesondere stationäre Gasturbinen werden in Zukunft häufiger

an- und abgefahren werden, um auf die Einspeisung von Strom aus erneuerbaren

Energien reagieren zu können. Die damit einhergehenden Temperaturwechsel

bewirken im Werkstoff zyklisch wechselnde, thermisch induzierte Spannungen,

die zu Anrissen führen können. Dieser als thermisch-mechanische Ermüdung

bezeichnete Vorgang wird im Betrieb infolge der hohen Temperaturen zusätzlich

durch Kriech- und Oxidationsprozesse überlagert. Das Zusammenwirken die-

ser Schädigungsmechanismen bestimmt häufig die Lebensdauer der thermisch

hochbelasteten Bauteile. In Abhängigkeit der Bauteilgeometrie sowie der Lage

des betrachteten Volumenelements kommt es bei thermisch-mechanischer Er-

müdungsbeanspruchung zu verschiedenen Phasenlagen zwischen mechanischer

Belastung und Temperatur. Bei innengekühlten Turbinenschaufeln tritt während

eines Anfahrvorgangs infolge der Erwärmung beispielsweise Druckbelastung an

der Außenseite und Zugbelastung an der Innenseite auf. Die Phasenlage kann

sich stark auf die wirkenden Schädigungsprozesse und damit auf die Lebensdauer

auswirken. Da es nur wenige systematische Untersuchungen zum Einfluss der

Phasenlage und somit keine belastbare Datenbasis gibt, werden bei der Bauteilaus-

legung häufig zu hohe Sicherheitsfaktoren berücksichtigt, was der angestrebten

Reduktion des Brennstoffbedarfs entgegenwirkt. Für eine optimierte und sichere

Bauteilauslegung ist daher ein detailliertes Verständnis der in Abhängigkeit der

Phasenlage ablaufenden Schädigungsprozesse erforderlich.

Ziel dieser Arbeit ist es, den Einfluss der Phasenlage zwischen mechanischer

Belastung und Temperatur auf das thermisch-mechanische Ermüdungsverhalten

von zwei im Gasturbinenbau eingesetzten Nickelbasislegierungen zu charakte-
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risieren. Hierauf aufbauend soll ein möglichst physikalisch basiertes Modell

für die Beschreibung der Lebensdauer abgeleitet werden. In Kapitel 2 wird

zunächst ein Überblick zu den Grundlagen thermisch-mechanischer Ermüdung

und zum aktuellen Stand der Technik gegeben. Anschließend werden in den

Kapiteln 3 und 4 die untersuchten Werkstoffe sowie die Versuchsdurchführung

beschrieben. Die experimentellen Ergebnisse werden in den Kapiteln 5 bis 7

vorgestellt und diskutiert. Der Fokus liegt hierbei auf der Untersuchung der

Zusammenhänge zwischen Mikrostruktur und Verformungsverhalten sowie zwi-

schen Schädigung und Lebensdauer in Abhängigkeit der Phasenlage. Aufbau-

end auf den Erkenntnissen wird in Kapitel 8 ein Modell für die Vorhersage

der Lebensdauer unter thermisch-mechanischer Ermüdungsbeanspruchung bei

verschiedenen Phasenlagen entwickelt.
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Ein großer Teil der im Ingenieurbereich eingesetzten Bauteile wird im Betrieb

zyklisch belastet. Die Betriebszeit vieler dieser Bauteile ist durch Ermüdungsschä-

digung der verwendeten Werkstoffe, die letztlich zum Versagen führen kann, be-

grenzt. Die Kenntnis des Lebensdauerverhaltens von Bauteilen unter Ermüdungs-

beanspruchung ist daher von großer Bedeutung. Erste systematische Untersuchun-

gen hierzu wurden von August Wöhler in der zweiten Hälfte des 19. Jahrhunderts

an Achsen von Eisenbahnwagen durchgeführt (Wöhler, 1858, 1870). Einen Son-

derfall der Werkstoffermüdung stellt die thermische bzw. thermisch-mechanische

Ermüdung dar. Die zyklische Belastung des Werkstoffs entsteht hierbei durch wie-

derholte Temperaturwechsel bei Behinderung der thermischen Ausdehnung. Zu-

sätzlich zur reinen Ermüdungsbeanspruchung können bei thermisch-mechanischer

Ermüdung je nach Temperaturbereich auch Kriech- und Korrosionseffekte auftre-

ten, die die Lebensdauer beeinflussen (Danzer, 1988). Erste wichtige Arbeiten, die

sich mit thermisch-mechanischer Ermüdungsbeanspruchung beschäftigen, wurden

von Manson und Coffin in den 1950er Jahren durchgeführt (Manson, 1953; Coffin,

1954). Thermisch-mechanische Ermüdung kann in allen Bauteilen auftreten,

die im Betrieb großen Temperaturunterschieden ausgesetzt sind. Große Bedeu-

tung hat sie bei der Konstruktion von Flugtriebwerken, Verbrennungsmotoren,

Wärmetauschern sowie im Kraftwerksbau. Sie tritt aber beispielsweise auch in

mikroelektronischen Bauteilen auf (Hacke et al., 1993). Typische Werkstoffe

sind je nach Einsatzgebiet und -temperatur Aluminiumlegierungen, Gusseisen,

ferritische und austenitische Stähle sowie Nickelbasislegierungen.

In diesem Kapitel wird zunächst die Entstehung thermisch-mechanischer Werk-

stoffermüdung beschrieben und es werden Möglichkeiten zu deren Abbildung im

Laborversuch aufgezeigt. Anschließend werden die bei thermisch-mechanischer

Ermüdung wirkenden Verformungs- und Schädigungsmechanismen sowie ver-

schiedene Ansätze zur Lebensdauervorhersage vorgestellt. Der Schwerpunkt der

Betrachtungen liegt dabei jeweils auf den im Rahmen dieser Arbeit behandel-

ten Nickelbasislegierungen.
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2.1 Ursachen thermisch-mechanischer Ermüdung

Thermische bzw. thermisch-mechanische Ermüdung bezeichnet die allmähliche

Schädigung von Werkstoffen, die durch wiederholte Temperaturwechsel bei Be-

hinderung der thermischen Ausdehnung hervorgerufen wird. Hierdurch werden

zyklisch wechselnde Spannungen induziert, die Anrissbildung und letztlich Werk-

stoffversagen zur Folge haben können (Spera, 1976). Es kann dabei zwischen Deh-

nungsbehinderung durch äußere und innere Zwangsbedingungen unterschieden

werden. Im Fall äußerer Zwangsbedingungen behindern angrenzende Komponen-

ten oder Bauteile die thermische Ausdehnung. Mittels konstruktiver Maßnahmen

kann dies teilweise vermieden werden. Bei inneren Zwangsbedingungen liegen

innerhalb eines Bauteils unterschiedlich große thermische Dehnungen vor, die

sich gegenseitig beeinflussen. Dieser Fall kann einerseits von einer inhomoge-

nen Temperaturverteilung herrühren, andererseits aber auch bei gleichmäßiger

Temperaturverteilung auftreten, wenn verschiedene Phasen oder Bestandteile mit

unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten im Werkstoff vorlie-

gen. Dies ist z. B. bei teilchen- oder faserverstärkten Werkstoffen der Fall. Bei

beschichteten oder oxidierten Bauteilen können thermische Spannungen durch

Unterschiede im thermischen Ausdehnungsverhalten zwischen Schicht und Sub-

strat entstehen, wodurch die Schicht anreißen oder abplatzen kann (Kadioglu und

Sehitoglu, 1993). Inhomogene Temperaturverteilungen entstehen bei An- und

Abfahrvorgängen durch die begrenzte Wärmeleitfähigkeit der Werkstoffe. So

folgen z. B. die Kanten von ungekühlten Turbinenschaufeln einer Temperaturände-

rung der anströmenden Gase deutlich schneller als die mittleren Schaufelbereiche.

Durch langsame Temperaturänderungen können in diesem Fall die Temperaturgra-

dienten und damit die induzierten Spannungen teilweise vermindert werden. Bei

gekühlten Bauteilen hingegen, beispielsweise in Zylinderköpfen oder innenge-

kühlten Turbinenschaufeln, besteht während der gesamten Betriebszeit ein starker

Temperaturgradient zwischen gekühlter und heißer Bauteilseite. Das Werkstoff-

volumen auf der heißen Seite würde sich hierbei stärker ausdehnen als auf der

gekühlten Seite, wird jedoch durch den Materialzusammenhalt daran gehindert.

Hierdurch werden auf der heißen Seite Druck- und auf der gekühlten Seite Zug-

spannungen induziert, die miteinander im Gleichgewicht liegen. Für die heiße

Seite verläuft die mechanische Belastung somit gegenphasig zur Temperatur (out-

of-phase-Beanspruchung, OP). Entsprechend ergibt sich an der gekühlten Seite
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ein gleichphasiger Verlauf zwischen mechanischer und thermischer Belastung

(in-phase-Beanspruchung, IP). Je nach Lage des betrachteten Volumenelements

im Bauteil und Art der Wärmeeinbringung bzw. -abfuhr sind auch andere Phasen-

beziehungen zwischen mechanischer Dehnung und Temperatur möglich.

2.2 Experimentelle Techniken

Da thermisch-mechanische Ermüdung häufig den entscheidenden Faktor für die

Lebensdauer heißgehender Bauteile darstellt, besteht der Bedarf, die dabei auftre-

tenden Beanspruchungen experimentell abzubilden. Die bei thermischer Ermü-

dung entstehende Belastung ist meist so hoch, dass der Werkstoff nach weniger

als 50.000 Lastzyklen versagt. Entsprechende Laborversuche gehören somit zur

Gruppe der niederzyklischen Ermüdungsversuche (low cycle fatigue, LCF) (Spera,

1976). Die verschiedenen Versuchstechniken lassen sich einteilen in isotherme

und thermische Ermüdungsversuche. Bei letzteren kann weiter zwischen Tempera-

turwechselversuchen (thermal stress fatigue) und thermisch-mechanischen Ermü-

dungsversuchen (thermo-mechanical fatigue, TMF) unterschieden werden (Spera,

1976). Im Folgenden werden die einzelnen Versuchstechniken näher erläutert.

2.2.1 Temperaturwechselversuche

Bei Temperaturwechsel- bzw. Temperaturschockversuchen werden Bauteile oder

Proben mit bauteilähnlicher Geometrie so lange schnellen Temperaturwechseln

unterzogen, bis sich, durch die sich einstellende thermische Ermüdung, Anrisse bil-

den. Die Behinderung der thermischen Dehnung erfolgt hier durch innere Zwangs-

bedingungen. Die schnellen Temperaturwechsel werden häufig durch Eintauchen

in Flüssigkeiten oder Pulver verschiedener Temperaturen erreicht (Glenny, 1974).

Eine weitere Möglichkeit sind sog. Burner-Rig-Tests, bei denen die Proben oder

Bauteile ähnlich wie ein reales Bauteil in einer Gasturbine mit einem Brenner be-

heizt werden. Ein Vorteil von Temperaturwechselversuchen ist der vergleichsweise

geringe Versuchsaufwand. Demgegenüber steht der Nachteil, dass das Spannungs-

Dehnungs-Verhalten während des Versuchs nicht direkt erfasst werden kann. Eine

Korrelation der Lebensdauer mit den anliegenden Belastungsgrößen ist somit

nur bedingt, z. B. über FEM-Simulationen (Mowbray und McConnelee, 1976),

möglich. Temperaturwechselversuche werden häufig durchgeführt, um die Anriss-

zyklenzahl verschiedener Werkstoffe auf einfache Art zu ermitteln (Bürgel, 2011).
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2.2.2 Thermisch-mechanische Ermüdungsversuche

Bei thermisch-mechanischen Ermüdungsversuchen (TMF-Versuchen) werden

meist glatte Werkstoffproben mit einfacher Geometrie mittels einer Prüfmaschi-

ne durch eine zyklische mechanische Belastung bei gleichzeitig wechselnden

Temperaturen beansprucht. Im Vergleich zu Temperaturwechselversuchen sind

TMF-Versuche deutlich aufwendiger. Die Dehnungsbehinderung erfolgt über den

Lastrahmen der Prüfmaschine und somit durch äußere Zwangsbedingungen. In

frühen Arbeiten zu thermisch-mechanischer Ermüdung wurden starre Lastrahmen

verwendet, die entsprechend nur eine OP-Beanspruchung ermöglichten (Coffin,

1954). Heute stehen servohydraulisch oder -elektrisch angetriebene Prüfstände

zur Verfügung, die eine von der Temperatur unabhängige mechanische Belastung

erlauben. Um zusätzliche Beanspruchung durch innere Dehnungsbehinderung zu

vermeiden, wird bei TMF-Experimenten auf eine möglichst gleichmäßige Tempe-

raturverteilung in der Probenmessstrecke geachtet (Bürgel, 2011). Die Heizung

kann induktiv, über Wärmestrahlung, beispielsweise durch einen Spiegelofen,

oder durch direkten Stromdurchfluss durch die Probe erfolgen. Gekühlt wird

durch Wärmeleitung in die Probenhalterung und durch freie oder ggf. erzwungene

Konvektion. Der Vorteil gegenüber Temperaturwechselversuchen ist, dass die an-

liegende Spannung und Dehnung einfach erfasst werden kann. Dehnungen werden

meist mittels Ansatzdehnungsaufnehmern gemessen. Spannungen können über an-

liegende Kräfte am Lastrahmen ermittelt werden. Da die Belastung bei thermisch-

mechanischer Ermüdung durch Behinderung der thermischen Dehnung entsteht,

werden TMF-Versuche meist unter Dehnungskontrolle gefahren. Spannungskon-

trollierte Versuche kommen z. T. in Verbindung mit gekerbten Proben zum Einsatz,

weil in diesem Fall die Kerbgrunddehnung schwer zu bestimmen ist (Kupkovits

und Neu, 2010). In beiden Fällen kann nur die an der Probe anliegende Totaldeh-

nung εt erfasst bzw. geregelt werden. Diese setzt sich gemäß Gl. 2.1 aus einem

Teil thermischer (ε th) und einem Teil mechanischer Dehnung (εme) zusammen:

εt = ε th + εme. (2.1)

Um bei gegebenem Temperaturverlauf eine mechanische Dehnung vorgeben

bzw. ermitteln zu können, muss somit der entsprechende Verlauf der thermi-

schen Dehnung bekannt sein. Diese wird entweder durch kraftfreies Abfah-

ren des Temperaturverlaufs vor Versuchsbeginn direkt an der Probe ermittelt
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oder mittels des thermischen Ausdehnungskoeffizienten α(T ) in Abhängigkeit

der momentanen Temperatur berechnet.

Die zeitlichen Verläufe von Temperatur und mechanischer Dehnung werden oft

dreieckförmig gewählt. Um typische Betriebszyklen abzubilden, können Halte-

zeiten bei Maximaltemperatur eingefügt werden und es ergibt sich entsprechend

eine Trapezform. Zum Teil werden komplexe Verläufe von Temperatur und Deh-

nung verwendet, um die tatsächlichen Bedingungen im Bauteil möglichst genau

abzubilden (Malpertu und Rémy, 1990; Meersmann et al., 1994). Es ist auch

möglich die mechanische Dehnung, ähnlich wie im Bauteil, in Abhängigkeit

der thermischen Dehnung vorzugeben. Im einfachsten Fall ist εme = −ε th und

entsprechend εt = 0, wobei mechanische Dehnung und Temperatur gegenphasig

verlaufen (OP-Beanspruchung). Die Phasenlage ϕ beschreibt den Versatz, um den

die Temperatur der mechanischen Dehnung nachläuft, in Winkelgrad bezogen auf

360° eines kompletten Zyklus. Für eine Phasenlage von ϕ = 90◦ tritt die Maximal-

temperatur beispielsweise einen Viertelzyklus nach der maximalen mechanischen

Dehnung auf. In-phase (IP, ϕ = 0◦) und out-of-phase (OP, ϕ = 180◦) sind die

am häufigsten untersuchten Phasenlagen, die wie in Abschn. 2.1 beschrieben, die

Beanspruchung in einem kalten bzw. heißen Volumenelement eines gekühlten

Bauteils abbilden. Weitere gängige Phasenlagen zwischen mechanischer Deh-

nung und Temperatur sind ϕ = 90◦,−90◦ und −135◦, die die Beanspruchung

in ungekühlten Bauteilen oder an dünnen Kanten abbilden sollen (Spera, 1972;

Ziebs et al., 2000). In Abb. 2.1 sind zeitliche Verläufe von Temperatur und me-

chanischer Dehnung sowie die entsprechenden Dehnungs-Temperatur-Verläufe

für einige Phasenlagen dargestellt. Bei ϕ = 90◦ und ϕ =−90◦ hat der Dehnungs-

Temperatur-Verlauf eine Rauten- bzw. Diamantform, die im bzw. entgegen dem

Uhrzeigersinn durchlaufen wird. Die +90° Phasenlage wird daher auch als clock-

wise diamond (CD) und die −90° Phasenlage als counterclockwise diamond

(CCD) bezeichnet. Ein Nachteil von TMF-Versuchen ist, dass mehrachsige Span-

nungszustände, die im Bauteil durch innere Zwänge auftreten können, nur mit sehr

hohem Aufwand, beispielsweise mittels mehrachsigen TMF-Versuchen (Brookes

et al., 2010; Wang et al., 2014), abgebildet werden können. Weiterhin nachteilig

sind der hohe Versuchsaufwand und die komplexe Versuchstechnik.
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Abb. 2.1: Verschiedene Phasenlagen bei TMF-Beanspruchung. Oben: zeitliche Verläufe
von Temperatur und mechanischer Dehnung. Unten: Dehnungs-Temperatur-
Diagramme

2.2.3 Isotherme Ermüdungsversuche

Isotherme Ermüdungsversuche stellen eine Vereinfachung thermisch-mechanischer

Ermüdungsversuche dar, da hierbei keine wechselnden Temperaturen realisiert

werden müssen. Hierdurch vereinfacht sich zum einen die Versuchstechnik, da

die Temperatur unabhängig von der mechanischen Belastung vorgegeben werden

kann. Zum anderen ist auch die Versuchsführung deutlich einfacher, da die ther-

mische Dehnung konstant ist und die mechanische Dehnung somit gemäß Gl. 2.1

der Totaldehnung entspricht, die direkt an der Probe gemessen werden kann.

Als Temperatur wird häufig die maximale im Betrieb auftretende Temperatur

gewählt (worst case Bedingungen). Für nicht zu hohe Maximaltemperaturen und

Temperaturamplituden wurde vorgeschlagen, dass isotherme Ermüdung bei der



2.3 Verformungsverhalten bei thermisch- mechanischer Ermüdung 9

Mitteltemperatur des Betriebszyklus eine vergleichbare Lebensdauer wie im TMF-

Versuch ergibt (Taira, 1973). Dem Vorteil der einfacheren Versuchsführung steht

der Nachteil gegenüber, dass Änderungen der Verformungs- und Schädigungsme-

chanismen, die sich durch wechselnde Temperaturen bei thermisch-mechanischer

Ermüdung ergeben, nicht abgebildet werden. Aus diesem Grund gelten Lebens-

dauervorhersagen thermisch-mechanisch ermüdeter Bauteile auf Basis isothermer

Versuche im Allgemeinen als nicht-konservativ (Bürgel, 2011).

2.3 Verformungsverhalten bei thermisch-

mechanischer Ermüdung

2.3.1 Grundlegende Begriffe

Das Verformungsverhalten eines zyklisch beanspruchten Werkstoffs lässt sich

anhand eines Spannungs-Dehnungs-Diagramms charakterisieren. Bei zyklischer,

elastisch-plastischer Verformung ergeben sich hierbei Hystereseschleifen wie

schematisch in Abb. 2.2 gezeigt. Dehnung bezeichnet hier die mechanische To-

taldehnung εmet ohne die ggf. auftretende thermische Dehnung ε th (vgl. Gl. 2.1).

εmet kann weiter aufgeteilt werden in einen elastischen Anteil εmee und einen

plastischen Anteil εmep . Im Folgenden werden die Begriffe „mechanische Total-

dehnung“, „mechanische Dehnung“ und „Dehnung“ synonym verwendet. Kenn-

zeichnende Größen einer Hystereseschleife sind die Spannungsamplitude σa, die

mechanische Dehnungsamplitude εmea,t , die Mittelspannung σm sowie die Mit-

teldehnung εmem . Die plastische Dehnungsamplitude εmea,p ist definiert als halbe

Breite der Hystereseschleife auf Höhe von σm. Die Steigung der elastischen Ge-

raden entspricht dem Elastizitätsmodul E, dessen Kehrwert die Nachgiebigkeit

oder Compliance C ist. Anhand einer Zunahme der Nachgiebigkeit im Zugbe-

reichCZ bei konstanter Nachgiebigkeit im DruckbereichCD kann beispielsweise

Werkstoffschädigung durch Rissbildung festgestellt werden. Die von der Hy-

stereseschleife umschlossene Fläche stellt die plastische Verformungsarbeit pro

Volumen dar. Im Falle makroskopisch rein elastischer Beanspruchung ergibt

sich statt einer Schleife nur eine elastische Gerade.

Werden die Kenngrößen der Hystereseschleife über der Lastspielzahl aufgetra-

gen, ergeben sich sog. Wechselverformungskurven. Diese dienen zum einen

der Bewertung des zyklischen Ver- oder Entfestigungsverhaltens eines Werk-
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stoffs. Zum anderen können Effekte wie zyklische Spannungsrelaxation oder

Schädigung durch Anrissbildung erfasst werden.

Abb. 2.2: Hystereseschleife mit kennzeichnenden Größen bei isothermer Wechselbean-

spruchung

2.3.2 Temperatur- und Geschwindigkeitseinfluss

Sowohl das elastische als auch das plastische Verformungsverhalten metallischer

Werkstoffe ist abhängig von der Temperatur. Abb. 2.3 zeigt die Zusammenhänge

zwischen Verformungstemperatur, anliegender Schubspannung und wirkendem

Verformungsmechanismus für eine Ni-Cr-Legierung mit 20 At.-% Cr. Die dicken

Linien grenzen Bereiche ab, in denen die jeweiligen Verformungsmechanismen

dominieren. Dünne Linien kennzeichnen konstante Dehnraten, die jeweils in 1/s

angegeben sind. Diese ergeben sich bei gegebener Spannung und Temperatur

durch eine Überlagerung der wirkenden Verformungsmechanismen (Frost und

Ashby, 1982). Für geringe Temperaturen und Spannungen verformt sich der

Werkstoff überwiegend elastisch. Die elastischen Konstanten von Metallen neh-

men bei nicht zu niedrigen Temperaturen etwa linear mit steigender Temperatur

ab (Gottstein, 2007). Aus diesem Grund sind in thermischen Ermüdungsversu-

chen die induzierten elastischen Spannungen im Bereich hoher Temperaturen im

Allgemeinen geringer als bei niedrigen Temperaturen. Plastische Verformung

erfolgt bei Temperaturen T . 0,4 TS, wobei TS die Schmelztemperatur in K ist,
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Abb. 2.3: Verformungsmechanismenschaubild für Ni 20 At.-% Cr. Die Schubspannung ist

mit dem Schubmodul des Materials bei 300 K (83100 MPa), die Temperatur mit
der Schmelztemperatur reinen Nickels (1726 K) normiert (Frost und Ashby, 1982)

hauptsächlich durch Versetzungsgleiten. Die Bewegung der Versetzungen auf

den Gleitebenen kann dabei von Gitterstörungen mit weit- oder kurzreichenden

Spannungsfeldern behindert werden. Entsprechend setzt sich die zur Verset-

zungsbewegung erforderliche Fließspannung σ f l aus je einem Anteil für die

beiden Hindernisarten zusammen und es gilt

σ f l = σG +σ∗ (2.2)

(Macherauch und Vöhringer, 1978; Klesnil und Lukáš, 1992). σG repräsentiert

den Anteil der weitreichenden Hindernisse und wird von der Kristall- und Gefü-

gestruktur des Werkstoffs bestimmt. σG wird nur geringfügig über die Tempera-
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turabhängigkeit des Schubmoduls von der Temperatur beeinflusst und daher auch

als athermischer Fließspannungsanteil bezeichnet. σ∗ ist der Anteil, der durch

kurzreichende Hindernisse hervorgerufen wird. Da Versetzungen diese mithilfe

thermischer Schwankungen überwinden können, ist σ∗ relativ stark von der Tem-

peratur abhängig und wird als thermischer Fließspannungsanteil bezeichnet. Je

höher die Temperatur ist, desto größer ist der Beitrag thermischer Schwankungen

zur Überwindung kurzreichender Hindernisse und desto kleiner ist σ∗. Entspre-

chend nimmt, wie aus Abb. 2.3 ersichtlich, die Fließspannung bei konstanter

Dehnrate mit steigender Temperatur ab. Bei gegebener Dehnung ist die induzierte

Spannung im Bereich hoher Temperaturen somit meist kleiner als bei geringen

Temperaturen. Dies führt für TMF-IP-Beanspruchung typischerweise zu negati-

ven, für TMF-OP-Beanspruchung dagegen zu positiven Mittelspannungen. Wird

die Verformungsgeschwindigkeit erhöht, verringert sich die durchschnittliche Zeit,

die eine Versetzung vor einem zu überwindenden Hindernis verbringt. Der durch

thermische Schwankungen zu erwartende Beitrag zur Hindernisüberwindung wird

somit geringer und die Fließspannung höher. Bei Versetzungsgleitprozessen ergibt

sich somit eine positive Abhängigkeit der Fließspannung von der Verformungs-

geschwindigkeit (Macherauch und Vöhringer, 1978).

Für Temperaturen T � 0,4 TS wird das plastische Verformungsverhalten zuneh-

mend durch diffusionskontrollierte Prozesse beeinflusst. Stufenversetzungen

können durch Leerstellendiffusion ihre Gleitebenen verlassen, Hindernisse über-

klettern und somit die plastische Verformung erleichtern. Für geringere Tem-

peraturen erfolgt Leerstellendiffusion vorwiegend über Versetzungskerne, wäh-

rend sie bei höheren Temperaturen auch über das Werkstoffvolumen möglich

ist (Frost und Ashby, 1982; Langdon und Mohamed, 1978). Entsprechend wird

Versetzungskriechen bzw. -klettern im Englischen als low temperature creep

und Volumenkriechen bzw. -klettern als high temperature creep bezeichnet. Für

Versetzungskletterprozesse liefern theoretische Modelle folgenden Zusammen-

hang zwischen Dehnrate ε̇ und anliegender Spannung, der auch als Norton’sches

Kriechgesetz bezeichnet wird (Riedel, 1987):

ε̇ = A
(σ

G

)n
(

Gb
kT

)

D0 exp
(−Q

RT

)

. (2.3)
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G ist der Schubmodul, b die Größe des Burgersvektors und k die Boltzmann-

Konstante. Im Diffusionsterm ist Q die Aktivierungsenergie für den Kriechvor-

gang, D0 der Frequenzfaktor und R die universelle Gaskonstante. A ist ein werk-

stoffabhängiger Parameter. Für den Spannungsexponenten n liefern theoretische

Modelle im Fall von Volumenkriechen Werte von 3 oder 4. Im Fall von Verset-

zungskernkriechen erhöht sich n um 2 (Langdon und Mohamed, 1978; Riedel,

1987). Experimentell ergeben sich für n Werte zwischen 3 und 10 (Frost und Ash-

by, 1982). Bei hohen Temperaturen und kleinen Spannungen wird die plastische

Verformung durch Diffusionskriechen bestimmt. Dabei diffundieren Atome aus

Werkstoffbereichen unter Druckbeanspruchung in Bereiche unter Zugbeanspru-

chung, was zu einer Dehnung in Beanspruchungsrichtung führt. Für moderat hohe

Temperaturen erfolgt die Diffusion bevorzugt entlang von Korngrenzen und es

wird von Coble-Kriechen gesprochen. Bei sehr hohen Temperaturen diffundieren

die Atome eher durch das Werkstoffvolumen, was als Nabarro-Herring-Kriechen

bezeichnet wird. Für beide Arten des Diffusionskriechens ist die Dehnrate linear

von der Spannung abhängig (n = 1). Bei einer mittleren Korngröße d ist ε̇ im

Falle von Coble-Kriechen proportional zu d−3, für Nabarro-Herring-Kriechen

proportional zu d−2 (Langdon und Mohamed, 1978).

Bei hohen Temperaturen kann das in Abb. 2.3 nicht als gesonderter Mecha-

nismus dargestellte Korngrenzengleiten auftreten. Hierbei gleiten Körner ent-

lang ihrer Grenzen relativ zueinander ab. Damit die Korngrenzen während des

Gleitens nicht aufreißen, müssen sog. Akkomodationsprozesse im Korninneren

stattfinden, die durch Versetzungs- oder Diffusionskriechen erfolgen können.

Die Dehnrate bei Korngrenzengleiten ist proportional zu d−1 und von der Art

des Akkomodationsprozesses abhängig. Teilchen auf den Korngrenzen können

Korngrenzengleiten erschweren (Ilschner, 1973).

Wird ein Werkstoff bei T & 0,4 TS mit einer konstanten Dehnung belastet, kann

sich der elastische Dehnungsanteil durch Kriechprozesse mit der Zeit in pla-

stische Dehnung umwandeln. Da die anliegende Spannung gemäß dem Hoo-

ke’schen Gesetz mit der elastischen Dehnung abnimmt, wird der Effekt als Span-

nungsrelaxation bezeichnet. Die plastische Dehnrate kann hierbei mit der fol-

genden Gleichung beschrieben werden:

ε̇p =−
1

E

dσ

dt
. (2.4)



14 2 Grundlagen und Kenntnisstand

In dehnungsgeregelten Ermüdungsversuchen tritt Spannungsrelaxation beispiels-

weise während Haltezeiten bei hohen Temperaturen auf. In dehnungskontrol-

lierten TMF-Versuchen kann es durch zyklische Spannungsrelaxation im Be-

reich hoher Temperaturen zu einer Verschiebung des Spannungsniveaus in Rich-

tung der bei niedrigen Temperaturen wirkenden Spannungen kommen (Beck

et al., 2002; Hong et al., 2011). Bei IP-Phasenlage bedeutet dies eine Ver-

schiebung der Spannungs-Dehnungs-Hysteresen in den Druckbereich, für OP-

Phasenlage entsprechend in den Zugbereich.

Wegen der Temperaturabhängigkeit der Verformungsmechanismen weichen Hy-

stereseschleifen in TMF-Versuchen üblicherweise von der isothermen Form aus

Abb. 2.2 ab. In Abb. 2.4 sind Hystereseschleifen aus einem TMF-IP- und ei-

nem TMF-OP-Versuch am Werkstoff NiCr22Co12Mo9 mit 30 s Haltezeit bei

TMax = 850 ◦C zu sehen. IP- und OP-Schleife sind etwa punktsymmetrisch zum

Ursprung. Die Temperaturabhängigkeit des E-Moduls, die Abnahme der Fe-

stigkeit bei hohen Temperaturen sowie die Spannungsrelaxation während der

Haltezeit sind jeweils gut zu erkennen.
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Abb. 2.4: Hystereseschleifen aus TMF-Versuchen am Werkstoff NiCr22Co12Mo9 mit

IP- und OP-Phasenlage, T = 200 - 850 °C und 30 s Haltezeit bei TMax

(Kleinpaß, 1996)

2.3.3 Dynamische Reckalterung

Viele Legierungen zeigen bei bestimmten Kombinationen aus Temperatur und Ver-

formungsgeschwindigkeit unstetige Spannungs-Dehnungs-Verläufe (Morris, 1974;

Samuel et al., 1988; Viereck, 1990; Kaae, 2009). Dieses Verhalten wird als dyna-
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mische Reckalterung (DRA) oder nach den Entdeckern als Portevin-le-Chatelier-

Effekt bezeichnet und beruht auf elastischen Wechselwirkungen zwischen glei-

tenden Versetzungen und diffundierenden Fremdatomen. Die mikrostrukturelle

Modellvorstellung der DRA ist, dass sich Fremdatomwolken an Versetzungen

anlagern und für diese einen zusätzlichen Gleitwiderstand bewirken. Wird dieser

Widerstand durch erhöhte Spannungen überwunden, kommt es zu einem Losreißen

der Versetzungen und einem entsprechenden Dehnungsschub. DRA tritt besonders

ausgeprägt auf, wenn die Diffusionsgeschwindigkeit der Fremdatome ungefähr

der mittleren Versetzungsgeschwindigkeit entspricht (Macherauch, 2011). Unter

TMF-Beanspruchung kommt es deshalb je nach Dehnrate nur in bestimmten Tem-

peraturbereichen zu DRA. Abb. 2.5 zeigt ein Spannungs-Dehnungs-Diagramm

aus einem TMF-Versuch an einer Nickelbasislegierung mit ausgeprägten DRA-

Effekten. Die durch die Dehnungsschübe entstehenden Spannungseinbrüche

hängen vom Regelverhalten und der Steifigkeit der Prüfmaschine ab.
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Abb. 2.5: Dynamische Reckalterung während eines TMF-IP-Versuchs an NiCr22Co12Mo9

mit T = 200 - 1050 °C (Kleinpaß et al., 1994)

DRA wird meist von einer negativen Geschwindigkeitsabhängigkeit der Fließ-

spannung begleitet (Viereck, 1990). Im Gegensatz zum thermisch aktivierten

Versetzungsgleiten nimmt die Fließspannung hierbei mit steigender Verformungs-

geschwindigkeit ab. Der zusätzliche Versetzungsgleitwiderstand durch DRA

bewirkt in Ermüdungsversuchen eine Verminderung der plastischen Dehnungs-

amplitude und kann im entsprechenden Temperaturbereich Lebensdauermaxima

zur Folge haben (Merckling, 1990). Ebenso kann eine thermisch-mechanische
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Vorbehandlung, die DRA hervorruft, die Dauerfestigkeit von Werkstoffen erhöhen

(Kerscher et al., 2008). In TMF-OP-Versuchen am Gusseisenwerkstoff GGV-30

mit Tmin = 150 ◦C und Tmax = 300 ◦C bauen sich für OP-Beanspruchung untypi-

sche Druckmittelspannungen auf, weil der Werkstoff bei der Maximaltemperatur

aufgrund von DRA-Effekten eine höhere Festigkeit als bei der Minimaltemperatur

aufweist. Für höhere Maximaltemperaturen treten keine DRA-Effekte mehr auf

und es ergeben sich positive Mittelspannungen (Hallstein, 1991). Bei Nickel-

basislegierungen und austenitischen Stählen wird davon ausgegangen, dass bei

geringeren Temperaturen interstitiell gelöste Kohlen- und Stickstoffatome, bei

höheren Temperaturen dagegen Substitutionsatome wie Chrom und Molybdän

für die DRA verantwortlich sind (Viereck, 1990; Rau et al., 2003).

2.3.4 Mikrostrukturelle Vorgänge

Die sich bei zyklischer Belastung ergebende Spannungs-Dehnungs-Hysterese

kann als integrale Darstellung der mikrostrukturell ablaufenden Vorgänge be-

trachtet werden (Christ, 1991). Im Ausgangszustand wird die Fließspannung und

damit der Widerstand gegen plastische Verformung von der Versetzungsdichte

und -anordnung, der Korngröße und -form, der Art und Konzentration gelöster

Fremdatome sowie von der Größe, Art und Verteilung von Ausscheidungen be-

stimmt (Macherauch und Vöhringer, 1978). Bei Nickelbasislegierungen werden

hohe Festigkeiten insbesondere durch gelöste Fremdatome, sowie Ausscheidun-

gen in Form von Karbiden und der γ ′-Phase erreicht (Donachie und Donachie,

2002). Bei plastischer Wechselverformung kommt es häufig zu Änderungen der

Versetzungsdichte und -anordnung. Die Ausgangsversetzungsdichte kann durch

Versetzungsmultiplikation und Versetzungsannihilation erhöht bzw. vermindert

werden, wodurch der Werkstoff zyklisch ver- bzw. entfestigt. Häufig stellt sich

bereits nach einem geringen Anteil der Gesamtlebensdauer ein Sättigungszustand

ein, bei dem Versetzungsdichte und -struktur quasistationär sind. Die resultierende

Versetzungsstruktur ist abhängig vom Gleitcharakter der Versetzungen, wobei

zwischen planarem und welligem Gleitverhalten unterschieden wird (Wells, 1969).

Planares Gleitverhalten wird durch eine geringe Stapelfehlerenergie, kohären-

te Ausscheidungen, geringe Temperaturen sowie kleine Dehnungen begünstigt.

Bei Raumtemperatur zeigen beispielsweise austenitische Stähle und Nickelba-

sislegierungen planares Gleitverhalten. Welliges Gleitverhalten wird durch hohe

Stapelfehlerenergien, inkohärente Ausscheidungen oder Teilchen, große Dehnun-
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gen und vor allem durch erhöhte Temperaturen gefördert. Die meisten Metalle

zeigen bei T & 0,4 TS welliges Gleitverhalten, da thermisch aktivierte Quergleit-

und Kletterprozesse den Versetzungen ermöglichen, ihre ursprüngliche Gleitebene

zu verlassen (Gell und Leverant, 1973). Die Zusammenhänge zwischen Gleit-

charakter, Bruchlastspielzahl im Ermüdungsversuch und der sich ausbildenden

Versetzungsstruktur sind halbquantitativ in Abb. 2.6 dargestellt. Für überwiegend

planares Gleitverhalten ergeben sich unabhängig von der Lebensdauer planare

Versetzungsanordnungen. Bei hauptsächlich welligem Gleitverhalten und hohen

Belastungen, die kurze Lebensdauern bewirken, ordnen sich die Versetzungen

in zellartigen Subkörnern an. Für hinreichend geringe Belastungen und damit

längere Lebensdauern entstehen dagegen Gleitbandstrukturen und Versetzungs-

dipole. Für Einkristalle sind die Gebiete verschiedener Versetzungsstrukturen

scharf begrenzt, für polykristalline Werkstoffe ergeben sich in den Übergangs-

gebieten dagegen gemischte Strukturen (Christ, 1991).
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Abb. 2.6: Halbquantitatives Diagramm zur Versetzungsanordnung wechselverformter kfz-

Metalle in Abhängigkeit von Gleitcharakter und Bruchlastspielzahl nach Christ

(1991) und Klesnil und Lukáš (1992)

DRA begünstigt die Entstehung planarer Versetzungsanordnungen. In isother-

men Ermüdungsversuchen am austenitischen Stahl AISI 304L bildeten sich bei

T = 250 und 650 ◦C Zellstrukturen, im Bereich von DRA bei T = 400 ◦C da-

gegen planare Strukturen (Zauter et al., 1993). In TMF-Versuchen hängt die

sich einstellende Mikrostruktur stark von der Maximaltemperatur ab (Pan et al.,
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1993; Kleinpaß et al., 1994; Zauter et al., 1994). Kleinpaß et al. (2000) stellten

für die Nickelbasislegierung NiCr22Co12Mo9 fest, dass sich bei einer Tempera-

turschwingbreite von ΔT = 200 −850 ◦C die Mikrostruktur nach TMF-IP- und

TMF-OP-Versuchen kaum unterscheidet. Entsprechend ergeben sich bei gegebe-

ner Totaldehnungsamplitude für beide Phasenlagen vergleichbare Spannungs- und

plastische Dehnungsamplituden, wobei es unter IP-Beanspruchung zu negativen

und unter OP-Beanspruchung zu positiven Mittelspannungen kommt.

In ausscheidungsverfestigten Legierungen ist zyklische Entfestigung möglich,

wenn Ausscheidungen von Gleitversetzungen geschnitten oder umgangen wer-

den. Inkohärente Ausscheidungen können dabei nur umgangen werden, kohärente

Ausscheidungen werden je nach Größe bevorzugt geschnitten oder umgangen (Ma-

cherauch, 2011). Bei höheren Temperaturen können sich Ausscheidungen auflösen

oder zusätzlich bilden. Zudem können sich Größe, Verteilung und Morpholo-

gie von Ausscheidungsteilchen ändern. In TMF-Versuchen an NiCr22Co12Mo9

mit TMin = 200 ◦C scheiden sich bei TMax = 850 ◦C deutlich mehr feinverteilte

M23C6 Karbide im Korninneren aus als bei TMax = 600 ◦C, wodurch sich ei-

ne stärkere zyklische Verfestigung ergibt. Für höhere TMax nimmt die Größe

der Karbide zu und ihre Anzahl ab. Entsprechend nimmt die zyklische Ver-

festigung wieder ab bzw. kommt es zu einer Entfestigung (Pan et al., 1993).

TMF-Experimente an der gerichtet erstarrten, γ ′-verfestigten Legierung CM247

LC DS führen bei einer Temperaturschwingbreite von ΔT = 500− 950 ◦C zu

einem sog. rafting der γ ′-Ausscheidungen. Die ursprünglich kubischen Aus-

scheidungen vergröbern dabei zu Plättchen, die für OP-Beanspruchung parallel,

für IP-Beanspruchung senkrecht zur Lastrichtung ausgerichtet sind. Es wird

erwartet, dass beide Arten der Vergröberung negative Auswirkungen auf die

TMF-Lebensdauer haben (Kupkovits und Neu, 2010).

2.4 Schädigung bei thermisch-mechanischer Ermüdung

Der Begriff Schädigung im Kontext thermisch-mechanischer Ermüdung beschreibt

alle Prozesse, die die Lebensdauer eines Bauteils verkürzen bzw. dessen Funktion

beeinträchtigen können. Hierfür kommen je nach überstrichenem Temperaturbe-

reich Ermüdungsschädigung, Kriechschädigung und Schädigung durch Korrosion

in Betracht (Danzer, 1988; Neu und Sehitoglu, 1989a). Die den einzelnen Schädi-

gungsarten zugrundeliegenden Mechanismen werden im Folgenden beschrieben.
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Im Anschluss wird eine Übersicht zu möglichen Wechselwirkungen unter TMF-

Beanspruchung gegeben sowie der Einfluss der Phasenlage besprochen.

2.4.1 Ermüdungsschädigung

Unter Schädigung durch Ermüdung wird die Einleitung und das Wachstum von

Rissen unter zyklischer Beanspruchung verstanden. Der Ermüdungsprozess kann

entsprechend eingeteilt werden in eine Phase bis zur Anrissbildung und eine

Phase des Risswachstums, die letztlich zum Versagen führt (Sangid, 2013). Je

nach Belastung und Randbedingungen nehmen die einzelnen Phasen unterschied-

liche Anteile der Lebensdauer ein (Mughrabi, 2013). Eine genaue Trennung

zwischen Risseinleitung und Risswachstum ist aufgrund der begrenzten Mög-

lichkeit, sehr kleine Anrisse nachzuweisen schwierig.

Der Prozess der Rissbildung beginnt mit der in Abschn. 2.3.4 beschriebenen

Bildung von Versetzungsstrukturen, die eine Lokalisierung plastischer Verformung

darstellen. Die auf wenige Werkstoffbereiche konzentrierte Versetzungsbewegung

führt an freien Oberflächen zur Bildung von Ex- und Intrusionen (Man et al.,

2009). Diese wirken als Spannungskonzentratoren und sind Ausgangspunkte für

die Rissinitiierung. Anrisse entstehen daher häufig in oberflächennahen Bereichen

(Macherauch und Mayr, 1977). Innere Fehlstellen wie Einschlüsse, Mikrolunker

oder Poren stellen ebenfalls Bereiche lokalisierter plastischer Verformung dar

und können Rissbildung im Werkstoffinneren zur Folge haben (Tanaka und Mura,

1982). In diesem Fall hat die Größe der inneren Fehlstellen großen Einfluss auf

die Ermüdungslebensdauer (Gell und Leverant, 1973).

Die Rissausbreitung erfolgt bei Ermüdungsbeanspruchung ohne Haltezeiten und

bei hinreichend geringer Temperatur meist transkristallin. Die anfängliche Rissaus-

breitungsrichtung ist abhängig vom Gleitverhalten der Versetzungen. Bei über-

wiegend planarem Gleitverhalten breiten sich Risse zunächst im sog. Stadium I

der Rissausbreitung entlang von Versetzungsgleitbändern aus. Bei einachsiger

Beanspruchung liegen diese unter einem Winkel von etwa 45° zur äußeren Last,

da dort die größten Schubspannungen wirken. Mit wachsender Risslänge bildet

sich an der Rissspitze eine plastische Zone aus, die das weitere Risswachstum

kontrolliert. In diesem sog. Stadium II der Rissausbreitung wächst der Riss senk-

recht zur äußeren Last (Macherauch und Mayr, 1977). Bei überwiegend welligem

Gleitverhalten bilden sich keine ausgeprägten Gleitbänder, wodurch Anrisse in
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diesem Fall oft direkt in Stadium II entstehen (Gell und Leverant, 1973). Für viele

Legierungen erfolgt das Risswachstum bei planarem Gleitverhalten langsamer

als bei welligem Gleitverhalten (Pineau und Antolovich, 2009). Modellvorstel-

lungen gehen davon aus, dass zyklische plastische Verformung an der Rissspitze

das Risswachstum bestimmt. Nach Laird (1967) kommt es durch plastisches

Abstumpfen und Wiederanschärfen der Rissspitze zu einer Rissverlängerung.

Neumann (1967) geht von Risswachstum durch wechselndes Abgleiten verschie-

dener Gleitsysteme aus. Zugmittelspannungen beschleunigen im Allgemeinen das

Risswachstum, da die Risse in diesem Fall weiter geöffnet werden. Umgekehrt

können Druckmittelspannungen das Risswachstum verlangsamen.

2.4.2 Schädigung durch Kriechen

Kriechschädigung beschreibt die Bildung und das Wachstum von Poren und

Rissen bei erhöhten Temperaturen, die durch Zusammenwachsen letztlich zum

Werkstoffversagen führen. Bei metallischen Werkstoffen unter mechanischer

Belastung ist ab Temperaturen von etwa 0,4 TS mit Kriechschädigung zu rechnen.

Kriechporen und -risse treten bevorzugt an Korngrenzen auf, da dort erleichter-

te Diffusion und heterogene Keimbildung möglich sind. Des Weiteren können

Konrgrenzengleitprozesse zu ihrer Bildung beitragen. Der Kriechbruch erfolgt

entsprechend meist interkristallin. Es wird zwischen sphärischen R-Typ-Poren

(round type) und keilförmigen W-Typ-Rissen (wedge type) unterschieden. R-Typ-

Poren entstehen meist an Korngrenzen, die etwa senkrecht zur äußeren Last liegen,

W-Typ-Risse dagegen vorwiegend an Korngrenzentripelpunkten (Perry, 1974; Rie-

del, 1987). R-Typ-Poren bilden sich bevorzugt bei niedrigeren, W-Typ-Risse bei

höheren Dehnraten bzw. Spannungen, wobei beide Schädigungstypen gemeinsam

auftreten können (Tanaka und Iizuka, 1985). Oberhalb einer Grenzdehnrate, die

von der Korngröße und der Mikrostruktur abhängt, tritt keine Kriechschädigung

mehr auf und das Versagen verläuft transkristallin (Gandhi und Raj, 1981). Bei

sehr hohen Temperaturen kommt es zu Wanderungen von Korngrenzen und Rekri-

stallisation, wodurch interkristalline Kriechschädigung unterbunden wird (Riedel,

1987). Um weniger Angriffsfläche für interkristalline Kriechschädigung zu bie-

ten, werden die höchstbeanspruchten Turbinenschaufeln in Flugtriebwerken und

stationären Gasturbinen häufig aus gerichtet erstarrten oder einkristallinen Nickel-

basislegierungen gefertigt. Hierdurch ergibt sich im Vergleich zu polykristallinen
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Werkstoffen eine erhöhte Kriechfestigkeit. In Abwesenheit von Korngrenzen kann

es zu transkristalliner Kriechschädigung kommen (Gopala Krishna et al., 1996).

Für die Entstehung von Poren liegen verschiedene Modellvorstellungen vor, wobei

die meisten auf der Wechselwirkung von Deformationsprozessen mit Unregel-

mäßigkeiten im Bereich von Korngrenzen beruhen (Perry, 1974; Kassner und

Hayes, 2003). Watanabe (1983) geht davon aus, dass durch Versetzungsbewegung

im Korninneren Stufen an Korngrenzen gebildet werden, die durch Korngren-

zengleiten zu Poren geöffnet werden. Ausscheidungsteilchen auf Korngrenzen

vermindern Korngrenzengleiten (Driver, 1971), wirken jedoch andererseits als

Spannungskonzentratoren und können somit Porenbildung begünstigen (Gell und

Leverant, 1973). Shiozawa und Weertman (1983) stellten für die Nickelbasislegie-

rung Astroloy fest, dass Poren unter Kriechbeanspruchung vorwiegend an Schnitt-

punkten von Versetzungsgleitbändern und Karbiden des Typs M23C6 entstehen.

In der gleichen Arbeit wurde gezeigt, dass eine Dehnung von 5 % bei Raumtem-

peratur zur Ausbildung kleinster Mikrorisse an Korngrenzenkarbiden führt, die

sich durch anschließendes lastfreies Glühen bei 810 ◦C zu Poren umbilden. Als

Ursache für die Bildung von W-Typ-Rissen werden Spannungskonzentrationen an

Korngrenzentripelpunkten durch Korngrenzengleiten gesehen (Min und Raj, 1979;

Min, 1979; Baik und Raj, 1982). Dyson (1983) konnte für verschiedene Stähle und

Nickellegierungen zeigen, dass Porenbildung während einer Kriechbeanspruchung

kontinuierlich abläuft und die Rate etwa proportional zur anliegenden Dehnrate ist.

Porenwachstum kann durch Diffusion von Leerstellen oder durch Verformungs-

prozesse erfolgen (Perry, 1974; Kassner und Hayes, 2003). Ein frühes Modell

von Hull und Rimmer (1959) beschreibt diffusives Wachstum sphärischer Poren

als proportional zur anliegenden Zugspannung. Dyson (1976) konnte zeigen,

dass diffusionsgesteuertes Porenwachstum häufig durch umliegende Werkstoffbe-

reiche eingeschränkt wird und die Wachstumsrate daher von deren Verformung

bestimmt wird. Diese wird im Bereich des Versetzungskriechens durch Gl. 2.3

beschrieben. Poren, die an Korngrenzenstufen entstanden sind, können durch

Korngrenzengleiten weiter geöffnet werden. Ishida und McLean (1967) schlagen

vor, dass sich Versetzungen durch eine Kombination von Klettern und Gleiten

entlang von Korngrenzen bewegen und dabei Leerstellen entstehen, die zum Poren-

wachstum beitragen. Raj und Baik (1980) gehen davon aus, dass sichW-Typ-Risse

durch Zusammenwachsen mit kleinen Poren, die sich durch die erhöhte Bean-
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spruchung an der Rissspitze bilden, ausbreiten. Entstandene Poren können durch

eine Wärmebehandlung zum Teil ausgeheilt werden. An einem austenitischen

Stahl unter Ermüdungsbeanspruchung mit Zughaltezeiten führt dieser Effekt zu

einer Verlängerung der zyklischen Lebensdauer (Choi et al., 2000).

2.4.3 Schädigung durch Korrosion

Korrosion bezeichnet die Schädigung eines Werkstoffs durch Interaktion mit der

Umgebung. Im Einsatzbereich von Hochtemperaturwerkstoffen ist Oxidation, also

die Reaktion mit Sauerstoff, die wichtigste Korrosionsform, da Sauerstoff in den

meisten technischen Anwendungen in der Umgebung vorkommt (Bürgel, 2011).

Die Oxidationsneigung nimmt mit steigender Temperatur zu. Geringe Tempera-

turfluktuationen können die Oxidationsrate deutlich erhöhen (Dils, 1973). Durch

Einwirkung weiterer Stoffe wie schwefelhaltiger Brennstoffrückstände in Gasturbi-

nen oder NaCl (z. B. durch Seeluft) kann die Oxidationsrate ebenfalls stark erhöht

werden. Um Oxidationseffekte zu reduzieren, werden Hochtemperaturwerkstoffen

Elemente zulegiert, die an der Oberfläche schützende Oxidschichten ausbilden

und somit die weitere Oxidation hemmen. Hierdurch ergibt sich meist ein parabo-

lisches Wachstum der Schichtdicke, d.h. s∼
√
t, wobei s die Schichtdicke und

t die Oxidationszeit ist (Bürgel, 2011). In Nickelbasislegierungen wird für den

Oxidationsschutz Al und Cr zulegiert. Die entsprechenden Oxidschichten beste-

hen aus Al2O3 bzw. Cr2O3 (Donachie und Donachie, 2002). In oberflächennahen

Werkstoffbereichen kann es durch die Oxidschichtbildung zu einer Verarmung

an Al und Cr kommen. Da Al die verfestigende γ ′-Phase bildet und Cr ein star-

ker Mischkristallhärter ist, kann hierdurch die Festigkeit in diesen Bereichen

reduziert werden (Boismier und Sehitoglu, 1990b). Unter Dehnungseinwirkung

können die Oxidschichten beschädigt werden, wodurch die Oxidationsschädi-

gung vorangetrieben wird. Neu und Sehitoglu (1989b) unterscheiden zwei Typen

der Oxidschichtschädigung. Bei Typ I reißt die Oxidschicht ab einer kritischen

Schichtdicke ein, wodurch weiteres Matrixmaterial der Oxidation ausgesetzt wird.

Bei Typ II kommt es zusätzlich zu einer Ablösung der Oxidschicht vom Sub-

strat. Cr2O3-Schichten bieten guten Oxidationsschutz bis zu T ≈ 900 ◦C während

Al2O3-Schichten prinzipiell bis zum Schmelzpunkt der Legierungen schützend

sind (Donachie und Donachie, 2002). Wird eine Oxidschicht während des Betriebs

durch Beaufschlagung mit Gas oder mechanische Einwirkung zerstört, kommt es

in der Folge zu katastrophaler Oxidation (Donachie und Donachie, 2002).
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2.4.4 Wechselwirkungen der Schädigungsarten

Unter Ermüdungsbeanspruchung bei erhöhter Temperatur können die verschiede-

nen Schädigungsmechanismen auf vielfältige Art miteinander in Wechselwirkung

treten. Kriech- und Korrosionsprozesse sind hauptsächlich diffusionsgesteuert

und somit zeit- und temperaturabhängig. Entsprechend treten sie verstärkt auf,

wenn die Belastungsfrequenz gering ist oder Haltezeiten bei hohen Temperatu-

ren auftreten.

Kriech-Ermüdungs-Wechselwirkungen können zum einen durch Kriechdeformati-

on im Bereich der Spitze eines Ermüdungsrisses zu beschleunigtem Risswachstum

führen. Zum anderen können durch Kriechschädigung entstandene Poren und Ris-

se durch Zusammenwachsen direkt zu einer Rissverlängerung beitragen (Tomkins

und Wareing, 1977). Bei letzterem kommt es gewöhnlich zu einem Übergang

von trans- zu interkristallinem Risswachstum. Allgemein wird Kriechschädigung

in Ermüdungsversuchen durch Haltezeiten unter Zugspannung begünstigt, wo-

hingegen Druckhaltezeiten meist zu keiner verstärkten Kriechschädigung führen

(Polák, 1991). In Ermüdungsversuchen am austenitischen Stahl vom Typ 304

bei T = 593 ◦C konnte gezeigt werden, dass die Rissausbreitungsrate durch die

Einführung von Zughaltezeiten zunimmt. Dies wird durch Entstehung von Po-

ren an Korngrenzen während der Haltezeiten erklärt. In Proben, die zunächst

mit Zughaltezeiten belastet wurden, vermindert die Einführung von Druckhalte-

zeiten die Rissausbreitungsgeschwindigkeit (Majumdar und Maiya, 1979). Für

die Nickelbasis-Schmiedelegierung IN617 bzw. Alloy 617 ergibt sich in isother-

men Ermüdungsversuchen bei erhöhter Temperatur an Luft, im Vakuum und

in verschiedenen inerten Atmosphären jeweils interkristalline Schädigung und

Rissausbreitung in Versuchen mit Zughaltezeiten und transkristalline Rissausbrei-

tung in haltezeitfreien Versuchen. Die Einführung von Zughaltezeiten führt zu

einer Lebensdauerreduktion, eine deutliche Verlängerung der Haltezeiten verstärkt

diesen Effekt jedoch nicht (Totemeier und Tian, 2007; Carroll et al., 2011, 2013).

Baik und Raj (1982) konnten in isothermen Ermüdungsversuchen an einer Al-Mg-

Legierung im Vakuum zeigen, dass bei erhöhten Temperaturen ein Lastzyklus mit

Zughaltezeiten zu interkristallinen Poren vom Typ R und sog. slow-fast-Versuche,

bei denen die Zugbelastung mit einer geringen und die Druckbelastung mit einer

hohen Dehnrate erfolgt, zu W-Typ-Rissen führt. Für dreieckförmige Lastzyklen

verläuft die Rissausbreitung transkristallin. Die Lebensdauer ist am geringsten für
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slow-fast-Versuche und am höchsten für Versuche mit dreieckförmigen Lastzy-

klen. Fujino und Taira (1979) untersuchten den Einfluss des Korngrenzengleitens

in isothermen und TMF-Versuchen am austenitischen Stahl Typ 304. Hierfür

wurden Proben mit Linien parallel zur Beanspruchungsrichtung markiert, um

aus deren Verschiebung auf Korngrenzengleitprozesse zu schließen. Abb. 2.7

zeigt schematisch, wie sich die Linien in TMF-Versuchen in Abhängigkeit der

Phasenlage gegeneinander verschieben. Korngrenzengleiten erfordert hohe Tem-

peraturen und tritt entsprechend in TMF-IP-Versuchen vorwiegend unter Zug-, in

TMF-OP-Versuchen unter Druckspannung auf. In isothermen Versuchen gleiten

die Korngrenzen gleichermaßen im Zug- und Druckbereich und es ergibt sich

ein geringer Netto-Abgleitbetrag. Durch das Korngrenzengleiten werden lokal

hohe Zugspannungen an Korngrenzen induziert, die W-Typ-Risse verursachen

können. Für IP-Beanspruchung erfolgt dies an Korngrenzen unter großem Winkel,

für OP-Beanspruchung an Korngrenzen unter kleinem Winkel zur äußeren Last.

Vergleichbare W-Typ-Rissschädigung wurde von Kuwabara und Nitta (1979)

ebenfalls für den austenitischen Stahl vom Typ 304 und von Kalluri und Halford

(1993) für die Kobaltbasislegierung Haynes 188 beobachtet.

Wechselwirkungen zwischen Ermüdungsschädigung und Korrosion können die

Rissentstehung, die Rissausbreitungsgeschwindigkeit und den bevorzugten Riss-

pfad beeinflussen. Dünne Oxidfilme im Bereich von Rissspitzen können die

Reversibilität von Gleitbewegungen vermindern sowie ein Rissverschweißen

im Druckhalbzyklus verhindern. Beide Effekte erhöhen die Rissausbreitungs-

geschwindigkeit im Vergleich zu einer Beanspruchung im Vakuum (King und

Cotterill, 1990). Dicke Oxidschichten in Rissen können zu Rissschließen führen,

wodurch die effektive Rissausbreitungsgeschwindigkeit verringert wird (Suresh

et al., 1981). Korngrenzen oxidieren aufgrund erleichterter Diffusionsmöglich-

keiten oft stärker als die umgebende Matrix. Da die Oxide spröde sind, wird

hierdurch interkristalline Rissentstehung und Ausbreitung begünstigt (Gell und

Leverant, 1973). Molins et al. (1997) beobachteten in Rissausbreitungsversu-

chen an der Nickelbasislegierung Alloy 718 bei 650 ◦C einen Übergang von

trans- zu interkristalliner Rissausbreitung, sobald der Sauerstoffpartialdruck einen

Grenzwert übersteigt. Christ (2007) untersuchte das Schädigungsverhalten des

austenitischen Stahls AISI 304L in TMF-Versuchen an Luft und im Vakuum. An

Luft tritt Oxidationsschädigung hauptsächlich lokal an Korngrenzen auf. Hier-

durch entstehen frühzeitig wachstumsfähige Risse, wodurch die Lebensdauer
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im Vergleich zu Versuchen im Vakuum deutlich verkürzt wird. Dieser Effekt

ist für Beanspruchungsbedingungen, bei denen keine interne Kriechschädigung

auftritt am ausgeprägtesten. Ermüdungsbeanspruchung kann umgekehrt auch

das Oxidationsverhalten beeinflussen. Für die Kobaltbasislegierung MAR-M509

wurde eine mit der plastischen Dehnungsamplitude zunehmende Oxidations-

rate beobachtet

Abb. 2.7: Schematische Darstellung der Entstehung von W-Typ-Rissen durch Korngren

zengleitprozesse unter TMF-IP

-

und TMF-OP-Beanspruchung (Fujino und

Taira, 1979)

2.4.5 Einfluss der Phasenlage

In TMF-Versuchen können je nach momentaner Temperatur und anliegender

Spannung unterschiedliche Schädigungsmechanismen aktiv sein. Hierdurch ergibt

sich eine starke Abhängigkeit der Schädigung von der Phasenlage, die Auswir-

kungen auf die Rissinitiierung, den Rissverlauf und letztlich die Lebensdauer

hat. Wenn die Maximaltemperatur in einem TMF-Zyklus einen kritischen Wert

überschreitet, wachsen Risse unter IP-Beanspruchung häufig interkristallin, un-

ter OP-Beanspruchung dagegen transkristallin (Kuwabara et al., 1983; Zauter

-

(Reuchet und Remy, 1983).
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et al., 1994). Dieses Verhalten wurde für Nickelbasis-Gusslegierungen (Boismier

und Sehitoglu, 1990a; Beck et al., 1997, 2002; Liu et al., 2002), Nickelbasis-

Schmiedelegierungen (Kleinpaß et al., 1994; Pahlavanyali et al., 2008a) sowie für

verschiedene Stähle (Kuwabara und Nitta, 1979; Neu und Sehitoglu, 1989a) fest-

gestellt. Mit dem Übergang zu interkristalliner Rissausbreitung in IP-Versuchen

geht üblicherweise eine deutliche Reduktion der Lebensdauer einher. Als Ur-

sache hierfür wird meist interkristalline Kriechschädigung gesehen, die unter

Zugbeanspruchung bei hohen Temperaturen entsteht und unter Druckbeanspru-

chung bei geringen Temperaturen nicht ausheilen kann. Die Schwächung von

Korngrenzen durch bevorzugte Oxidation wird ebenfalls als Ursache in Betracht

gezogen (Huang et al., 2006; Pahlavanyali et al., 2007). TMF-IP-Versuche im

Vakuum haben gezeigt, dass ein Übergang zu interkristalliner Rissausbreitung

ohne Oxidationseffekte möglich ist (Zauter et al., 1994; Nagesha et al., 2009).

Unter OP-Beanspruchung ist beschleunigte Rissinitiierung und -ausbreitung mög-

lich, da die höchste Zuglast gleichzeitig mit der geringsten Temperatur auftritt,

wenn das Material sowie die äußere Oxidschicht die geringste Duktilität aufwei-

sen (Kuwabara et al., 1983; Hong et al., 2011). Schädigungsmechanismen für

andere Phasenlagen als IP und OP sind weniger gut untersucht. In Versuchen

mit +90° (CD) und -90° (CCD) Phasenverschiebung an Nimonic 90 beobachte-

ten Pahlavanyali et al. (2008b) ähnlich wie für IP-Beanspruchung überwiegend

interkristalline Rissausbreitung. Boismier und Sehitoglu (1990a) fanden für CCD-

Beanspruchung an MAR-M247 transkristalline Rissausbreitung und deutlich

längere Lebensdauern als unter IP- und OP-Beanspruchung. Eine Änderung

der Phasenlage um 20° hatte für die Nickelbasis-Schmiedelegierung Nimonic

90 einen geringen Einfluss auf die Lebensdauer (Pahlavanyali et al., 2008a),

für die einkristalline Nickellegierung CMSX-4 ergab sich hingegen eine etwa

achtfach höhere Lebensdauer (Egly et al., 2008).

2.5 Lebensdauer bei thermisch-mechanischer Ermüdung

Für eine sichere Auslegung von Bauteilen unter TMF-Beanspruchung ist es erfor-

derlich, das Lebensdauerverhalten der verwendeten Werkstoffe zu kennen. Dieses

kann in Laborversuchen direkt ermittelt werden. Da Versuche zeit- und kostenauf-

wendig sind, gibt es Bestrebungen das Lebensdauerverhalten mittels Modellen

zu simulieren. In den letzten Jahrzehnten wurde eine Vielzahl von Methoden ent-
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wickelt, deren Ziel es ist, die Lebensdauern unter TMF-Beanspruchung möglichst

exakt vorherzusagen. In diesem Abschnitt werden zunächst die Grundlagen der

Lebensdauerbetrachtung unter Ermüdungsbeanspruchung sowie Besonderheiten

unter TMF-Beanspruchung erläutert. Anschließend werden verschiedene Metho-

den für die Beschreibung der Lebensdauer unter TMF-Beanspruchung vorgestellt.

2.5.1 Grundlagen

Erste Untersuchungen zur Bestimmung von Ermüdungslebensdauern wurden

von August Wöhler (1870) durchgeführt. Ergebnisse aus Lebensdauerversu-

chen werden üblicherweise in den nach ihm benannten Wöhler-Diagrammen

dargestellt. Hierbei wird eine Belastungsgröße in Abhängigkeit der Versagens-

lastspielzahl aufgetragen. Eine Ausgleichskurve zwischen den einzelnen Daten-

punkten wird als Wöhlerkurve bezeichnet. Mögliche Versagenskriterien sind

z. B. Anriss, eine bestimmte Risslänge oder Bruch. Als Belastungsgröße kann

beispielsweise die Spannungsamplitude σa oder die Totaldehnungsamplitude εa,t
verwendet werden. Entsprechend ergeben sich Spannungs- bzw. Dehnungswöh-

lerdiagramme. Da TMF-Versuche meist dehnungskontrolliert gefahren werden,

wird die TMF-Lebensdauer häufig in Dehnungswöhlerdiagrammen dargestellt.

Für viele metallische Werkstoffe nehmen Dehnungswöhlerkurven die in Abb. 2.8

schematisch dargestellte Form an. Sowohl im niederzyklischen (low cycle fa-

tigue, LCF) als auch im hochzyklischen (high cycle fatigue, HCF) Bereich er-

gibt sich in doppeltlogarithmischer Darstellung jeweils ein etwa linearer Ver-

lauf. Im LCF-Bereich wird dieser mit der Coffin-Manson Beziehung (Manson,

1953; Coffin, 1954) angenähert, die die plastische Dehnungsamplitude εa,p in

Abhängigkeit der Bruchlastspielzahl NB beschreibt:

εa,p = ε fN
−α
B . (2.5)

Einen entsprechenden Zusammenhang im HCF-Bereich liefert die Basquin-Be-

ziehung für die elastische Dehnungsamplitude bzw. Spannungsamplitude:

εa,e =
σa

E
=

σ f

E
N
−β
B . (2.6)

ε f und σ f sind jeweils Proportionalitätskonstanten; α nimmt Werte zwischen 0,5

und 0,7; β zwischen 0,05 und 0,12 an (Bürgel, 2011). Durch Addition von Coffin-
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Manson- und Basquin-Beziehung ergibt sich die Totaldehnungsamplitude εa,t in

Abhängigkeit von NB.

ε
a,t
= ε

a,p
+ ε

a,e

ε
a,p
= ε

f
N
-α

B

(Coffin-Manson)

lg
(ε
a
,p
)
,
lg
(ε
a
,e
)
,
lg
(ε
a
,t
)

lg (N
B
)

ε
a,e
= σ

f
/E N

-β

B

(Basquin)

Abb. 2.8: Schematische Dehnungswöhlerkurve mit Coffin-Manson- und Basquin-Beziehung

Wie in Abschn. 2.4.5 beschrieben, hängen die unter TMF-Beanspruchung wirken-

den Schädigungsmechanismen von der Phasenlage zwischen mechanischer Deh-

nung und Temperatur ab. Dehnungswöhlerkurven für verschiedene Phasenlagen

unterscheiden sich daher häufig in Lage und Steigung. Basierend auf Versuchen

an einer großen Anzahl von Hochtemperaturlegierungen teilen Kuwabara et al.

(1983) die Beziehung zwischen Lebensdauer und Dehnungsamplitude (εa,t und

εa,p) unter IP- und OP-Beanspruchung in folgende Kategorien ein:

• Typ I: IP-Lebensdauer ist kürzer für geringe Dehnungsamplituden

• Typ O: OP-Lebensdauer ist kürzer für geringe Dehnungsamplituden

• Typ E: IP- und OP-Lebensdauer sind etwa gleich

• Typ E’: IP-Lebensdauer ist kürzer für hohe Dehnungsamplituden, aber etwa

gleich der OP-Lebensdauer für geringe Dehnungsamplituden

Hochfeste Nickelbasis-Gusslegierungen zeigen häufig ein Verhalten nach Typ

E’. Hierbei ist auch ein Überschneiden (sog. Crossover) der Kurven für IP- und

OP-Beanspruchung möglich. Sehitoglu (1992) führt dies darauf zurück, dass für

kurze Lebensdauern Kriechschädigung unter IP-Beanspruchung dominiert, wäh-

rend für längere Lebensdauern Oxidationsschädigung unter OP-Beanspruchung

schädlicher ist. Abb. 2.9 zeigt schematisch eine IP- und eine OP-Wöhlerkurve

mit Crossover.
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OPzunehmende

Oxidationsschädigung

lg
(ε
a
,t
)

lg(N
B
)

zunehmende

Kriechschädigung
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Abb. 2.9: Schematischer Verlauf von Dehnungswöhlerkurven für TMF-IP- und TMF-OP-

Beanspruchung (Sehitoglu, 1992)

2.5.2 Methoden zur Beschreibung des Lebensdauerverhaltens

Modelle zur Beschreibung der Lebensdauer unter Ermüdungsbeanspruchung las-

sen sich gemäß Danzer (1988) in vier Gruppen einteilen:

• Empirische Methoden

• Schädigungsmechanische Modelle

• Bruchmechanische Methoden

• Physikalische Modelle

Empirische Methoden stellen meist einen Zusammenhang zwischen im Versuch

messbaren Größen wie σa oder εa,p und der Lebensdauer her. Wegen ihrer Ein-

fachheit kommen sie häufig zum Einsatz.

Schädigungsmechanische Modelle beschreiben die Entwicklung von Poren und

Mikrorissen mit kontinuumsmechanischen Methoden. Die Schädigungsrate wird

dabei mittels Differentialgleichungen berechnet, die die aktuelle Schädigung

enthalten. Der selbstverstärkende Charakter der Werkstoffschädigung wird so-

mit berücksichtigt.

Bruchmechanische Methoden basieren auf dem Wachstum eines Risses, der letzt-

lich eine kritische Länge erreicht und zum Versagen führt. Die Risswachstumsge-

schwindigkeit wird durch Betrachtung der Vorgänge im Bereich der Rissspitze
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ermittelt. Bruchmechanische Methoden sind vor allem dann anwendbar, wenn

im Werkstoff schon vor der Belastung rissartige Defekte vorhanden sind.

Physikalische Modelle beschreiben die Werkstoffschädigung basierend auf der

Bewegung von Atomen, Leerstellen und Versetzungen. Sie sind meist sehr kom-

plex und können nur unter speziellen Bedingungen eingesetzt werden. Für die

Vorhersage von TMF-Lebensdauern finden sie derzeit kaum Verwendung.

Die Einteilung ist nicht eindeutig, da einige Modelle Ansätze aus verschiedenen

Gruppen enthalten. Manche Modelle können auch durch Umformung in andere

Gruppen überführt werden.

Die meisten empirischen Lebensdauermodelle korrelieren die Lebensdauer mit ei-

nem Schädigungsparameter aus einem repräsentativen Zyklus, für den üblicherwei-

se die halbe Bruchlastspielzahl NB/2 gewählt wird. Eine allgemeine Form solcher

Modelle ist:

P(σ ,ε,T,...) =CN−α
B , (2.7)

mit den Konstanten C und α . Das älteste Lebensdauermodell für niederzykli-

sche Ermüdung ist die in Abschn. 2.5.1 beschriebene Coffin-Manson-Beziehung

(Gl. 2.5). Sie geht davon aus, dass die plastische Dehnungsamplitude εa,p maßgeb-

lich für die Schädigung ist. Da die Gleichung weder temperatur- noch zeitabhängi-

ge Effekte erfasst, kann sie die Lebensdauer für TMF-Versuche mit verschiedenen

Phasenlagen meist nicht einheitlich beschreiben (vgl. Abschn. 2.5.1). Die Coffin-

Manson-Beziehung bildet jedoch die Grundlage vieler später entwickelter Modelle.

Um zeitabhängige Oxidationseffekte zu berücksichtigen, erweitert Coffin (1971,

1973) Gl. 2.5 mit der Versuchsfrequenz ν zu:

εa,p = ε f (NB νk−1)−α , (2.8)

wobei k eine Konstante ist. Der Ansatz wird als frequenzmodifizierte Coffin-

Manson-Beziehung bezeichnet.

Zur Erfassung wechselnder Temperaturen multipliziert Taira (1963) die linke

Seite der Coffin-Manson-Beziehung mit einer temperaturabhängigen Funktion

λ (T ). Basierend auf Überlegungen, dass Versetzungen bei höheren Tempera-
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turen mobiler sind, schlagen Udoguchi und Wada (1971) für zyklisch wech-

selnde Temperaturen

λ (T ) = exp

(

− Q

Tm

)[

1+C1 ∆T exp

(

− Q

Tm

)]

(2.9)

vor. C1 und Q sind Materialkonstanten, ∆T ist die Temperaturschwingbreite und

Tm die Mitteltemperatur. Taira (1973) geht davon aus, dass bei thermischer Ermü-

dung eine äquivalente Temperatur Teq existiert, bei der ein isothermer Ermüdungs-

versuch die gleiche Lebensdauer wie ein thermischer Ermüdungsversuch liefert.

Teq wird dann in λ (T ) eingesetzt, um die Lebensdauer von thermischen Ermü-

dungsversuchen mit Daten aus isothermen Ermüdungsversuchen zu beschreiben.

Der von Smith et al. (1970) eingeführte Schädigungsparameter

PSWT = (σa+σm)εa,t = σMaxεa,t (2.10)

berücksichtigt den Einfluss von Mittelspannungen. Für die Beschreibung des

Lebensdauerverhaltens von Gusseisenwerkstoffen unter TMF-OP-Beanspruchung

normiert Hallstein (1991) PSWT mit der Zugfestigkeit bei Minimaltemperatur. Die

Überlegung beruht darauf, dass im TMF-OP-Fall die größten Zugspannungen

bei Minimaltemperatur auftreten. Ostergren (1976) nimmt an, dass die plasti-

sche Verformungsenergie im Zugbereich maßgeblich für die Schädigung ist und

schätzt diese durch ∆W = σMax εa,p ab. Der Einfluss von Mittelspannungen wird

hiermit ebenfalls berücksichtigt. Zur Erfassung zeitabhängiger Schädigungsef-

fekte insbesondere während Haltezeiten kann der Parameter zusätzlich mit dem

Frequenzterm aus Gl. 2.8 erweitert werden und es ergibt sich

POst = σmax εa,p =C(NB νk−1)−α (2.11)

mit ν = 1/(τ0+ τT − τC) für τT > τC (2.12)

und ν = 1/τ0 für τT ≤ τC. (2.13)
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τ0 ist die Zeit pro kontinuierlichem Zyklus, τT die Zughaltezeit und τC die Druck-

haltezeit. Wegen der einfach zu bestimmenden Eingangsgrößen werden PSWT und

POST häufig für die Lebensdauerbeschreibung unter TMF-Beanspruchung verwen-

det (Beck, 2001; Maier et al., 2002; Nagesha et al., 2009), wobei oft keine einheitli-

che Beschreibung verschiedener Phasenlagen möglich ist (Beck et al., 1997; Moal-

la, 2001; Egly et al., 2008; Huang et al., 2006). Weitere Schädigungsparameter,

die Mittelspannungen berücksichtigen, werden in (Nihei et al., 1986) vorgestellt.

Das Modell von Hong et al. (1985) beschreibt die Lebensdauer unter Kriech-

Ermüdungs-Beanspruchung basierend auf der Bildung und dem Wachstum von

R-Typ-Poren. Die Porenbildung wird als kontinuierlich angenommen und in

Abhängigkeit der plastischen Dehnungsschwingbreite modelliert. Das Poren-

wachstum wird mit dem Diffusionsmodell von Hull und Rimmer (1959) be-

schrieben. Das Modell ist somit eine Mischung empirischer und physikalischer

Ansätze. Als Versagenskriterium wird eine kritische akkumulierte Porenfläche

angenommen, ab der die Poren zusammenwachsen und die Probe bricht. For-

mal ergibt sich die Bruchlastspielzahl zu:

NB =C (∆εp)
(−3/5)

(

exp(Qgb/RT )
∫ τT
0 σ(t)dt

T

)−2/5

. (2.14)

Qgb ist die Aktivierungsenergie für Korngrenzendiffusion, die kritische Poren-

fläche ist in der Konstanten C enthalten. Die mittels Gl. 2.14 vorhergesagten

Lebensdauern verschiedener Stähle unter LCF-Beanspruchung mit Zughaltezeiten

stimmen gut mit experimentellen Daten überein (Hong et al., 1985). Nam et al.

(1996) verallgemeinern Gl. 2.14 zu einem Schädigungsparameter:

DC−F = ∆εmp

(

exp(−Qgb/RT )
∫ tH
0 σ(t)dt

T

)2/3

. (2.15)

Basierend auf isothermen LCF-Versuchen an der Nickelbasislegierung René 80

gehen Antolovich et al. (1981) davon aus, dass der Zeitpunkt der Rissinitiierung
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von σMax und der Tiefe von Oxidationsspitzen an Korngrenzen abhängt. Die

Anrisslebensdauer NA wird mit folgender Gleichung beschrieben:

σ8
MaxD0exp

(

Qox

RT

)(

1

ν
+ tH

)

NA =C, (2.16)

wobei Qox die Aktivierungsenergie für Korngrenzenoxidation ist. Nach Umfor-

mung mit der von Morrow (1965) vorgeschlagenen Beziehung

σMax = σm+Kεn
′

a,p, (2.17)

mit der Konstanten K und dem zyklischen Verfestigungsexponenten n′ und unter

der Annahme, dass σm ≈ 0, nimmt Gl. 2.16 eine Form wie Gl. 2.5 an.

Für Ermüdungsbeanspruchung bei hohen Temperaturen entwickelten Halford

et al. (1973) die Methode des Strain Range Partitioning (SRP). Hierbei wird die

inelastische Dehnung eines beliebigen Zyklus ∆εin in einen plastischen und einen

Kriechanteil aufgeteilt und die Schädigung durch die Anteile getrennt bewertet.

Reine plastische Verformung tritt bei sehr hohen, reine Kriechverformung bei sehr

geringen Dehnraten auf. Beide Verformungstypen können im Zug- und im Druck-

bereich auftreten. Somit ergeben sich die vier in Abb. 2.10 dargestellten Grundzy-

klen mit den aufgeteilten inelastischen Dehnungsschwingbreiten ∆εpp, ∆εpc, ∆εcp
und ∆εcc. Der erste Index steht für die Verformung im Zug-, der zweite für die Ver-

formung im Druckbereich. P steht für plastische Verformung (plastic strain), C für

Kriechen (creep). Jeder Dehnungsanteil kann mittels einer eigenen Coffin-Manson-

Beziehung mit den entsprechenden Bruchlastspielzahlen NB,pp, NB,pc, NB,cp und

NB,cc verknüpft werden. Die Teilschädigung eines Dehnungsanteils ist der Kehr-

wert der jeweiligen Bruchlastspielzahl. Die tatsächliche Bruchlastspielzahl NB

berechnet sich gemäß Manson (1973) durch Akkumulation der Teilschädigungen:

1

NB

=
1

NB,pp

∆εpp

∆εin
+

1

NB,pc

∆εpc

∆εin
+

1

NB,cp

∆εcp

∆εin
+

1

NB,cc

∆εcc

∆εin
. (2.18)

Da es problematisch ist, die einzelnen Dehnungsanteile aus einem TMF-Zyklus

zu extrahieren, wird die SRP-Methode heute nur selten verwendet.
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Abb. 2.10: Idealisierte Hystereseschleifen zur Bestimmung der vier Grundtypen inelasti-

scher Dehnung für die SRP-Methode

Das TMF-Lebensdauermodell von Neu und Sehitoglu (1989a,b) basiert auf der Ak-

kumulation von Teilschädigungen durch Ermüdung (fatigue), Oxidation und Krie-

chen (creep):

Dtot = D f at +Dox+Dcreep (2.19)

bzw.

1

Ntot
=

1

N f at
+

1

Nox
+

1

Ncreep
(2.20)

D f at ergibt sich durch eine Überlagerung der Coffin-Manson- und Basquin-Bezie-

hung. In Dox gehen die Dicke der Oxidschicht, die durch einen Diffusionsansatz

beschrieben wird, und εa,t ein. Dcreep wird mit einem Norton-Ansatz modelliert.

Dox und Dcreep beinhalten jeweils noch Faktoren, die die Abhängigkeit der Schä-

digungsmechanismen von der Phasenlage erfassen. Das Neu-Sehitoglu Modell

wurde erfolgreich für die Beschreibung von TMF-Lebensdauern des Stahls AISI

1070 (Neu und Sehitoglu, 1989b), der Nickelbasis-Gusslegierung MAR-M247



2.5 Lebensdauer bei thermisch-mechanischer Ermüdung 35

(Boismier und Sehitoglu, 1990b) und zweier Aluminiumlegierungen (Minichmayr

et al., 2008) jeweils bei verschiedenen Phasenlagen angewendet. Vöse et al.

(2013) verwenden eine modifizierte Form zur Vorhersage der TMF-Lebensdauer

der Nickelbasislegierung IN718 bei den Phasenlagen IP, OP, CD und CCD. Ein

Nachteil des Modells ist, dass zur Bestimmung der Modellkonstanten ein um-

fangreiches Versuchsprogramm durchgeführt werden muss.

Das schädigungsmechanische Modell von Majumdar und Maiya (1979) beruht

auf gekoppelten Differentialgleichungen für das Wachstum von Rissen und Poren:

1

a

da

dt
=

{

T

C

}(

1+αln
c

c0

)

∣

∣εp
∣

∣

m ∣
∣ε̇p
∣

∣

k
(2.21)

1

c

dc

dt
=

{

GT

−GC

}

∣

∣εp
∣

∣

m ∣
∣ε̇p
∣

∣

kc (2.22)

wobei a die Risslänge und c die Größe von Poren darstellen. α , m, k und kc

sind Materialparameter in Abhängigkeit von Temperatur, Umgebung und Mi-

krostruktur des Materials. T und GT werden bei anliegender Zugspannung, C

und GC bei anliegender Druckspannung verwendet. Es wird angenommen, dass

Poren unter Druckspannung schrumpfen und bei Unterschreiten eines kritischen

Radius ausheilen. Für symmetrische, kontinuierliche Wechselverformung führt

die Integration der Gleichung für Rissausbreitung auf die frequenzmodifizierte

Coffin-Manson-Beziehung (Gl. 2.8). Das Modell erlaubt eine gute Vorhersage

der Lebensdauer und des Rissausbreitungsverhaltens in isothermen Haltezeit-

versuchen am austenitischen Stahl vom Typ 304.

Ein frühes bruchmechanisches Modell, das die Rissausbreitung unter elastisch-

plastischer Verformung beschreibt wurde von Tomkins (1968) vorgeschlagen:

da

dN
= Bε

(2n′+1)
a,p a (2.23)
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Mit der Konstanten B und dem zyklischen Verfestigungsexponenten n′. Integration
von der Anfangsrisslänge a0 bis zu der versagenskritischen Risslänge a f liefert

εa,p =

[

1

B
ln

(

a f

a0

)

NB

]− 1
(2n′+1)

. (2.24)

Mit der Annahme, dass ln(a f /a0) konstant ist, ist diese Gleichung äquivalent zur

Coffin-Manson-Beziehung. In (Nagesha et al., 2009) wird das Tomkins-Modell

für die Beschreibung der TMF-IP- und TMF-OP-Lebensdauer eines austeniti-

schen Stahls verwendet. Nam et al. (1988) kombiniert Gl. 2.23 mit dem Kriech-

Ermüdungs-Modell von Hong (Gl. 2.14) unter der Annahme, dass kritisches

Risswachstum einsetzt, sobald die Rissspitzenaufweitung des längsten Risses

gleich dem durchschnittlichen Abstand der entstandenen R-Typ-Poren ist.

Die meisten bruchmechanischen Modelle für Ermüdungsbeanspruchung mit

großen plastischen Verformungen beruhen auf dem von Rice (1968) eingeführ-

ten J-Integral, das ein Maß für das Verformungsfeld in der Nähe der Rissspitze

ist. Heitmann (1983) nutzt eine Näherungslösung für das zyklische J-Integral

und entwickelt daraus den Schädigungsparameter

ZD =
2,9∆σ2

e f f

2E
+

2,5∆σ ∆εp

n′+1
(2.25)

mit ∆σ2
e f f = 3,72(3− σmin

σmax

)−1,74 ∆σ . (2.26)

Speziell für TMF-Beanspruchung wurde ZD zu

DTMF =

(

2,9∆σ2
e f f

2E
+

2,4∆σ ∆εp√
3+n′

)

F

σcy

(2.27)

weiterentwickelt (Riedel, 1987; Seifert und Riedel, 2010; Metzger et al., 2013).

σcy ist die zyklische 0,2 %-Dehngrenze und F eine Funktion, die die Kriech-

schädigung mit einem Norton-Ansatz modelliert:

F =

(

1+α

∫

t
σn−2
cy |σ(t)−σ0|exp

[

Q

R

(

1

T0
− 1

T

)]

dt

)1/n

, (2.28)
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wobei α ein Anpassungsparameter, T0 eine Referenztemperatur und σ0 die Span-

nung bei der Lastumkehr ist. In jeweils leicht variierter Form wird DTMF zur

Beschreibung der Lebensdauer einer Nickelbasis-Schmiedelegierung (Maier et al.,

2013a,b) sowie verschiedener Gusseisenlegierungen (Seifert et al., 2010)

verwendet.

Das Modell von Miller et al. (1993) berechnet die Rissausbreitungsrate als Summe

der Rissausbreitungsraten durch Ermüdungs-, Kriech- und Oxidationsschädigung:

da

dN
=

da

dN

∣

∣

∣

∣

f at

+
da

dN

∣

∣

∣

∣

creep

+
da

dN

∣

∣

∣

∣

ox

. (2.29)

Die Raten für Ermüdungs- und Oxidationsschädigung werden mit Näherungslö-

sungen des zyklischen J-Integrals berechnet, wobei in den Term für Oxidation

zusätzlich die Zykluszeit eingeht. Die Rate für Kriechschädigung berechnet sich

mit einer Funktion, die die Dehnung durch Kriechprozesse aufintegriert. Es wird

davon ausgegangen, dass Schädigung durch Kriechverformung im Zugbereich

durch Kriechverformung im Druckbereich ausheilen kann.

Ohtani et al. (1988) unterscheiden zwischen zeit- und zyklenabhängigem Rissaus-

breitungsverhalten. Zeitabhängiges Verhalten tritt z. B. in TMF-IP-Versuchen auf

und wird von Kriechschädigung dominiert. Bei zyklenabhängigem Verhalten, das

z. B. in TMF-OP-Versuchen auftritt, überwiegt dagegen Ermüdungsschädigung.

Die Rissausbreitungsrate wird je nach Verhalten mit einem zeitabhängigen oder

einem zyklenabhängigen J-Integral beschrieben. Auf diese Weise lässt sich das

Lebensdauerverhalten von verschiedenen Stählen und Nickelbasislegierungen

unter TMF-IP- und TMF-OP-Beanspruchung gut beschreiben.

Übersichten zu Lebensdauermodellen finden sich z. B. in (Danzer, 1988), (Sehi-

toglu, 1992), (McDowell et al., 1992) und (Riedler, 2005). In der praktischen

Anwendung gilt ein Lebensdauermodell als zufriedenstellend, wenn die vorher-

gesagte Lebensdauer nicht mehr als um einen Faktor 2 von der experimentellen

Lebensdauer abweicht. Innerhalb gegebener Grenzen für die Totaldehnungsam-

plitude εa,t , die Dehnrate ε̇ , die Extremtemperaturen TMax,TMin und Haltezeiten

tH erfüllen viele Modelle diese Forderung. Werden diese teilweise relativ en-

gen Grenzen jedoch überschritten, sind die Grundannahmen der Modelle häufig

nicht mehr gültig und die vorhergesagten Lebensdauern weichen stärker von den
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experimentellen Ergebnissen ab. Bis heute konnte sich daher kein allgemeines

Modell für die Vorhersage von TMF-Lebensdauern durchsetzen.



3 Verwendete Werkstoffe und

Probengeometrien

Die Untersuchungsmaterialien waren die Nickelbasis-Schmiedelegierung NiCr22-

Co12Mo9 sowie die konventionell erstarrte Nickelbasis-Gusslegierung MAR-

M247 LC.

3.1 NiCr22Co12Mo9

Die Legierung ist unter den Handelsnamen Inconel Alloy 617 bzw. Nicrofer 5520

Co bekannt. Sie ist hauptsächlich mischkristall- und karbidverfestigt (Hicks,

1987) und zeichnet sich durch hohe Festigkeit sowie gute Kriecheigenschaften

und Oxidationsbeständigkeit bis Temperaturen von 1100 °C aus (ThyssenKrupp,

2005). Der Werkstoff wird in Form von Blechen vor allem für Brennkammern in

stationären Gasturbinen verwendet (Donachie und Donachie, 2002). Er gilt zudem

als Kandidat für Komponenten von fossil befeuerten, überkritischen Dampfkraft-

werken (Maier et al., 2013a) sowie von nuklear betriebenen Höchsttemperatur-

reaktoren (very high temperature reactor, VHTR) (Wright et al., 2012). Das

Untersuchungsmaterial wurde vom Hersteller Krupp VDM bei ≈ 1200 °C lö-

sungsgeglüht und anschließend in Wasser abgeschreckt. Die Anlieferung erfolg-

te in Form von Stangen mit 19 mm Durchmesser und 2 m Länge. Tab. 3.1

zeigt die chemische Zusammensetzung.

Tab. 3.1: Chemische Zusammensetzung von NiCr22Co12Mo9 in Ma.-% (Kleinpaß, 1996)

Ni Cr Co Mo Fe Al C Si Mn Ti

Basis 22,25 11,45 8,88 0,56 1,28 0,055 0,11 0,07 0,4
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Cr, Co und Mo wirken als Mischkristallhärter, Cr führt zusätzlich zur Bildung

einer Cr2O3-Schutzschicht. Karbide vom Typ M6C und M23C6 werden vor allem

durch Cr und Mo gebildet (Bürgel, 2011). Der Al-Gehalt ist so gewählt, dass ein

ausreichender Korrosionsschutz durch Al2O3-Bildung gewährleistet ist, jedoch

ein möglichst geringer Anteil der γ ′-Phase auftritt (Mankins et al., 1974). Abb. 3.1

zeigt eine lichtmikroskopische Aufnahme des Gefüges im Ausgangszustand. Die

Körner haben eine mittlere Größe von ≈ 180 µm (Peichl, 2003) und weisen

zahlreiche Glühzwillinge auf. An den Korngrenzen und im Korninneren liegen

Karbide vor, die nach Peichl (2003) vom Typ M6C sind. Aus den Stangen wurden

runde Vollproben mit den in Abb. 3.2 gegebenen Abmessungen gedreht. Die

zylindrische Messstrecke ist 17 mm lang und hat einen Durchmesser von 7 mm.

Abb. 3.1: Lichtmikroskopische Aufnahme des Gefüges von NiCr22Co12Mo9 im Ausgangs-

zustand

3.2 MAR-M247 LC

MAR-M247 LC ist eine ausscheidungsverfestigte Nickelbasis-Gusslegierung, die

wegen ihrer herausragenden Hochtemperatureigenschaften vorwiegend für Turbi-

nenschaufeln in Flugtriebwerken eingesetzt wird. LC steht für low carbon, also

niedrigen Kohlenstoffgehalt. Das Untersuchungsmaterial wurde von Doncasters

Precision Castings-Bochum GmbH im Feingussverfahren in Form von Rundstä-

ben mit 12 mm Durchmesser und 120 mm Länge hergestellt. Nach dem Abgießen
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Abb. 3.2: Geometrie und Abmessungen der Proben aus NiCr22Co12Mo9

Tab. 3.2: Chemische Zusammensetzung von MAR-M247 LC in Ma.-% (Gelmedin, 2014)

Ni Cr Co Mo Fe Al C Si

Basis 8,19 9,24 0,5 0,04 5,6 0,07 0,03

Mn Ti W V Cu Nb Zr Ta

<0,01 0,67 9,44 <0,01 <0,01 <0,02 0,02 3,18

Al, Ti, Ta und Co tragen zur Bildung der kubisch flächenzentrierten, geordne-

ten γ ′-Phase mit Nennstöchiometrie Ni3Al bei. (Nathal et al., 1982; Janowski

et al., 1986; Bürgel, 2011). Der Volumenanteil der γ ′-Phase liegt im Bereich von

70% (Beck, 2001). Der hohe Al-Gehalt sorgt zudem für guten Oxidationsschutz

durch Bildung einer Al2O3-Schutzschicht. Abb. 3.3 zeigt eine Gefügeaufnahme

im Ausgangszustand. Die Körner haben meist eine längliche, zur Probenmitte

ausgerichtete Form mit Abmessungen von teilweise über 1 mm. Die dendritische

Struktur ist gut zu erkennen. Der mittlere sekundäre Dendritenarmabstand beträgt

≈ 30 µm (Gelmedin, 2014). Die γ ′-Teilchen zeigen eine heterogene Morphologie.

Neben würfelförmigen Ausscheidungen mit etwa 1 µm Kantenlänge treten auch

deutlich gröbere plattenförmige Ausscheidungen auf. In den Kanälen zwischen

wurden die Stäbe zur Verringerung der Porosität bei ≈ 1185 °C und ≈ 172,5 MPa

in Argonatmosphäre heißisostatisch gepresst (HIP), im Anschluss bei ≈ 1185 °C

lösungsgeglüht und abschließend bei 870 °C ausgelagert (Gelmedin, 2014). Die

chemische Zusammensetzung des Untersuchungsmaterials ist in Tab. 3.2 gegeben.
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den gröberen Ausscheidungen befinden sich zudem sehr fein verteilte Teilchen

mit Abmessungen im nm-Bereich (Gelmedin, 2014). Aus den Stäben wurden

runde Vollproben gedreht, deren Abmessungen in Abb. 3.4 dargestellt sind. Die

Messstrecke ist mit derjenigen der NiCr22Co12Mo9-Proben identisch.

Abb. 3.3: Lichtmikroskopische Aufnahme des Gefüges von MAR-M247 LC im Ausgangs-

zustand
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Abb. 3.4: Geometrie und Abmessungen der Proben aus MAR-M247 LC



4 Versuchsaufbau, -durchführung

und -auswertung

4.1 Thermisch-mechanische Ermüdungsversuche

4.1.1 Versuchsaufbau

Für die TMF-Versuche stand eine modifizierte elektromechanische Prüfmaschine

der Firma Zwick zur Verfügung. Abb. 4.1 gibt einen schematischen Überblick

zum Versuchsaufbau. Der Lastrahmen ermöglicht eine maximale Prüfkraft von

100 kN. Die Einspannung der Rundproben erfolgte über kegelförmige Spann-

zangen, die durch einen Hydraulikkolben in entsprechend geformte Fassungen

gedrückt werden und die Probe somit reibschlüssig fixieren. Der Spanndruck

betrug bei allen Versuchen 250 bar. Die Proben wurden induktiv mittels einer

wassergekühlten Kupferspule und einem 5 kW Hochfrequenzgenerator der Firma

Hüttinger erwärmt. Die Kühlung erfolgte durch Wärmeleitung in die wasserge-

kühlten Spannzangen sowie zusätzlich durch drei radial um die Probe angeordnete

Druckluftdüsen. Die Temperatur der Probe wurde mit je einem NiCr-Ni Band-

thermoelement (Typ K) gemessen, das in der Mitte der Messstrecke angebracht

war. Für die Dehnungsmessung wurde ein wassergekühlter, kapazitiver Dehnungs-

aufnehmer mit einer Ausgangsmesslänge von 15 mm verwendet. Dieser wurde

mittels zweier Keramikschneiden aus Aluminiumoxid reibschlüssig an der Probe

fixiert. Um einen sicheren Sitz des Dehnungsaufnehmers zu gewährleisten, wurde

er mit einem Federblechsystem an die Probe gepresst. Die an der Probe anliegende

Axialkraft wurde mit einer 100 kN Kraftmessdose der Firma Interface gemessen.

Die Sollwertvorgabe erfolgte mit dem am Institut für Angewandte Materialien

entwickelten Programm SWNEU. Der für die Regelung von Kraft und Dehnung

verwendete digitale PID-Regler ermöglicht ein Umschalten zwischen Kraft- und

Dehnungsregelung während des Versuchs. Die Temperaturregelung erfolgte mit

einem Regler der Firma Jumo, der sowohl den Hochfrequenzgenerator als auch das
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Druckluft-Proportionalventil steuerte. Die Messwerte wurden auf einem separaten

Rechner mit dem Programm SignalExpress von National Instruments erfasst.

Abb. 4.1: Schematische Darstellung des TMF-Versuchsaufbaus

Vor den einzelnen Versuchsreihen wurde jeweils das Temperaturfeld in der Mess-

strecke optimiert. Hierzu wurden typische Temperaturzyklen mit einer Probe

gefahren, bei der die Temperatur in der Probenmitte sowie am unteren und oberen

Ende der Messlänge (bei ±7,5 mm) mittels Bandthermoelementen vom Typ K

gemessen wurde. Die Spulengeometrie sowie die Einspannposition wurden so

optimiert, dass eine möglichst geringe axiale Temperaturabweichung auftrat. Der

Code of Practice (Hähner et al., 2006) gibt eine zulässige axiale Temperatur-

abweichung innerhalb der Messstrecke von 2 % der Temperaturschwingbreite,

für ∆T = 100− 850 ◦C also 15 °C vor. Abb. 4.2 zeigt den Temperaturverlauf

in der Mitte der Probe sowie die Temperaturdifferenz am oberen und unteren

Ende der Messstrecke für einen exemplarischen Zyklus mit 60 s Haltezeit. Die

Vorgabe von 15 °C maximaler Abweichung entlang der Messstrecke wird über

den kompletten Zyklus eingehalten. Bei Einsetzen der Druckluftkühlung lag

die Temperatur an den Rändern der Messstrecke in einigen Fällen kurzzeitig

mehr als 15 °C unterhalb der Temperatur in der Probenmitte. Es wird davon

ausgegangen, dass in diesen Fällen die äußeren Thermoelemente direkt von der
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Druckluft angeblasen wurden und die tatsächliche Materialtemperatur höher lag.

Von einer weiteren Optimierung wurde daher abgesehen.

Abb. 4.2: Temperatur-Zeit-Verlauf in der Mitte der Probe (oben) sowie Temperaturdifferen-

zen an den Rändern der Messstrecke

4.1.2 Versuchsdurchführung

Vor den eigentlichen Versuchen wurde zunächst der E-Modul der einzelnen Proben

bei Temperaturen bis 850 °C in Schritten von 50 °C ermittelt, um die Plausibi-

lität der Dehnungsmessung zu überprüfen. Ergab sich bei einer Messung eine

Abweichung >10 % gegenüber dem Literaturwert (für NiCr22Co12Mo9, Werte

aus ThyssenKrupp (2005)) bzw. dem Mittelwert der bis zu diesem Zeitpunkt

durchgeführten Versuche (für MAR-M247 LC), wurde der Dehnungsaufnehmer

neu angesetzt oder ggf. neu kalibriert. Die Ergebnisse sind in Abb. 4.3 dargestellt.

Die TMF-Versuchsführung erfolgte totaldehnungskontrolliert und orientierte sich

am europäischen Code of Practice (Hähner et al., 2006). Das Umgebungsmedi-

um war jeweils Luft. Die zeitlichen Verläufe von mechanischer Dehnung und

Temperatur wurden zeitlich synchronisiert und mit gleicher Frequenz vorgege-

ben. Die Temperaturschwingbreite war für alle Versuche ∆T = 100− 850 ◦C.
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In einigen Versuchen wurden Haltezeiten bei TMax = 850 °C von tH = 2, 5 oder

30 min eingefügt. Die Verläufe von mechanischer Dehnung und Temperatur wa-

ren dreieckförmig in Versuchen ohne Haltezeiten und entsprechend trapezförmig

in Versuchen mit Haltezeiten. Die Temperaturrate während der Aufheiz- und

Kühlphasen betrug 5 °C/s, womit sich eine Zykluszeit von 300 s in haltezeitfrei-

en Versuchen ergibt. Tab. 4.1 zeigt die im Rahmen dieser Arbeit untersuchten

mechanischen Dehnungsamplituden mit den sich hieraus ergebenden Dehnraten.

Das Dehnungsverhältnis betrug für alle Versuche Rε = −1.
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Abb. 4.3: Gemittelte E-Modul-Werte der untersuchten Proben in Abhängigkeit der Tempe-

ratur. Literaturwerte für NiCr22Co12Mo9 aus ThyssenKrupp (2005)

Tab. 4.1: Untersuchte mechanischen Dehnungsamplituden mit den zugehörigen Dehnraten

εmea,t in % 0,3 0,4 0,5 0,6 0,7

ε̇me in 10−5 s−1 4 5,33 6,66 8 9,33

Untersuchte Phasenlagen zwischen mechanischer Dehnung und Temperatur waren

0° (in-phase, IP), 180° (out-of-phase, OP), +90° (clockwise diamond, CD) und

-90° (counterclockwise diamond, CCD) (vgl. Abb. 2.1). Der Ablauf eines Ver-

suchsstarts ist in Abb 4.4 am Beispiel eines IP-Versuchs illustriert. Als Regelgröße

wurde der Prüfmaschine die Totaldehnung εt vorgegeben, die sich gemäß Gl. 2.1

aus thermischer Dehnung ε th und mechanischer Dehnung εmet zusammensetzt.

Vor den TMF-Versuchen wurde daher für jede Probe der Verlauf von ε th für den
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Abb. 4.4: Zeitliche Verläufe von Temperatur, Totaldehnung, mechanischer Dehnung und

Spannung während der ersten Zyklen eines IP-Versuchs

entsprechenden Temperaturzyklus bestimmt. Hierfür wurden 5 Temperaturzyklen

lastfrei unter Kraftkontrolle durchgeführt und der Verlauf von ε th aus dem vorletz-

ten Zyklus als Referenz verwendet. Danach wurde der Versuch unterbrochen und

der Verlauf von εt aus dem gemessenen ε th und dem gewünschten εmet berech-

net. Zu Beginn der eigentlichen Versuche erfolgten zunächst wieder 5 lastfreie

Temperaturzyklen unter Kraftkontrolle, um ein thermisches Gleichgewicht zu

erreichen. Anschließend wurden in einem sog. Null-Spannungs-Test drei Zy-

klen in Dehnungskontrolle gefahren, bei denen ε th aus dem Referenzzyklus als

Sollwert vorgegeben wurde. Ergaben sich in diesen Zyklen Spannungsspitzen,

die größer als 5 % der zu erwartenden Spannungsschwingbreite waren, wurde

der Versuch unterbrochen und die thermische Dehnung erneut aufgenommen. In
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Versuchen mit Haltezeiten traten während des Null-Spannungs-Tests in mehre-

ren Fällen Druckspitzen von über 1 kN im Bereich der Minimaltemperatur auf.

Dies konnte deutlich abgemildert werden, indem in Haltezeitversuchen jeweils

10 lastfreie Temperaturzyklen zur Bestimmung der thermischen Dehnung sowie

zur Einstellung des thermischen Gleichgewichts durchgeführt wurden. Nach be-

standenem Null-Spannungs-Test wurde der errechnete Verlauf von εt als Sollwert

vorgegeben, womit die thermisch-mechanische Belastung begann. Der erste TMF-

Zyklus startete in IP- und OP-Versuchen bei der Mitteltemperatur Tm = 475 °C,

in CD- und CCD-Versuchen bei der Minimaltemperatur TMin = 100 °C. Die Ver-

suche wurden gestoppt, sobald ein Abfall der Maximalspannung von mindestens

20 % eingetreten oder die Probe gebrochen war.

4.1.3 Versuchsauswertung

Die Signale von Temperatur, Spannung und Totaldehnung wurden kontinuierlich

mit einer Frequenz von 25 Hz erfasst, anschließend mit einem Tiefpassfilter zwei-

ter Ordnung bei einer Grenzfrequenz von 1 Hz gefiltert und schließlich mit einer

Abtastrate von 4 Hz aufgezeichnet. Die so erhaltenen Rohdaten wurden anhand

des Temperatursignals mittels des Programms Matlab von Mathworks in Zyklen

aufgeteilt. Die weitere Auswertung erfolgte ebenfalls mit Matlab-Routinen. Als

Versagenskriterium wurde der makroskopische Anriss festgelegt. Als Anriss-

lastspielzahl NA wurde die Zyklenzahl definiert, bei der die Maximalspannung

erstmals einen Abfall von über 10 % gegenüber ihres als stabilisiert erkannten Ver-

laufs aufweist. Die Vorgehensweise ist in Abb. 4.5 am Beispiel eines IP-Versuchs

skizziert. Einige Proben brachen komplett, bevor das Anrisskriterium erfüllt war.

In diesem Fall wurde als Anrisslastspielzahl die Bruchlastspielzahl verwendet.

Zur Ermittlung von εmet wurde ε th aus dem vorletzten kraftkontrollierten Zyklus

(vgl. Abb. 4.4) zyklenweise vom gemessenen εt subtrahiert. Als plastische Deh-

nungsamplitude εmea,p wurde die halbe Hysteresenbreite auf Höhe der Mittelspan-

nung σm definiert. Ein detaillierter Ablauf der Auswerteroutinen ist in (Korinth,

2013) zu finden.
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Abb. 4.5: Bestimmung der Anrisslastspielzahl anhand eines 10 %-Abfalls der Maximal-

spannung gegenüber dem als stabilisiert erkannten Verlauf

4.2 Mikroskopische Untersuchungen

4.2.1 Lichtmikroskopische Untersuchungen

Die Schädigung sowie die Gefügeausbildung der Proben nach der TMF-Beanspru-

chung wurden lichtmikroskopisch anhand von Längsschliffen untersucht. Die

Aufnahmen entstanden mit einem Gerät vom Typ Axiovert 220 MAT der Firma

Zeiss. Abb. 4.6 zeigt die Entnahmestellen der Probenstücke für die Längsschliffe,

die mittels einer Trennscheibe aus Aluminiumoxid aus den Messstrecken ge-

sägt wurden. Die Schliffflächen lagen jeweils im Bereich der Probenachse. Die

Probenstücke wurden warm (NiCr22Co12Mo9) bzw. kalt (MAR-M247 LC) in

Kunststoff eingebettet, anschließend mit SiC-Papier geschliffen, mit verschiede-

nen Diamantsuspensionen vorpoliert und mit einer Oxidsuspension feinpoliert.

Um trans- und interkristalline Schädigung identifizieren zu können, wurden die

Schliffe aus NiCr22Co12Mo9 etwa 60 s bei 70 °C mit V2A-Beize angeätzt.

Die Schliffe aus MAR-M247 LC wurden mit einer Mischung aus Salzsäure

und Wasserstoffperoxid im Verhältnis 100:3 für etwa 20 s bei Raumtempera-

tur geätzt. Da feine Schädigungen der Korngrenzen durch die Ätzung teilweise

nicht mehr identifizierbar waren, wurden einige Proben nach der Feinpolitur
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im differentiellen Interferenzkontrast (DIC) betrachtet, wodurch die Korngren-

zen anhand ihrer Topologie zu erkennen waren.

4.2.2 TEM-Untersuchungen

Die Entwicklung der Mikrostruktur wurde mittels Transmissionselektronenmikro-

skopie (TEM) untersucht. Die Untersuchungen hierzu wurden am Laboratorium

für Elektronenmikrosopie des Karlsruher Instituts für Technologie und am Institu-

te of Physics of Materials in Brünn, Tschechien durchgeführt. In Karlsruhe stand

ein TEM der Firma Zeiss vom Typ Leo 922 mit einer Beschleunigungsspannung

von 200 kV zur Verfügung. In Brünn wurde ein Philips CM12 TEM mit einer

Beschleunigungsspannung von 110 kV verwendet. Die Probenpräparation war

jeweils gleich. Zunächst wurden etwa 1 mm dicke Quer- (NiCr22Co12Mo9)

bzw. Längsstücke (MAR-M247 LC) (vgl. Abb. 4.6) aus den Messstrecken der

Proben herauserodiert und mittels SiC-Papier auf etwa 0,1 mm Dicke geschlif-

fen. Anschließend wurden Scheiben mit 3 mm Durchmesser ausgestanzt, die

so lange elektrolytisch gedünnt wurden, bis ein Loch entstand. Im Randbereich

dieser Löcher war das Material dann häufig durchstrahlbar.

Abb. 4.6: Probenmessstrecke mit Entnahmestellen der Proben für die mikroskopischen

Untersuchungen
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Phasenlagen an NiCr22Co12Mo9

Zur Untersuchung des Verhaltens von NiCr22Co12Mo9 unter TMF-Beanspru-

chung ohne Haltezeiten wurden Versuche mit mechanischen Dehnungsamplituden

von εmea,t = 0,3; 0,4 und 0,5 % mit den Phasenlagen IP, OP, CD und CCD durchge-

führt. Die Temperaturschwingbreite betrug jeweils 100 - 850 °C. Die Ergebnisse

wurden teilweise in Zusammenarbeit mit (Korinth, 2013) ermittelt.

5.1 Lebensdauerverhalten

In Abb. 5.1 sind die Lebensdauern für die untersuchten Phasenlagen in einem

doppeltlogarithmischen Dehnungswöhlerdiagramm dargestellt. Es zeigt sich

eine klare Reihenfolge der Lebensdauer in Abhängigkeit der Phasenlage. IP-

Beanspruchung führt zu den kürzesten Lebensdauern, gefolgt von CCD-, OP-und

CD-Beanspruchung. Bei gegebener mechanischer Dehnungsamplitude sind die

IP-Lebensdauern um Faktor 5 bis 10 kürzer als die CD-Lebensdauern. Die OP-

und CCD-Lebensdauern fallen in ein gemeinsames Streuband, wobei die OP-

Lebensdauern jeweils länger sind. Die Steigung der Wöhlerkurven ist für alle Pha-

senlagen vergleichbar.

5.2 Verformungsverhalten

5.2.1 Hystereseschleifen und mechanische Kenngrößen

Abb. 5.2 zeigt links die Spannungs-Dehnungs-Hystereseschleifen und rechts die

zugehörigen Spannungs-Temperatur-Hystereseschleifen für die untersuchten Pha-

senlagen und mechanischen Dehnungsamplituden jeweils bei der halben An-

risslastspielzahl. Die Pfeile geben die Umlaufrichtung an. In allen Fällen tritt

deutliche plastische Verformung auf. Erwartungsgemäß nehmen die plastische
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Abb. 5.1: Einfluss von Phasenlage und mechanischer Dehnungsamplitude auf die Lebens-

dauer von NiCr22Co12Mo9

Dehnungsamplitude und die Spannungsamplitude mit zunehmender mechanischer

Dehnungsamplitude zu. Unter IP-Beanspruchung liegen bei hohen Temperaturen

positive und bei tiefen Temperaturen negative mechanische Dehnungen an. Da der

Werkstoffwiderstand mit steigender Temperatur abnimmt, ist die bei gegebener me-

chanischer Dehnung induzierte Spannung umso geringer, je höher die Temperatur

ist. Hierdurch sind in IP-Versuchen die Zugspannungen betragsmäßig kleiner als

die Druckspannungen und der größere Teil der Hysterese liegt im Druckspannungs-

bereich. Entsprechend liegen Druckmittelspannungen vor. Für OP-Beanspruchung

gilt das gleiche mit entgegengesetztem Vorzeichen, wodurch hier Zugmittelspan-

nungen vorliegen. Für CD- und CCD-Versuche treten die Extremwerte der Deh-

nung jeweils bei der Mitteltemperatur von 475 °C auf. Somit sind die induzierten

maximalen Zug- und Druckspannungen betragsmäßig etwa gleich und es erge-

ben sich vernachlässigbar kleine Mittelspannungen. Im Bereich der höchsten

Temperaturen liegen unter IP- und CCD-Beanspruchung Zugspannungen, unter

OP- und CD-Beanspruchung Druckspannungen an. Während des Aufheizens

nimmt der Betrag der induzierten Spannung im Bereich der Maximaltemperatur in

allen Versuchen ab, obwohl die Dehnung (in IP- und CCD-Versuchen) bzw. Stau-

chung (in OP- und CD-Versuchen) zunimmt. Somit tritt die Maximalspannung

in IP-Versuchen nicht bei der Maximaldehnung und die Minimalspannung in
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Abb. 5.2: Zusammenhang zwischen Spannung und mechanischer Dehnung (links) sowie

zwischen Spannung und Temperatur (rechts) für die untersuchten Phasenlagen

bei N = NA/2
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Abb. 5.3: Spannungs-Dehnungs-Hystereseschleifen in Zyklus 1 und 25 für εmea,t = 0,5 %

OP-Versuchen nicht bei der Minimaldehnung auf. Der Rückgang der Spannung

ist umso ausgeprägter und beginnt bei umso geringeren Temperaturen, je größer

die vor dem Rückgang anliegende Spannung ist. Im Temperaturbereich zwischen

150 und 350 °C sind in den IP- und OP-Hysteresen mit εmea,t = 0,5 % leichte Span-

nungseinbrüche zu erkennen, die auf dynamische Reckalterungseffekte (DRA)

zurückzuführen sind. Abb. 5.3 zeigt die Spannungs-Dehnungs-Hystereseschleifen

in Zyklus 1 und Zyklus 25 für εmea,t = 0,5 %. Die Beträge der Minimal- und Maxi-

malspannung in Zyklus 25 sind im Vergleich zum ersten Zyklus deutlich größer.

Der Werkstoff verfestigt stark. Die Verfestigung wirkt hauptsächlich bei geringen

und mittleren Temperaturen, während sich die Spannung bei der Maximaltem-

peratur mit zunehmender Zyklenzahl kaum ändert. Im Gegensatz zu späteren

Zyklen treten im ersten Zyklus die Maximal- bzw. Minimalspannung unter IP-

bzw. OP-Beanspruchung noch bei der Maximaltemperatur auf. Die betragsmä-

ßige Abnahme der Spannung während des Aufheizens ergibt sich somit erst mit

einsetzender Verfestigung. Unter CD- und CCD-Beanspruchung sind im ersten
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Zyklus, nachdem die Maximaltemperatur überstrichen wurde, sehr ausgeprägte

Spannungseinbrüche durch DRA zu erkennen. In einigen CCD-Zyklen zeigten

sich Spannungseinbrüche bis zur völligen Entlastung. Das Ausmaß der Span-

nungseinbrüche in diesem Temperaturbereich nimmt mit zunehmender Zyklenzahl

rasch ab. Bereits in Zyklus 25 sind keine Spannungseinbrüche mehr erkennbar.

Abb. 5.4 zeigt die für die untersuchten Phasenlagen bei der halben Anrisslastspiel-

zahl gemessenen plastischen Dehnungsamplituden. Unabhängig von der mechani-

schen (Total-)dehnungsamplitude sind die Werte für IP- und OP-Beanspruchung

größer als für CD- und CCD-Beanspruchung. Für die in Abb. 5.5 dargestellten

Spannungsamplituden bei N = NA/2 ergeben sich die höchsten Werte für OP-

Beanspruchung und die geringsten Werte für CCD-Beanspruchung. Für IP- und

CD-Beanspruchung liegen die Werte auf vergleichbarem Niveau.
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Abb. 5.4: Einfluss von Phasenlage und mechanischer Dehnungsamplitude auf die plastische

Dehnungsamplitude bei N = NA/2

5.2.2 Wechselverformungsverhalten

Abb. 5.6 zeigt die Verläufe der Spannungsamplitude sowie der Mittelspannung

über der Zyklenzahl für Versuche mit εmea,t = 0,5%. In Abb. 5.7 sind die zugehöri-

gen Verläufe der plastischen Dehnungsamplitude dargestellt. Die Spannungsam-

plitude hat im ersten Zyklus für alle Phasenlagen etwa den gleichen Betrag und

nimmt infolge der starken Verfestigung innerhalb der ersten 25 Zyklen jeweils um
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Abb. 5.5: Einfluss von Phasenlage und mechanischer Dehnungsamplitude auf die Span-

nungsamplitude bei N = NA/2
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Abb. 5.6: Einfluss der Phasenlage auf die Entwicklung der Spannungsamplitude sowie der

Mittelspannung bei εmea,t = 0,5%

mehr als 70 % zu. Die anfängliche Zunahme ist unter IP- und OP-Beanspruchung

tendenziell ausgeprägter als unter CD- und CCD-Beanspruchung. Anschließend

nimmt die Spannungsamplitude für alle Phasenlagen zunächst weiter leicht zu.
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Abb. 5.7: Einfluss der Phasenlage auf die Entwicklung der plastischen Dehnungsamplitude

bei εmea,t = 0,5%

Lebensdauer auftritt. Unter IP- und CCD-Beanspruchung wird die maximale Span-

nungsamplitude früher als für OP- und CD-Beanspruchung erreicht. Anschließend

nehmen die Beträge zunächst leicht, dann immer schneller bis zum Versuchsende

ab. Wie bereits aus Abb. 5.2 ersichtlich, liegen für IP-Beanspruchung negati-

ve und für OP-Beanspruchung positive Mittelspannungen vor, während für CD-

und CCD-Beanspruchung nahezu keine Mittelspannungen auftreten. Der Betrag

der Mittelspannungen unter IP- und OP-Beanspruchung steigt mit zunehmender

Zyklenzahl. Die plastische Dehnungsamplitude ist ähnlich wie die Spannungs-

amplitude im ersten Zyklus für alle Phasenlagen etwa gleich groß. Innerhalb der

ersten 30 Zyklen nehmen die Beträge durch die Verfestigung jeweils stark ab.

Für CD- und CCD-Beanspruchung ist diese anfängliche Abnahme ausgeprägter

als für IP- und OP-Beanspruchung. Im weiteren Verlauf nimmt die plastische

Dehnungsamplitude für alle Phasenlagen bis zum Versuchsende kontinuierlich

ab. Die IP-Kurve verläuft im Bereich zwischen Zyklus 60 und 90 unregelmäßig.

Die zugehörigen Hystereseschleifen weisen jedoch keine Auffälligkeiten auf. Für

die Versuche mit εmea,t = 0,3 und 0,4 % entwickeln sich die Spannungsamplitu-

den und plastischen Dehnungsamplituden qualitativ ähnlich wie für εmea,t = 0,5%,

wobei die Beträge jeweils entsprechend geringer sind.

Unter OP- und CD-Beanspruchung verfestigt der Werkstoff bis zum makroskopi-

schen Anriss, wodurch der Maximalwert der Spannungsamplitude gegen Ende der
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auf die Spannungsamplitude im ersten Zyklus dargestellt. Für alle Versuche

nimmt die Spannungsamplitude bis zur halben Anrisslastspielzahl um minde-

stens 75 % zu. Die Verfestigung ist für OP- und CD-Beanspruchung ausge-

prägter als für IP- und CCD-Beanspruchung.

0,3 0,4 0,5
1,0

1,5

2,0

IP

OP

CD

CCD

V
e
rh
ä
lt
n
is
d
e
r
S
p
a
n
n
u
n
g
s
a
m
p
lit
u
d
e
n

b
e
i
N
=
N
A
/2
u
n
d
N
=
1

Mechanische Dehnungsamplitude in %

Abb. 5.8: Verhältnis der Spannungsamplituden bei N = NA/2 und N = 1 für die untersuch-

ten mechanischen Dehnungsamplituden und Phasenlagen

5.2.3 Dynamische Reckalterung

Wie aus den Abbildungen 5.2 und 5.3 ersichtlich, sind die Spannungs-Dehnungs-

Verläufe von NiCr22Co12Mo9 für die untersuchten Beanspruchungsbedingungen

zum Teil unstetig und weisen deutliche Spannungseinbrüche auf. Dieses Verhalten

ist auf DRA-Effekte zurückzuführen. Generell wurden zwei Erscheinungsfor-

men von unstetigen Spannungs-Dehnungs-Verläufen beobachtet. Die erste Form

tritt bei Temperaturen zwischen 350 und 850 °C auf und ist durch ausgeprägte

Spannungseinbrüche charakterisiert, die in CD- und CCD-Versuchen bis zur voll-

ständigen Entlastung führen können. Die zweite Form erfolgt bei Temperaturen

zwischen 100 und 350 °C, wobei die Spannungseinbrüche hier im Bereich von

20 MPa liegen und somit vergleichsweise gering sind. Abb. 5.9 zeigt einen Aus-

schnitt einer Hystereseschleife unter OP-Beanspruchung mit εmea,t = 0,5 %, wo

Spannungseinbrüche im Bereich der Minimaltemperatur deutlich zu erkennen sind.

Um das Ausmaß der Verfestigung vergleichend bewerten zu können, sind in

Abb. 5.8 die Spannungsamplituden bei der halben Anrisslastspielzahl normiert
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Kriterium für einen unstetigen Verlauf wurden Spannungseinbrüche ≥ 10 MPa

verwendet. Die Hochtemperaturform tritt jeweils nur zu Versuchsbeginn auf

und klingt umso schneller ab, je höher die mechanische Dehnungsamplitude ist.

Die Tieftemperaturform wurde nur in IP- und OP-Versuchen mit εmea,t ≥ 0,4%

beobachtet, blieb hier jedoch über die komplette Versuchsdauer erhalten.

Tab. 5.1: Auftreten von unstetigen Spannungs-Dehnungs-Verläufen infolge der beiden For-

men dynamischer Reckalterung

Phasenlage εmea,t in %
Zyklen

T = 100 - 350 °C T = 350 - 850 °C

IP 0,3 - 1 bis 14

IP 0,4 - 1 bis 12

IP 0,5 33 bis 151 = NA 1 bis 9

OP 0,3 - 1 bis 17

OP 0,4 20 bis 772 = NA 4 bis 11

OP 0,5 3 bis 494 = NA 1 bis 7

CD 0,3 - 1 bis 41

CD 0,4 - 1 bis 28

CD 0,5 - 1 bis 24

CCD 0,3 - 1 bis 37

CCD 0,4 - 1 bis 26

CCD 0,5 - 1 bis 18

0,0 0,1 0,2 0,3 0,4 0,5 0,6

350

400

450

500

550

Mechanische Dehnung in %

S
p
a
n
n
u
n
g
in
M
P
a

OP, ε
me

a,t
= 0,5 %, N = 25 T

Min

Abb. 5.9: Unstetiger Spannungs-Dehnungs-Verlauf durch die Tieftemperaturform der DRA

in einem OP-Versuch mit εmea,t = 0,5 %; N = 25

Tab. 5.1 nennt für die durchgeführten Versuche jeweils den ersten und den letzten

Zyklus, in dem unstetige Spannungs-Dehnungs-Verläufe beobachtet wurden. Als
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5.3 Mikrostrukturelle Untersuchungen

Die TEM-Untersuchungen zur Charakterisierung der Mikrostruktur wurden je-

weils durchgeführt, nachdem die Proben bis zum makroskopischen Anriss belastet

wurden. Um Ausscheidungen identifizieren und Orientierungsbeziehungen be-

stimmen zu können, wurden neben Hellfeldaufnahmen auch Beugungsbilder und

Dunkelfeldaufnahmen betrachtet. Abb. 5.10 zeigt Hellfeldaufnahmen einer Probe

nach IP-Beanspruchung mit εmea,t = 0,5 %. Es ist zu erkennen, dass sich die Mi-

krostruktur an verschiedenen Stellen derselben Probe z. T. deutlich unterscheidet.

Im linken Teilbild liegt eine überwiegend planare Versetzungsstruktur mit welli-

gen Anteilen vor, während im rechten Teilbild Subkornbildung in einem frühen

Stadium zu erkennen ist. In beiden Bildern sind feinverteilte Sekundärkarbide

zu sehen, die sich während der Belastung bevorzugt an Versetzungen gebildet

haben. Abb. 5.11 zeigt eine Hell- und Dunkelfeldaufnahme von Sekundärkarbiden

sowie das zugehörige Beugungsbild mit der Zonenachse B = [11̄0]. Die Karbide

haben eine rundliche oder plättchenartige Form und Abmessungen im Bereich von

100 nm. Im Beugungsbild repräsentieren die hellen Reflexe die Matrix und die

dazwischenliegenden kleineren Reflexe die Karbide. Im Dunkelfeldbild eines Kar-

bidreflexes erscheinen die Karbide entsprechend hell. Die Karbidreflexe zeigen

das gleiche Muster wie die Matrixreflexe mit einem um Faktor drei kleineren Ab-

Abb. 5.10: TEM-Aufnahmen nach IP-Beanspruchung mit εmea,t = 0,5 %; NA = 151
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stand. Dies bedeutet, dass die Gitterkonstante der Karbide um Faktor drei größer

als die Gitterkonstante der Matrix ist und die Karbide teilkohärent in die Matrix

eingebunden sind. Die Gitterkonstante der γ-Phase beträgt ≈ 0,35 nm. In Frage

kommende Karbide, die eine etwa dreifach so große Gitterkonstante aufweisen,

sind vom Typ M6C (≈ 1,1 nm) oder M23C6 (≈ 1,05 nm). Für M6C-Karbide treten

im Beugungsbild keine (200)-Reflexe auf. Da diese in Abb. 5.11 c) zu sehen sind,

handelt es sich bei den Karbiden somit um den Typ M23C6 (Kuo und Jia, 1985).

Abb. 5.11: Sekundärkarbide nach IP-Beanspruchung mit εmea,t = 0,5 %; NA = 151: a) Hell-

feldaufnahme; b) Dunkelfeldaufnahme eines Karbidereflexes; c) Beugungsbild

mit Matrix- und Karbidreflexen, B = [011]; d) Erläuterung des Beugungs-

musters
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In Abb. 5.12 sind TEM-Aufnahmen einer OP-beanspruchten Probe zu sehen. Im

linken Teilbild zeigen sich einsetzende Subkornbildung sowie planare und wellige

Versetzungsanordnungen. Im rechten Teilbild sind zahlreiche feinverteilte Karbi-

de zu sehen, die teilweise zeilenförmig angeordnet sind. Die TEM-Aufnahmen

in Abb. 5.13 und Abb. 5.14 belegen, dass nach CD- und CCD-Beanspruchung

ebenfalls planare und wellige Versetzungsanordnungen, feinverteilte, teilwei-

se zeilenförmig angeordnete M23C6-Karbide und Subkornstrukturen in einem

frühen Stadium auftreten. Mittels Beugungsaufnahmen konnte nachgewiesen

werden, dass sich die Karbidzeilen bevorzugt entlang der {111}-Ebenen der Ma-

trix erstrecken. Das rechte Teilbild von Abb. 5.13 zeigt eine Korngrenze, an

der Primärkarbide ausgeschieden sind. Diese Korngrenzenkarbide sind deutlich

größer als die Sekundärkarbide in der Matrix. Im rechten Teilbild von Abb. 5.14

ist zu erkennen, wie eine Subkorngrenze entsteht, indem sich Versetzungen mit

ähnlicher Ausrichtung in einem engen Bereich anlagern.

Abb. 5.12: TEM-Aufnahmen nach OP-Beanspruchung mit εmea,t = 0,3 %; NA = 1522

Insgesamt zeigen die TEM-Untersuchungen, dass sich die während der TMF-

Beanspruchung entstehende Mikrostruktur für die untersuchten Phasenlagen und

mechanischen Dehnungsamplituden nicht signifikant unterscheidet. Alle unter-

suchten Proben weisen sowohl Bereiche mit überwiegend planaren Versetzungs-

anordnungen als auch Bereiche mit einsetzender Subkornbildung auf. Generell

zeigt sich im Vergleich zum lösungsgeglühten Ausgangszustand eine hohe Dichte
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feinverteilter M23C6-Karbide, wobei die Karbide teilweise zeilenförmig entlang

von {111}-Ebenen angeordnet sind. Hinweise auf γ ′-Ausscheidungen wurden

nicht beobachtet.

Abb. 5.13: TEM-Aufnahmen nach CD-Beanspruchung mit εmea,t = 0,5 %; NA = 1009

Abb. 5.14: TEM-Aufnahmen nach CCD-Beanspruchung mit εmea,t = 0,5 %; NA = 331



64 5 TMF-Versuche mit verschiedenen Phasenlagen an NiCr22Co12Mo9

5.4 Untersuchungen zum Schädigungsverhalten

Um das Schädigungsverhalten an der Probenoberfläche sowie im Volumen zu un-

tersuchen, wurden Längsschliffe belasteter Proben nach Lebensdauerende lichtmi-

kroskopisch untersucht. Die Belastungsrichtung in den hier gezeigten Bildern ist

jeweils horizontal.

5.4.1 Oberflächenschädigung

Die Oberflächenschädigung ist nach IP- und CCD-Beanspruchung sowie nach

OP- und CD-Beanspruchung jeweils vergleichbar. Bei gegebener Phasenlage

wurden für die untersuchten mechanischen Dehnungsamplituden qualitativ keine

Unterschiede im Anrissverhalten festgestellt. In Abb. 5.15 sind repräsentative

lichtmikroskopische Aufnahmen von sekundären Oberflächenanrissen nach IP-

und CCD-Belastung zu sehen. Die Risse entstehen und verlaufen vorwiegend in-

terkristallin. An den Korngrenzentripelpunkten sind einige Risse aufgeweitet und

es kommt teilweise zu Rissverzweigungen. Unter IP- und CCD-Beanspruchung

treten Sekundärrisse vermehrt in der Nähe des versagenskritischen Risses auf. Die

Hauptrisse verlaufen ähnlich wie die Sekundärrisse überwiegend interkristallin.

Abb. 5.15: Lichtmikroskopische Aufnahmen nach IP- und CCD-Beanspruchung im diffe-

rentiellen Interferenzkontrast (DIC)

Unter OP- und CD-Beanspruchung breiten sich Risse, wie in Abb. 5.16 zu sehen,

vorwiegend transkristallin, etwa senkrecht zur Lastrichtung aus. Die Rissiniti-

ierung erfolgt ebenfalls transkristallin und meist direkt im Stadium II. Stadium



5.4 Untersuchungen zum Schädigungsverhalten 65

I-Rissausbreitung unter etwa 45° zur Lastrichtung wurde nur in wenigen Fällen

beobachtet. Die Risse zeigen eine eher wellige Morphologie mit kleinen Verzwei-

gungen. Im Gegensatz zu IP- und CCD-Beanspruchung konzentrieren sich unter

OP- und CD-Beanspruchung keine Sekundärrisse in der Nähe des Hauptrisses.

Abb. 5.16: Lichtmikroskopische Aufnahmen von Proben nach OP- (geätzt) und CD-

Beanspruchung (DIC)

Um das Anrissverhalten quantitativ bewerten zu können, wurden analog zum

Vorgehen in (Kleinpaß, 1996) für einige Proben die Anrisshäufigkeit je Schliff-

kantenlänge sowie die durchschnittliche Risstiefe ermittelt. Für die Auswertung

wurden alle Risse berücksichtigt, die im Schliffbild eine Länge zwischen 10 und

500 µm aufwiesen. Die Ergebnisse sind in Abb. 5.17 dargestellt. Da in einigen

Versuchen aufgrund von Regelungsproblemen nach dem makroskopischen Anriss

hohe Druckkräfte auftraten, wodurch die Proben stark plastisch verformt wurden,

konnten die Werte nicht für alle Proben ausgewertet werden.

Für IP- und CCD-Versuche ist die Rissanzahl je Kantenlänge vergleichsweise

gering, die Oberflächenrisse sind jedoch im Durchschnitt relativ tief. Für OP- und

CD-Versuche liegt ein tendenziell umgekehrtes Verhalten mit hoher Rissanzahl

je Kantenlänge bei vergleichsweise geringer Risstiefe vor. Die Probe nach CD-

Beanspruchung mit εmea,t = 0,3 % scheint hierbei eine Ausnahme zu bilden und

weist die von allen untersuchten Proben geringste Rissanzahl je Kantenlänge

auf. Dies ist möglicherweise auf die statistische Verteilung von Rissen an der

Oberfläche zurückzuführen. Mit zunehmender mechanischer Dehnungsamplitude

nimmt die durchschnittliche Tiefe der Sekundärrisse tendenziell ab.
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Abb. 5.17: Einfluss von Phasenlage und mechanischer Dehnungsamplitude auf die Anzahl

von Oberflächenanrissen je Kantenlänge sowie die durchschnittliche Risstiefe

5.4.2 Volumenschädigung

In allen untersuchten Proben wurde neben Oberflächenschädigung auch inter-

ne Volumenschädigung beobachtet, die vor allem in Form von keilförmigen

W-Typ-Rissen an Korngrenzentripelpunkten auftritt. Abb. 5.18 zeigt Längs-

schliffaufnahmen mit für die untersuchten Phasenlagen charakteristischen in-

ternen Anrissen. Die Belastungsrichtung war jeweils horizontal. Für IP- und

CCD-Beanspruchung sind die Risse etwa senkrecht zur äußeren Last ausgerich-

tet und breiten sich entlang von Korngrenzen mit ähnlicher Ausrichtung aus.

Für OP- und CD-Beanspruchung liegen die Risse etwa parallel zur Belastungs-

richtung und scheinen sich nicht weiter auszubreiten. Alle nach OP- und CD-

Beanspruchung gefundenen internen Anrisse waren kürzer als 200 µm. Insgesamt

ist die interne Schädigung nach IP- und CCD-Beanspruchung deutlich ausge-

prägter als nach OP- und CD-Beanspruchung.

5.5 Diskussion

5.5.1 Verformung und Mikrostruktur

Die sich durch die TMF-Beanspruchung ausbildende Mikrostruktur ist für alle

untersuchten Phasenlagen und mechanischen Dehnungsamplituden vergleichbar.

Für IP- und OP-Beanspruchung wurde dies für den gleichen Werkstoff bereits von
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Abb. 5.18: Interne W-Typ-Risse mit Ausrichtung in Abhängigkeit der Phasenlage

Kleinpaß et al. (2000) beobachtet. Die charakteristischen Versetzungsstrukturen

entstehen durch plastische Verformung in verschiedenen Temperaturbereichen. Im

Bereich geringer und mittlerer Temperaturen können Versetzungen ihre Gleitebe-

nen nicht verlassen, wodurch sich die beobachteten planaren Versetzungsanord-

nungen bilden. Planares Versetzungsgleiten wird zudem durch die auftretenden

DRA-Effekte gefördert. Bei hohen Temperaturen tritt welliges Gleitverhalten

aufgrund von Quergleit-, Kletter- und Erholungsprozessen auf, was zu diffusen

Versetzungsanordnungen und zur Bildung von Subkörnern führt. Die Temperatur,

ab der wellige Versetzungsbewegung dominiert, liegt durch die DRA-Effekte ver-

mutlich höher als 0,4 TS ≈ 380 ◦C. Kleinpaß (1996) fand in TMF-Versuchen an

NiCr22Co12Mo9 mit ∆T = 200−750◦C überwiegend planare Versetzungsanord-

nungen mit leicht gekrümmten Versetzungslinien jedoch keine Subkornbildung.
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Entsprechend kann davon ausgegangen werden, dass wellige Versetzungsbewe-

gung die Mikrostruktur erst oberhalb von 750 °C entscheidend beeinflusst. Da

für alle untersuchten Phasenlagen sowohl bei T > 750 °C als auch T < 750 °C

deutliche plastische Verformung auftritt, sind auf den TEM-Aufnahmen jeweils

sowohl planare Versetzungsanordnungen als auch Subkornbildung zu beobachten.

Die starke Verfestigung ist auf die Neubildung von Versetzungen und das Blockie-

ren und Verankern von Versetzungen durch die Ausscheidung feinverteilter, teil-

kohärenter M23C6-Karbide zurückzuführen. Die Anzahl der Versetzungen nimmt

durch Versetzungsmultiplikation infolge plastischer Verformung bei geringen

Temperaturen stark zu. Im Bereich der Versetzungskerne ist das Kristallgitter

der γ-Matrix geweitet, wodurch sich hier bevorzugt Fremdatome anlagern kön-

nen, die als Keime für M23C6-Karbide wirken. Da planare Versetzungsbewe-

gung hauptsächlich auf den {111}-Ebenen erfolgt, kommt es zu den beobach-

teten zeilenförmigen Karbidanordnungen entlang dieser Ebenen. Dies wurde

auch von Kleinpaß (1996) beobachtet. Mit steigender plastischer Dehnungs-

amplitude nimmt die Versetzungsdichte und damit die Anzahl von möglichen

M23C6-Keimen zu. Dies erklärt die tendenziell stärkere Verfestigung bei hö-

heren mechanischen Dehnungsamplituden (Abb. 5.8). Da der Verfestigungs-

anstieg durch Erhöhung der mechanischen Dehnungsamplitude von εmea,t = 0,3

auf 0,5 % nur etwa 10 % beträgt, wurde bei den TEM-Untersuchungen der ent-

sprechenden Proben kein qualitativer Unterschied der Mikrostrukturen gefunden.

Kleinpaß (1996) konnte für denselben Werkstoff zeigen, dass bereits ein TMF-

OP-Lastwechsel mit ∆T = 200−850◦C zu einer erhöhten Dichte feinverteilter

Karbide führt, die sich im weiteren Versuchsverlauf kaum noch ändert. Die starke

Verfestigung während der ersten etwa 30 Zyklen ist daher wahrscheinlich auf

Ausscheidungshärtung durch Karbide zurückzuführen. Die anhand der im wei-

teren Versuchsverlauf stetig abnehmenden plastischen Dehnungsamplitude zu

erkennende weitere Verfestigung folgt vermutlich aus der durch kontinuierliche

plastische Verformung zunehmenden Versetzungsdichte.

Wie aus Abb. 5.3 zu erkennen, ist die verfestigende Wirkung im Bereich der

Maximaltemperatur deutlich reduziert. Die Gleithindernisse in Form von fein-

verteilten Karbiden und Versetzungsaufstauungen können in diesem Temperatur-

bereich offenbar durch Klettern und Quergleiten umgangen werden. Da somit

der Werkstoffwiderstand bei geringen Temperaturen mit steigender Zyklenzahl
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stetig zunimmt, bei hohen Temperaturen jedoch etwa gleich bleibt, nimmt der

Betrag der Mittelspannung in IP- und OP-Versuchen mit der Lastspielzahl zu.

Die Temperatur, ab der die verfestigende Wirkung nachlässt, liegt bei etwa 750

°C. Die während der Aufheizphasen beobachtete betragsmäßige Abnahme der

Spannung trotz zunehmender Dehnung tritt ebenfalls ab etwa 750 °C auf. Der

Effekt wird von Henne (2006) als dynamische Relaxation bezeichnet und ist

auf einsetzende Kriechprozesse zurückzuführen. Die Spannung die während

des Aufheizens bei hohen Temperaturen anliegt, wirkt als Triebkraft für diese

Kriechprozesse. Je höher diese ist, bei umso geringeren Temperaturen beginnt

die dynamische Relaxation und umso größer ist der relaxierte Spannungsbetrag

(vgl. Abb. 5.2). Die Beobachtung, dass das Verformungsverhalten ab T ≈ 750

°C durch Kriecheffekte dominiert wird, ist in guter Übereinstimmung mit der

Annahme, dass ab dieser Temperatur die Bildung von Subkörnern einsetzt.

Obwohl die Mikrostruktur für alle untersuchten Phasenlagen vergleichbar ist,

ergeben sich durch die charakteristischen Dehnungs-Temperatur-Verläufe Un-

terschiede im Verformungsverhalten. Die Werkstoffreaktionen unter IP- und

OP-Beanspruchung bzw. unter CD- und CCD-Beanspruchung sind hierbei bis auf

das Vorzeichen der auftretenden Spannungen und Dehnungen vergleichbar. Bei ge-

gebener mechanischer Dehnungsamplitude ist die plastische Dehnungsamplitude

im ersten Zyklus für alle Phasenlagen vergleichbar, da sich die Werkstofffestigkeit

im lösungsgeglühten Zustand bei 100, 475 und 850 °C nur geringfügig unter-

scheidet. Mit zunehmender Zyklenzahl nimmt die Festigkeit bei 100 und 475 °C

stark zu, wohingegen sie bei 850 °C etwa konstant bleibt. Hierdurch nimmt

der Anteil plastischer Verformung unter CD- und CCD-Beanspruchung sowohl

im Zug- als auch im Druckhalbzyklus deutlich ab, während dies unter IP- und

OP-Beanspruchung nur im Halbzyklus, in dem die Minimaltemperatur auftritt,

geschieht. Im verfestigten Zustand akkumuliert sich ab etwa 750 °C ein großer

Betrag an plastischer Kriechverformung, der unter IP- und OP-Beanspruchung

zur plastischen Dehnungsamplitude beiträgt, unter CD- und CCD-Beanspruchung

hingegen nicht. Als Folge ergeben sich unter IP- und OP-Beanspruchung nach der

anfänglichen starken Verfestigung letztlich größere plastische Dehnungsamplitu-

den als für CD- und CCD-Beanspruchung (Abb. 5.4 und 5.7). Obwohl die Summe

der Werkstoffwiderstände bei den Extremwerten der mechanischen Dehnung unter

IP- und OP-Beanspruchung kleiner ist als unter CD- und CCD-Beanspruchung,

sind die gemessenen Spannungsamplituden unter IP- und OP-Beanspruchung
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tendenziell größer (Abb. 5.5). Der Grund hierfür ist, dass unter IP- und OP-

Beanspruchung der höchste Spannungsbetrag während der Aufheizphase nicht

bei der Maximaltemperatur sondern bereits bei etwa 750 °C auftritt, wenn der

Werkstoffwiderstand deutlich höher als bei 850 °C ist (Abb. 5.2).

Die beiden beobachteten DRA-Formen sind auf Wechselwirkungen von Gleit-

versetzungen mit verschiedenen Fremdatomarten zurückzuführen. Bei der Tief-

temperaturform bei T < 350 °C sind vermutlich interstitiell diffundierende Koh-

lenstoffatome für die Verankerung von Gleitversetzungen verantwortlich. Nach

Viereck (1990) ist auch eine Wechselwirkung mit Stickstoffatomen denkbar. Bei

T > 350 °C diffundieren interstitiell gelöste Atome zu schnell, um mit Gleit-

versetzungen in Wechselwirkung zu treten. Die Hochtemperaturform ist daher

auf die Verankerung von Versetzungen durch Substitutionsatome zurückzuführen.

Viereck (1990) geht davon aus, dass in NiCr22Co12Mo9 Cr-C- sowie Mo-C-

Komplexe für die DRA bei hohen Temperaturen verantwortlich sind. Da Cr und

Mo die metallischen Hauptbestandteile der M23C6-Karbide sind, bilden Cr-C- und

Mo-C-Komplexe Keimstellen für diese Karbide. Mit zunehmender Versuchsdauer

sind mehr Cr- und Mo-Atome in Karbiden gebunden, wodurch die Wechselwir-

kung der Fremdatome mit Gleitversetzungen abnimmt. Dies erklärt, warum die

Hochtemperaturform der DRA nur während der ersten etwa 50 Zyklen auftritt.

Je größer die mechanische Dehnungsamplitude, umso mehr Versetzungskerne

stehen als Keimstellen für M23C6-Karbide bereit und nach umso weniger Zyklen

treten bei T > 350 °C keine Spannungseinbrüche mehr auf (Tab. 5.1). Aus diesen

Beobachtungen kann geschlossen werden, dass die Hochtemperaturform der DRA

und die starke Verfestigung während der ersten Zyklen durch Bildung von M23C6-

Karbiden über die Anlagerung von Cr- und Mo-Atomen an Versetzungen in enger

Wechselwirkung stehen. Es ist davon auszugehen, dass sich vor allem im Bereich

der Maximaltemperatur sehr viele Cr- und Mo-Atome um Gleitversetzungen an-

lagern und diese stark verankern. Wenn sich diese Versetzungen unter CD- und

CCD-Beanspruchung nach Erreichen der Maximaltemperatur bei weiterer plasti-

scher Verformung losreißen, kommt es zu sehr ausgeprägten Spannungseinbrüchen

bis hin zur völligen Entlastung. In IP- und OP-Versuchen wird nach Erreichen

der Maximaltemperatur zunächst elastisch rückverformt, wodurch die extremen

Spannungseinbrüche ausbleiben. Da die Spannungseinbrüche bei T > 350 °C

unter CD- und CCD-Beanspruchung generell ausgeprägter als unter IP- und OP-

Beanspruchung sind, sind mehr Zyklen erforderlich, bis die Beträge der Span-
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nungseinbrüche auf unter 10 MPa absinken (Tab. 5.1). Spannungseinbrüche durch

Wechselwirkung von Gleitversetzungen mit Kohlenstoff- bzw. Stickstoffatomen

bei T < 350 °C sind vermutlich in allen Versuchen aufgetreten, erreichten jedoch

nur für IP- und OP-Versuche mit großen mechanischen Dehnungsamplituden Be-

träge > 10 MPa. Wahrscheinlich ist dies darauf zurückzuführen, dass der Betrag

des Spannungseinbruchs mit der Ausgangsspannung vor dem Spannungseinbruch

zunimmt. Diese Ausgangsspannungen sind unter IP- und OP-Versuchen mit hohen

mechanischen Dehnungsamplituden am höchsten und nehmen durch die anfängli-

che Verfestigung noch zu. Aus diesem Grund nehmen die Spannungseinbrüche in

diesen Versuchen erst nach einigen Zyklen Werte > 10 MPa an (Tab. 5.1).

5.5.2 Schädigung und Lebensdauer

Die beobachteten Schädigungsformen lassen sich hinsichtlich der Phasenlage klar

in zwei Gruppen einteilen. Abb. 5.19 zeigt schematisch die phasenlagenabhän-

gigen Schädigungsbilder. Für IP- und CCD-Beanspruchung dominiert interkri-

stalline Schädigung mit wenigen, jedoch vergleichsweise tiefen Anrissen ausge-

hend von der Oberfläche. Unter OP- und CD-Beanspruchung tritt überwiegend

transkristalline Schädigung mit zahlreichen, relativ kurzen Oberflächenanrissen

auf. Wie in Abschn. 2.4.5 beschrieben, sind interkristalline Schädigung unter IP-

Beanspruchung und transkristalline Schädigung unter OP-Beanspruchung typisch

Abb. 5.19: Schematische Anrissschädigung in Abhängigkeit der Phasenlage. Die Lastrich-

tung ist horizontal
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für viele Hochtemperaturlegierungen. Bezüglich der Schädigung sind IP- und

CCD-Beanspruchung sowie OP- und CD-Beanspruchung für NiCr22Co12Mo9

offenbar vergleichbar. Für alle Phasenlagen wurden interne W-Typ-Risse an Korn-

grenzentripelpunkten beobachtet, die für IP- und CCD-Beanspruchung etwa senk-

recht, für OP- und CD-Beanspruchung etwa parallel zur äußeren Last liegen. Unter

IP- und OP-Beanspruchung wurde die gleiche Ausrichtung von W-Typ-Rissen

von Kuwabara und Nitta (1979) und Fujino und Taira (1979) für austenitischen

Stahl sowie von Kalluri und Halford (1993) für die Kobaltbasislegierung Haynes

188 beobachtet. Das von Fujino und Taira (1979) vorgeschlagene Modell zur

Bildung von W-Typ-Rissen durch Korngrenzengleiten (vgl. Abb. 2.7) geht davon

aus, dass das Vorzeichen der bei hohen Temperaturen anliegenden Spannung die

Ausrichtung der W-Typ-Risse zur äußeren Last bestimmt. Somit kann das Modell

die beobachtete Ausrichtung der W-Typ-Risse für alle untersuchten Phasenlagen

erklären. Unter IP- und CCD-Beanspruchung öffnen sichW-Typ-Risse infolge von

Zugspannungen im Bereich hoher Temperaturen senkrecht zur äußeren Last. Unter

OP- und CD-Beanspruchung führen Druckspannungen bei hohen Temperaturen zu

parallel zur Last ausgerichtetenW-Typ-Rissen (vgl. Abb. 5.2). Diese werden in den

folgenden Zughalbzyklen durch die äußere Last kaum beansprucht und erreichen

daher maximal eine Länge von etwa 200 µm. Unter IP- und CCD-Beanspruchung

erfahren die senkrecht zur Lastrichtung ausgerichteten W-Typ-Risse in den Zug-

halbzyklen hingegen hohe Lasten, wodurch sie entlang von Korngrenzen unter

hohem Winkel zur Lastrichtung wachsen können (Abb. 5.18, rechts unten). Durch

Zusammenwachsen interkristalliner Risse, die an verschiedenen Tripelpunkten

entstanden sind, entsteht großflächige interkristalline Schädigung, wie im linken

Teilbild von Abb. 5.15 zu sehen. Bereits angerissene Korngrenzen erleichtern

Korngrenzengleiten der umliegenden Körner, wodurch sich die interkristalline

Schädigung meist auf wenige Probenbereiche konzentriert. In diesen Bereichen

kommt es, begünstigt durch bevorzugte Oxidation von Korngrenzen, zu der beob-

achteten Häufung interkristalliner Oberflächenanrisse. Diese können sich schnell

entlang der geschädigten Korngrenzen ausbreiten. Somit bilden sich unter IP- und

CCD-Beanspruchung bis zum makroskopischen Anriss nur wenige Sekundärrisse,

die jedoch relativ tief sind (Abb. 5.17). Als Folge der schnellen Rissausbreitung

entlang geschädigter Korngrenzen ist die Lebensdauer bei gegebener mechani-

scher Dehnungsamplitude für IP- und CCD-Versuche deutlich kürzer als für OP-

und CD-Versuche. Die für den bevorzugten Schädigungsverlauf maßgebliche
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Größe ist somit die bei hohen Temperaturen anliegende Spannung. Handelt es

sich wie in IP- und CCD-Versuchen um Zugspannungen, tritt versagenskritische

interkristalline Schädigung auf. Liegen dagegen wie in OP- und CD-Versuchen

Druckspannungen bei hohen Temperaturen an, werden die interkristallinen Be-

reiche nur unwesentlich geschädigt und das Versagen erfolgt transkristallin.

Unter isothermen Ermüdungsbedingungen bei 850 °C wurden für den Werk-

stoff bei vergleichbaren Dehnraten und Rε = −1 Mischformen zwischen trans-

und interkristalliner Schädigung beobachtet (Bhanu Sankara Rao et al., 1988;

Merckling, 1990). Der Anteil interkristalliner Schädigung unter TMF-IP- und

TMF-CCD-Beanspruchung mit ∆T = 100−850 ◦C ist demnach höher als unter

isothermer Beanspruchung bei der Maximaltemperatur des TMF-Zyklus. Ent-

scheidend hierfür sind offenbar die in TMF-Versuchen infolge der Temperatur-

wechsel nicht reversiblen Korngrenzengleitprozesse. In isothermen Versuchen

ist Korngrenzengleiten während des kompletten Zyklus möglich. W-Typ Risse,

die sich unter Zugspannung geöffnet haben, können sich somit im folgenden

Druckhalbzyklus zumindest teilweise wieder schließen. Die interkristalline Schä-

digung wird hierdurch reduziert. In TMF-IP- und TMF-CCD-Versuchen treten

Zugspannungen bei hohen, Druckspannungen dagegen bei tiefen Temperaturen

auf, wenn Korngrenzengleiten nicht möglich ist. Unter Zugspannung geöffnete

Risse können daher unter Druckspannung nicht ausheilen. TMF-IP- und TMF-

CCD-Beanspruchung führt somit zu einer Asymmetrie des Korngrenzengleitens,

die die Entstehung von ausbreitungsfähigen W-Typ-Rissen und letztlich über-

wiegend interkristalline Schädigung verursacht.

Da sich W-Typ-Risse unter OP- und CD-Beanspruchung nicht ausbreiten können,

tritt keine ausgeprägte interkristalline Schädigung auf und das Versagen erfolgt

vorwiegend transkristallin. Die wellige Morphologie typischer OP- und CD-Risse

lässt darauf schließen, dass sie sich ermüdungskontrolliert durch zyklische plasti-

sche Deformation ausbreiten. Unter CD- und vor allem unter OP-Beanspruchung

wirken hohe Zugspannungen bei geringen Temperaturen. Hierdurch kann die

äußere Oxidschicht, die bei diesen Temperaturen eine geringe Duktilität auf-

weist, leicht anreißen (Boismier und Sehitoglu, 1990b). Dies erklärt zum einen,

warum Risse meist direkt in Stadium II entstehen und zum anderen die nach CD-

und OP-Versuchen vergleichsweise hohe Rissanzahl je Kantenlänge (Abb. 5.17).

Die geringe durchschnittliche Risstiefe deutet darauf hin, dass die durch An-



74 5 TMF-Versuche mit verschiedenen Phasenlagen an NiCr22Co12Mo9

reißen der Oxidschicht entstandenen Risse relativ langsam wachsen. Dies ist

in Übereinstimmung mit den unter OP- und CD-Beanspruchung beobachteten

längeren Lebensdauern. Erreicht ein Anriss eine von der Beanspruchung ab-

hängige, kritische Länge, konzentriert sich die weitere Schädigungsentwicklung

im Bereich seiner Spitze. Somit wird die Ausbildung eines dominanten Risses

begünstigt und die restlichen Risse bleiben relativ kurz.

Die unterschiedlichen Schädigungsformen bei den verschiedenen Phasenlagen

spiegeln sich in der Entwicklung der Spannungsamplitude wider. In IP- und CCD-

Versuchen erreicht die Spannungsamplitude nach der anfänglichen starken Verfe-

stigung im Vergleich zu OP- und CD-Versuchen relativ früh ihr Maximum und

nimmt anschließend ab, obwohl die plastische Dehnungsamplitude bis zum Ver-

suchsende stetig geringer wird. Offenbar reduziert die ausgeprägte interkristalline

Volumenschädigung den tragenden Querschnitt bereits in frühen Versuchsstadien,

wodurch die bei gegebener mechanischer Dehnung induzierten Zugspannungen

geringer werden. Als Folge kann die Spannungsamplitude abnehmen, obwohl

das ungeschädigte Material weiter verfestigt (Abb. 5.6 und 5.7). In OP- und

CD-Versuchen ist die Reduktion des tragenden Querschnitts bis zum makroskopi-

schen Anriss offenbar vernachlässigbar. Hierfür spricht auch die relativ geringe

durchschnittliche Risstiefe unter OP- und CD-Beanspruchung. Die frühere Re-

duktion des tragenden Querschnitts sowie die generell kürzere Lebensdauer in

IP- und CCD-Versuchen sind auch dafür verantwortlich, dass das Verhältnis der

Spannungsamplituden bei der halben Anrisslastspielzahl und im ersten Zyklus für

IP- und CCD-Versuche geringer als für OP- und CD-Versuche ist (Abb. 5.8).

Die für die untersuchten Phasenlagen stark unterschiedlichen Lebensdauern sind

auf die verschiedenen Schädigungsmechanismen sowie auf die in Abschn. 5.5.1

erörterten Unterschiede im Verformungsverhalten zurückzuführen. Bei gegebener

mechanischer Dehnungsamplitude führt schnelle interkristalline Rissausbreitung

unter IP- und CCD-Beanspruchung im Vergleich zu OP- und CD-Beanspruchung

zu kürzeren Lebensdauern. Unter IP-Beanspruchung ist die interkristalline Schä-

digung vermutlich ausgeprägter als unter CCD-Beanspruchung, da die maximale

Temperatur bei der maximalen Dehnung auftritt. Da unter IP-Beanspruchung

zudem die plastische Dehnungsamplitude größer als unter CCD-Beanspruchung

ist, ergibt sich für IP-Versuche eine kürzere Lebensdauer als für CCD-Versuche.

Unter OP-Beanspruchung ist zum einen die plastische Dehnungsamplitude, zum
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anderen die Maximalspannung höher als unter CD-Beanspruchung, wodurch

OP-Lebensdauern kürzer als CD-Lebensdauern sind. Die hier gefundene pha-

senlagenabhängige Reihenfolge der Lebensdauer wurde ebenso von Pahlavanyali

et al. (2008b) für die Nickelbasis-Schmiedelegierung Nimonic 90 bei ∆T =

400− 850 ◦C sowie von Bae et al. (2011) für den austenitischen Stahl vom

Typ 304L bei ∆T = 450− 700 ◦C beobachtet.

Abb. 5.20 zeigt halbquantitativ die dominante Schädigungsart sowie die Anris-

slastspielzahl bei εmea,t = 0,5 % in Abhängigkeit der Phasenlage. Wie zu erkennen

ist, muss es im Bereich zwischen 0 und +90° sowie zwischen −90 und +180°

Phasenverschiebung einen Übergang zwischen überwiegend inter- und transkri-

stalliner Schädigung geben. Vermutlich treten in den Übergangsbereichen auch

Mischformen zwischen beiden Schädigungsarten auf. Vor allem zwischen 0

und +90° Phasenverschiebung sollte der Übergang von inter- zu transkristalliner

Schädigung zu einer deutlichen Steigerung der Lebensdauer führen. Falls die

Übergänge, wie hier gestrichelt dargestellt, kontinuierlich verlaufen, könnten Le-

bensdauern für Phasenlagen in den Übergangsbereichen ggf. aus den ermittelten

Stützwerten interpoliert werden. Dies sollte jedoch mittels Versuchen z. B. bei

+45 oder −135° Phasenverschiebung überprüft werden.
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Abb. 5.20: Einfluss der Phasenlage auf die dominante Schädigungsart sowie die Lebens-

dauer bei εmea,t = 0,5 %





6 TMF-Versuche mit Haltezeiten

an NiCr22Co12Mo9

Um den Einfluss von Haltezeiten bei Maximaltemperatur auf das TMF-Verhalten

von NiCr22Co12Mo9 bei verschiedenen Phasenlagen zu untersuchen, wurden

Versuche mit mechanischen Dehnungsamplituden von εmea,t = 0,3; 0,5 und 0,7 %

und Haltezeiten von tH = 2, 5 und 30 min durchgeführt. Analog zu Kapitel 5

waren die untersuchten Phasenlagen IP, OP, CD und CCD und die Temperatur-

schwingbreite betrug jeweils 100 - 850 °C. Die Ergebnisse wurden teilweise

in Zusammenarbeit mit (Müller, 2014) ermittelt.

6.1 Lebensdauerverhalten

Abb. 6.1 vergleicht die Lebensdauern in IP-Versuchen für verschiedene Haltezeit-

dauern. Für εmea,t = 0,3 und 0,5 % sind die Lebensdauern in Versuchen mit Haltezei-

ten länger als in Versuchen ohne Haltezeiten. Für εmea,t = 0,5% ist die Lebensdauer

im Versuch mit tH = 2 min um etwa Faktor 2,5 länger als im Versuch ohne Haltezei-

ten. Selbst eine mechanische Dehnungsamplitude von εmea,t = 0,7% führt mit tH = 5

min zu einer längeren Lebensdauer als eine mechanische Dehnungsamplitude von

εmea,t = 0,5% ohne Haltezeiten. Wie die Versuche bei εmea,t = 0,5% zeigen, nimmt die

Lebensdauer bei gegebener mechanischer Dehnungsamplitude mit zunehmender

Haltezeitdauer ab. Die relative Zunahme der Lebensdauer durch Einführung von

5-minütigen Haltezeiten ist für εmea,t = 0,5% deutlich stärker als für εmea,t = 0,3%.

Abb. 6.2 zeigt die Lebensdauern aus OP-Versuchen mit verschiedenen Halte-

zeitdauern. Im Vergleich zu IP-Versuchen ist der Einfluss von Haltezeiten auf

die Lebensdauer hier gering. Tendenziell wird die Lebensdauer durch Haltezei-

ten reduziert, wobei der Effekt für εmea,t = 0,3% ausgeprägter als für εmea,t = 0,5%

ist. Die Dauer der Haltezeiten hat für εmea,t = 0,5% keinen klaren Einfluss auf

die Lebensdauer.
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Abb. 6.1: Einfluss von Haltezeiten auf die Lebensdauer unter IP-Beanspruchung
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Abb. 6.2: Einfluss von Haltezeiten auf die Lebensdauer unter OP-Beanspruchung

In Abb. 6.3 sind die Lebensdauern aus CD- und CCD-Versuchen mit tH = 5 min

und ohne Haltezeiten gegenübergestellt. Während die Lebensdauern mit und

ohne Haltezeiten unter CD-Beanspruchung fast identisch sind, führen Haltezeiten

unter CCD-Beanspruchung zu einer merklichen Lebensdauerverlängerung. Der

Einfluss von Haltezeiten auf die Lebensdauer ist somit für IP- und CCD-Versuche

sowie für OP- und CD-Versuche vergleichbar.



6.2 Verformungsverhalten 79

0

200

400

600

800

1000

1200

CCD, ε
me

a,t
 = 0,5 %

A
n
ri
s
s
la
s
ts
p
ie
lz
a
h
l

  ohne t
H

  5 min t
H

CD, ε
me

a,t
 = 0,5 %

Abb. 6.3: Einfluss von Haltezeiten auf die Lebensdauer unter CD- und CCD-

Beanspruchung

6.2 Verformungsverhalten

6.2.1 Hystereseschleifen und Wechselverformungsverhalten

Abb. 6.4 stellt die Spannungs-Dehnungs-Hystereseschleifen aus Versuchen mit

εmea,t = 0,5 %mit tH = 5 min und ohne Haltezeiten jeweils bei der halben Anrisslast-

spielzahl gegenüber. Die Form der Hystereseschleifen in Versuchen mit und ohne

Haltezeiten ist für alle Phasenlagen ähnlich. Die Spannungsrelaxation während der

Haltezeiten ist jeweils deutlich erkennbar. Unter IP- und CCD-Beanspruchung lie-

gen während der Haltezeiten Zugspannungen, unter OP- und CD-Beanspruchung

Druckspannungen an. Der Werkstoff verfestigt in Versuchen mit Haltezeiten

weniger ausgeprägt, wodurch die maximal induzierten Spannungen im Zug- und

Druckbereich geringer sind. Wegen der geringeren Festigkeit und der während der

Haltezeiten akkumulierten plastischen Dehnung sind die plastischen Dehnungsam-

plituden in Haltezeitversuchen höher als in Versuchen ohne Haltezeiten. Während

in haltezeitfreien Versuchen bei der halben Anrisslastspielzahl keine bzw. nur

sehr geringe Spannungseinbrüche durch DRA beobachtet wurden, treten diese in

Versuchen mit tH = 5 min für alle Phasenlagen deutlich und zahlreich auf.
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minütigen Haltezeiten unter IP- und OP-Beanspruchung eine stärkere Reduktion

der Spannungsamplitude als unter CD- und CCD-Beanspruchung. Mit steigender

mechanischer Dehnungsamplitude nimmt die Reduktion zu.

Abb. 6.6 zeigt exemplarisch die Verläufe der Spannungsamplitude über der Last-

spielzahl in IP-Versuchen mit εme
a,t = 0,5% und verschiedenen Haltezeitdauern. Im

ersten Zyklus sind die Spannungsamplituden in Versuchen mit Haltezeiten jeweils

größer als für den Versuch ohne Haltezeiten. Die starke Verfestigung während

der ersten etwa 25 Zyklen ist umso früher abgeschlossen und fällt umso geringer

aus, je länger die Haltezeitdauer ist. Hierdurch sind die Spannungsamplituden

in Versuchen mit Haltezeiten bei höheren Lastspielzahlen deutlich geringer als

im haltezeitfreien Versuch. Nach der anfänglichen starken Verfestigung nimmt

die Spannungsamplitude für alle Versuche weiter leicht zu, bis ein Maximum

erreicht ist. Anschließend nehmen die Beträge bis zum Versuchsende ab. Für die

anderen Phasenlagen zeigte sich ein vergleichbarer Einfluss von Haltezeiten auf

die Entwicklung der Spannungsamplitude. Die Entwicklung der Mittelspannung

wurde durch die Einführung von Haltezeiten kaum beeinflusst.
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Abb. 6.6: Einfluss von Haltezeiten auf die Entwicklung der Spannungsamplitude unter

IP-Beanspruchung

In Abb. 6.5 ist das Verhältnis der Spannungsamplituden aus Versuchen ohne

Haltezeiten und mit tH = 5 min bei der halben Anrisslastspielzahl dargestellt.

Bei gegebener mechanischer Dehnungsamplitude bewirkt die Einführung von 5-
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6.2.2 Spannungsrelaxation während der Haltezeiten

In Abb. 6.7 ist exemplarisch der Spannungs-Zeit-Verlauf während der Haltezeit

bei der halben Anrisslastspielzahl aus einem IP-Versuch mit εme
a,t = 0,5 % und

tH = 2 min dargestellt. Die Spannung nimmt näherungsweise exponentiell ab,

wobei der größte Teil bereits während der ersten 60 s relaxiert. Gegen Ende

der Haltezeit relaxiert die Spannung kaum noch. Der Spannungsverlauf zeigt

leichte Unregelmäßigkeiten, die darauf zurückzuführen sind, dass die mecha-

nische Dehnung während der Haltezeit durch die nicht ideale Kompensation

der thermischen Dehnung sowie durch geringe Temperaturschwankungen inner-

halb der Probenmessstrecke nicht konstant ist.
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Abb. 6.7: Relaxation der Spannung während der Haltezeit in einem IP-Versuch mit εme
a,t =

0,5% und tH = 2 min bei N = NA/2

In Abb. 6.8 sind die während der Haltezeiten relaxierten Spannungsbeträge über

der Lastspielzahl für Versuche mit εme
a,t = 0,5% bei verschiedenen Phasenlagen

und Haltezeitdauern aufgetragen. Tendenziell ist das Verhalten jeweils für IP-

und CCD-Beanspruchung sowie für OP- und CD-Beanspruchung vergleichbar.

In den ersten Zyklen sind die relaxierten Spannungsbeträge unter IP- und CCD-

Beanspruchung größer als unter OP- und CD-Beanspruchung. Mit zunehmender

Lastspielzahl nimmt der relaxierte Spannungsbetrag jeweils ab, wobei die Ab-

nahme für IP- und CCD-Beanspruchung stärker ist. Die Haltezeitdauer hat nur

einen geringen Einfluss auf den Betrag der relaxierten Spannung. Tendenzi-
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ell nehmen die Werte mit steigender Haltezeitdauer zu, wobei der Unterschied

zwischen tH = 5 und 30 min sehr gering ist.
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Abb. 6.8: Einfluss von Phasenlage und Lastspielzahl (links) sowie Haltezeitdauer und

Lastspielzahl (rechts) auf den relaxierten Spannungsbetrag

Werden die relaxierten Spannungsbeträge aller Zyklen bis zum Lebensdauerende

aufsummiert und das Ergebnis durch den E-Modul bei der Obertemperatur geteilt,

ergibt sich die während der Haltezeiten akkumulierte Kriechdehnung. Diese ist

in Abb. 6.9 in Abhängigkeit der Lebensdauer dargestellt. Bei vergleichbarer

Lebensdauer sind die Werte für IP- und CCD-Beanspruchung etwas höher als für

OP-Beanspruchung. Tendenziell nimmt die akkumulierte Kriechdehnung in der

logarithmischen Darstellung etwa linear mit der Lebensdauer zu.

6.2.3 Dynamische Reckalterung

Abb. 6.4 belegt, dass unstetige Spannungs-Dehnungs-Verläufe infolge dynami-

scher Reckalterung auch in Haltezeitversuchen auftreten, wobei die Spannungsein-

brüche bei der halben Anrisslastspielzahl sowohl ausgeprägter als auch zahlreicher

als in haltezeitfreien Versuchen sind. Die dynamische Reckalterung lässt sich in

die gleichen Erscheinungsformen wie in Versuchen ohne Haltezeiten einteilen

(vgl. Abschn. 5.2.3). Bei Temperaturen zwischen 350 und 850 °C treten in den

ersten Zyklen vor allem in CD- und CCD-Versuchen sehr ausgeprägte Spannungs-

einbrüche mit Beträgen bis zu 250 MPa auf, die mit zunehmender Lastspielzahl

immer geringer werden. Die Spannungseinbrüche bei Temperaturen zwischen 100

und 350 °C sind weniger ausgeprägt aber regelmäßiger als bei der Hochtempera-
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turform. Sie betragen für Versuche mit εmea,t = 0,3 % etwa 20 MPa und nehmen

mit der mechanischen Dehnungsamplitude auf etwa 60 MPa für εmea,t = 0,7 % zu.

Tab. 5.1 gibt für die durchgeführten Versuche jeweils den ersten und den letzten

Zyklus an, in dem plötzliche Spannungseinbrüche ≥ 10 MPa beobachtet wurden.
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Abb. 6.9: Einfluss von Phasenlage und Lebensdauer auf die während der Haltezeiten akku-

mulierte Kriechdehnung. Wenn nicht anders angegeben, betrug die Haltezeitdau-

er tH = 5 min

Ähnlich wie in haltezeitfreien Versuchen klingt die Hochtemperaturform der

DRA umso schneller ab, je höher die mechanische Dehnungsamplitude ist. Wäh-

rend die Einbrüche in Versuchen ohne Haltezeiten nach maximal 50 Zyklen auf

Werte ≤ 10 MPa fallen, liegen sie in Haltezeitversuchen deutlich länger und

z. T. über die komplette Lebensdauer oberhalb von 10 MPa. Die Dauer der Hal-

tezeiten beeinflusst das Auftreten der Spannungseinbrüche offenbar nicht. Die

Tieftemperaturform trat für alle Versuche über die komplette Lebensdauer auf,

wobei die Spannungseinbrüche wie bei der Hochtemperaturform mit zunehmen-

der Lastspielzahl tendenziell geringer wurden.
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Tab. 6.1: Auftreten von unstetigen Spannungs-Dehnungs-Verläufen infolge der beiden For-

men dynamischer Reckalterung in Versuchen mit Haltezeiten

Phasenlage εmea,t in % tH in min
Zyklen

T = 100 - 350 °C T = 350 - 850 °C

IP 0,3 5 1 bis 465 = NA 1 bis 465 = NA

IP 0,5 2 1 bis 385 = NA 1 bis 164

IP 0,5 5 1 bis 321 = NA 1 bis 293

IP 0,5 30 1 bis 224 = NA 1 bis 224 = NA

IP 0,7 5 1 bis 186 = NA 1 bis 165

OP 0,3 5 1 bis 1090 = NA 1 bis 402

OP 0,5 2 1 bis 383 = NA 1 bis 210

OP 0,5 5 1 bis 498 = NA 1 bis 200

OP 0,5 30 1 bis 407 = NA 1 bis 213

CD 0,5 5 1 bis 1003 = NA 1 bis 754

CCD 0,5 5 1 bis 502 = NA 1 bis 502 = NA

6.2.4 Fassbildung

Nach OP-Versuchen mit Haltezeiten zeigten einige Proben Ausbauchungen in der

Mitte sowie Einschnürungen an den Rändern derMessstrecke. In Abb. 6.10 ist eine

derart verformte Probenmessstrecke zu sehen. Der als Fassbildung bezeichnete

Effekt trat jeweils erst nach einem relativ großen Anteil der Lebensdauer auf.

Abb. 6.10: Fassbildung an einer Probenmessstrecke nach 372 Lastwechseln (≈ 97 % NA)

unter OP-Beanspruchung mit tH = 2 min und εmea,t = 0,5 %
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Fassbildung in der Probenmessstrecke unter OP-Beanspruchung wurde bereits

in anderen Untersuchungen beobachtet und ist auf Temperaturgradienten in der

Messstrecke zurückzuführen (Castelli und Ellis, 1993; Andersson und Sjöström,

2008). Unter OP-Beanspruchung liegen während der Haltezeiten Druckdehnun-

gen und- spannungen an. Da die Temperatur in der Probenmitte leicht höher als

an den Rändern der Messstrecke ist (Abb. 4.2), konzentriert sich hier die pla-

stische Verformung und es kommt zu einer Materialanhäufung. Im folgenden

Zughalbzyklus bei geringen Temperaturen ist die wirkende Spannung im Bereich

der Materialanhäufung durch den größeren Querschnitt reduziert. Somit tritt die

plastische Zugverformung verstärkt im Randbereich der Messstrecke auf, die

hierdurch nach und nach einschnürt. Da die Kombination von Druckstauchungen

bei hohen Temperaturen und Zugdehnungen bei geringen Temperaturen nur unter

OP-Beanspruchung vorliegt, zeigt sich für die anderen Phasenlagen keine Fassbil-

dung. In den Bereichen mit reduziertem Querschnitt ergeben sich Spannungen,

die größer als die gemessene Nennspannung sind. Da der Effekt jeweils erst spät

im Versuchsverlauf zu erkennen war und die betroffenen Proben jeweils Ermü-

dungsanrisse über die komplette Messlänge aufwiesen, ist davon auszugehen, dass

die ermittelten Lebensdauern nur geringfügig beeinflusst wurden.

6.3 Mikrostrukturelle Untersuchungen

In den TEM-Untersuchungen nach Haltezeitversuchen zeigten sich ähnlich wie

nach Versuchen ohne Haltezeiten für die untersuchten Phasenlagen keine signifi-

kanten Unterschiede. Daher sind in Abb. 6.11 und 6.12 nur TEM-Aufnahmen nach

IP-Beanspruchung mit tH = 5 bzw. 30 min wiedergegeben. Für beide Haltezeiten

zeigt sich eine vergleichbare Mikrostruktur. Im linken Teilbild von Abb. 6.11

sind Subkörner zu erkennen, die deutlicher ausgebildet sind als nach vergleichba-

ren Versuchen ohne Haltezeiten. Bereiche mit überwiegend planar angeordneten

Versetzungen sind deutlich seltener als nach Versuchen ohne Haltezeiten. Das

rechte Teilbild von Abb. 6.11 zeigt ebenfalls einsetzende Subkornbildung sowie

relativ grobe, plattenförmige Karbide. Im linken Teilbild von Abb. 6.12 sind

grobe Karbide mit Abmessungen im Bereich von 1 µm sowie eine relativ geringe

Versetzungsdichte zu sehen. Das rechte Teilbild zeigt zeilenförmig angeordnete

Karbide, die offenbar im Begriff sind sich zu einem einzigen stangenförmigen

Karbid zu vereinigen. Die Abmessungen der Karbide nach Haltezeitversuchen
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Abb. 6.11: TEM-Aufnahmen nach IP-Beanspruchung mit εmea,t = 0,5 % und tH = 5 min;

NA = 321

Abb. 6.12: TEM-Aufnahmen nach IP-Beanspruchung mit εmea,t = 0,5 % und tH = 30 min;

NA = 224

sind generell deutlich größer als nach Versuchen ohne Haltezeiten, wobei sich die

Karbidgröße nach Versuchen mit tH = 5 und 30 min qualitativ nicht unterscheidet.
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Beugungsaufnahmen konnte belegt werden, dass die meisten Karbide teilkohärent

und vom Typ M23C6 sind. Sehr grobe Karbide sind teilweise inkohärent.

6.4 Untersuchungen zum Schädigungsverhalten

Die Anrissschädigung an der Oberfläche sowie die interkristalline Schädigung

durch W-Typ-Risse war für alle untersuchten Phasenlagen qualitativ gleich wie in

entsprechenden haltezeitfreien Versuchen. Unter IP- und CCD-Beanspruchung

verlaufen W-Typ-Risse etwa senkrecht zur äußeren Last und die Anrissschädigung

erfolgt meist interkristallin. Unter OP- und CD-Beanspruchung sind W-Typ-

Risse etwa parallel zur Lastrichtung ausgerichtet. An der Oberfläche entstehen

und wachsen Risse vorwiegend transkristallin. Während interne Risse in hal-

tezeitfreien Versuchen meist von Korngrenzentripelpunkten ausgehen, wurde

nach IP- und CCD-Beanspruchung mit Haltezeiten vermehrt interne Schädigung

entlang von Korngrenzen beobachtet, die offenbar abseits von Tripelpunkten

entstanden ist. Abb. 6.13 zeigt exemplarische Aufnahmen mit derartiger Korn-

grenzenschädigung. Im rechten Teilbild ist ein durchgehender Riss zu erkennen,

während das linke Teilbild aneinandergereihte, rundliche R-Typ-Poren zeigt. Die-

se Schädigungsform wurde vorwiegend an Korngrenzen gefunden, die einen

hohen Winkel zur Lastrichtung aufweisen.

Abb. 6.13: Lichtmikroskopische Aufnahmen von geschädigten Korngrenzen nach IP- und

CCD-Beanspruchung im differenziellen Interferenzkontrast (DIC). Die Lastrich-

tung ist horizontal

Die Karbiddichte ist entsprechend geringer als in haltezeitfreien Versuchen. Durch
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Analog zur Vorgehensweise in Abschn. 5.4 wurden für einige Proben nach Ver-

suchen mit tH = 5 min die Anzahl von Oberflächenrissen je Kantenlänge so-

wie deren durchschnittliche Tiefe ermittelt. Die Ergebnisse sind in Abb. 6.14

dargestellt. Beide Größen verhalten sich, abhängig von der Phasenlage, ähn-

lich wie in haltezeitfreien Versuchen (vgl. Abb. 5.17. Unter IP- und CCD-

Beanspruchung bilden sich vergleichsweise wenige Anrisse mit relativ großer

Tiefe. Unter OP- und CD-Beanspruchung entstehen im Vergleich mehr Risse, die

im Durchschnitt eher kurz sind. Während die Rissanzahl je Kantenlänge unter

OP-Beanspruchung deutlich mit der mechanischen Amplitude zunimmt, zeigt

sich unter IP-Beanspruchung nur eine leichte Zunahme.

Um die Entwicklung der Anrissschädigung zu untersuchen, wurden IP- und OP-

Versuche mit εmea,t = 0,5 % und tH = 5 min bei etwa 20 sowie 60 % der zu erwar-

tenden Lebensdauer abgebrochen und anschließend die Rissanzahl je Kantenlänge

sowie die durchschnittliche Risstiefe ermittelt. Abb. 6.15 zeigt die Ergebnisse. Bei-

de Größen nehmen sowohl für IP- als auch für OP-Beanspruchung näherungsweise

linear mit dem Lebensdaueranteil zu. Bereits nach etwa 20 % der zu erwarten-

den Lebensdauer sind jeweils erste Oberflächenanrisse zu beobachten, die für IP-

Beanspruchung interkristallin und für OP-Beanspruchung transkristallin verlaufen.
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Abb. 6.14: Einfluss von Phasenlage und mechanischer Dehnungsamplitude auf die Anzahl

von Oberflächenanrissen je Kantenlänge sowie die durchschnittliche Risstiefe

nach Versuchen mit tH = 5 min
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Abb. 6.15: Einfluss des Lebensdaueranteils N/NA auf die Anzahl von Oberflächenanrissen

je Kantenlänge sowie die durchschnittliche Risstiefe in IP- und OP-Versuchen

mit εmea,t = 0,5 % und tH = 5 min

6.5 Diskussion

6.5.1 Verformung und Mikrostruktur

Ähnlich wie in haltezeitfreien Versuchen beeinflusst die Phasenlage die sich in

Haltezeitversuchen ausbildende Mikrostruktur kaum. Die Mikrostrukturen nach

TMF-Beanspruchungen mit und ohne Haltezeiten unterscheiden sich hingegen

deutlich. Während der Haltezeiten finden zum einen Erholungsvorgänge statt,

was zu geringeren Versetzungsdichten und weiter ausgebildeten Subkörnern als

in Versuchen ohne Haltezeiten führt. Zum anderen können die während der Be-

und Entlastungsphasen ausgeschiedenen M23C6-Karbide durch Diffusion vergrö-

bern (Ostwald-Reifung), wodurch ihre Hinderniswirkung für Gleitversetzungen

reduziert wird. Stark vergröberte Karbide können z. T. nicht mehr teilkohärent in

der Matrix eingebunden werden und werden somit inkohärent. Als Folge dieser

Effekte ist die Verfestigung in Haltezeitversuchen geringer als in haltezeitfreien

Versuchen. Dies führt bei gegebener mechanischer Dehnungsamplitude zu gerin-

geren Spannungsamplituden und größeren plastischen Dehnungsamplituden. Je

stärker der Werkstoff in Versuchen ohne Haltezeiten durch Karbidausscheidungen

verfestigt, umso mehr nimmt die Verfestigung durch die Einführung von Haltezei-

ten ab. Aus diesem Grund bewirken Haltezeiten von 5 min für εmea,t = 0,5 % eine

größere Abnahme der Spannungsamplitude als für εmea,t = 0,3 % (vgl. Abb. 6.5). In
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IP- und OP-Versuchen werden die Minimal- sowie die Maximalspannung, die bei

etwa 100 bzw. 750 °C auftreten, wesentlich durch mikrostrukturelle Hindernisse

wie Karbide und Versetzungen bestimmt. Entsprechend nehmen deren Beträge

durch die Einführung von Haltezeiten jeweils um einen vergleichbaren Anteil ab,

wodurch sich Haltezeiten kaum auf die Mittelspannung auswirken. Die Spannungs-

amplitude im ersten Zyklus ist in Versuchen mit Haltezeiten erhöht, da vermutlich

bereits in den lastfreien Vorzyklen, die auch Haltezeiten enthalten, verstärkt Kar-

bide ausgeschieden werden, wodurch der Werkstoff schon vor dem eigentlichen

Versuchsbeginn verfestigt (Abb. 6.6). Je länger die Haltezeitdauer, desto eher

sind die meisten verfügbaren Cr- und Mo-Atome in groben Karbiden gebunden

und desto früher ist die anfängliche starke Karbidverfestigung abgeschlossen.

Die im weiteren Versuchsverlauf weiter leicht zunehmende Spannungsamplitude

ist vermutlich darauf zurückzuführen, dass während der Verformung bei tiefen

Temperaturen Versetzungen entstehen, die während der Haltezeiten in die Sub-

kornwände „eingestrickt“ werden und diese somit verfestigen. Die etwa gleiche

Karbidgröße in Versuchen mit tH = 5 und 30 min deutet darauf hin, dass die

Karbide ab einer Größe von etwa 1 µm nur noch sehr langsam wachsen. Dies

erklärt auch, warum der Werkstoff nicht durch Überalterung entfestigt.

Während der Haltezeiten relaxiert die Spannung infolge von Kriechprozessen. Die

sich deutlich ausbildende Subkornstruktur weist auf viskoses Versetzungsgleiten

als dominierenden Verformungsmechanismus hin (Merckling, 1990; Viereck,

1990). Die anliegende Spannung wirkt dabei als Triebkraft, wodurch sich der

beobachtete exponentielle Abfall der Spannung ergibt. Da der größte Anteil der

Spannung bereits innerhalb der ersten 60 s relaxiert, wirkt sich eine Erhöhung

der Haltezeitdauer von 2 auf 5 oder 30 min kaum auf den relaxierten Span-

nungsbetrag aus (Abb. 6.8, rechts). Die Sättigungsspannung, ab der kaum noch

Spannung relaxiert, liegt in IP- und CCD-Versuchen bei 60 bis 70 MPa und in

OP- und CD-Versuchen bei 70 bis 80 MPa. Aus diesem Grund sind die rela-

xierten Spannungsbeträge unter IP- und CCD-Beanspruchung größer als unter

OP- und CD-Beanspruchung. Entsprechend ist auch die während der Haltezeiten

akkumulierte Kriechdehnung bei vergleichbarer Lebensdauer unter IP- und CCD-

Beanspruchung höher als unter OP-Beanspruchung (Abb 6.9). Der Unterschied ist

vermutlich darauf zurückzuführen, dass unter IP- und CCD-Beanspruchung Zug-

spannungen und unter OP- und CD-Beanspruchung Druckspannungen während

der Haltezeiten anliegen. Das Atomgitter wird durch Zugspannungen geweitet,
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wodurch diffusionskontrollierte Kriechprozesse erleichtert werden. Zudem sind

die wahren Spannungen und damit die Triebkraft für Kriechprozesse infolge der

Querkontraktion bei gleicher Nennspannung unter Zugbelastung größer als un-

ter Druckbelastung. Der relaxierte Spannungsbetrag nimmt mit zunehmender

Lastspielzahl ab, weil in jedem Zyklus neugebildete Versetzungen in die Subkorn-

struktur des Werkstoffs „eingestrickt“ werden, wodurch der Widerstand gegen

Kriechen zunimmt. Unter IP- und CCD-Beanspruchung nimmt zudem die zu Be-

ginn der Haltezeit gemessene Zugspannung aufgrund von Querschnittsminderung

durch interkristalline Schädigung mit zunehmender Lastspielzahl ab.

Die beiden beobachteten DRA-Formen sind auf die gleichen Wechselwirkungen

zwischen Fremdatomen und Gleitversetzungen wie in haltezeitfreien Versuchen

zurückzuführen (vgl. Abschn. 5.5.1). In Haltezeitversuchen klingt die Hochtempe-

raturform jedoch deutlich langsamer ab als in vergleichbaren haltezeitfreien Versu-

chen und tritt teilweise über die komplette Versuchsdauer auf. Dieser Effekt steht

vermutlich in engem Zusammenhang mit der Vergröberung der M23C6-Karbide.

Da während der Haltezeiten kleine Karbidausscheidungen teilweise wieder auf-

gelöst werden und deren freigesetzte Atome zu größeren Karbiden diffundieren,

stehen in Haltezeitversuchen auch noch in späteren Versuchsphasen ausreichend

diffusionsfähige Cr- und Mo-Atome zur Verfügung, die mit Gleitversetzungen

interagieren können. Es ist denkbar, dass sich hierdurch laufend neue, feine Karbi-

de bilden, die sich jedoch während der Haltezeiten bald wieder auflösen oder mit

größeren Karbiden in der Nähe koagulieren. Da mit zunehmender Versuchsdauer

immer mehr Cr- und Mo-Atome stabil in groben Karbiden gebunden sind, klin-

gen die Spannungseinbrüche dennoch langsam ab. Der Betrag der bei geringen

Temperaturen auftretenden Spannungseinbrüche nimmt mit der mechanischen

Dehnungsamplitude zu. Dies bestärkt die in Abschn. 5.5.1 getroffene Annahme,

dass die durch die Tieftemperaturform der DRA verursachten Spannungseinbrüche

umso größer sind, je höher die vor dem Einbruch anliegende Spannung ist. Die im

Vergleich mit haltezeitfreien Versuchen höheren Spannungseinbrüche deuten dar-

auf hin, dass sich vermehrt interstitielle Fremdatome um Versetzungen anlagern,

wodurch deren Losreißspannung und letztlich der resultierende Spannungsein-

bruch erhöht wird. Dies ist wahrscheinlich darauf zurückzuführen, dass durch die

Karbidauflösungen während der Haltezeiten mehr gelöste Kohlenstoffatome zur

Verfügung stehen. Ähnlich wie bei der Hochtemperaturform der DRA nehmen die
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Spannungseinbrüche mit zunehmender Versuchsdauer langsam ab, weil immer

mehr Kohlenstoffatome stabil in groben Karbiden gebunden sind.

6.5.2 Schädigung und Lebensdauer

Die Einführung von Haltezeiten bewirkt keine Änderung der für die Phasenlage ty-

pischen Schädigungsmechanismen. Wie in haltezeitfreien Versuchen breiten sich

Risse unter IP- und CCD-Beanspruchung vorwiegend interkristallin, unter OP-

und CD-Beanspruchung dagegen transkristallin aus. Ebenso sind W-Typ-Risse an

Korngrenzentripelpunkten unter IP- und CCD-Beanspruchung etwa senkrecht, un-

ter OP-und CD-Beanspruchung dagegen parallel zur Last ausgerichtet. Die Anzahl

von Oberflächenanrissen je Kantenlänge sowie deren durchschnittliche Tiefe in

Abhängigkeit der Phasenlage sind ebenfalls für Versuche mit und ohne Haltezeiten

vergleichbar (vgl. Abb. 5.17 und 6.14). Die nach vorgegebenen Lastspielzah-

len abgebrochenen Versuche belegen, dass bereits nach 20 % der Lebensdauer

interkristalline (IP-Beanspruchung) bzw. transkristalline (OP-Beanspruchung)

Oberflächenschädigung entstanden ist. Die Phase des Risswachstums bzw. der

Schädigungsentwicklung erstreckt sich somit über den Großteil der Lebensdauer.

Es ist anzunehmen, dass dies auch für haltezeitfreie Beanspruchung gilt. Somit

erklärt sich der große Einfluss des bevorzugten Schädigungspfades (trans- oder in-

terkristallin) und damit der Rissausbreitungsgeschwindigkeit auf die Lebensdauer.

Die Morphologie interkristalliner W-Typ-Risse nach IP- und CCD-Beanspruchung

wird durch die Einführung von Haltezeiten nicht signifikant verändert. Es wurden

jedoch vermehrt Risse sowie R-Typ-Poren an Korngrenzen unter hohem Winkel

zur Lastrichtung gefunden, die nicht von Tripelpunkten ausgehen. Die R-Typ-

Poren bilden sich vermutlich während der Zughaltezeiten durch Kondensation

von Leerstellen im Bereich von Korngrenzenkarbiden oder an Schnittpunkten

von Korngrenzen mit Glühzwillingen. Nach isothermen Ermüdungsversuchen

mit Zughaltezeiten bei 950 °C fanden Carroll et al. (2013) für IN617 ebenfalls

Kriechporen an Konrgrenzenkarbiden. Die während der Haltezeiten akkumulier-

ten Kriechdehnungen nehmen jeweils Werte an, die in Kriechversuchen an Alloy

617 bei 900 °C zu deutlicher Porenbildung führen (Lillo et al., 2009). Durch Zu-

sammenwachsen der Poren entstehen die beobachteten Korngrenzenrisse. Diese

können im weiteren Versuchsverlauf vermutlich auch durch Korngrenzengleitpro-

zesse weiterwachsen. Mit den Erkenntnissen aus Abschnitt 5.5.2 kann hieraus
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geschlossen werden, dass W-Typ-Risse vorwiegend durch Korngrenzengleitpro-

zesse während der Be- und Entlastungsphasen im Bereich hoher Temperaturen

entstehen, während sich R-Typ-Poren infolge von Leerstellendiffusion während

der Haltezeiten unter Zugbeanspruchung bilden. Baik und Raj (1982) beob-

achteten nach dehnungskontrollierten isothermen Versuchen mit verschiedenen

Zyklusformen an einer Al-Mg-Legierung ein vergleichbares Verhalten: Wäh-

rend Versuche mit Zughaltezeiten zu R-Typ-Poren führten, bildeten sich nach

slow-fast-Versuchen, die wegen ihres Ungleichgewichts von Kriechverformung

im Zug- und Druckbereich mit TMF-IP und TMF-CCD-Versuchen vergleichbar

sind, vorwiegend W-Typ-Risse. Die Ursache hierfür ist wahrscheinlich, dass die

anliegenden Zugspannungen während der Haltezeiten infolge der Spannungsre-

laxation deutlich geringer sind als während der Belastungsphasen im Bereich

hoher Temperaturen. Die Ergebnisse von (Tanaka und Iizuka, 1985) belegen,

dass sich unter Kriechbeanspruchung bei hohen Spannungen eher W-Typ-Risse

und bei niedrigen Spannungen eher R-Typ-Poren bilden.

Anders als vorliegende Ergebnisse aus isothermen und TMF-Untersuchungen an

den Werkstoffen NiCr22Co12Mo9, Inconel 617 und Alloy 617 erwarten ließen

(Kleinpaß, 1996; Totemeier und Tian, 2007; Carroll et al., 2013), bewirkt die

Einführung von Haltezeiten unter IP- und CCD-Beanspruchung eine Verlängerung

der Lebensdauer. Dies ist umso erstaunlicher, da die plastischen Dehnungsam-

plituden in Haltezeitversuchen höher als in Versuchen ohne Haltezeiten sind und

Porenschädigung während der Haltezeiten nachgewiesen werden konnte. Das

beobachtete Lebensdauerverhalten lässt sich mit der in Haltezeitversuchen redu-

zierten Verfestigung sowie den wirkenden Schädigungsmechanismen erklären. Da

die akkumulierte Kriechdehnung etwa linear mit der Lebensdauer zunimmt, hat

sie offenbar keinen Einfluss auf die Lebensdauer (Abb. 6.9). Durch die geringere

Verfestigung liegen in Haltezeitversuchen im Mittel geringere Zugspannungen

im Bereich hoher Temperaturen an als in vergleichbaren Versuchen ohne Hal-

tezeiten. Da sich W-Typ-Risse im Bereich hoher Temperaturen vor allem unter

hohen Spannungen bilden (Tanaka und Iizuka, 1985), ist davon auszugehen, dass

die pro Zyklus akkumulierte W-Typ-Rissschädigung in Haltezeitversuchen redu-

ziert ist. Durch die geringeren Zugspannungen wird zudem das Risswachstum

verlangsamt. Auf der anderen Seite bilden sich während der Haltezeiten ver-

stärkt R-Typ-Poren. Offenbar überwiegt die positive Wirkung durch reduzierte

W-Typ-Rissschädigung zumindest für tH ≤ 30 min die negative Wirkung durch
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zusätzliche R-Typ-Porenschädigung. Die Ergebnisse von Baik und Raj (1982)

deuten ebenfalls darauf hin, dass W-Typ-Risse schädlicher sind als R-Typ-Poren.

Somit entwickelt sich die interkristalline Schädigung in Haltezeitversuchen trotz

der erhöhten plastischen Dehnungsamplituden langsamer als in haltezeitfreien

Versuchen und es ergeben sich längere Lebensdauern. Mit zunehmender Halte-

zeitdauer nimmt die pro Zyklus akkumulierte interkristalline Schädigung durch

verstärkte R-Typ-Porenschädigung wieder zu, wodurch die Lebensdauer reduziert

wird (Abb. 6.1). Bei gegebener Haltezeitdauer ist die Verlängerung der Lebens-

dauer umso ausgeprägter, je mehr die Verfestigung und damit die Zugspannungen

bei hohen Temperaturen im Vergleich zu haltezeitfreien Versuchen reduziert sind.

Für εmea,t = 0,5% bewirkt die Einführung von 5-minütigen Haltezeiten eine Re-

duktion der Maximalspannung bei der halben Anrisslastspielzahl um etwa 30 %,

wodurch sich die Lebensdauer mehr als verdoppelt. Für εmea,t = 0,3% wird die

Maximalspannung bei der halben Anrisslastspielzahl nur um etwa 22 % verringert,

während sich die Lebensdauer um etwa 20 % verlängert. Dies erklärt auch, warum

Kleinpaß (1996) für vergleichbare IP-Versuche mit εmea,t = 0,25% nach Einführung

von Haltezeiten jeweils eine Lebensdauerreduktion beobachtete.

Unter OP- und CD-Beanspruchung hat die Einführung von Haltezeiten keinen

signifikanten Einfluss auf das Schädigungs- und Lebensdauerverhalten. Durch

die allgemein reduzierten Zugspannungen wird das in Abschn. 5.5.2 besprochene

spröde Anreißen der Oxidschicht bei geringen Temperaturen erschwert. Zudem

erfolgt das Risswachstum langsamer. Die höhere plastische Dehnungsampli-

tude bewirkt mehr Versetzungsbewegung, wodurch Risse wiederum schneller

entstehen und wachsen. Offenbar gleichen sich beide Effekte für die geteste-

ten Versuchsbedingungen etwa aus, was dazu führt, dass sich die Lebensdauer

im Vergleich zu haltezeitfreien Versuchen kaum ändert. Da die Verfestigung

mit der mechanischen Dehnungsamplitude abnimmt, ist die Reduktion der Zug-

spannungen durch die Einführung von Haltezeiten, ähnlich wie unter IP- und

CCD-Beanspruchung, für kleine mechanische Dehnungsamplituden geringer. So-

mit bewirken Haltezeiten für kleine mechanische Dehnungsamplituden eher eine

Lebensdauerreduktion (vgl. Abb. 6.2). Die Ergebnisse von Kleinpaß (1996) für

OP-Beanspruchung mit εmea,t = 0,25% untermauern diese Annahme. Da während

der Haltezeiten unter Druckbeanspruchung keine Porenbildung auftritt und das

Verformungsverhalten von der Haltezeitdauer kaum beeinflusst wird, ergeben

sich unter OP-Beanspruchung für alle untersuchten Haltezeiten vergleichbare
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Lebensdauern. Zumindest bei sehr langen Haltezeiten ist jedoch eine Reduktion

der Lebensdauer durch verstärkte Oxidationsschädigung zu erwarten.



7 TMF-Versuche mit verschiedenen

Phasenlagen an MAR-M247 LC

An MAR-M247 LC wurden TMF-Versuche mit mechanischen Dehnungsampli-

tuden zwischen εme
a,t = 0,3 und 0,6 % mit den Phasenlagen IP, OP, CD und CCD

durchgeführt. Die Temperaturschwingbreite betrug jeweils 100 - 850 °C. Die

Ergebnisse wurden teilweise in Zusammenarbeit mit (Doll, 2013) ermittelt.

7.1 Lebensdauerverhalten

In Abb. 7.1 sind die erhaltenen Lebensdauern in einem Totaldehnungswöhler-

diagramm aufgetragen. Für die untersuchten mechanischen Dehnungsampli-

tuden nimmt die Lebensdauer in Abhängigkeit der Phasenlage in der Reihen-

folge IP < OP < CD ≈ CCD zu. Die Lebensdauern unter CD- und CCD-

Beanspruchung fallen in ein gemeinsames Streuband. Die IP-Wöhlerkurve hat

eine deutlich geringere Steigung als die OP-Wöhlerkurve. Dies hat zur Folge,

dass sich die IP- und OP-Lebensdauer bei εme
a,t = 0,5 % etwa um den Faktor

20 und bei εme
a,t =0,3 % nur etwa um den Faktor 1,25 unterscheiden. Somit

kommt es im Bereich von εme
a,t = 0,3 % zu einem sog. Crossover der IP- und

OP-Wöhlerkurven. Die Steigung der CD-/CCD-Wöhlerkurve liegt zwischen

der Steigung der IP- und der OP-Wöhlerkurven.

7.2 Verformungsverhalten

Für die Versuche mit εme
a,t = 0,5 % sind in Abb. 7.2 links die Spannungs-Dehnungs-

Hystereseschleifen und rechts die Spannungs-Temperatur-Hystereseschleifen je-

weils bei der halben Anrisslastspielzahl aufgetragen. Trotz der relativ hohen

mechanischen Dehnungsamplitude verformt sich der Werkstoff für alle Phasen-

lagen nahezu rein elastisch. Hierdurch tritt unter IP-Beanspruchung die höchste

Temperatur gemeinsam mit der Maximalspannung und die geringste Temperatur



98 7 TMF-Versuche mit verschiedenen Phasenlagen an MAR-M247 LC

101 102 103 104

0,3

0,4

0,5

0,6

0,7

0,8

m
ec

ha
ni

sc
he

D
eh

nu
ng

sa
m

pl
itu

de
in

%

Anrisslastspielzahl

IP
OP
CD
CCD

Abb. 7.1: Einfluss von Phasenlage und mechanischer Dehnungsamplitude auf die Lebens-
dauer von MAR-M247 LC

gemeinsam mit der Minimalspannung auf. Unter OP-Beanspruchung gilt das Um-

gekehrte. Bei CD- und CCD-Beanspruchung ähneln die Spannungs-Temperatur-

Hystereseschleifen wegen der überwiegend elastischen Verformung den rautenför-

migen Dehnungs-Temperatur-Hystereseschleifen (vgl. Abb. 2.1). Sowohl unter

CD- als auch unter CCD-Beanspruchung treten die Minimal- und Maximalspan-

nung etwa bei der Mitteltemperatur auf, während die Spannungen im Bereich der

höchsten und geringsten Temperaturen klein sind. Für IP- und OP-Beanspruchung

ist deutlich zu erkennen, dass der E-Modul und damit die elastisch induzierten

Spannungen mit steigender Temperatur abnehmen. Hierdurch ergeben sich unter

IP-Beanspruchung Druck- und unter OP-Beanspruchung Zugmittelspannungen.

Unter CD- und CCD-Beanspruchung bewirkt die Temperaturabhängigkeit des

E-Moduls, dass die Spannungs-Dehnungs-Hystereseschleifen im Zug- und Druck-

bereich unterschiedlich weit geöffnet sind. Unter CD-Beanspruchung ist die Tem-

peratur während der Verformung von der Maximal- zu Minimaldehnung (unterer

Ast) höher als während der Rückverformung von Minimal- zu Maximaldehnung

(oberer Ast). Die Beträge der induzierten Spannungen während der Verformung

von Maximal- zu Minimaldehnung sind somit kleiner als während der Rückver-

formung. Unter CCD-Beanspruchung gilt dies entsprechend umgekehrt. Die

CCD-Spannungs-Dehnungs-Hystereseschleife weist sogar eine Überschneidung
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bei N = NA/2
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der beiden Hystereseäste auf, wodurch die Schleife achtförmig erscheint. Abb. 7.3

zeigt die Spannungs-Dehnungs-Hystereseschleifen bei der halben Anrisslastspiel-

zahl unter IP-Beanspruchung mit εme
a,t = 0,3 % sowie unter OP-Beanspruchung

mit εme
a,t = 0,6 % jeweils im Vergleich zu den Hystereseschleifen im ersten Zyklus.

Unter IP-Beanspruchung mit εme
a,t = 0,3 % bewegt sich die Hystereseschleife mit

zunehmender Lastspielzahl in den Druckspannungsbereich und damit in Richtung

der bei Minimaltemperatur wirkenden Spannung. Dieses Verhalten wurde auch

unter OP-Beanspruchung beobachtet, wobei die Hysteresen hier entsprechend in

den Zugspannungsbereich wandern. Die Verschiebung des Spannungsniveaus

ist für geringere mechanische Dehnungsamplituden ausgeprägter und tritt für

εme
a,t ≥ 0,5 % nicht auf. Unter CD- und CCD-Beanspruchung wurde der Effekt

ebenfalls nicht beobachtet. Im rechten Teilbild ist zu erkennen, dass unter OP-

Beanspruchung mit εme
a,t = 0,6 % im ersten Zyklus eine relativ große plastische

Dehnungsamplitude vorliegt, die bis zur halben Anrisslastspielzahl um etwa 50 %

abnimmt. Die Maximal- und Minimalspannung nimmt gleichzeitig zu. Die Ver-

festigung ist im Zugspannungsbereich bei geringen Temperaturen ausgeprägter

als im Druckspannungsbereich bei hohen Temperaturen. Im ersten Zyklus sind

während der plastischen Verformung im Zugbereich bei geringen Temperaturen

leichte Spannungseinbrüche zu erkennen, die auf dynamische Reckalterungseffek-

te zurückzuführen sind. Diese treten auch noch im weiteren Versuchsverlauf auf,

sind jedoch wegen der zunehmenden Verfestigung kaum noch zu erkennen.
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In Abb. 7.4 sind die Spannungsamplituden und Mittelspannungen für Versuche

mit εmea,t = 0,5% über der Lastspielzahl aufgetragen. Für alle Phasenlagen zeigt

sich eine leichte zyklische Verfestigung. Da die Verformung überwiegend ela-

stisch erfolgt und die Summe der E-Moduln bei Minimal- und Maximaltemperatur

etwa dem doppelten Wert des E-Moduls bei der Mitteltemperatur entspricht,

sind die Spannungsamplituden für IP- und OP-Beanspruchung sowie für CD-

und CCD-Beanspruchung ähnlich groß (Abb. 4.3). Unter IP-Beanspruchung

liegen Druck- und unter OP-Beanspruchung Zugmittelspannungen vor, deren

Beträge bei gegebener Lastspielzahl etwa gleich groß sind und mit der Lastspiel-

zahl zunehmen. Unter CD- und CCD-Beanspruchung sind die Mittelspannun-

gen in den ersten Zyklen vernachlässigbar klein. Im Versuchsverlauf bauen

sich geringe Druckmittelspannungen auf.
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Abb. 7.4: Einfluss der Phasenlage auf die Entwicklung der Spannungsamplitude und der

Mittelspannung in Abhängigkeit der Lastspielzahl bei εmea,t = 0,5%

7.3 Mikrostrukturelle Untersuchungen

Abb. 7.5 zeigt repräsentative TEM-Aufnahmen von Proben, die bis zum ma-

kroskopischen Anriss beansprucht wurden. Ähnlich wie für NiCr22Co12Mo9

hat die Phasenlage keinen signifikanten Einfluss auf die Entwicklung der Mi-
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krostruktur (vgl. Abschn. 5.3). Die γ’-Ausscheidungen sind meist würfelförmig

und zeigen eine bimodale Größenverteilung. Neben sehr feinen Teilchen mit

Kantenlängen von 200 bis 300 nm treten gröbere Teilchen mit Kantenlängen

von etwa 1 µm auf. Vereinzelt gibt es noch deutlich größere plattenförmige Teil-

chen. Versetzungen bewegen sich überwiegend wellig innerhalb der γ-Matrix

und lagern sich bevorzugt an den Grenzflächen zwischen Matrix und γ’-Teilchen

an. Vor allem grobe Ausscheidungsteilchen werden in einigen Fällen von Super-

versetzungen mit {111}<110>-Gleitsystem geschnitten. Die Versetzungsdichte

ist nach IP-Beanspruchung (linkes oberes Teilbild) geringer als nach Beanspru-

chungen mit anderen Phasenlagen. Die entsprechende Probe wurde jedoch mit

deutlich weniger Lastwechseln beansprucht.

Abb. 7.5: TEM-Aufnahmen nach IP-, OP-, CD- und CCD-Beanspruchung jeweils mit

εmea,t = 0,5 %
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7.4 Untersuchungen zum Schädigungsverhalten

Abb. 7.6 zeigt repräsentative Aufnahmen von oberflächennahen Anrissen nach

IP-, OP-, CD- und CCD-Beanspruchung. Unter IP-Beanspruchung entstehen

und wachsen Risse vorwiegend interkristallin, entlang der welligen Korngrenzen.

OP-, CD- und CCD-Beanspruchung führt zu vorwiegend transkristallinen Rissen,

die meist direkt in Stadium II entstehen. Unter OP-Beanspruchung breiten sich

Risse überwiegend geradlinig und fast senkrecht zur Last aus. Typische CD-

und CCD-Risse zeigen eine eher wellige Form mit zahlreichen Rissverzweigun-

gen. Oberflächenanrisse waren für alle Phasenlagen meist stark oxidiert. Eine

ausgeprägte oberflächliche Oxidschicht wurde hingegen an keiner der Proben

beobachtet. Möglicherweise wurde diese durch die Probenpräparation entfernt.

Abb. 7.6: Lichtmikroskopische Aufnahmen geätzter Proben nach IP-, OP-, CD- und CCD-

Beanspruchung. Die Lastrichtung ist jeweils horizontal
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Unter IP-Beanspruchung wurden häufig interkristalline Anrisse im Probeninneren

beobachtet, die im Schliffbild keine erkennbare Verbindung zur Oberfläche auf-

weisen und sich teilweise weit entfernt von der Oberfläche befinden. In Abb. 7.7

sind derartige Anrisse exemplarisch nach IP-Beanspruchung mit εmea,t = 0,4 % zu

sehen. Die Risse treten überwiegend an Korngrenzenteilstücken auf, die einen

hohen Winkel zur Lastrichtung aufweisen. Korngrenzenteilstücke unter flachem

Winkel zur Last sind dagegen oft ungeschädigt. Durch die wellige Form der

Korngrenzen, erscheinen die Risse somit häufig nicht durchgängig sondern lokal

unterbrochen. Zum Teil sind interkristalline Risse im Bereich von Konrgrenzen-

teilstücken unter flachem Winkel zur Lastrichtung durch kurze transkristalline

Risse verbunden. Im Gegensatz zu Oberflächenanrissen zeigten interne An-

risse keine Spuren von Oxidation. Nach OP-, CD- und CCD-Beanspruchung

wurden jeweils keine internen Risse beobachtet.

Abb. 7.7: Interne interkristalline Anrisse nach IP-Beanspruchung mit εmea,t = 0,4 %. Die

Lastrichtung ist horizontal

Zur quantitativen Beurteilung der Oberflächenschädigung wurden für einige Pro-

ben analog zur Vorgehensweise in Abschn. 5.4 die durchschnittliche Rissan-

zahl je Kantenlänge sowie die mittlere Anrisstiefe bestimmt. Die Ergebnisse

sind in Abb. 7.8 dargestellt. Mit zunehmender mechanischer Dehnungsampli-

tude nimmt die Anrisshäufigkeit tendenziell zu und die durchschnittliche Ris-

stiefe tendenziell ab. Unter OP-Beanspruchung entstehen deutlich mehr Risse

mit durchschnittlich geringerer Tiefe als für die anderen Phasenlagen. Unter
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IP-Beanspruchung bilden sich jeweils nur wenige oberflächliche Anrisse, die

im Durchschnitt deutlich tiefer sind als typische OP-Risse. CD- und CCD-

Beanspruchung führt zu vergleichsweise wenigen Oberflächenrissen mit hoher

Tiefe. Hierbei sind die Risse nach CD-Beanspruchung zahlreicher und im Durch-

schnitt kürzer als unter CCD-Beanspruchung.
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Abb. 7.8: Einfluss von Phasenlage und mechanischer Dehnungsamplitude auf die Anzahl

von Oberflächenanrissen je Kantenlänge sowie die durchschnittliche Risstiefe

7.5 Diskussion

7.5.1 Verformung und Mikrostruktur

Typisch für hochfeste Nickelbasislegierungen verformt sich MAR-M247 LC auch

unter der vergleichsweise hohen mechanischen Dehnungsamplitude von εmea,t =

0,5 % nahezu rein elastisch. Die Mittelspannungen unter IP- und OP-Beanspru-

chung sowie die unterschiedliche Öffnung der Spannungs-Dehnungs-Hysterese-

schleifen im Druck- und Zugbereich unter CD- und CCD-Beanspruchung sind auf

die Temperaturabhängigkeit des E-Moduls zurückzuführen. Tritt makroskopische

plastische Deformation auf, zeigt sich für alle Phasenlagen eine leichte zyklische

Verfestigung, die auf die zunehmende Versetzungsdichte in der γ-Matrix zurückzu-

führen ist. Das für alle Phasenlagen vergleichbare Verfestigungsverhalten steht im

Einklang mit der jeweils ähnlichen Ausbildung der Mikrostruktur (vgl. Abb. 7.4

und 7.5). Versetzungen lagern sich bevorzugt an den Grenzflächen zwischen Ma-

trix und γ’-Teilchen an, um Anpassungsverformungen der vergleichsweise festen
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Ausscheidungsteilchen innerhalb der Matrix zu ermöglichen. Mit zunehmender

Größe der γ’-Teilchen werden derartige Anpassungsverformungen erschwert, so-

dass lokal sehr hohe Spannungen an den Grenzflächen entstehen. Diese können

dazu führen, dass sich Superversetzungen mit {111}<110> -Gleitsystem in die

γ’-Teilchen hineinbewegen. Wie aus Abb. 7.3 zu erkennen, treten bei plastischer

Verformung im Bereich tiefer Temperaturen zum Teil Spannungseinbrüche infolge

von DRA-Effekten auf. Es ist davon auszugehen, dass die Diffusionsgeschwin-

digkeiten gelöster Fremdatome vergleichbar wie in NiCr22Co12Mo9 sind. Somit

sind die Spannungseinbrüche wahrscheinlich auf Wechselwirkungen von Gleitver-

setzungen mit interstitiell gelösten Kohlen- oder Stickstoffatomen zurückzuführen

(vgl. Abschn. 5.5.1). Die Verteilung, Form und Größe der γ’-Teilchen nach

TMF-Beanspruchung hat sich gegenüber dem in (Gelmedin, 2014) beschriebenen

Ausgangszustand nicht geändert. Dies bedeutet, dass die γ’-Phase bei zyklischer

Erwärmung auf 850 °C ohne Haltezeiten auch unter Last weitestgehend stabil ist.

Die beobachtete zyklische Verschiebung des Spannungsniveaus unter IP- und

OP-Beanspruchung ist auf die Akkumulation von plastischer Dehnung durch

Kriechverformung im Bereich hoher Temperaturen zurückzuführen. Als Fol-

ge wandern Hystereseschleifen unter IP-Beanspruchung allmählich zu höheren

Druckspannungen und unter OP-Beanspruchung zu höheren Zugspannungen.

Dieser Prozess setzt sich fort, bis entweder die Spannung bei Maximaltempe-

ratur zu gering geworden ist, um weitere Kriechverformung anzutreiben, oder

bis die zyklische Streckgrenze bei Minimaltemperatur überschritten und die pla-

stische Kriechdehnung bei geringen Temperaturen zurückverformt wird. Bei

hohen mechanischen Dehnungsamplituden tritt plastische Verformung bei Mi-

nimaltemperatur bereits im ersten Zyklus auf, wodurch eine Verschiebung des

Spannungsniveaus ausbleibt. Unter IP- und OP-Beanspruchung nehmen die Be-

träge der Mittelspannungen in diesem Fall dennoch zu, da Verfestigung auftritt,

die bei geringen Temperaturen ausgeprägter ist (Abb. 7.4 und 7.3 rechts). Mit

abnehmender mechanischer Dehnungsamplitude nimmt die Differenz zwischen

der Spannung bei der Minimaltemperatur im ersten Zyklus und der zyklischen

Streckgrenze bei der Minimaltemperatur und somit die mögliche Verschiebung

des Spannungsniveaus zu. Unter CD- und CCD-Beanspruchung treten sowohl

die Maximal- als auch die Minimalspannung im Bereich der Mitteltemperatur

auf. Daher gibt es keine ausgeprägte Asymmetrie der Verformungsmechanis-

men und es kommt zu keiner ausgeprägten Verschiebung des Spannungsniveaus.
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Der unter CD- und CCD-Beanspruchung beobachtete Aufbau geringer Druck-

mittelspannungen (Abb. 7.4) beginnt bereits nach wenigen Zyklen und ist daher

vermutlich nicht auf eine Verringerung der Zugspannungen infolge eines durch

Schädigung reduzierten Querschnitts zurückzuführen. Offenbar erfolgt plasti-

sche Deformation im Zugbereich einfacher als im Druckbereich. Die Ursache

hierfür ist womöglich die von der Kristallorientierung, Dehnrate und Temperatur

abhängige Zug-/Druck-Asymmetrie der Fließspannung der γ’-Phase (Lall et al.,

1979; Ezz et al., 1982) sowie von γ’-verstärkten Legierungen (Chieragatti und

Remy, 1991; Jiao et al., 1996) in Kombination mit einer nicht statistisch gleich-

verteilten Orientierung der relativ groben Körner. In Abb. 7.9 sind die Effekte

der Verschiebungen der Spannungsniveaus anhand der Maximalspannung bei der

halben Anrisslastspielzahl in Abhängigkeit der Phasenlage sowie der mechani-

schen Dehnungsamplitude illustriert. Für εmea,t = 0,3 % ist die Maximalspannung

unter IP-Beanspruchung relativ gering und unter OP-Beanspruchung relativ hoch,

weil das Spannungsniveau in den Druck- (IP) bzw. Zugspannungsbereich (OP)

verschoben wurde. Für höhere mechanische Dehnungsamplituden ist die Ver-

schiebung des Spannungsniveaus weniger ausgeprägt, wodurch die Differenz der

Maximalspannungen unter IP- und OP-Beanspruchung geringer wird. Somit ist die

Abhängigkeit der Maximalspannung von der mechanischen Dehnungsamplitude

für IP-Beanspruchung deutlich stärker als für OP-Beanspruchung.

0,3 0,4 0,5 0,6

0

100

200

300

400

500

600

700

800

900

1000

M
a
x
im
a
ls
p
a
n
n
u
n
g
b
e
i
N
A
/2
in
M
P
a

Mechaniche Dehnungsamplitude in %

IP

OP

CCD

CD

Abb. 7.9: Einfluss der Phasenlage und der mechanischen Dehnungsamplitude auf die Ma-

ximalspannung bei der halben Anrisslastspielzahl



108 7 TMF-Versuche mit verschiedenen Phasenlagen an MAR-M247 LC

7.5.2 Schädigung und Lebensdauer

Die metallographischen Untersuchungen zeigen, dass der dominierende Schädi-

gungsmechanismus von der Phasenlage abhängt. Unter IP-Beanspruchung führen

hohe Zugspannungen bei hohen Temperaturen zu Kriechschädigungen der Korn-

grenzen, die während der Druckbeanspruchung bei geringen Temperaturen nicht

ausheilen können. Als Folge entstehen interkristalline Risse, die häufig im Werk-

stoffvolumen auftreten (Abb. 7.7). Kadioglu und Sehitoglu (1995) und Beck et al.

(2002) beobachteten an vergleichbaren Werkstoffen ebenfalls interne, interkri-

stalline Anrisse nach TMF-IP-Beanspruchung. Die Schädigung der Korngrenzen

erfolgt vermutlich durch Akkumulation von Leerstellen im Bereich von Korngren-

zenkarbiden. Auf diese Weise bilden sich Poren, die zu Rissen zusammenwachsen

können. Diese Annahme wird durch den teilweise lokal unterbrochenen Verlauf

interner Risse bestärkt. Es ist auch denkbar, dass die Korngrenzen ähnlich wie bei

NiCr22Co12Mo9 (vgl. Absch. 5.5.2) durch Korngrenzengleitprozesse aufreißen.

Die stark zerklüftete Form der Korngrenzen deutet jedoch darauf hin, dass diese

nur geringfügig gegeneinander abgleiten. Dennoch können lokale Anpassungsver-

formungen der Korngrenzen interkristallines Risswachstum begünstigen. Interne

Anrisse wurden auch deutlich entfernt von der Oberfläche beobachtet und wiesen

jeweils keine Spuren von Oxiden auf. Somit beeinflusst Oxidationsschädigung

die interne interkristalline Rissentstehung offenbar nicht. Oberflächennahe Korn-

grenzen oxidieren hingegen bevorzugt, was die Entstehung interkristalliner Risse

begünstigt. Dies wurde auch von (Boismier und Sehitoglu, 1990a) für MAR-M247

so beobachtet. Oberflächenanrisse können sich, ähnlich wie bei NiCr22Co12Mo9,

schnell entlang der geschädigten Korngrenzen ausbreiten. Als Folge ergeben

sich unter IP-Beanspruchung im Vergleich zu den anderen Phasenlagen kürzere

Lebensdauern sowie relativ wenige Oberflächenanrisse mit hoher Tiefe (Abb. 7.8).

Nach isothermer Beanspruchung bei 871 °C und vergleichbaren Dehnraten fanden

Boismier und Sehitoglu (1990a) an MAR-M247 zwar interkristalline Rissentste-

hung infolge bevorzugter Oxidation der Korngrenzen, das weitere Risswachs-

tum erfolgte jedoch überwiegend transkristallin. Dies deutet darauf hin, dass

für MAR-M247 LC, ähnlich wie für NiCr22Co12Mo9, der Anteil interkristal-

liner Schädigung unter TMF-IP-Beanspruchung höher ist als unter isothermer

Beanspruchung bei der Maximaltemperatur des TMF-Zyklus. Der Effekt ist wie

bei NiCr22Co12Mo9 darauf zurückzuführen, dass interkristalline Schädigung
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bei isothermer Beanspruchung unter Druckspannungen zum Teil wieder aushei-

len kann, während unter TMF-IP-Beanspruchung die Temperatur während der

Druckbelastung für Ausheilprozesse zu niedrig ist.

Unter OP-Beanspruchung liegen im Bereich hoher Temperaturen Druckspannun-

gen an, die keine Schädigung der Korngrenzen bewirken. Daher entstehen und

wachsen Risse vorwiegend transkristallin. Die höchste Zugspannung tritt bei

der Minimaltemperatur auf, wenn die äußere Oxidschicht eine geringe Duktilität

aufweist. Ähnlich wie bei NiCr22Co12Mo9 (vgl. Abschn. 5.5.2) führt dies zu der

beobachteten hohen Anzahl von Oberflächenrissen, die direkt in Stadium II ent-

stehen. Das weitere Risswachstum erfolgt ermüdungskontrolliert durch zyklische

plastische Deformation. Zugspannungen treten vor allem bei geringen Tempera-

turen auf, wenn nur wenige Versetzungsgleitsysteme aktiv sind. Entsprechend

ist nur geringe plastische Verformung im Bereich der Rissspitze möglich und

die Risse erscheinen glatt und geradlinig. Die hohen Zugspannungen bewirken

zudem starke Spannungskonzentrationen im Bereich der Rissspitzen, wodurch die

Entstehung eines dominanten Risses begünstigt wird. Die weiteren Risse bleiben

relativ kurz und es ergibt sich die beobachtete geringe durchschnittliche Risstiefe.

Unter CD- und CCD-Beanspruchung ist das Schädigungs- und Lebensdauerver-

halten jeweils vergleichbar. Dies ist in Übereinstimmung mit den bis auf den

Umlaufsinn sehr ähnlichen Spannungs-Temperaturverläufen (Abb. 7.2). Da im

Bereich der höchsten Temperaturen jeweils nur geringe Zugspannungen anlie-

gen, spielt interkristalline Kriechschädigung nur eine untergeordnete Rolle. Die

Schädigung erfolgt entsprechend überwiegend transkristallin und es ergeben sich

deutlich längere Lebensdauern als unter IP-Beanspruchung. Im Bereich geringer

Temperaturen liegen ebenfalls jeweils nur geringe Zugspannungen an, wodurch

sprödes Anreißen der Oxidschicht kaum auftritt. Dies führt zu der beobachte-

ten geringeren Anzahl von Oberflächenanrissen als unter OP-Beanspruchung

(Abb. 7.8). Die unter CD-Beanspruchung im Vergleich zu CCD-Beanspruchung

jeweils etwas höhere Rissanzahl bei geringerer durchschnittlicher Risstiefe kann

vermutlich darauf zurückgeführt werden, dass die Zugbelastungsphase im CD-

Zyklus bei geringen Temperaturen auftritt, wodurch es zu vereinzelten spröden

Anrissen der Oxidschicht kommt. Da die Lebensdauern unter CD- und CCD-

Beanspruchung jeweils sehr ähnlich sind, wirkt sich die leicht höhere Rissan-

zahl unter CD-Beanspruchung offenbar kaum auf die Gesamtschädigung aus.
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Unter CD- und CCD-Beanspruchung erfahren Risse die maximale Zugbean-

spruchung bei der Mitteltemperatur, wenn mehr Versetzungsgleitsysteme als

bei Minimaltemperatur aktiv sind. Hierdurch ist die plastische Verformung im

Bereich der Rissspitze ausgeprägter als unter OP-Beanspruchung und die Risse

zeigen eine eher wellige Morphologie mit häufigen Verzweigungen. Durch die

bei gegebener mechanischer Dehnungsamplitude geringeren Zugspannungen so-

wie durch die Rissverzweigungen wachsen transkristalline Risse unter CD- und

CCD-Beanspruchung langsamer als unter OP-Beanspruchung. Folglich sind die

Lebensdauern bei gegebener mechanischer Dehnungsamplitude unter CD- und

CCD-Beanspruchung länger als unter OP-Beanspruchung.

Die für die verschiedenen Phasenlagen unterschiedliche Steigung der Wöhler-

kurven mit dem Crossover zwischen IP- und OP-Kurve ist typisch für hochfeste

Nickelbasis-Gusslegierungen (Kuwabara et al., 1983; Boismier und Sehitoglu,

1990a), vgl. auch Abb. 2.9. Das Verhalten lässt sich qualitativ mit dem pha-

senlagenspezifischen Verformungsverhalten sowie der Abhängigkeit der interkri-

stallinen und transkristallinen Schädigungsrate von der maximalen Zugspannung

deuten. Unter IP-Beanspruchung führt Kriechverformung bei hohen Temperaturen

zu einer Verschiebung des Spannungsniveaus in den Druckbereich und somit zu

einer Reduktion der interkristallinen Schädigung in den folgenden Zyklen. Da die

Verschiebung des Spannungsniveaus bei kleinen mechanischen Dehnungsamplitu-

den ausgeprägter ist, zeigt sich eine starke Abhängigkeit der Maximalspannung

und somit der Schädigung von der mechanischen Dehnungsamplitude (Abb. 7.9).

Entsprechend ergibt sich eine relativ flache Dehnungswöhlerkurve. Unter OP-

Beanspruchung verschiebt sich das Spannungsniveau infolge von Kriechverfor-

mung in den Zugbereich, wodurch die transkristalline Rissausbreitungsrate erhöht

wird. Da die Verschiebung des Spannungsniveaus für kleine mechanische Deh-

nungsamplituden ausgeprägter ist, nimmt die Maximalspannung und somit die

Schädigung nur gering mit der mechanischen Dehnungsamplitude zu und die Deh-

nungswöhlerkurve ist entsprechend steil. Unter CD- und CCD-Beanspruchung

treten generell nur vernachlässigbare Verschiebungen des Spannungsniveaus auf.

Daher liegt sowohl die Abhängigkeit der Maximalspannung von der mechani-

schen Dehnungsamplitude als auch die Steigung der Wöhlerkurven zwischen

den Extremfällen für IP- bzw. OP-Beanspruchung. Sehitoglu (1992) erklärt das

Überschneiden der IP- und OP-Wöhlerkruven mit der unter IP-Beanspruchung für

hohe mechanische Dehnungsamplituden stark zunehmenden Kriechschädigung.
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Die hier vorgestellte Interpretation kommt zum gleichen Ergebnis, wobei hier

das phasenlagenspezifische Verformungsverhalten einbezogen wird.

Da der dominante Schädigungsmechanismus für alle Phasenlagen von der Ma-

ximalspannung abhängt, bieten sich Schädigungsparameter, die die Maximal-

spannung erfassen, für die Beschreibung der Lebensdauer an. In Abb. 7.10 ist

der Schädigungsparameter nach Smith, Watson und Topper in der Form PSWT =

σMax εmea,t jeweils bei der halben Anrisslastspielzahl über der Lebensdauer auf-

getragen. Die Steigung der Wöhlerkurven ist für alle Phasenlagen vergleich-

bar. Zudem liegt die OP-Wöhlerkurve durch die Erfassung der höheren Ma-

ximalspannungen näher an der CD-/CCD-Kurve. Da PSWT weder interkristal-

line Porenschädigung noch sprödes Anreißen der äußeren Oxidschicht berück-

sichtigt, liegen die Kurven für IP- und OP-Beanspruchung dennoch unterhalb

der Kurve für CD-/CCD-Beanspruchung.
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Abb. 7.10: Zusammenhang zwischen PSWT bei der halben Anrisslastspielzahl und der

TMF-Lebensdauer

In Abb. 7.11 ist analog zu Abb. 5.20 halbquantitativ die dominante Schädigungsart

sowie die Anrisslastspielzahl bei εmea,t = 0,5 % in Abhängigkeit der Phasenlage

dargestellt. Ähnlich wie für NiCr22Co12Mo9 muss es auch für MAR-M247 LC

Übergangsbereiche zwischen inter- und transkristalliner Schädigung geben. Diese

liegen zwischen 0 und +90° sowie 0 und -90° Phasenverschiebung. Ein Übergang



112 7 TMF-Versuche mit verschiedenen Phasenlagen an MAR-M247 LC

führt vermutlich zu einer starken Verlängerung der Lebensdauer. Wie für Ni-

Cr22Co12Mo9 ist es möglich, dass die Lebensdauern in den Übergangsbereichen

aus den Stützwerten bei -90, 0 und +90° Phasenverschiebung interpolierbar sind.

Dies sollte mittels weiterer Versuche überprüft werden.
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Abb. 7.11: Einfluss der Phasenlage auf die dominante Schädigungsart sowie die Lebens-

dauer bei εmea,t = 0,5 %

7.5.3 Vergleich mit NiCr22Co12Mo9

Obwohl sich die Mikrostruktur und das Verformungsverhalten von MAR-M247

LC und NiCr22Co12Mo9 deutlich unterscheiden, zeigen sich Gemeinsamkei-

ten im Schädigungs- und Lebensdauerverhalten. Für beide Werkstoffe führt

IP-Beanspruchung zu überwiegend inter- und OP-Beanspruchung zu überwie-

gend transkristalliner Schädigung. Während die interkristalline Schädigung bei

NiCr22Co12Mo9 durch Korngrenzengleiten und die Bildung von W-Typ-Rissen

entsteht, erfolgt sie für MAR-M247 LC vermutlich durch Akkumulation von

Leerstellen im Bereich von Korngrenzenkarbiden. In beiden Fällen ist die Kombi-

nation von hohen Zugspannungen und hohen Temperaturen für die interkristalline

Schädigung verantwortlich. Unter OP-Beanspruchung führen hohe Zugspannun-

gen bei geringen Temperaturen für beide Werkstoffe zu spröden Anrissen in der

äußeren Oxidschicht. Hiervon zeugt jeweils die hohe Anzahl oberflächlicher

Anrisse, die direkt im Stadium II der Rissausbreitung entstehen. Da MAR-M247

LC weniger duktil als NiCr22Co12Mo9 ist, verlaufen typische OP-Anrisse an
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MAR-M247 LC geradliniger als an NiCr22Co12Mo9. Die Untersuchungen unter

CD- und CCD-Beanspruchung zeigen, dass die Schädigung wesentlich vom jewei-

ligen Spannungs-Temperatur-Verlauf abhängt. Bei NiCr22Co12Mo9 treten wegen

starker plastischer Verformung unter CCD-Beanspruchung hohe Zugspannungen

bei hohen Temperaturen auf. Entsprechend ist die Schädigung überwiegend inter-

kristallin und vergleichbar mit der Schädigung unter IP-Beanspruchung. Unter

CD-Beanspruchung treten hohe Zugspannungen bei geringen Temperaturen auf

und es ergibt sich eine vergleichbare Schädigung wie unter OP-Beanspruchung.

Bei MAR-M247 LC liegen unter CD- und CCD-Beanspruchung bei den höch-

sten und geringsten Temperaturen nur geringe Zugspannungen an. Entsprechend

treten typische IP- und OP-Schädigungsmechanismen nicht auf und es ergeben

sich längere Lebensdauern. Bei gegebener mechanischer Dehnungsamplitude

führt interkristalline Rissausbreitung in allen Fällen zu kürzeren Lebensdau-

ern als transkristalline Rissausbreitung.





8 Entwicklung eines Modells zur

Beschreibung der Lebensdauer

In diesem Kapitel wird aufbauend auf den Erkenntnissen aus den vorangehen-

den Kapiteln ein Ansatz zur Beschreibung der TMF-Lebensdauer von Nickel-

basiswerkstoffen für beliebige Phasenlagen und Haltezeiten vorgestellt. Ziel

war es, ein einfaches Modell mit möglichst wenigen Anpassungsparametern zu

entwickeln. Wegen der Komplexität der unter TMF-Beanspruchung bei ver-

schiedenen Temperaturen ablaufenden Verformungs- und Schädigungsmecha-

nismen wird ein empirischer Ansatz gewählt, der sich jedoch an den ablaufen-

den physikalischen Prozessen orientiert.

8.1 Modellansatz

Für beide Untersuchungswerkstoffe tritt in Abhängigkeit der Phasenlage entwe-

der überwiegend trans- oder interkristalline Schädigung auf. Maßgeblich für die

Schädigungsart ist der Temperaturbereich, in dem die größten Zugspannungen

auftreten. Die Lebensdauer korreliert jeweils stark mit der Schädigungsart und

beide Schädigungsarten beeinflussen sich gegenseitig offenbar kaum. Aus diesem

Grund wird ein Ansatz gewählt, der trans- und interkristalline Schädigung getrennt

durch zwei Schädigungsparameter DTK und DIK beschreibt. Beide Schädigungs-

parameter errechnen sich aus den Belastungsgrößen eines repräsentativen Zyklus

(z. B. bei der halben Anrisslastspielzahl) und sollen bestenfalls derart mit der

Lebensdauer korrelieren, das eine Beschreibung mittels eines Exponentialansat-

zes gemäß Gl. 2.7 möglich ist. Eine Lebensdauervorhersage erfolgt, indem die

Lebensdauern für beide Schädigungsparameter bestimmt werden und die jeweils

kleinere Lebensdauer als Vorhersage verwendet wird. Auf diese Weise ergibt sich

auch eine Vorhersage der dominanten Schädigungsart. Abb. 8.1 zeigt schematisch

die Vorgehensweise. Die Ausdrücke für DTK und DIK wurden im Hinblick auf
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die bei NiCr22Co12Mo9 auftretenden Schädigungsmechanismen entwickelt und

anschließend für die Verwendung für Mar-M247 LC leicht modifiziert.

Abb. 8.1: Vorgehensweise bei der Lebensdauervorhersage mittels getrennter Schädigungs-
parameter für trans- und interkristalline Schädigung

8.2 Lebensdauermodell für NiCr22Co12Mo9

8.2.1 Modellentwicklung

Der Schädigungsparameter für transkristalline Schädigung DT K muss für Ni-

Cr22Co12Mo9 die Ermüdungsschädigung sowie die Schädigung durch sprödes

Anreißen der Oxidschicht berücksichtigen. Dies wird erreicht, indem die pla-

stische Dehnungsamplitude mit einem Term, der die Oxidschichtschädigung be-

schreibt multipliziert wird. Es wird angenommen, dass die Oxidschichtschädigung

von der Dicke der Oxidschicht und der wirkenden maximalen Spannung abhängt.

Als Maß für die Oxidschichtschädigung wird folgender Term verwendet:

σMax (dOx)
p , (8.1)

wobei dOx die Dicke der Oxidschicht ist, die mittels

dOx ∝

(

exp
(

−QOx

RT

)

t
)m

(8.2)

beschrieben werden kann. QOx ist die Aktivierungsenergie für Oxidschichtwachs-

tum, m und p sind Konstanten. Der Ansatz entspricht formell jenem von Antolo-

vich et al. (1981), wobei dort von interkristalliner und hier von transkristalliner

Oxidationsschädigung ausgegangen wird. Wegen der wechselnden Tempera-
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turen im TMF-Zyklus muss über den Diffusionsterm integriert werden. Nach

Zusammenfassung von Konstanten und Vereinfachung ergibt sich

DTK = εmea,pσMax

(

∫ t1

t2

exp

(

−QOx

RT

)

dt

)k

, (8.3)

wobei k = p ·m ist. t1 und t2 sind der Start- und Endzeitpunkt des betrachteten

Zyklus. Der Term im Zeitintegral kann als Kehrwert einer Frequenz betrachtet

werden. Für konstante Temperatur entspricht DTK somit dem frequenzmodifizier-

ten Ostergren-Parameter (Gl. 2.11). DTK kann demnach auch als eine Erweiterung

des Ostergren-Parameters für TMF-Beanspruchung interpretiert werden.

DIK muss für NiCr22Co12Mo9 die Entstehung und das Wachstum von W-Typ-

Rissen infolge von Korngrenzengleiten erfassen. Als Maß für die Korngrenzen-

schädigung wird die relative Verschiebung der Korngrenzen durch Gleitprozesse

angenommen. Korngrenzengleiten erfordert eine Anpassungsverformung der

umgebenden Körner. Erfolgt diese durch Kriechen, trägt die Korngrenzengleitra-

te gemäß Crossman und Ashby (1975) einen Anteil zur Gesamtkriechrate bei.

Hierauf basierend wird angenommen, dass die Korngrenzengleitrate mittels der

durch die wirkende Spannung induzierten Gesamtkriechrate abgeschätzt werden

kann. Diese lässt sich mit einem Norton-Ansatz gemäß Gl. 2.3 beschreiben. Die

Gesamtkriechrate über einen repräsentativen Zyklus integriert ergibt folglich ein

Maß für die relative Korngrenzenverschiebung und somit für die interkristalline

Schädigung pro Zyklus. Es wird angenommen, dass die Porenschädigung wäh-

rend der Haltezeiten unter Zugspannung hierdurch ebenfalls erfasst wird. Um

die ermüdungskontrollierte Rissausbreitung entlang der geschädigten Korngren-

zen zu berücksichtigen, wird der Ausdruck für die Korngrenzenschädigung mit

der plastischen Dehnungsamplitude multipliziert. Nach Zusammenfassung der

Konstanten ergibt sich für DIK folgende Form:

DIK = εmea,p

∫ t1

t2

|σ |n sgn(σ)
exp
(

−QKr
RT

)

T
dt. (8.4)

QKr ist die Aktivierungsenergie für den im Hochtemperaturbereich des Zyklus

wirkenden Kriechprozess. Die Signumfunktion im Norton-Term hat zur Folge,

dass das Vorzeichen der Spannung für beliebige Spannungsexponenten berück-
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sichtigt wird. Der Parameter kann somit auch Zurückgleiten von Korngrenzen

unter Druckspannung beschreiben. Hieraus folgt, dass DIK auch negative Werte

annehmen kann (z. B. für OP-Beanspruchung). Da dies über Gl. 2.7 zur Vor-

hersage negativer Lebensdauern führt, wird DIK für negative Werte gleich null

gesetzt. Physikalisch interpretiert bedeutet dies, dass die unter Druckspannung

bei hohen Temperaturen auftretenden W-Typ-Risse parallel zur Lastrichtung nicht

zu interkristallinem Versagen führen und deshalb nicht durch DIK erfasst werden.

8.2.2 Validierung des Modells

Um das Lebensdauermodell zu validieren, wurden zunächst die Konstanten der

Exponentialgleichungen für DIK und DTK aus den haltezeitfreien Versuchen unter

IP- und OP-Beanspruchung ermittelt. Mit den Schädigungsparametern bei der

halben Anrisslastspielzahl wurden hieraus die Lebensdauern für alle Versuche

errechnet und mit den experimentellen Lebensdauern verglichen. Die Werkstoff-

parameter wurden wie folgt gewählt: Der Norton’sche Spannungsexponent n

kann prinzipiell aus dem Spannungsabfall während der Haltezeiten von TMF-

Versuchen gemäß Gl. 2.4 bestimmt werden. Kleinpaß (1996) ermittelte für n

auf diese Weise Werte zwischen zwischen 5 und 6. Im Rahmen dieser Arbeit

wurde dies ebenfalls versucht. Durch den hohen Rauschanteil im Spannungs-

signal während der Haltezeiten (vgl. Abb. 6.7) streut der Wert von n jedoch so

stark, dass sich keine Aussage machen lässt. Weiterhin wurde versucht, das

Spannungssignal mittels geeigneter Filterfunktionen zu glätten. In diesem Fall

hatten die Filterparameter jedoch einen sehr starken Einfluss auf die Werte von

n. Aus diesem Grund wird auf den von Viereck (1990) und Merckling (1990) in

Relaxations- bzw. Kriechversuchen ermittelten Wert n= 6 zurückgegriffen. Als

Aktivierungsenergie für Kriechverformung bei 850 °C ergibt sich aus den Daten

von Merckling (1990) etwa QKr = 210 kJ/mol. Al-Hatab et al. (2014) ermittelten

für den vergleichbaren Werkstoff Alloy 617 bei lastfreier Oxidation m= 0,5 und

QOx = 206 kJ/mol. p ist nicht bekannt. Als erste Näherung wird p = 0,25 aus

(Antolovich et al., 1981) verwendet. Folglich ergibt sich k = 0,125.

In Abb. 8.2 sindDIK für IP-Versuche ohne Haltezeiten sowieDTK für OP-Versuche

ohne Haltezeiten jeweils doppeltlogarithmisch über der Anrisslastspielzahl auf-

getragen. In beiden Fällen lassen sich die einzelnen Datenpunkte gut mit ei-

nem Exponentialansatz beschreiben. Abb. 8.3 zeigt die mit den Konstanten aus
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Abb. 8.2 berechneten Lebensdauern im Vergleich mit den experimentell ermittel-

ten Lebensdauern. Für IP- und CCD-Versuche liefert jeweils DIK , für OP- und

CD-Versuche jeweils DTK die geringeren Lebensdauern. Für alle Versuche liegen

die berechneten und die experimentellen Lebensdauern um weniger als Faktor

zwei auseinander. Für IP-Versuche mit Haltezeiten werden tendenziell zu geringe

und für CD-Versuche tendenziell zu hohe Lebensdauern vorhergesagt.
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Abb. 8.2: Beziehung zwischen DIK und der Lebensdauer aus IP-Versuchen ohne Haltezei-

ten (links) sowie zwischen DTK und der Lebensdauer aus OP-Versuchen ohne

Haltezeiten (rechts) für NiCr22Co12Mo9

8.3 Lebensdauermodell für MAR-M247 LC

8.3.1 Modifizierung des Modells

Die transkristalline Schädigung setzt sich für MAR-M247 LC ähnlich wie für

NiCr22Co12Mo9 aus einem Anteil Ermüdungsschädigung und einem Anteil

Oxidschichtschädigung zusammen. Für DTK wird daher der gleiche Ansatz wie

in Gl. 8.3 verwendet. Der Term für die Oxidschichtschädigung wird direkt aus

Gl. 8.3 übernommen. Die Ermüdungsschädigung wird mittels der mechanischen

Totaldehnungsamplitude beschrieben, da die plastische Dehnungsamplitude für

hochfeste Nickelbasislegierungen auch bei hoher mechanischer Dehnungsam-

plitude sehr klein ist, wodurch sich ein relativ großer Einfluss von Messunsi-

cherheiten ergibt. Darüber hinaus liefert die plastische Dehnungsamplitude in

isothermen Versuchen an hochfesten Nickelbasislegierungen häufig keinen ein-
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Abb. 8.3: Vergleich von berechneten und experimentellen Lebensdauern für Ni-

Cr22Co12Mo9. Es wurden jeweils die Schädigungsparameter bei der halben

Anrisslastspielzahl verwendet

Interkristalline Schädigung entsteht bei MAR-M247 LC vermutlich durch Poren-

wachstum bei hohen Temperaturen unter Zugspannung. Als Schädigungsmaß

eignet sich somit das Porenwachstum pro Zyklus. Wegen der hohen Kriechfe-

stigkeit des Werkstoffs wird davon ausgegangen, dass das Porenwachstum, wie

von Dyson (1976) beschrieben, durch die Kriechverformung des umgebenden

Materials beschränkt ist. Die Porenschädigung pro Zyklus lässt sich somit über

die Gesamtkriechrate des umliegenden Materials abschätzen, die durch einen

Norton-Ansatz beschrieben werden kann. Wie für NiCr22Co12Mo9 breiten sich

Risse entlang der geschädigten Korngrenzen ermüdungskontrolliert aus. Dies wird

deutigen Zusammenhang mit der Lebensdauer (Ganesh Sundara Raman und Pad-

manabhan, 1994; Obrtlík et al., 2009). Es folgt

DTK = εmea,t σMax

(

∫ t1

t2

exp

(

−QOx

RT

)

dt

)k

. (8.5)
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berücksichtigt, indem der Term für die Porenschädigung mit der mechanischen

Dehnungsamplitude multipliziert wird. Es ergibt sich

DIK = εmea,t

∫ t1

t2

|σ |n sgn(σ)
exp
(

−QKr
RT

)

T
dt. (8.6)

Da das Vorzeichen der Spannung berücksichtigt wird, erfasst der Parameter

auch das mögliche Aussintern von Poren unter Druckspannungen. Für nega-

tive Werte wird DIK wie für NiCr22Co12Mo9 zu null gesetzt. Formal sind

DTK und DIK für beide Werkstoffe identisch.

8.3.2 Validierung des Modells

Zur Validierung des Modells wurden analog zu Abschn. 8.2.2 die Schädigungs-

parameter bei der halben Anrisslastspielzahl bestimmt und die Konstanten der

Exponentialansätze aus den Versuchen unter IP- und OP-Beanspruchung ermittelt.

Hieraus wurden die Lebensdauern für die anderen Versuche errechnet und mit

den experimentellen Ergebnissen verglichen. Da interkristalline Schädigung für

MAR-M247 LC nur unter IP-Beanspruchung auftrat, bleibt die Validierung von

DIK auf die Beschreibung der Lebensdauer unter IP-Beanspruchung beschränkt.

Die erforderlichen Werkstoffparameter wurden wie folgt gewählt: Wie für Ni-

Cr22Co12Mo9 wird k = 0,125 angenommen. Für QOx wird 176 kJ/mol aus

Boismier und Sehitoglu (1990b) für MAR-M247 verwendet. Für den Norton-

Ansatz wurden die Parameter QKr = 510 kJ/mol und n= 6 aus (Schweizer und

Schlesinger, 2013) nach (Granacher und Preussler, 1988) verwendet. Abb. 8.4

zeigt DIK für IP-Versuche sowie DTK für OP-Versuche jeweils doppeltlogarith-

misch in Abhängigkeit der Anrisslastspielzahl. Die Beschreibung mit einer Ex-

ponentialgleichung ist jeweils gut möglich.

In Abb. 8.5 werden die mit den Konstanten aus Abb. 8.4 berechneten Lebens-

dauern mit den experimentell ermittelten Lebensdauern verglichen. Für alle

IP-Versuche liefert DIK , für OP-, CD- und CCD-Versuche jeweils DTK die ge-

ringeren Lebensdauern. Für IP- und OP-Beanspruchung ist die Vorhersage je-

weils gut, wobei anzumerken ist, dass die Schädigungsparameter mit diesen

Versuchen kalibriert wurden. Die auf Basis der OP-Versuche für CD- und CCD-

Beanspruchung berechneten Lebensdauern sind tendenziell zu kurz. Für längere

Lebensdauern nimmt die Unterschätzung zu.
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Abb. 8.4: Beziehung zwischen DIK und der Lebensdauer aus IP-Versuchen ohne Haltezei-

ten (links) sowie zwischen DTK und der Lebensdauer aus OP-Versuchen ohne

Haltezeiten (rechts) für MAR-M247 LC
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Abb. 8.5: Vergleich von berechneten und experimentellen Lebensdauern für MAR-M247 LC.

Es wurden jeweils die Schädigungsparameter bei der halben Anrisslastspielzahl

verwendet

8.4 Diskussion und Ausblick

Das hier vorgeschlagene Lebensdauermodell geht ähnlich wie der Ansatz von

Ohtani et al. (1988) davon aus, dass die Werkstoffschädigung in Abhängigkeit der

Belastungsbedingungen entweder überwiegend trans- oder interkristallin verläuft.
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Hierauf basierend wird die Lebensdauer anhand der dominierenden Schädigungs-

art ermittelt. DTK erfasst Oxidations- und Ermüdungsschädigung, während DIK

Kriech- und Ermüdungsschädigung berücksichtigt. Das Modell unterscheidet sich

hiermit von vielen bestehenden TMF-Lebensdauermodellen, die die Schädigungs-

beiträge durch Ermüdungs-, Kriech- und Oxidationseffekte stets kumulativ be-

rücksichtigen (Neu und Sehitoglu, 1989b; Miller et al., 1993). Welcher Parameter

für die Lebensdauervorhersage herangezogen wird, ergibt sich aus der Berech-

nung und muss nicht a priori bestimmt werden. Beide Schädigungsparameter

können den Einfluss von Mittelspannungen erfassen. Durch den Oxidationsterm

in DTK können implizit weitere schädigende Oxidationseffekte wie Rissspitzen-

oxidation berücksichtigt werden. Die Phasenlage selbst geht nicht explizit in

die Schädigungsparameter ein, wodurch das Modell auch für komplexe Verläufe

zwischen mechanischer Dehnung und Temperatur geeignet ist. Ein Nachteil der

zwei getrennten Schädigungsparameter ist, dass auch die Anpassungskonstanten

getrennt bestimmt werden müssen und hierfür TMF-Versuche bei verschiedenen

Phasenlagen (z. B. IP und OP) notwendig sind. Das Modell kann prinzipiell

auch Lebensdauern unter isothermer Beanspruchung beschreiben. In diesem Fall

wird DIK für haltezeitfreie Beanspruchung mit Rε =−1 vernachlässigbar klein.

DTK geht in den frequenzmodifizierten Ostergren-Parameter bzw. in einen fre-

quenzmodifizierten Smith-Watson-Topper-Parameter über. Somit würde auch für

hohe Versuchstemperaturen transkristalline Schädigung vorhergesagt werden, was

durch die Untersuchungen von Bhanu Sankara Rao et al. (1988) und Merckling

(1990) für NiCr22Co12Mo9 sowie von Boismier und Sehitoglu (1990a) für MAR-

M247 zumindest überwiegend so beobachtet wurde. Für isotherme Versuche mit

Zughaltezeiten sowie für slow-fast-Versuche wird DIK > 0, wodurch das Modell

die in diesen Fällen häufig beobachtete interkristalline Schädigung (Baik und Raj,

1982; Totemeier und Tian, 2007; Carroll et al., 2013) prinzipiell vorhersagen kann.

Für NiCr22Co12Mo9 liefert das Modell für alle untersuchten Phasenlagen gute

Ergebnisse. Insbesondere lassen sich auch Lebensdauern unter Beanspruchung mit

Haltezeiten trotz deutlich veränderter Mikrostruktur zufriedenstellend vorhersa-

gen. Die gute Vorhersage von IP-Lebensdauern bei verschiedenen Haltezeitdauern

deutet darauf hin, dass DIK auch die Porenschädigung während Haltezeiten unter

Zugspannung quantitativ gut erfasst. Das Porenwachstum ist vermutlich durch die

Kriechverformung des umgebenden Materials beschränkt und lässt sich deshalb

über die in DIK eingehende Gesamtkriechrate gut beschreiben (Dyson, 1976).
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Durch den Spannungsexponenten von n= 6 hängt DIK stark von der Spannung

ab. Hierdurch tragen die geringen Zugspannungen während der Haltezeiten im

Vergleich zu den hohen Spannungen während der Belastungsphase nur wenig zu

DIK bei. Die Untersuchungsergebnisse belegen, dass die Schädigung während

der Haltezeiten tatsächlich deutlich geringer als während der Belastungsphasen

ist. Die für IP-Beanspruchung mit Haltezeiten tendenziell unterschätzten Le-

bensdauern deuten darauf hin, dass der in Kriech- und Relaxationsversuchen

ermittelte Spannungsexponent von n= 6 leicht zu hoch ist und deshalb die Schä-

digung während der Haltezeiten unterschätzt wird. Kleinpaß (1996) ermittelte

für n in TMF-Versuchen mit Haltezeiten einen Wert zwischen 5 und 6. Es ist

denkbar, dass der Spannungsexponent durch die mikrostrukturellen Änderungen

im TMF-Versuch im Vergleich zu einem Kriech- oder Relaxationsversuch leicht

reduziert wird. Der Beitrag des Oxidationsterms zu DTK ist wegen des geringen

Werts von k= 0,125 relativ klein. Dies spiegelt einerseits die gute Oxidationsbe-

ständigkeit von NiCr22Co12Mo9 wider. Andererseits ist hierdurch nur schwer

einzuschätzen, ob die Werkstoffparameter richtig gewählt wurden und wie gut

der Oxidationsterm mit der tatsächlichen Oxidationsschädigung korreliert. Mög-

licherweise sind die aus lastfreien Oxidationsversuchen bestimmten Werte für

QOx und m unter TMF-Beanspruchung nicht gültig. p = 0,25 wurde für den

Nickelbasis-Gusswerkstoff René 80 unter isothermer Beanspruchung bestimmt

und könnte für NiCr22Co12Mo9 unter TMF-Beanspruchung ebenfalls einen an-

deren Wert annehmen. Um dies zu überprüfen, würden sich TMF-Versuche unter

Schutzgasatmosphäre oder im Vakuum anbieten.

Obwohl das Modell auf den bei NiCr22Co12Mo9 ablaufenden Schädigungsme-

chanismen basiert, liefert es auch für MAR-M247 LC trotz deutlich unterschied-

licher Mikrostruktur brauchbare Ergebnisse. Für MAR-M247 LC gelingt die

Beschreibung der IP-Lebensdauer mittels DIK sowie der OP-Lebensdauer mit-

tels DTK über einen großen Lebensdauerbereich jeweils gut. Dies ist allerdings

ebenso mit der mechanischen Dehnungsamplitude sowie mittels PSWT möglich

(Abb. 7.1 und 7.10). Da mittels DIK keine Lebensdauern unter anderen Bedingun-

gen vorausgesagt werden, bleibt fraglich, inwieweit der Parameter die wirkenden

interkristallinen Schädigungsmechanismen erfasst. Für eine weitere Validierung

könnten hier insbesondere Haltezeitversuche herangezogen werden. Die mittels

DTK vorhergesagten CD- und CCD-Lebensdauern sind tendenziell zu kurz und

weichen für lange Lebensdauern um mehr als Faktor zwei von den experimen-
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tellen Lebensdauern ab. Wie in Abschn. 7.5.2 erläutert, ist die Lebensdauer

für MAR-M247 LC unter OP-Beanspruchung kürzer als unter CD- und CCD-

Beanspruchung weil unter OP-Beanspruchung die Maximalspannung höher ist und

diese bei geringeren Temperaturen auftritt, wenn die äußere Oxidschicht spröder

ist. DTK berücksichtigt zwar die Maximalspannung sowie die Oxidschichtbildung,

jedoch nicht die mit der Temperatur abnehmende Duktilität der Oxidschicht. Wird

DTK mittels OP-Versuchsergebnissen kalibriert, geht dieser Schädigungsfaktor

in die Konstanten des Exponentialansatzes ein. Auf Basis dieser Konstanten

wird die Lebensdauer unter CD- und CCD-Beanspruchung entsprechend unter-

schätzt. Da dies zu einer konservativen Vorhersage führt und die Abweichungen

noch im Bereich von Faktor zwei liegen, kann die Vorhersage dennoch als zu-

friedenstellend betrachtet werden. Es ist anzumerken, dass mittels des einfachen

PSWT eine äquivalente Lebensdauervorhersage wie mit DTK möglich ist, da der

Oxidationsterm in DTK für alle betrachteten Versuche aufgrund des gleichen

Temperatur-Zeit-Verlaufs etwa konstant ist. Somit lassen sich ähnlich wie für

NiCr22Co12Mo9 kaum Aussagen treffen, wie gut DTK die Oxidationsschädigung

erfasst. Für eine bessere Validierung würden sich auch hier Haltezeitversuche

sowie Versuche unter Schutzgasatmosphäre oder im Vakuum anbieten.

Zusammenfassend kann das hier vorgeschlagene Modell die TMF-Lebensdauern

für beide Werkstoffe bei verschiedenen Phasenlagen zufriedenstellend beschreiben.

Eine detaillierte Beurteilung der Leistungsfähigkeit des Modells erfordert jedoch

weitere Untersuchungen. Diese könnten auch Versuche mit weiteren Phasenlagen

umfassen. Für NiCr22Co12Mo9 muss es für Phasenverschiebungen zwischen 0

und +90° sowie zwischen -90 und + 180° jeweils einen Übergang zwischen inter-

und transkristalliner Schädigung geben. Das gleiche gilt für MAR-M247 LC zwi-

schen 0 und +90° sowie zwischen 0 und -90° Phasenverschiebung (vgl. Abb. 5.20

und 7.11). In diesen Übergangsbereichen treten womöglich Mischformen zwi-

schen trans- und interkristalliner Schädigung auf, wobei Wechselwirkungen nicht

auszuschließen sind. Damit wäre eine Grundannahme des hier vorgestellten Mo-

dells nicht mehr erfüllt. Theoretisch sollten in den Übergangsbereichen beide

Schädigungsparameter auf ähnliche Lebensdauern führen. Es wäre interessant zu

prüfen, wie genau eine Lebensdauervorhersage in diesen Bereichen gelingt.





9 Zusammenfassung

In dieser Arbeit wurde der Einfluss der Phasenlage zwischen mechanischer Deh-

nung und Temperatur auf das thermisch-mechanische Ermüdungsverhalten der

Nickelbasislegierungen NiCr22Co12Mo9 und MAR-M247 LC untersucht. Hier-

zu wurden thermisch-mechanische Ermüdungsversuche mit 0° (in-phase, IP),

180° (out-of-phase), +90° (clockwise diamond, CD) und -90° (counterclockwi-

se diamond, CCD) Phasenverschiebung bei einer Temperaturschwingbreite von

100 - 850 °C durchgeführt. Für NiCr22Co12Mo9 wurde zudem der Einfluss

von Haltezeiten bei der Maximaltemperatur betrachtet. Der Schwerpunkt lag

auf der Charakterisierung des phasenlagenabhängigen Schädigungsverhaltens

und dessen Auswirkungen auf die Lebensdauer. Aufbauend auf den Erkennt-

nissen wurde ein Modell für die Lebensdauervorhersage vorgeschlagen. Die

Ergebnisse lassen sich wie folgt zusammenfassen:

Für die Schmiedelegierung NiCr22Co12Mo9 wurden in haltezeitfreien Versuchen

mechanische Dehnungsschwingbreiten von εmea,t = 0,3 bis 0,5 % untersucht. Die

Lebensdauer hängt stark von der Phasenlage ab und ergibt sich im untersuchten

Beanspruchungsbereich in der Reihenfolge IP < CCD . OP < CD. In Abhän-

gigkeit der Phasenlage zeigten sich zwei dominante Schädigungsarten. Unter

IP- und CCD-Beanspruchung verlaufen Risse überwiegend interkristallin, unter

OP- und CD-Beanspruchung dagegen meist transkristallin. Für alle Phasenlagen

wurde interkristalline Schädigung im Werkstoffvolumen in Form von keilförmigen

W-Typ-Rissen an Korngrenzentripelpunkten beobachtet. Diese entstehen durch

Abgleiten von Korngrenzen bei hohen Temperaturen, wobei ihre Ausrichtung vom

Vorzeichen der im Hochtemperaturbereich wirkenden Spannung und somit von der

Phasenlage abhängt. Unter IP- und CCD-Beanspruchung führen Zugspannungen

bei hohen Temperaturen zu W-Typ-Rissen, die etwa senkrecht zur Lastrichtung

ausgerichtet sind. Diese können unter der äußeren Zugbeanspruchung wachsen,

wodurch ausgeprägte interkristalline Schädigung entsteht. Entlang der geschä-

digten Korngrenzen können sich äußere Anrisse schnell ausbreiten, was zu den

vergleichsweise kürzeren Lebensdauern unter IP- und CCD-Beanspruchung führt.
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Im Fall von OP- und CD-Beanspruchung öffnen sich W-Typ Risse durch Korngren-

zengleiten unter Druckspannungen etwa parallel zur Lastrichtung. Entsprechend

werden diese in den folgenden Zughalbzyklen bei geringen Temperaturen kaum

durch die äußere Last beansprucht und erreichen maximal eine Größe von etwa

200 µm. Für das Versagen unter OP- und CD-Beanspruchung spielen sie keine

Rolle. Die transkristalline Rissbildung unter OP- und CD-Beanspruchung wird

durch hohe Zugspannungen bei geringen Temperaturen begünstigt. Hierdurch

kommt es zu zahlreichen Anrissen der bei diesen Temperaturen spröden äußeren

Oxidschicht. Die weitere Rissausbreitung erfolgt ermüdungskontrolliert durch

plastische Wechselverformung. Bei gleicher dominanter Schädigungsart sind

IP-Lebensdauern geringer als CCD-Lebensdauern und OP-Lebensdauern geringer

als CD-Lebensdauern. Die Ursache hierfür sind höhere plastische Dehnungsam-

plituden in IP- und OP-Versuchen, die sich ergeben, weil die Maximaltemperatur

mit einem Extremwert der Dehnung zusammenfällt. Hierbei akkumuliert sich

plastische Kriechdehnung, die die plastische Dehnungsamplitude erhöht. Unter

CD- und CCD-Beanspruchung tritt die Maximaltemperatur bei der Mitteldehnung

von 0 auf, wodurch die bei hohen Temperaturen akkumulierte Kriechdehnung

nicht zur plastischen Dehnungsamplitude beiträgt. Das Verformungsverhalten

ist für alle Phasenlagen durch starke Verfestigung in den ersten etwa 25 Zyklen

gekennzeichnet. Diese beruht auf der Erhöhung der Versetzungsdichte sowie auf

der Ausscheidung feinverteilter, teilkohärenter Karbide vom Typ M23C6. Die sich

entwickelnde Mikrostruktur ist entsprechend für alle Phasenlagen vergleichbar

und durch Bereiche mit überwiegend planaren Versetzungsstrukturen sowie Be-

reiche mit Subkornstrukturen gekennzeichnet. In allen Versuchen konnten zwei

Formen dynamischer Reckalterung anhand von unstetigen Spannungs-Dehnungs-

Verläufen nachgewiesen werden. Die erste Form tritt bei Temperaturen zwischen

100 und 350 °C auf und ist auf die Wechselwirkung von Gleitversetzungen mit

interstitiell gelösten Kohlen- und eventuell Stickstoffatomen zurückzuführen. Die

zweite Form kommt bei Temperaturen zwischen 350 und 850 °C vor, wobei hier

vermutlich Chrom- und Molybdänatome mit Gleitversetzungen wechselwirken.

Die sich um Versetzungskerne anlagernden Chrom- und Molybdänatome bilden

Keimstellen für M23C6-Karbide. Da mit zunehmender Versuchsdauer immer mehr

Chrom- und Molybdänatome in Karbiden gebunden sind, klingt die Hochtempe-

raturform der dynamischen Reckalterung nach wenigen Zyklen ab.
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Die Einführung von Haltezeiten von 2, 5 oder 30 min bei der maximalen Zy-

klustemperatur von T = 850 °C führt bei NiCr22Co12Mo9 unter IP- und CCD-

Beanspruchung jeweils zu einer Verlängerung der Lebensdauer während sich die

Lebensdauern unter OP- und CD-Beanspruchung nicht signifikant ändern. Wäh-

rend der Haltezeiten vergröbern zum einen die ausgeschiedenen M23C6-Karbide,

zum anderen nimmt die Versetzungsdichte durch Erholungsprozesse ab. Hierdurch

verfestigt der Werkstoff für alle Phasenlagen deutlich weniger als in haltezeitfreien

Versuchen und es ergeben sich geringere Spannungsamplituden sowie größere

plastische Dehnungsamplituden. Unter OP- und CD-Beanspruchung gleichen sich

beide Effekte offenbar aus, wodurch sich der geringe Einfluss von Haltezeiten

auf die Lebensdauer ergibt. Unter IP- und CCD-Beanspruchung nimmt durch

die im Vergleich mit haltezeitfreien Versuchen geringeren Zugspannungen im

Bereich hoher Temperaturen zudem die interkristalline Schädigung durch W-Typ-

Risse ab. Somit kommt es zu der beobachteten Verlängerung der Lebensdauer

infolge der Haltezeiten. Die während der Haltezeiten wirkenden Zugspannungen

unter IP- und CCD-Beanspruchung führen zur Bildung rundlicher R-Typ-Poren

an Korngrenzen, wodurch die Lebensdauer mit zunehmender Haltezeitdauer wie-

der abnimmt. Unter OP- und CD-Beanspruchung hat die Dauer der Haltezeiten

dagegen keinen signifikanten Einfluss auf die Lebensdauer. Die in haltezeitfreien

Versuchen beobachteten Formen dynamischer Reckalterung treten ebenso in Ver-

suchen mit Haltezeiten auf. Da durch die Auflösung kleiner Karbide während der

Haltezeiten auch in späteren Versuchsstadien diffusionsfähige Chrom- und Molyb-

dänatome zur Verfügung stehen, klingt die Hochtemperaturform der dynamischen

Reckalterung deutlich langsamer ab als in Versuchen ohne Haltezeiten.

Für die hochfeste Gusslegierung MAR-M247 LC wurden mechanische Dehnungs-

schwingbreiten von εmea,t = 0,3 bis 0,6 % untersucht. Auch für diesen Werkstoff

hängt die Lebensdauer deutlich von der Phasenlage ab, wobei sich im untersuchten

Beanspruchungsbereich die Reihenfolge IP < OP < CD ≈ CCD ergibt. Im Deh-

nungswöhlerdiagramm ist die Steigung der IP-Wöhlerkurve deutlich geringer als

die der OP-Wöhlerkurve, wodurch sich beide Kurven bei etwa εmea,t = 0,3% über-

kreuzen. Wie für NiCr22Co12Mo9 ist die dominante Schädigungsform von der

Phasenlage abhängig. Nach IP-Beanspruchung wurde überwiegend interkristalline

Rissausbreitung mit zahlreichen internen Anrissen beobachtet, während sich unter

OP-, CD- und CCD-Beanspruchung Risse hauptsächlich transkristallin ausbreiten.

Unter IP-Beanspruchung bilden sich unter Zugspannungen bei hohen Temperatu-
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ren vermutlich Poren an den Korngrenzen, die zu internen Rissen zusammenwach-

sen. Ähnlich wie bei NiCr22Co12Mo9 können sich äußere Anrisse schnell entlang

der geschädigten Korngrenzen ausbreiten, wodurch die Lebensdauer reduziert

wird. Ebenfalls vergleichbar zu NiCr22Co12Mo9 tritt unter OP-Beanspruchung

sprödes Anreißen der äußeren Oxidschicht durch hohe Zugspannungen bei ge-

ringen Temperaturen auf. Als Folge bilden sich zahlreiche kurze Anrisse an der

Oberfläche. Unter CD- und CCD-Beanspruchung sind die Spannungen im Bereich

der höchsten und geringsten Temperaturen jeweils gering. Entsprechend treten

weder interkristalline Porenschädigung noch sprödes Anreißen der Oxidschicht

auf. Das Versagen erfolgt somit ermüdungskontrolliert und die Lebensdauern

sind länger als unter IP- und OP-Beanspruchung. Für IP- und OP-Beanspruchung

bei geringen mechanischen Dehnungsamplituden führen Relaxationseffekte im

Bereich hoher Temperaturen zu einer Verschiebung des Spannungsniveaus hin zu

der bei Minimaltemperatur wirkenden Spannung. Mit zunehmender mechanischer

Dehnungsamplitude nimmt dieser Effekt infolge von plastischer Rückverformung

im Bereich der Minimaltemperatur ab. Hierdurch ist die schädigungsrelevante

Maximalspannung unter IP-Beanspruchung deutlich stärker von der mechanischen

Dehnungsamplitude abhängig als unter OP-Beanspruchung, was die beobachtete

geringere Steigung der IP-Dehnungswöhlerkurve verursacht.

Für beide Werkstoffe zeigt sich in Abhängigkeit der Phasenlage entweder über-

wiegend inter- oder transkristalline Schädigung, wobei die Lebensdauer stark mit

der Schädigungsart korreliert. Unter der Annahme, dass die beiden Schädigungs-

arten nicht miteinander wechselwirken, wurde ein Modell vorgeschlagen, das

inter- und transkristalline Schädigung getrennt mit zwei empirischen Parametern

beschreibt. Der Parameter für interkristalline Schädigung berücksichtigt Kriech-

und Ermüdungsschädigung während der Parameter für transkristalline Schädi-

gung Oxidations- und Ermüdungsschädigung erfasst. Die Parameter werden über

einen Exponentialansatz mit der Lebensdauer für die jeweilige Schädigungsart

verknüpft. Die vorhergesagte Lebensdauer ergibt sich durch den Parameter, der

bei gegebener Beanspruchung die geringere Lebensdauer ausgibt. Hierdurch

kann gleichzeitig die dominante Schädigungsart vorhergesagt werden. Für beide

Werkstoffe stimmen die vorhergesagten Lebensdauern für alle untersuchten Be-

dingungen zufriedenstellend mit den experimentell ermittelten Werten überein.

Die dominante Schädigungsart wurde für alle Versuche richtig vorhergesagt.
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Die gezeigten Ergebnisse verdeutlichen, dass Schädigung und Lebensdauer un-

ter thermisch-mechanischer Ermüdungsbeanspruchung stark von der Phasenlage

zwischen mechanischer Dehnung und Temperatur abhängen. Somit besteht ein

großes Potential, Bauteile, die thermisch-mechanischer Beanspruchung bei einer

weniger schädlichen Phasenlage ausgesetzt sind, zu optimieren. Für zukünf-

tige Arbeiten bietet sich die Betrachtung weiterer Phasenlagen an. Auf diese

Weise könnten zum einen die Übergangsbereiche zwischen trans- und interkri-

stalliner Schädigung genauer identifiziert und mögliche Wechselwirkungen der

beiden Schädigungsarten untersucht werden. Zum anderen könnte das vorge-

schlagene Lebensdauermodell weiter validiert und ggf. optimiert werden. Wei-

terhin sind Untersuchungen zum Einfluss des Dehnungslastverhältnisses und

der maximalen Zyklustemperatur denkbar.
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Thermisch-mechanische Ermüdungsbeanspruchung (thermo-mechanical fatigue, 
TMF) entsteht in heißgehenden Bauteilen durch zyklisch wechselnde Temperatu-
ren bei Behinderung der thermischen Ausdehnung. Sie ist für die betroffenen Bau-
teile oft lebensdauerbestimmend. Die Phasenlage zwischen mechanischer Deh-
nung und Temperatur hängt dabei von der Bauteilgeometrie ab und kann großen 
Einfluss auf die Schädigungsmechanismen und somit auf die Lebensdauer haben. 

In dieser Arbeit wird der Einfluss der Phasenlage auf das thermisch-mechanische 
Ermüdungsverhalten der beiden vorwiegend im Gasturbinenbau eingesetzten Ni-
ckelbasislegierungen NiCr22Co12Mo9 und MAR-M247 LC untersucht. Der Schwer-
punkt liegt auf der Charakterisierung der Mikrostrukturen sowie der Schädigungs-
mechanismen in Abhängigkeit der Phasenlage. Aufbauend auf den Erkenntnissen 
wird ein Modell vorgeschlagen, das die TMF-Lebensdauer unter verschiedenen 
Phasenlagen für beide Werkstoffe zufriedenstellend beschreiben kann. 
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